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O mais belo que podemos observar sdo os mistérios do mundo.
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Albert Einstein

Wi



Hesumo

MOTA, Marilsa Aparecida, Microestrutura de Solidificacdo e Propriedades de Ligas Eutéticas no
Sistema Fe-Al-Nb, Campinas,: Faculdade de Engenharia Mecénica, Universidade Estadual de
Campinas, 2002. 120p. Tese (Doutorado)

A fabricacBio de componentes estruturais para aplicagdes em altas temperaturas € em meios
agressivos envolve o emprego de materiais que mantenham suas propriedades quimicas, mecinicas ¢
fisicas em temperaturas acima de 1.000 °C. Em diversos sistemas, a estrutura eutética exibe
estabilidade térmica inerente e permite obter um material compdsito in situ, com microestrutura
alinhada através do processo de solidificago direcional. No presente trabalho, ligas do sistema Fe-Al-
Nb e Fe-Al-Nb(Mo) foram obtidas e¢ processadas. Inicialmente, investigou-se a microestrutura de
solidificagdo no estado bruto de fusdo através de técnicas metalograficas convencionais com o objetivo
de verificar o comportamento das fases do eutético. Observou-se que a fase (FeAl),Nb solidifica de
forma facetada com o aumento do teor de aluminio na liga (~ 41%). Em seguida, as ligas eutéticas
Fegr5Al223Nbo 7 € Fess 7Als 2Nbs ; foram solidificadas direcionalmente através do processo Bridgman
em forno com aquecimento indutivo. As amostras resultantes tiveram suas microestruturas
caracterizadas com relagdo as condigdes de solidificagio e ao comportamento mecinico através de
ensaios de dureza, ¢ de compressdo nas temperaturas. ambiente, 600 °C ¢ 1.000 °C. Em uma etapa
final, essas ligas foram avaliadas quanto a sua resisténcia 4 oxidagiio e quanto i estabilidade de suas
microestruturas em alta temperatura. Os resultados obtidos possibilitaram a compreensido das principais
caracteristicas essenciais em um material para uso estrutural, tais como: propriedades anisotropicas

relacionadas ao alinhamento das fases do eutético e o comportamento mecinico em diferentes meios.

Palavras-Chave: Materiais Compositos, Solidificagio Direcional, Fases Intermetalicas, Sistema
Eutético Fe-Al-Nb.
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Abstract

MOTA, Marilsa Aparecida, Solidification Microstructure and Properties of Eutectic Alloys in the Fe-
Ai-NE System, Campinas,: Faculdade de Engenharia Mecdnica, Universidade Estadual de Campinas,
2002. 120p. Tese (Doutorado)

The manufacture of structural components for application in high temperatures and aggressive
environments involves the use of materials that maintain their chemical, mechanical and physical
properties in temperatures above 1,000 °C. The eutectic microstructure of many systems posses
inherent thermal stability and it may result in an in situ composite material, with an aligned
microstructure by directional solidification process. In the present work, alloys in the Fe-Al-Nb and Fe-
Al-Nb(Mo) systems were obtained and processed. Initially, the microstructures in the as-cast condition
were analyzed by through conventional metallographic techniques, with the aim to investigate the
eutectic phase bebavior. Were noted that the (FeAl);Nb phase solidifies in a faceted form with
increasing aluminum content (~ 41 %). Further, the eutectic alloys (Fes7sAlz sNbo 7 € Feso 7Als; 2Nbo 1)
were directionally solidified using Brigdman process in furnace with inductive heating. The resultant
microstructures were characterized in terms of solidification conditions and in terms of mechanical
behavior by hardness testing and compressing at temperatures: environment, 600 °C e 1,000°C. In a
final stage, the oxidation resistance and the high temperature microstructure stability of the alloys were
evaluated. The results obtained allowed to understand the main characteristics to use some material as

structural component like: anisotropic properties, mechanical behavior in different conditions.

Key-words: Composite Materials, Directional Solidification, Intermetallic Phases, Eutectic Alloys.
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Capitulo 1

Introducio

1.1 Consideracdes Iniciais

Desde o inicio da civilizagdo, os materiais sdo utilizados pelo homem para melhorar seu
padrdo de vida. Os materiais so fundamentais na historia humana. De fato, os nomes dados as
eras da Terra — “era da pedra”, “era do bronze”, “idade do ferro” — refletem a posi¢do dos
materiais disponiveis naquela época para a sobrevivéncia e padrdo de vida dos humanos. Esses
materiais evoluiram ao longo dos altimos séculos, trazendo melhorias de vida para a sociedade.
Uma vez que os produtos manufaturados requerem materiais, estes devem ser selecionados
convenientemente para uma determinada aplicagdo, o que envolve um compromisso entre as
propriedades desejadas e as caracteristicas especificas dos materiais disponiveis. O
desenvolvimento de novos materiais, ou a modificagdo das propriedades dos ja existentes, faz-se
necessaria a medida que suas aplicagBes tornam-se mais sofisticadas, o que aumenta as
dificuldades em encontrar em um material monofasico um conjunto de propriedades e

caracteristicas que satisfaga as varias exigéncias requeridas por um determinado produto.

Na industria aeronautica e de energia, a necessidade de maquinas térmicas eficientes no
tocante a poténcia produzida, com baixo peso de operacdo em altas temperaturas, revela que as
superligas de Ni atualmente em uso estdo com sua capacidade de futuros desenvolvimentos
esgotada. Tal fato faz com que o interesse por novos materiais estruturais para uso em
temperaturas elevadas seja direcionado a outras classes de materiais e uma dessas refere-se aos

compostos intermetalicos. Significativos esforgos tém sido aplicados no desenvolvimento desses



N

materiais € dentre esses compostos destacam-se os aluminetos de niquel, de titanio e de ferro.
Entretanto, se os compostos intermetalicos podem ser ideais para_operar em aitas leampeseturas,
eles tém uma desvantagem inerente, que se traduz pela alta fragilidade em baixa temp'eratura.
Uma das formas de contornar essa desvantagem ¢ a adigio de uma segunda fase mais tenaz,

formando um material compésito.

Os compositos podem ser obtidos basicamente de duas maneiras. Produzindo-se
individualmente seus constituintes ¢ em seguida combinando-o0s, o que resulta na denominacio
de composito de natureza “ex-situ”, ou através de uma outra alternativa, que € exemplificada pelo
crescimento de ligas de composigdo eutética, no qual o material ao solidificar-se produz duas ou
mais fases arranjadas lado a lado. A vantagem dos eutéticos é que suas fases (matriz e reforgo)
solidificam-se ~conjuntamente conferindo-lhes equilibrio termodinimico, portanto, ndo
apresentam o problema de reagBes interfaciais encontrado nos compésitos “ex-situ”, que leva &

degradagio do mesmo em altas temperaturas.

A utilizagdo de ligas eutéticas ainda permite a manipulagio da sua morfologia via o
controle do modo de solidificagdo. A técnica de solidificagdo direcional quando aplicada a ligas
que solidificam para formar duas ou mais fases pode ser usada para produzir uma nova classe de
materiais — denominados de material compésito “in situ”. Essa maneira de produgdo de um
material foi patenteada por Kraft em 1960, e é extremamente vantajosa , uma vez que 0 processo

de fabricagdo ocorre em uma (nica etapa.

A possibilidade de obter materiais com propriedades superiores as de seus constituintes por
meio do controle dos parimetros da solidificagio motivou o desenvolvimento de materiais para
substituir as superligas de niquel com o objetivo de aumentar o desempenho das turbinas a gas. O
objetivo dessas pesquisas est4 relacionado ao desenvolvimento de ligas para aplicagdes em altas

temperaturas, uma exigéncia que vem principalmente da industria aeronautica.

Elevado volume de pesquisas foi realizado com o objetivo de compreender a solidificag¢do
de tais materiais. Um desenvolvimento bastante interessante foi a liga eutética NiTaC, com uma

matriz de niquel contendo 3% em volume de fibras de carboneto de tintalo. A resisténcia



fluneia e tenacidade & fratura dessa liga eutética € significativamente superior as superligas
monocristalinas. Entretanto, a capacidade de utilizagio desta liga € limitada pela temperatura de

fusio da matriz de niquel [Chang, 1992].

A crescente demanda por materiais com melhor resisténcia & fluéncia em altas temperaturas
despertou o interesse em estabelecer relacbes entre a microestrutura, a fraggo volumétrica da fase
de reforco e propriedades mecanicas dos materiais compositos. Um grupo de materiais que esta
sendo utilizado para estabelecer essas relagdes sdo as ligas eutéticas contendo fases intermetalicas
e solidificadas direcionalmente. O método de solidificagio direcional é efetivo na obtengio de
microestruturas alinhadas, o que produz efeitos importantes no aumento da resisténcia mecanica
dessas ligas. Um exemplo de material dessa natureza ¢ encontrado no sistema Fe-Al-Nb. No
sistema ternario Fe-Al-Nb encontra-se um vale eutético com origem no eutético binario do
sistema Fe-Nb. Através desse vale eutético produz-se ligas eutéticas constituidas pela fase
desordenada (Fe,ALNb), que tem uma limitada solubilidade para o elemento Nb, mais a fase
Laves, ordenada, (Fe,Al);Nb [Mota, 1998].

1.2 Objetivos

Considerando as caracteristicas das ligas eutéticas contendo fases intermetalicas, que as
fazem promissoras para O uUsO COmoO materiais estruturais em altas temperaturas, o objetivo
principal do presente trabalho € estudar os aspectos ligados ao processamento e caracterizagao de

ligas eutéticas no sistema Fe-Al-Nb.

Tal objetivo sera alcangado a partir da execugéo das seguintes tarefas:

a.  Preparagio de amostras em duas composicdes eutéticas e proximas a estas no sistema Fe-
Al-Nb ¢ Fe-Al-Nb(Mo),

b.  Estudo da microestrutura de solidificagio, do modo de crescimento do eutético e de suas

fases sOlidas nas ligas do item a;



Processamento das ligas estudadas no item a através da técnica de solidificacdo direcional e
estudo da morfologia das fases solidas dessas ligas, objetivando a produgdo de estruturas

eutéticas alinhadas;

Avaliag8o do efeito de parametros do processo de solidificagio direcional na microestrutura

das ligas do item c;

Determinac8o do comportamento mecénico & compress3o, 4 temperatura ambiente e altas
temperaturas, das ligas eutéticas Fe-Al-Nb solidificadas direcionalmente e em estado bruto

de fusdo, através do estudo da deformagdo plastica de suas fases;

Verificagio da natureza da microestrutura eutética no comportamento mecénico a

compressdo das ligas Fe-Al-Nb solidificadas direcionalmente;

Avaliacdo da resisténcia a oxida¢3o em altas temperaturas das ligas eutéticas do sistema Fe-
Al-Nb;



Capitulo 2

Revisao Bibliografica

2.1 Consideracdes Iniciais

O estudo de microestruturas de solidificagio é de grande importdncia no campo da
engenharia uma vez que as propriedades de muitos produtos, como fundidos, forjados e soldados,
dependem do grau de controle que se exerce durante a transformacgdo liquido/solido. A
importancia da solidificagio pode ainda ser confirmada pela grande variedade de bens de
consumo obtidos pelo processo de fundi¢do de metais, um método econdmico de fabricacg@o.
Controlar os pardmetros de solidificagdo em processos de fabricagdo ndo é uma tarefa das mais
simples. Muitos fatores podem afetar a microestrutura final e, consegiientemente, seu

comportamento em servigo. A seguir alguns desses fatores serdo discutidos.

Durante um processo de solidificagdo, as taxas de resfriamento envolvidas podem variar
imensamente, desde valores reduzidos como 10° K/s, observados durante o crescimento de
monocristais semicondutores, até elevadas taxas como 10*® K/s encontradas na preparagdo de
metais amorfos através de solidificacdo rapida. Dependendo do grau de extragio de calor
utilizado, uma ampla variedade de microestruturas pode ser obtida, como as equiaxiais, as
dendriticas, as celulares ou mesmo as amorfas. Esse ultimo tipo de microestrutura é encontrado
quando a taxa de resfriamento ¢ suficientemente elevada para evitar que a nucleagio de solidos
cristalinos ocorra. O fendmeno de nucleagdo é extremamente importante no estgio inicial da

solidificagdo e sua energia de ativagdo é fortemente afetada pela presenca de particulas estranhas



(impurezas) no sistema em transformaciio de fase. A velocidade de nucleacdo e, portanto, o
tamanho do grao € muito sensivel & presenca de particulas heterogéneas. De acordo com a teoria
da nucleag@o pode-se obter o diagrama de transformagio-temperatura-tempo (TTT) para o inicio
da solidificagio de uma substéincia, o que permite, entre outras coisas, explicar a formago das

fases amorfas mencionadas anteriormente.

Apés essa fase inicial em que os primeiros cristais sfo formados, ocorrera o crescimento
destes. A cinética de agregagio interfacial dos atomos est4 relacionada com o plano cristalino
envolvido. Substancias como metais, que tém baixa entropia de fuso, crescem de maneira nio-
facetada, ou seja, atomos podem ser adicionados em qualquer ponto da sua interface
s6lido/liquido com facilidade. Algumas substancias orgénicas (transparentes) que se comportam
como metais, nesse aspecto, sio especialmente usadas para observa¢des in situ de sua
solidificagdo. Com base nessas observag@es, o provavel comportamento de um sistema metalico
pode ser previsto, sem as dificuldades oriundas da opacidade e do alto ponto de fusdo dos metais.
Nas substéncias que possuem alta entropia de fusdo, nio é certo que o termo cinético domine o
processo de crescimento, pois a cinética de agregagdo dos 4tomos depende do plano cristalino

envolvido (cristais facetados).

A estabilidade morfologica da interface s6lido/liquido € de fundamental importancia para o
controle da microestrutura do material solidificado. Perturba¢des da interface sélido/liquido
podem ser causadas por particulas insoliveis, flutuagdes de temperatura ou contornos de gréo.
Interfaces estaveis distinguem-se das instaveis devido 4 maneira como respondem a essas
perturbagbes, favorecendo-as ou ndo, respectivamente. Na solidificagio presente em processos de
fundicdo, em geral, a interface sélido/liquido ¢ instavel. Interfaces estaveis somente s3o obtidas
em casos especiais, como na solidifica¢dio colunar de metais puros ou na solidificacdo direcional

de ligas (método de Bridgman), com a utilizagio de altos gradientes de temperatura, G.

Uma classe especial de microestruturas de solidificagio ¢ formada pelas ligas eutéticas, as
quais possuem caracteristicas peculiares para a producdo de materiais de interesse industrial.
Morfologias eutéticas sio caracterizadas pela solidificagio simultinea de duas ou mais fases

solidas. Os eutéticos permitem a combinacio de fases de interesse tecnoldgico, formando



materiais com propriedades diferentes daquelas de seus constituintes, que sdo os chamados

materiais compositos “in situ”.

Os aspectos da solidificagfio, acima abordados, serdo discutidos a seguir em maiores
detalhes para as ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb, estudado ao longo do presente trabalho.
Esse sistema possui ligas eutéticas formadas pelas fases (Fe,ALNb) e (Fe,Al);Nb. Esta titima
fase corresponde a um composto intermetalico com caracteristicas de extrema relevancia para a
obtengdo de um material com propriedades mecénicas de interesse. Serdo apresentados aspectos
sobre a natureza desse sistema ternrio e caracteristicas de suas fases constituintes. Também sera
examinado o uso do processo de solidificagdo direcional dessas ligas na obten¢do de materiais

com alta resisténcia mecanica, para uso estrutural em altas temperaturas.

2.2 Compestos Intermetilicos

O termo intermetalico refere-se aos compostos metalicos ou fases metalicas que resultam
da combinagio de varios elementos metalicos com proporgdo atdmica bem definida,
estequiométricos, ou dentro de um intervalo de composi¢des formando os compostos
intermetélicos ndo estequiométricos [Askeland, 1996]. Os compostos FesAl e FesC podem ser
citados como exemplos de compostos estequiométricos, por outro lado, o FeAl e o NiAl sdo
compostos ndo estequiométricos. Um composto intermetalico caracteriza-se por possuir estrutura
cristalina diferente daquelas de seus metais constituintes. Esses compostos formam estruturas
cristalinas com arranjos atémicos particulares de longo alcance abaixo de uma determinada
temperatura critica, geralmente definida como temperatura critica de ordenagio (T.), onde ocorre
a transi¢o de ordem-desordem. Nos anos 50 e 60, os mecanismos de deformagio de muitas ligas
com baixa temperatura critica de ordenag@o foram intensivamente estudados e relacionados ao
efeito destes sobre as propriedades mecanicas [Stoloff, 1966]. Defeitos na rede cristalina de longo
alcance, como dominios e contornos de antifase exercem forte influéncia nas propriedades dos
compostos intermetalicos. No entanto, o fator limitante para a aplicagio desses compostos € a sua
elevada fragilidade e baixa resisténcia a clivagem e a fratura intergranular em baixas

temperaturas [Liu, 1990].



A formagdo de compostos intermetélicos deve-se ao fato das ligacBes entre os 4tomos
diferentes serem mais intensas que aquelas entre 4tomos iguais. Consequentemente,
intermetalicos formam estruturas cristalinas especiais com distribuigBes de 4tomos ordenadas
onde estes preferivelmente possuem 4tomos vizinhos diferentes. Varias das estruturas cristalinas
podem ser descritas em termos da seqiiéncia de planos compactos, com varios modos de
ordenacdo, variando em fun¢do das diferencas das ligagdes quimicas e das propriedades
mecénicas e fisicas. A principio, € possivel esperar de um composto intermetalico boa resisténcia
a fluéncia, uma vez que esses compostos exibem estruturas cristalinas ordenadas, tornando a

difusdo de atomos e a movimentagdo de discordancias mais dificeis [Kumar, 1994].

Um grupo importante de compostos intermetalicos s3o as fases de estruturas compactas,
que estdo relacionadas a estruturas complexas, as quais podem ser descritas em termos de
variagBes no arranjo atdmico. Esses compostos podem ser caracterizados como tendo um grande
intervalo de solubilidade para os elementos de transigdo, tanto em solugdes binérias como de
maior ordem. Eles constituem a maior classe de intermetalicos. Na Tabela 2.1 encontram-se
informagbes sobre as estruturas cristalinas, as temperaturas de fusdo e as densidades de
compostos dessa classe [Anton, 1992]. A designacgio de Strukturbericht foi adotada (C15, C14,
C36 e D8y), a qual especifica o cristal através de uma letra seguida de um namero que, de forma
geral, segue a ordem cronolédgica do estudo do cristal. Geralmente, a letra A representa uma
estrutura monoatdmica, a letra B uma estrutura diatdmica com razio de atomos de 2- 1, o simbolo

DO apresenta uma razdo de 3:1, e etc,, as letras D, E, ..., K, sdo compostos mais complexos.

Uma classificagdo baseada no tipo de estrutura cristalina do intermetalico é preferivel a fim
de compreender a existéncia de caracteristicas comuns ao comportamento fisico, as relacBes de
fase ¢ ao potencial da adigdo de elementos [Fleischer, 1989]. Cinco dos principais grupos de
intermetalicos refratérios identificados pelo tipo de estrutura cristalina sdo: A15 (NbsAl, Cr38Si),
D8, Sigmas (Nb;Al), C14/C15/C36 Laves (CrzNb), Silicetos (MosSis, NbsSiz) e Dissilicetos
(MoSi;) [Shah, 1995]. Em geral, intermetalicos baseados em ligas de Nb exibem alta solubilidade
de elementos adicionais, porém baixa resisténcia 4 oxidagio e inferior resisténcia a fluéncia. Por
outro lado, os silicetos apresentam maior resisténcia 4 oxidagio e  fluéncia que os aluminetos,

mas solubilidade limitada de elementos adicionais.



Tabela 2.1 — Compostos Intermetalicos de alta temperatura de fusdo [Anton, 1992].

Composto Estrutura Cristalina Temperatura de Densidade

Fusdo (g em’)
Y,

Cr;Nb C14/C15 1720 7,7

Co,Nb C15s 1520 9,0

Fe,Nb Ci4 1627 8,2

CrHf C14/C15 1870

Fe)Zr C15 1645 7,7

CoZr Ci15 1560 8,2

MoHf C36 2170 11,4

NbAl D8, 1871 6,9

Muitos compostos intermetalicos exibem propriedades como baixa densidade, altos pontos
de fusdo, boa condutividade térmica e excelente resisténcia mecanica em altas temperaturas. Em
muitos casos, existem limites anormais, nos quais a resisténcia aumenta ao invés de diminuir com
a temperatura como, por exemplo, o CusAu [Pope, 1971], o que sugere que tais compostos sejam
apropriados para aplicages estruturais em altas temperaturas. Os compostos intermetalicos ndo
foram intensamente usados como materiais estruturais no passado por causa de sua alta
fragilidade, mas por outro lado, foram bem sucedidos no uso como reforgos de uma segunda fase
em algumas ligas estruturais. Em geral, esses intermetalicos podem ser caracterizados por alta
dureza e estabilidade térmica, bem como por suas propriedades quimicas. Por exemplo, o
primeiro desenvolvimento bem sucedido de materiais estruturais foi baseado nos aluminetos de
titanio (TizAl e TiAl), e teve inicio nos anos 70, com estudos fundamentais sobre a deformagéo
dos mesmos, uma vez que o potencial destas fases para aplicagdes em altas temperaturas ja tinha

sido reconhecido nos anos 50.

Outro desenvolvimento similar foi baseado em aluminetos de niquel, que podem ser usados
como reforco em superligas, e que foram também bastante estudados durante os anos 50. Mais
recentemente, com a adigio de boro, constatou-se que esses compostos intermetalicos poderiam

tornar-se mais dicteis. Tal fato levou o composto NizAl a ser intensamente investigado. No inicio



da década de 70, foi realizado um estudo ulterior com a fase quaternaria (Fe, Co, Ni)sV, a qual
tem a mesma estrutura cristalina do NizAl [Liu, 1979]. Esses desenvolvimentos bem sucedidos
estimularam a realizaco de investigagbes de outras fases menos comuns, cujo objetivo foi a

obtengdo de baixa densidade e resisténcia mecénica em altas temperaturas [Sauthoff, 1989].

Os aluminetos de niquel, ferro e titdnio t€ém uma série de atributos atrativos para aplicacdes
em altas temperaturas. Eles contém quantidades suficientes de aluminio para que em ambientes
oxidantes possam formar filmes protetores de alumina (Al;Os). Esses materiais tém baixa
densidade, altos pontos de fusdo e boa resisténcia mecinica em altas temperaturas (Tabela 2.2)
[Liu, 1990]. Estruturas cristalinas, mostrando arranjos ordenados dos atomos, presentes em varios

desses aluminetos estdo ilustradas na Figura 2-1.

cce

> Fe3Al
Ni,Tial o2
@B
®C

Figura 2-1 — Estruturas cristalinas de intermetalicos mais comuns derivadas de estruturas ccc e
cfc, respectivamente [Sauthoff, 1989].

2.3 Diagramas binirios Fe-Al, Fe-Nb e Al-Nb

Os diagramas binarios Fe-Al, Fe-Nb e AI-Nb serfio brevemente discutidos em relagio 2
adi¢do de um terceiro elemento em suas fases binarias de interesse para o presente trabalho. Tais

fases dizem respeito a regifio do vale eutético no campo ternario do sistema Fe-Al-Nb.
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Tabela 2.2 — Propriedades dos aluminetos de niquel, ferro e titanio [Liu, 1990].

Liga Estrutura Cristalina Temperatura Temperatura de Densidade Modulo de
Critica (°C) Fusdo (°C) (g/em’)  Young (GPa)

NizAl L1, (ordenada cfc) 1390 1390 7,5 179
NiAl B2 (ordenada ccc) 1640 1640 5,86 294
FesAl DOs; (ordenada ccc) 540 1540 6,72 141
Fe;Al B2 (ordenada ccc) 760 1540

FeAl B2 (ordenada ccc) 1250 1250 5,56 261
TizAl  DOjo (ordenada hep) 1100 1600 4,2 145
TiAl L1, (ordenada tetragonal) 1460 1460 3,91 176
TiAl; DOy, (ordenada tetragonal) 1350 1350 34

As fases ordenadas do diagrama de fases Fe-Al, Fe;Al e FeAl, tém sido selecionadas para o
desenvolvimento de materiais devido a suas interessantes propriedades fisicas, mecénicas e
quimicas. A fase FesAl é formada por reagdes de ordenamento no estado solido com a
transformagdo da solugo solida desordenada cubica de corpo centrado, estavel acima de 800 °C,
para a estrutura B2 (FeAl), estavel entre 800 °C e 550 °C e entdo, na estrutura DO; (FesAl)
(Figura 2-1). A estrutura da fase B2 pode ser representada por uma célula cibica de corpo
centrado, na qual o atomo de aluminio ocupa o centro. A estrutura DOs pode ser descrita como a
superposicdo de oito células cubicas de corpo centrado, quatro abaixo e quatro acima, com
atomos de aluminio e ferro alternando-se nos centros destas. A temperatura critica para a
formagdo de estrutura ordenada, a qual atinge 550 °C no caso do sistema binario [Massalski,
19901, pode sofrer uma alteracio de até 250 °C por meio da adi¢io de elementos de liga, por
exemplo, Cr, Mo, Mn, Ti ou Si [Prakash, 1993]. A utilizacdo dessa fase € considerada ndo
somente devido 2 sua alta permeabilidade magnética no uso como material magnético [Nachman,
1954], como também para materiais estruturais, por apresentar alta resisténcia mecanica e
resisténcia a corrosdo em ambientes oxidantes e sulfatizantes. Aplicagdes dessas ligas encontram
barreiras devido a sua baixa ductilidade em temperatura ambiente e diminuigdo da sua resisténcia

mecéinica acima da temperatura de transformagdo ordem-desordem.
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No entanto, a baixa ductilidade nio € uma caracteristica inerente ao material, mas
preferivelmente uma fungfo das impurezas de liga ou do processamento das mesmas, portanto,
uma ductilidade adequada pode ser obtida [Mendiratta, 1987]. De acordo com Morris [Morris,
1993], é possivel ductilizar a fase Fe;Al através da adigio dos elementos Cr e Ni. Caso a
quantidade desses elementos exceda o limite de solubilidade, uma segunda fase precipitara, por
exemplo, a fase tipo Heusler com estrutura clibica L2; ou a fase de Laves com estrutura
hexagonal C14, as quais tornam melhor a resisténcia mecénica da FesAl [Dimiduk, 1988]. Por
outro lado, adi¢cGes de Nb ndo tiveram sucesso no aumento da resisténcia mecinica da fase NiAl,
devido em parte a pequena solubilidade do niobio nesta fase e a formacgio da fase de Laves

NiAIND, extremamente fragil.

As fases de Laves, as vezes designadas como fases Friauf-Laves, formam um grupo
abrangente de compostos intermetalicos com estruturas compactas de composigio aproximada
AB,, as quais apresentam trés tipos diferentes de estruturas cristalinas: C14 com estrutura
hexagonal, C15 com estrutura cibica ou a C36 com estrutura dihexagonal [Laves, 1967].
Esquemas de células dessas estruturas podem ser visualizados na Figura 2-2. A adigio de um
terceiro elemento nessas fases resulta no aumento da sua ja alta resisténcia mecéinica [Sauthoff,
1989]. Os elementos de liga podem substituir ambos os 4tomos A ou B na fase AB,, ¢ em
particular a adi¢do de Al ou Si leva a melhor resisténcia a oxidagio [Meier, 1992]. A adicdo de
ambos elementos (Al e Si) induz a mudangas na estrutura cristalina, a qual alterna entre as
estruturas C14, C15 e C36. Uma situagdo semelhante foi encontrada para a liga ternaria
Nb(CrFe), que forma as estruturas C14, C15 ou C36 dependendo da temperatura e do conteido
de Fe [Grujicic, 1993]. Entretanto, para as ligas Ta(Fe;.x,Alx),, Nb(Fe;.x,Aly)2, Nb(Fe;y,Six)z,
Ti(Fei.x, Aly)z, € Ti(Fey.,Six); foram encontradas somente as estruturas C14 [Raghavan,1987].

A fase FeAl apresenta estrutura B2 e completa miscibilidade de seus elementos. A
subdivisdo do campo de existéncia desta fase (0 a 50 % em atomos de Al), foi proposta através do
uso de analises térmicas, dilatometria e medidas do modulo de elasticidade em amostras tratadas
termicamente [Koster, 1980] [Godecke, 1986]. Esses autores comprovaram o diagrama Fe-Al
para um intervalo entre 22 a 35 % em atomos de Al e abaixo de 600 °C. No entanto, as mudancas

observadas em suas propriedades fisicas ndo est3o relacionadas a mudangas na simetria do cristal
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ou em sua ordem atdmica, portanto, o entendimento desta subdivisdo ainda ndo estd totalmente
claro. A adi¢dio de Mo as fases B2 (FeAl) permite o aumento da temperatura ordem-desordem

[Prakash, 1991]. A Figura 2-3 apresenta o diagrama binario do sistema Fe-Al segundo Massalski
[Massalski, 1990].

Figura 2-2 - Arranjo atdmico das estruturas (a) Cis, (b) Cis € (¢) Css [Haasen, 1983].

Dos estudos realizados sobre o sistema Fe-Nb, destaca-se a fase Fe;Nb. Essa fase de Laves
tem uma estrutura hexagonal do tipo MgZn, e formagdo congruente a aproximadamente 1.650
°C. Esta fase esta dentro de um intervalo de homogeneidade entre 28 e 36 % em atomos de Nb
[Raman, 1967] [Drobyshev, 1966]. A substitui¢io de atomos de um tipo pelo outro pode ser
levada em consideragdo observando-se que existe uma contragdo no pardmetro de rede em
direcio & regido rica em ferro. Portanto, atomos de nidbio substituem os de ferro na rede do
composto e vice-versa, pois o intervalo de solubilidade estende-se de ambos os lados da

composicio estequiométrica.
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Do estudo realizado por Bejarano [Bejarano, 1993a], confirmou-se a reacdio eutética
proxima a 10 % em atomos de Nb e a 1.370 °C e a faixa de solubilidade para a fase & (Fe;Nb)
como sendo de 32 até 37 % em atomos de Nb, para temperaturas entre 1.100 e 1.500 °C.
Resultados de analises térmicas mostraram que a fase & tem formagio congruente proxima a
1.640 °C, que € pouco menor que a temperatura encontrada por Raman [Raman, 1967]. Foram
realizados ensaios de microdureza Vickers em amostras tratadas termicamente, dentre as quais,
para a liga monofasica Fe;Nb. Tais ensaios revelaram o valor de microdureza HV = 1.250
kg/mm’, encontrado com o uso de uma carga de 200 g. O diagrama binario Fe-Nb obtido nesse
trabalho esta apresentado na Figura 2-4. A avaliagio termodindmica do sistema Fe-Nb, feita por

Srikanth [Srikanth, 1994], concorda bem com os dados experimentais obtidos por Bejarano.
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Figura 2-3 — Diagrama de fases Fe-Al [Massalski, 1990].

O diagrama de fases Al-Nb estd apresentado na Figura 2-5 [Massalski, 1990] como
complemento aos diagramas binarios que constituem o ternario Fe-Al-Nb. A fase AlNb
apresenta estrutura tetragonal ordenada do tipo DO; semelhante ao TiAl;, com reago congruente

a 1.680 5 °C e apresenta faixa de homogeneidade em torno de 1 %. Essa fase foi encontrada em

14



ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb com alto teor de aluminio (~ 45 % em atomos) [Mota, 1998],

dai a sua relevancia.
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Figura 2-5 - Diagrama de fases Nb-Al [Massalski, 1990].

2.4 Sistema ternario Fe-Al-Nb

O objetivo principal do presente trabalho consiste em obter um material composto de duas
fases, usando intermetalicos como uma segunda fase, a fase de reforco. A produgio in situ de tal
microestrutura, composta por duas fases cujas propriedades mecénicas podem ser associadas de
maneira adequada, torna-se possivel através de sistemas que tenham reagBes eutéticas. O termo
“in situ” refere-se a formagdo conjunta das fases do material, ou seja, numa mesma etapa,
diferentemente dos materiais compésitos reforgados por fibras ou particulados, onde as duas fases
sdo mecanicamente unidas. Os eutéticos promovem desta maneira, uma interessante alternativa
para o uso dos compostos intermetalicos como reforos de uma segunda fase. O potencial dos
silicetos e das fases de Laves sio especialmente considerados por apresentarem alta resisténcia a
oxidacdo e alto ponto de fusdo.
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Fases com caracteristicas promissoras na formacio de materiais compoésitos “in situ”
podem ser encontradas no sistema ferro-aluminio-niébio. Para este sistema encontra-se na
literatura um ntimero limitado de informacdes, consistindo de trabalhos experimentais, que tratam

as relagBes de fases desse sistema, apresentando cortes isotérmicos em temperaturas especificas.

Raman [Raman, 1966] obteve a isoterma a 1.000 °C do sistema Fe-Al-Nb, entre outros,
utilizando técnicas de raios-X, porém sem preocupar-se com a precisio dos limites de
solubilidade das fases envolvidas. Observou em seu estudo que as fases Fe;Nb e p (FeyNbg)
estendem-se em direges paralelas ao sistema binario Fe-Al, mantendo o teor de nidbio constante.
As ligas estudadas nesta regido do diagrama Fe-Al-Nb mostraram que os atomos de aluminio
substituem os atomos de ferro destas fases binarias do sistema Fe-Nb. Essa substitui¢do pode

atingir até cerca de 50 % em atomos de Al

Um estudo mais detalhado sobre o sistema Fe-Al-Nb foi realizado por Burnashova et al.
[Burnashova, 1970], onde a isoterma deste diagrama ternario foi obtida a 800 °C. Utilizou-se
para tal a metalografia de 153 amostras fundidas em forno a arco com perdas de massa de 0,1 a
0,3 % em peso e analise por raios-X. Os elementos ferro, aluminio e niébio possuiam pureza de

99,999 %. Esse trabalho mostra que a fase Fe;Nb dissolve até 56 % em atomos de aluminio.

O diagrama de fases para o sistema ternario Fe-Al-Nb apresentado por esses dois autores,
Raman e Burnashova [Raman, 1966] [Burnashova, 1970], sdo muito similares. Raghavan
[Raghavan, 1987] reconstruiu a isoterma a 800 °C para esse sistema levando em consideragéo a

presenca da fase Fe;Nbs, a qual ndo foi considerada nesses trabalhos anteriores.

Raghavan [Raghavan, 1987] avaliou a solubilidade do terceiro elemento para as muitas
fases dos sistemas binarios Fe-Al, Fe-Nb e Al-Nb, respectivamente, baseados em Kubaschewski
[Kubaschewski, 1982] e Elliot [Elliot, 1981]. A fase de Laves Fe;Nb dissolve até 56 % de Al em
atomos, estando de acordo com Burnashova et al [Burnashova, 1970], ocorrendo a substitui¢do
do Fe pelo Al, em valores constantes de Nb. Seus parimetros de rede sdo encontrados como
fungio do contetido de aluminio (a = 0,4826 + 0,0003 x % at. Al e c=0,7872 + 0,000665 x % at.
Al). O diagrama de Raghavan [Raghavan, 1987] € apresentado na Figura 2-6.
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Um trabalho experimental mais recente sobre o sistema Fe-Al-Nb foi realizado por
Bejarano [Bejarano, 1993], usando técnicas de metalografia, analise térmica diferencial (DTA),
microanalise eletrOnica de varredura (MEV) e difratometria de raios-X. Neste trabalho, a
isoterma a 1.000 °C foi construida, assim como sua superficie liquidus. Esse trabalho também

contém um estudo do sistema binario Fe-Nb e uma rapida avaliagio do sistema Fe-Al
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Figura 2-6 - Diagrama ternario Fe-Al-Nb. Corte isotérmico a 800 °C [Raghavan, 1987].
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Das avaliagdes metalograficas e através de microscopia eletrdnica de varredura das ligas
ricas em aluminio, foi possivel concluir que a maxima solubilidade da fase € (Fe,Nb) no campo
ternario esta proxima 2 49 % em atomos de Al e ndo a 56 %, como proposto por Burnashova et
al. [Burnashova, 1970] e Raghavan [Raghavan, 1987]. Estes resultados também mostram faixas
de solubilidade das fases ax(h) do sistema Fe-Al a 1.000 °C (Figura 2-7). Embora a regifo rica
em niobio tenha sido o objeto principal desse trabalho, consideragSes sobre a superficie liquidus
na regido mais pobre em ni6bio foram tambeém elaboradas. O vale eutético tem inicio no eutético
rico em ferro do sistema Fe-Nb, caminhando paralelamente ao sistema Fe-Al até

aproximadamente 50 % em atomos de Al

O vale eutético no campo ternario dessa regifo foi proposto por Mota [Mota, 1998]. Foram
analisadas 24 ligas preparadas por fus3o a arco, sendo os elementos utilizados de pureza
comercial. As analises consistiram em medidas de raios-X, microanalise eletronica de varredura
(WDS) e analises térmicas diferenciais (DTA), as quais possibilitaram a construgdo do vale
cutético do sistema ternario Fe-Al-Nb na regifio rica em ferro. As ligas eutéticas obtidas nesse
vale sdo constituidas pelas fases (Fe,Al);Nb e (Fe,ALNb)s;. Verificou-se que nas ligas ternarias
preparadas com 45 % em atomos de aluminio ja ocorria a precipitagio em pequena quantidade da
fase ALNb e que o vale eutético caminha inclinando-se em diregdo ao sistema Fe-Al até
aproxidamente 45 % em atomos de Al, portanto, ndo mantém constante o teor de nidbio como
inicialmente sugerido por Bejarano [Bejarano, 1993a]. A Figura 2-8 representa uma ampliagdo da
regido do vale eutético, no diagrama Fe-Al-Nb proposto por Bejarano, com os resultados obtidos

por Mota sobrepostos.

Outro trabalho interessante sobre o sistema Fe-Al-Nb, mais especificamente sobre 2
formacdo das fases FeAl e Fe;Nb, foi realizado por Mohmood [Mohmood, 1993], através de
medidas de raios-X em ligas FeAl;«Nby, com x = 0,1; 0,2 e 0,3. Esse autor mostrou que a
formagio da fase cibica FeAl, com estrutura do tipo CsCl, € dominante para valores pequenos de
x e ainda mantém-se quando x aumenta, ocorrendo também a formagio da fase hexagonal Fe;Nb
(C14). Os valores dos pardmetros de rede e de medidas Mossbauer indicam que ambas as fases
contém impurezas, isto €, as fases sdo (F e, ALNDb) e (Fe,Al);Nb. O parimetro de rede da fase

clibica FeAl encontrado foi de a = 2,91 A para todos os valores de x, diferindo pouco do caso da
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fase FeAl pura (a = 2,89 A). A fase Fe,Nb foi identificada como hexagonal (C14), onde a e ¢
decrescem gradualmente dea=4,9624,91 Aec=8122a 8,00 A quando x aumenta de 0,1 a 0,3.

Sendo esses valores um pouco maiores que aqueles reportados na literatura para a Fe;Nb [Wada,
1990].
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Figura 2-7 — Diagrama ternario Fe-Al-Nb. Corte isotérmico a 1.000 °C [Bejarano, 1993a].
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Figura 2-8 — Diagrama ternario Fe-Al-Nb [Mota, 1998].

O eutético formado pela fase desordenada (Fe,ALNDb)s, que dissolve uma pequena
quantidade de Nb, mais a fase de Laves ordenada (Fe,Al);Nb, apresenta-se promissor para a
produgdo de materiais estruturais baseados em intermetalicos refratarios. O intermetélico
(Fe,Al);Nb ¢ a fase de reforco no composto formado e a fase (Fe,ALNb);; forma a matriz. Vale
ressaltar que a calha eutética do sistema ternario Fe-Al-Nb tem inicio no eutético rico em ferro do
sistema Fe-Nb, constituido pelas fases (Fe) e Fe;Nb. Uma particularidade das fases do eutético do
composto estudado ¢ que ambas dissolvem grandes quantidades de aluminio, o que permite a

obtengfio de um compdsito in situ com alto teor deste elemento e, portanto, baixa densidade.
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2.5 Solidificacdo de Ligas Eutéticas

A solidificagfo de uma liga eutética abrange a formacfo simultinea de duas ou mais fases
sOlidas a partir de uma fase liquida, produzindo uma microestrutura formada por cristais
alternados das fases componentes. Essas fases podem ser constituidas por metais puros,
compostos intermetalicos ou solugBes solidas, as quais crescem lado a lado, através de uma
interface solido/liquido plana ou aproximadamente plana. Diferentes morfologias sdo formadas

dependendo das condi¢Bes de crescimento e do sistema eutético.

O controle da microestrutura de ligas eutéticas é essencial para se obter as propriedades
requeridas no estado solido. Tiller [Tiller, 1958] em seu trabalho sobre solidificacio de ligas
multifisicas despertou o interesse na solidificacio de ligas eutéticas. Kofler em 1950 [Kofler,
1950], seguindo os trabalhos de Tammam e Botschawar [Tammam, 1932}, [Botschawar, 1933],
realizou medidas em eutéticos organicos, as quais forneceram muitas informacSes sobre os

aspectos do crescimento eutético.

Devido aos eutéticos serem constituidos por mais de uma fase, eles podem exibir uma
variedade de arranjos geométricos. Foi observado o crescimento simultineo de até quatro fases
no eutético. Entretanto, as ligas com maior interesse tecnologico, atualmente, s3o compostas por
duas fases [Kurz, 1992]. A Figura 2-9 mostra um esquema de segSes transversais 4 direcdo de

crescimento do eutético, onde as microestruturas podem ser regulares do tipo fibrosa ou lamelar.

TT
A

™

Eutétice Fibroso Eutético Lamelar

Figura 2-9 - Esquema de microestruturas eutéticas regulares em secdes transversais ao

crescimento.
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As primeiras tentativas de classificar as microestruturas eutéticas partiram de Scheil
[Scheil, 1954] e Chadwick [Chadwick, 1963] que se basearam na descri¢do da aparéncia
morfologica destas ligas. Tais classificagdes tornaram-se ambiguas quando de sua utilizacgo.
Alguns sistemas considerados descontinuos de acordo com Scheil, foram identificados como
continuos em certos experimentos. Hunt e Jackson [Hunt, 1966a] propuseram uma classificagio
mais ambiciosa, baseada na entropia de fusio dos elementos componentes. A idéia desta
classificacdio resume-se 4 analise mecanica-estatistica da interface solido/liquido sugerindo que
os materiais possam ser agrupados de duas maneiras, dependendo do seu calor latente de fusZo.
Se a entropia de fusdo do material for menor que 2R, onde R ¢ a constante dos gases, a interface
solido/liquido sera ndo-facetada. Os metais fazem parte deste grupo. Para materiais com entropia
de fusdo maior que 2R, por outro lado, a interface sera cristalograficamente facetada. Chadwick
[Chadwick, 1968] reformulou a classificagio de Jackson e Hunt de uma forma mais pedagégica,
aceitando a separagio dos materiais em dois grupos de acordo com suas caracteristicas de
crescimento, porém classificando a microestrutura eutética de acordo com as caracteristicas de
crescimento de cada fase componente. Desta maneira, os eutéticos dividem-se em grupos de

interfaces:

a. Ligas eutéticas nio-facetada/ndo-facetada: Como no crescimento individual das
fases, a estrutura da interface solido/liquido das fases do eutético € ndo facetada, portanto, o seu
crescimento ndo ¢ controlado pela adi¢do de atomos em um plano cristalografico especifico. As
duas fases crescem lado a lado, de forma cooperativa, permitindo um fluxo de atomos a frente de
cada fase, o que mostra a interdependéncia entre as mesmas. O crescimento ocorre
preferencialmente na dire¢do de transporte local de calor e de massa através de uma interface
solido/liquido quase plana [Jackson, 1966]. As fases ndo-facetada/ndo-facetada geralmente
produzem microestruturas regulares lamelares ou fibrosas (Figura 2-9), como por exemplo, os

eutéticos dos sistemas Pb-Sn e Sn-Zn.
b. Ligas eutéticas ndo-facetada/facetada: O principio cinético e termodindmico para a

solidificagio dessas ligas é o mesmo que para as ndo-facetada/ndo-facetada. A diferenca consiste

nas diferentes e muitas morfologias obtidas, devido a diferentes mecanismos atémicos de
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crescimento das fases. Estas ligas formam microestruturas irregulares ou regulares complexas,

tais como as exibidas pelas ligas de Al-Si e Bi-TI [Croker, 1975].

c. Ligas eutéticas facetada/facetada: Estas ligas resultam em morfologias que sio
meramente agregacOes de cristais independentes dos dois componentes, embora suas fases
componentes cresgam simultaneamente. Segundo Jackson e Hunt [Jackson, 1966] estruturas
regulares ndo podem ser obtidas nessas ligas. O composto orgénico benzil-azobenzeno é um

exemplo tipico deste tipo de liga eutética.

Muitas reagbes eutéticas envolvem compostos intermetalicos para os quais a entropia de
fusdo ndo estd geralmente determinada, portanto, o critério de entropia de fusio da interface
solido/liquido ndo pode ser aplicado. Entretanto, podem ser feitas observagdes diretas da forma
de crescimento das fases do eutético, antecipando que cada fase componente solidificaria da

mesma maneira que individualmente.

Existem exce¢Oes a essas regras gerais. O eutético constituido pelos componentes
orgéinicos ciclohexano e canfeno t€m morfologia regular complexa [Hunt, 1966], embora ambos
os componentes solidifiquem como os metais, ou seja, com interface sélido/liquido néo facetada.
Miller e Chadwick [Miller, 1968] mostraram que cristais primarios de bismuto mudam sua forma
de crescimento, com respeito aos sistemas Bi-Sn e Bi-Pb. Os mesmos autores também mostraram
que dendritas primdrias de aluminio crescendo em concentragdes ricas em estanho tornam-se
facetadas, com o grau de facetas aumentando com a proximidade da composicdo eutética, sendo
que o eutético Al-Sn em condigbes de equilibrio (estado estacionario) forma microestrutura

lamelar.

Outros fatores do processo de crescimento podem influenciar a microestrutura do eutético
formado. Muitas ligas eutéticas com fases facetada/ndo-facetada foram estudadas por Croker et
al. [Croker, 1975], [Croker, 1973], as quais foram classificadas de acordo com a entropia de
solucdo, onde AS, > 23 J/mol/K foi usado para indicar o comportamento facetado e distinguir
entre grupos de estruturas normais € andmalas. As estruturas que ocorrem dentro de cada grupo

dependem da frag@o volumétrica das fases (Vy), e da velocidade de crescimento (v). A Figura
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2-10 ilustra o efeito na microestrutura das ligas eutéticas da Tabela 2.3, da entropia de solugéo,
velocidade de crescimento e da fragdo volumétrica de suas fases. Essa classificagdo foi a primeira

a considerar as estruturas andmalas e sua dependéncia das condi¢Ses de solidificagdo.

Tabela 2.3 — Relagfio entre a entropia de fusdo, fracdo volumétrica e microestruturas de alguns

sistemas eutéticos [Elliot, 1977].

Regidio Fase  Fase AS AS Vr Estrututura
(Fig. 2-10) 1 2 J mol? Jmol!  Fase Eutética
K’ K’ 1

A CuAl, Al 15,1 12,9 0,46 Lamelar

A Pb Sn 0,37 Lamelar
AB Cd Pb 22,7 8,9 0,18 Lamelar, Fibrosa

C Zn Sn 31,8 15,4 0,08 Lamelar Quebrada

C Ag Bi 37.8 20,5 0,02 Lamelar Quebrada

C Al Sn 51,2 13,9 0,01 Lamelar Quebrada

D Ge Fe 0,07 Irregular
DE Sb Pb 33,8 8,5 0,13 Lamelar Curto Alcance, Irregular
DE Si Al 0,13 Lamelar Curto Alcance, Irregular
E Ge Al 41,0 143 0,34 Irregular

E Bi  PbBi 24.3 10,3 0,27 Irregular

F Bi Cd 26,2 16,7 0,57 Quase Regular

F FesC Fe 0,51 Quase Regular

O grupo das estruturas normais esta dividido numa regido lamelar (regido A) e outra fibrosa
(regido B). A delimitacdo entre essas regides segue para valores menores de Vrcom o aumento de
AS., devido a energia na interface entre fases, responsavel pela estabilidade da estrutura lamelar,
aumentar com a tendéncia ao facetamento. A subdivisio da regido andmala inclui as lamelares
quebradas (regifio C), onde V¢ < 10%, sendo que as estruturas irregulares ocorrem com um
pequeno aumento da quantidade da fase facetada (regido D). Na regido G encontram-se as

estruturas de fibras freqiientemente observadas em altas taxas de crescimento nos sistemas
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constituidos de lamelas quebradas ou irregulares. Para V¢ > 20%, a formagio celular na interface
torna-s¢ dominante ¢ a regido E contém quantidades maiores de estrutura lamelar de curto
alcance com o aumento de Vi Quando V: excede cerca de 40 %, estruturas quase regulares
contendo dispersdes regulares da fase facetada sdo encontradas e eventualmente, acima de 50%, a
fase com alta entropia torna-se a matriz, o facetamento ¢é inibido e o crescimento ocorre de
maneira similar 20 normal. Também observa-se nessa figura a influénecia da velocidade de
crescimento, refletida no relativo movimento das linhas delimitadoras das regibes

microestruturais.

Veloridade de
Crescimento
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Figura 2-10 — Classificagdo da microestrutura eutética com relago a entropia de fusdo, fracdo

volumétrica e velocidade de crescimento [Elliott, 1977].
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Um dos primeiros trabalhos a analisar os aspectos basicos do crescimento eutético foi
elaborado por Jackson e Hunt [Jackson, 1966]. A teoria proposta por €sses autores assume que:
(a) o espagamento lamelar ou fibroso é muito menor que a disténcia de difusdo (D/V),ondeD €o
coeficiente de difusdo do soluto no liquido e V ¢ a velocidade da interface solido/liquido; (b) o
superesfriamento na interface ¢ suficientemente pequeno permitindo que relagbes de equilibrio de
fases sejam aplicadas e a composi¢do na interface ¢ aproximadamente a mesma que a
composigio eutética (Cg). Trabalhos mais recentes basearam-se na teoria de Jackson € Hunt com
o objetivo de obter teorias mais gerais sobre o crescimento eutético [Series, 1977], [Magnin,
1991] e [Zheng, 2000].

Diferentes microestruturas podem ser observadas em ligas eutéticas solidificadas
direcionalmente [Chadwick, 1972]. As mais comuns so a lamelar, a fibrosa, a lamelar quebrada,
a lamelar de curto alcance e as irregulares. A transigio da microestrutura lamelar para fibrosa e
de irregular para fibrosa, sdo exemplos de modificagSes estruturais, as quais podem ser
observadas como resultado de mudancas na velocidade de crescimento, no gradiente de

temperatura e na composi¢do da amostra [Rutter, 1977].

Quando uma liga eutética solidifica ocorre o superesfriamento de sua interface
sélido/liquido [Chadwick, 1963]. Segundo Hunt e Chilton [Hunt, 1963] um tipo de estrutura seré
formada, lamelar ou fibrosa, e esse tipo correspondera & estrutura com menor superesfriamento.
Na literatura, sugere-se através de calculos aproximados, que o superesfriamento para as fibras ¢
menor que para lamelas quando a fragdo volumétrica da fase fibrosa (Va) for menor que
n(o/or)’, onde oL € a energia interfacial por unidade de 4rea das lamelas e of € a energia
interfacial por unidade de 4rea ao redor das fibras. Essa relagdo permite prever que fibras sdo
preferivelmente formadas em sistemas onde V4 for pequena. Outra condigdo € que uma interface
de minima energia desenvolve-se entre as lamelas. Essa condigdo provavelmente ndo ocorre para
o caso das fibras. Consequentemente or > or. Entretanto, para certas orientagdes e diregSes de
crescimento das fases do eutético, o satisfara a condigdo para a formagio de lamelas, mas para
uma outra condigio, ou seja, outra orientagdo, pode estar proxima do valor de of € fibras serdo

formadas. Portanto, ambas as estruturas podem ser obtidas em certos eutéticos [Hunt, 1966b].
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O efeito da adigiio de elementos de liga na transi¢io microestrutural foi avaliado para o
sistema Ni-Al-Cr [Cline, 1970]. Nesse estudo, ligas eutéticas NiAl-34% at. Cr com adigdes de
Mo, V, W e Fe foram solidificadas direcionalmente com o objetivo de determinar o efeito da
adi¢@o desses elementos e da taxa de crescimento na microestrutura de solidificacfio. A liga NiAl-
Cr solidificada direcionalmente consiste de grios com fibras orientadas na diregio <001>. A
adic@o de 0,6% at. de Mo ou 0,7% at. de W ou 1,3% at. de V causa a transi¢do de gréos fibrosos
para grios com fibras facetadas e lamelas de (Cr,Mo), (Cr,W) ou (Cr,V), orientadas na dire¢do
<111>. Nessas composi¢des, os pardmetros de rede da fase rica em cromo e da matriz NiAl sio
aproximadamente iguais. Adi¢des de ferro produziram estruturas constituidas apenas por fibras,

onde a diferenca entre os pardmetros de rede das fases foi aumentada.

O comportamento individual das fases do eutético durante a solidificacio produz reacdes
complexas, que sdo muito sensiveis as mudangas nas condigdes de solidificacdo. Para o caso das
estruturas regulares existe um entendimento dos fatores que controlam a formacgdo destas
estruturas e previsdes podem ser feitas com um certo grau de confianga. Estruturas eutéticas com
espagamentos desejados podem ser produzidas a partir do liquido com composi¢io conhecida.
Maiores avangos nesse assunto advém de estudos especificos. O estudo dessas estruturas foi
movido pelo esforco em desenvolver ligas eutéticas solidificadas direcionalmente para produzir

compositos in situ, particularmente para aplicagSes em tecnologia aeronautica e espacial.

2.6 Meétodos de Processamento Controlado

Com o objetivo de manter o controle sobre a distribui¢io de soluto em uma liga fundida,
primeiramente deve-se obter o controle sobre o evento de nucleagio e subseqiientemente, sobre o
processo de crescimento. Isso ndo € facil de ser obtido, principalmente em escala industrial, mas
¢ possivel no caso particular do crescimento direcional ao longo de lingotes, sob condi¢es nas
quais a taxa de crescimento e o fluxo de calor sdo controlados por fatores externos e com a
auséncia de correntes convectivas no liquido. O soluto presente €, portanto, deslocado ao longo
do comprimento do lingote enquanto a interface sélido/liquido permanecer plana. Entretanto, é

possivel que a interface solido/liquido torne-se instavel devido a rejeigdo de soluto na interface e
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entio uma distribuigio de caracteristica celular é gerada no sélido normal a dire¢iio de
crescimento [Chadwick, 1972].

A seguir serdo descritos arranjos tipicos para fornos na solidificacfio direcional, os quais
permitem estabelecer um gradiente térmico através da interface de solidificagdo e o controle de
translacdo ao longo do fundido. Como discutido anteriormente, a magnitude do gradiente no
liquido (Gy) e da taxa de crescimento (V7), controlam a microestrutura resultante do material
solidificado. Entretanto, o arranjo do forno na solidificacio direcional deve fornecer um
adequado controle de GL e V; a fim de atingir a microestrutura desejada durante a solidificag@o
[McLean, 1983]. Geralmente, o desenvolvimento dos processos de solidificagdo direcional estdo

diretamente relacionados a:

a. Manutencdo de um gradiente de temperatura (Gy) constante durante a solidificagéo

direcional — para manter uma microestrutura coerente ao longo do componente;

b. Obtencdo de altos valores de Gy, os quais permitem altos valores de Vi — desta

maneira microestruturas finas serdo produzidas ocasionando melhores propriedades mecénicas ¢;

C. Controle independente de Gi, € Vi — cujo objetivo concentra-se em manter a
microestrutura requerida através do fundido e prover economia na operagdo, ou seja, com

maiores valores da taxa de crescimento (Vi) obtém-se menores tempos de processamento.

Os tipos de equipamentos serdo descritos segundo a divisdo em fornos estacionarios e

naqueles com movimentag@o do proprio forno ou do molde contendo o material processado.

2.6.1 Forno e Fundido Estaticos

Um método simples de impor direcionalidade na solidificacdo € colocar o material em um
molde, que tenha eficiente extragdo de calor em um extremo e bom isolamento térmico nas
paredes laterais. A Figura 2-11 representa um molde cilindrico com uma base extratora de calor

mantida a temperatura constante (To) e laterais isolantes, através das quais nenhum calor flui.
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Quando a liga em sua temperatura de fuso (Tg) € vazada no molde, o calor somente sera extraido
pela base, portanto, o fluxo de calor € direcionado ao longo do eixo do cilindro e a solidificaggo
ocorre da base para o topo. Nesse processo a microestrutura resultante nfio ¢ uniforme ao longo
da amostra, devido ac decréscimo da taxa de crescimento e do gradiente de temperatura com a
distincia da base de resfriamento [McLean, 1983]. V

VariagSes do processo descrito envolvem o superaquecimento do material liquido com
subsequente reduc@c da temperatura de maneira controlada. Uma vez que a velocidade de
solidificac@o depende da diferenga entre o calor fornecido ao molde ¢ o calor retirado do mesmo,
esta pode ser mantida constante através do controle da fonte de calor. Esse controle pode ser
obtido com o uso de materiais exotérmicos que circundem o molde ou através do controle da

poténcia da fonte fornecedora de calor.

Isolante

Extracfio de Calor

Figura 2-11 - Tlustragdio esquematica da solidificagio direcional em um molde cilindrico com

uma base de extracdo de calor e paredes isoladas termicamente.

2.6.2 Forno e Fundido em Movimento

Existem trés categorias de fornos para solidificagio direcional, onde ambos forno ou

material processado movimentam-se um relativamente ao outro [Flemings, 1974]. Nessa
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categoria encontram-se os métodos Bridgman, o Czochralski e Fusdo Zonal, Figura 2-12, Figura

2-13, e Figura 2-14, respectivamente.

No método Bridgman, o material processado contido em um cadinho € inteiramente
fundido e entdo transladado ao longo do gradiente de temperatura proporcionado pelo forno. Uma
variacdo desse método usa uma barqueta horizontal. O método Czochralski € bastante usado no
crescimento de monocristais de silicio, germénio e de nfio metais. Uma semente do cristal, presa
na extremidade de uma haste, é mergulhada parcialmente no fundido e entéio puxada. A medida
que a haste emerge e gira numa taxa apropriada, o cristal cresce. No método da fusdo zonal, o
material ndo & fundido totalmente e nio ha a necessidade de um cadinho, sendo bastante util no
caso de materiais reativos e com temperatura de fusdo muito alta. Uma pequena por¢do da barra
do material é fundida, o que ocorre comumente por aquecimento indutivo. Esse processo € muito
utilizado em escala laboratorial, porém seu uso € limitado para uma pequena quantidade de carga

e ao fato de ndo serem produzidos componentes de formatos especificos.

A maioria dos processos comerciais e de laboratorio para a solidificagdo direcional séo
variantes da técnica Bridgman-Stockbarger para crescimento de cristais. Como mencionado
anteriormente, tanto o forno como o fundido pode movimentar-se, um em relagdo ao outro,
provocando a remogio de maneira controlada do material a ser solidificado da zona quente.
Nesse processo a condugdo de calor para a parte resfriada domina no inicio, porém a
transferéncia por radiagio torna-se significativa & medida que a solidificagéo prossegue atingindo
um estado estacionério. Refletores podem ser posicionados na jungdo entre a zona quente € a fria
do forno, com o objetivo de maximizar o gradiente de temperatura, minimizando a perda de calor

por radiagio para a zona fria. O forno Bridgman ¢ ilustrado na Figura 2-12.

A interface solido/liquido esta localizada a uma distancia x da jung3o entre as zonas de
aquecimento e resfriamento do forno. A velocidade de movimenta¢do do material V, no estado
estacionario, torna-se igual a velocidade de solidificagio Vi Quando Vi aumenta, a interface
solido/liquido aproxima-se da jungdo entre as zonas, ou seja, x decresce. Para que a solidificagdo
direcional ocorra deve existir um fluxo de calor longitudinal, devido & condugdo ao longo do

lingote, na interface solido/liquido, restringindo a interface na zona quente (x > 0). Tal fluxo
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Figura 2-15 — Esquema do processo Bridgman vertical, mostrando o perfil da temperatura para o

estado estacionario.
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Capitulo 3

Materiais e Métodos

3.1 Consideracoes Iniciais

No presente trabalho, o procedimento experimental consistiu primeiramente na produggo de
ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb, a partir da limpeza e pesagem de seus elementos puros. As
ligas foram fundidas em forno a arco e posteriormente submetidas & solidificagdo direcional
(método Brigdman). Apés isso, o material foi caracterizado utilizando-se os recursos de técnicas
de microscopia otica e eletrdnica para a caracterizagio microestrutural. Subsequentemente, foram
realizadas analises térmicas diferenciais e termogravimétricas, testes mecanicos de compresséo a

quente e dureza Vickers.

3.2 Preparacio de amostras

Para a preparagio das amostras em forno a arco foram usados os elementos Fe, Al, Nb e
Mo, com grau de pureza comercial (Tabela 3.1). O ferro e o aluminio encontravam-se na forma
de pequenos pedagos, € o nidbio, inicialmente na forma de barras, foi laminado e utilizado na
forma de pequenas chapas (Figura 3-1). Devido & laminag@o, foi necessario realizar a limpeza do
niébio, o que foi implementado pelo uso de solugdo de 35 mi de HF, 35 ml de HNO; e 30 ml de
H,O. A limpeza do aluminio foi feita com solugdo de 10 ml de HCI, 15 ml de HF, e 90 ml de
H,0. Quanto ao ferro, como o mesmo foi mantido em vacuo, nenhuma limpeza foi necessaria. O

molibdénio encontrava-se na forma de p6. Todos os materiais foram manuseados com o devido



cuidado, a fim de preservar suas purezas. As matérias primas utilizadas, bem como seus

fornecedores e respectivos graus de pureza, estdo apresentados na Tabela 3.1.

Tabela 3.1 — Informag&es sobre os elementos utilizados neste trabalho.

Elemento Fornecedor Pureza
Fe Aldrich Chemical Co. Inc. 99,98
Al ALCOA 99,9
Nb DEMAR - Lorena 99,9

Mo Aldrich Chemical Co. Inc. 99,95

Os elementos (matérias primas) foram pesados em quantidades que visaram atingir as
composigdes desejadas, em balanga com precisdo de milésimos de gramas e, em seguida, foram
fundidos em forno a arco com eletrodo de tungsténio nfio consumivel, em cadinho refrigerado a
agua, ¢ em atmosfera de argdnio 4 pressdo atmosférica. O forno possui cidmara de fusio em
formato cilindrico, com rolamentos fixos em suas bases, o que permite a sua rotagio durante a
fusdo. O eletrodo também possui grau de liberdade nos trés eixos. Esses movimentos, assim
como o cuidado em dispor os elementos uns em cima dos outros no cadinho, deixando o nidbio
sob o ferro, e este sob o aluminio, possibilitou a homogeneizacio das amostras. O forno a arco

pode ser visto na Figura 3-1c.

A camara do forno possui duas janelas que auxiliam a visualizagio da fusdo, € permitem a
colocagdo do material. Essas janelas sdo vedadas convenientemente, para que o vacuo seja feito
(vécuo da ordem de 107 mbar) por pelo menos 20 minutos, quando permite-se a injecdo de
argbnio até 40 mbar, voltando-se a fazer vacuo por alguns minutos. Faz-se essa inje¢io de
argbnio por pelo menos trés vezes (chama-se a esse procedimento de lavagens). Por fim, o
preenchimento com arg6nio ultrapuro, até pressdo bem proxima da atmosférica, cria um ambiente

inerte para a fusdo, evitando-se a formagdo de 6xidos no material.

A alimentacdo do arco € feita através de uma fonte de corrente de intensidade variavel.

Correntes da ordem de 70 a 120 A foram utilizadas na fusdo das ligas.
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As composigdes das ligas preparadas no presente trabalho encontram-se na Tabela 3.2. As
composigdes eutéticas sem adigdo de molibdénio foram determinadas em estudo anterior [Mota,
1998]. O molibdénio foi adicionado em pequenas propor¢des a fim de verificar a preservagio da
estrutura eutética, ou seja, avaliar a solubilidade deste nas fases do eutético. Para avaliar uma
possivel variagio na composigdo, as amostras foram pesadas apos a fusdo, apresentando uma
variagdo da ordem de 107 g. Em média, as amostras apresentaram uma variagdo maxima de 0,8%

em atomos, que poderia ser atribuida ao elemento de menor ponto de fusdo, o aluminio.

Tabela 3.2 - ComposigBes nominais utilizadas na realizagio de experimentos e analises.

22 at. 6746 2285 9,60 )

41 41,19 9,12 -

41 40,4 107 -

3.3 Processo de Solidificacdo Direcional

A solidificagdo direcional foi aplicada em duas ligas eutéticas de diferentes composigdes,
com o objetivo de obter o crescimento controlado dessas ligas. A taxa de crescimento e 0
gradiente térmico foram os pardmetros avaliados no processo. Diferentes taxas de crescimento,
variadas entre 0,5 mm/h e 7 mm/h, foram impostas ao material solidificado, por meio de um

mecanismo de translagdo do forno de radio frequéncia. O processo de solidificagdo direcional €
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similar ao procedimento para o crescimento de monocristais (método Brigdman vertical). Os
fornos utilizados para a solidificaciio direcional podem ser visualizados na Figura 3-2b e ¢c. A
Figura 3-2d mostra o lingote obtido nestes fornos, sendo seu didmetro limitado pelo didmetro do
cadinho, enquanto seu comprimento pode variar de acordo com a quantidade de material e num

intervalo maximo de 5 cm, limite este imposto pelo eixo do forno.

(© | B (d)

Figura 3-1 — (a) forma dos elementos utilizados para a preparacdo das ligas eutéticas ¢ (b)

fotografia do cadinho de cobre (c) forno de fusfo a arco e (d) botdo obtido apés fusdo.

Os experimentos foram realizados sob atmosfera controlada, obtida através de sistema de
vacuo associado 2 injegdo de argdnio. O forno possui um mecanismo de rotagiio e translacdo da
amostra, o qual permite o movimento do cadinho contendo o material de carga (amostra). A
bobina indutora, assim como o cadinho contendo a amostra, encontra-se em cidmara selada para
vacuo. A poténeia de radio frequéncia ¢ acoplada a um susceptor, de tintalo ou de nidbio, que
circunda o cadinho. Desta maneira, obtém-se um bom controle da temperatura no interior do

susceptor. Assim, translada-se a amostra lentamente provocando sua solidificacfo direcional.
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Figura 3-2 - (a) Esquema do processo de crescimento de cristais pelo método Bridgman, (b)
Forno de radio frequéncia (equipamento A), (c) Caimara do forno de radio freqiiéncia

(equipamento B) e (d) Lingote obtido na solidificagdo direcional e cadinho de alumina.
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As ligas solidificadas direcionalmente possuem a grande vantagem de fornecer varios tipos
de microestruturas anisotrépicas em um Uunico estagio de produgdo. As propriedades dos
materiais compositos, obtidos de ligas eutéticas, sdo diretamente influenciadas pela
microestrutura de solidificacdo, o que torna o processo de obtengdo destes compositos no
presente trabalho extremamente relevante para a aplicacdo desses compésitos in situ. A
microestrutura de uma liga eutética € dependente das condigles de crescimento, bem como da

natureza das fases constituintes, e de detalhes do diagrama de fases do sistema envolvido.

Foram realizadas medidas do gradiente térmico, ao qual as amostras foram submetidas.
Para tal utilizou-se um termopar tipo S (platina vs platina-10% rédio). Os termoelementos foram
acomodados em isoladores cerimicos (alumina), usualmente denominados de micangas. A
juncio de medigfo foi montada por soldagem dos termoelementos, para garantir o contato entre
eles. O termopar foi inserido na cdmara de vicuo e uma de suas extremidades (jungdo de
medi¢8o) posicionada na regido interna ao susceptor, onde estaria a amostra no momento de sua
solidificacfo. A Figura 3-3a apresenta um esquema dessa montagem. Por meio de uma tabela de
referéncia (mV x °C) que relaciona a voltagem termoelétrica e a temperatura em °C, foi possivel
tragar um perfil da mesma na regido interna ao susceptor ao longo da bobina de induc¢do. Bobinas
com diferentes espacamentos e numeros de espiras foram utilizadas a fim de proporcionar
diferentes gradientes. Também mediu-se o perfil de temperatura variando-se a poténcia de radio

frequéncia para cada bobina.

Inicialmente, as amostras foram fundidas em forno a arco. Os lingotes foram produzidos
com forma alongada, parecidos com um bastfo, e foram esmerilados para ser colocado no
cadinho. Utilizou-se cadinho de alumina por este ser inerte ao material liquido nas temperaturas

utilizadas, bem como capaz de suporta-las.

Usando o mesmo procedimento utilizado na obteng3o das amostras em forno a arco, a
cémara do forno de R.F. foi evacuada, e o procedimento de lavagens com argdnio foi efetuado.
Em seguida, tal cAdmara foi preenchida com argbnio até a pressio de 2 bar, para evitar a
evaporagio do material e a conseqliente variagio da composigio. O material era aquecido

elevando-se a poténcia R.F. do forno manual e lentamente, até que a fusfo ocorresse. Neste
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estigio, a temperatura da regido mais quente do susceptor, era superior 4 de fusdo da amostra.
Uma vez que o material encontrava-se liquefeito, o movimento de descida era iniciado, por meio
do mecanismo de translagio do eixo inferior do forno, que consiste de um motor com ajuste de
velocidade, e um sistema de engrenagens que possui varias redugdes, sendo a maxima de 1/1000.

Este sistema permite ajuste de velocidade de 0,05 mm/h até 1200 mm/h (equipamento B).

B 1 4 T T v T Y T
0. 4 kv 4,5 kv L5KkV

termopar ; \ .\
TN 14 \- -
g O 24 \- .\- \. .
espiras g 5. \_ \_ \- ]
o E ] | / [ ]
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Figura 3-3 - (2) Visualizagdo da montagem: bobina, susceptor, na qual mediu-se a temperatura

em seu interior ¢ (b) perfil de temperatura medido, tipico do forno Brigdman vertical.

3.4 Analise Microestrutural

A analise microestrutural teve como objetivo avaliar a microestrutura obtida através do
controle de parimetros no processo de solidificagio direcional e relacioni-la ao modo de
crescimento eutético. As amostras foram submetidas & analise por microscopia oOptica,
microscopia eletrdnica de varredura (MEV) e difragio de Raios-X. A identificagio das fases
presentes nas diferentes amostras, a observagdo da natureza da estrutura eutética e a determinag@o
de espagamentos lamelares fizeram-se por meio de preparo adequado para analise metalografica.

As amostras foram cortadas com auxilio de disco diamantado, em cortadeira Isomet de alta
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velocidade com 4gua como refrigerante, ¢ embutidas a quente em resina acrilica, sob pressdo de
150 kgf/cm®.

O procedimento metalografico consistiu no lixamento com abrasivos & base de SiC em
granulometrias de 220, 320, 400, 600, 800, 1200 e 2400, sucessivamente, tendo como lubrificante
a 4gua. A seguir, ocorreu o polimento em panos de nylon com pasta de diamante de 6 um, 3 ume
1 pm. Algumas amostras foram preparadas em politriz automatica com lixas de granas 220, 320,
400 e 600, e carga aplicada entre 10 e 13 kgf/cm?, variada de acordo com o desgaste desejado.
Em sequéncia, realizou-se o polimento em panos de 6 um, 3 um e 1 pm, e polimento final com
silica coloidal em politriz vibracional Vibromet2, Buehler. Deste modo as amostras atingiram a

planeza necessaria para analise metalografica.

Com a finalidade de obter melhor contraste entre as fases da liga eutética em estudo,
realizou-se ataques quimicos com solugdes de: 25 ml de H,SO,, 10 ml de HNO;, 10 ml de HF ¢
20 ml de H,0; e, 20 ml de HSO4 e 80 ml de H,O (a 70 °C), em tempos de imersdo de 10 e 30
segundos, respectivamente. Nas ligas com menor contetdo de aluminio a segunda solugdo, a qual
foi aquecida até a temperatura indicada, apresentou maior eficiéncia no ataque que a outra.
Posteriormente utilizou-se uma solugio de 10 ml de HF, 30 m! de HNO; e 60 ml de acido latico,
aplicando-a com um chumago de algodiio muito rapidamente, esta foi mais eficiente que as

anteriores e pdde ser utilizada para as duas composiges.

3.4.1 Microscopia Optica

A microscopia 6ptica consiste basicamente na observacio de uma superficie plana, para a
qual utiliza-se um microscopio oOptico de Iuz refletida. Esse microscopio ndo possui boa

profundidade de foco, dai a necessidade da superficie da amostra estar o mais plana possivel.

No presente trabalho, empregou-se um microscopio 6ptico Neophot-32 Carl-Zeiss, que

permite aumento de até 2.000 vezes (com utilizagio de 6leo de imersio). Acoplado a este
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microscopio, existe uma camera fotografica e um sistema de aquisi¢do de imagens, através do

qual foi possivel medir varios pardmetros relacionados a microestrutura das ligas eutéticas.

3.4.2 Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV)

A técnica de Microscopia Eletronica de Varredura permite aumentos de até 300.000 vezes,
além do acréscimo na resolucfio. A utilizaggo desta técnica traz ainda algumas outras vantagens
como imagens topogréficas com profundidades de foco até 300 vezes superior ao da microscopia
optica, imagens por contraste de peso atdmico e de raios-X, indicando a distribuic3o de cada

elemento na superficie da amostra.

O principio de operagdo do microscopio eletrénico consiste em gerar elétrons por um
filamento de tungsténio, sob um potencial de 20-30 kV. Tais elétrons, forcados a passar por uma
coluna, sdo colimados por lentes eletromagnéticas em um feixe com didmetro final de
aproximadamente 2 nm. O feixe eletrnico, ao atingir um ponto na superficie, também interage
com os atomos da amostra, o que resulta na emissdo de elétrons e/ou fotons. Parte dos elétrons
emitidos ¢ coletada por detetores, cujos impulsos, com maior ou menor intensidade, sdo
visualizados com maior ou menor brilho em um tubo de raios catodicos (tela de visualizagdo da
imagem). Os impulsos de entrada no tubo sio sincronizados com o sinal emitido, de modo que
cada ponto que o feixe atinge na superficie tem o seu correspondente na tela, produzindo uma

imagem da superficie da amostra.

A técnica de microanilise eletronica foi aplicada com o objetivo de conhecer a
microestrutura do material, intimamente ligada as propriedades do mesmo. As analises foram
realizadas em um microscopio Jeol, modelo JXA 840-A, com microssonda EDS Noram,
equipado com detetores XRE (emissdo de raios-x) e EDS (espectrometria de energia dispersiva)
os quais permitem a realizagio de microanalises semiquantitativa e quantitativa. Amostras
preparadas de maneira semelhante 4 da analise metalografica foram utilizadas. Entretanto, neste

caso, as amostras ndo foram quimicamente atacadas.
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Esta analise possibilitou identificar a composicio das fases constituintes do eutético e a
distribuicdo dos elementos de liga nas micro-regides de interesse na amostra. A conversio dos

valores dos elementos em porcentagens atdmicas foi feita pelo programa de corregio MAGIC-IV.

3.4.3 Difracdo de Raios-X

Os raios-X, quando encontram a superficie de um material cristalino, sdo difratados pelos
planos atémicos dentro do cristal, produzindo um feixe de difragio em uma direcio 6, o qual
dependera do dngulo de incidéncia, do comprimento de onda (1) e da distancia interplanar (di).
De acordo com a lei de Bragg para a condiggio de interferéncia construtiva, a producgo de picos

de difracdo estd associada a equagio:
ni =2d,,send 3B.1D

onde n ¢ a ordem de difragdo. Na maioria dos casos n = 1 (difragio de primeira ordem).

No presente trabalho, foi analisada uma face plana e polida das amostras como solidificadas
direcionalmente e como fundidas. O equipamento utilizado foi um difratémetro Philips com
radiagdo de Cu K, (4 = 1,5418 A) e varredura de 0,02°/min, com angulo inicial de 20° ¢ final de
130°, com tensdo de 40 kV e corrente de 30 mA. O banco de dados JCPDS (Joint Commitee for
Powder Difraction Standards) foi consultado para a devida identificacio dos planos difratados

dos constituintes microestruturais, por comparag3o.

3.5 Anilise Térmica Diferencial (DTA)

A analise térmica diferencial (DTA, Differential Thermal Analysis), registra a diferenca de
temperatura entre a amostra (reativa) e a referéncia (nfo reativa), a qual é determinada em funcdo
do tempo, provendo informagdes sobre as temperaturas de transformac3o, assim como sobre

processos termodindmicos e cinéticos. De uma maneira geral, um experimento de anélise térmica



consiste em investigar algum efeito ou propriedade de um determinado material, 4 medida que a

temperatura do mesmo muda.

Devido & adigio de molibdénio, mesmo em pequena proporgdo, realizou-se analises

térmicas diferenciais para a determinaggo da temperatura de fusio da liga com este elemento.

3.6 Anilise Termogravimétrica (TG)

A analise termogravimétrica (TG, Thermogravimetric Analysis) consiste no registro das
variagdes de massa (ganho ou perda) de uma amostra com a temperatura ou com o tempo. Esta
técnica é extremamente util para transformages envolvendo a absorgdo ou produgio de gases.
Os equipamentos utilizados em TGs possuem camara para Vacuo onde a atmosfera pode ser

controlada. As balangas s3o extremamente sensiveis, com resolugdes da ordem del ug.

Metais e ligas reagem com o ar a temperaturas elevadas, portanto a resisténcia & oxidagdo
deve ser considerada na grande maioria das aplicagbes metalurgicas. No presente trabalho ligas
eutéticas do sistema Fe-Al-Nb foram testadas quanto a sua resisténcia a oxidagdo. Tal estudo
envolveu testes isotérmicos das amostras como fundidas em temperaturas que variaram de 900 a
1200 °C, em atmosferas de oxigénio e ar sintético (80% de O, € 20% de Ny) com fluxo de 60
cm®. min!. Neste experimento as amostras possuiam formato de pequenas chapas, com
dimensdes de S mm x 5 mm x 1 mm, e suas massas variaram entre 130 e 190 mg. As analises
termogravimétricas foram realizadas em equipamento de DTA/TG da marca Netzsch, modelo

STA 409C, em isotermas de 24 horas e em cadinhos de alumina.

3.7 Caracterizacio Mecinica

Pode-se melhorar as propriedades mecinicas de um material através do controle de sua
microestrutura e composigao. Os compdsitos “in situ”, os quais formam um novo tipo de material
altamente anisotropico, melhoram suas propriedades mecanicas em altas temperaturas por meio

da combinacio de mecanismos de refor¢o (resisténcia). A fim de caracterizar as ligas eutéticas
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em estudo quanto a algumas propriedades mecanicas, realizou-se ensaios de microdureza e

dureza Vickers, de compressdo a quente e em temperatura ambiente.

O ensaio de dureza consiste em produzir uma impressdo na superficie do material, por meio
de um penetrador. A carga aplicada deve produzir uma impressio regular, sem deformacio e de
tamanho compativel com a medida de suas dimensdes no visor da maquina, o que determina a
precisdio das medidas [Souza, 1974]. A dureza por penetragio ¢ a mais utilizada no ramo da
Metalurgia ¢ da Mec8nica. A microdureza e dureza Vickers nio apresentam diferengas
significativas e “a priori” deveriam apresentar o mesmo resultado. As impressdes, realizadas por
um penetrador de diamante, sdo semelhantes entre si, ou seja, possuem a mesma forma e o valor
da dureza obtido € o mesmo independente da carga aplicada, para materiais homogéneos. Na
microdureza as cargas utilizadas sdo menores que 1 kgf, e as impressSes sdo microscopicas, o que
induz a maiores erros nas medidas. Nas medidas de dureza deve-se considerar a carga € o tempo

de aplica¢io da mesma.

As medidas de dureza Vickers foram realizadas em durémetro Herckert-WPM (HPO250)
em temperatura ambiente com carga de 5 kg, mantida por 18 segundos. A superficie do material
era plana e polida, para tornar nitida a impressio e os constituintes individuais da microestrutura.
Foram feitas 8 medidas para cada liga de composicdo eutética e 6 medidas em ago ferramenta
(H13) para posterior comparagdo. As ligas eutéticas encontravam-se como fundidas e o aco
ferramenta foi uma amostra fornecida pela Belmetal Industria Com Ltda. A dureza Vickers foi

determinada utilizando-se a equacio:

1,8544-Q
HY =22 [j;} (3.2)

onde O € a carga em gramas-forga e L é o comprimento das diagonais em um.
Os ensaios de compressdo das ligas eutéticas foram baseados em requisitos para a forma e
tamanho da amostra de acordo com a norma E-209, ASTM [ASTM, 1997]. A amostra deve ser

representativa do material, sendo produzida na forma e condi¢des em que sera utilizada; deve ser
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adequada ao conjunto de controle de temperatura ¢ 4 taxa de deformacio; e deve estar alinhada
com o eixo e sofrer carregamento uniforme. Suas dimensdes sdo opcionais, devendo o©

comprimento ter no minimo uma vez e meia o didmetro no caso de amostras cilindricas.

Os corpos de prova usados no ensaio de compresso foram cilindricos e preparados a partir
de lingotes obtidos na solidificagdo direcional. O formato cilindrico dos corpos de prova tiveram
as dimensdes de 3 mm de didmetro e 5 mm de comprimento, e foram retirados preferencialmente

da regifio central dos lingotes.

Foram realizados ensaios com as ligas eutéticas em estado bruto de fusdo e solidificadas
direcionalmente com taxa de crescimento de 2,0 mm/h, em temperatura ambiente, a 600 e a 1000
°C. O equipamento utilizado foi uma maquina hidraulica MTS TEST STAR II, com capacidade
de carga igual a 10.000 kgf. A velocidade de aplicagio da carga foi de 0,005 mmy/s, com fundo de
escala de 2.000 kgf. Para os ensaios a quente foi utilizado um forno resistivo de alta temperatura
da MTS (Material Testing System). Entre as placas da maquina, a fim de preserva-las, e o corpo
de prova, foram inseridas matrizes de liga de niquel (inconel), as quais resistem bem a oxidagdo
nas condigBes do ensaio: ambiente atmosférico (ar) e temperaturas elevadas. A Figura 3-4 ilustra
os corpos de prova antes e apos o ensaio, ¢ também a configuracio do corpo de prova na maquina

de teste.

(@) )

Figura 3-4 - (a) corpos de prova antes e apos o ensaio de compressio a quente, (b) maquina de

teste com as matrizes preservadas ap0s o ensaio a quente.
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Capitulo 4

Resultados e Discussido

4.1 Consideracdes Iniciais

Inicialmente, tratou-se da obtengfo, processamento e caracterizagio da liga eutética
(Fe,ALLND)sy/ (Fe,Al);Nb com 22 % em atomos de aluminio, no estado bruto de fusio e
solidificada direcionalmente. O mesmo tratamento foi dado a liga eutética com contetido de 41 %
em atomos de aluminio. O objetivo foi analisar a morfologia microestrutural e o efeito da taxa de
crescimento, composi¢do e gradiente térmico na microestrutura de solidificagio das ligas
eutéticas. Posteriormente, analisou-se o efeito da adicdo de molibdénio nessas ligas, com a
finalidade de avaliar a influéncia desse elemento na morfologia eutética no estado bruto de fusio
e ap6s a solidificagdo direcional. Na etapa seguinte, encontram-se os resultados referentes as
propriedades mecinicas das ligas eutéticas: dureza, microdureza e testes de compressdo a quente
e a temperatura ambiente, nos estados brutos de fusio e solidificadas direcionalmente.
Finalmente, os resultados dos ensaios de oxidagio das ligas eutéticas com contetdos de 22 e 41

% em atomos de aluminio s8o apresentados.

4.2 Andlise Microestrutural de Amostras no Estado Brute de Fusio do Sistema Fe-Al-Nb
e Fe-Al-Nb (Mo)

Inicialmente, foram preparadas ligas em duas composicdes eutéticas do sistema Fe-Al-Nb:

Fes7,5Al228Nbg 7 € Feqo7Al412Nbg 1, em porcentagem atdmica. As amostras foram classificadas
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como FeAlINb (ferro, aluminio, niobio) seguidas de um algarismo que indica a quantidade
aproximada em 4tomos do elemento aluminio, por exemplo a liga FegrsAlnsNbg7 serd
identificada como FeAIND22 e a Feso7AlsoNbs; como FeAlNb4l. Essa nomenclatura sera
adotada no texto a seguir. A Figura 4-1c e a Figura 4-2¢ mostram microestruturas tipicas dessas
ligas eutéticas. Essas composi¢des foram determinadas em estudo anterior [Mota, 1998]. A regido
que compreende o vale eutético no sistema Fe-Al-Nb, forma as fases Fe; AI(ND) ou (Fe, ALNb)s
dependendo do conteido de aluminio na liga preparada, e a fase (Fe,Al);Nb. Os compostos
intermetalicos exibem varias propriedades fisicas e mecénicas que sdo atrativas para aplicagbes
em altas temperaturas. A adigio de elementos de liga a estes compostos forma precipitados que
propiciam a melhora das propriedades mecanicas em altas temperaturas, enquanto mantém a
ductilidade e tenacidade & temperatura ambiente [Dimiduk, 1988]. O presente material retine as
caracteristicas de dois compostos, através de reagio eutética, para formar um material com

caracteristicas que vdo além da mera soma de suas partes constituintes.

A caracteristica comum na solidificacio de ligas eutéticas é que esta forma uma mistura
intima de duas fases solidas, embora a morfologia resultante desta combinagio dependa do
comportamento individual de cada uma das fases, as quais podem apresentar crescimento
facetado ou ndo-facetado de acordo com seu cardter quimico e cristalografico. Diversas
microestruturas sdo observadas em diferentes sistemas eutéticos, cujas morfologias podem ser
entendidas através do conhecimento adquirido do crescimento das fases individualmente. Véarias
reacdes eutéticas envolvem compostos intermetalicos para os quais a entropia de fusdo ndo €
conhecida, ndo sendo possivel aplicar esse critério na descrigdo da interface solido/liquido. Deve-
se em ultimo caso observar a forma de crescimento dos dois constituintes do eutético
separadamente. Pode-se, portanto, descrever o eutético em termos das caracteristicas individuais
das fases, antecipando que suas caracteristicas de crescimento permanecam inalteradas quando
juntas. Em muitos casos isto é verdade, porém existem muitos exemplos onde a fase priméaria

facetada torna-se ndo facetada quando presente no eutético, e vice-versa [Chadwick, 1972].
Quando uma liga eutética é superesfriada abaixo da sua temperatura de equilibrio, um

cristal primario de uma das fases cresce de maneira independente no liquido. A extensdo desse

cristal primério depende da facilidade da segunda fase em nuclear sobre a primeira. Como
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consequiéncia, forma-se um filme da segunda fase envolvendo parcial ou completamente a
primeira. Esse filme ¢ formado pela rejeicio de soluto na interface sdlido/liquido, pela
incapacidade da fase primaria nuclear a outra fase do eutético, possivelmente devido a existéncia
de uma zona de crescimento cooperativa. A rejeicio de soluto e, conseqiientemente, a formacgio
do filme da segunda fase, muda a composi¢io do liguido em direcio a um intervalo de
composi¢des no qual o crescimento cooperativo é possivel, ou seja, ird ocorrer dentro da zona
cooperativa. Uma vez que ambas as fases estfio presentes e o liquido na composigdo eutética, a
solidificagdo do eutético pode prosseguir. As duas fases crescem por um mecanismo cooperativo,
mesmo que uma delas cresca com interface facetada, enquanto a outra cresce com interface nio-
facetada [Chadwick, 1972].

Ligas fora da composicio eutética foram preparadas com o objetivo de investigar o
comportamento das fases do eutético, tabela 3.2. Tais microestruturas foram obtidas em
condi¢Ses de ndo equilibrio, pois a fusio em forno a arco nio permite o controle sobre o modo de
resfriamento da amostra. As microestruturas da Figura 4-1 apresentam as caracteristicas da

morfologia da liga eutética FeAIND22 e de pequenas variagdes em sua composigao.

Tomando como referéncia a composigio eutética, a diminuigdo do elemento niébio (8 %
em atomos) provoca a formagio primaria da fase (Fe,ALND)s,, Figura 4-1a, e a liga formada é
hipoeutética. Com o aumento desse elemento (11,5 % em atomos) observa-se grande quantidade
de dendritas da fase (Fe, Al),Nb, o que resulta em uma liga hipereutética, Figura 4-1b. Essas fases
crescem de maneira isotropica e aleatéria, ndo apresentando nenhuma direcdio preferencial de
crescimento. A microestrura tipica da composigio no ponto eutético, ou seja, sem a presenca de
fases primérias, Figura 4-1c, é bastante fina e constituida por células com lamelas de curto
alcance. Ao acrescentar uma pequena quantidade de um quarto elemento, o molibdénio (0,5 %
em atomos), a microestrutura eutética permaneceu inalterada, como pode ser visto na Figura
4-1d. Indicando que o Mo foi dissolvido em uma ou ambas as fases, ndo formando nenhum novo
composto [Prakash, 1991].

Observa-se ainda na Figura 4-1b que, em volta da fase primaria (Fe,Al),Nb, ocorre a

forma¢do de um filme (acumulo de soluto) da fase (Fe,ALLNb)ss, a0 passo que o inverso nio
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ocorre com a liga hipoeutética, como mosira a Figura 4-1a. Esse fato indica que a zona de
crescimento cooperativa € assimétrica, € estd situada do lado da fase (Fe,Al);Nb no diagrama de

fases.

Figura 4-1 -Microestruturas da liga cutética FeAINb22 como fundida, onde a fase escura € a
(Fe,ALND)s e a fase clara ¢ a (Fe,Al);Nb (a) hipoeutética (Fees,sAlz3,sNbs) (b) hipereutética
(Fes7Alz sNbys) () eutética (Fes75AlnsNbg7)  (d) com  adigdo de molibdénio
(Feg7,1Al22,7Nbg 7M0g,s5).

No sistema Fe-Al-Nb tem-se, no campo ternario um vale eutético representado por uma
linha que caminha com uma suave inclinagiio na diregio do sistema binario Fe-Al, gerando
microestruturas eutéticas até aproximadamente 45 % em atomos de aluminio. A partir dessa
composi¢io entra-se em um campo trifasico, ou seja, além das fases (Fe,ALNb)s e (F e,Al);Nb do

eutético, forma-se também a fase ALLNb [Mota, 1998], [Bejarano, 1993].
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A liga FeAINb41 possui maior conteudo de aluminio e foi preparada em conjunto com a
liga anterior com o objetivo de avaliar a influéncia do conteado de aluminio nas fases do eutético.
A fase Fe;Nb € intermetalica, portanto, possui alta entropia de fusfo e dissolve até 50 % em
atomos de Al [Raghavan, 1987]. Na Figura 4-2¢ pode-se observar uma microestrutura mais
complexa para a liga com cerca de 41 % em 4atomos de Al. O aumento desse elemento provoca
um comportamento facetado da fase (Fe, Al);Nb, como esperado para uma fase intermetalica. Sua
microestrutura consiste de uma complexa unidade na estrutura eutética, crescendo de maneira

anisotropica e controlando a morfologia do eutético.

Ligas hipo e hipereutéticas foram também preparadas para esta composicio eutética com
maior conteddo de aluminio. Essas ligas possuiam contetidos de 7,5 e 10,7 % em 4tomos de
niobio, respectivamente. A Figura 4-2a mostra a formacfo primaria da fase (Fe Al Nb) para a
liga hipoeutética e a Figura 4-2b a formacio da (Fe,Al),Nb, na qual pode-se ver claramente o
comportamento facetado desta fase. A essa liga também acrescentou-se uma pequena quantidade
de molibdénio (0,5 % em atomos) e a microestrutura nio apresentou a formacio de nenhum

precipitado quando analisada em microscopio 6tico e eletrdnico de varredura (Figura 4-2d).

4.3 Solidificacio Direcional da FeAINb22

Com o objetivo de obter estruturas orientadas, com fases alinhadas com a direcfio do fluxo
de calor, apos a preparacio de ligas eutéticas no estado bruto de fusdo, foi realizada a
solidificagdo direcional em forno tipo Brigdman vertical com aquecimento indutivo. A liga
eutética FeAINb22 foi processada sob taxas de crescimento que variaram entre 0,5 e 6 mm/h.
Lingotes com cerca de 25 mm de comprimento e 7 mm de diimetro, os quais possuiam formato
aproximadamente cilindrico, foram obtidos. A analise microestrutural dessas amostras forneceu

resultados interessantes a respeito da morfologia e da regularidade da microestrutura.

A Figura 4-3 apresenta um aspecto geral dos lingotes obtidos. Cortes longitudinais e
transversais possibilitaram a investigagio da evolugdo da microestrutura ao longo desses. Os
lingotes estdo divididos basicamente em trés regies. A primeira diz respeito 4 base do mesmo,

onde ocorre o inicio da solidificagfo, e € constituida por dendritas da fase primaria (Fe, Al),Nb
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mais eutético irregular. Esta regiio varia em extensdo com O aumento da velocidade de
crescimento empregada, até ~ 7 mm distante do extremo inferior do lingote, estando a fase
priméria precipitada em maior ou menor concentracio. A morfologia da fase (Fe,Al);Nb nesta
liga apresenta comportamento néo facetado, como pode ser observado na Figura 4-3a (regido da

base do lingote), em acordo com a discussio da sego anterior.

Figura 4-2 - Microestruturas da liga eutética FeAINb41 como fundida, onde a fase escura € a
(Fe,ALNb)ss € a fase clara € a (Fe,Al);Nb (a) hipoeutética (Feso,sAl2Nb7s) (b) hipereutética
(FesgoAlsaNbio7) (c) eutética (Feqo7Al412Nbg ;) (d) com adi¢do de molibdénio
(Feas,7Al41,2Nbg 6MOg5).

A formag8o primaria da fase (Fe,Al);Nb no inicio da solidificagdo segrega soluto para o
liquido durante a sua solidificago, o que leva a composigio do liquido a deslocar-se em diregdo a
composicio eutética. Esse fato pode estar relacionado a uma composigio inicial fora da eutética,

devido a dificuldade em estabelecer a proporcio exata na preparagdo dessas ligas. Porém, a falta
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de informac8o sobre o diagrama de fases do sistema Fe-Al-Nb leva a especulagdes sobre a zona
de crescimento cooperativo deste sistema. Segundo Kofler [Kofler, 1950], sistemas onde as fases
componentes possuem pontos de fusdo muito diferentes levam a uma zona cooperativa fora da
posi¢io de simetria com relacdo & composicio eutética. Dentro da zona de crescimento
cooperativo, as duas fases sfio capazes de crescer lado a lado por meio de um mecanismo de
difusdo de curto alcance, em uma razdo de crescimento que exceda a de ambas as fases. Para
estabelecer o crescimento eutético um conjunto de condigdes deve ser atingido (composigio e
superesfriamento), e tais condigbes estio relacionadas com a formacio de uma interface
solido/liquido em equilibrio com uma frente plana de solidificagio. Esta condigdio pode ser a
alcangada pela regifo da Figura 4-3b, a qual € constituida por lamelas ou fibras de curto alcance e

alinhadas com a direcfo de retirada do fluxo de calor.

Nesta regido também observa-se um tipo de defeito de solidificaco na forma de uma faixa
de interrupgdo nas lamelas, perpendicular a dire¢fio da retirada do fluxo de calor (Figura 4-3c).
Nao evidencia-se ap6s este defeito nenhuma alteracio no espagamento das lamelas, como aquele
decorrente da variagdo na taxa de solidificacdo. Esse defeito também é encontrado em outros
sistemas eutéticos solidificados direcionalmente, como por exemplo, o Ni-Al-Fe [Chen, 1995].
No presente caso, a utilizagio de um equipamento antigo, leva 4 hipdtese de um desgaste no eixo
do motor que movimenta a amostra causar rapidas paradas, as quais interrompem o crescimento

direcional das fases.

No caso de ligas eutéticas, pode-se identificar a morfologia da interface de solidificacio em
uma amostra que tenha a sua velocidade de crescimento alterada. A separagio das fases do
eutético tem intima relacdo com essa velocidade, sendo a microestrutura mais fina em
velocidades maiores (Figura 4-3d). Nas amostras preparadas, algumas vezes o topo do lingote,
onde reside o ultimo liquido a solidificar-se, foi resfriado muito rapidamente produzindo uma
microestrutura muito fina e nfo direcionada, delimitando a forma da interface sélido/liquido. A
Figura 4-4 mostra uma interface plana de solidificacdo, indicando que a condicdo ideal de
superesfriamento, velocidade de crescimento e gradiente térmico, para o crescimento direcional,
foi alcangada. Neste caso, as fases crescem perpendicularmente 2 interface sélido/liquido e

alinhadas com o eixo principal da amostra.
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S mm

Figura 4-3 - Aspecto geral dos lingotes solidificados direcionalmente da liga eutética FeAIND22,
secdo longitudinal do lingote (a) regifio ampliada da base do lingote, (b) regido ampliada do meio
do lingote, (c) regiio ampliada dos defeitos de linha, (d) alteragdo microestrutural provocada pelo

aumento repentino na taxa de crescimento.

As microestruturas obtidas para a liga eutética FeAINb22, em condigBes de crescimento
direcional sob taxas de 6, 5, 2,5, 1,1 ¢ 0,5 mm/h sio mostradas nas Figura 4-5 a Figura 4-9. A

taxa de crescimento tem importante fungdio na formagio da microestrutura de uma liga eutética.
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O aumento ou decréscimo desse pardmetro pode formar microestruturas regulares lamelares ou
fibrosas, e irregulares. No presente caso, as taxas mais elevadas (2,5; 5 ¢ 6 mm/h) apresentaram
morfologia constituida de lamelas ¢ fibras em proporgdes equivalentes. A morfologia lamelar foi
dominante em 1,1 mm/h apresentando lamelas de curto alcance. A transi¢io lamelar/fibrosa ainda

ndo é completamente entendida.

Interface S/L

Figura 4-4 - Macroestrutura do lingote obtido para a liga FeAINb22 solidificada direcionalmente,
mostrando a forma da interface sélido/liquido. O sentido de movimentagiio da interface é da

esquerda para a direita.

Figura 4-5 — Micrografia da liga eutética FeAINb22 solidificada direcionalmente, v = 6 mm/h (a)

secdo longitudinal (b) seco transversal.
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Figura 4-6 - Micrografia da liga eutética FeAINb22 solidificada direcionalmente, v =5 mm/h (a)

secio longitudinal (b) segdio transversal.

Figura 4-7 - Micrografia da liga eutética FeAINb22 solidificada direcionalmente, v = 2,5 mm/h

(a) segdo longitudinal (b) se¢do transversal.
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Figura 4-8 - Micrografia da liga eutética FeAINb22 solidificada direcionalmente, v = 1,1 mm/h
(a) secio longitudinal (b) segdo transversal.

Figura 4-9 - Micrografia da liga eutética FeAINb22 solidificada direcionalmente, v = 0,5 mm/h

(a) se¢do longitudinal (b) secdo transversal.
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Para Hunt e Chilton [Hunt, 1963], a diregdo de crescimento ¢ um fator determinante, a
lamela transforma-se em fibra somente quando uma nova diregdo de crescimento néo estd no
plano lamelar. Os mesmos autores consideram a previsdo da transico lamelar/fibrosa através da
analise da fragio volumétrica das fases do eutético (f). Se £, for maior que 32 %, serdo formadas
apenas lamelas, se f, for menor que 32 % pode-se encontrar estruturas com lamelas e fibras.
Também contribuem para a transigdo a presenca de fases primarias e de impurezas que levam ao

crescimento com interface tipo celular.

Medidas da fragio volumétrica das fases em amostras solidificadas direcionalmente foram
realizadas. Sob as taxas de crescimento avaliadas (0,5; 2,5 ¢ 4 mmv/h), a fragdo da fase (Fe,Al);Nb
nas colénias lamelares variou entre ~29 e 35 %, € nas coldnias fibrosas de ~31 a 33 %. Estes
valores ficaram no limite estabelecido por Hunt e Chilton para o favorecimento da formagdo da
microestrutura lamelar [Hunt, 1963]. Na Figura 4-10 pode-se observar coldnias com fibras e

colénias com lamelas, onde medidas da fragdo volumétrica da fase (Fe,Al);Nb foram feitas.

Figura 4-10 - Exemplos de regies lamelares e fibrosas onde realizaram-se avaliagGes das fragdes

volumétricas das fases do eutético. Liga solidificada com v = 1,6 mm/h.

A amostra processada sob taxa de 0,5 mm/h mostrou um comportamento interessante. Em
sua se¢do longitudinal pode-se observar regides com estrutura eutética orientada, intercaladas
com regides de eutético celular. A interface celular pode ocorrer em presenca de pequenas

quantidades de impurezas. Isso acontece quando a razdo entre O gradiente térmico e a taxa de
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solidificagdo (crescimento), G/R, na interface solido/liquido é muito pequena para evitar o
superesfriamento constitucional [Kraft, 1966]. Essa estrutura ¢ mais proeminente em lingotes
solidificados em taxas de crescimento baixas que nas mais altas. Pequenas perturbagSes, como
leves alteragbes na taxa de crescimento, podem produzir colénias no material solidificado
direcionalmente. Depois de estabelecida a frente plana de solidificacfio ou mesmo a celular, o
regime de crescimento deveria manter-se, 0 que pressupde a ocorréncia de pequenas perturbagdes
no sistema de crescimento, as quais tornam-se mais evidentes sob taxas de crescimento mais

baixas.

A Figura 4-11 mostra contornos de col6nias eutéticas em segdes longitudinal e transversal
da amostra FeAIND22 solidificada direcionalmente com taxa de 2,5 mm/h. S3o observadas
colbnias com diferentes morfologias e dire¢des de crescimento com relagio ao eixo da amostra.
Na segdo transversal da amostra (Figura 4-11b) observa-se duas colonias eutéticas, sendo uma
constituida por lamelas ¢ outra por fibras. Uma explicacdo para essa coexisténcia é exatamente o
desvio na dire¢do das lamelas observado na Figura 4-11a, acompanhado por uma mudanca na

diregdo cristalografica das lamelas [Davies, 1977].

Figura 4-11 - Interface entre col6nias constituidas por lamelas em diferentes dire¢des com relacdo
ao eixo da amostra (v = 2,5 mm/h), (a) secdio longitudinal, (b) secfio transversal mostrando a

formacdo de uma col6nia lamelar adjacente a uma col6nia de fibras.
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Orientacdes lamelares podem desenvolver-se em colonias eutéticas por diferentes razoes.
Muitas fases exibem razoes de crescimento anisotropicas e as duas fases tendem a crescer em
direcdes cristalograficas particulares. A estabilidade da morfologia lamelar com respeito 2 fibrosa
est4 relacionada 2 selec@io de interface entre as fases, durante o crescimento, de baixa energia. E
possivel que as fases estejam orientadas de maneira que a energia minima entre elas ndo possa ser
produzida em qualquer plano. Entretanto, uma energia interfacial suficientemente baixa pode
estar presente e produzir lamelas dentro de um pequeno intervalo de diregdes de crescimento. Tal
diregdo ndo ¢ paralela a ambos os planos de menor indice das fases e o processo de crescimento

ir4 favorecer a selegdo de minima energia interfacial [Elliott, 197 7]

O mesmo material foi solidificado direcionalmente com taxas de crescimento iguais em
equipamentos diferentes, tendo sido observadas algumas alteragdes na microestrutura do mesmo.
Esses equipamentos estdo descritos no capitulo 3 (segdo 3.3), sendo denominados de
equipamento A e equipamento B. Utilizando-se taxa de crescimento igual a 5 mm/h, p&de ser
constatada maior regularidade e homogeneidade na microestrutura da liga processada no
equipamento A. Esse equipamento possuia bobina com espagamentos iguais € também
proporcionava um gradiente de temperatura maior. No equipamento B, utilizado no preparo da
maioria das amostras, a bobina tinha espagamento variavel, sendo possivel o aumento do
gradiente térmico por meio do aumento da poténcia da fonte de radio frequéncia. No entanto, um
gradiente compativel ou mesmo maior que 0 obtido no equipamento A ndo foi alcangado nas
condicdes testadas para o equipamento B. Essas condigBes, descritas no capitulo 3, consistiram

em utilizar diferentes bobinas e variar a poténcia da fonte do forno.

A Figura 4-12 mostra a evolugdo do espagamento lamelar em fungdo do inverso da raiz
quadrada da taxa de crescimento. Esses resultados apresentam valores obtidos em um mesmo
gradiente para a liga eutética FeAINb22, sendo possivel avaliar o efeito da taxa de crescimento na
microestrutura eutética. A relacio entre a taxa de crescimento e 0 espagamento entre as fases do
eutético esta em concordincia com a equagdo classica de Jackson ¢ Hunt, A%v = constante
[Jackson, 1966]. Essa constante pode ser estimada através dos valores obtidos nos experimentos
onde foram aplicadas as velocidades de crescimento iguais a 0,5; 1,6;2,5; 4 e Smm/h. O valor da

constante neste trabalho ¢ de aproximadamente 1,0 x 10 mm*/h.
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Figura 4-12 — Evolugdo do espagamento entre as fases do eutético em funcdo do inverso da raiz

quadrada da taxa de crescimento.

Ao aplicar-se o processo de solidificagio direcional a uma liga eutética tem-se como
objetivo alinhar as fases da mesma em uma certa diregfio, que ¢é a do fluxo de calor, formando um
material com propriedades anisotropicas. Considerando-se o formato aproximadamente cilindrico
das amostras obtidas no presente trabalho, o ideal seria as fases estarem alinhadas com o eixo do
cilindro. Isso ndo ocorre para a amostra em sua totalidade, como pode ser visualizado na Figura
4-11a. Tal fato significa que para uma certa coldnia eutética ocorre um desvio na diregdo de
crescimento da fase com relagdo a direcio de retirada de calor (mesma direcdo do eixo do
cilindro). A solidificagio de eutéticos ocorre com a formagio de centros daplices, que crescem
simultaneamente, onde as lamelas estendem-se lateralmente com interface solido/liquido bem
definida até entrar em contato com outro niicleo, o qual cresce de maneira similar resultando na

formagio de contornos entre colbnias €, portanto, em uma estrutura de coldnias [Elliott, 1977].
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Assim, uma coldnia eutética ¢ aquela que exibe regularidade espacial entre as suas fases

constituintes.

A analise de difracio de raios-X de amostras processadas por solidificacéo direcional
mostra caracteristicas interessantes sobre o modo de solidificagio das fases (Fe AlpNb e
(Fe,ALNb);. Na solidificacio direcional, diferentemente do processamento por fusdo a arco,
condicdes proximas ao equilibrio sdo atingidas. Nesses dois casos, a direciio de crescimento € 2
do fluxo de calor durante a solidificagdio, ou seja, a orientaggo dos planos cristalograficos das
fases também é governada pela diregdo do fluxo de calor. Estudos mostram que existe uma
tendéncia preferencial de crescimento dos planos cristalograficos das fases, cujo objetivo € atingir
uma energia interfacial minima, pois o processo de crescimento favorece a selegdo de contornos
de interface semicoerentes e de baixa energia. Por exemplo, no sistema Al-CuAl, a orientagéo

das lamelas durante o crescimento direcional varia de 8 a 12°, [Elliott, 1977].

Difratogramas das segbes transversais da liga eutética FeAINb22 solidificada
direcionalmente sob vérias taxas de crescimento, sio mostrados na Figura 4-13 a Figura 4-16.
Nesses difratogramas, alguns picos observados no estado bruto de fusdo sdo eliminados quando a
amostra ¢ solidificada direcionalmente. O desaparecimento de tais picos esta relacionado a
textura do composito, devido a direcionalidade imposta no crescimento. O difratograma da
Figura 4-13 apresenta como picos mais intensos da fase (Fe,Al);Nb, os picos localizados nos
planos (110) e (220). Porém a fase (F e, AL ND), (matriz) tem o pico mais intenso no plano (110).
Em velocidades maiores (1,1 e 5 mm/h), embora apresentando menor intensidade, o plano (110)
da fase (Fe, Al);Nb continua sendo o mais intenso (Figura 4-14 e Figura 4-15). Sob taxa de 17,5
mm/h a liga possui microestrutura degenerada, ou seja, nio alinhada com a diregdo do fluxo de
calor, neste caso o difratograma de raios-X é semelhante ao da amostra como fundida, onde o
pico mais intenso para a fase (Fe,Al)Nb ¢ o do plano (112). Tal comportamento pode ser
relacionado a regularidade obtida nas amostras para as quais a fase (Fe Al)Nb cresce
preferencialmente no plano (1 10). As orientagdes preferenciais mudam com relagdo as condigOes

de solidificag@o.
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Figura 4-13 - Difratograma de andlise de raios-X feita em sec@o transversal a direcio de

solidificacdo da liga FeAINb22, sob taxa de crescimento de 0,5 mm/h.
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Figura 4-14 — Difratograma de analise de raios-X feita em secdo
solidificac@o da liga FeAINb22, sob taxa de crescimento de 1,1 mm/h.
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Figura 4-15 — Difratograma de analise de raios-X feita em se¢do transversal a diregio de

solidificagdo da liga FeAIND22, sob taxa de crescimento de 5 mm/h.
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Figura 4-16 — Difratograma de analise de raios-X feita em segdo transversal a diregdo de

solidifica¢do da liga FeAINb22, sob taxa de crescimento de 12,7 mm/h.
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Apés a solidificagdo direcional as amostras foram submetidas a microanalise eletrdnica
(EDS — Espectroscopia de Energia Dispersiva) fazendo-se uso de um microscépio eletrdnico de
varredura (MEV), que possibilitou a analise semiquantitativa da composicio quimica das ligas
eutéticas ternarias. Da mesma forma, foi possivel avaliar a composiciio de cada fase constituinte
do eutético Fe-Al-Nb e também examinar a distribuicio dos elementos Fe, Al ¢ Nb na
microestrutura do lingote solidificado. SegBes de 4rea longitudinais, livres de ataque quimico, das
amostras solidificadas direcionalmente foram analisadas. A Tabela 4.1 e a apresentam 0s
resultados obtidos para a amostra FeAIND22 com velocidade de crescimento igual a 2,5 mm/h.
As regiGes 1, 2, 3 e 4 especificadas na Tabela 4.1 referem-se a regides da base ao topo do lingote

obtido. Essas regides podem ser visualizadas na Figura 4-17.

Regifo 4 —
Regifio 3 — |
Regifio 2 — | >

Regido 1

Figura 4-17 — Formato do lingote obtido por solidificacio direcional e posicio das regides

analisadas por espectrometria de energia dispersiva.

Na micrografia da Figura 4-18a observa-se o contraste entre as fases que formam o eutético
na liga FeAINb22. As lamelas de cor cinza clara constituem a fase (Fe, Al),Nb e as lamelas de cor
escura a fase (Fe,ALND)s;. Tomando como referéncia a composicio nominal da liga eutética,
composi¢do em que a amostra foi preparada, observa-se uma pequena, mas significativa variacdo
no teor medido dos elementos Fe, Al e Nb, principalmente nos elementos Al e Nb (Tabela 4.1).
Tal variagdo em relagdo a composi¢io nominal pode ser conseqiiéncia da diferenca entre os

numeros atdmicos (Z) do Al (Z = 27) e do Nb (Z = 41) e do programa computacional utilizado
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para o calculo das composigdes. As medidas das composicdes quimicas para as fases dessa liga
eutética mostram que, como esperado, 0 aluminio se divide igualmente entre as fases, mantendo a
proporcdo Fe/Al em ambas. As fases sio (Fe Al);Nb, estando o aluminio em solugdo solida na

fase FeoNb, e (Fe,ALND)gs, que € uma solucdo solida de aluminio e niébio em ferro.

Tabela 4.1 — Analise da composicdo por EDS da liga eutética FeAINDb22 solidificada

direcionalmente com velocidade de crescimento v = 2,5 mm/h.

FeAINb22 EDS (% atémica) Composi¢do nominal

Regides Fe Al Nb Fe Al Nb
1 67,57 21,13 11,30 67,5 22,8 9,7
2 68.37 21,95 9.68 67.5 22.8 57
3 67,85 20,91 11,24 67,5 22,8 9,7
4 67,26 22,27 10,47 67,5 22,8 9,7

Tabela 4.2 — Analise de composicdo por EDS da distribuicio do Fe, do Al e do Nb nas fases
(Fe, A);Nb e (Fe,ALND)s.

FeAINDb22 (Fe,Al);Nb (Fe,AlLND)ss

Elementos % at. Dm % at. Dm’
Fe 54,58 0,25 74,22 0,36
Al 16,94 0,25 24,57 0,31
Nb 28,48 0,07 1,12 0,09

Ed N o~ 7
Dm - Desvio padrio da porcentagem em atomos.

Mapas da distribuigdo dos elementos foram feitos por imagens de raios-X, em microscopio
eletrdnico de varredura, com o objetivo de avaliar como os elementos de liga estavam
distribuidos nas fases do eutético. A Figura 4-18 mostra micrografias da regifo eutética analisada
e a distribui¢do de cada elemento (Fe, Al e Nb) nessa segdo da amostra. O elemento aluminio
apresenta-se distribuido de maneira praticamente uniforme nas fases (Fe,Al);Nb e (Fe, ALND)ss,
enquanto o nidbio concentra-se mais na (Fe, Al);Nb e o ferro encontra-se numa concentragio

pouco mais acentuada na fase (Fe,ALLND)ss.
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A liga FeAINb22 foi solidificada direcionalmente com a adigiio de 0,5 % em atomos de
molibdénio, cujo objetivo foi avaliar a influéncia desse elemento na morfologia do eutético.
Sabe-se que a adi¢do de elementos de liga em sistemas eutéticos pode causar mudancas na
microestrutura, por exemplo, no sistema NiAl-Cr a2 adigio do molibdénio (0,6 % em atomos)
causa a formagdo de fibras e lamelas facetadas da fase (Cr,Mo), em vez das fibras ndo facetadas
encontradas no NiAl-Cr [Cline, 1971]. Como discutido anteriormente (item 1.2), a adi¢io de
molibdénio a liga FeAINb22 ndo formou novas fases, indicando que este elemento foi dissolvido
em uma ou ambas as fases do eutético (Fe,Al),Nb/(Fe,Al,Nb)s,. Mais especificamente, com o
objetivo de observar alguma transi¢io morfologica (lamelar-fibrosa), foi realizada a solidificagdo
direcional da FeAINb22Mo sob taxa de 2 mm/h. A microestrutura obtida apresentou-se
parcialmente alinhada com a direc3o do fluxo de calor, sendo formada em sua maioria por células
eutéticas (Figura 4-19). Tal comportamento mostra a sensibilidade da microestrutura, quando

solidificada de maneira controlada, quanto a elementos de liga.

; 19 pm
Figura 4-18 — Mapas da distribuicio dos elementos na liga FeAINb22 solidificada
direcionalmente sob taxa de crescimento de 5 mm/h: (a) regifio analisada de secdo longitudinal,
(b) distribuigdo do elemento aluminio, (c) distribuigio do elemento ferro e (d) distribui¢do do

elemento nidbio.
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Figura 4-19 — Seg8o longitudinal da liga eutética FeAINb22 solidificada direcionalmente sob taxa
de 2 mm/h com adigdio de Mo (0,5% em atomos).

4.4 Solidificacdo Direcional da FeAINb41

Esta liga contém maior quantidade do elemento aluminio e embora tenha sido objeto de
trabalho anterior [Mota, 1998], ainda exige maior estudo sobre seu comportamento. No estudo
anterior foram obtidos resultados preliminares sobre alguns aspectos dessa liga. No presente
trabalho essa liga foi utilizada principalmente para se conceber uma analise comparativa entre seu

comportamento durante o crescimento com o da liga FeAINb22.

A liga FeAINDb41 foi processada sob taxas de crescimento que variaram de 1,5 a 6 mm/h.
Lingotes com formatos semelhantes aos da liga FeAINb22 foram obtidos, ou seja,
aproximadamente cilindricos. A anlise microestrutural dessas amostras possibilitou a avaliagdo
da composigdo na microestrutura das ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb, apresentando
resultados bastante peculiares. A precipitagdo primaria da fase (F e,Al);Nb também ocorre na base
do lingote no inicio da solidificagdo direcional dessa liga. Na solidificagdo de eutéticos essa
precipitagio constitui-se em uma particularidade destes sistemas. Nas micrografias dessa liga
observa-se claramente o comportamento facetado da fase (Fe,Al);Nb, com o aumento do

conteado de aluminio.
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Com o objetivo de verificar a influéncia do aluminio, também foi preparada a liga eutética
Fego 4Nbios, em porcentagem de 4tomos, do sistema binario Fe-Nb, a qual foi solidificada
direcionalmente com v = 5 mm/h. No trabalho realizado por Azhazha [Azhazha, 1974], essa liga
foi solidificada direcionalmente com v = 8 mm/h, obtendo-se uma microestrutura orientada, mas
com formacfo de coldnias lamelares e fibrosas. No presente trabalho, realizou-se a solidificagfio
direcional da liga Fesy«Nbigs com taxa de crescimento igual a 5 mm/h e gradiente térmico de
~100 °C/em. A microestrutura de solidificacio obtida também apresentou alinhamento das fases
com o eixo da amostra, assim como colonias lamelares ¢ fibrosas. A fase Fe,Nb, tanto no
trabalho de Azhazha como neste, nfo apresenta comportamento facetado. A Figura 4-20 mostra a

microestrutura dessa liga obtida no presente trabalho.

A influéncia da taxa de crescimento na microestrutura de solidificagio da liga FeAINb41
foi estudada anteriormente [Mota, 1998], tendo como resultado o refino da microestrutura com o
aumento da taxa de crescimento. Complementando esse trabalho, no qual foram preparadas
amostras sob as taxas de 2,5; 5; 7,5; 12,7 ¢ 17,5 mm/h, realizou-se ao longo do presente estudo a
solidificacdo direcional dessa liga sob taxa de crescimento de 1,5 ¢ 6 mm/h. Observou-se que sob
taxa de 1,5 mm/h a microestrutura formada foi regular (Figura 4-21) ¢ em 6 mm/h ocorreu a
degeneragio da microestrutura, com a formacgio da morfologia celular. A regularidade na liga
FeAINb41 ¢ complexa quando comparada com a da liga FeAINb22. Nessa liga, além da

formacio de lamelas ¢ fibras, o comportamenio facetado da fase (Fe ,Al};Nb produz uma

microestrutura com lamelas duplas, como pode ser visto na Figura 4-21b.

Figura 4-20 - Microestrutura da liga eutética do sistema bindric Fe-Nb, solididificada

direcionalmente com v = 5 mm/h. (a) sec8o longitudinal (b) se¢io transversal.
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Figura 4-21 — Micrografia da liga eutética FeAlINb41 solidificada direcionalmente sob taxa de 1,5

mm/h (a) segdo longitudinal e (b) segéo transversal.

Outro fato bastante interessante foi o comportamento da liga FeAINb41 com a variag@o do
gradiente térmico. Utilizando-se a taxa de crescimento de 5 mm/h, realizou-se a sua solidificagdo
direcional com os gradientes de ~40 °Cl/em e ~110 °C/em. Obteve-se respectivamente,

microestrutura regular e microestrutura celular (Figura 4-22).

Da mesma forma que a liga com menor conteudo de aluminio, a liga FeAINb41, apos a
solidificaco direcional sob taxa de 2,5 mm/h, foi submetida a microanalise eletrdnica (EDS —
Espectroscopia de Energia Dispersiva). A analise semiquantitativa da composi¢do quimica das
fases do eutético nessa liga forneceu os valores em porcentagem atdmica apresentados na Tabela
43 e na Tabela 4.4. Esses resultados mostram que as fases s@o (Fe,Al);Nb e (Fe,AlLNb)s, onde
cada uma dissolve uma quantidade praticamente duas vezes maior que na liga FeAINb22. O
aluminio continua distribuindo-se igualmente entre as fases, mantendo a proporgEo Fe/Al em

ambas.

Mapas da distribuicio dos elementos Fe, Al e Nb feitas por imagens de raios-X, em
microscépio eletrdnico de varredura, podem ser observados nas micrografias da regifio eutética
analisada (Figura 4-23). A fase clara novamente representa a (Fe,AljNb ¢ a fase escura a

(Fe,ALLNb)s. O elemento aluminio apresenta-se distribuido nessas duas fases, enquanto O niodbio
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concentra-se mais na (Fe,Al})Nb e o ferro encontra-se em uma concentragio mais acentuada na
fase (Fe,ALND)ss. O fato das fases nessa liga dissolverem maior quantidade de aluminio, assim
como distribui-lo proporcionalmente entre suas fases, atribui a mesma maior leveza e resisténcia

a oxidacio.

Tabela 43 - Analise da composi¢io por EDS da liga eutética FeAINb4! solidificada

direcionalmente com velocidade de crescimento v =25 mm/h.

FeAlNDb22 EDS (% atomica) Composigdo nominal

Regides Fe Al Nb Fe Al Nb
1 47,60 34.43 17.97 49,7 412 9.1
2 49,59 42,61 7,80 497 412 9.1
3 47.62 43,78 8,61 497 4172 9.1

Tabela 4.4 - Analise de composi¢do por EDS da distribuicdo do Fe, do Al e do Nb nas fases
(FeAl):Nb e (FeAIND)ss.

FeAIND22 (Fe,Al),Nb (Fe,ALLND)s,

Elementos % at. Dm % at. Dm’
Fe 3433 3.28 54.12 1,97
Al 35,20 2,71 43,18 2,44
Nb 30,47 0.44 2.70 0.43

Dm - Desvio padrio da porcentagem em 4tomos.

4.5 Andilise Térmica das Ligas com Molibdénio

As amostras contendo o elemento molibdénio, mesmo em pequenas quantidades, foram
examinadas através de analise térmica diferencial (ATD). Tais analises térmicas tiveram como
objetivo determinar qualquer alteragio na temperatura de fusdo das ligas FeAINb22 e FeAINb41,
devido a adicdo desse elemento, bem como detectar a formagdio de alguma fase além daquelas

participantes do eutético.
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Figura 4-22 - Micrografia de segOes transversais da liga eutética FeAINb41 solidificada
direcionalmente sob taxa de S mm/h (a) G ~40 °C/eme (b) G~110 °C/cm.

Figura 4-23 - Mapas da distribui¢io dos elementos na liga FeAINb41 solidificada

direcionalmente sob taxa de crescimento de 1,5 mm/h.: (a) regio analisada de se¢do longitudinal,
(b) distribuigio do elemento aluminio, (c) distribuigio do elemento ferro e (d) distribui¢io do

elemento nidbio.
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A Figura 4-24 ¢ a Figura 4-25 mostram as curvas de ATD de aquecimento e resfriamento
com taxas de 10 °C/min. Essas curvas correspondem ao segundo ciclo da analise, o qual foi
realizado com o objetivo de obter um melhor contato térmico entre a amostra e o cadinho de
alumina. Tal contato ocorre apds a solidificagio do material devido 2 realizagio do primeiro
ciclo. As temperaturas eutéticas foram determinadas na etapa de agquecimento. No resfriamento, a
reagdo eutética envolve fluxos de soluto no liquido interfacial, o que produz alteracdes de

composi¢do e, conseqiientemente, superesfriamento na interface solido/liquido.

A analise das ligas FeAINb22Mo e FeAINb41Mo, tomando-se as etapas de aquecimento,
resultaram nas temperaturas de 1.365 °C e 1.256 °C, respectivamente. Com a adicio do elemento
molibdénio (0,5 % em atomos), ndo foi observada alteracio significativa na temperatura de fusio
dessas ligas eutéticas. As temperaturas obtidas para as ligas sem a adigio do elemento molibdénio
foram de 1.363 °C e de 1.258 °C, para as ligas FeAINb22 e FeAINb41, respectivamente [Mota,
1998].
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Figura 4-24 - ATD da amostra FeAINb22Mo em estado bruto de fusio.
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Figura 4-25 - ATD da amostra FeAINb41Mo em estado bruto de fusdo.

4.6 Avaliacio das Propriedades Mecinicas

As caracteristicas microestruturais dos materiais, alteradas pelo processo de solidificagdo
direcional, tais como diregdes cristalograficas preferenciais, redugdo de microporosidades e a
morfologia dos grios, resultam no aprimoramento de propriedades mecédnicas dos mesmos, as
quais por sua vez podem resultar da combinago desses aspectos. Os compositos in situ exibem
propriedades mecédnicas otimizadas em altas temperaturas através da combinag@o de mecanismos
de reforco. O estudo de mecanismos de deformagdo e fratura desses materiais s30
imprescindiveis, por exemplo, para proporcionar o controle da composigio e da microestrutura de

materiais estruturais.

Para a caracterizacio mecinica das ligas eutéticas no presente trabalho foram realizados

ensaios de compressdo, devido a relativa facilidade em se produzir os corpos de prova. As
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dimensdes reduzidas das amostras obtidas na solidificagdo direcional (~7 mm de didmetro e ~25
a 35 mm de comprimento) ndo permitiram confeccionar corpos de prova dentro das
especificagdes das diferentes normas técnicas, e inviabilizou a realizacio de ensaios de tracdo.
Através do ensaio de compressdo foram obtidos dados sobre o limite de escoamento, 0 modulo de
elasticidade e informagbes sobre a ductilidade das ligas testadas. As amostras FeAINb22 e
FeAINb41 foram preparadas no formato cilindrico (3 mm de difimetro e 5 mm de altura) e
testadas como fundidas em forno a arco e solidificadas direcionalmente 2 2 mm/h, nas
temperaturas: ambiente, 600 °C e 1.000 °C. Foram utilizados vinte e quatro corpos de prova em
doze condigBes de ensaio, ou seja, cada condigdo foi reproduzida uma vez. Para todos os ensaios
a taxa de carregamento foi de 0,005 mm/s. O objetivo foi estimar a influéncia da microestrutura e

da temperatura no comportamento mecinico das ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb.

A Figura 4-26 mostra as curvas de tensfo x deformagio obtidas para a liga FeAINb22 no
estado bruto de fusdo e solidificada direcionalmente sob taxa de 2 mm/h, 4 temperatura ambiente.
Os ensaios 1 e 2 referem-se as curvas apresentadas para a mesma condi¢io de ensaio. Pode-se
observar que no estado bruto de fuso a liga eutética apresenta maiores limite de escoamento e
tens&o de fratura. Esse fato pode ser explicado pela diferenca nos espacamentos entre as fases nas
amostras testadas, provenientes das diferentes condigdes de processamento. A maior taxa de
resfriamento, a qual a liga no estado bruto de fusdo foi submetida, produz uma estrutura mais
refinada que a da liga solidificada direcionalmente, resultando em uma maior dificuldade ao

movimento de discordéncias, conseqiientemente, em maior resisténcia mecinica.

Nos ensaios a quente, entre as temperaturas de 600 °C e 1000 °C, observa-se a inversio no
comportamento da liga solidificada direcionalmente, a qual passa a apresentar maior resisténcia
que a liga no estado bruto de fusdo. Além disso, nota-se maior médulo de elasticidade para a liga
solidificada direcionalmente, resultado da presenca da fase (Fe,Al),Nb na direcdo de solicitacdo
mecanica, a qual mantém sua resisténcia em altas temperaturas dominando o comportamento
geral da liga. Nas ligas no estado bruto de fusdo, a carga aplicada encontra a fase de reforco em
diversas orientag3es, 0 que explica a sua menor resisténcia. As curvas de tensdo-deformac@o para

esses ensaios podem ser observadas na Figura 4-27 e na Figura 4-28.
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Figura 4-26 — Curvas tensdo-deformagao da liga eutética FeAIND22 no estado bruto de fusdo e

solidificada direcionalmente (v = 2 mm/h), em temperatura ambiente.
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Figura 4-27 - Curvas de tensdo-deformagéo da liga eutética FeAINb22, nos estados bruto de
fusdo e solidificada direcionalmente (v = 2mm/h), na temperatura de 600 °C.
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Figura 4-28 - Curvas de tensfo-deformagio da liga eutética FeAINb22, nos estados bruto de
fusdo e solidificada direcionalmente (v = 2mm/h), na temperatura de 1.000 °C.

A liga eutética FeAINb22 ¢ constituida pelas fases (Fe Al),Nb e a (F e,ALNb)ss. As
propriedades mecénicas dessa liga reinem as caracteristicas das suas fases constituintes, a fase de
Laves (Fe,Al);Nb, que ¢ altamente resistente, porém fragil, mais a fase (Fe,ALLNb)s, que € uma
solugdo solida de Al e Nb em Fe, esta tltima constituindo a matriz do composito. Os aluminetos
em geral apresentam baixa ductilidade e fratura fragil em temperatura ambiente e a sua maneira
de fraturar depende do contetido de aluminio [Liu, 1990]. Varios estudos tém demonstrado que a
incorporagdo de uma fase dictil a uma matriz intermetalica pode aprimorar as propriedades
mecanicas de um material essencialmente fragil e vice-versa. Durante a formacéo e propagagio
das trincas, a fase ductil deforma-se plasticamente, consumindo boa parte da energia de

deformac@o e, portanto, contribui com o aumento da ductilidade do material.

As curvas de tensdo-deformagio para a liga FeAINb41, apresentadas na Figura 4-29,
mostram o comportamento dessa liga quanto a condigdo de ensaio em temperatura ambiente.
Solidificada direcionalmente, a mesma apresenta uma diminui¢io do limite de escoamento e

aumento no moédulo de elasticidade. Mostrando o efeito da interagio entre suas fases, onde
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inicialmente a fase (Fe,Al);Nb, altamente resistente, sofre a solicitagio mecinica do ensaio e,
posteriormente, quando se inicia o processo de fratura desta fase, a matriz (Fe,ALNb)ss, mais
dtctil, deforma-se plasticamente aumentando a ductilidade do material. Esse comportamento
individual das fases presentes nessa liga eutética ndo € tdo evidente no estado bruto de fusio,
onde as fases ndo se encontram alinhadas com a direcdo de aplicagdo da carga. O efeito da
temperatura para a FeAINb41 € semelhante ao da FeAINb22, onde a fase (Fe,Al);Nb domina o
comportamento geral da liga (Figura 4-30 ¢ Figura 4-31).
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Figura 4-29 — Curvas de tenséo-deformacdo da liga eutética FeAINb41 em temperatura ambiente,

nos estados bruta de fusdo e solidificada direcionalmente (v = 2mm/h).

A Figura 4-32 e a Figura 4-33 apresentam a evolugio do limite de escoamento com a
temperatura para as ligas eutéticas Fe-Al-Nb. Observa-se nessa figura a diminuigao do mesmo
com a temperatura de ensaio, o que € comum, considerando-se que com o aumento da
temperatura as ligagGes interatbmicas tornam-se fracas, ocorrendo a deformagio plastica em
tensdes menores. Além disso, em temperaturas elevadas, o nimero de sistemas de cisalhamento
ativos torna-se maior, facilitando a deformagdo plastica. Outra observago diz respeito as ligas

solidificadas direcionalmente a 2 mm/h. Também ocorre a diminui¢do do limite de escoamento
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com a temperatura nesse caso, porém se comparados os valores dessas com as brutas de fusdo, na
solidificagdo direcional foram obtidos melhores resultados em altas temperaturas. Na temperatura
ambiente a liga solidificada direcionalmente apresentou menor limite de escoamento que a bruta
de fusdo. A 600 °C, atingiu-se um valor bem préximo, e a 1.000 °C superou o limite de
escoamento apresentado pela amostra bruta de fusio. Esse comportamento com relagdoc a
temperatura ocorre para as duas composi¢Ses eutéticas avaliadas, mostrando que as propriedades
mecanicas do eutético (Fe,Al),Nb/(Fe, ALNb),, sio superiores a de seus constituintes devido a0

efeito proveniente da coeréncia interfacial e da microestrutura.

Deve-se salientar que a taxa de solidificacio afeta de maneira profunda a microestrutura
eutética. A medida que tal taxa aumenta, a microestrutura torna-se mais refinada, até que ocorra a
degeneracdo do crescimento regular e alinhado com a direcio do fluxo de calor. A taxa de
solidificacgo de 2 mm/h, utilizada nas ligas dos ensaios de compressdo, indica que uma melhor
relagdo entre direcionalidade e espagamento entre fases deve ser atingida, a fim de tornar a

solidificagdo direcional dessas ligas mais efetiva.
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Figura 4-30 - Curvas de tens3o-deformacio da liga eutética FeAIND41, nos estados bruto de
fusdo e solidificada direcionalmente (v = 2mm/h), na temperatura de 600 °C.
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Figura 4-31 - Curvas de tensio-deformagiio da liga eutética FeAINDb41, nos estados bruta de fusdo

e solidificada direcionalmente (v = 2mm/h), na temperatura de 1.000 °C.
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Figura 4-33 - Variagio do limite de escoamento em fungfo da temperatura para a liga FeAINDb41.

Informagdes importantes sobre a natureza da fratura podem ser obtidas através da analise
microscopica da superficie de fratura. A analise detalhada da superficie de fratura com o objetivo
de determinar a causa da fratura e a relagdo entre 0 modo de fratura e a microestrutura do
material € comumente chamada de fractografia. Essa técnica & usada para identificar a origem da
trinca e que tipo de carga causou a iniciacdo da mesma. Também, através da fractografia é
possivel determinar a dire¢io de propagagio da trinca. A fractografia pode fornecer também
informagdes tteis a avaliagio de novos materiais e na determinag3o da resposta dos mesmos a
solicitagdes mecanicas, quimicas, térmicas ou termomecanicas. A analise da superficie de fratura
¢ usualmente feita através da microscopia eletrdnica de varredura (MEV) devido a sua alta

profundidade de foco, a qual permite a observagio topografica de superficies.

Dos ensaios de compressdo em temperatura ambiente foi possivel analisar as superficies de
fratura das ligas testadas, uma vez que, nesta condi¢do ocorreu o rompimento dos corpos de
prova. Em temperaturas elevadas o corpo de prova deformou até atingir a forma aproximada de
um disco, portanto, ndo foi possivel nenhuma anilise da superficie de fratura nessas condigdes. A

Figura 4-34 mostra a superficie de fratura longitudinal obtida para a liga FeAINb22 no estado
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bruto de fusdo e a Figura 4-10 da liga como solidificada direcionalmente (v = 2 mm/h). Nessas
figuras observa-se que 2 fratura € do tipo interlamelar. Néo foi encontrado indicio de deformacéo
na superficie analisada nessa liga, embora a curva tensio-deformacio desse ensaio mostre uma

pequena regido de deformagc#o plastica.

Figura 4-9 — Fractografia da liga FeAIND22 em estado bruto de fusdo.

A superficie de fratura para a liga FeAINb41 no estado bruto de fuslo ¢ solidificada
direcionalmente (v = 2 mm/h), estdo apresentadas na Figura 4-11 e na Figura 4-12,
respectivamente. Na Figura 4-11a, as setas indicam a ocorréncia de fratura interlamelar, e na
Figura 4-11b nota-s¢ indicios de deformacdo plastica, a seta nesta figura indica a regido
deformada. Nas fractografias da liga solidificada direcionalmente torna-se evidente ©
comportamento das fases do eutético. Na Figura 4-12a pode-se observar o comportamento da
fase (Fe,ALNb)s;. O aspecto superficial dessa fase néo & constituido por faces claramente planas
como no caso da fase (Fe,Al)2Nb, parece haver uma certa deformacéo anterior a clivagem. O
aspecto superficial dessas fases pode ser melhor observado na Figura 4-12b, tirada de outra
regifio da superficie em maior amplia¢do. Essa deformagdo pode ser observada na curva tensdo-
deformagfo para essa amostra. Observa-se que a fase (Fe,Al);Nb fraturou por clivagem, pois v&-

se superficies planas com padrdes de rios, 0S quais representam a mudanca de plano de
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propagagdo da trinca (Figura 4-12c), um micromecanismo tipico de fratura fragil. Na liga
FeAINb41 percebe-se a diferenga de tenacidade entre suas fases constituintes. O aumento do

elemento aluminio atribui 4 fase (Fe,ALNb) maior ductilidade que na liga FeAINb22.

10 pm-

Figura 4-10 - Fractografia da liga FeAINb22 solidificada direcionalmente (v=2 mmvh); (a) fratura

interlamelar e (b) padrdes de rios.

Em complementagdo, objetivando fornecer uma visdo mais completa das propriedades

mecénicas das ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb, foram determinadas a dureza e microdureza
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das ligas FeAIND22 e FeAINb41, no estado bruto de fusdio. As ligas no estado bruto de fusfo
foram escolhidas para as medidas por apresentarem microestrutura mais refinada, ou seja, ©
espacamento entre fases é bem menor que nas ligas solidificadas direcionalmente. Também sdo
apresentados os valores obtidos para as fases presentes nessas ligas. Devido as dimensdes das
lamelas serem muito reduzidas, utilizou-se nesse caso ligas solidificadas direcionalmente por
apresentarem na base do lingote, inicio da solidificacdo, precipitagdo primdria da fase
(Fe,Al);Nb, o que tornou as dimensdes microestruturais da fase apropriadas para a realizago do
ensaio. Uma impressdo muito pequena, obtida com carga muito baixa, pode provocar erros no

ensaio, resultando em valores de dureza maiores que os verdadeiros.

Figura 4-11 - Fractografia da liga FeAINb41 - BF; (a) fratura interlamelar e (b) deformacéo.
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Figura 4-37 — FeAINb41 solidificada direcionalmente (v=2 mm/h); (a) fractografia de uma secio

transversal 4 solicitagdo mecénica, (b) interface entre fases e (c) aspecto da fase (FeAl),Nb.
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A Tabela 4.5 mostra os resultados da microdureza € dureza, obtidas com carga de 500 gf e

ferramenta H13. A anilise mostra que os valores obtidos para as liga
ordem desse ago. Com relagio ao contetdo de aluminio nas amostras, pode-
influi significativamente na dureza do material, uma vez que a difereng
ligas com 22 ¢ 41 % em atomos de Al encontra-se dentro do desvio méd

Para verificar a influéncia do aluminio, tambem foram realizadas medida

5 kg, respectivamente. Encontra-se também para comparagdo o valor obtido para o ago
s eutéticas sdo da mesma
se dizer que este ndo
a entre os valores para as
io padriio das medidas.

s da microdureza na liga

cutética Fe/Fe;Nb (Fego aNbios). O valor encontrado para a fase Fe;Nb € pouco menor que para

esta fase quando com aluminio em solugdo. Por outro lado, o comport
eutéticas Fe-Al-Nb apresenta maiores valores de dureza que a F
Vickers foram realizados com o objetivo de obter uma maior precisao
impressdo obtida neste ensaio possui dimensdes maiores, sendo mais repre

foram notadas discrepancias entre os valores, indicando que o ensaio de

valores confiaveis.

Tabela 4.5 — Valores da dureza

amento geral das ligas
e-Nb. Os ensaios de dureza
nas medidas, pois a
sentativa. Porém, nfo

microdureza forneceu

e microdureza para as ligas eutéticas FeAINb22 e FeAINb41 no

estado bruto de fusdo com carga de 5 kg e 500 gf por 15 segundos, respectivamente.

Fe/Fe,Nb — | FeAINb22 — | FeAlNb4l — Aco Ferramenta
Estado Bruto | Estado Bruto | Estado Bruto (H13) — Estado
de Fusdo de Fus@o de Fusdo Bruto de Fusdo
Microdureza - HV (kg/mm”) 318 525 508 -
Dm’ 14 10 14 -
Dureza — HV (kg/mm°) - 535 541 556
Dm - 9 22 20

Dm - Desvio padrio.

Os valores da microdureza das fases presentes nas ligas eutéticas (FeAIND22 e FeAIND41),

estdo apresentados na Tabela 4.6. A fase (Fe,Al);Nb ¢ mais dura, exibindo o valor de 872 + 46
HV para a liga com ~ 22 % at. de Al e 908 + 65 HV para a liga com ~ 41 % at. de Al seguida dos
valores 366 + 18 HV ¢ 370 + 35 HV para a fase (F ¢,ALND),s (matriz), também nas ligas com 22 ¢

41 % at. de Al, respectivam
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compositos na forma de liga eutética do sistema Fe-Al-Nb exibem um balanco de dureza entre

suas fases constituintes.

Tabela 4.6 ~ Valores da microdureza das fases presentes nas ligas eutéticas do sistema FeAINb,

com carga de 50 gf por 15 segundos.

Fe/Fe;Nb FeAINb22 FeAINb41

Fe;Nb | (Fe,Al)Nb | (Fe,ALND)s | (Fe,A);Nb | (Fe, AL Nb)w
Microdureza - HV (kg/mm?) 856 872 366 908 370
Dm’ 31 46 18 65 35

Dm’ - Desvio padrio.

4.7 Avaliacio da Resisténcia a Oxidacio das Ligas Eutéticas: FeAINb22 e FeAINb41

No inicio do processo de oxidagio forma-se uma fina camada de oxido na superficie do
metal em temperaturas moderadas. Os jons metalicos sio formados na interface metal/filme e o
oxigénio € adsorvido e reduzido a ions de oxigénio na interface filme/gas. Como todos os dxidos
metélicos conduzem ambos ions e elétrons, essa reacio eletroquimica ocorre sem a necessidade
de um condutor de elétrons externo entre o anodo e o catodo local. Posteriormente, em
temperaturas elevadas, o crescimento da camada de éxido ocorre por difusdo térmica de fons do
metal em associagdo com defeitos da rede. O desenvolvimento da resisténcia 3 oxidagdo em ligas
¢ baseado na adigdo de um elemento que oxide seletivamente e produza uma superficie 6xida
protetora. A formagio desta camada requer que o 6xido seja mais estavel que o dxido do metal
base. Os 6xidos ALO; e SiO, sdo extremamente interessantes, pois exibem baixa difusividade
para ambos cétions e 4nions, assim como sdo altamente estiveis. A concentracdo do elemento
adicionado para a resisténcia a oxidagio deve ser suficiente para a formagdo de seu respectivo
o0xido como uma camada externa continua preferivelmente 3 sua precipitagdo interna [Meier,
1992].

Sobre as caracteristicas da oxidacio de materiais compOsitos poucas informacdes estdo

disponiveis. Uma liga que consista de duas fases, tera seu comportamento quanto & oxidagdo
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afetado pelas caracteristicas individuais das fases. Os fatores que devem ser analisados para tal
fendmeno incluem o modo de difusdo através da camada 6xida e as relativas razdes de oxidagao
das duas fases. A diferenca entre a oxidagio das duas fases constituintes pode resultar em
complexos estados de tensdo, 0s quais provocam a separagio de camadas e formacdo de lacunas
[Chiang, 1992] [Stringer, 1975].

Uma maneira efetiva para desenvolver ligas resistentes 2 oxidagdo (ou corrosdo) em altas
temperaturas implica na formagio de produtos durante a oxidagdo, que agem COmO barreiras
através das quais os reagentes seriam difundidos, ou seja, formam-se camadas 6xidas protetoras.
Desta maneira, deve-se enfatizar os fatores que afetam a formagao do produto de oxidagdo e seu

conseqilente crescimento, assim como sua aderéncia ao metal base [Birks, 1987].

Os experimentos de oxidag@o para as amostras FeAIND22 e FeAINb41 foram realizados em
atmosferas de oxigénio e de ar sintético. Aqueceu-se as amostras até as temperaturas de 900,
1.000 e 1.200 °C, mantendo as mesmas em periodos de vinte e quatro horas, aps os quais as
amostras foram resfriadas até a temperatura ambiente. Taxas de 20 °C/min foram utilizadas tanto
para aquecer até a temperatura desejada quanto para resfriar as amostras apOs as isotermas. Nessa
etapa, quando a temperatura esta sendo aumentada, na maioria dos casos ocorreu o maior ganho
de massa. Na fase isotérmica o ganho de massa foi pequeno, o que evidencia a dificuldade de

difusio dos ions de oxigénio através da camada 6xida formada.

A liga FeAIND22 possui uma quantidade de aluminio de ~22 % em atomos, estando este
elemento dissolvido nas duas fases do eutético. E esperado que esse elemento reaja seletivamente
com o oxigénio, em altas temperaturas, formando filme oOxido protetor. Os experimentos
realizados em temperaturas de 900 a 1.200 °C e em atmosferas de oxigénio e de ar sintético desta
liga estio apresentados na Figura 4-38 e na Figura 4-39, respectivamente. Um comportamento
interessante da curva de oxidaggo ocorre a 1.200 °C, em ambos ambientes de oxigénio e de ar
sintético. As curvas apresentam comportamentos diferentes, porém o ganho de massa nao difere
muito. Considerando o periodo inicial do experimento, onde ocorre o aquecimento da amostra a
uma certa taxa até a temperatura na qual sera mantida por 24 horas, nesta fase o comportamento

do grafico sera definido. Em atmosfera de oxigénio ocorre um ganho rapido, ou seja, a adsorgdao
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de moléculas de oxigénio ndo encontra nenhum obsticulo, adsorve e a uma certa temperatura,
ndo muito alta, comega a dissociar-se e a formar compostos com o aluminio, com o qual possui
maior afinidade. Uma camada de 6xido de Al sera formada e passara a dificultar a difusdo dos

ions de oxigénio.

10 I Fes?’sAizzrswa T T T T T
9 (Oxigénio) i
NE n
g °f ]
e 7 -
S o y
< 5 -
&
@ 44 .
o
€ 3l .
[
-cos ol —e— 900°C |
£ —a&— 1000 °C |-
@ i —e— 1200 °C |
o D s 3 E i 3 i i

0 5 10 15 20 25 30

Tempo (horas)

Figura 4-38 - Curvas de oxidagdo da liga FeAIND22 em atmosfera de oxigénio.
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Figura 4-39 - Curvas de oxidagdo da liga FeAINb22 ao ar (80 % O, + 20 % N»).
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Em atmosfera de ar sintético, o ganho de massa no primeiro estagio ocorre gradativamente
como se o nitrogénio controlasse a taxa de formaggo do 6xido de Al, fazendo com que a taxa de
oxidacio tenha um comportamento parabélico. O atomo de nitrogénio € muito menor que o de
oxigénio, portanto, a probabilidade deste entrar nos intersticios da rede cristalina das fases do
eutético ¢ muito grande, e isso ocorrendo ird dificultar 2 difusdo do oxigénio logo no inicio do

processo de oxidagéo.

A liga FeAINb41 possui ~41 % em atomos de aluminio, estando este elemento dissolvido
em ambas fases do eutético, assim como na liga eutética com menor conteudo de Al Era
esperado para essa liga uma resisténcia 4 oxidagdo ainda maior se comparada com a liga anterior.
A concentracdo de um elemento adicionado para a resisténcia & oxidagdo deve ser suficiente para
formar uma camada 6xida externa continua, preferivelmente a precipitados internos ou ao oxido
do elemento com menos afinidade com o oxigénio (elemento base). Experimentos nas mesmas
condi¢Bes que as utilizadas para a FeAINb22 foram realizados com essa liga, € 0s resultados

estdo apresentados na Figura 4-40, Figura 4-41 e na Figura 4-43.

Na Figura 4-40 observa-se a cinética de oxidagio da liga eutética FeAINb4l nas
temperaturas de 900, 1.000 e 1.200 °C. No estagio de aquecimento deve-se levar em consideragdo
o efeito de “flutuabilidade”, o qual tem como caracteristica intensificar um ganho de massa
aparente nesse periodo, apresentando um resultado ndo confiavel, que ndo ¢ real. A taxa de
aquecimento foi de 30 °C/min, uma taxa alta, pois o objetivo foi alcangar o mais rapidamente
possivel a temperatura da isoterma. No entanto, niio deve ser descartada a formagéo de 6xidos no
aquecimento, pois o fluxo de oxigénio ja estava sendo utilizado nesse estagio. Devido a esse
efeito considerou-se apenas as isotermas dos experimentos para avaliar o efeito da temperatura na
razdo de oxidacdo da liga (Figura 4-41). O ganho de massa ¢ maior em maiores temperaturas. Em
temperaturas mais elevadas € esperada uma difusdo mais acelerada dos componentes que formam
os oxidos. Esse fato comresponde a uma aceleragdo na conversio para a alumina-o. com 0
aumento da temperatura, a qual possui um crescimento mais lento que a alumina-0 (metaestavel)
[Rommerskirchen, 1996]. Camadas de 9-AlL,O; crescem a uma razio maior que a a-AlOs.
Acredita-se que a difusdo do aluminio no estagio inicial da oxidag@o promove a formagio mais

rapida de 6-Al,Os [Zhenyu, 1998].
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As morfologias da camada 6xida formada nas temperaturas 900 °C e 1.200 °C apds os
ensaios de oxidagdo podem ser observadas nas micrografias realizadas em microscopio eletrénico

de varredura com elétrons retro-espalhados, Figura 4-42. A 900 °C (Figura 4-42a) o 6xido €
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caracterizado por “agulhas”, as quais encobrem parte da liga base, uma morfologia tipica da 6-
Al,O3. Também sdo vistas regies ou vales ndo protegidos pela camada de alumina formada. A
1.200 °C (Figura 4-42b) a morfologia tem um aspecto de “sulcos”, um 6xido mais compacto. Em

algumas regides da superficie da amostra observa-se 0 desprendimento da alumina.

Figura 4-42 - Micrografias da superficie oxidada da liga FeAINb41 em atmosfera de oxigénio,
em vérias temperaturas, (a) 900 °C e (b) 1200 °C.

A pressio e a composi¢do da atmosfera reativa pode ocasionar efeitos substanciais no
comportamento de oxidagdo de muitos compostos intermetalicos. Efeitos adicionais da atmosfera
podem ocorrer se esta conter um segundo componente reativo, como © nitrogénio. Nos
experimentos termogravimétricos realizados em atmosfera de ar sintético (80 % Oz ¢ 20 % N2)
notou-se maiores ganhos de massa que na atmosfera de oxigénio (Figura 4-43). A 1.200 °C, o
efeito foi mais pronunciado e o ganho de massa foi o maior atingido dentre as condigdes
ensaiadas (~7 mg/cm?). Tal fato pode estar relacionado a pressdo parcial do oxigénio. Em geral, 0
efeito de substituir a quantidade de oxigénio estd em diminuir a velocidade da reagdo, somente s€
a pressdo parcial do oxigénio foi reduzida devido & diluigdo com um gas inerte, mas esta
diminuico pode produzir efeitos secundarios, como alterar a estrutura da camada 6xida ou sua
aderéncia [Bérnard, 1964] [Meier, 1992].

A espessura muito fina da camada 6xida formada sobre as amostras dificultou a analise dos

oxidos formados, quando do uso da microscopia 6ptica. Uma seg@o transversal, onde fosse
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possivel observar camadas de 6xidos, ndo foi obtida. O embutimento de tal regifio da amostra nio
permitiu a visualizagdo da camada oOxida, muito fina. Analisou-se, portanto, a superficie da
amostra oxidada por meio de espectroscopia de energia dispersiva (EDS) e raios-x. A utilizacio

desses dois métodos permitiu a identificagio dos éxidos formados.
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Figura 4-43 - Curvas de oxidag#o da liga FeAINb41 a0 ar (80 % O, + 20 % Ny).

Nos difratogramas de raios-x das amostras oxidadas ndo foi observada a presenca de
qualquer composto formado com o nitrogénio, mas o 6xido ALO; foi identificado. A formacio
de ALOs; indica que o aluminio presente nas duas fases constituintes do eutético oxida
seletivamente, produzindo um filme 6xido protetor. A 1.200 °C, em ambas atmosferas, nota-se o
desprendimento de parte da fina camada de 6xido formado e uma coloragio branca foi observada.
Essa tendéncia a0 desprendimento do éxido atribui-se a alta razo de ganho de massa atingida
nesta temperatura. Nas temperaturas de 900 e 1.000 °C nfo observa-se esse desprendimento e a

coloragdo da superficie das amostras apenas perdeu o britho.
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Capitulo 5

Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclusdes

O desenvolvimento do presente trabalho teve como objetivo avaliar os aspectos ligados 2
obtengdo, processamento € caracterizac3o de ligas eutéticas no sistema Fe-Al-Nb e Fe-Al-

Nb(Mo). A analise dos resultados permitiu obter as seguintes conclusdes:

a. A analise de ligas hipoeutéticas e hipereutéticas do sistema Fe-Al-Nb mostrou que a
fase (Fe,Al);Nb apresenta comportamento facetado na liga com maior conteado de

aluminio (Fe,ALLNb41) e comportamento néao facetado para a liga FeAIND22;

b. A adigio de 0,5% em atomos do elemento molibdénio ndo forma novas fases nas ligas
eutéticas estudadas. Quando a liga FeAINb22Mo foi solidificada direcionalmente sob
taxa de crescimento igual a 2 mm/h, a influéncia do molibdénio tornou-se evidente e
causou a degeneragdo da morfologia regular obtida para a liga sem a adigio deste

elemento;

. Durante a solidificacdo direcional da liga FeAINb22, as taxas mais elevadas (2,5;5¢6
mm/h) produziram morfologia constituida de lamelas e fibras em proporgdes
equivalentes. A morfologia lamelar foi dominante em 1,1 mm/h apresentando lamelas
de curto alcance. O aumento dessa taxa causou O decréscimo no espagamento entre as

fases e a degeneragdo dessas microestruturas. A variacdo do espagamento em fungao da
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taxa de crescimento mostrou concordéncia com a equacio classica de Jackson e Hunt:
VAZ? = constante, para o eutético (Fe,Al),Nb/(Fe,ALNb)s,, com ~ 22 % em atomos de

Al. A constante na equagio foi de 1,0 x 10” mm’/h;

O micromecanismo de fratura a temperatura ambiente para a liga FeAINb22, no estado
bruto de fusdo e solidificada direcionalmente sob taxa de 2 mm/h, € por clivagem,
tipico de materiais frageis, ou seja, as amostras apresentaram superficies de fratura
planas sem sinais de deformag@o e o desenvolvimento das trincas foi preferencialmente
do tipo interlamelar. No entanto, a liga FeAINb41 apresenta sinais de deformacio, o
que confere a esta liga certa ductilidade, provavelmente relacionada a fase (Fe, Al Nb)s,

que constitui a matriz do eutético;

Os ensaios de compressdo a quente (600 e 1.000 °C) das ligas eutéticas FeAINb nos
estados brutos de fusdo e solidificadas direcionalmente (v = 2 mm/h) mostraram que
ambos os compoésitos exibem melhor resisténcia mecinica quando solidificados
direcionalmente, onde as fases encontram-se alinhadas com a diregdo de aplicagio da
carga. Esse comportamento ¢ resultado da presenga da fase (Fe,Al),Nb na direcdo de
solicita¢do mecinica, a qual mantém sua resisténcia em altas temperaturas dominando o

comportamento geral da liga.

O eutético (Fe,Al,Nb)./(Fe,Al);Nb apresenta maior dureza que o eutético (Fe)/Fe;Nb,
devido a adi¢do do aluminio, responsavel por este efeito. Os valores de dureza obtidos
no presente trabalho indicam que os compositos na forma de liga eutética do sistema

Fe-Al-Nb exibem um balanc¢o da dureza entre suas fases constituintes.
A realizacdo de ensaios de oxidagio, em altas temperaturas e em atmosferas de ar
sintético € oxigénio mostrou que o aluminio, presente nas duas fases das ligas eutéticas

FeAIND, oxida seletivamente formando uma camada protetora de 6xido de Al,Os;

Em atmosfera oxidante, a temperatura de 1.200 °C, as taxas de oxidagio atingidas para

ambas ligas eutéticas FeAINb22 e FeAINb41 foram mais elevadas que nas temperaturas
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de 900 e 1.000 °C. A resisténcia & oxidagdo da liga eutética FeAINb41 foi maior que a
da FeAINb22, por conter uma maior quantidade de aluminio. Essa liga apresenta

menores taxas de oxidagdo;

5.2 Sugestdes para Trabalhos Futuros

A anslise dos resultados deste trabalho permite identificar varios estudos que poderdo
aprofundar o conhecimento sobre as ligas dos sistemas Fe-Al-Nb e Fe-Al-Nb(Mo), os quais

poderiam ser conduzidos atraveés de pesquisas associadas a:

a. Aprofundar os estudos a respeito das direcdes de crescimento das fases do eutético € a

relagiio das mesmas com a dire¢do do fluxo de calor na solidificagio direcional;

b. Avaliagio do efeito do conteado de aluminio na estrutura cristalina da fase intermetalica
Fesz;

c. Aprofundar a investigagdo sobre a transi¢io lamelar-fibrosa por meio de um estudo
interfacial das fases constituintes do compdsito proveniente das ligas eutéticas do sistema Fe-Al-
Nb;

d Estimar a influéncia da adi¢gdo de outros elementos na microestrutura eutética
(Fe,Al,Nb)sJ(Fe,Al)sz, avaliando também o limite de solubilidade destes em suas fases

constituintes;

e. Solidificagdo rapida das ligas eutéticas do sistema ternario Fe-Al-Nb, procurando avaliar a

reagdo eutética em condigdes distantes do equilibrio;
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