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Resnmo:

BATISTA, Wilton Walter, Microestruturas de Solidificagio e Propriedades de Ligas Butéticas

Mecanica, Universidade Estadual de Campinas, 2002, 131p. Tese (Doutorado),

O composte intermetalico NiAl exibe propriedades que fazem dele um candidato
potencial para ser utilizado como material estrutural em temperaturas elevadas, quais sejam’ alto
ponto de fusdo, elevada resisténcia mecénica e 4 oxidagio em altas temperaturas, baixa densidade
e elevada condutividade térmica. Entretanto, o NiAl possui baixa tenacidade & fratura 2
temperatura ambiente ¢ baixa resisténcia & fluéncia. Uma das formas de contornar tais
deficiéncias consiste em sua combinagio com metais refratirios dentro de uma transformacéo
eutética, 0 que permitifia obter materiais compositos do tipo in situ. Neste trabalho foram
investigadas transformagbes eutéticas nos sistemas NiAI-MR (MR=Mo, Nb, Ta, W)
Inicialmente, amostras desses sistemas foram preparadas através de fusio a arco e caracterizadas
com o objetivo de determinar composiches ¢ temperaturas eutéticas, bem como a natureza das
microestruturas resultantes. Em seguida, ligas eutéticas dos sistemas NiAl-Ta e NiAl-Mo foram
solidificadas direcionalmente em um forno de indugiio Bridgman Os resultados obtidos
mostraram que apenas o sistema NiAl-Mo produziv microestruturas eutéticas regulares e
orientadas na direciio de extragiio de calor. Com o objetivo de avaliar o efeito de outros elementos
na microestrutura eutética do sistema NiAl-Mo, foram adicionadas a esse eutético quantidades
variaveis dos Cr, Nb, Ta, Ti e V. Os resultados indicaram a formagfo de precipitados e quebra da
regularidade da estrutura eutética. Amostras das ligas NiAl e NiAl-Mo foram caracterizadas
mecanicamente, verificando-se que o comportamento mecinico do NiAl € aprimorado com sua
combinagdo com o Mo, Finalmente, amostras da liga eutética NiAl-Mo foram recozidas em altas
temperaturas por diferentes periodos de tempo. Os resultados obtidos indicam que a liga NiAl-

Mo possui boa resisténcia 2 oxidagdo e Otima estabilidade microestrutural em temperaturas altas.

Palavras-Chave: Liga Eutética, Intermetalico, NiAl, Metal Refratario, Solidificagio Direcional,
Compéosito In Siu.



Abstract:
BATISTA, Wilton Walter, Solidification Microstructures and Properties of the Eutectic Alloys in

Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 2002 131p. Tese {Doutorado).

The intermetallic compound NiAl shows interesting properties that make it a candidate to
be used as a high temperature structural material. These properties are high melting point, high
strength, good oxidation resistance at high temperatures, low density and high thermal
conductivity. However, NiAl presents low fracture toughness at room temperature and low creep
resistance. A way to overcome such deficiencies is to alloy it with refractory metals for
promoting eutectic reactions, in order to generate in situ composite materials. In this work,
eutectic transformations in the NiAl-MR (MR=Mo, Nb, Ta, W) systems were investigated,
Initially, samples of these systems were arc melted and characterized in order o determine
compositions and eutectic temperatures, as well as the nature of the resultant microstructures.
Afterwards, eutectic alloys of the systems NiAl-Ta and NiAl-Mo were directionally solidified
using a Bridgman induction furnace. Results showed that only the NiAl-Mo system produced
regular eutectic microstructures that were oriented in the heat extraction direction. Tn order to
evaluate the effect of other elements in the eutectic microstructure of the NiALMo system,
additions of Cr, Nb, Ta, Ti e V were also made. Precipitated particles were identified as well as
irregular regions in addition to the eutectic microstructure, Samples of the NiAl and NiAl-Mo
alloys bad their mechanical properties evaluated, allowing to conclude that the mechanical
behavior of NiAl improves when it is alloyed with Mo. Finally, samples of the eutectic alloy
NiAl-Mo were annealed for different periods of time. The results indicate that the NiAl-Mo alloy

presents good oxidation resistance and excellent microstructural stability at high temperatures.

Key-Weds: Eutectic Alloy, Intermetallic, NiAl, Refractory Metal, Directional Solidification, In
Situ Composite
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Capitulo 1

1. INTRODUCAQ

1.1 Consideracdes Inicizis

A necessidade de comportamentos mecdnicos especificos pode ser considerada como a
forga motora no desenvolvimento dos materiais compositos avangados. Tais materiais encontram
aplicagio em ramos bastante distintos, como na indistria aeronautica, na inddstria
autorobilistica ou na geragio de energia. A definigio de material compésito é bastante ampla e a
grande maionia desses materiais € constituida de wma fase envolvida por uma matriz, como forma
de alcancar caracteristicas e propriedades particulares. Em um material composito, as fases

constituintes néo se dissolvem uma na outra e podem ser identificadas por uma interface bem
definida entre as mesmas [Smith, 1990].

Os materiais compositos sdo usualmente classificados de acordo com o tipo de matriz,
portanto recebem as seguintes denominagSes: compositos de matriz polimérica (CMP),
compositos de matriz metalica (CMM) e compdsitos de matriz cerdmica (CMC). Um subgrupo
dos CMM so os compositos de matriz intermetalica (CMI). Os compositos de matriz cerdmica e
os de matriz intermetalica constituent-se, atualmente, em objeto de pesquisa, pois sua baixa
tenacidade a fratura a temperatura ambiente limita a aplicacio dos mesmos. Porém, aplicagdes
potenciais desses materiais residem na confecgdo de componentes e dispositivos para

temperaturas de trabatho elevadas.

Os materiais compobsitos tambeém podem ser clagsificados em fungdo do modo de

sintetiza¢Bo das suas fases constituintes. A primeira classe represemta os sistemas polifisicos



onde o elemento de reforgo ¢ sintetizado dentro da matriz durante a fabricagfo e devido a sua
forma de obtengdo, sd0 denominados materiais COmpositos In sitn. Nos materiais COMpOsitos ex
situ, a fase de reforgo é simtetizada separadamente ¢ posteriormente, inserida dentro de matriz

durante um processo secundario [Aikin, 1997]

Uma das técnicas mais interessantes de preparagdo de materials compésitos in situ
consiste na aplicagio da técnica de solidificagio direcional de ligas de composicio eutética.
Atraves da transformaciio eutética é possivel obter duas ou mais fases solidas, crescendo
simultaneamente e em alguns casos de forma cooperativa. Em diversos sistemas, o crescimento
eutético resulta na mistura de duas fases com caracteristicas proprias, o que pode resultar em
propricdades interessantes, principalmente, as mecnicas [Galasso, 1967]. Como as fases
formadas durante a reaclio ewtética exibem equilibrio proximo a0 termodinfimico, a estrutura
cut€tica, teoricamente, ndo apresenta reagoes interfaciais entre as fases. Tal situaciio mostra-se
interessante na preparagio de materiais COMpOsitos para 0 uso em altas temperaturas,

principalmente no caso dessa transformagio produzir compostos intermetalicos de alto ponto de
fusgo.

Os compostos intermetalicos podem ser definidos como materiais cotn a rede cristalina
distinta daquelas dos seus elementos constituintes. Eles constituem uma classe Omca de materiais
que formam estruturas cristalinas de longo alcance. Suas estruturas cristalinas podem ser
formadas por duas ou mais subredes, cada uma formada por atomos distintos |Fleiscer, 1989]. A
busca por materiais estruturais para aplicagdes em temperaturas elevadas levou ao estudo desses
COmpostos, pois 0s mesmos apresentam um mimero elevado de propriedades atraentes, tais como;
baixa densidade, alto module de elasticidade e alta Tesisténcia 4 oxidagdo e 4 fluéncia [Metham,
1991]. Entretanto, uma das caracteristicas principais desse tipo de material é a baixa tenacidade 2
fratura em baixas temperaturas,

As ligas baseadas no composto intermetalico NiAl sio consideradas como materiais
possiveis de substituir as superligas & base de niquel em algumas aplicagbes estruturais em
temperaturas elevadas [Johnson, 1995-A], [Johnson, 1993-B], [Yang, 1997-B]. O potencial do

NiAl como material para aplicagbes estraturais em altas temperaturas fundamenta-se em diversas
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vantagens que este intermetalico possul sobre as superligas & base de niquel: baixa densidade
(5,95;3,/01112), alto ponto de fusio (1.638 °C), aita condutividade térmca, alto modulo de Young e
excelente resisténcia 4 oxidacio até 1.300 °C [Johnson, 1995-A], [Liu, 1995], [Yang, 1997-B]. A
temperatura de transigdo fragil-dictil para o monocristal e policristal sdo, respectivamente, 350-

400 °C e 300-600 °C, que ¢ mais baixa do que outros compostos [ Yang, 1997-B1.

0 NiAl possui desvantagens como baixa ductilidade e baixa temacidade & fratura pa
temperatura ambiente e pobre resisténcia a fluéncia e baixa resisténcia mecanica em temperaturas
elevadas [Yang, 1997-B], {Lin, 1995], [Jobnson, 1995-A]. Melhonias na tenacidade a fratura na
temperatura ambiente e resisténcia mecénica em temperaturas elevadas $80 necessarias antes do

MNiAl ser usado em aplicagdes estruturats [Johnson, 1995-A], [ Johnson, 1995-B].

As propriedades mecnicas do NiAl podem ser melhoradas com a adi¢io do reforgo de
segunda fase. Entretanto, a compatibilidade quimica e mecénica entre tal reforgo e a matriz ¢
extremamente importante e dificil de ser obtida [Yang, 1997-B]. A adi¢iio de outras fases ao NiAl

objetivando a formagiio de materials compositos in situ ¢ outra forma de melhorar ambas as
propriedades [Johnson, 1995-Al

A necessidade de compatibilidade quimica ¢ mecénica entre a matriz NiAl e os refor¢os
em temperaturas elevadas ¢ na ambiente conduziu ao desenvolvimento de materials compositos
envolvendo o composto NiAl combinado com metais refratirios, obtidos através de uma
transformacic de fases de natureza eutética. O NiAl forma ligas eutéticas com varios metais
refratarios, incluindo vapadio, cromo, molibdénio, tungsténio, tdntalo, nidbio e rénio, O
molibdénio e o tungsténio sdo de particular interesse devido aos elevados pontos de fusdo, alta
resisténcia especifica na temperatura ambiente ¢ em temperaturas elevadas e altas temperaturas
de transformacio eutética com o NiAl [Takahashi, 1993-A].

Resutltados da fiteratura indicam que a formagio de uma segunda fase através do emprego
de uma transformacio eutética é uma forma efetiva de aprimorar as propriedades mecanica do
composto intermetalico NiAl De acordo com Johnson [Johnson, 1995-B], a combimagdo do NiAl
com o elemento cromo resultou no aumento da tenacidade 4 fratura a temperatura ambiente desse

composto.



Um dos maiores problemas na produgdo de materiais compositos para © uso em
temperaturas elevadas ¢ a selegio de materiais termodinamicamente compativeis ¢ estiveis. A
produgiio de materiais multifasicos a partir de ligas eutéticas possibilita a obtencio de fases
termodinamicamente estaveis até o ponto de fusio A solidificagio direcional de ligas eutéticas
permite produzir compdsitos in situ, onde uma ou mais fases estio alinhadas com a direcio de
crescimento {Johnson, 1995-C]. As desvantagens em se trabalhar com ligas eutéticas sdo as
lirmtadas faixas de composicBes onde o crescimento acoplado ocorre. Além disso, os diagramas
de fases de muitos sistemas n#o sdo conhecidos {Johnson, 1995-C].

L.2. Objetivos de Presente Trabalho

Considerando que um caminho alternativo para modificar a natureza fragil dos aluminetos
de niquel seria a combinagio dos mesmos, atraveés de transformagBes eutéticas, com fases ducteis
utiizando a técnica de solidificagio direcional, o objetivo principal do presente trabalho é a
possibilidade de utilizar os elementos Mo, Ta, W e Nb na preparagdo de materiais compositos
para uso em altas temperaturas. Esse objetivo foi alcangado pela execugio das seguintes tarefas:

- Avaliagio preliminar dos sistemas NIALMR (MR = Mo, Ta, W ¢ Nb), visando identificar, com
precisdo, possivels pontos de transformagfio eutética entre aluminetos de niquel e os metais
refratarios citados;

- Escolha de um dos sistemas metalicos estudados no item a, adogio de composigbes ideniificadas
nesse estudo e investigacio dessas ligas no estado bruto de fusdo, o que permite avaliar o modo
de crescimento do eutético e a natureza de suas fases constituintes;

. Preparagio de ligas ewutéticas escolhidas no item b, com microestruturas arranjadas de forma
controlada com a utilizacio da técnica de solidificago direcional;

. Avaliagio da microestrutura de solidificagio, do modo de crescimento eutético o da morfologia
das fases solidas de ligas processadas no ftem c;

. AvaliacBo do efeito de varidveis do processo de sohdificacio direcional na microestrutura
eutética das ligas processadas no item c;

Avaliagdo preliminar das ligas processadas po item ¢ em relacio a propriedades mecanicas

basicas;



g Avaliagdo da estabilidade microestrutural em altas temperaturas das lgas eutéticas identificadas
no item A,

h. Avaliagio da resisténcia a oxidag8o das Hgas eutéticas identificadas no item b,



Capitulo 2

2., Revisdo da Literatura: Introducio aos Compostos Intermetilicos

O estudo aqui proposto, sobre a obtengdo ¢ caracterizacio de materiais COMpPASHOS
envolvende o composto intermetalico NiAl e uma fase formada a partir de metais refratarios
indica a necessidade de se revisar os fundamentos sobre esse tema Preliminarmente, este capitulo
discute aspectos basicos sobre os compostos intermetalicos, em particular sobre o NiAl Em

seguida, sfo tratadas informacgoes relativas a existéncia de transformagdes eutéticas envolvendo o
NiAl e os elementos Mo, Nb, Ta e W.

2.1. Compostos Intermetslicos

Os compostos intermetalicos podem ser definidos como materiais monotisicos, com rede
cristalina distinta daquelas dos seus elementos constituintes. Esses compostos formam uma classe
unica de materiais que possuem estruturas cristalinas ordenadas de longo alcance. Suas estruturas

podem ser formadas por duas ou mais subredes, cada wma composta por atomos distintos
{Fleisher, 1989].

Os compostos intermetalicos sdo potenciais candidatos para aplicagdes em altas
temperaturas e estudos associados aos mesmos podem ser justificados a partir de dois aspectos:
(2) apenas um pequeno nimero desses compostos ja foi exaustivamente investigado e os
resultados disponiveis indicam claramente que tais materiais apresentam propriedades
interessantes, principalmente as mecinicas, em temperaturas intermedidrias e elevadas; (b) existe
um amplo conjunto de compostos intermetalicos com elevado ponto de fusdio e ainda pouco

estudados [Fleischer, 1989]. Atualmente, grande parte dos esforgos  direcionados a0
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desenvolvimento de materiais intermetalicos esta ligado aos aluminetos de niquel e titinio,

particularmente aos compostos Ni; Al ¢ NiAl

A partir do diagrama de fases Ni-Al visto na figura 2.1, é possivel notar a formacio de
diversos compostos intermetalicos, resultantes da mistura em proporgdes bem definidas do
ahiminio ¢ do niquel. A solubilidade maxima do aluminio no niquel € proxima a 20 % em
atomos. Acima dessa concentragio forma-se o composto NisAl, de estrutura CFC, onde os
atomos de niquel estdo localizados nas faces da célula umtiria ¢ os dtomos de aluminio nos
veértices, Essa estrutura € designada por cP4 ou L1, Uma outra fase intermetalica surge quando a
guantidade de alumimo aumenta e corresponde ao composto NiAl, com estrutura do tipo B2 ou
cP? e proporgio atOmica igual a 1:1. A estrutura do NiAl é equivalente 4 estrutura CCC, com um
atomo de aluminio no centro e os atomos de niguel nos vértices da célula upitaria cabica. F
interessante notar que apesar do NiAl ter estrutura CCC, ele é formado pela combinacio do
niguel e do aluminio, ambos de estrutura CFC. Para concentragbes mais altas de aluminto, outros

compostos intermetalicos surgem, como o NipAly de estrutura hexagonal e 0 AlNi de estrutura
ortorrdmbica [Fleischer, 1989].

Entre as caracteristicas do composto intermetalico NiAl pode-se listar sua baixa densidade
(5,95 g/em®), que é dois tergos da densidade das superligas a base de niquel, alta condutividade
térmica {40-80 Wm/K em uma ampla faixa de temperaturas), que ¢ de quatro a oito vezes maior
que a condutividade das mesmas superligas, excelente resisténcia 4 oxidacdo até 1,300 °C e
estrutura eristahna CCC, que possibilita deformagfio plastica relativamente mais facil em relagio
a outros intermetalicos [Yang, 1997-B], [Darcka, 1991]. O composto intermetalico N1Al possui
atnda alto modulo de elasticidade (189 GPa) ¢ temperatura de transigio fragil-dictl entre 300 e
600 °C [Yang, 1997-A}. A tenacidade & fratura do NiAl a temperatura ambiente e com
microestrutura grosseira é inferior a 3 MPavm. Quando o tamanhe médio dos grios é reduzido,
sua tenacidade 4 fratura aumenta para valores entre 5 a 6 MPaVm, A forte ligagio quimica entre
atomos de aluminio ¢ niquel € responsavel pela alta resisténcia mecinica em temperaturas
elevadas, indicando que esse composto possui, em determinadas condigbes, comportamento

mecinico superior as superligas a base de niquel ou mesmo a materiais ceramicos [Darola,
1991].
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Figura 2.1. Diagrama de fases do NiAl, [Miracle, 1993].

Para que o MNiAl seja utilizado como elemento estrutural é necessario solucionar
problemas associados a sua insuficiente ductiidade e baixa tenacidade a fratura a temperatura
ambiente ¢ inadequada resisténcia 4 fluéncia [Johnson, 1995-A], [Johnson, 1995-C], [Yang,
1997-A). Melhorar a tenacidade 3 fratura em temperaturas baixas ¢ mais complexe do gue
melhorar a resisténcia em temperaturas altas [Johnson, 1995-B}. Um dos principais pontos de
abordagem no apnmoramento do comportamento mecanico do composto intermetalico NiAl

refere-se 4 necessidade de se alcancar um balanco entre ductilidade, tenacidade, resisténcia
mecinica e fadiga.

As propriedades mecinicas do composto NiAl estio diretamente ligadas as caracteristicas
de sua estrutura cristalina. Por exemplo, no caso de monocristais de NiAlL o comportamento
mecanico depende diretamente da direcfio do esforco mecinico. Monocristais desse composte
quando ensalados junto 4 diregdo <100>, que ¢ chamada de direciio dura, resultam em resisténcia
mecénica superior @ outras direges, definidas como diregdes moles [Noebe, 19931, [Miracle,

1993} Em relagio ac NiAl policristalino, sabe-se que sua deformacio plastica em baixas
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temperaturas estd diretamente ligada aos conjuntos de deslizamento {110}/<100> [Noebe, 19931,
[Miracle, 1993], Considerando que a estrutura CCC exibe apenas trés sistemas de deslizamento
independentes, observa-se baixa ductilidade. De um modo geral, observa-se que limite de
escoamento de NiAl a temperatura ambiente ¢ altamente dependente da proporgio de aluminio ¢
niquel. da presenga de impurezas e das dimensdes da microestrutura [Darolia, 1991]. Além disso,
esse limite depende intensamente da temperatura, como € visto na figura 2.2, onde se observa
gque o aumento da temperatura, como ocorre em alguns metais CCC, provoca a queda da
resisténcia. Vale salientar a mudanga brusca de comportamento em temperaturas proximas a 400
°C. Finalmente, ¢ interessante notar que o himite de escoamento de monocristats de NiAl jumto a
diregdo <110 e composi¢io estequiometrica estd na faixa entre 165-190 MPa [George, 1990],
fDarphia, 1991]. No caso de monocristals com onentagio 100> esse limite € de 980 a 1.400
MPa [Pascoe, 19681
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Figura 2.2. Comportamento mecimco do NiAl monocristalino em fingio da orientagiio cristalina
[Noebe, 1993].

Existern diversas maneiras de se modificar a natureza mecimca do NiAl, quals sejam:
eliminagio dos contornes de grdo, formagho de solugbes solidas, formagfo precipitados
metalicos, formacdo de precipitados intermetdlicos e através da geragio de materiais compositos
entre o NiAl e outros materiais [Darolia, 1991}, Considerando todas essas alternativas, um

composito gerado 2 partir da combinacgiio enire o NiAl ¢ uma fase de natureza ductil, porém com
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alta resisténcia mecanica, aparenta ser urn caminho muito proficuto a ser seguido na tentativa de

aprimorar as propriedades mecdnicas desse composto intermetalico.
2.2. Materiais Compositos In Situ a partir de Sisteras NiAl-MR (MR = Mo, Nb, Ta ¢ W)

As informacdes obtidas da Bteratura mostram gueg uma forma de modificar o
comportamento mecamco do composto intermetdlico NiAl é a partir de sua combinagic com
outra fase, formando um material composito, Isso pode ser elaborado convenientemente a partir
de uma transformacio eutética que envolva o NiAl ¢ um metal refratario. Os metais refratirios
envolvermn mais de uma dezena de clementos metalicos com temperaturas de fusio acima de 1.800
°C. Entre tais elementos, o molibdénio, o nidbio, o tintalo e o tungsténio, todos com estrutura

CCC, formam reagGes eutéticas com o composto intermetélico NiAl

2.2.1. Kistema NiALMo

O diagrama de fases do sistema NiAl-Mo foi recentemente avaliado por Kubaschewski
{Kubaschewski, 1.993]. Nesse sistema, junto & regido tica em NiAl, existe uma transformacio
eutética a temperatura de 1.600 °C e composi¢io de 10 % em tomos de Mo [Kubaschewski,
1.993]. Essa transformagdo leva a formagdo das fases B (NiAl) e o (Mo). A figura 2.3 mostra o

diagrama pseudobinario parcial NiAl-Mo na faixa de composigBes entre 0 e 20 % em atomos de
Mo.

Os resultados de Kubaschewski [Kubaschewski, 19931 confirmam a transformagiio
eutética previamente relatada por Cline [Cline, 1970] e por Pryakhina [Pryakhina, 1971]. De
acordo com essas mvestigacdes, tal transformagfio ocorreria junto a composicBes na faixa entre 9
a 10 % atomos de Mo. Entretanto, no tocante 4 temperatura dessa transformacio, os resultados de
Kubaschewski [Kubaschewski, 1993] estdo em desacordo com os de Cline {Cline, 1970] ¢ de

Pryakhina [Pryakbina, 1971], que obtiveram temperaturas eutéticas de 1427 e 1.290 °C,

respectivamente.

Walter ¢ Cline [Cline, 1970] pesquisando o sistema eutético NiAl-Cr, estudaram o efeito

da adi¢ao dos elementos Mo, V, W ¢ Fe. Tal estudo também avalia ¢ sistema NiAl-Mo, onde se
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constata a existéncia da citada reagfio eutética junto a composicio NiAl-9Mo (% em 4tomos). Em
investigacdo posterior, Walter e Cline [Cline, 1971} solidificaram direcionalmente as ligas
eutéticas NIAI-34Cr e NiAl-OMo (composicio em porcentagem atOmica), obtendo
respectivamente microestruturas constituidas por fibras de cromo e molibdénio, respectivamernte,

alinhadas com a diregio de crescimento. Tal estudo envolven a andlise da influéneia do
molibdénio na microestrutura de ligas NiA-Cr,
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Figura 2.3. Diagrama pseudobinario parcial NiAl-Mo, [Kubaschewski, 1993},

Heredia [Heredia, 1993] estudou a liga eutética NiAl reforcada com metais refratarios e
solidificadas direcionalmente, com taxa de crescimento de 10 cm/h, obtendo os materiais
compositos in situ NiAl-Mo e NiALCr(Mo). O processamento da liga eutética NiAI-Mo resultou
em microestrutura fibrosa, constituida da matriz NiAl com fibras de molibdénio alinhadas com o
fluxo de calor. Por outro lado, a liga NiAl-Cr(Mo) resultou em microestrutura lamelar, com
camadas alternadas de NiAl e Cr(Mo). Na liga NiAl-Mo, as fibras de Mo apresentaram raio
médio de 0,60 um e fracic volumétrica de 0,12. Com relagiio & iga NiAL-Cr(Mo), as medidas

indicaram espagamento lamelar proximo a 1,10 um e fragiio volumetrica de 0,30.
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Subramanian {Subramanian, 1994] investigou a microestrutura da hga eutética NiAI-9Mo
(o em atomos) e também de ligas hipereutéticas. No caso da liga eutética, obteve-se
microestritura formada por coldnias eutéticas, onde as fibras de Mo estavam dispersas na matriz
NiAl juntamente com dendritas do Mo nos contornes das coldnias. Nas ligas hipereutéticas com
composicdo 1guals a 12 e 23 % em atomos de Mo, respectivamente, as microestruturas obtidag
apls recozimento exibiram dendritas da fase primaria Mo e regibes eutéticas, enquanto a liga

com 38 % em atomos de Mo apresentou apenas duas tases: a matriz NiAl e dendritas de Mo

O processamento, a microestrutura e as propriedades mecanicas dos COmpositos eutéticos
NiAl-Cr e NiAl{Cr, Mo) foram analisados por Johnson [Johnson, 1995-A}. Nesse estudo
também se constatou que a lga eutética NiALCr apresenta estrutura fibrosa, enquante o NiAl-
(Cr, Mo) exibe estrutura lamelar. A transicio da estrutura fbrosa para a lamelar iniciou-se com
teores de Mo superiores a 0,6 % em atomos. Além da adigio de Mo, adicionou-se também o Zr
ao eutético NiA-Cr, o que também resultou em microestrutura lamelar. Yang [Yang, 1997-A]
analisou as propriedades mecinicas e a microestrutura do composito eutético NiAl-Cr(Mo),
investigando também a possibilidade de alteragio da morfologia fibrosa da higa eutética NiAI-Cr
para a morfologia lamelar em razdio da adigio de Mo. A microestrutura final do compésito NiAl-
Cr(Mo) solidificado direcionalmente consistiu de multiplos gr30s euteticos orientados com a
mesma diregdo cristalografica, mas mostrando diferentes rotagbes em tormo do eixo de
crescimento. Dentro de cada griio, observou-se a estrutura lamelar igualmente espacada e bem
alinbada, paralela 4 direcio de crescimento. Tal compdsito in situ foi solidificado sob duas taxas
de crescimento. Para a taxa de crescimento de 5,0 ¢m/h, © espacamento lamelar médio foi igual a
1,40 pm Para a taxa de crescimento de 10,0 cm/h, os espacamentos apresentaram valores
proximos a 0,81 pm. Os trabalhos apresentados mostram que o molibdénio guando adicionado ao

NiAl produz estrutura fibrosa, Entretanto, ao ser wtitizado juntamente com o c¢romo, ¢ possivel

obter estrutura lamelar.

O efeito da adigdo de Re 4 microestrutura e propriedades mecinicas das ligas eutéticas
NiAl-Mo foi analisado por Misra [Misra, 1997], [Misra, 1998]. No estado bruto de fusdo, a
adigio do Re produziu o surgimento de dendritas de Mo nos contornos das coldnias eutéticas € o
aparecimento de regies irregulares em amostras solidificadas direcionalmente. Além disso, 2

morfologia das fibras de Mo transformou-se de facetada para nio facetada com o emprego do Re.
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O resultado do trabatho desenvolvido por Chen [Chen, 2000], que adicionou HF a figa eutética
NiAl-Mo apresentou resultados semelhantes aos de Misra. As ligas no estado bruto de fusdo
apresentaram dendritas de Mo nos contornos das colbnias eutéticas, enquanto que amostras
solidificadas direcionalmente apresentaram microestrutura com regides eutéticas orlentadas com

a diregio de crescimento, além de regides sem ortentagdo.

2.2.2. Sisterma NiAL-Nb

O diagrama pseudobinario de Kornilov do sistema NiAl-Nb, relatado por Sherman
[Sherman, 1986], indica que existe uma reagao autética junto a composigio NiAl-16Nb (% em
stomos) & temperatura de 1.440 °C. Tal transformagio permite produzir as fases solidas B (MNiAD
e a fase de Laves NiAINb. A temperatura ambiente, a solubilidade méxima do nidbio no NiAl ¢
igual a 1,0 % em &tomos. Ainda na temperatura ambiente, entre 1,0 e 32 % em atomos de Nb
observa-se o campo bifasico formado pela fase B (NIAD) e pela fase de Laves NiAIND. A fase
NiAIND existe para composigies entre 32 ¢ 38 % em atomos de Nb. Acima de 38 % surge a fase
NiAINb, A temperatura da transformagdo eutética, a solubilidade do miobio ¢ proxima a 5 % em

atomos, © que permite precipitar a fase NiAINb pa matriz NiAL O diagrama pseudobinaric do
sisterna NiAl-Nb é visto na figura 2 4.

Whittenberger [Whittenberger, 1992] estudou a liga eutetica Ni-41,7A1-16,5Nb (% em
4tomos) e outra liga rica em aluminio e dopada com carbono, com composigio Ni-47,5A1-8 9Nb-
1,3C (% em atomos). Ambas as ligas foram solidificadas direcionalmente respectivamente sob as
velocidades de 0,64 cm/h e 1,9 om/h. O carbono foi usado na tentativa de elevar a resisténcia &
fluéneia desse compdsito in situ. As ligas foram fundidas por indugdo, vazadas em molde ¢
solidificadas usando a técnica de processamento por fusdo flutuante. A liga eutctica apresentou
microestrutura alichada com a direcio de crescimento, composta pelas fases NiAl e NiAINDb,
contendo 53 % em volume de NiAINb, com espagamento lamelar proximo a 3,7 um. A tiga nica
em aluminio apresentou particulas de NiAl, globulos de NiAlNb ¢ algumas regides com
microestrutura do eutético NiAl-NiAIND alinhadas com o fluxo de calor, além de particulas de
carboneto de nidbio.
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Baseado no trabatho de Whittenberger [Whittenberger, 1989], Reviere [Reviers, 1992]
tambem avahiou as ligas com as composigbes Ni-41,75A1-16,5Nb (% em atomos) e Ni-47 SAl-
8,9Nb-1C (% em atomos). Tal estudo consistiu em estudar as microestruturas € o comportamento
mecinico das amostras. A liga rica em aluminio apresentou microestrutura composta por
dendritas primdrias de NjAl e regides interdendriticas do eutético NIALNIAIND. A liga quase-
eutética resulton em microestrutura constituida por regides eutéticas de NiALNiAING, com a
presenca de dendritas de NiAl A liga quase eutética, apds a solidificagio direcional, apresentou
microestrutura eutetica totalmente alinhada com o fluxo de calor e constituida pelas fases NiAl e
NiAINb, enquanto a higa rica em aluminjo resultou em microestrutura constituida de regites
euteticas orientadas com a dire¢do de crescimento e dendritas prirnérias de NiAl com particulas
de NiAINb, precipitadas nos contornos da fase NiAL

2000 °C | LIQUIDO

1500°C W ]
v 1440 °C
NnAINb

1000°C | pNial + L NiAIND + L
N;Amm
s00°c | BINIAD + NiAIND
| | i {
0 10 20 30 40
Nial Nb at.%

Figura 2.4. Diagrama de fase pseudobindrio NMiAI-Nb, [Sherman, 1986].

i4



2.2.3, Sistema NiALTa

Diferente  dos outros sisternas  analisados anteriormente, o diagrama de fases
pseudobindrio do sistema NiAl-Ta ainda ndo foi obtido em sua forma definitiva. Zakharov
[Zakharov, 1993] realizou um estudo detathado sobre as informagdes existentes sobre ¢ sistema
Ni-Al-Ta. As informacBes obtidas referem-se a investigagdes envolvendo regifes ricas em Ni
{acima de 50 % em atomos de Ni), bem como relagBes entre as fases desse sistema obtidas a

partir da analise das isotermas em 1.000 e 1.250 °C, como tambern da projegio liquidus.

De acordo com Zakharov [Zakharov, 19931, as fases solidas presentes junto a regido
avahiada sio: fase ¥ Ni;Al fase v Ni, fase B NiAl e fase g TaNi Em 1.000 °C, a solubilidade
maxima do aluminic na fase u TaNi ¢ proxima a 25 % em atomos. Nessa fase, os atomos de

aluminio substituem os atomos de niquel. A solubilidade do tantalo na fase v’ (Ni;AD) 4 1,000 °C

é igual a 8 % em atomos.

Nash [Nash, 1979] estudou o equilibrio de fases do sisterna Ni-Al-Ta na regido nica em
niquel. Em tal estudo foram produzidas 18 ligas, que foram recozidas as temperaturas de 1.000 e
1.250 °C. As ligas foram analisadas em trés fases; no estado bruto de fuso, recozidas por 7 dias a
temperatura de 1.250 °C e restriada em 4gua, recozidas por mais 7 dias a temperatura de 1.000 °C
e novamente resfriada em agua. Nesse trabatho, Nash {Nash, 1979] observou as seguintes fases: y
Ni, v’ NisAL B NiAl NigTa, 8 NizTa, NizTa, gt NiTa, n NigAlTa, fase de Heusler NizAlTa e fase
de Laves NiAlTa. Os dados obtidos dessa investigacdo mostram a existéncia de varias fases

binarias ¢ de trés fases ternirias. Ao se estudar ligas com guantidades equivalente de Ni e Al

foram observadas apenas as fases NiAl NiAlTa e NizAlTa.

Através da interrupgio da solidificagio direcional através do resfilamento brusce do
liquido remanescente, Peterson [Peterson, 1980] e Kadalbal [Kadalbal, 1980} elaboraram
trabalhos complementares sobre a microestrutura de ligas do sistema Ni-Al-Ta. Peterson
[Peterson, 1980] solidificou direcionalmente as ligas Ni-18,7Al-1.8Ta, Ni-13.4Al-1,8Ta ¢ Ni-
13,4A1-5,1Ta (% em atomos) 4 velocidade de 25 cm/h O objetivo principal desse estudo foi a
analise da cinética de crescimento dos grios durante a solidificagio direcional, Por outro lado,

Kadalbal [Kadalbal, 1980] avaliou a liga Ni-13,1A15,1 Ta (% em itomos), que foi solidificada
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direcionaimente sob as velocidades 5, 25 e 200 em/h. Tal investigagio permitiu estabelecer a
distribuicdo de elementos de liga durante e apos a solidificagdo direcional, sua dependéncia com

as condigdes de processamento e aspectos do crescimento dendritico.

Baldan [Baldan, 1985] estudou ¢ sisterna NiAl na regific rica em niquel, analisando o
efeito da adigdo de tantalo ¢ hifoio. Foram preparadas ligas com cinco composighes diferentes;
Ni-28,75A1-2,5Ta, Ni-26,75A12,5Ta, Ni-20AL7,5Ta, Ni-20A17,5Hf e Ni-22,5A1-5Hf (% em
atomos). Tal anélise permitia observar que o pardmetro de rede da fase NizAl aumentou, pois ¢
aluminio fol substituido pelo Ta e Hf, que possuem tamanhos atdomicos maiores. As ligas
contendo téntalo apresentaram microestruturas compostas de precipitados da fase Ni; Al no NiAlL

Observou-se ainda que o tintalo e o hafnio podem atuar como obstaculos ao movimento das

discordancias.

Pak [Pak, 1988] estudou as ligas Ni-23,4A1-23 4Ta e Ni-31,7A1-15,1Ta (% em atomos),
produzidas por fusiio & arco e submetidas ao recozimento por 10 dias & temperatura de 1.250 °C,
A liga Ni-23,4A1-23 4Ta (% em. 4tomos) apresentou estrutura monofisica constituida pela fase de
Heusler Ni;AlTa, com precipitados da fase NiAlTa. Por outro lado, a liga Ni-31,7A1-15,1Ta (%

em atomos) resultou em estrutura bifisica constituida pela fase NiAl envolvida pela fase
NiAlTa.

Johnson [Johnson, 1.994] considerou que a transformagdo eutética no sistema NiAl-Ta
ocofre com a composigdo 15,5% em atomos de Ta. Para avaliar se essa hipotese estava correta,
foram analisadas amostras com as composigdes NiAl-15,5Ta e NiAl-15Ta (% em atomos), Apos
serem preparadas através de fuslo a arco, essas amostras foram solidificadas direcionalmente. A
hga NiAl-15Ta (% em atomos) apresentou estrutura eutética lamelar, constituida pela fase de
Laves NiAlTa e pela matriz NiAl. Nos contornos dos grios lamelares fol encontrada a fase de

Heusler NizAlTa. Tais resultados indicam a existéncia das seguintes transformaces:

Reagdo peritética; NiAl + NiAlTa & Ni; AlTa
Reagio eutética: Liquido %5 NiAl + NiAlTa
Reagdo perttética: NiAl + Liquido %5 Ni;AlTa
Reaglo penitetica: NiAlTa + Liquide %5 NiAlTa
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Em estudo posterior, onde o objetivo foi a analise de propriedades mecinicas, Johnson
[Johnson, 1995-B} preparou diversas ligas no sisterna MiAl-Ta, dentro da faixa de composiches
entre 14 ¢ 16 % em atomos de Ta, Os resultados obtidos indicaram que a formacio do eutético
lamelar constituido pelas fases NiAl e NiAlTa. A partir desses resultados assumiu-se que a
transformagio eutética ocorre junto & composigio NiAl-15,5Ta (% em dtomos) e temperatura Ge
1.550 °C. Amostras com essa composigio foram solidificadas direcionalmente sob a taxa de 1,5
cm/h. Tal experimenio resulton em microestrutura eutética constituida por lamelas da matriz
NiAl e da fase de Laves NiAlTa. Amostras da liga quase-eutética com composicdo NiAl-14,5Ta
(% em atomos) foram solidificada direciopalmente sob a taxa de 1.9 cm/h. A microestrutura

resultante foi constituida por dendritas de NiAl envolvidas pelo eutético lamelar NiAI-NiAITa.

Fm outro estudo, Johnson [Johnson, 1995-C] estudou compdsitos in situ obtidos a partir
da solidificacdo direcional de ligas eutéticas baseadas no sistema NiAl-Ta-X (X = Cr, Mo, V). A
estratégia empregada no desenvolvimento dessas ligas foi baseada na tentativa de combinar as
propriedades interessantes do eutético NiAl-metal refratdrio a temperatura ambiente, com as
propriedades interessantes em temperaturas elevadas do eutético NiAl-fase de Laves, ou seja, as
ligas foram constitaidas pelo NiAl, uma fase de Laves e um metal refratario. As ligas eutcticas
ternarias examinadas foram: NIANiAITa<(Mo,Ta), NiAl-(Cr,A)NiTa-Cr e NiA-NiAlTa-V.
Foram utilizadas as técnicas de fusdo a arco, fusio por indugio e solidificagdo direcional. As
microestruturas das ligas obtidas via fusiio arco eram muito refinadas, fornando a caracterizagio
microestrutural muito dificil. Por outro lado, a fusdo por indugio permitiv uma caracterizagdio
mais Facil. Para a liga NiALNiAlTa-(Mo,Ta), a microestrutura foi constituida pelas fases NiAlTa
e NiAl com fibras de Mo. A liga NiAl-{(Cr,ADNiTa-Cr apresentou a microestrutura constituida
pelas fases {Cr,ADNiTa ¢ NiAl com fibras de Cr. A liga NiAl-NiAlTa-V apresentou as fases
NiAl, NiAlTa e V. A solidificagio direcional da liga NiAl-NiAlTa-(Mo,Ta) resultou em
microestrutura eutética com lamelas de NiAl e NiAlTa e fibras de Mo no NiAl A microestrutura

da liga NiAl{(Cr,AD)NiTa-Cr consistiu na fase NiAl contendo fibras de Cr e fibras da fase de
Laves (Cr,Al)NiTa,
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2.2.4. Sistema MiAL-W

O pnmeiro estudo realizado com diagramas ternarios do sistema NiAl-'W foi conduzido
por Budberg [Budberg, 1958]. Foram estudadas 60 ligas com os seguintes teores de tungsténio:
0,67, 1,35,2,7, 5.4, 6,75, 8,1, 9,45; 10,8 {70 em 4dtomos). Apos a fusfo, as ligas foram submetidas
a tratamentos térmicos, sob as seguintes condigbes: quatro lotes foram recozidos por 24 horas em
1.200 °C e um dos lotes foi submetido a témpera. Os outros trés lotes foram mantidos em 1 000
°C por 100 horas e um dos lotes submetido 4 tdmpera. Os dois lotes restantes foram mantidos em
800 °C por 100 horas, um deles submetido 4 témpera e o outro resfriade de 800 °C até a
temperatura ambiente ao longo de 24 horas.

A partir do diagrama pseudobindrio do sistema NIAW proposto por Budberg [Budberg,
1958], observou-se a existéncia de um ponto eutético junto & composicdo NiAL-10.8 (% em
dtomos) e temperatura de 1.600 °C. A solubilidade do W no NiAl a temperatura eutética, de
acordo com essa investigagio, ¢ de 9,8 % ¢ de 6 % em atomos & temperatura de 1.500 °C. O
trabatho pioneiro de Budberg [Budberg, 1958] foi corrigido por diversos pesquisadores incluindo
Kaufman [Kaufman, 1975], Nash [Nash, 1983] e Alekseeva [ Alekseeva, 1993].

Alekseeva [Alekseeva, 1993], com o objetivo de explicar os resultados de solubilidade
obtidos por Nash [Nash, 1983}, modificou 2 segéio pseudobindria parcial do diagramas NiALW
sugerida por Budberg [Budberg, 1958]. Enquanto Budberg {Budberg, 1958] observou que
solubilidade de W no NiAl era de 10 % em 1.600 °C e 6 % (% em atomos) em 1.500 °C, Nash
[Nash, 1933] encontrou valores proximos a 0.2 % em atomos a temperatura de 1.250 °C. A
extrapolagio dos valores de Budberg para 1.250 °C, forneceu solubilidade de 2 % em 4tomos, ou
seja, dez vezes maior que o resultado de Nash [Nash, 19831 Dessa maneira, Alekseeva
[Alekseeva, 1993] sugeriu que a reagfic eutética pseudobinria ocorre junto ao teor de 1.4 % em
atomos de W, como mostra a figura 2.5.
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Figura 2.5. Diagrama pseudobinario parcial NIAL-W {Alekseeva, 1993].

2.3. Mecanismos de Tenacificaciio em Compéositos kn Situ

A fratura de um material que possul baixa resisténeia mecénica e alta ductilidade pode ser
evitada se as tensdes mecdnicas solicitadas sdc mantidas abatxo do limite de escoamento do
material, Nos materiais com elevada resisténcia mecéinica e baixa ductilidade, o emprego do
limite de escoamento ndo ¢ suficiente para garantir a integnidade do material, podendo ocorrer
fathas catastréficas. O emprego de materiais de alta resisténcia mecinica ¢ melhor dimensionado
quando sdo utilizados conceitos de tenacidade 4 fratura, que ¢ definida como a resisténcia a

propagacdo de uma trnca.

Segundo Heredia [Heredia, 1993)] e Joslin [Joslin, 1995], em relag@o a propagagio de
trincas, existem duas classes de compésitos binarios: fibroso e lamelar. Na estrutura fibrosa, a
trinca tem acesso continuo a matriz, enquanto na estrutura lamelar tal acesso € restito. A

tenacidade & fratura estd relacionada comn micro-mecanismos extrinsecos ¢ Intrinsecos. Os micro-
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mecanismos extrinsecos referem-se ao aprisionamento de trinca, & conexdo de trinca, ao desvio
de trinca, & renucleacio de trinca e a0 cegamento da ponta da trinca, provocados pela fase de
reforge [Heredia, 19931, [Misra, 1997], [Joshn, 1995}, [Ramasundaram, 1998]. A funcio dos
mecanismos intrinsecos envolvendo a geragio de discordincias na interface matniz-reforgo
permanece pouco clara {Misra, 1997). Os principais mecanismos de tenacificagdo dos compdsitos
NiAl-metal refratirio envolvem a conexdo de trinca, © aprisionamento de trinca e a nucleacio de
trinca [Heredia, 19931, Yang [Vang, 1997-B], Johnson {Johnson, 1995-A]. Tais mecanismos
dependem da geometria e teor do reforgo, Nos compésitos fibrosos, os mecanismos de
tenacificacio séc por conexdo e aprisionamento de trinca, enquanto nos compositos lamelares sdo

por nucleagdo e conexio de trinca.

G apnsionamento de trinca ocorre em materials com estnutura fibrosa. Esse processo
ocorre quando a frente da trinca interage com um reforgo muito tenaz, requerendo que a trinca
peneire entre os reforgos. A ponta da trinca é aprisionada ou impedida de prosseguir pelo reforgo,
cuja tenacidade 4 fratura excede o fator de intensidade de tensio local [Yang, 1997-B]. A
renucleagio de trincas ocorre em materiais com estrutura lamelar. A extensio da trinca ¢ limitada
na interface entre as camadas alternadas dos materiais fragil e ductil. A ponta da trinca nfio pode
envolver o reforgo da segunda fase, cuja tenacidade é major e necessita renuclear-se junto 4
camada fragil adjacente de NiAl {Yang, 1997-B], [Johnson, 1995-A]. O impedimento ocorre por
cegamento plastico, quando a interface tem boa integridade ou por separagio, quando a interface
apresenta facil separago de fases [Heredia, 1993]. A conexfio de trincas ocorre nas estruturas
lamelares e fibrosas, no qual 0 avango da trinca pode ser eliminado ou desviado pelas fibras ou
lamelas dicteis. Apos a renucleagdio da trinca na estrutura lamelar ou o aprisionamento da trinca
na estrutura fibrosa, as fibras ou lamelas ndo rompidas e ficam atras da ponta da trinca, formando
pontes de ligagdo ou conexdio entre as duas superficies geradas. O trabalho plastico empregado
para deformar essas fases diicteis durante a propagacdo da trinca promove a resisténcia ao
crescimento da mesma [Yang, 1997-B], [Johnson, 1995-A]. As principais caracteristicas de
tenacificagdo sdo governadas pela fracio volumétrica e propriedades de escoamento do elemento

de reforgo. A tenacidade maxima surge quando a interface ¢ susceptivel & ruptura [Johnson,
19935-A), [Heredia, 19931,
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Em microestruturas fibrosas, uma trinca tem acesso direto ao material fragil, enquanto nas
microestruturas lamelares, a tnnca atinge uma camada fragil e renucleia na camada fragl
seguinie [Heredia, 1993, [Joslin, 1995]. Como visto anteriormente, a liga eutética NiAl-9Mo (%
emn Atomos) solidificada direcionalmente apresenta microestrutura constituida por fibras de Mo
orientadas na matriz NiAl, enguanto a liga eutética NIAR33Cr-1Mo (% em atomos) possui
microestrutura constituida por lamelas de MiAl e Cr{Mo) orientadas na diregico de crescimento

[Heredia, 1993], [ Yang, 1997-a},

A tenacidade a fratura da liga NiAl-9 % em &tomos de Mo ¢ de 157+08 MPavm,
enquanto que para a liga NiIAl-40 % em atomos de V, que exibe morfologia lamelar, ¢ de
32 9436 MPaVm. A tenacidade & fratura da liga com vanadio ¢ cerca de 3 vezes superior a do
NiAl monocristaling ¢ 2 vezes superior a liga com Mo. Entretanto, a fragio volumétrica do
glemento de reforge da liga NiALV € 5 vezes superior a da liga NiAl-Mo, que exibe fragio
volumetrica igual a 0,11 Quando os valores da tenacidade a fratura sdo tomados em relagio a
fragdo volumétrica da fase de reforge, o molibdénio revela ser 2.5 vezes mais efetivo que o V
{Joshm, 1995]. Em relagdo as ligas NiAL-9 % em dtomos de Mo e NiAl-Cr(Mo), na prnimeira
observa-se que as fibras de Mo alinhadas na diregiio de crescimento apresentam difmetro de 1,2
um e fragio volumétrica igual a 0,12, enquanto na segunda, as lamelas de NiAl e Cr(Moy),
continuas na diregio de crescimento tém fragiio volumétrica das lamelas de Cr(Mo) 1gual a 0,30.
Os resultados obtidos indicam valores de tenacidade 3 fratura das ligas NiAl, NiAl-Mo e NiAl-
Cr(Mo) iguais a 6 MPavm, 15 MPav¥m e 22 MPavVm, respectivamente [Heredia, 1993].

Na liga eutética fibrosa, o aprisionamento de trinca aumenta a resisténcia & iniciagio da
mestna através da interagio das fibras de reforgo com a matriz. O aprisionamente de trinca,
observado através da analise da superficie de fratura da higa NiAl-Mo, ¢ evidente pela curvatura
em forma de arco produzida 4 frente da trinca, como mostra a figura 2.6. O aprisionamento da
trinca tarmbém pode ser identificado por sulcos na matriz. A perturbagio da ponta da trinca requer
um aumento no fator de intensidade de tensdo imposto, correspondente ao aumento na resisténcia
de crescimento da trinca. As varidveis importantes nesse mecanismo sio a fragio volumétrica do
reforgo ¢ um pardmetro que proporciona a medida combinada da tenacidade do reforgo ¢ a
integridade da interface [Heredia, 1993}, A conexfio de trinca, como apresenta a figura 2.7, pode

aumentar s tenacidade 4 fratura de ambas as estruturas eutéticas, fibrosa e lamelar, desde que a
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resisténeia ao escoamento ¢ a ductiidade da fase de reforgo e as caracteristicas de desligamento

na interface sejam apropriadas.

Fibras de Fibras de
Mo

&

Frente da @

oM—slip

Tringea %

Visdo Trinca * guperficic de
Lateral Fratura
Lateral do corpo de prova. Superticie da fratura do corpo de prova.

Figura 2.6. Modelos do micro-mecanismo de aprisionamento de trinca.

Fibras de
Mo

vV v

/]

Trinca

ANNNAN

Figura 2.7. Modelo do micro-mecanismo de conexio de trinca.

Na analise da superficie de fratura da liga NiAl-Mo, observa-se um emaranhado de
discordancias ¢ uma densidade de discordéncias muito grande na matriz NIAL caracterizando o
micromecanismo intrinseco, mostrado na figura 2.8 e poucas discordincias no Mo. A distribuigio

de discorddncias ndica que as fibras de Mo deformam-se localmente apenas no plano de
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propagagio das trincas. A matriz, ao contrario, apresenta uma zona plastica ampla, evidenciado

pela alta densidade de discordancias fora do plano da trinca. A falha da fibra de Mo ocorre por

ruptura ducti! e sua estricgiio indica uma conexdo de trinca.

Fibras de
Mo
Bl P
Trinca ((z :))
7L<
R

Escorregamento

Figura 2.8. Modelo do micro-mecanismo de intrinseco.

Na literatura existem poucas informacdes em relagio ao efeito da adicdo de elementos de
liga na microestrutura e propriedades mecinicas da liga sutética NiAl-Mo. Entretanto, foram
encontrados estudos como os realizados por Misra [Misra, 1997], [Misra, 1998] que verificaram
o efeito da adigio de Re nas caracterisiticas desse composito, por Subramanian [ Subramanian,
1994] que pesquisou a adigiio de Ti e por Chen [Chen, 2000] que adicionou Hf. A tenacidade a
fratura de compositos NiAl-metal refratario é limitada pela baixa ductilidade do metal refratario a
temperatura ambiente. Uma forma de aumentar a ductilidade de metais refratarios CCC em
baixas temperaturas homalogas € através da adiiio de Re ao sistema NiAl-Mo. O Re é conhecido
como um clemento que eleva a ductilidade através de solugio solida de metais CCC em baixas
temperaturas homologas, bem como permite reduzir a temperatura de transigo fragil-dactil
Misra [Misra, 1997], [Misra, 1998] estudou a tenacidade 4 fratura das ligas eutéticas NiAl-Mo e
NiAl-Mo(Re) solidificadas direcionaimente. Foram avaliadas as ligas NiAl-9Mo; NiAl-8,5Mo-
0,5Re; NiAl-8,34Mo-0,66Re ¢ NiAl-8Mo-1Re (% em atomos). A tenacidade 4 fratura da liga
NiAL-OMo foi de 14.5 MPavm na orientagdo longitudinal, o que representa cerca de 2 a 2,5 vezes
maior que a tenacidade & fratura do NiAl monocristalino de pureza comercial, A tenacidade

diminuiu entre 40-50% na orientagdo transversal, ficando em torno de 7 MPaVm. As ligas NiAl-
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Mo(Re) apresentaram tenacidade 4 fratura menor do que a tenacidade da liga NiAl-9Mo na

onientacdo longitudinal, entretanto, foram superiores transversalmente.

Na orientagio longitudinal, a vista da superficie lateral do corpe de prova indica conexio
de trinca pelas fibras de Mo orientadas perpendicularmente ao plano da trinca. O comprimento da
zona de conexdo em relagio ac comprimento da trinca ¢ pequeno. A superficie de fratura indica
que a fratura do INIAL € por clivagem, enguanto as fibras de Mo fatham por estriccio. Linhas de
detenciio de trinca pa superficie de fratura indicam o mecanismo de aprisionamento de trincas,
onde a frente da trinca foi bloqueada devido ao aprisionamento feito pelas fibras. Em algumas
regiGes da superficie de fratura foi observado o desligamento da interface, mas as fibras ainda
fatharam por estricgdo. Quando as fibras nfo estavam dispostas perpendicularmente ao plano da
trince, ¢ apreseataram inclinagio em relagdo ao planc da trinca, ocorreu o aumento na distincia
percorrida pela tnnca ao longo da interface, antes da ruptura da fibra por estricgdo. O Re aumenta
a ductilidade das fibras de Mo, o que deveria produzir um aumento na tenacidade & fratura
Entretanto, o Re diminui a orientagio das fibras na solidificagiio direcional, causando a inclinagio
das fibras. A frente da trinca ao entrar em contato com as fibras inclinadas tende a se deslocar ao
longo da interface, diminuinde a eficiéncia dos mecanismos de aprisionamento e conexdo de

trincas, e consegiieniemente diminuern a tenacidade & fratura,

Na onentagdo transversal, a observagio da superficie lateral revelou que houve pouca
mteragio das fibras com as trincas. Neste caso, foram observadas: propagagio da trinca atraves
da matriz sem interagir com as fibras, desvio das trincas ao longo da interface e cegamento da
trinca pela deformag@o plastica das fibras. Transversalmente, as ligas NiAl-Mo(Re) apresentaram
na superficie lateral pouca interagio da trinca com as fibras de Mo(Re) e ocorreu o desvio das
trincas para a interface. A superficie de fratura indicou que as fibras Mo(Re) foram mais dacteis
que as fibras de Mo, confirmando o efeito de amolecimento por solugio sélida que 0 Re

provecou no Mo.

As ligas eutética NiAL-OMo e hipereutéticas NiAl-12Mo, NiAl-23Mo e NiAl-38Mo (%
em atomos) foram analisadas em relagio & microestrutura e propriedades mecnicas, A liga
hipereutética NiAl-38Mo sem Ti apresentou tenacidade 4 fratura de 11,7 MPavm. Entretanto, a

adigio de Ti resultou em aumento de 40% nessa propriedade, passando para 17,1 MPavm. A
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baixa forca de ligacio interfacial entre a matriz NiAl e o Mo, que permitiu a avango da trinca ao
longo da interface, configurou-se em um obsticulo ao desenvolvimento desse matenal
compdsito, Os motivos da existéncia da interface pouco resistente néo 5o gonhecidos. Raynolds

[Raynolds, 19997 sugere que a interface pode ter sido afetada pela presenca de impurezas.
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Capitido 3

3. Revisio da Literatura: Fundamentos do Processo de Selidificacio

Este capitulo trata de aspectos teoricos relativos 4 transformagio ligwdo/sdlido em ligas
metalicas, Inicialmente sdo apresentados principios basicos associados 2 sohidificagio de ligas
monotasicas, meluindo conceitos sobre estabilidade de interfaces solide/liquido. Em seguida, sio

apresentados os fundamentos sobre a classificacio ¢ o crescimento de ligas de composigiio

eutetica.

3.1. Solidificacio de Ligas Monofisicas

A solidificagdo ¢ definida como um processo de transformagio de uma fase liquida em
uma fase solida. Os processos de produgio baseados na fundi¢io, no lingotamento, no
crescimento de cristais e na soldagem envolvem necessariamente a solidificagio, O processo de
solidificacio se desenvolve em duas etapas: a nucleagio e o crescimento. A nucleagio refere-se
a0 surgimento da fase solida estavel no interior da fase liquida, na forma de pequenos niicleos
cristalinos. A outra etapa, o crescimento, estd associada a forma como esses nicleos
desenvolvemn-se para formar a microestrutura do material solidificado {Kurz, 1992]. Ao ser
formado um nicleo da fase solida, dtomos do liquido sdo progressivamente transferidos ao
solido, gerando uma interface das duas fases, denominada de interface solido/liquido, A. natureza
dessa interface € fundamental na definicio das caracteristicas da microestrutura final

Dependende de caracteristicas termofisicas da fase em crescimento, a interface solido/liquido

podera ser de dois tipos:

26



a Interface facetada; ocorre na solidificacio de substincias com elevada entropia de fusio
como & o caso de compostos intermetdlicos e materiais cerdmicos. Uma ilustracdo desse

tipo de interface ¢ vista na figura 3. 1.

b. Interface ndo-facetada: ocorre na solidificagio de substdncias com baixa entropia de

fusfo, como é o caso dos metais, conforme também mosira a figura 3.1,
Ainda com relacdo a figura 3.1, observa-se que durante o crescimento, uma interface

facetada ¢ plana ao nivel atdmico e ¢ facetada na escala microscopica. Por outro lado, a interface

nao-facetada ¢é plana ao nivel microscopico e rugosa ao nivel aténuco,

Facetada Nio Facetada

Nivel Microscépico

Nivel Atdmico

Figura 3.1. Interfaces solido/liquido (a) facetada ¢ (b) nio-facetada, [Kurz, 1992}



O mecanistmo de transferéncia de atomos do liquido ao solido ¢ diferente nos dois
processos. Um material com crescimento ndo-facetado possui cinética de transferéncia de tomos
do liguido ao solido ripida, enquanto outro material, de crescimento facetado, possui cinética
mais lenta. A classificagio das substincias em facetada ¢ nio-facetada é baseada na moerfologia
de crescimento. Metais normalmente solidificam-se com interface solido/liqudo plana, sem a
presenga de facetas. Substincias que exibem estrutura cristalina compiexa e hgagdes direcionais

formam cristais com superficies facetadas. A figura 3.2 mostra os dois tipos de morfologias de

crescimento.

Figura 3.2. Morfologias nio-facetada (a) e facetada (b} {Kurz, 19921.

Termodinamicamente, os dois tipos de interface de crescimento podem ser explicados

pela equacdo que relaciona a variagio de sua energia livre com a proporedo de atomos ordenados

na interface’

Nk?:r = ap(l p)—;— plnp+ (l p)in(l - p) (3.1)

onde AF, ¢ vanagdo da energia livre na interface solido/liquido, N é niimero total de posiches

atomicas no planc interfacial, p é a fraghio de atomos ocupando o piano interfacial, T ¢ a
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temperatura de fusdo e k é a constante de Boltzmann (3,3 x 107 cal/K). O parémetro « define a

natureza do material no tocante a sua solidificagio ¢ é dado por:

onde AS; ¢ vamacio da entropia ma interface e R € a constante universal dos gases (1,98
cal/mol/K). De maneira geral, os metais sxbem =2, os sermconduiores, 2<u<4 e, finalmente,

s materiais cerdmicos, os compostos intermetalicos e materiais de estrutura cristalina complexa

apresentam o4,

Do ponto de vista microscopico, uma interface € morfologicamente instavel se uma
perturbagio produzida junio a mesma ¢ amplificada com tempo. Por outro lado, se a mesma
perturbagio desaparece em seguida a0 seu surgimento, a interface soOhido/liquido ¢
morfologicamente estdvel. Durante o crescimento, uma mterface solido/liquido € submetida &
perturbagBes aleatérias causadas por particulas msolivets, flutuages de temperatura ou
contornos de grio. Uma interface estavel se diferencia de uma interface instavel pela sua resposta
a tais perturbagdes. A figura 3.3 exibe duas interfaces sendo submetidas & perturbagdes. Quando a
interface ¢ instavel, observada na figura 33.a, as perturbagbes encontram condigSes de
crescimento, enquanto no caso da interface estavel, observada na figura 3.3.b, essas perturbagies

niio encontram condigdes favoraveis ¢ tendem a desaparecer [Kurz, 1992},

No caso da solidificagio de um metal puro, a estabilidade da interface sOlido/lqudo
depende da diregiio do fluxo de calor responséavel pelo progresso da transformagdo de fases. Em
se tratando de um processo de solidificagio direcional, a temperatura deve aumentar a frente da
interface, em diregio ao liquido. A diregio de extragio de calor € oposia a direcio do
crescimento. Uma perturbagio junto & interface solido/liquido, na forma de uma protuberincia da
fase solida em direcio ao liquido encontra uma temperatura maior que a temperatura de fusio
nessa regifio, 4 medida que um gradiente de temperatura positivo deve existir nesse local. Nessa
situagiio, essa protuberdncia ¢ transformada em Hquido, o que propicia a contimndade do
crescimento com interface plana. Caso a sofidificagiio ndo seja direcional, como ¢ o caso de um

crescimento equiaxial, o solido cresce em um liquido super-resftiado, com gradiente de
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temperaturas nulo ou mesmo negativo. Nesse caso, as protuberdncias muicleadas na mterface e que
se projetam ao interior do liguido encontram condicbes de manutengdo, o que leva & degeneracio
da interface solido/liquido plana, resultando no crescimento instavel Em condigdes extremas, tais
perturbagbes junto & interface podem sofrer trensformagies morfologicas e desenvolver

ramuficagdes laterais, passando a crescer de forma dendritica fharz, 1992].

/

trr—termonmil

10 pen

Figura 3.3. Interfaces instavel (a) e estavel (b), {Kurz, 19921,

Na solidilicagio presente em um processc de fundicdo, em geral sio observadas
condigdes de crescimento que favorecem a degeneragio da interface solido/liquido plana. A
estabilidade da interface sélido/liquido apenas ¢ obtida em casos especiais como na solidificacio

de metals puros ou durante a solidificagio direcional de ligas sob elevados gradientes térmicos.

Das afirmagbes anteriores sobre a estabilidade de uma interface solido/liquido fica
evidente que a definicio do processo estd baseada na constituigio do material que sofre o
processo de solidificaciio e também, no perfil de temperaturas junto 3 tal interface. A
constituicio do material é dindmica, pois soffe alteracSes com a ocorréncia da redistribui¢do de
soluto durante a transformagio de fases, Fssa alteragio na constitmigiio leva ac super-
resfiamento  constitucional, como mostra a figura 34 Nessa ilustragio observa-se que a
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variagio da temperatura liquidus de equilibrio, Ty, em fungdo da composigdo ¢ dada por:

(33)

onde Ty & temperatura de fusio do metal em solidificagiio, C ¢ a composiclo do liquido e m ¢€
inclinagdo da linha liquidus. Esses parametros sdo obtidos do diagrama de fases do sistema em
solidificagdio. Case a mistura de soluto no liquide oeorra apenas por difusdo, a composigio na
interface solido/liquido durante a sofidificagdo de uma liga de composicio inicial C, sera tgual a
Co/k,, como ilustra a figura 3.4. O parfimetro k, corresponde ao coeficiente de distribuigdo de

soluto no equilibrio. Nesse caso, a temperatura liquidus na interface, Ty, sera dada por:

ml, 3
TI — T}J-‘ ________ izww” (J .4)

2

Liquide

Temperatura

Sdlido

G L
cko ¢ % de soluto

Figura 3.4. Diagrama parcial de equilibrio exibindo a alteragio de composicio que uma liga

metalica de composiciio Cp sofre ao ser solidificada.

Dessa maneira, & temperatura em utn ponto do liquido a frente da interface, a uma

distincia %, sera dada por.
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T =T —mC, [l + —Ikk“ exp(—- EK—JJ (.3)

onde V ¢ a taxa de solidificagio ¢ Dy, corresponde ao coeficiente de difusio do soluto no liguido,

[Campos, 1978]. Substituindo a equagio 3 4 na equagio 3.5, & possivel obter a seguinte equacio;

7, =T, +4"1"’~;(f4‘"~»){ 1 —exp[-- V—)] (3.6)

"o

Por outro lado, a temperatura real no fiquido sera dada por-

T=T +Gx (3.7)

onde G ¢ o gradiente de temperatura no liquido a frente da interface. Quando a temperatura no
liguido € maior que a temperatura liquidus, Tp, a interface solido/liquido crescera de forma
estavel. Por outro lado, se o super-resfriamento constitucional produzido pela segregacdo de
soluto for muito acentuado, ird ocotrer a propagacio de uma interface instavel Nesse caso, o
gradiente térmico, G, ndo ¢ suficiente para refundir as protuberdncias do solido em diregio ao

Hquido. A figura 3.5 apresenta as duas formas de crescimento.

Para que nédo ocorra o super-resfriamento constitucional ¢ necessario que as temperaturas
a frente da interface solido/liquido sejam maiores que as temperaturas liquidus em cada ponto
do liquido, ou seja:

Gzl w0 (3.8)

A partir das equagdes 3.6 e 3.8 é possivel obter a condigic para que nio ocorra ¢ super-
resfiiamento constitucional:
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e (3.9)
5,k

O primeirc termo da equagdo 3.9 envolve parimetros associados & soldificacgio,
enquanto o segundo esia relacionado a caracteristicas do sistema material. O creseimento
dendritico inicia-se com a degeneracio da interface sofido/liquido plana e a formagic de uma
interface celular. Caso existam condigbes para que essa degeneragdo se intensifique, essa
interface celular serd substituida por outra de caracteristicas dendriticas. As diferengas entre um
crescimento celular e outro dendritico sdo bem claras. No crescimento celular o solido cresce no
sentido oposto ao fluxo de calor ¢ em condicbes proximas ac limite de ocorréncia do super-
resfriamento constitucional. Por outro lado, o crescimento dendritico ocorre longe do limite de
estabilidade da interface solido/liquido plana {Kurz, 1992]. As morfologias de crescimento

celular e dendritico sdo mostradas na figura 3.6.

i

(a) {b)
Figura 3.5. Presenga do fendmeno de super-resfriamento constitucional, transformando um

crescimento estavel () em crescimento dendritico (b) [Kurz, 1992].
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{a) {5
Figura 3.6. Mortologias (a} celular e (b} dendritica, {Kurz, 19921,

3.2, Crescimento Eutético

Estudos de diagramas de fases formados a partir dos elementos quimicos conhecidos
indicam que a quase totalidade dos casos esta presente a transformagdo eutética, A transformaciio de
natureza eutética caracteriza um fendmeno mwito particular, onde o resfriamento de um liquido
permite produzir um sdlido polifasico, com arranjo e morfologia de fases peculiares, bem como
propriedades anisotropicas. No caso de um sistema binario, a solidificagiio de uma liga eutética
envolve a transformacio de um liquido em duas fases solidas {ct € B) e durante a formacio destas,
wm movnento atdmico jumto a imerface solido/liquido bastante intrigante € observade. Nesta
solidificaghio, a fase liquida de composigio eutética di origem as fases solidas através do
crescimento, que em determinadas situagSes pode ser do tipo cooperative. Como a formacio de uma
das fases esta estreitamente ligada a formagio da outra fase, a transformacdo eutética pode resultar
em mucroestruturas marcadas por arranjos alternados dessas fases. Ern condighes de equilibrio, a
transformac@o liquido/sdlido de uma liga eutética ocorre Jurto & temperatura e composicio
especificas (transformagiio invariante) ¢ é representada da seguinte forma:

Liquido 5 o+ B (3.10)

O interesse em se estudar o crescimento de ligas eutéticas & motivado pela possibilidade
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da solidificacio controlada dessas ligas produzir materiais onde o arranjo de fases pode ser
programado. Quando uma liga eutética de natureza regular € processada atraves da técnica de
crescimento direcional, as fibras ou as lamelas apresentam orientagdo essencialmente (nica e

paralela & diregio de resfriamento, o que permite que o solido resultante seia denominado de

material compostic in situ,

O emprego do processo de crescimento direcional de ligas eutéticas teve inicio na década
de 60, estimulada por diversos estudos, dentre 0s quais destacam-se o de Jackson ¢ Humt
[Jackson, 1966] sobre o crescimento regular de eutéticos, de Hunt e Jackson [Hunt, 19661 a
respeito da natureza das microestruturas eutéticas e de Galasso [Galasso, 1967], associado a
potenciais usos dessas ligas. Tais investigagbes estimularam a elaboragio de um nimero
consideravel de pesquisas tendo como meta principal a concepgio de um metodo eficiente de
producio de tais materiais compositos. As propriedades de inferesse dos materiais composttos
obtidos de ligas eutéticas sdo fundamentaimente influenciadas pela microestrutura de solidiicagio.
Tal fato é observado tanto em compositos estruturais como em compositos onde o interesse principal

esta ligado as propriedades eletrnicas, magnéticas ou opticas.

Na caracterizaciio da microestrutura dos materiais compésitos in situ, além da regulandade
microestrutural, o principal pardmetro a ser investigado € relativo & menor distAncia entre duas fases
ou mais especificamente, 0s espagamentos lamelares (A} e fibrosos (A ou R), como mostra a figura

3.7. Em tal flustracdo, V € a taxa de crescimento.

Lamelar Fibrosa

Figura 3.7. Diagrama esquemético das microestruturas regulares lamelar e fibrosa.
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A classificagiio das ligas eutéticas ¢ baseada no fator « das fases componentes, descrito
anteriormente pela equacio 3.2. As microestruturas sio divididas em trés grupos dependends da
combinagdo de baixe fator o {interface nio-facetada) ou alto fator o (interface facetada). Dessa

maneira, no caso de um eutético bindrio, tem-se-

a. Fases ndo facetada/nfo facetada

Neste grupo, as duas fases constituintes do sistema eutético possuern baixos valores de
entropia de fusio e, portanto, ambas crescem de maneira ndo facetada. No que se refere a
morfologia das fases, as microestruturas obtidas sio definidas como regulares e podem ser do
tipo fibrosa ou lamelar, dependendo da fragio volumétrica de cada uma das fases. Como ambas
as fases tém crescimento do tipo ndo facetado, o crescimento de cada uma delas ocomre lado a
lado com a outra, ambas com a mesma velocidade. Isto permite que atomos segregados para o
liquido durante a sohdificagio possam ser incorporados na formagio da outra fase, o que mostra
um perfeito acoplamento entre as fases, Este movimento atdmico entre as regides lquidas a frente
de cada fase evidencia a existéncia de dependéncia entre as mesmas, o que permite obter as
estruturas regulares.

Em sistemas eutéticos com interfaces niio facetada/ndo facetada, as imterfaces também sio
classificadas de atomicamente diftsas, o que é resultado da possibilidade do crescimento do solido
ocorrer et qualquer direcio. O crescimento, neste caso, estd diretamente associado & direcio do
transporte de calor na interface solido/liquido. Em sistemas onde a fragio volumétrica de ambas as
fases ¢ elevada (50 %), que € o caso onde o diagrama de fases ¢ do tipo simétrico, existe grande
possibilidade da obtengio de estruturas lamelares. Por outro lado, se uma das fases exibe baixa
fragio volumetrica, a tendéncia ¢ de serem formadas estruturas fibrosas. Nas estruturas do tipo
lamelar, as fases constituintes encontram-se na forma de placas, dispostas umas sobre as outras, Por
outro lado, nas estruturas de natureza fibrosa, uma das fases, 3 de menor fracio volumétrica, ¢
envolvida pela matnz. O crescimento de ligas eutéticas com morfologia fibrosa é estavel quando a
fraglo volumetrica de uma das fases é suficientemente pequena.
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b. Fases ndo facetada/facetada

Quando uma das fases cresce de forma facetada e a outra ndo, tanto estruturas irregulares
como regulares podem ser obtidas. Dependendo das condighes do cresumento ¢ das
caracteristicas dos materiais, pode-se conseguir que 2 interface sohdo/liquido permanega plana
duranie o crescimento, possibilitando assim, a obtencfio de estruturas ordenadas, como as
encontradas no grupo anterior. De acordo com Mclean [McLean, 19831, para que 1550 seja
possivel, a taxa de solidificacdo deve ser baixa ¢ a fase ndo facetada deve exibir fragio
volumétrica elevada. Por outro tado, o ndo controle das condigdes de crescimento pode acarretar

na degeneragio do crescimento regular.

c. Fases facetada/facetada

Neste tipo de liga eutética, ambas as fases apresentam crescimento com morfologia facetada,
¢ apesar do crescimento ser simultineo, a evolugdo de uma fase ¢ independente da evolugio da ouira
e a microestrutura resultante ndo exibe as caracteristicas de morfologia e amanjo encontradas nos
dois grupos anteriores. As ligas deste grupo possuem estruturas compostas de fases de orientagdes
independentes. Como tais fases n3o se desenvolvem necessariamente em contaio, a estrutura
resultante & totalmente irregular, O crescimento eutético com fases facetada/facetada pode ser

ohservado em sistemas metalicos onde existem fases intermetalicas formando reagdes eutéticas.

A divisio proposta por Hunt e Jackson [Hunt, 1966] apresenta algumas restrigdes, como
por exemplo, o fato da literatura apresentar uma série de sistemas onde seria esperado um
crescimento ndo regular e sdo obtidas microestruturas com orientacdo e distribuigio das fases
bemn definidas [Flliott, 1977]. De acordo com Elliott, o trabalho de Hunt e Jackson estaria

incompleto por ndo considerar o efeito de uma fase na outra e vice-versa, no crescimento

eutético,

No caso do crescimento eutético regular, o fluxo de atomo junto 4 interface solido/liquido ¢
bastante curioso. Tal movimentagio de atomos esta ligado a formagdo simultinea das fases e ¢

denominado de crescimento cooperativo. Conforme ilustra a figura 3.8, a transformagéo eutética
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ocorre a partir do liguido, que se solidifica e promove o surgimento de duas fases solidas, o ¢ B,

com composigdes diferentes da apresentada pelo liquido.

Liquide
& ﬁ + o
i ) Ay
Z Liquidoe / =
£ (B &
7] @
= ol
: :
o =

A G, L C. B
Y de B

Figura 3.8. Diagrama de fases de sistema bindrio contendo transformagéio eutética e composicdes

empregadas na modelagem matematica do processo.

Em tal situagio, a fase o ¢ rica no elemento A, enquanto a fase § no elemento B, ambas em
relagio 4 composicdo eutética. Na formacdo da fase a, a quantidade de 4tomos do tipo B no
liquido a se solidificar deve ser reduzida, o que ocorre a partir da segregagio desses dtomos para
o liquido. Com isso, forma-se uma regifo rica em atomos B no liquido que se encontra junto 4
nterface, 4 frente de 0. Da mesma maneira, o crescimento da fase B acontece com a diminuigdo
de dtomos de A, concentrando-os, da mesma forma, na regifio liquida junto & mterface, & frente
da fase f.

Em resumo, atomos B sio rejeitados pela fase o e atomos A sio rejettados pela fase f3,
concentrando os elementos A e B i frente das fases B e «, respectivamente. £ interessante notar
que a formagdo das fases o e B consome 4tomos tipo A e B, respectivamente. Tal sitvacio faz
com que & formagio de cada uma das fases ocorra a partir do consumo de 4tomos acumulados &

frente da fase adjacente, através de difiusio atdmica no Jiguido proximo & interface, em um
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processo conhecido como fluxo cruzado. Um diagrama esquematico deste tipo de transporte de

massa no crescimento eutético lamelar € mostrado na figura 3.9,

Fluxo de atomos tipe B Fluxo de atomos tipo A

T
=
.

\l« %&f i

e e i
L e

il

e A i
Wf{f? p" ‘f;’ a4 Aj;://'%
;’;i/f%;f-ff Fasm
.

\ Interface Sélido/Liquido

Figura 3.9. Diagrama esquematico do fluxc de atomos no crescimento eutético lamelar,

O actumulo de atomos junto ao liquido interfacial promove alteragBes constitucionais no
mesmo, alterando, por conseqiiéncia, a temperatura da transformacdo eutética, A existéncia do
superesfriamento interfacial leva 4 ocorréncia da transformagiio em uma temperatura abaixo da
eutética. O grau desse superesfriamento ¢ de fundamental importdncia na compreensio do

crescimento eutético.

De acordo com estudo de Jackson e Hunt [Jackson, 19661, a transformagio eutética ocorre
sob uma {nica temperatura, ou seja, com um Unico grau de super-resfriamento da interface.
Como o super-resfriamento deveria se modificar em func#o da variagdo constitucional, Jackson e
Hunt [Jackson, 1966] compensaram essa variagdo com a introdugdo de um outro termo, que € 0
super-resfriamento correspondente & variagéo da curvatura da interface e que possui sinal oposto
ao super-resfiiamento devido i variagio constitucional do liquido. Supondo que o super-

resfriamento final da mterface seja resultado da soma desses dois tipos de super-resffiamentos,
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essa analise permite concluir que toda a interface estd sujeita a uma Gnica temperatura, ou seja,
esta uniformemente super-resfiiada. Assim, o super-resfriamento total da interface seria dado,
basicamente, pela adicio de dois termos: um associado ao desvio da composigio do liguido 2
frenie da fase considerada, em relacio 4 CoOmposicao eutética, e outro, gado ao raio de curvatura

da interface solido/iquido da mesma fase, o que resulta em;

AT=KAV+K, /2 (3.11)

onde AT ¢ ¢ resfriamento interfacial, V ¢ a taxa de crescimento ¢ K, e Kz sdo constantes do
sistema eutético. E oportuno observar que o super-resfmamento Interfacial também conta com
uma parcela de origem cinética, normalmente tida como desprezivel na analise de sistemas
metalicos. No caso de um crescimento eutético lamelar, o espagamento entre as fases, )\, & aguele
que minimiza o super-resfiiamento interfacial, ou seja, o espagamenio interlamelar pode ser

obtido fazendo dAT/dA=0, o que resulta em:

dAT K .
ou ainda;
AV = %2 (3.13)

A relaglio fornecida pela equagiio 3.13 representa um dos aspectos mais interessantes do
trabalhe de Jackson e Hunt [Jackson, 1966]. A anilise desta equagio indica que para uma taxa de

crescimento constante, o espagamento interlamelar seria Unico em toda a estrutura cutética.

A partir de andlises de um diagrama de fases conclui-se que microestruturas totalmente
eutéticas apenas podem ser obtidas junto ao ponto eutético, Entretanto, resultados experimentais
indicam que, em alguns casos, a estrutura eutética pode ser obtida quando liquidos de
composicio euictica ou proxima a euiética sio solidificados em temperaturas inferiores a
temperatura eutetica. Em tais casos, a transformagio ocorre com interface soltdo/liquido plana e

estiavel. Essa regifio, onde o crescimento cooperativo ¢ possivel, ¢ denominada de zona de
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crescimento cooperativo (ZCC) e 2 mesma esta associada a uma faixa de condigdes (composigao
e super-resfriamento) que permitem produzir estruturas totalmente euteticas, sem a presenca de
fases priméarias. De acordo com Kurz e Fisher [Kurz, 1979), os primeiros trabalbos sobre a ZCC
foram elaborados por Tammann e Botschwar em 1926, Tais pesguisadores investigaram relagbes
entre a taxa de crescimemio e super-resfriamento em ligas de compostos org@nicos. A
interpretacio dos resultados obtidos por tais autores levou & conclusdo que, em certas condighes,
o eutético poderia crescer mais Tapido que as fases primarias, terminando por inibir o crescimento
das mesmas. Assim, estruturas totalmente eutéticas poderiam ser produzidas em composigdes ¢

temperaturas diferentes do ponto de equilibrio evtetico.

De acordo com Chadwick [{Chadwick, 19671, a concepgic do conceito de ZCC teve
impulso significative com as investigagdes claboradas por Kofler sobre a solidificagdo de ligas
eutéticas baseadas em compostos orginicos. Segundo tais investigacOes, em sistemas binérios a
ZCC pode ocorrer de duas formas basicas: (2) zona simétrica em tomo do ponto eutético, como

apresenta a figura 3.10.a e {b) zona assimétrica, como mostra & figura 3.10b.

W
Ligmdo
[ ‘1\

5

= o+ liquido B+ ligguide B+ lignide
z I

E R
5 Dendritas de Pendritas de De"f_“m_ de B

+ cutticy + putético eutético
Dendritas de o
eytético + emtitico
eétion
T ATT————

rT———————————————

Composicio Composigio
{a) ZCC simétrica (b} ZCC assimétrica

Figura 3.10. Tipos de zona de crescimento cooperativo: (a) zona simétrica, tipica de eutéticos ndo

facetado/mio facetado; (b) zona assimétrica, tipica de eutéticos facetado/ndc facetado.
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Quando ume figa de composi¢do eutética, com diagrama de fases com ZCC simétrica &
solidificada, a microestrutura eutética é obtida em uma ampla faixa de super-resfiiamentos, que
estdo associados a diferentes taxas de crescimento. Entretanto, se o diagrama de fases apresentar
ZCC assmimetrica, a soldificagio sob taxas elevadas de crescimento (ou elevados super-
resfriamentos) Jevara & formagio de fases primarias, na forma de dendritas da fase o ou da fase B
As ZCC assimétricas estio, em geral, associadas a eutéticos que exbem uma das fases com
caracteristicas de crescimento anisotrépicas (fase facetada). Assim, as ZCC assimétricas estio,

normialmente, relacionadas com estruturas eutéticas imegulares [Kurz, | 992].

A ZCC representa a faixa de condigdes de crescimento, dentro da qual a estrtura eutética
pode crescer com interface morfologicamente estivel. Quando a solidificagdo ocorre fora de tal
zona, © crescimento eutético estavel pode deixar de existir. Na figura 3.11 & apresentado ¢
processo de quebra de um crescimento inicialmente estavel. Nessa ilustracio sio diferenciados
dois tipos de degeneracio interfacial, causados por fendmenos distintos. No primeiro caso (figura
3.11.a), tem-se a instabilidade em apenas uma das fases, que ocorre, geralmente, em ligas com
éomposic;ﬁes diferentes da eutética e fora da ZCC. Uma das duas fases da estrutura eutética

cresce 4 frente da interface, resultando em uma estrutura contendo dendritas da fase primaria € o

eutetico.

Figura 3.11. Degeneragio de um crescimento eutético estavel [Kurz, 1992].
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No segundo caso (figura 3.11.b), ocorre degeneragio do crescimento estavel de ambas as
fases, que ¢ resultado da presenmga de um terceiro elemento na liga. Tal elemento, durante a
sohidificacdo, € rejeitado por ambas as fases e dependendo do valor da raziie G/V, o fendmenc de
superesfriamento constitucional pode ocorrer, resultando na degeneragdo da interface plana, o

que pode levar a células ou dendritas eutéticas.
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Capitulo 4

4, Materiais ¢ Métodos

O desenvolvimento do presente trabalho envolveu diferentes técnicas de processamento e

de caracterizagio das amostras. Os procedimentos adotados foram os seguinies:

a. Preparagiio da matéria-prima;
b. Obtenglo das amostras no estado bruto de fusio:
¢. Processamento das amostras através de solidificacio direcional:
d. Analise microestrutural;
e. Estudo das transformagtes de fase através de analise térmica diferencial;
£ Estudo da estabilidade microestrutural em altas temperaturas,
g. Estudo da resisténcia 4 oxidagio em altas temperaturas;
h. Estudo do comportamento mecinico.
4.1, Materiais

As ligas estudadas foram preparadas a partir de aluminio ¢ niquel na formagio da matriz
inmtermetalica, MAl, ¢ adigbes dos metais refratarios: molibdénio, maobio, tintalo e tungsténio.
Com o objetivo de avaliar o efeito de outros elementos nas ligas eutéticas obtidas, foram
adicionados a essas ligas os elementos cromo, niobio, tantalo, titdnio e vanadio. As caracteristicas

dos elementos utilizados sio apresentadas na tabela 4.1,
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O desenvolvimento experimental foi conduzido com a produgdo das ligas

seqiiéneia;

a. Matriz NiAl;

¢. Ligas NiAl-Mo-X (X = Cr, Nb, Ta, Ti, V).

Tabela 4.1, Propriedades dos metais.

na seguinte

Elemento | Temperatura | Temperatura | Estrutura Parametro Massa Densidade
de Fusio de Ebulicdo | Cristalina de Rede Atdmica
("C) ("C) ax10 " m wm.a (g/om’ )
Al 660 2.480 CFC 4,05 26 9815 2,699
Ni 1453 3.000 CFC 352 8871 8,00
T Mo 2.620 4.650 cCe 3,15 05 04 10,2
Nb 2 468 4,735 CCC 3,30 02,5064 837
Ta 3.010 5.240 CCC 3,30 180, 9470 16,6
w 3.380 5.500 CCC 3,16 183,85 19,3
Cr 1.875 2,665 CCC 2,88 31,996 7,19
Th 1.668 3.260 HC a=12195 479 4,507
¢=46831
\Y% 1.900 3.400 CCC 3,03 50,041 6,1
| NiAl 1.638 “ CCC 2 B26 . 5,95

Os metais refratarios molibdénio, mobio, tintalo ¢ tungsténio foram adicionados 4 matriz

NiAl com o objetivo de obter ligas hipo, hiper e eutéticas. A faixa de teores dos metais refratarios

empregados ¢ apresentada na tabela 4.2 Entre os quatro sistemas NiAI-MR analisados, o sistema

NiAl-Mo apresentou os melhores resultados em relago 4 regularidade microestrutural ¢ dessa

maneira, esse sistema foi escolhido para receber adigbes dos elementos X {X = Cr, Nb, Ta, Ti, V)

nos teores de: 0,075; 0,15 e 0,50% em atomos de X. A tabela 4.3 apresenta a pureza quimica dos

metais empregados na produgio das ligas, segundo os dados dos fornecedores.

Tabela 4.2, Teores dos metais refratarios utilizados na preparagio de ligas NiAl-MR,

Matriz Metal Refratano Teor do Metal Refratario
§ % em atomos
Mo 4 até 25
NiAl Nb 4 até 25
Ta 4 até 20
W 4 ate 12
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Tabela 4.3, Pureza quitnica dos metais utilizados na preparagdo de ligas NiAl-MR.

Metal

Ni

Al

Nb

Mo

Ta

W

Cr

Ti

Pureza

99,99

99,97

9.6

9995

95,96

99.9

90 995

59 7

96 7

4.2, Metodologia
4.2.1. Preparacio da Matéria-Prima

A primeira etapa do processo experimental consistiu na preparagdo da matriz NiAl, na
qual foram adicionados os metais refratarios molibdénio, midbio, tdntalo e tungsiénio,
Posteriormente, os elementos cromo, niobio, tintalo, titAnio e vanadio foram adicionados i Hga
eutetica NiAl-Mo. Os nove metais empregados nessa pesquisa foram fornecidos em diferentes
formas: fios, placas, cavacos e pd. Antes do inicio da preparagio das lgas foi necessario efetuar o
corte de alguns metais para possibilitar o sen manuseio e efetuar a decapagem para eliminar
impurezas. O aluminic, fornecido na forma de fios com didmetro de 5 mm, foi cortado em
pequenos pedagos e decapado com solugdo de 90 % de agua + 10 % de NaOH. O niquel ¢ o
nidbio, fornecidos na forma de placas, foram laminados até se obter placas de baixa espessura,
que permitissem o corte para a obtengio pequenos pedagos. A decapagem do niquel e nidbio foi
realizada com a seguinte solugio: 50 % de HaSOQu + 20 % de HNO; + 20 % de HF + 10 % de
H»0, baseado no trabalho de Rios [Rios, 2000]. O tintalo foi fornecido e utilizado na forma de
cavacos. O molibdénio e o tungsténio foram utilizados na forma de po, com granulometrias de 10
¢ 12 um respectivamente. O titdnio na forma de placas, foi laminado, triturado e decapado com
solugdo de 33 % de HNO; + 33 % de HF + 33 % de FL,O. O cromo e o vanadio, na forma de
pequenos pedagos, foram decapados com solucio respectivamente de: 90 % de HC + 10 % de
Hz0 e 66 % HNO; + 34 % de H,0 Apos a decapagem dos metais, a pesagem destes visando a

produgiio das ligas foi realizada em uma balanga analitica.
4.2.2. Obtencio das Amostras no Estado Bruto de Fusio

As ligas foram produzidas em um forno de fusio a arco voltaico, composto por uma
camara de fusdo em ago inoxidavel, cuja atmosfera é controlada por uma bomba de vicuo e fluxo

de argbnio (tipo 5.0 analitice). O forno possui eletrodo nio consumivel de tungstémo e os metais
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a serem fundidos s3o colocados em um cadinho de cobre refrigerado a agua. A fusio da liga ¢

obtida por arco voltaico gerado por um transformador elétrico. As figuras 4.1 e 4.2 exibem

respectivamente o diagrama e uma foto do equipamento de fusdo a arco em operagio.
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Figura 4.1. Diagrama do forno de fuséo a arco.

Figura 4.2. Forno de fusdo a arco em operacio.
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Para a preparagdo das ligas, os pedagos dos metais foram colocados no cadinho de cobre
do forno a arco, que foi fechado e submetido ao vacuo. O periodo de tempo para a obtengdo de
atmosfera inerte foi de 30 minutos, dividido em trés etapas constituidas por 10 minutos de
preparacgio de vacuo seguido pela inje¢fio de argdnio para promover a total remog¢o de oxigénio.
Apos a abertura do arco voltaico, as ligas sdo homogeneizadas através da movimentagdo do metal
liquido ao longo do cadinho de cobre. A movimentagdo ¢ facilitada devido ao movimento
giratorio que o forno apresenta. A produg@o das ligas dos sistemas NiAl-MR (MR = Mo, Nb, Ta,
W) e NiAl-Mo-X (X = Cr, Nb, Ta, Ti, V) seguiu as etapas apresentadas na tabela 4.4.

Tabela 4.4. Etapas de producdo das ligas.

Liga 1* Etapa 2% Etapa 3* Etapa
NiAl-MR Producéo do NiAl Trituragdo do NiAl Adicdo dos MR
NiAl-Mo-X Producdo do NiAl Trituragdo do NiAl Adigdo do Mo + X

Cada amostra produzida apresenta caracteristicas proprias de processamento relacionadas
com a viscosidade da liga no estado liquido, ponto de fusdo dos elementos constituintes e ao
aspecto fisico dos metais refratarios: pd e particulas. Visando a obtenc¢do de elevado nivel de
homogeneizag@o quimica, foram adotadas as seguintes formas de processamento:

a. Liga NiAl: submetida a trés fusdes;

b. Ligas NiAl-Mo: submetidas a cinco fusdes;

c. Ligas NiAl-Nb: submetidas a cinco fusdes;

d. Ligas NiAl-Ta: submetidas a cinco fusdes;

e. Ligas NiAl-W: fundidas trés vezes, retiradas do forno, trituradas e fundidas mais trés vezes,
f Ligas NiAl-Mo-X (X = Cr, Nb, Ta, Ti, V): submetidas a cinco fusGes.

Na produg@o das ligas € importante considerar a temperatura de volatilizagdo do aluminio,
que evapora em temperaturas acima de 1.500 °C. Para minimizar a perda de aluminio e evitar
alteragdo da composi¢do da liga, os elementos sdo colocados no cadinho de cobre refrigerado de
maneira que o elemento de menor ponto de fusdo fique sgb os outros, ou seja, o aluminio fica sob
niquel. Esse procedimento evitou que no inicio da fusdo, o arco voltdico entrasse em contato

direto com o aluminio. A fus8o do aluminio ocorre através do calor transferido do niquel, quando
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este comeca a ser fundido. Adotando-se esses cuidados na produgdo do composto NiAl, a perda

maxima de aluminio admitida em amostras de 10 g foi de 0,010 g (0,1 % em peso).

Os metais refratarios utilizados possuem temperaturas de fuséo elevadas, superiores ao
ponto de fusio de 1.638 °C do NiAl e neste caso também ocorre a perda de aluminio. Para
solucionar tal problema, a producdo das ligas dos sistemas NiAl-MR (MR = Mo, Nb, Ta, W)
envolveu a adicio de um excesso de 0,02 g (0,2 % em peso) de aluminio & matriz NiAl. As ligas
NiAl-MR foram pesadas antes ¢ apos a fusdo, sendo observada uma perda maxima de 0,4% em

peso. Essa forma de processamento foi também adotada na preparacio de todas as ligas NiAl-
Mo-X (X = Cr, Nb, Ta, Ti, V).

4.2.3. Processamento das Amostras através de Solidificacio Direcional

O objetivo da solidificagdo direcional foi obter microestruturas regulares e orientadas
através da solidificagio com controle da velocidade de solidificagdo, da direcio de extragdo de
calor e do gradiente térmico. A solidificagdo direcional foi realizada em forno de indugdo
Bridgman, empregando-se um lingote com peso médio de 8 g, produzido no forno de fusdo a
arco. O lingote foi colocado em um cadinho de alumina, com didmetro interno de 7,0 mm ¢
comprimento de 350 mm. O processo de solidificagdo foi elaborado a partir da passagem do
cadinho de alumina contendo a liga a ser processada por um tubo de nidbio que funciona como
susceptor. O cadinho de alumina e o susceptor s3o posicionados dentro de uma camara de vacuo,
constituida por um tubo de quartzo com diametro de 50 mm. Todo esse sistema € aquecido
através de uma bobina de indugdo conectada a uma fonte de radio-freqiiéncia, como mostra a
figura 4.3. A atmosfera inerte foi imposta 4 camara de vacuo da mesma forma utilizada no caso
da fusdo através de arco voltaico. A solidificagdo direcional foi realizada em atmosfera inerte de

argdnio (tipo 5.0 analitico).

O controle de temperatura foi efetivado por meio do uso de um pirémetro otico conectado
a um controlador eletrénico, que realimenta a fonte de inducdo. Através de motores de passo, O
cadinho de alumina com a amostra a ser processada sdo movimentados pelo interior do susceptor,

que é aquecido pelo sistema de aquecimento por indug@io. O diagrama esquematico do forno de

solidificacdo e uma foto sdo apresentados nas figuras 4.3 e 4 4.
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Conexdo para Argnio;
Tubo de Quartzo;
Espira de Indugio;
Fundido;

Cadinho de Alumina;
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Conexdo para Vacuo;
Moto-Redutor - Rotagdo;
. Fuso para Translagio;

10. Motor de Passo - Translagio;

R R N

11. Moto-Redutor - Rotagéo.

Figura 4.3. Diagrama esquematico do forno de solidificacdo direcional.

Figura 4.4. Forno de solidificag@o direcional.
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As ligas NiAl-Mo foram solidificadas sob as taxas de crescimento de 0,8 até 10 cm/h,
enquanto as ligas NiAl-Ta foram solidificadas entre 0,8 e 1,7 cm/h. Os lingotes solidificados
direcionalmente apresentavam comprimento de 3,5 cm e diémetro de 7 mm. Para a realizagdo da
analise microestrutural, os lingotes foram cortados longitudinalmente e transversalmente, sendo

analisados através de microscopias Gtica e eletronica de varredura.

4.2.4. Analise Microestrutural

A analise microestrutural foi realizada com o objetivo de identificar as microestruturas
eutéticas, de determinar a natureza das fases constituintes e de medir a quantidade de fases
presentes nas amostras. Para realizar a analise microestrutural, as amostras foram seccionadas em
uma maquina de corte Isomet, com discos de corte abrasivos de SiC. As amostras foram
embutidas a quente em baquelite para facilitar o apoio nos suportes da Isomet, onde os cortes
foram realizados a velocidade de 3.500 rpm e carga de 750 g. Em seguida, tais amostras foram
embutidas a quente, lixadas, polidas e submetidas ao ataque quimico para revelar a
microestrutura. No lixamento empregou-se lixas na seqiiéncia: 100, 180, 220, 320, 400, 600,
1.000 e 1.200. O polimento foi realizado com pasta de diamante de 6 ¢ 1 pm ¢ solugio de
alumina com 0,3 pum. O ataque quimico foi determinado empiricamente, sendo empregado a

seguinte solugdo: 5 % HF + 30 % HNOs + 65 % H;0.

Inicialmente, as microestruturas foram analisadas através de microscopia otica,
empregando-se um microscopio otico de luz refletida, modelo Olimpus Bx 60M, que possibilita
uma analise rapida e precisa da microestrutura. Outras analises foram realizadas empregado-se o
microscopio Neophot-32, que possui aumento na faixa de 10 a 2.000 vezes. Este microscopio
possui um sistema de aquisigdo de imagens que permite medir varios pardmetros
microestruturais. Nesse microscopio foram analisadas as microestruturas no estado bruto de fusdo
e solidificadas direcionalmente e determinada a densidade superficial de fibras e o didmetro

médio das fibras nas ligas eutéticas fibrosas.
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A analise microestrutural mais detalhada foi realizada em um microscopio eletrdnico de
varredura (MEV) Jeol, modelo JXA 840-A. Esse microscopio possui dois dispositivos de analise
muito importantes: analise por espectrometria por dispersdo de energia (EDS) que possibilita
determinar composi¢es das ligas e analise por emissdo de raios-X (XRE) que permite identificar
a distribuiciio de soluto entre as fase. As andlises semi-quantitativas das amostras foram
realizadas por EDS visando identificar a composi¢do das fases presentes. Este microscopio
possibilita aumento maximo de 100.000 vezes, permitindo obter imagens da microestrutura com

muita defini¢io. As imagens das microestruturas foram obtidas por elétrons retroespalhados e por

elétrons secundarios.

4.2.5. Estudo das Transformacdes de Fase através de Analise Térmica Diferencial

Para se identificar as temperaturas de transformagdo, as amostras foram submetidas a
técnica de andlise térmica diferencial (DTA), que registra alteragdes térmicas causadas por
mudangas quimicas, estruturais ou por transformagdes de fase. O principio dessa técnica consiste
em registrar a diferenga de temperatura, AT, entre a amostra que estd sendo analisada e uma
amostra de referéncia, ndo reativa, quando submetidas a um processo controlado de aquecimento
ou resfriamento. Para realizar essa analise, as amostras foram trituradas e pequenas quantidades
pesando em média 150 mg foram analisadas. As amostras trituradas foram colocadas em um
cadinho de alumina e ensaiadas em um equipamento de anilise térmica Netzch STA 409. Para
determinar as transformagSes de fase as amostras foram aquecidas com uma taxa de aquecimento
de 10 °C/minuto até a temperatura de 1.620 °C, permaneceram nessa temperatura por 5 minutos.
O resfriamento até a temperatura ambiente foi conduzido a taxa de resfriamento de 10 °C/minuto.
O ensaio foi realizado em atmosfera de argbnio, com fluxo de 50 ml/min. O objetivo desse teste
foi determinar as temperaturas de transformagdo eutética de diferentes ligas: NiAl-Ta, NiAl-Mo e

NiAl-Mo-0,075 % em atomos de X (X = Cr, Nb, Ta, Ti, V) com o interesse de determinar o
efeito da adi¢do dos elementos X.

4.2.6. Estudo da Estabilidade Microestrutural em Altas Temperaturas

Em temperaturas elevadas, a estrutura eutética pode sofrer reagdes interfaciais, que podem

modificar sua morfologia. Para verificar a estabilidade da estrutura eutética, amostras da liga
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eutética NiAl-10 % em atomos de Mo foram inseridas em um tubo de quartzo, que foi conduzido
ao forno de tratamento térmico, com atmosfera controlada por vacuo e inje¢do de argdnio. O
tratamento térmico foi realizado a temperatura de 1.000 °C e por um periodo de 72 horas. Um
outro procedimento empregado para verificar a estabilidade térmica da estrutura eutética
consistiu em colocar amostras por um periodo de 24 horas nas temperaturas de 1.360, 1.440 ¢
1.520 °C, referentes a 85, 90 e 95 % da temperatura de fusdo da liga eutética NiAl-Mo, que € de
1.600 °C. Nesse segundo ensaio, foi empregado o equipamento da anélise térmica descrito no
item anterior. As amostras empregadas nos ensaios de estabilidade térmica foram lixadas até
grana de 1.200 e polidas com solugio de alumina 0,3 um. As microestruturas foram analisadas

através de microscopia eletronica de varredura antes a apos o ensaio de estabilidade térmica para

se verificar as possiveis mudangas microestruturais ocorridas.
4.2.7. Estudo da Resisténcia a Oxida¢io em Altas Temperaturas

A resisténcia a oxidagdo de um material pode ser avaliada estudando-se suas variagdes de
massa em uma determinada temperatura. Foi empregada a técnica de analise termogravimétrica
que determina as variagdes de massa de uma amostra em fungdo da temperatura. O ensaio de
oxidagio foi realizado no equipamento de analise térmica, Netzch STA 409, empregando
amostras do composto intermetalico NiAl e amostras da liga eutética NiAl-Mo. As amostras
foram aquecidas com taxa de 10 °C/minuto até a temperatura de 1.200 °C, permanecendo nessa

temperatura por 24 horas. O ensaio foi realizado em ar sintético, com fluxo de 50 ml/min.

4.2.8. Estudo do comportamento mecanico.

Visando determinar o comportamento mecanico basico das amostras, ensaios de
compressdo foram utilizados. O corte dos corpos de prova a partir das amostras no estado bruto
de fusdo e solidificadas direcionalmente foi semelhante. As amostras no estado bruto de fusdo
retiradas do forno a arco, inicialmente tiveram sua bases esmerithadas. As bases das amostras,
que ficam em contato com o cadinho do forno de fusdo, foram esmerilhadas até se obter uma
base plana. Essa amostra foi embutida a quente e sua base foi lixada e polida. A partir dessa
superficie plana foi iniciado o corte para a obtengdo dos corpos de prova, realizado com a

maquina de corte Isomet. Os cortes foram feitos com discos abrasivos, velocidade de 3.500 rpm e
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carga de 750 g. Apos cada corte das amostras, as superficies gefadas foram lixadas até grana
1.200. O ensaio de compressdo com as ligas no estado bruto de fusio e solidificadas
direcionalmente empregou corpos de prova com as seguintes dimensdes: base quadrada medindo
3 x 3 mm’ e altura de 6 mm. O ensaio foi realizado em uma maquina de ensaio MTS TestStar I,
com capacidade de carga de 100.00 N para ensaios a frio, e 20.000 para ensaios a quente.
Empregou-se a taxa de deformaggo de 2 x 10*s™ para a realizago dos ensaios. Foram realizados

ensaios a frio, a temperatura ambiente € a quente, a temperatura de 900 °C.

Nos ensaios de compressio foram determinadas as curvas tensio de compressao-
deformagdo a compressdo, que apresentam os resultados do comportamento da cada uma das
amostras ensaiadas. A partir dessas curvas foram determinados os limites de escoamento das
amostras. Na regido elastica dessas curvas, a tensio é linearmente proporcional a deformacio.
Para se determinar o limite de escoamento tragou uma reta paralela 3 regido elastica da curva,
deslocada de uma deformagfio de 0,2 %. A tensio medida no ponto de intersegdo da reta paralela

com a curva tensdo-deformagio representa o limite de escoamento da amostra.
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Capitulo 5§

5. RESULTADOS EXPERIMENTAIS E DISCUSSOES

5.1. Avaliacio Preliminar dos Sistemas NiAl-MR (MR = Mo, Nb, Ta, W) e de suas

Microestruturas no Estade Bruto de Fusio.

A primeira parte do trabalho esteve associada ao estudo dos diagramas pseudobinarios dos
sistemas NiAl-MR (MR = Mo, Nb, Ta, W). Inicialmente, foi produzida a matriz NiAl, na qual os
metais refratarios seriam adicionados. Os sistemas NiAI-MR (MR = Mo, Nb, Ta, W) foram
posteriormente estudados para se determinar as composigdes eutéticas e caracteristicas de

processamento. Nesse caso, as ligas foram produzidas e analisadas através de microscopias otica

e eletronica de varredura.

5.1.1. Avaliacio do Sistema NiAl-Mo

A tabela 5.1 apresenta as composigdes das ligas do sistema NiAl-Mo avaliadas. No
diagrama pseudobinario da liga NiAl-Mo, a reagdo eutética ocorre com o teor de 10 % em atomos
de Mo, a temperatura de 1.600 °C [Kubaschewski, 1993]. Junto & temperatura eutética, a
solubilidade maxima de molibdénio é de 3 % em 4tomos. As microestruturas das ligas
hipoeutéticas Mo4 e Mo8 mostradas nas figuras 5.1 e 5.2 apresentam as fases escura e clara. A
regido escura corresponde a fase primaria, que é uma solugdo solida de molibdénio no NiAlL A
solubilidade do Mo no NiAl foi de 0,5 % em atomos. Kubaschewski [Kubaschewski, 1993]
afirmou que a solubilidade méxima do Mo no NiAl ¢ de 1,5 % em atomos. A liga Mo9 mostrada
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na figura 5.3 apresenta poucas fases primarias. Essa liga possui composigio proxima da
composi¢@o eutética e sua microestrutura apresenta elevado grau de regularidade, observado na
figura 5.4. A regido clara representa a estrutura eutética, constituida por fibras de Mo na matriz
NiAl. Através dessas composi¢des observa-se a evolugdo microestrutural em direcio a
microestrutura eutética. Na composigio eutética, liga com composi¢do NiAl-10 % em atomos de
Mo, a microestrutura € formada por células eutéticas fibrosas constituidas por uma grande
densidade de fibras de molibdénio na matriz NiAl vistas nas figuras 5.5 e 5.6. Nos contornos das
col6nias eutéticas sdo observadas pequenas dendritas de Mo. Os trabalhos de Chen [Chen, 2000]
e Subramanian [Subramanian, 1994] também exibem essa microestrutura. Nas ligas
hipereutéticas Moll a Mo25 foram constatadas mudangas microestruturais 4 medida que as
composi¢3es se afastavam do ponto eutético. As ligas Mo11 e Mo13, respectivamente figuras 5.7
e 5.8, apresentam microestruturas eutéticas essencialmente semelhantes, constituidas por fibras
de molibdénio na matriz NiAl e pequenos precipitados da fase primaria rica em molibdénio nos
contornos das coldnias eutéticas. Nas ligas Mo16, Mo20 e Mo?25, figuras 5.9 a 5.10, as particulas
segregadas possuem grandes dimensdes, havendo diminuigdo das regides eutéticas e do NiAl

Essa fase primaria possui teores de molibdénio acima de 80 % em 4tomos, como mostra a tabela
52.

Tabela 5.1. Composigio das ligas do sistema NiAl-Mo.

Liga Ni Al Mo
% em 4atomos | % em atomos | % em atomos
Mo4 47,76 47,76 4,48
Mo8 45,92 45,92 8,16
Mo9 45,50 45,50 9.0
Mo10 45,00 45,00 10,0
Mol1 44,40 44,40 11,2
Mo13 43,10 43,10 13,8
Mo16 42,00 42,00 16,0
Mo20 40,00 40,00 20,0
Mo25 37.50 37,50 25,0
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A microestrutura das ligas Mo1l e Mol3 assemelha-se mais a microestrutura da liga
eutética Mo10 do que as ligas Mol6, Mo20 e Mo25, onde o carater hipereutético € mais
pronunciado. Atraves de microscopia eletrdnica de varredura, MEV, foram confirmadas as
microestruturas observadas no microscopio Otico, bem como foram realizadas analises semi-
quantitativas usando microssonda EDS, com resultados apresentados na tabela 5.2. A composi¢ao
da matriz NiAl foi constante nas ligas, sendo caracterizada pelo baixo teor de Mo dissolvido, em
torno de 0,5 % em atomos de Mo. A fase segregada possui alto teor de Mo, acima de 80 % em

atomos de Mo, porém os teores de Al e Ni nessas fases variam.

Figura 5.2. Microestrutura da amostra da liga
Mo4. Mos8.
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Tabela 5.2. Composicio das ligas NiAl-Mo determinadas atraves de EDS-MEV.

Liga

Matriz
NiAl

% em atomos

Estrutura
Eutética

% em atomos

Precipitados

% em atomos

Mo4

53,3Ni-46,2A1-0,6Mo

46,6Ni-40,1A1-13,2Mo

9,6Ni-10,0A1-80,3Mo

Mo8

52,9Ni-46,5A1-0,6Mo

47 2Ni-41,2A1-11,5Mo

6,6Ni-8,8Al-84,6Mo

Mo9

49 9Ni-40,6A1-9,5Mo

Mo1l0

49,0Ni-40,7A1-10,3Mo

Moll

51,1Ni-45,3Al-0,6Mo

49.0Ni-42,0A1-9,0Mo

4 5Ni-8,8A1-86,7Mo

Mo1l3

53,7Ni-45,9A1-0,5Mo

51,1Ni-40,2A1-8,7Mo

4,5Ni-8,2A1-87,3Mo

Molb

56,8Ni-42,6Al-0,5Mo

51,8Ni-38,1A1-10,8Mo

6,1Ni-8,8A1-85,5Mo

Mo20

53.3Ni-46,2A1-0,5Mo

47.2Ni-43 8Al-8,.9Mo

3.7Ni-2,5A1-95,5Mo

Mo25

52.8Ni-46,7A1-0,5Mo

47 8Ni-41,9A1-10,3Mo

3.9Ni-8,6A1-87,5Mo

A produgio das ligas contendo molibdénio foi complexa devido & dificuldade em misturar
esse elemento na forma de po, com o NiAl na forma de pequenos pedagos. Quando o pd de
molibdénio entrava em contato com o cadinho de cobre antes do inicio fusdo, permanecia aderido
a0 cadinho e ndo se misturava com a liga. A solucdo adotada para se produzir essa liga foi triturar
parte do NiAl até que se obtivesse particulas muito pequenas. Essas particulas forravam o
cadinho do forno para que o molibdénio ndo entrasse em contato com este. As particulas maiores

de NiAl cobriam o p6 de molibdénio para que o arco voltaico néo o espalhasse. Quando fundidas,
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as ligas NiAl-Mo apresentavam grande viscosidade, mas permitiam seu movimento no cadinho

de cobre para efetuar a homogeneizagio.

5.1.2. Avaliacio do Sistema NiAl-Nb

As composi¢cdes das ligas do sistema NiAl-Nb produzidas para o estudo das

microestruturas no estado bruto de fusio s@o apresentadas na tabela 5.3.

Tabela 5.3. Composigdo das ligas do sistema NiAI-Nb.

Liga Ni Al Nb
% em atomos | % em atomos | % em atomos
Nb4 47,76 47,76 4,48
Nb8 45,90 45,90 8,20
Nb11l 44 34 4434 11,32
Nb13 43,05 43,05 13,90
Nb16 41,90 41,90 16,20
Nbl6,5 41,75 41,75 16,50
Nb17 41,50 41,50 17,00
Nb20 40,00 40,00 20,00
Nb25 37,50 37,50 25,00

De acordo com o diagrama pseudobinario proposto por Kornilov para o sistema NiAl-Nb,
existe uma reagio eutética junto 4 temperatura de 1.440 °C, no teor de 16 % em atomos de Nb
[Shermam, 1986]. Nesse diagrama pseudobinario, o NiAl apresenta 1 % em &tomos Nb
dissolvido e o eutético é composto por lamelas da matriz NiAl e da fase de Laves NiAINb. As
ligas hipoeutéticas Nb4 a Nb13 apresentam microestruturas constituidas por trés regides: a fase
primaria NiAl, representada pela regifio escura na microestrutura, o eutético lamelar e uma fase
clara nos seus contornos, conforme pode ser observado nas figuras 5.12 até 5.15. A fase primaria
NiAl é uma solugio solida de nidbio na matriz NiAl. A solubilidade do nidbio foi inferior a 1 %

em atomos, como apresenta a tabela 5.4.
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O diagrama pseudobinario dessa liga indica que a composi¢do eutética ocorre com 16 %
em atomos de Nb. Entretanto, foi observado que as ligas na faixa de 16 a 17 % em atomos de Nb
apresentam microestruturas eutéticas. As micrografias das ligas Nb16, Nb16,5 e Nb17 mostram
colonias eutéticas lamelares, como indicam as figuras 5.16 a 5.18. Através da analise semi-
quantitativa por EDS realizada através de MEV, foram determinadas as composi¢des das fases
presentes, mostradas na tabela 5.4. A fase clara ¢ a fase de Laves NiAIND e o eutético € composto
por lamelas de NiAl e NiAINb, respectivamente lamelas escuras e claras. As ligas hipereutéticas
Nb20 e Nb25 apresentam trés fases: o NiAl, a estrutura eutética lamelar e a fase de Laves, como

exibem as figuras 5.19 ¢ 5.20.

8818 26KU  X2,000 1@¥m W27 BEA6 28KU 2,080 18vn WD2E

Figura 5.12. Microestrutura da amostra da liga ~ Figura 5.13. Microestrutura da amostra da liga
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Figura 5.14. Microestrutura da amostra da liga  Figura 5.15. Microestrutura da amostra da liga
Nb1l. Nb13.
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A analise por EDS revelou que a solubilidade do Nb no NiAl é baixa, inferior a 1 % em
atomos de Nb nas ligas hipoeutéticas e eutéticas, enquanto nas ligas hipereutéticas a solubilidade
foi de 1,5 % em atomos de Nb, concordando com os trabalhos de Sherman [Sherman, 1986],

Whittenberger [Whittenberger, 1989], [Whittenberger, 1992], Reviere [Reviere, 1992].

52,086 18rp UD14

18Pn WO24 .
Figura 5.16. Microestrutura da amostra da liga  Figura 5.17. Microestrutura da amostra da liga

Nbl6. Nb16,5.

Ib17 — Nb22
%363 28Ky X1,886  18ea WD23 §§38 2BKU  RZ2,888 1@Nn WO25
Figura 5.18. Microestrutura da amostra da liga ~ Figura 5.19. Microestrutura da amostra da liga

Nb17. Nb20.
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Figura 5.20. Microestrutura da amostra da liga Nb25.
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Tabela 5.4. Composigdo das ligas NiAI-Nb determinadas através de EDS-MEV.

Liga

Matriz
NiAl

% em atomos

Composigio
Eutético

% em atomos

Fase Clara
NiAIND

% em atomos

58,8Ni-41,7A1-0,3Nb

32,9Ni-36,4A1-30,7Nb

58,7Ni-40,9A1-0,8Nb

44,0Ni-38,9A1-17,1Nb

36,0Ni-33,5A1-30,5Nb

59,0Ni-40,6A1-0,4Nb

44 4Ni-38 4A1-17,2Nb

36,4Ni-33,2A1-30,3Nb

59,4Ni-40,0A1-0,6Nb

44,1Ni-39,3A1-16,5Nb

40,1Ni-29,2A1-30,4Nb

54 9Ni-44,3 Al-0,8Nb

43 3Ni-40,5A1-16,2Nb

37,4Ni-28,6A1-34,0Nb

59,7Ni-39,3A1-0,7Nb

46,5Ni-40,0A1-12,6Nb

25.3Ni-27,7A1-46,9Nb

54 5Ni-43,9A1-1,5Nb

47.4Ni-41,0A1-11,6Nb

30,0Ni-34,4A1-34,7Nb

53,9Ni-44,4A1-1,7Nb

46,3Ni-41,6A1-12,1Nb

35,0Ni-31,3A1-33,8Nb

A dificuldade em se determinar a composicdo eutética no sistema NiAl-Nb, a partir do

diagrama pseudobinario, também foi verificada no trabalho de Araujo [Araujo, 2002], que

realizou seu estudo baseando-se no diagrama pseudobinario do sistema NiAl-Nb apresentado por

Sherman [Sherman, 1986]. Segundo tal diagrama pseudobinario, a composigdo eutética ocorre

com 16 % em atomos de Nb o que levou Araujo [Araujo, 2002] a adicionar a matriz NiAlL

diversos teores de nidbio em torno da composi¢do eutética, ou seja, foi investigado a faixa de 15

3 18 % em atomos de Nb. Apesar desse amplo estudo, as microestruturas eutéticas continuaram

sendo obtidas apenas dentro de uma faixa de composigdes limitada. Araujo [Araujo, 2002] usou

teores de niobio na faixa de 15,5 a4 16,5 % em atomos em uma matriz ndo estequiométrica de
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NiAl. De acordo com tal estudo, a liga que possui o comportamento mais proximo da

composi¢do eutética apresenta a composi¢do: 40,7Ni-43,2A1-16,1 % em atomos de Nb.

5.1.3. Avaliacio do Sistema NiAl-Ta

O estudo do sistema NiAl-Ta foi elaborado de forma similar aos anteriores. Inicialmente,
foi realizado o estudo da microestrutura no estado bruto de fusdio, com o fim de se determinar a
composi¢ao eutética. As composigdes das ligas do sistema NiAl-Ta produzidas para a realizagdo

desse estudo sdo apresentadas na tabela 5.5.

Tabela 5.5. Composicdo das ligas do sistema NiAl-Ta.

Liga N1 Al Ta
% em atomos % em atomos % em atomos
Ta4 47,94 47,94 4,12
Ta7 46,49 46,49 7,02
Ta9 45,41 45,41 9,18
Tall 44,58 44,58 10,84
Tal2 43,92 43,92 12,16
Tal3,5 43,25 4325 13,5
Tald 430 43.0 14,0
Tal4,s 4275 42,75 14,5
Tal5 42,5 42,5 15,0
Tal5s,5 4225 42,25 15,5
Tal6 42,0 42,0 16,0
Tal7 41,5 41,5 17,0
Ta20 40,0 40,0 20,0

Nas figuras 5.21 a 5.38 sdo observadas as microestruturas das ligas no estado bruto de
fusdo. A analise geral apresenta ligas hipoeutéticas entre 4 e 13,5 % em atomos de Ta, eutéticas
na faixa de 14 a 15,5 % em 4atomos de Ta e hipereutéticas a partir de 16 % em atomos de Ta. A
analise através de microscopia oOtica e eletrénica de varredura permitiu verificar as diversas

microestruturas obtidas em fung8o do teor de tintalo na liga.
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As ligas hipoeutéticas, Ta4 a Tal3,5, apresentam microestrutura constituida pela matriz
NiAl, representada pela fase escura, cujos contornos possuem uma estrutura eutética lamelar e
uma fase clara, rica em tantalo, como indicam as figuras 5.21 a 5.26. As fases presentes nessas
ligas foram quantificadas através de MEV e os resultados sdo apresentados na tabela 5.6. A fase
escura ¢ uma solucdo solida de tdntalo no NiAl, com teores de 0,9 até 1,9 % em atomos de Ta
dissolvido, enquanto a fase clara é rica em téntalo. Foram encontradas outras fases cujas
composi¢des foram determinadas através de MEV, porém essas fases ndo estavam presentes em

todas as ligas e ndo eram faceis de ser identificadas.

(Tad - T2

| gget Zekd | . pam2 28K 186 HDZ7
Figura 5.21. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.22. Microestrutura da amostra da liga
Ta4. Ta7.

N

LBy HDES | GAgr 28KV 81,808 10bm WD25
Figura 5.23. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.24. Microestrutura da amostra da liga
Ta9. Tall.
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Figura 5.25. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.26. Microestrutura da amostra da liga
Tal2. Tal3,s.

O resultado desse estudo constatou que a determinagio da composi¢do eutética nesse
sistema foi complexo, pois encontrou-se uma faixa de composicdes, entre 14 e 15,5 % em 4tomos
de Ta, onde ocorreu a formagio da estrutura eutética. Johnson [Johnson, 1995-B] encontrou
microestruturas eutéticas no estado bruto de fusdo com teores de tintalo entre 14 e 16 % em
atomos de Ta. No presente trabalho, o teor de 16 % em atomos de Ta forneceu estrutura
hipereutética, o que caracteriza-se como divergéncia em relagdo aos resultados de Johnson
[Johnson, 1995-B]. Dentro dessa faixa de teores de tantalo (14 e 16 % em atomos de Ta), a liga
NiAl-15,5 % em atomos de Ta apresentou a microestrutura eutética mais refinada. Os resultados
obtidos da literatura mostram que ndo existe consenso em relago a temperatura e composicio
eutéticas. De acordo com Johnson [Johnson, 1994], [Johnson, 1995-B], a reacdio eutética no
sistema NiAl-Ta ocorre junto a composigdo 15,5 % em atomos de Ta e temperatura de 1.550 °C.
De acordo com Zeumer [Zeumer, 1997-A], essa reagdo eutética ocorre junto a composigio 14 %
em atomos de Ta e temperatura de 1.500 °C ¢ Whittenberger [Whittenberger, 1997] sugere que a
transformag@o eutética ocorre na composi¢do 15,5 % em atomos de Ta. As ligas Tal4, Tal4,5,
Tal5 e Tals,5, com microestruturas mostradas nas figuras 5.27 a 5.34, mostram estruturas
lamelares, com particulas segregadas nos contornos de grio. A lamela escura ¢ uma solugdo
solida de Ta em NiAl, enquanto a lamela clara € a fase de Laves NiAlTa, como indica a tabela

5.6. Johnson [Johnson, 1994], [Johnson, 1995-B], utilizando a composi¢io NiAl-15,5 % em
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stomos de Ta, obteve uma estrutura eutética lamelar, constituida por lamelas de NiAl e lamelas
da fase de Laves NiAlTa. Por outro lado, o mesmo autor, ao utilizar a composi¢do NiAl-15 % em
atomos de Ta, além do eutético NiAl-NiAlTa, observou a fase de Heusler, Ni;AlTa, segregada
nos contornos das células eutéticas. Zeumer [Zeumer, 1997-A] trabalhando com a composi¢do

NiAl-14 % em atomos de Ta obteve uma microestrutura eutética lamelar constituida pelas fases
NiAl e NiAlTa.
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Figura 5.27. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.28. Microestrutura da amostra da liga

Tal4. Tald.

Figura 5.29. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.30. Microestrutura da amostra da liga

Tal4,s. Tal4d,s.
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Figura 5.31. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.32. Microestrutura da amostra da liga

Tals. Tals.

Al88 1EBMn ND24
Figura 5.33. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.34. Microestrutura da amostra da liga

Tals,s. Tals,s.

Utilizando ligas com maiores teores de tdntalo, Tal6 a Ta20, com microestruturas
mostradas nas figuras 5.35 a 5.38, obteve-se a precipitagdo da fase rica em tantalo, localizada nos
contornos das células eutéticas. Na liga Ta20, figura 5.38, a estrutura eutética e a fase rica em
tantalo se apresentam em quantidades equivalentes na microestrutura. A analise semi-quantitativa
realizada com EDS no MEV das ligas NiAl-Ta com teores de tantalo variando de 4 a 20 % em

atomos de Ta € apresentada na tabela 5.6.
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Tabela 5.6. Composicdo das ligas NiAl-Ta determinadas através de EDS-MEV.

Liga

Composicao
Geral

% em atomos

Matriz NiAl

% em atomos

Eutético

% em atomos

Fase Clara
NiAlTa

% em atomos

Tad

45,9Ni-50,3A1-3,2Ta

51,6Ni-47,4A1-0,9Ta

38,0Ni-26,5A1-35,5Ta

Ta7

46,5Ni-48,3A1-5,2Ta

51,7Ni-47,4A1-0,9Ta

55 ONi-23,2A1-20,9Ta

30,6Ni-17,6A1-51,9Ta

Ta%

48,0Ni-45,1A1-7,0Ta

51,7Ni-47,3A1-1,1Ta

53,8Ni-25,6A1-20,6Ta

30,INi-17,4A1-52,5Ta

Tall

51,7Ni-38,6Al-9,7Ta

53,0Ni1-46,0A1-1,0Ta

55,2Ni-24,2A1-20,6Ta

30,6Ni-16,9A1-52,5Ta

Tal2

53,2Ni-35,5A1-11,3Ta

51,6Ni-48,0A1-1,1Ta

54,1Ni-26,7A1-19,3Ta

28.9Ni-17,4A1-53,6Ta

Tal3,5

48.3Ni-38,6Al-13,1Ta

52,9Ni-46,7A1-1,4Ta

39,1Ni-43,4A1-17,6Ta

26,8Ni-37,5A1-35,6Ta

Tald

46,9Ni-38,2A1-14,9Ta

45 TNi-39,7A1-14,6Ta

36,4Ni-26,3A1-36,8Ta

Tald,5

452Ni-38,6A1-16,2Ta

44 1Ni-40,2A1-15,7Ta

41,4Ni-21,4A1-37,1Ta

Tal5

46,4Ni-37,4A1-16,3Ta

45 2Ni-35,6A1-15,2Ta

34,3Ni-29,1A1-36,6Ta

Tal5,5

46,7Ni-37,2A1-16,1Ta

45,3Ni-38,9A1-15,8Ta

37,7Ni-25,6A1-36,6Ta

Talé

43,9Ni-38,9A1-17,2Ta

44 3Ni-40,8A1-14,8Ta

29,8Ni-33,9Ni-36,3Ta

Tal7

46,8Ni-36,7A1-16,4Ta

52,6Ni-45,5A1-1,9Ta

45.9Ni-38,9A1-15,1Ta

32.1Ni-31,5A1-36,5Ta

Ta20

44 6Ni-35,3Al1-20,1Ta

53,0Ni-45,7A1-1,3Ta

46,8Ni-38,4A1-14,8Ta

32,2Ni-31,1A1-36,7Ta

Tals
gage 28KV
Figura 5.35. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.36.

Talé.

200 1B8en ND24
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Talé.
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Figura 5.37. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.38. Microestrutura da amostra da liga

Tal7. Ta20.

5.1.4. Avaliacdo do Sistema NiAl-W

As informagdes sobre essa transformacdo eutética sio limitadas. De acordo com o
diagrama pseudobindrio da liga NiAI-W proposto por Budberg [Budberg, 1958], a transformacio
eutética ocorre junto a composi¢do igual a 10 % em atomos de W e temperatura de 1.600 °C.
Ainda segundo esse estudo, a solubilidade do tungsténio no NiAl é de 9 % em atomos de W na
temperatura eutética. Tratando-se de um trabalho pioneiro, diversas publicagdes citam os
resultados obtidos por Budberg, tecendo comentarios e fazendo corregdes. Kaufman [Kaufman,
1975], Nash [Nash, 1983] ¢ Chakravorty [Chakravorty, 1986], [Chakravorty ,1989] propuseram
corregdes as informagdes fornecidas por Budberg. Aleksseva [Aleksseva, 1993] em uma revisio
abrangente sobre o sistema NiAl-W, compatibilizou os resultados apresentados por Budberg com
aqueles obtidos por Nash [Nash, 1983]. De acordo com Aleksseva [Aleksseva, 1993], a
transformacéo eutética ocorre com o teor de 1,4 % em atomos de W, na temperatura de 1.600 °C.
A solubilidade do tungsténio no NiAl na temperatura eutética ¢ de 1 % em atomos e de 0,2 % em

atomos na temperatura de 1.250 °C.

A tabela 5.7 apresenta o conjunto de composicdes avaliado. Os resultados mostram que

ndo foi obtida estrutura eutética em nenhum caso. As microestruturas no estado bruto de fusio
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sio constituidas pela matriz NiAl com particulas de tungsténio aleatoriamente distribuidas.
Algumas regides apresentaram um alto teor dessas particulas, enquanto outras regides continham
apenas o NiAl, como mostram as figuras 539 e 5.40. Os resultados obtidos com a composigao
NiAl-1,4 % em atomos de W, presente na figura 5.39, indica que ndo ocorreu a formagdo de
regides eutéticas. Através de MEV foi observado que o composto NiAl ndo dissolveu o W,
resultado que contradiz os resultados de Budberg [Budberg, 1958] e de Aleksseva [Aleksseva,
1993]. Como todas as ligas apresentaram o mesmo tipo de microestrutura, as ligas W1 e W4

caracterizam toda a faixa de composigdes produzidas.

Tabela 5.7. Composic¢io das ligas do sistema NiAI-W.

Liga Ni Al W
% em atomos | % em atomos | % em atomos

W1 49,30 49,30 1,40
W4 47,95 47,95 4,10
W7 46,50 46,50 7,00
W9 45.43 45 43 9,14
Wil 4462 44,62 10,76
w12 43,97 43,97 12,06

W

41,800 18w HD2S | Bel1  zeky #l.088 1@wn WD2S

Figura 5.39. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.40. Microestrutura da amostra da liga
W1, W4,
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A preparagdo das ligas do sistema NiAl-W revelou ser bastante complexa. O tungsténio
na forma de po, semelhante ao molibdénio, dificultou sua mistura com o NiAl. Outro problema
foi o elevado ponto de fusdo do tungsténio (superior a 3.400 °C), que provocava a perda de
aluminio das amostras. Para teores acima 12 % em atomos de W ndo se conseguia processar a
amostra. Neste caso, apenas parte da liga em contato com o arco voltdico era fundida,

permanecendo o restante da liga no estado solido, inviabilizando sua preparagio.

Alguns fatos podem ser observados na analise global dos resultados obtidos. A
investigagdo do sistema NiAl-Mo revelou concordancia com dados presentes na literatura, em
particular com o diagrama pseudobinario utilizado [Kubaschewski, 1993]. As microestruturas
obtidas sdo formadas por coldnias eutéticas fibrosas, onde as fibras de Mo estdo dispersas na
matriz NiAl. O estudo do sistema NiAl-Nb revelou discrepancias com dados da literatura, em
particular com o diagrama pseudobinario de Kornilov [Shermam, 1986], que sugere
transformacdo eutética em 16 % em atomos de Nb. Foram obtidas microestruturas eutéticas
lamelares na faixa de 16 até 17 % em atomos de Nb. Com relagdo ao sistema NiAl-Ta, seu estudo
resultou na obten¢do de microestruturas eutéticas do tipo lamelar. Porém, n3o foi possivel
determinar uma Unica composi¢do eutética, mas uma faixa de composigdes, entre 14 ¢ 15,5 % em
atomos de Ta, onde ocorriam transformagdes eutéticas. Finalmente, a avaliacio do sistema NiAl-

W envolveu grandes dificuldades, a medida que a fusdo do W é complexa. Nao foi possivel obter

microestruturas eutéticas.

5.2. Avaliacfio das Ligas Eutéticas nos Sistemas NiAl-Ta e NiAl-Mo

Considerando o conjunto de resultados obtidos através da analise das microestruturas no
estado bruto de fusdo, optou-se por estudar em detalhes as ligas eutéticas dos sistemas NiAl-Ta e
NiAl-Mo. Esse estudo envolveu o emprego de analise térmica diferencial e da técnica de
solidificagdo direcional, onde ¢ possivel controlar os varios aspectos da transformagdo

liquido/solido.
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5.2.1. Avaliacdo de Ligas do Sistema NiAl-Ta

Foram realizados ensaios de analise térmica diferencial de ligas com diversas
composi¢des. O objetivo desses ensaios foi determinar as temperaturas de transformagdo das
ligas dentro da faixa de composigdo eutética, de 14 al5,5 % em atomos de Ta. Houve também
interesse em observar o comportamento das ligas hipoeutéticas Ta4 até Tal2. Todas as ligas
apresentaram um comportamento semelhante, como indicam os termogramas apresentados nas

figuras 5.41 a 5.49. As temperaturas de transformagio eutética obtidas sdo apresentadas na tabela
5.8.

Tabela 5.8. Temperaturas de transformagio eutética obtidas no ciclo de resfriamento com taxa de 10

°C/min.

Liga Temperatura de
Transformagdo Eutética
°C

Ta4 1.518,5
Ta7 1.513,8
Ta9 1.516,8
Tall 1.516,1
Tal2 1.520,3
Tal4 1.521,5
Tal4,5 1.523,9
Tal5 1.531,5
Tals,5 1.525.8
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Figura 5.41. Termograma da amostra da liga Ta4.
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Figura 5.42. Termograma da amostra da liga Ta7.
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Figura 5.43. Termograma da amostra da liga Ta®.
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Figura 5.44. Termograma da amostra da liga Tall.
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Figura 5.45. Termograma da amostra da liga Tal2.
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Figura 5.46. Termograma da amostra da liga Tal4.
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Figura 5.47. Termograma da amostra da liga Ta14,5.
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Figura 5.48. Termograma da amostra da liga Tal5.
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Figura 5.49. Termograma da amostra da liga Tal5,5.

As ligas Tad, Ta7, Ta9, Tall e Tal2 exibem, claramente, durante o resfriamento, um pico
referente a formagdo da fase primaria. Por outro lado, na liga Tal4 nio foi constatada a formacio
de fase primaria. O tnico pico é o de solidificagio do eutético no resfriamento. As ligas Tal4,5,
Tal5 e Tal3,5 também apresentaram o mesmo comportamento da liga Tal4. Dentro da faixa de
composigdo eutética, 14 a 15,5 % em atomos de Ta, as ligas ensaiadas apresentaram temperaturas
eutéticas muito proximas. A liga NiAl-15,5 % em atomos de Ta que sera estudada com maior
profundidade, apresentou temperatura eutética em torno de 1.526 °C. Para Johnson [Johnson,
1995-B], a temperatura dessa transformagdo eutética € de 1.550 °C e composicdo igual a 15,5 %
em atomos de Ta. Por outro lado, Zeumer [Zeumer, 1997-A] sugere temperatura igual a 1.500 °C
e composi¢do igual 14 % em atomos de Ta, o que indica que os valores obtidos no presente

trabalhos estdo corretos.

Para a solidificagdo direcional foram selecionadas as ligas que apresentaram estrutura
eutética, obtidas na faixa de 14 até 15,5 % em atomos de Ta. A tabela 5.9 apresenta as ligas
solidificadas direcionalmente, as velocidades de solidificacio e as temperaturas de

processamento.
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Tabela 5.9. Ligas NiAl-Ta solidificadas direcionalmente.

Liga Velocidade de Temperatura

Solidificagdo de Processamento
(cm/h) ('O
TaldDS 1,7 1.570
Tal4,5DS 1,7 1.570
Tal4,5DS1 1,7 1.640
Tal4,5DSNiTa 1,7 1.585
Tal5DS 2,0 1.570
Tal6DS§S 1,7 1.570

Foram realizados alguns experimentos dentro de uma faixa de temperaturas, sendo
observado que alguns cadinhos de alumina se deformavam ou quebravam durante o0s
experimentos. Neste caso surgiram duas questdes: 0s cadinhos de alumina apresentavam
problemas ou o pirémetro otico do forno Bridgman apresentava algum erro de medida ? As
medidas de temperatura foram confrontadas com medidas obtidas a partir de um outro pirdmetro,
de maior precisio, mostrando que as temperaturas inicialmente obtidas eram superiores ao
indicado. A correcio dessa temperatura minimizou os problemas com o0s cadinhos. As
microestruturas das ligas solidificadas direcionalmente foram analisadas através de microscopia

eletronica de varredura.

A liga NiAl-14 % em atomos de Ta, ap0s ser solidificada direcionalmente a temperatura
de 1.570 °C, apresentou microestrutura irregular e sem orientagdo com relagdo a direcdo de
solidificacdo. No estado bruto de fusdo, conforme mostram a figuras 5.27 e 5.28, a microestrutura
foi totalmente eutética, enquanto na solidificagdo direcional, conforme a figura 5.50, constituiu-se
de dendritas da matriz NiAl regides eutéticas lamelares e a fase rica em tintalo. A degeneragdo
microestrutural das ligas solidificadas direcionalmente, proxima do estado de equilibrio, mostrou
que microestrutura eutética obtida no estado bruto de fusdo, fora do equilibrio, necessita de
ajustes de composigdo. A ampliagdo de uma regido eutética mostra o seu aspecto geral, onde sdo

vistos segmentos parcialmente orientados, como indica a figura 5.51.
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Figura 5.50. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.51. Microestrutura da amostra da liga

Tal4 solidificada direcionalmente. Tal4 solidificada direcionalmente.

Ao se processar a liga Tal4,5 através da técnica de solidificacdo direcional sob diferentes
temperaturas (1.570 e 1.640 °C), o que implica em diferentes gradientes térmicos na interface
solido/liquido, ndo se observou aumento da regularidade microestrutural. Nesse caso, a
microestrutura eutética obtida anteriormente (figuras 5.29 e 5.30), tornou-se parcialmente

eutética, como indicam as figuras 5.53 a 5.53.

-
wes

| Tald.
| Basd . _ e ,
Figura 5.52. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.53. Microestrutura da amostra da liga

Tal4,5 solidificada direcionalmente (1.570 °C).  Tal4,5 solidificada direcionalmente (1.570 °C).
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Figura 5.54. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.55. Microestrutura da amostra da liga

Tal4,5 solidificada direcionalmente (1.640 °C).  Tal4,5 solidificada direcionalmente (1.640 °C).

Em comparagio com os resultados obtidos da solidificacdo direcional da liga Tal4, as
microestruturas nas duas temperaturas ndo apresentaram dendritas de NiAl. Porém, observou-se
regides alongadas de estrutura eutética lamelar, com contornos constituidos por regides
constituidas pelo composto NiAl e pela fase rica em tantalo. No estado bruto de fusdo, a estrutura
eutética ndo apresentava orientacdo, porém suas lamelas eram mais refinadas. Isso indica que o
processamento através da retirada unidirecional e controlada de calor tem influéncia sobre a
estrutura eutética. Nas regiGes de estrutura eutética que apresentaram orientacdo ocorreu a
formagdo de lamelas com espessuras maiores quando o processamento se deu a temperatura de
1.640 °C, como indicam as figuras 5.54 e 5.55, em comparagdo com a temperatura de
processamento de 1.570 °C, conforme as figuras 5.52 e 5.53. O objetivo perseguido ao se
aumentar a temperatura foi produzir um gradiente térmico maior na interface solido/liquido, que
favorece maior estabilidade a interface permitindo o crescimento de microestruturas mais

estaveis.

Os resultados do presente trabalho estdo em concordancia com os resultados apresentados
por Johnson [Johnson, 1995-B], que obteve a microestrutura no estado bruto de fusdo da liga
NiAl-14,5 % em atomos de Ta totalmente eutética. Entretanto, a microestrutura dessa liga
solidificada direcionalmente consistiu de dendritas de NiAl envolvidas por regiGes eutéticas
alinhadas. Por outro lado, os resultados obtidos por Whittenberger [Whittenberger, 1997] indicam
que a solidificag@o direcional da liga NiAl-14,5 % em atomos de Ta produziu microestrutura

constituida por dendritas de NiAl em uma estrutura eutética lamelar constituida pelas fases NiAl
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e NiAlTa. As composicdes das lamelas solidificadas direcionalmente foram determinadas através
de MEV, empregando microssonda EDS e sio mostradas na tabela 5.10. A lamela escura € a
soluc@o solida de Ta na matriz NiAl, com 1,3 % em atomos de Ta dissolvido e composicdo média
igual a 52,0%Ni+46,7%Al+1,3 % em atomos de Ta. A lamela clara ¢ a fase rica em tintalo, cuja
composi¢do média ¢ de 35,6%Ni+29,1%Al+35,3 % em atomos de Ta. As composi¢bes das
lamelas escura e clara da liga NiAl-15,5 % em atomos de Ta determinadas por Johnson [Johnson,
1995-B] foram respectivamente de 48,5%Ni-50,5%Al-1 % em atomos de Ta para o NiAl e
36%Ni-34%Al-30 % em atomos de Ta para fase Laves NiAlTa. De acordo com Johnson
[Johnson, 1995-B], microestruturas eutéticas regulares e alinhadas com o fluxo de calor sio
possiveis de serem obtidas no sistema NiAl-Ta. Entretanto, trés observagdes devem ser feitas: em
tal trabalho ndo foi utilizada a composicdo eutética, a técnica de processamento (zona flutuante)
foi diferente da empregada no presente trabalho e utilizou-se uma quantidade adicional de tantalo
para facilitar a solidificagdo direcional. Johnson [Johnson, 1995-B] utilizou a liga quase-eutética
NiAl-14,5 % em atomos de Ta e no processamento foi empregada a técnica de fusfo por zona
flutuante. No presente trabalho o procedimento foi diferente. Considerando o diagrama binario
Ni-Ta, observa-se que a liga Ni-50 % em atomos de Ta (Ni-75 % em peso de Ta) possui
temperatura de fusfio de 1.350 °C. O procedimento empregado consistiu em adicionar 1 g da liga
Ni-50 % em atomos de Ta a liga NiAl-14,5 % em atomos de Ta. A solidifica¢do direcional dessa
liga, denominada Tal4,5NiTa ndo apresentou microestrutura regular, como indicam as figuras
5.56 e 5.57, divergindo dos resuitados obtidos por Johnson [Johnson, 1995-B]. Possivelmente, a

técnica de solidificagdo direcional empregada no presente trabalho influenciou os resultados.
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Figura 5.56. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.57. Microestrutura da amostra da liga

Tal4,5NiTa solidificada direcionalmente. Tal4,5NiTa solidificada direcionalmente.
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Novamente, a liga Tal5 solidificada na temperatura de 1.570 °C nd3o produziu uma
microestrutura orientada com o fluxo de calor. No estado bruto de fusfo, a microestrutura dessa
liga foi eutética lamelar observadas nas figuras 531 e 5.32. Apos o processamento por
solidificagdo direcional obteve-se uma microestrutura parcialmente eutética, como mostra a
figura 5.58. A figura 5.59 apresenta uma regido eutética alinhada com a dire¢do de solidificagio.
A liga Tal6, embora ndo esteja dentro da faixa de composigdo eutética, também foi solidificada
direcionalmente. Nas figuras 5.60 e 5.61, observa-se que ocorre a predomindncia das fase clara,
rica em tantalo, precipitada nos contornos das células eutéticas, refletido o aspecto hipereutético
dessa composigdo. As regides eutéticas lamelares da microestrutura solidificada direcionalmente

apresentam orientagdo parcial.
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Figura 5.58. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.59. Microestrutura da amostra da liga

2Ky X186 186w WO

Tal5s solidificada direcionalmente. Tal5 solidificada direcionalmente.

Figura 5.60. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.61. Microestrutura da amostra da liga

Tal6 solidificada direcionalmente. Tal6 solidificada direcionalmente.



Tabela 5.10. Composigdo das ligas solidificadas direcionalmente determinadas no MEV.

Liga Lamela Escura Lamela Clara

NiAl Fase de Laves

% em atomos % em atomos
TallDS§ 54,1Ni1-44,7A1-1,2Ta 41,0Ni-17,2A1-41,8Ta
Tal4DS§ 51,3Ni-47,5A1-1,2Ta 33,1Ni-32,0A1-34 9Ta
Tal4,5DS 52,7N1-45,8Al1-1,5Ta 37,2Ni-25,8A1-37,1Ta
Tal5DS 52,6Ni-46,1Al-1,3Ta 36,7Ni-29,9A1-33,4Ta
Tal4,5DS1 52,6Ni-46,0Al-1,5Ta 36,4Ni-28,5A1-35,1Ta
Tal5,5DS1 50,8Ni-48,0Al-1,3Ta 34,6Ni-29,4A1-36,1Ta

Uma comparagdo entre as microestruturas correspondentes as varias amostras no estado
bruto de fusdo (Tal4, Tald,5, Tal5 e Tal5,5), permitiu observar que a amostra Tal5,5
apresentou microestrutura do tipo eutética lamelar e refinada. Por outro lado, na solidificagio
direcional das ligas Tal4, Tal4,5 e Tal5 ndo se obteve microestruturas com lamelas alinhadas
com a diregdo do fluxo de calor. Essas duas consideragdes induziram a decisdo de submeter a liga

Tal5,5 ao processo de solidificagdo direcional sob diferentes taxas de solidificagio, como indica

atabela 5.11.

Tabela 5.11. Liga Tal5,5 solidificada direcionalmente.

Liga Velocidade Temperatura
cm/h °’C
0,7 1.545
0,9 1.545
1.1 1.545
Tals,5 1,3 1.545
1,5 1.545
1.6 1.545
1,7 1.590
15,0 1.545
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O primeiro resultado obtido foi bastante intrigante. A liga Tal5,5 no estado bruto de fusdo
exibe microestrutura eutética do tipo lamelar. Apds a solidificagio direcional com a taxa de
solidificaciio equivalente a 0,7 cr/h, observou-se a degeneragdo da microestrutura, que perdeu
seu carater eutético lamelar, resultando em uma microestrutura constituida por duas fases
aleatoriamente distribuidas, como mostra figura 5.62. Em algumas regides da amostra foi

observado o aspecto eutético lamelar, conforme indica a figura 5.63.

————
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Figura 5.62. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.63. Microestrutura da amostra da liga

Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=0,7 Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=0,7

cm/h. cm/h.

As ligas solidificadas sob as taxas de 0,9; 1,5 e 1,6 cm/h apresentaram problemas

experimentais relacionados com o cadinho, impossibilitando a obtengio de resultados confiaveis.

A microestrutura da liga solidificada sob a taxa de 1,1 cm/h foi observada através de
MEV, resultando nas microestruturas apresentadas pelas figuras 5.64 e 5.65, porém esses
resultados ndo permitiram obter informagdes relevantes sobre o comportamento dessa liga. Sob a
taxa de solidificacdo de 1,3 cm/h, a liga Tal5,5 resultou em microestrutura parcialmente eutética
lamelar, possuindo fases separadas e aleatoriamente distribuidas entre as regides eutéticas, como
mostra figura 5.66. Neste caso, a microestrutura eutética lamelar foi mais preservada do que no
caso da amostra processada sob a taxa de 0,7 cv/h. Entretanto, no comportamento geral, a liga

tornou-se parcialmente alinhada com a dire¢do do fluxo de calor, observando-se que as regides
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eutéticas estavam alongadas na diregdo de crescimento. A figura 5.67 exibe uma regido eutética

parcialmente orientada.

Figura 5.64. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.65. Microestrutura da amostra da liga
Tals,5 solidificada direcionalmente sob v=1,1 Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=1,1

cm/h. cm/h,

s N
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Figura 5.66. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.67. Microestrutura da amostra da liga
Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=1,3 Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=1,3

cm/h. cmv/h.

A liga solidificada sob a taxa de 1,7 cmv/h apresentou microestrutura parcialmente eutética
em relacdo a amostra no estado bruto de fusdio. O aspecto eutético lamelar foi um pouco mais
intenso do que o obtido com a taxa de solidificacio de 1,3 cm/h. Nessa amostra, as regides

eutéticas foram alongadas na direciio de crescimento, como mostram as figuras 5.68. A figura
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5.69 mostra uma ampliagio de uma regido eutética com lamelas alinhas com a direcdo de

crescimento.

A taxa de solidificagdo de 15 cm/h forneceu uma microestrutura semelhante a do estado
bruto de fusdo, conforme indicam as figuras 5.70 e 5.71. Nessa amostra, trés aspectos devem ser
observados: maior quantidade de coldnias eutéticas, regides eutéticas menos alongadas na diregio

de crescimento e a existéncia de fases claras nos contornos das coldnias eutéticas.

#1808 18@¥m WD23

Figura 5.68. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.69. Microestrutura da amostra da liga
Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=1,7 Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=1,7

cm/h. cm/h.
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Figura 5.70. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.71. Microestrutura da amostra da liga
Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=15,0 Tal5,5 solidificada direcionalmente sob v=15,0

cm/h. c/h.
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Desses experimentos, conclui-se preliminarmente que a solidificagdo direcional das ligas
contendo téntalo ndo possibilita o crescimento de estruturas eutéticas regulares e alinhadas com o
fluxo de calor, indicando que as ligas no estado bruto de fusdo necessitam de algum ajuste de
composi¢do, de modo a permitirem a obteng¢do de microestruturas eutéticas ordenadas quando
solidificadas direcionalmente. Essas ligas, no estado bruto de fusdo resultaram em
microestruturas tipicamente eutéticas, enquanto na solidificagio direcional produziu ligas com

estruturas irregulares, indicando uma zona de crescimento cooperativo assimétrica.

5.2.2. Avaliacfio de Ligas do Sistema NiAl-Mo

Em funcZo dos resultados anteriores com ligas do sistema NiAl-Mo, optou-se pelo estudo
da liga Mo10 de maneira aprofundada. Esse estudo envolveu a anilise térmica diferencial (DTA)
dessa liga e seu processamento através da técnica de solidificagdo direcional sob diversas taxas
de crescimento. O objetivo dessa analise de DTA foi confirmar a temperatura de transformagio
eutética da liga Mol0. Baseando-se no trabalho de Kornilov [Sherman, 1986], conclui-se que
essa reagdo eutética ocorre junto a temperatura de 1.600 °C. A medida da temperatura no inicio
da transformagdo (onset) revelou uma temperatura de 1.600 °C, concordando plenamente com o
diagrama pseudobinario de Kornilov. Esse ensaio de DTA foi realizado com taxa de
aquecimento/resfriamento de 10 °C/min e optou-se por utilizar o ciclo de resfriamento na

obtencdo da temperatura da transformacgo. O termograma obtido € visto na figura 5.72.

Antes de iniciar o processamento através da técnica de solidificagdo direcional da liga
Mo10 foi necessario resolver os problemas associados a quebra de cadinhos de alumina durante
os experimentos. No processo de solidificagcdo direcional, os cadinhos apresentaram algumas
falhas, tais como: cadinhos com coloragdes diferentes apds o experimento e cadinhos
apresentando trincas, quebra do cadinho durante o experimento, cadinhos que liberaram gases e
que reagiam com as ligas. Para minimizar esses problemas, antes do processamento por
solidificagdo direcional, tais cadinhos foram recozidos por 5 horas & temperatura de 1.000 °C.
Ap6s tal recozimento, amostras da liga MolO foram solidificadas direcionalmente sob as
seguintes taxas de crescimento: 0,8; 1,0; 1,5; 2,0; 2,5; 3,0; 3,5; 4,0; 4,5; 5,0 e 10,0 cm/h. Esse
processamento foi realizado em um forno Bridgman com aquecimento por indugdo, com

atmosfera inerte de argbnio.
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Figura 5.72. Termograma da amostra da liga Mo10.

A analise longitudinal das amostras obtidas apés a solidificagdo direcional revelou que o
lingote apresentou trés regides distintas: inicial, central e final, como indica a figura 5.73. As
regides inicial e final possuem microestruturas irregulares e sem orientagdo, enquanto a regiio
central apresenta uma microestrutura regular e alinhada com o fluxo de calor. Esse fato ja foi
observado em outros sistemas eutéticos e esta ligado a variagcdes na taxa de crescimento que
ocorrem 1o inicio e no fim do processamento. Na regido central, nota-se a presenga de fibras de
Mo envolvidas pelo NiAl e orientadas com a direcdo de crescimento, como apresenta a figura
5.74. A microestrutura obtida nessa regido € constituida por diversos grios que cresceram ao
longo da dire¢@o de solidificacdo. As fibras estdo alinhadas com a direcdo de crescimento, exceto
proximo aos contornos de grdos e nas bordas do lingote. As figuras 5.75 a 5.85 mostram as
microestruturas de todas as ligas solidificadas sob as diferente taxas de solidificagdo entre 0,8 e

10 co/h, em cortes longitudinais em relagdo a diregdo de solidificacdo.

Central

Inicial . l Final

Figura 5.73. Representacdo do lingote solidificado direcionalmente, apresentando as regides:

inicial, central e final.
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Inicial Final

Central
Figura 5.74. Microestruturas das regides inicial, central e final da liga Mol0 solidificada

direcionalmente.

Na figura 5.75, que se refere a amostra solidificada sob taxa de 0,8 cm/h, séo observadas
fibras com direcdo de crescimento desviada junto aos contornos de grdos. Este comportamento
também ocorre nas bordas do lingote solidificado direcionalmente. No interior dos grdos, a
microestrutura apresenta-se regular e orientada. A figura 5.76 retrata uma regido central do
lingote, solidificado sob taxa de 1,0 cm/h, onde ndo existem contornos de graos e dessa forma, a

microestrutura esta totalmente alinhada.
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Figura 5.75. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.76. Microestrutura da amostra da liga
Mo10 solidificada direcionalmente sob v=0,8 Mo10 solidificada direcionalmente sob v=1,0
cmv/h, cmvh.

A figura 5.77 refere-se a amostra solidificada direcionalmente sob v=1,5 cm/h, e
apresenta uma microestrutura totalmente orientada com a direcdo de extragdo do fluxo de calor,
enquanto a figura 5.78, obtida sob v=2 cm/h, apresenta fibras alinhadas com dire¢do de

crescimento, mas com ondulagdes.

Mold V2.8 -
Bags 28kl X568 [Ben WD24

Figura 5.77. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.78. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 solidificada direcionalmente sob v=1,5 Mol0 solidificada direcionalmente sob v=2,0
cm/h. cm/h.

Provavelmente, essas ondulacSes estdo associadas a instabilidades que ocorreram durante

o crescimento. As figuras 5.79, 5.80 ¢ 5.81 referem-se a amostras solidificadas sob as taxas 2,5; 3
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e 3,5 cmvh, respectivamente e também apresentam microestruturas regulares e ordenadas. O
aumento das taxas de crescimento resultou claramente na diminuigdo do espacamento entre as
fases (1), o que esta de acordo com a teoria de Jackson e Hunt, na qual é proposta que a relagdo:

A? v = constante, seja valida.

Mold U2 5 = U3, =
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Figura 5.79. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.80. Microestrutura da amostra da liga
Mo10 solidificada direcionalmente sob v=2,5 Mo10 solidificada direcionalmente sob v=3,0

cm/h. cm/h.

18rm WD24
Figura 5.81. Microestrutura da amostra da liga Mol0 solidificada direcionalmente sob v=3,5
cmv/h.

As microestruturas das ligas solidificadas direcionalmente sob taxas de crescimento acima
de 3,5 cm/h apresentaram irregularidades microestruturais. A figura 5.82, correspondente a

microestrutura da amostra solidificada sob v=4 cm/h, apresenta fibras de Mo segmentadas e ndo
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totalmente alinhadas com a dire¢@o do fluxo de calor, além de regies irregulares e descontinuos.
Com o aumento da taxa de crescimento, o comportamento microestrutural foi o mesmo. As
amostras solidificadas sob v=45 e 5,0 cm/h apresentaram regides regulares e alinhadas
combinadas com regides irregulares e sem orientagdo, como mostram as figuras 5.83 e 5.84. Sob
a taxa de crescimento de 10,0 cm/h, a microestrutura apresentou pouquissimas regides orientadas,

sendo predominante a presenca de colOnias eutéticas e regides irregulares, visto na figura 5.85.

7

Figura 5.82. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.83. Microestrutura da amostra da liga
Mo10 solidificada direcionalmente sob v=4,0 Mol0 solidificada direcionalmente sob v=4,5

cm/h. cm/h.
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Figura 5.84. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.85. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 solidificada direcionalmente sob v=5,0 Mol0 solidificada direcionalmente sob v=10,0

crv/h. cmv/h.

As microestruturas das secgdes transversais ao fluxo de calor apresentaram diversos gréos

93



eutéticos, nos quais ¢ observada a distribuicdo uniforme das fibras. As microestruturas
apresentadas nas figuras 586 e 5.87 sdo caracterizadas pela presenga das fibras de Mo
uniformemente distribuidas na matriz NiAl, dispostas perpendicularmente ao plano analisado. Na
figura 5.86 sdo observados alguns grios e em seus contornos podem ser vistas descontinuidades
no arranjo das fibras. Por outro lado, na figura 5.87, observa-se uma regido homogeénea onde as

fibras apresentam distribui¢do totalmente uniforme no NiAl

AR

¥

Figura 5.86. Microestrutura transversal da Figura 5.87. Microestrutura transversal da
amostra da  liga  Mol0  solidificada amostra da liga MolO  solidificada

direcionalmente sob v=1,5 c/h. direcionalmente sob v=1,5 cm/h.

O processo de solidificagdo direcional ¢ realizado em condigdes muito proximas ao
equilibrio termodindmico, o que permite obter informagdes adicionais sobre o comportamento da
solidificacdo de ligas. Na solidificagdo direcional da liga Mo10, sob taxa de crescimento de 0,8
cm/h, foi analisada a forma da interface solido/liquido. O procedimento experimental consistiu
em efetuar a solidificacdo direcional no forno de aquecimento por indugdo em apenas 2,0 cm do
lingote, deixando a parte final do mesmo resfriando em condigdes fora do equilibrio. A
microestrutura, observada na figura 5.88, ¢ caracterizada pela presenga de trés regides: uma
regido regular e orientada, uma regido onde se observa a interface sdlido/liquido e as regides
irregulares e eutéticas. Nessa figura, a transi¢do de velocidade de crescimento permitiu revelar a
interface solido/liquido. Junto a interface, observa-se a diminui¢do abrupta do didmetro das fibras
de Mo. Observou-se também que a forma dessa interface € praticamente plana ao nivel

macroscopico.
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(c)
Figura 5.88. Regido solidificada sob baixa taxa de crescimento, com microestrutura regular e
alinhada (a); interface solido/liquido revelada através da transicdo de velocidade (b) e regido

solidificada sob alta taxa de crescimento, com microestrutura irregular (c).
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No momento em que a fonte de aquecimento foi desligada, ocorreu a diminuigdo do
gradiente térmico a partir da interface solido/liquido para o interior do liquido. Observa-se que a
queda de temperatura do liquido provocou instabilidades, que € caracterizado pelo surgimento de
uma regiio mais refinada, o que esta associado a pontos de nucleagdo no liquido. A instabilidade

térmica produziu a degeneracdo microestrutural.
5.3. Avaliacfio do Efeito de Adicdes ao Eutético NiAl-Mo

A avaliagdo dos resultados obtidos com a solidificagdo das ligas do sistema NiAl-Mo sob
diferentes condi¢Ges indicam que o eutético desse sistema é do tipo fibroso e muito regular. O
fato da morfologia ser fibrosa esta associado a baixa fragdo volumétrica das fibras na
microestrutura eutética. Com o objetivo de avaliar o efeito de outros elementos nesse sistema,
foram adicionados a liga eutética Mo10, os elementos Cr, Nb, Ta, Ti e V. O presente estudo foi
dividido em duas partes: (a) avaliagio das microestruturas no estado bruto de fusdo e (b)
solidificacdo direcional das ligas. Nas ligas preparadas contendo os elementos citados, a relagdo
entre os elementos Al, Ni e Mo, constituintes da liga Mo10, foi mantida constante. A tabela 5.12

apresenta as composi¢des das ligas estudadas.

Tabela 5.12. Composigio das ligas estudadas.

Liga Ni Al Mo X
X=Cr, Nb, Ta, Ti, V
% em atomos | % em atomos | % em atomos % em atomos

NiAl 50 50 - -

Mo10 45 45 10 -
Mol10 +0,075X 44 966 44,966 9,992 0,075 X
Mo10 +0,15X 44932 44 932 9,985 0,15 X
Mo10 + 0,50X 44,775 44775 9,950 0,50 X

Baseando-se nas informacgdes dessa tabela, observa-se que a relacdio entre os elementos

constituintes da liga Mo10 permaneceu constante, ocorrendo a substitui¢do de parte da liga Mo10
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(45Ni + 45A1 + 10 Mo em porcentagem atdmica) pelos elementos X. As composi¢Ses das ligas

relacionadas aos teores de Mo10 e dos elementos X € a seguinte:

e 99,925Mo010 + 0,075 % em atomos de X
e 99.85Mo10 + 0,15 % em atomos de X
e 99,50Mo10+ 0,50 % em atomos de X

Todas as ligas no estado bruto de fusdo, com teores de 0,075 % em atomos de X (X=Cr,
Nb, Ta, Ti, V) apresentaram microestruturas constituidas por colonias eutéticas fibrosas. Nos
contornos das colonias foram observados precipitados com tamanhos diferentes e que dependiam
do tipo de metal refratario empregado. Em relagio aos teores de 0,15 € 0,5 % em atomos de X,

houve o aumento da quantidade de precipitados e o surgimento de regides irregulares na

microestrutura.

Os trés teores de Cr empregados resultaram na gerac¢do de precipitados nos contornos das
coldnias, como indicam a figuras 5.89 até 5.91. Utilizando o teor de 0,5 % em atomos de Cr,

além dos precipitados, foram observadas regides irregulares onde sdo vistos segmentos da matriz

NiAl, regido escura da figura 5.91.

- ' Cr8.15-EBF . — =
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Figura 5.89. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.90. Microestrutura da amostra da liga
Mo10 + 0,075Cr. Mo10 + 0,15Cr.
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Figura 5.91. Microestrutura da amostra da liga Mo10 + 0,50Cr.

Em relacdo a adigdo de niobio, os trés teores empregados produziram microestruturas com
grande volume de precipitados nos contornos das colonias eutéticas, como mostram as figuras
5.92 a 5.94. As microestruturas com os teores de 0,15 e 0,50 % em atomos de Nb, mostradas nas
figuras 593 e 594, indicam a presenca de precipitados de grandes dimensGes e que se

apresentam entre os graos, semelhante ao resultado produzido pelo Cr.

9. 875Ny
BAas 28Ky

Figura 5.92. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.93. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,075Nb. Mo10 + 0,15Nb.
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Figura 5.94. Microestrutura da amostra da liga Mo10 + 0,50Nb.

Utilizando o teor de 0,075 % em atomos de Ta, como mostra a figura 595, a
microestrutura obtida indicou novamente a presenca de precipitados juntos aos contornos de gréo.
Para os teores de 0,15 e 0,50 % em atomos de Ta, com respectivas microestruturas apresentadas
na figuras 5.96 e 5.97, os precipitados sdo maiores, porém o eutético fibroso aparentou ser mais
refinado. A adicdio do tintalo também provocou a degeneragdo da microestrutura eutética da liga
Mo10. A adi¢do de Ti resultou em regides eutéticas aparentemente mais refinadas que nos casos
anteriores, conforme mostram as figuras 5.98 a 5.100. Entretanto, para as ligas com teores de
0,15 e 0,50 % em atomos de Ti foram obtidas microestruturas com muitas regides irregulares,

principalmente a presenca da matriz NiAl nos contornos de grios, como indicam a figuras 5.99 e

5.100.

Figura 5.95. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.96. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 +0,075Ta. Mol10 + 0,15Ta.
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Figura 5.97. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.98. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,50Ta. Mo10 + 0,075T1.

Figura 5.99. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.100. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,15Ti. Mo10 + 0,50Ti.

O comportamento da liga com a adi¢do de V, com microestruturas presentes nas figuras
5.101 a 5.103, é semelhante ao obtido com a adigdo de Ta. Nesse caso, nota-se a presenca de
regides eutéticas fibrosas, com precipitados de menor volume que aqueles das particulas obtidas
com a adicdo de Ti. As microestruturas das ligas com Ta, Ti e V sdo mais regulares que as
obtidas com a adi¢io dos elementos Cr e Nb. Entre os metais analisados, o Nb induziu as

mudancas microestruturais mais profundas.
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Figura 5.101. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.102. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,075V. Mo10 +0,15V.

Figura 5.103. Microestrutura da amostra da liga Mo10 + 0,50V.

A analise semiquantitativa realizada nos precipitados usando EDS-MEV nio permitiu a
detec¢do dos elementos Cr, Nb, Ta, Ti e V nos precipitados, pois o microscopio eletronico de
varredura utilizado permite registrar teores de elementos apenas acima de 0,1 % em atomos. Os
precipitados sdo solugdes solidas de Al e Ni no metal refratario Mo, onde observa-se que o Mo

dissolve mais Al que Ni, conforme mostra a tabela 5.13.

Além da analise microestrutural, decidiu-se pela realizacdo de ensaios de analise térmica

diferencial das ligas Mo10 contendo os elementos Cr, Nb, Ta, Ti ou V. Os resultados obtidos
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mostram que o comportamento apresentado pelas ligas € semelhante, exceto a liga contento Ta
que apresentou valor um pouco inferior. As Figuras 5.104 até 5.108 apresentam as curvas
resultantes dos ensaios de analise térmica diferencial. Os valores das temperaturas de
transformagdo eutética determinadas nesses ensaios, mostrados na tabela 5.14, estio préximo ao

valor obtido para a liga Mo10.

Tabela 5.13. Composi¢des das ligas e precipitados formados pela adigio de elementos ao eutético
NiAl-Mo, obtidas através de EDS-MEV.

Liga Precipitado
% em atomos
Mo10 + 0,075Cr 5,65A1-4,19Ni-90,17Mo
Mo10 + 0,075Nb 5,72A1-4,84Ni-89,44Mo
Mo10 +0,075Ta 5,31Al-4,25Ni-89,83Mo
Mo10 + 0,075Ti 6,02A1-5,88Ni-88,06Mo
Mol0 + 0,075V 5,53 Al-4,28Ni-89,19Mo
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Figura 5.104. Termograma da amostra da liga Mo10 + 0,075Cr.
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Figura 5.105. Termograma da amostra da liga Mo10 + 0,075Nb.
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Figura 5.106. Termograma da amostra da liga Mo10 + 0,075Ta.
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Figura 5.107. Termograma da amostra da liga Mo10 + 0,075Ti.
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Figura 5.108. Termograma da amostra da liga Mo10 + 0,075V.
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Tabela 5.14. Temperatura eutética obtida através de analise térmica diferencial.

Liga Temperatura Eutética
°C
Mo10 1.600
Mo10 + 0,075Cr 1.607
Mo10 + 0,075Nb 1.606
Mol10 + 0,075Ta 1.585
Mo10 + 0,075Ti 1.607
Mo10 + 0,075V 1.608

Com o objetivo de verificar a influéncia da adicdo de elementos a liga MolO na
solidificagdo em condi¢Oes mais proximas ao equilibrio, as ligas estudadas no estado bruto de
fusdo foram solidificadas direcionalmente sob taxa de crescimento de 2.5 cm/h. Utilizou-se
apenas essa taxa de crescimento, pois o objetivo desses experimentos consistiu em determinar
quais as ligas Mol0-X (X=Cr, Nb, Ta, Ti, V) apresentariam regularidade e orientagdo

microestrutural na direcdo de crescimento.

A liga Mo10 com 0,075 % em atomos de Cr, com microestrutura exposta na figura 5.109,
apresentou pequenas regides com irregularidades. Entretanto, no geral, a estrutura eutética
regular foi mantida. Para os teores de 0,15 e 0,50 % em atomos de Cr, conforme mostram as
figuras 5.110 e 5.111, as microestruturas exibem maior volume de regides com irregularidade

microestrutural.

As ligas Mo10 com teores de 0,075, 0,15 ¢ 0,5 % em atomos de Nb apresentaram regides
com orienta¢do microestrutural na direcdo de crescimento e também, regides com irregularidades.
Regides com descontinuidades microestruturais significativas foram observadas para os teores

mais elevados (0,15 e 0,5 % em 4tomos de Nb), como mostram as figuras 5.113 ¢ 5.114.
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Figura 5.114. Microestrutura da amostra da liga Mo10 + 0,50Nb.

A adi¢do do tdntalo a liga Mo10 resultou em estruturas eutéticas parcialmente regulares,
como mostram as figuras 5.115 a 5.118. A microestrutura da figura 5.115 apresenta-se
essencialmente irregular, enquanto a da figura 5.117 mostra um contorno de grio muito bem
definido, onde as fibras estdo alinhadas com o fluxo de calor, porém exibem desvio na diregdo de
crescimento provocado pela proximidade do contorno de grdo. As figuras 5.117 ¢ 5.118 mostram

as regides sem orientacdo microestrutural decorrentes da adigdo de 0,15 e 0,50 % em atomos de
Ta.

3

X588 1Bbm HO2S ) ‘ X580 _10vn WD2S

Figura 5.115. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.116. Microestrutura da amostra da

Mo10 + 0,075Ta. liga Mo10 + 0,075Ta.
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Figura 5.117. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.118. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,15Ta. Mo10 +0,50Ta.

As microestruturas das ligas Mol0O com Ti, mostradas nas figuras 5.119 a 5.121,
apresentam irregularidades em relagdo a uma microestrutura eutética regular. As ligas com teores

de 0,15 € 0,5 % em atomos de Ti apresentam alto nivel de desordem microestrutural, com varias

regides descontinuas ao lado de regides ordenadas.
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Figura 5.119. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.120. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,075T1. Mo10 + 0,15T1.
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Figura 5.121. Microestrutura da amostra da liga Mo10 + 0,50Tt.

Com relacio a adicdo de vanadio, os resultados mostram que a quantidade de
irregularidades foi pequena para os teores de 0,075 e 0,15 % em atomos.A figura 5.122 mostra
regides irregulares para o teor de 0,075 % em atomos de V. Para o teor de 0,15 % em atomos de
V, obteve-se regides eutéticas bem alinhadas com a diregdo do fluxo de calor, como apresenta a
figura 5.123. Em relagdo a adigdo de 0,5.% em atomos de V, obteve-se nivel elevado de
irregularidades, mostrando que a quantidade de vanadio presente na liga superou os valores de

solubilidade nas fases constituintes, como € mostrado na figura 5.124.
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Figura 5.122. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.123. Microestrutura da amostra da liga

Mo10 + 0,075V. Mo10 + 0,15V,
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Em geral, pode-se afirmar que a adigdio dos elementos X (X=Cr, Nb, Ta, Ti, V) a liga
Mol0 provocou a quebra da estabilidade da interface solido/liquido, produzindo estruturas
eutéticas irregulares. Esse fato, provavelmente esta ligado a ocorréncia do fenémeno de super-
restriamento constitucional (SRC). A minimizagdo do SRC poderia ser implementada a partir do
aumento do gradiente térmico na interface solido/liquido. Entretanto, ao se elevar esse gradiente,

danos ao cadinho de alumina podem ocorrer.

5.4. Avaliacdio do Comportamento Mecanico de Ligas do Sistema NiAl-Mo

Foram avaliados os comportamentos mecénicos das ligas no estado bruto de fusdo e
solidificadas direcionalmente através da realizagdo de ensaios de compressdo. A tentativa de se
produzir corpos de prova para ensaios de tragdo ndo obteve éxito completo. As dimensdes
reduzidas das amostras, associada a fragilidade das ligas, dificultaram a preparaciio dos corpos de
prova. Nas amostras das ligas contendo molibdénio, embora a adicio desse elemento ao NiAl
tenha resultado em ligas menos frageis, esse aumento na ductilidade ndo foi suficiente para
permitir a obtengdo de amostras com forma e dimensdes pré-estabelecidas. A dureza dessas ligas
foi outra caracteristica que interferiu na produco dos corpos de prova. Como resultado desses
fatos, os corpos de prova de tragdo obtidos apresentavam irregularidades dimensionais, bem
como falhas em suas superficies. Devido aos problemas relacionados a produgdo dos corpos de
prova de tragdo, adotou-se o ensaio de compressdo em fungdo da maior facilidade de produgio de

seus corpos de prova.
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A primeira considerag@o a ser feita sobre os resultados obtidos dos ensaios de compressdo
esta associada a interpretac@o dos resultados obtidos. Esses resultados ndo podem ser empregados
na determinac@io das propriedades mecénicas para aplicagSes estruturais, pois o ensaio de
compressdo, da forma utilizada, deve ser empregado com o objetivo de comparar o
comportamento mecéanico das amostras analisadas. Os ensaios de compressdo foram empregados
na analise de amostras do composto NiAl, da liga eutética NiAl-Mo10 no estado bruto de fusdo e
solidificadas direcionalmente, sob taxa de crescimento de 2,5 cm/h. Foram realizados ensaios de
compressdo a quente e a frio. Nos ensaios a quente, foi utilizada a temperatura de 900 °C, onde as
amostras foram deformadas em até 15%, enquanto os ensaios a frio foram elaborados a
temperatura ambiente, até a ruptura do corpo de prova. Todos os ensaios foram realizados com

taxa de deformagdo de 2,0 x 10™*s™". Os corpos de prova empregados apresentavam base quadrada

¢ possuiam as dimensdes 3,0 x 3,0 x 6,0 mm.

Inicialmente sd3o apresentados os resultados de amostras do composto NiAl e da liga
eutética Mo10 no estado bruto de fusdo, ensaiadas a frio e a quente. As amostras receberam a
denominagido NiAl (F) e Mo10 (F) para o ensaio a frio e NiAl (Q) e Mo10 (Q) para o ensaio a
quente. Os resultados mostram que ocorreu o aumento continuo da resisténcia mecénica do NiAl,
conforme indicam as figuras 5.125 e 5.126. A diferenca entre a tensio maxima alcancada no
ensaio a frio, que foi de 800 MPa e a tensdo maxima no ensaio a quente, que foi 100 MPa, €
acentuada pelo ensaio a quente ter sido realizado acima da temperatura de transigio fragil-ductil
do NiAl. O composto NiAl apresenta essa transi¢do entre 300 e 600 °C e acima dessa faixa de
temperaturas a ductilidade da liga é claramente maior. No caso da liga eutética Mol0, o
encruamento foi continuo apenas no ensaio a frio, como € mostrado na figura 5.127. No ensaio a
quente foi observado encruamento acentuado até a deformagdo de 0,04, seguido por um valor de

tensdo necessaria a deformag@o constante, como € visto na figura 5.128.

Na amostra eutética Mo10 a tensdo maxima alcangada no ensaio a frio foi de 1.400 MPa,
enquanto que no ensaio a quente, foi de 300 MPa. Quando sdo comparados os resultados
relativos as amostras de NiAl e eutética, algumas observagdes podem ser feitas. Nos ensaios a
frio observa-se que o comportamento das curvas ¢ semelhante, caracterizado pelo encruamento

continuo. A adicdo do Mo ao NiAl aumentou a tensdo de compressdo em 75%, em relagdo ao

ensaio a frio.

111



1200 120
o o
§ 1000~ Qé 100
g 800- / g 804
3 “ w
7] ©
2 600 & 601
e e L1/
O 400+ O 404
L [
3 o 20
2 2004 e § .
‘§ | NiAl (Frio) ’§ NiAl (Quente)
= =

O ¥ H H T T O M ¥ v M 1 ¥ T T
0,006 0,04 008 012 0,16 020 0,00 004 008 0,12 0,16 020

Deformacéo 4 Compressao (mm/mm) Deformagio 2 Compressio (mm/mm)
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Figura 5.127. Amostra da liga Mo10 (F) no

Figura 5.128. Amostra da liga Mo10 (Q) no
estado bruto de fusdo.

estado bruto de fusio.

No ensaio a quente, as curvas possuem comportamentos diferentes, observados através do
aumento acentuado da tensdo de compress3o necessaria a deformagdo plastica da amostra Mo10,
visto na figura 5.126, e tens3o constante resultante do ensaio do NiAl, apresentado na figura
5.128. O aumento da resisténcia em alta temperatura e da tenacidade do NiAl é proporcionado
pela presenca de uma fase continua e resistente na sua microestrutura, neste caso representada

pelo molibdénio e através da interagio direta das trincas da matriz fragil NiAl com as fibras de
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molibdénio. E interessante salientar que a fase rica em molibdénio permite o facil movimento de

discordancias.

A partir das curvas tensdo x deformagio sob compressdo foram determinados os limites
de escoamento das ligas. Os resultados sdo apresentados na figura 5.129, na qual observa-se que
a adi¢do de 10 % em &tomos de Mo ao NiAl resultou no aumento do limite de escoamento desse
composto em quase 200%. A carga aplicada & matriz NiAl, de comportamento fragil, é
transferida para as fibras de Mo, de natureza ductil, que absorvem essa carga e aumentam a
resisténcia do NiAl. No ensaio a quente, os valores da tensio de escoamento diminuiram
significativamente devido ao efeito da temperatura, que facilita o movimento das discordancias e

diminui o encruamento produzido durante o ensaio.
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N1A1(F) NxAl(Q) Mol0(F) MolQ
Liga (Estado Bruto de Fusio)

Figura 5.129. Limite de escoamento das amostras das ligas NiAl e Mol0 no estado bruto de

fusdo, ensaiadas a frio e a quente.

Com o objetivo de investigar o efeito da estrutura orientada no comportamento mecanico
da liga eutética NiAl-MolO, procedeu-se também ensaios de compressio de amostras
solidificadas direcionalmente. Os corpos de prova utilizados nesses ensaios foram obtidos de
cortes longitudinais aos lingotes, de maneira que as fibras de Mo da estrutura eutética estivessem
alinhadas na mesma direcdo da aplicagdo da carga. A figura 5.130 exibe as curvas tensdio x

deformagdo em compressdo.
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Em comparagdo com a curva da figura 5.127, sio observadas algumas diferencas
marcantes. A liga solidificada direcionalmente possui resisténcia mecanica superior a da liga no
estado bruto de fusdo, resultado que é devido 2 ordenag@o microestrutural das amostras. Além
disso, nota-se que a liga solidificada direcionalmente exibe modulo de elasticidade maior,
resultado da presenca do molibdénio na diregdo da solicitagdo mecanica, o que nem sempre
ocorre com a liga no estado bruto de fusdo. O maior encruamento da liga solidificada
direcionalmente indica que as fibras de molibdénio orientadas na direcio de crescimento
possuem maior capacidade de reforgo, pois atuam em conjunto na direg¢io de aplicagdo da carga.
Nas ligas no estado bruto de fusdo, a carga aplicada encontra fibras em diversas orientacdes, 0

que explica sua menor resisténcia. Nos ensaios a quente o0 comportamento mecinico foi

semelhante ao ensaio a frio.
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Figura 5.130. Amostra da liga Mo10 solidificada direcionalmente, ensaiada a frio.

A figura 5.131 mostra o limite de escoamento das ligas no estado bruto de fusdo e
solidificadas direcionalmente, onde é confirmado o efeito de reforco das fibras de Mo. No ensaio
a frio, o limite de escoamento da liga solidificada direcionalmente Mo10 (SDf) é 25% superior ao
da liga no estado bruto de fusdo Mo10 (EBFf), enquanto no ensaio a quente da liga solidificada
direcionalmente Mo10 (SDq) é 40% superior ao da liga no estado bruto de fusio Mo10 (EBFq).
A diferenga de 40% registrada nos ensaios a quente confirma que a regularidade microestrutural é

importante no processo de reforgo em temperaturas elevadas.
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Figura 5.131. Limite de escoamento das amostras das ligas NiAl e Mo10 no estado bruto de fuséo

e solidificadas direcionalmente, ensaiadas a frio e a quente.

A taxa de solidificacdo afeta de maneira profunda a microestrutura eutética. Conforme
salientado pelos resultados anteriores, a medida que tal taxa ¢ incrementada, a microestrutura
torna-se mais refinada, até que ocorra a degeneragdo do crescimento regular e alinhado com a
direcio do fluxo de calor. Objetivando relacionar o efeito da taxa de solidificagdo no
comportamento mecanico das amostras solidificadas direcionalmente, foram realizados ensaios
de compressdo da liga eutética processada sob taxas 1,0; 1,5; 2,0; 3,0; 4,5; 5,0 e 7,5 cm/h. As
amostras solidificadas sob taxas entre 1,0 e 3,5 cm/h apresentaram microestruturas regulares e

alinhadas. Acima de 3,5 cm/h, além de regiGes regulares e orientadas, as amostras possuem

regides irregulares e sem orientagao.

Os resultados dos ensaios de compressao a frio indicam que o limite de escoamento cresce
com o aumento da taxa de solidifica¢do entre 1,0 e 5,0 cm/h, como € observado na figura 5.132.
A diminuicdo do espagamento entre as fases produz a diminui¢do do didmetro das fibras e
conseqiientemente, aumenta sua densidade superficial, como € observado na tabela 5.15. A
redugio do didmetro das fibras produz o aumento na razdo de aspecto das fibras, que € definida
como a relagio entre comprimento e didmetro do reforco. Uma razdo de aspecto maior das fibras

de Mo produzira maior reforgo da matriz NiAl. Além disso, de acordo com a teoria classica de
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movimento de discordincias, fases mais refinadas levam ao aumento da resisténcia mecanica.

Com o aumento da taxa de crescimento, ocorre a degeneragido da estrutura eutética, o que leva a

queda da resisténcia mecanica.
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Figura 5.132. Limite de escoamento em funcdo da taxa de solidificagdo das amostras da liga

Mo10 ensaiadas a frio.

Tabela 5.15. Densidade superficial de fibras.

Velocidade de Solidificagio | Densidade Superficial de Fibras
(cm/h) (fibras/cm®)
0,8 11,0x 10°
1,0 18,5 x 10°
1,5 233x10°
2,5 31,3x 10°
3,0 38,3 x 10°
45 49,2 x 10°
5.0 66,3 x 10°
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§.5. Avaliaciio da Estabilidade Microestrutural em Altas Temperaturas da Liga Eutética
NiAl-Mo

As ligas eutéticas com potencial para aplicagdes em temperaturas elevadas devem manter
sua microestrutura inalterada por longos periodos de tempo. Com o objetivo de verificar a
estabilidade da microestrutura em altas temperaturas, implementou-se o tratamento térmico da
liga NiAl-10 % em atomos de Mo. Essa liga foi solidificada direcionalmente sob taxa de
crescimento de 2,5 cmv/h. Em seguida, o lingote obtido foi cortado longitudinalmente em duas
partes. Uma das partes foi tratada termicamente & temperatura de 1.000 °C por 72 horas, em
atmosfera de argdnio. A microestrutura foi registrada antes e ap6s o tratamento térmico para se
observar modificagdes microestruturais, conforme mostram as figuras 5.133 e 5.134. Os
resultados obtidos evidenciam que os didmetros das fibras ndo sofreram variagio significativa,
sendo que o didmetro médio dessas fibras, com e sem tratamento térmico, foram respectivamente
de 0,63 e 0,66 um. Para se obter o didmetro médio das fibras foram realizadas medidas de dez
fibras. Essa pequena diferenca nos didmetros médios das fibras estd dentro da margem de erro

existente nessas medi¢Ses, que dependem das posi¢cdes na microestrutura onde sio feitas as

medidas.

Figura 5.133. Microestrutura da amostra da liga Figura 5.134. Microestrutura da amostra da

Mo10 antes do tratamento térmico. liga Mo10 ap6s o tratamento térmico.

Objetivando avaliar essa estabilidade microestrutural em temperaturas mais elevadas,
foram avaliadas trés outras amostras da liga Mo10, também solidificadas direcionalmente. O

periodo de tempo de tratamento térmico foi de 24 horas. As temperaturas de ensaio foram iguais
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a 1.360, 1.440 e 1.520 °C, que correspondem respectivamente a 85 %, 90 % e 95 % da
temperatura de transformacgdo eutética da liga Mol0. As figuras 5.135 a 5.140 mostram as

microestruturas antes e ap0s o ensaio de estabilidade térmica.

A utilizacdo das temperaturas de 1.360 e 1.440 °C indicam que n3o houve mudangas
microestruturais, pois a distribuicdo das fibras em toda superficie foi uniforme e ndo ocorreram
modifica¢des na geometria das fibras, como mostram as figuras 5.135 a2 5.138.
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Figura 5.135. Microestrutura da amostra da Figura 5.136. Microestrutura da amostra da
liga Mol0 antes do ensaio a temperatura de liga MolO apds o ensaio a temperatura de

1.360 °C. 1.360 °C.
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Figura 5.137. Microestrutura da amostra da Figura 5.138. Microestrutura da amostra da
liga Mol0 antes do ensaio a temperatura de liga Mol0 apos o ensaio a temperatura de

1.440 °C. 1.440 °C.
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A andlise das amostras apresentam modificagdes microestruturais apenas na liga que
permaneceu a temperatura de 1.520 °C. Comparando-se as figuras 5.139 e 5.140, observa-se que
apbs o ensaio de estabilidade ocorreu a modificagdo no arranjo das fibras de molibdénio. Atraves
da figura 5.140 observa-se que a microestrutura ndo apresenta distribui¢do uniforme de fibras,
caracterizado pela presenga de pequenas regides sem fibras de Mo, cercadas por fibras de maior

didmetro. A figura 5.140 mostra que o didmetro das fibras ndo ¢ uniforme, indicando que houve a

absorcdo de fibras menores pelas maiores.

Figura 5.139. Microestrutura da amostra da Figura 5.140. Microestrutura da amostra da

liga Mol0 antes do ensaio a temperatura de liga Mol0 apds o ensaio & temperatura de

1.520 °C. 1.520 °C.
5.6. Avaliacio da Resisténcia a Oxidacfo da Liga Eutética NiAl-Mo

Com o objetivo de avaliar a resisténcia a oxidacdo da liga eutética Mol10, foram
realizados ensaios com essa liga e com o composto intermetalico NiAl. Os ensaios de oxidagio
foram realizados em um equipamento de andlise térmica. As amostras foram aquecidas com a
taxa de 10 °C/min até a temperatura de 1.200 °C, permanecendo nessa temperatura por 24 horas.
Os ensaios foram realizados em ar sintético, com fluxo de 50 ml/min. Os resultados desses
ensaios fornecem a velocidade de oxidagdo, que ¢ medida através do aumento de peso por
unidade de area. A velocidade de oxidagdo pode seguir varios tipos de leis empiricas. A lei mais

simples para velocidade de oxidagdo ¢ a lei linear:
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w=Kpt (5'1)

onde t refere-se ao tempo e K corresponde a uma constante. O comportamento & oxidagdo do
tipo linear ocorre em metais que possuem filmes Oxidos porosos ou com fissuras. Os 6xidos que
crescem de acordo com essa equagdo sdo chamados de 6xidos ndo protetores. Quando a camada
de oxido formada ¢ continua em toda a superficie do metal, ocorre a protegio dessa superficie &

medida que a espessura da camada Oxida aumenta. Esses oxidos crescem de acordo com uma lei

do tipo parabdlica:
W =Kpt+C (5.2)

onde t € o tempo e Kp € C correspondem a constantes que dependem da temperatura. Os metais
que se oxidam de acordo com a lei parabolica formam 6xidos coerentes e espessos. Alguns
metais oxidam-se 2 temperatura ambiente e em temperaturas um pouco mais elevadas, originando

filmes finos que seguem uma lei logaritmica:
w? =Ky log (Ct + A) (5.3)

onde t € o tempo e Ki e C, constantes. Tais metais, quando expostos ao oxigénio, oxidam-se de
maneira inicialmente rapida, porém, apdés um intervalo de tempo de exposico, a velocidade

diminui para um valor inferior.

As figuras 5.141 e 5.142 mostram que as amostras de NiAl e Mol0 possuem um
comportamento parabolico. Quando os resultados obtidos sdo comparados é necessario
considerar as caracteristicas dos seus constituintes. Uma das propriedades do NiAl é a sua
elevada resisténcia a oxidagdo, enquanto o Mo possui fraca resisténcia a oxidagdo em
temperaturas elevadas. Utilizando o NiAl, os resultados do ensaio de oxidacfo indicam que esse
material apresenta resisténcia a oxidag@o superior a liga Mo10, observada através do ganho de
massa da liga Mo10. Tal ganho de massa no ensaio da liga Mo10 foi maior que o ganho de massa
do NiAl Os termogramas das amostras contendo NiAl, visto na figura 5.141, e contendo Mo10,

visto na figura 5.142, indicam que houve ganho de massa respectivamente iguais a 0,33 e 3,57%.
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Capitulo 6

6. Conclusdes e Sugestdes para Proximos Trabalhos

6.1. Conclusdes

O presente trabalho teve como meta investigar transformacdes eutéticas nos sistemas

NiAI-MR (MR = Mo, Nb, Ta, W). Os resultados obtidos conduziram as seguintes conclusdes:

a. Avaliagdo dos sistemas NiAl-MR (MR = Mo; Ta; W e Nb) permitiu constatar que: No
sistema NiAl-Mo existe transformacio eutética junto a composi¢do Ni-45A1-10Mo (% em
atomos) e temperatura de 1.600 °C, formando as fases NiAl e Mo, As microestruturas no
estado bruto de fusdo apresentaram coldnias eutéticas fibrosas regulares, onde as fibras de
Mo estavam dispersas na matriz NiAl. A transformagdo eutética no sistema NiAl-Nb
ocorre na faixa de composigdes entre 16 € 17 % em atomos de Nb, temperatura de 1.440
°C e resulta nas fases sélidas NiAl e NiAINb. No estado bruto de fusdo foram obtidas
microestruturas eutéticas lamelares com pouca regularidade. A transformacgio eutética no
sistema NiAl-Ta ocorre dentro da faixa de composi¢des entre 14 e 15,5 % em atomos de
Ta e temperatura de 1.526 °C, formando as fases NiAl e NiAlTa A microestrutura
eutética nesse sistema ¢ do tipo lamelar, com baixa regularidade. A preparagdo de ligas no
sistema NiAl-W envolveu grande dificuldade, relacionada solubilizagdo do W, o que
ndo permitiu obter microestruturas eutéticas;

b. O crescimento direcional de ligas no sistema NiAl-Mo e NiAl-Ta permitiu constatar que:
Amostras da liga eutética NiAl-10Mo (% em atomos) processadas sob taxas de
crescimento entre 0,8 e 3,5 cmv/h produziram microestruturas eutéticas regulares e

orientadas com o fluxo de calor e constituidas por fibras de Mo alinhadas na matriz NiAl
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Acima de 3,5 cm/h, a microestrutura resultou em quebra da regularidade. Constatou-se
que o aumento da taxa de crescimento provoca o refino da microestrutura. Amostras
eutéticas do sistema NiAl-Ta na faixa de composig¢io entre 14 e 15,5 % em atomos de Ta,
processadas sob diversas taxas de crescimento, resultaram em microestruturas lamelares
com baixa regularidade e pouco orientadas com a extragio de calor;

A adig@o dos elementos Cr, Nb, Ta, Ti e V 2 liga eutética NiAl-10Mo (% em 4tomos)
provocou importantes modificagdes microestruturais. No estado bruto de fusdo, as
amostras revelaram a formagdo de precipitados nos contornos das células eutéticas. Apbs
a solidificag@o direcional, as microestruturas resultantes exibiram estruturas eutéticas com
pouca regularidade;

A comparagdo de resultados obtidos dos ensaios de compressio das ligas NiAl e NiAl-
10Mo (% em atomos) no estado bruto de fusdo indicaram que o limite de escoamento do
NiAl aumenta em quase 200 % com a adi¢do de molibdénio. Tal comportamento foi
observado nos ensaios a temperatura ambiente e a quente, na temperatura de 900 °C. No
caso dos ensaios de amostras solidificadas direcionalmente, tal limite de escoamento foi
superior ao das amostras no estado bruto de fusdo, o que esta associado ao arranjo das
fibras de Mo, apresentando aumento de 25 % a temperatura ambiente e 40 % a 900 °C.
Essa diferen¢a confirma a importancia que a regularidade microestrutural possui nos
mecanismos de reforgo em temperaturas elevadas. Ensaios a frio de amostras solidificadas
direcionalmente sob diferentes taxas de crescimento mostraram que o limite de
escoamento aumenta a medida que a taxa de solidificagdo aumenta, desde que a
regularidade da microestrutura seja mantida;

Tratamentos térmicos em altas temperaturas (1.360 °C e 1.440 °C) da liga eutética NiAl-
10Mo (% em atomos) ndo resultaram em modificagdes na microestrutura dessa liga.
Aumentando-se a temperatura de tratamento para valores proximos ao da temperatura
eutética (1.600 °C), ocorreram modificagdes onde fibras de maior didmetro absorveram
fibras menores. Tais resultados indicam alta estabilidade microestrutural em altas
temperaturas;

Tratamentos térmicos a temperatura de 1.200 °C por 24 horas, em atmosfera oxidante,
revelaram que as ligas NiAl e NiAl-10Mo (% em atomos) apresentam comportamento
parabolico em relagdo a oxidagdo. A resisténcia & oxidagdo do NiAl foi superior & da liga
NiAl-Mo.
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6.2. Sugestdes para Trabalhos Futuroes

A realizagdo da presente investigagio permite identificar varios estudos complementares
que permitiriam aprofundar o conhecimento sobre ligas eutéticas dos sistemas NiAl-MR MR =

Mo; Ta, W e Nb) e dentre os quais podem ser mencionados:

a. Elaborar estudos sobre o sistema NiAl-W, utilizando técnicas ou procedimentos de
preparagdo de ligas que permitam dissolver de forma eficiente o W;

b. Elaborar ensaios mecénicos de tracdo, a frio e a quente, da liga eutética NiAl-10Mo (%
em atomo), procurando estabelecer valores confiaveis do limite de escoamento, da
resisténcia mecanica e do modulo de elasticidade;

c. Elaborar estudos de difracio de raios X e de microscopia eletronica de transmissio que
permitam estabelecer dire¢des de crescimento e dire¢es de planos interfaciais das fases
sdlidas do eutético NiAl-Mo;

d. Elaborar estudos visando o aumento da resisténcia a oxidagdo da liga eutética NiAl-
10Mo (% em atomo) em altas temperaturas, através da adi¢do de elementos de liga sem
provocar a degeneracio da microestrutura eutética regular;

e. Elaborar estudos de solidificagdo répida da liga eutética NiAl-10Mo (% em atomo),
avaliando tal transformagio eutética em condi¢es distantes do equilibrio e comparar os

resultados obtidos com a transformagdo em condi¢des proximas ao equilibrio.
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