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RESUMO

G diagrama de- fases terndrio Ferro-Aluminio-Nidbio &
estudado usando técnicas experimentais como metalografia, Anfélise
Termica Diferencial (ATD}, microanalises puntuais quantitastivas
{MEV} e difratrometria de raios-X. Primeiramente se faz um estudo
do sistema bin8rio Fe-Nb, uma avaliacHo rapida do sistema Fe-Al e
finalmente se constroi a isoterma a 1000°C do sistema Fe-~Al-Nb,
assim como a superficie liguidus deste sistema ternario.

Para o sistema Fe-Nb foram vsados dois métodos: a fabricacio
de pares de difusBo com tratamentos térmicos a diferentes
temperaturas e a8 preparatio de ligas de diferentes composicies
tratadas a varias temperaturas. o©Os resuliados mostram gue o
diagrama est& constituido por duas fases intermedifrias: a fase
FsQNb (e} de forma¢8o congruente (1640°C) e a fase Feleblg {u}
de formaCdo peritética {1520<C). A fase FeQNbB ¢ metaestavel,
formg-se peritetoidicamente a 1490°C e decomple-~se
eutetoidicamente & 1460°C. Existe uma reacCHo eutética a 1500°C
proxima da composicl8oc 59 at% Nb. N3#o foi observada a fase
Peszbgg de alta temperatura, porém a soluybilidade do Fe no Nb
asumenta com a temperatura até 9 at% Fe a 1500-°C.

A suposta fase FeBNbB ndo precipita com a presenca do Al. As
faixdas de solubilidade das fases i & £ no campo ternario sip de
27 e 49 at% Al respectivamente. Qs resultados preliminares
mostrTam & existénecia de uma fase tern8ria prodxima 2 PegAizoNb?Z,
rica em X¥b. Na regido rica em Al n¥o foram observadas mudancas
considerdveis na iscterma de 1000°C. A superficie liguidus foi
avaliada at® temperaturas abaixc de 1550°C. No sistema bindrio
Fe~Al praticamente n¥o foram observadas mudancgas significatlivas

na sua configuracio,



ABSTRACT.

The Iren~Niobium~Aluminium ternary phase diagram is studied
using experimental techniques as metallographic and Differential
Thermal Analvsis {DTA)}, guantitative Scanning Electron
Microanalysis {S8SEM)} and X-ray difractometry. First the Fe-~Nb
system is studied, second our assesment of Fe-al system is done
and finally the isotherm at 1000°C of the Fe-Nb-Al was built. The
scketch of the liguidus surface of this system is proposed.

The Fe~Nb sysiem was studied using two methods: through a)
the preparation of difusion couples heat treated at differents
temperatures; b)) with different compositions heat treated at
several temperatures. The results confirm the existence of two
intermediate phase in this system: the FeZNb {e) phase of
congruent formation (1640°C}) and Feleb19 {u) phase of peritectic
formation. The phase F82Nb3 is metastable:; it has peritectoidal
formation (14%0°C) and eutectoidal decomposition at 1460°C. There
is an eutectic reaction at 1500°C around 59 at% Nb. The Fegnggg
phase was not observed at high temperatures, The solubility of Fe
in Nb rises with temperatures up to 9 at% Nb at 1300°C.

The Fesz3 phase doesn’t form with Al adittion. The
solubility rtanges of @ and € phases are 27 and 49 at% Al,
respectively, inte the ternary field. Our preliminary results
show a ternary phase around FegAi20N872 composition. In the
Aluminium rich region, we didn’t observe great changes in the
1640°C isotherm. The liguidus suriace was sketched bhelow to
1550 C.

 No significative changes were observed for the Fe-Al binary

system.
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CAPITULO 1
INTRODUCAO.

1.1 - AIGUMAS CONSIDERACDES GERAIS.

Os desenvolvimentos cientifico e tecnolOgico propiciaram
duas consequéncias imediatas: o aprimoramento dos materiais
tradicionais e o aparecimento dos chamadas novos materiais. Este
processo iniciou-se praticamente durante a segunda guerra mundial
acentuando-se muito nos @ltimos 30 anos. Tanto nos materiais
tradicionais guanto nos novos, #§ exigéncias a novas solicitacles
foram-se tornando maiores,

Dentro deste processo tecnolOgico e cientifico existe uma
rela¢fHo entre as possibilidades de processamento para os
diferentes tipos de uso e a obtenC80, a nivel industrial, dos
mesmos. A grande maioria dos conhegimentos nos materiais
tradicionais e nos novos materiais foram iniciados mediante
téenicas de laboratério, em pegquena escala, para logo incursionar
& escala industrial. Este tipo de processo ocorreu, por exemplo,
com 08 materiais de grau eletrdnice {os semicondutores) e,
provavelmente, venha a acontecer com as ceramicas
sppercondutoras.

Esta etapa laboratorial, pelo menos no inicio, se torna
imprescindivel j2 gue as guantidades de massa com as guais se
trabalha, assim como o grau de pureza dos elementos e o0s
sauipamentos utilizados, s8¢ fatores preponderanties parse uma
adequada e Otima caracterizacHo dos materiais.

Os materiais metalicos niop fogem deste Processo de
dagenvolvimento. A sua caracterizacéa desde o ponte de vista da
sua constituic8o € importante. Hoje em dia, nfio se pndé falar das
propriedades fisicas ou meclnicas de um material metalico

unicamente com parlmetros, como por exemplo, de dureza, de



resisténeia MecCanicsa, de condutividade eletrica ou das
propriedades magneticas, E necessario conhecer sus
microestrutura, ou seja, as fases com as quais estd constituido.
4 fase € uma porg#o fisicamente homogénea e distinta dentro de um
determinado material. Quando fazemos referféncia, por exemplo, &
uma fase ferritica pum a¢o comum, estamos caracterizando com ela
algumas propriedades intrinsicas da mesma. Isto significa gque
estamos falando sobre a estrutura cristalogriafica, a solubilidade
com outros materiais, além de ouiras caracterlsticas, como por
exemplo, suas propriedades magnéticas,

Os disgramas de fase sHo representacfes graficas gue
constituem os campos de fase, as reacdes de formacdo e
decomposicio, para combinac¢Bes de dois ou mais elementos
metdlicos em diferentes propor¢des. Em geral, para materiais
metdlicos, estes diagramas est8o constituldos pelas variéveis

temperatura e composicHo.

1.2 -~ O TRABALHO DE TESE.

Este trabalho de tese surgiu como uma das primeiras
iniciativas de um grupo de trabalho no Laboratdric de Materiais
de Baixas Temperaturas do Depto de Fisica de Estado S06lido e
Ciéncia dos Materiais do Instituto de Fisica da UNICAMP. Isto,
com © intuito de se estudar, por métodos experimentais e
teGricos, diagramas de fase de materiais metdlicos. Esta
iniciativa foi fruto de uma interacSioc com a Fundacfo de
Tecnologia Industrial de Lorena {Brasil), assim como com outras
instituicdes a nivel nacional e internacional. Desta forma, f{oi
constituideo um grupo de trabalho sobre diagramas de fase de
metais refratarios como Nb, Ta., Vv, W e Zr ligados a metais de
transiclo como Fe, Cr e Ni, além de adi¢Oes de outros elementos
come Al ou C.

¢ presente trabalho de tese € um estudo experimental do
sistema ternério Ferrye-Aluminio-Niébio, cujos objetivos s#o:

al - A determinacfo do diagrama de fases do sistema binario



Ferro-Nifdbio (Fe-Nb)} entre as composicBes de 20 a 100 at% de Nb
dentro de uma faixa de temperaturas de 900 a 1700°C. |

b} - O estudo, a wmodo de confirmacdo, das fases
iﬁtermediariag existentes no sistema .binério Ferro-Aluminio
{Fe-Al)}, entre as composicles 50 a 80 at% Al e 600 a 1300°C.

£} - A construC8o da isoterma a 1000°C do sistema ternirio
Ferro-Aluminio-Nibdbio {Fe-Al-Nb), com a determinaCio dos campos
monofasicos, bifésicos e trifésicos dentro da isoterma. .

) - O levantamento da superficie liquidus nas regifes com
temperaturas inferiores a 1600°C. '

e} - A determinag8o das estruturas cristaleograficas das
fases binfrias Fe-Nb e seu comportamento ante a adicdo do
eglemento Al, |

Foi escolhido este sistema porgue os elementos constitutivos
oferecem propriedades significativas como:

0 Nid¢bio pode ser utilizado em ligas resistentes a altas
temperaturas. Possui uma boa dutilidade e boa resisténcia 2
corrosdc. Além disso, o© Brasil possui grandes reservas se
comparado com outro paises. A adi¢lo deste elementoc nos agos,
melhora, consideravelmente, as propriedades meclnicas. O Nidbhio
faz parte de wum nUmeroc razoavel de superlizas, de grande
interesse tecnoldgico hoje em dia.

0 Aluminio ocupa o terceiro lugar dos elementos mais
abundantes na crosta terrestre [81 Pral, sendo superado somente
pelo oxigéneo e silicio., Este elemento apresenta uma densidade
baixa, alta resisténecia & oxidaclo, além de oferecer uma boa
dutilidade. Combinado com outros elementos como o Nb, forma ligas
que possuem excelentes propriedades mec8nicas a alta temperatura,
como € 0 vaso das superligas.

O Ferro estda também dentro dos elemenios gue encontramos em
grandes gquantidades na crosta terrestre (auarto lugar) [81 Pralj.
A vrvesisténeia meclnica, dureza, assim come suas propriedades
magn@iicas s#Ho significativas quando ligados a outros elementos.

Combinado com o© carbono, principalmente, e outres elementos,

3



forma os acos.

Portanto, as ligas formadas por estes trés elementos {(Fe, Nb
€ Al), constituem parte das chamadas superligas, de grande
interesse tecnolégico na atualidade, [87 Lorl.



CAPITULO 2
REVISAO BIBLIOGRAFICA.

2.1 -~ SISTEMA FERRO-NIOBIO.

0z primeiros trabalhos do sistema Ferro~-Nibbio foram
estudados mais na regiﬁo rica em Ferro, para ver a relacl8oc do
comportamento do Nidbio nos aCos de baixa liga, dando especial
atenc80 ao gue se refere as propriedades mec@nicas. Vamos fazer
um resumo dos mais relevantes trabalhos deste sistema.

Uma das primeiras publicag¢8es experimentais sobre ligas
Ferro-Nidbio foi apresentado por Voronor [37 Vor]. Este estudo
abrange- uma faixa de composi¢Oes de 0 &8 60 at% Nb e a maioria dos
resultados esta enfocada no comportamento da solubilidade do Nb
ne Fe, Voronor [37Vor}] apresenta uma reaGHo eutética a 1365°C
proximoe de 9.8 at% Nb, de acordo com a relacfo:

L = Fe(d) + Fe,Nb {2-1}),
assim como & existéncia de uma fase intermediaria de
gsteguiometria Feijz, denominada £, de formacd3o congruente,
apesar de nfo ser conclusiva essa afirmac¥o. Os resultados estlo
baseados em analises metalograficas, térmicas, anélises de
raios~X e resistividade elétrica.

Egger e Petter [38 Eggl, trabalhando com analise térmica,
microscopia Otica e raios-X, numa faixa de composi¢les de ¢ a 59
at% de Nb, apresenta um diagrama mais elaborado na regifio rica em
Fe, com alguris resultados nas regifes intermedidrias. A Fig. 2-1
mestra-ﬂ diagrams proposto por estes autores. O eutético neste
trabalho estd a 1336°C e préximo a 11 at®% de Nb. Transformacdes &
1220 e 965°C foram observadas, assim como a transforma¢do
magnética a 760°C. A fase intermediliria Fe3Nb2 {g) forma
congruentemente entre 1650 & 1660°C. Estas temperaturas foram

obtidas por extrapolaciio do ponto de fusBo de ligas prdximas a



gstequiometria Fejﬂbz. Estes autores sugerem & existéncia de uma
fase intermedi@ria de maior teor de Nb, consignada como Fexﬂby, e
um outre eutético préximo a 55 at% Nb (67 wt% Nb) e 1560°C. A
&xisténcia. da fase FeXbe foi obtida pelo metodo de rajos-X,
apesar da ndo determinac¢8o da estrutura cristalografica e da
esteguiometria. Posteriormente, Peters {45 Pet], numa comunicag¢do
nd3o publicada, modifica a estequiometria da fase FeBsz para
Fazﬁb {fase tipo Laves).

Paralelamente aos trabalhos de Eggers e Peters [38 Eggl,
Vogel e Ergang [38 Vogl fizeram um estudo do sistema Fe-Nb
baseado em andlises térmicas e microscopia. A fase Fe3Nb2 &
aspresentada com uma estequiomeiria FesNb3 de formacdo copgruente,
A regifio rica em Fe nio €& detalhada no que diz respeito as
solubilidades das fases 6, ¥ e o com 0 Nb. A estequiometiria
FeSNb3 foi obtida por andlise metalografica em ligas tratadas e
fundidas.

Genders et al [39 Gen] trabalhou entre a faixa de 0 a 37 at%
Mb utilizando anfilises metalografica, térmica e microdureza num
total de 23 ligas tratadas a diferentes temperaturas. Os
resultados da anBlise térmica entre 900 a 1250°C confirmam as
temperaturas de transformatC3o obtidas por Eggers e Pelers [38
Ezgl. Nestas anélises metalograficas [39 Gen} trabalhou com uma
sequéncia fina de compesicdes entre a& 0 e 13 at% Nb. Os
diferentes tratamentos térmicos destas ligas foram feitos para
determinar, com maior precisfo, os limites de solubilidade das
regifes bifésicas e monofédsicas como @« + ¥, ¥ € O eatetdide em
torno de 2,5 at% Nb, Este € um dos primeiros trabalhos em que =se
faz um estudo do comportamento da microdureza com as variacdes de
Nhk. Adicdes de Nb no Fe aumentam, significativamente, a dureza
Vickers, atingindo variagfes n#o lineares de 100 a 700 unidades
de dureza entre 0 a 37 at% de Nb. )

Goldschmidt [S7 Gol} [60 Goll, estudando o sistema ternadrio
Fe-Nb-8i, € o primeiro autor que trabalha no sistema Fe-Nb de 0O &

99 at% de Nb, usando técnicas de raios-X, pirometria oOtica e



medidas de magnetismo. Para a determina¢8o das estruturas
cristalograficas, utiliza radisc8o de Co Ko em amostiras na forma
de p0s, tratadas termicamente & 1000°C por 14 dias. 0Os resultados
apresentados por este awutor mostram um sistema constituido peor
quatro fases intermedifrias, Fig. 2-2.

A existéncia da fase Laves Fezﬂb {p) {(j3 apresentada por {45
Fetj) €& confirmada numa faixa de composigles de 22 a 42 at% de
Kb, com formag¢Ho congruente em torno de 1600°C.

Uma segunda fase de alta temperatura (1400°C) forma-se de
acordo a reacHo peritetdide:

Fe,Nb + n' == g {2-2}
e decomposic8o eutetbide conforme a reacfo:

@ == Fe,Nb + 1 , (2-3)
em torno de 600°C. Esta fase o0 possui uma estequiometria
FﬁZENbIQ' A fase ¢ & isomorfa com o FeCr e FeMo.

Acima desta reac8o peritetbide ocorre uma transformaco
eutética governada pela resaCo:

L == Fe,Nb + 1 . (2-4)

A terceira fase apresentada estd em torno de 60 at% de Nb
(denotada como nj com forma¢Hio congruente proxima a 1450°C;
relacionads a uma estrutura cUbica do tipo TiZNi, com um
par2metro de rede a.= 11.262 A e uma faixa de solubilidade
pequena (¥ 7 at%}.

A guartas fase proposta ¢ de aita temperatura, de formaGHo

peritetéide de acordo & reat3o:

.. 5 _5
n o+ Nbss g Fexhby {2-5)
e decomposicio eutetdide conforme a reaqﬁu:
——nnkie “..
FeXbe ~—— Nbss + 1N {2~6}.

A faixa de temperaturas © de 100°C, entre 1300 ¢ 1200°C. et Goll
apresenta uma reaC8o eutética prOxima a 63 at% Nb e 1400°C de
acoerdo com a relacHo:
. — B

L = Fesz3 + Nbss (2-71%.
4 smolubilidade do Fe no Nb & estreita (do tipo substitucional,

com tamanhos atdémicos proximos).



As fronteiras das fases foram determinadas pelo método de
desaparecimento das linhas no espectro de difracfio e pela
variac¢do do espaCamento reticular; dando como consequéncia, uma
consideravel incertezas nos  seus iimites, assim comd na
determinaCdo das temperaturas de transformacio.

A fase Laves, Fesz, ¢ dividida em duas regiles; pm,
ng € pn,
paramagnética, de Pesz até 44 at% Nb. Este comportamentio

ferromagnética, de 22 at% Nb até a esteguiometria Fe

magnético € projetado no campo ternirio com & adi¢lo do elemento
3i. Os pontos de fusdo foram determinados por pirometria 6tica
com erros de £ 15°C, previamente calibrados com metais puros (n¥o
gsclarecidos).

A Tabela 2-1 contém um resumo das estruturas cristalinas
obtidas por [60 Goll.

W. 8. Gibson et al [61 Gibl, A. Ferrier at al [64 ferl e E.
F. Abrahamsam [66 abr] fizeram estudos experimentais como andlise
térmica, microscopia Otica, susceptibilidade magnética e raips-X
em composigOes ricas em Fe (até 14 at% Nb).

¥. N. Drobyshev [66 Dro] baseado em anf@lises de raios-X em
iigas tratadas entre 1100 a 1130°C e nas compopsicles 15 a 66.3
at% Nb, levanta as primeiras discrepfncias com © diagrama de [60
G3ol]l. 08 resultados de raios-X confirmam a existéncia das fases
intermediarias Fesz (£} com uma faixa de scolubilidade de 7 at% ¢
a fase F62Nb3 {n). A fase Fezlﬁb19 {¢} ndc foi encontrada na
regific de composi¢do eguiatomica, porem nido descarta a
possibilidade da sua existéncia. Simultaneamente determina
algumas propriedades termodindmicas do componente Fesz, por
métodos experimentais de eletroguimica.

A, Raman [67 Ram} apresenta um trabalho experimental, gque
abrange guase a totalidade do diagrama, baseado em técnicas
metalograficas e metodog de raios-X em ligas tratadas a 10006°C
(atmosfera de Ar) € 1300°C {vicug, 10”6 Torr)., ©Os resultades
mostram duas fases intermedifrias, Fig. 2+3,

{67 Ram] n3o apresenta mudanCas significativas na regido



rice em Fe. A fase Laves Fezﬁb estd entre 30 a 36 8t% Nb e ests
de acordo com [66 Dro}. Esta fase tem uma estruturs hexagonal do
tipo MgZn, (a = 4.874 A, ¢ = 7.942 A e c¢/fs = 1.629) e formacHo
congruente {(1650°C aproximadamente).

A segunda fTase estd entre as composicles 48 a 50 at% Nb e
apresenta uma estrutura romboédrica do tipo WBFe? {4}, A ligsa
PeSSHh45 & heterogénea, bifasica, compreendida entre # e €, Sobre
a formaGH0o da fase p, nfo sugere nada concreto, apesar de gue no
diagrama esquematiza como de formacH8o congruente com. um eutético
entre € e ¥ de acordo com & reacdo:

et FeZNb + H {2~8})

As ligas FeSONbSO, Fe48Nb52, FeSSNb4S e Fe40Nb60, tratadas
termicamente a 1300+C por 5 dias, foram heterogéneas constituldas
pelas fases M e Nbss’ Uma microestrutura semelhante & um eutético
fol encontrada na liga Fe33,4Nb66.6 r(tratada a 13060<C por 3
dias), de morfoliogia diferente do eutético da liga FBSSNb4S' {67
Ram} afirma a presenca de um eutético em 62 at% Nb, entre H e
Nbss, comforme a reacHo;

L e Nbss + (2-9)

Na liga F833.4Nb66.6 abservou que no padr3oc de difragfo
aparecem linhas que poderiam pertencer & uma nova fase, designada
como H', e a fase Nbss. Estas linhas ocorrem nas mesmas posicOes
gque as linhas da fase . A Tabela 2-2 mostra um resumo das
estruturas cristalinas obtidas por [67 Ram].

A liga 94 at% de Nb tratada termicamente a 1300° C, &
totalmente homogénea; porém n¥c faz considerac¢Bes sobre a faixa
de solubilidade do Fe no Nb. Entre 50 a 90 at% de Nb nHo observou
nenhuma estrutura tipo Tizwi. '

AdicOes de 4 at% de C & S§i no sistema Fe-Nb {nas proporcdes
2:1 ¢ 1:1 para Fe-Nb) nfo propicia a formacH8o das fases Fesz3 e
o. Isto significa gue estes elementos nfo estabilizam estas fases

como sugerido pelo trabalho de [60 Goll.
Posteriormente A. W. Denham [67 Den] faz uma investigaCdo

sobre o sistema Fe-Nb-Si, trabalhando com ligas tratadas a 1000 e



1300°C por 14 dias, nas composiCles Fesz, 0Os resultados acusam a
presenCa da fase ¥ prOxima a £, mas nfo encontra novamente a fase
¢, mencionada por Goldschmidt [60 Gol]. Os par2metros de rede da
fase Fesz {a = 4.844 e ¢ = 7.889 A) nfio concordam com os de [60
Goll {(a = 4.817 e ¢ = 7.872 A}, considerando que provavelmente
este Ultimo autor cometeu erro de composiCio.

Q trabalho de P. 1. Kripyakavich [68 Kril] confirma, como foi
proposto por [67 Ram], a existéncia da. fase ¢ com uma estrutura
W Fe? ¢ & fase ¢ com uma do tipo MgZn

£ 2"
extensiva para 05 sistemas Fe-Ta e Fe-Co. K. Wetzig (69 Wet]

Esta estrutura WéFe? &

também encontra as fases € e y, afirmando gue entre as mesmas
gxisie um eutétiico, porém' ndo descarta a possibilidade de
formaCdo peritética para 4.

. A, Fischer [70 Fis] € XK. Bewilogua [72 Bew] trabalharam
na regifes ricas em Fe,

F. X. Lu [85 Lu)} trabalha no sistema Fe-Nb pars elucidar a
existéncia das fases Fesz3 & Febey ¢ determinar as estruturas
das fases ¢ e Y. Este autor usa técnicas de raios-X em pés
tratados a 1000 e 1200°C por 20 dias., O seun trabalhe mostra a
concordancia da fase € com respeito aos autores anteriores. Nas
composiCles equiatdmicas FeNb, obtém a estrutura romboédrica tipo
WﬁFeT (), identica & obtida por [68 Kri]. Os seus resultados
mostram gque as fases W e Nbss estdo presentes entre as
composicdes Ferl.S e Ferg, ndo sendo observada as fases FeZNb3
& FeXbe,

Este trabalho estuda simultaneamente & influénecia da
introduc#o deliberada de N, O e C em ligas Fe-Nb. Em trés ligas
de composiedes FeNb e Fﬁsz nitretadas a 850°C ndc observa &
formac8o da fase Fezs\fb3 pura. K. M, Hutter [62 Nut] obteve
nitreto ternfrio por reduCdo em Oxidos de Ni e Mo misturados a
aitas temperaturas em atmosfera de H {nd¢ esclarecidas
totalmente). Lu {85 Lul. usando esta mesma técnica, obtém a fase
N oa 1000 e 1200°C com pardmetros de rede a = 11.347 % 0.001 A
{semelhanie a fase TizNi de Goldschmidt [60 Goll}, porém com
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3ﬂb3N,
Para estudar a influéncia do oxigénio, Lu [85 Lul trabalha
com ligas Fe~Nb e FeO a 1000°C por 48 h, Na composicio FENbI 5

misturado com FeQ, obteve s fase n mais'Nb e misturado com Fers

composi¢lo Fe

a mesma YTase com parBmetro de rede de 11.25% A, OQutras
experiéncias com adic8o de O mostraram a formaCHo de compostos
ternérios ¢ nHo a fase 1. Com respeito as adi¢Bes de C, ele nlop
teve sucesso na obtencdo da fase 1.

As conclus8es de [85 Lu)l mostram gue provavelmente o uso de
determinados tubos de quartzo induzem & rea¢des de decomposicHo
dos mesmos, contaminando a atmosfera de Ar e produzindo os Oxidos
e nitretos tipo N. Este autor considera que provavelmente
Goldschmidt [60 Goll]l cometeu este erro.

As compilac8es e avaliagfes criticas do sistema Fe~Nb podem
ser resumidas em 5 trabalhos importantes.

Hansen [58 Han] no seu YConstitution of Binary Alloys",
apresenta o diagrama ate 60 at% Nb, A fase Fe ,Nb () tem
estirutura do tipo MgZn,, formaC8o congruente {(1665°C) e faixa de
solubilidade em torno de 7 at%. Este diagrama mostra duas rea¢les
cutéticas; a primeira em 11.5 at% Nb e 1360°C ¢ a segunda prOxims
a 55 at% Nb com 1360°C. O diagrama também apresenta detalhes na
regific rica em Fe compilados com base nos resultados de varios
auiores. _

R. P, Elliot I65 Ell] no primeiro suplemento de
"Constitution of Binary Alloys” apresenta uma compila¢io do
diagrama Fe~Nb, baseado integralmente nos resuitades de
Goldschmidt [60 Goll e W. 8. Gibson {81 Gib]l, mostrando 4 fases
intermediarias €, O e Fesz3 e uma fase de alta temperatura
?eXNbﬁ, No segundo suplemento, F. A. Shunk {69 Shul so faz
referencias @ regifo rica em Fe ¢ 4 Tase Fesz.

¢, Kubaschewski [82 Kub}, numa avaliag8o critica do sistema
Fe-Nb, apresenta um diagrama baseado noes resultados de
Goldschmidt [60 Gol], Fig. 2-4, porém com algumas modificacies.

Na regifio rica em Fe mantém a configuracfio dos primeliros
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trabalhos. O sistema tem trés reaCBes eutéticas: a primeira a
i10.6 at% Nb e 1370°C, a segunda entre as fases £ e U proxima a 52
at% Nb e 1550°C e a terceira préxima a 76 ait% Nb e 1665°C. As
fases £ e Fezﬁbj fundem congruentemente a 1630 e = 1800°C
respectivamente. A fase ¢ (g} se forma com uma reacio peritetbide
a 1500°C e decomple-se a 600°C por uma reaCldo eutetdide.
Kubaschewski inclui a fase Febey entre 1180 a 1600°C, proxima &
composicHo 89 at% Nb. As solubilidades do Fe no Nb sHo crescentes
com a temperatura atinginde um maximo em 5 at% Fe.

E. Paul [86 Pau]l faz uma avaliac¥o no diagrama baseando-se
nos resultados de Raman {67 ERam}, A fase Fezﬂb forma
congruentemente a 1627°C e tem uma faixa de solubilidade entre 27
a 37 at% de Nb (i0 at%}. A fase U, Feleblg apresenta intervazio
peguenc de soclubilidade. O esutético entre € e M estd proximo a 42
at% de Nb e ocorre a 1535°C, A fase p n8o estd definida em sua
formac#io. O eutftico entre g e Nb estd em 64 at% de Nb e 1400°C.
A méxima solubilidade do Fe no Nb atinge 7.6 ai% de Fe, a 1400°C.
A Tabela 2-3 mostra uma compilac8o dos par@metros de rede do
sistema Fe-Nb apresentados por [86 Paul.

Massalski [86 Mas] numa das Ultimas avaliagfes deste
zistema. apresenta o diagrama baseado nos resultados de Raman {67
Ram}, Fig. 2-5.

As propriedades magnéticas das fases € e ¢ foram estudadas
por A.8. Ahmed et al {83 Ahm] e D.A. Read et al {77 Real, os
quais empregaram métodos de difracfo de neutrons, espectrometria
Méssbaver e medidas de suceptibilidede magnética. A fase € (na
composic8o estequioméirical € ferromagnética, com uma temperatura
de Curie de 10°K e um momento magnético de 0,046 UB por atomo de
Fe, além de apresentar um aumento grande deste momento sobre
ambos jados da composicH8o  esteguiométirica. A fase u &
antiferromagnética com uma temperatura de Néel de 275 % 7°K e um

momentoe magnético de 2.5 = 0.4 “B’ {77 Real.
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TABELA 2-1.

Estruturas cristalinas no sistema Fe-Nb segundo [60 Goll

Fase Faixa Comp Tipo Parametro de rede Comentarios
at% Nb {A) Temp. T.T.
FBSS < 2 W a = 2,.8665 600-C
em Fe{o) a = 2.8674 1000-°C
F&ZND 22 - 42 Mg232 a = 4 811 1000°C
¢ = 7.837
¢/a = 1,633 20 at¥% Nb
a = 4,817 igoeC
c = 7.872
c/a = 1.634 30 at% Nb
a = 4.832 10006°C
¢ = 7.871
c/fa = 1.629 40 at% Nb
4 246 e 245 FeCr - - 1000C
_ FeMo
Fe,Nb, 1256 e =62 = | Ti,Ni a = 11.262 1000°C
FeXbe - - il
Nbss i.9 a = 33,3061 1068-C
- 3.2975
3.4 a = 3.2911 1206-°C

13




TABELA 2-2.
Estruturas cristalinas do sistema Fe-Nb segundo [66 Ram]

Fasze IFaixa Comp. Tipo ParBmetro de rede Comentdrios
at% Nb (A) Temp., T. T.
ﬁbss W a = 3,282
Fe7Nb6 47 - 49 WéFe? a = 4,926
¢ = 26,8 1006 —
c/a = 5.441 1300-¢C
a = 4,852 rico Nb
¢ = 26.67 14000 -
cfa = 5.386 1300°C
a = 4.926 rico Fe
¢ = 26,63 1000 -
¢/a = 5,406 1300°C
Fezmb 28 - 36 Mg2n2 a = 4.874 64 at¥% Fe
c = 7.942 1000 =
c/a = 1.629 1300°C
a = 4,816 80 at% Fe
c = 7.8533 1600 -
c/a = 1.63 1300-C
Fess —— W a = 2,870 R} at% Fe
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TABELA 2-3.
Bados de parfmetro de rede do sistema Fe-Nb [86 Pau]

Fase Faixa Comp. ParBetro de rede-Temp. Referéncia
at% Nb atA) c (A} °C
«f{Fe} Q 2.8664 20 [Pearson2]
0.1 2.8669 T.A. [66 Abr]
0.2 2.8676 T.A. [66 Abr]
0.3 2.8683 T.A. {66 Abr]
0.4 2.86950 T.A. [66 Abr]
0.3 2.8697 T.A. [66 Abr)
0.6 2.8704 T T, A, [66 Abr]
0.7 2.8711 T.A. [66 Abrl
Yi{Fe} 0 3.6486 916 {Pearsonzi
SiFe} G 2.9322 1394 [Pearsonzi
Fe,Nb 27 =+ 38 4,82 7.86 T.A. [67 Ram}
(e} 33 4,831 7.882 T.A. [41 Wall
33 4.834 7.879 T.A. [58 Eill
33 4,829 7.877 T.A. {62 Spel
33 4,83 7.88  T.A. [69 Wet]
33 4.840 7.895 T.A. [69 Kan]}
20 * 4.811 7.857 T.A. [57 Goll
30 © 4.818 7.872 T.A. [60 Goll
a0 * 4.832 7.871 T.A. [57 Goll
20 " 4,816 7.852 . T.A. [67 Ram)
36 4,874 7.942  T.A. {67 Ram}
32.7 4.8414  7.8933 T.A. [67 Den]
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TABELA 2-~3. {Continua¢io}
Fase Faixa Comp, Pardmetro de rede-Temp. Referéncecias
at% Nb a {A) c (A) “C '
FeNbh 47 =+ 29 4.93 26,8 T.A. {66 Ram]
{i) 50 4.93 ——— T.A. [69 Wet]
50 4.928 26.83 T.4, {68 Kril]
48 4.932 26,81 T.A. [7¢ Dry)
48 4.926 26.80 T.A. {66 Ram]
Rice Nb 4.952 26.67 T.A. [67 Ram]
Rico Fe 4.926 26.63 T.A. {67 Ram}
Nb * & 3.282 T.A. {67 Ram]
597 J3.2911 1200 {37 Gal]
=gy 3.29758 1000 {57 Gol}
100 3.30862 T.A. [60 Goll
100 3.3066 T.A. [Pearson2}
*® Regido de duas fases

L] Ho limite de solubilidade

T.A. Temperatura ambiente
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2.2 - SISTEMA FERRO-ALUMINIO.

M. Hansen [58 Hanj no seu "Constitution of Binary Alloys®
apresenta uma avaliagc8o critica do sistema Fe-Al em toda sua
extenQio, Fig 2-6. As solubilidades do Al no Fe(y) n¥c estdo
determinadas com precisdo, assim como a solubilidade do &l no
Fe{a}. Nesta regifio, rica em Fe, as fases de baixas temperaturas,

como & Tase Fe . Al., n8o est8o bem esclarecidas, considerando gque

3
ainda faltam fazer muitas medidas npesta regido. As linhas
liguidus e s6iidus também mosiram incertezas na sua configuracdo.
Na regifo rica em Al o limite superior da fase « também ¢
incerto:; entretanto [58 Han] apresenta as fases intermedifirias ¢
de formacHo peritética e decomposicio eutetbide em altas
temperaturas, a fase Fe Al, ({) de forma¢io peritetéGide, a fase
Fezél5 {rn} de {formacio coné}uente g a Tase Feél3 {0y de formacdo
peritética, Entre as fases € e 7 existe uma rteaCdo eutética.
Finalmente, na regific rica em Al mostra uma segunda reaCHo
entética proOxima a 99.1 at% Al e 655°C,

J.R. Lee {60 Leel, trabalhando com an2lise térmica, mosira
nos seus rvesultados que a adicHo de Al ao Fe aumenta &
temperatura de fusfo {linha liguidus) até 1336°C em 10 at® Al {o
autor nic faz comentarics sobre a determinacfio da temperatura de
fus#o do Fe pure), Fig. 2-7 e Fig. 2-8. {60 Lee] considera gque
este fenbmeno @ wuma carateristica do sistema Fe-Al e ndo
decorrente da presenga do oxigénio nas amostras {como um terceiro
elemento}. A regifio rica entre as linhas Iliguidus e sGlidus &
estreita se compararmos com o diagrama de [38 Han}, Fig 2-6.

Na regifio rica em Al [60 Leel confirma as reaCBes de
formacio e decomposicBo da fase £. comp apresentado por [58 Hanj,
com pequenas modificacbes nas temperaturas de transformagio, Fig
2-8., A fase FeAl, (T} forma periteticamente a uma temperalura
menor gue a apregéntada por [358 Han] {de 11538 para 1138°C}. A
fase FegAiR {n} forma congruentementie em ltemperatura menor {1573
PETA }55§:C§. Para {60 Lee], a {fase FeAI% () tem formagio



congruente existindo um euiéiicn entre e 8,

E. Schirmann et al [80 Shcl num estudo conjunto dos sistemsas
Fe-Al e Fe-P determina as linhas liquidus e s0lidus do diagrama
Fe~Al com metodos de anflise térmica e "holding test", Fig 2-9,
Os limites de solubilidade das fases sio determinados com
microanalise puntual. De acordo com este autor, & linha liguidus
ndo aumenta a temperatura com a adicdo de Al (10 at% Al) como
afirma [60 Lee]l. [80 Sch] mostrs que existe uma reac3o peritética
na regido rica em Fe de acordo com & reaCfo:

L{30.7 at% Al) + Fea{45.2 at% Al) == Feu’.(46.5 at% Al) (2-10)

e confirma o equilibrio termodinZmico entre as fases LI{60.2 at%
A1y, Fex'(49.9 at% Al) e €{56.1 at% Al} a 1215°C ji2 obtido por
{61 Lih], onde estaria presente a reacfo:
L + Fe{a') == ¢ {2-11).

Esta fase de alta temperatura forma periteticamente a 1230°C
aproximadamnete ¢ decompBe eutetoidicamente a 1094°C. A fase
FeZAIS (n} forma congruentemente a 1171°C. Entre Fe2A15 e €
gxiste um eutético a 1164°C e 66.5 at% Al, gque obedece a reacClo:

. LE==c¢ + 7@ (2-12).

{80 3Bch] também conclui 2 existéncia de uma reacido

peritetbide conforme & relacHo;
E{62.5 at®h Al} + m{71.4 at% Al) == [(67.0 at% Al} {2-1313,

com uma temperatura inferior 2 da reatfo eutética. Uma outra

transformaqdo peritética est? presente a 1157°(:
n{71.4 at% Al) + L{77.0 at% Al} === 8{70.2 at% Al) (2-14}.

Na regife rica em Al concorda com os resultados de [30 Agel e {38
Bra}l no que diz respeitc 2 presenca de um eutftico a 655°C e 99,1

at¥% al.
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K. P. Elliot {[65 Ell} e F.A, Shunk [69 Shul nos seus
"Constitution of Binary Alidyé“ {primeirc e segundo Suplemento)
apresentam uma compilac8o dos resultados de varios autores com
pequenas modificacOes na regifio rica em Al e sem contribuicdes
significativas no que se¢ refere 2 regido rica em Fe.

Na regifio rica em Fe existem varios trabalhos referentes a
solubilidade do Fel{y) para o Al e 2 existéncia dos diferentes
campos das fases o ¢ FeAla. Entre eles podemos citar, por
exemple, os de P.L. Rimlinge [65 Rim] e de P.R. Swann et al [69
Swal que, usando técnicas como anélise térmica, Taios-X e
dilatometria conseguem elaborar parcialmente a configura¢fio desta
regifio rica em Fe. _

W. Kbster e T, GOdecke [80 K&s] apresentam um dos trabalhos
melhor executados na regifio que compreende, em especial, a fase
Fa3A1 e sua relac8c com os outros campos de fase vizinhos. [80
K#s] usando técnicas de andlise térmica {com medidas de calor de
transformacio, coeficiente de expansdc e mbdule de elasticidade
com respeito @ temperatura) levanta, na regifdo rica em Fe, um
diagrama mais aprimorado, Fig. 2-10.

©. Kubaschewski [82 Kubl, numa avaliacl8o critica, apresenia
o diagrama Fe-Al, Fig 2-11, em base a uma compilacfo de dados de
varios autores. Na rtegifo rica em Fe{(y) {(de alta temperatura)
apresenta os resultados de Rocquet et al [67 Roq] baseados em
experiénceias de microscopia Hdtica e dilatometria. Estes
resultados estfo de acordo com os calculos de QOelsen {49 Cel] e
confirmados com medidas magnéticas do proprio Reocquet (71 Rogl.

As formas das linhas liguidus e s0lidus sfo aceitas de
acordo com os resultados de J.R. Lee [60 Lee] e de E. Schurmann
{#0 Schl, Figs. 2~7 e 2~9, onde considera um pegueno aumento de
temperatura na linha liquidus proéxima & 10 at% Al e onde & zZona
hifasica sOlido-liquido & estreita.

Na regpifo inferior da fase « sfio aceitos todos os resultades
obtidos por W. Kbster et al [80 Kosl, Fig 2-10, Aqui sfo

dizcytidas as transformagfes ordem-desordem e &s relacdes de
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coexisténeia das fases u,'aé,_az(h) {Feal), uzll) (Feal) e FeBAI,
assim come o comporitamento da temperatura de Curie (Tc) com
respeito a4 composigdo ({fendmeno chamado como "ponto duplo de
Curie” causado pela coexisténcia de fases ferro e
paramagneéticas}). D.,A. Contreras et al [88 Con] calculs o diagrama
de fase Fe~Al, na repido rica em Fe, usande um modelo
termodingdmico., 0s seus céalculos nHo reproduzem o3 resultados
experimentais no gue se refere a solucdo s6lida da fase
Q(FeAI)(BE}.

Na regifio compreendida entre as fases €, FeAiz(C), F€2A13(H)

desordenada FeAl ¢ a5 fase paramagnética «

& FeA13(6} praticamente s8o aceitos guase todos os resultados de
{80 Schl, Fig.2-9, salvo a temperatura de decomposi¢8o da fase €
{1094°C [80 Sch]l para 1092°C ({sem autor}}. As faixas de
splubilidade  destas fases intermedid@rias nfio foram  bem
esclarecidas por [82 Kub}. Na regifo rica em Al s8o aceitos os
valores de [60 Leel, onde est@ presente uma reagdc eutetica a
94,1 at% Al e 652°C.

T.BE. Massalski [86 Mas] no seu "Binary Alloy Phase Diagrams”

Vol 1, spresenta praticamente o mesmo diagrama de [82 Kub].
A& fase FeaAlitem uma estrutura do tipo DOB’ a fase € de glta
temperatura tem uma estrutura compliexa bcc [58 Han] ou do tipo
nexagonal de acordo com outros autores (Taylor e Jomes [58 Tayl}.
As Tfases FeA12 e FezAls s3o reportadas como romboédricas [82
Kubl, {38 Han] e a fase FeAlB como monoclinica.

Y. Raghavan [87 Rag] numa avaliC3o do sistema ternario
Fe~Al~Nb apresenta uma compila¢io de alguns dados das estiruturas
cristalinas do sistema Fe-Al. A tabela 2-4 mostra esta
informa¢io.

Heste trabalhe ndos optamos peio sistema Fe-Al de [82 Kubl.
Para elucidar a existéncia das fases intermedié&rias ricas em Al,
assim como suas faixas de solubilidade, foram preparadas algumas
iigas na regiflo rica em Al e tratadas a temperaturas enire 700 e

1300°C.

20



TABELA 2-4,

Estruturas cristalinas do sistema Fe-Al,

{87 Rag]

Fase Faixa Comp. Tipo Par@metro de rede (A)
at% Al a b C
Fej,al () | 22.5 > 36.3 BiF, - - -
FeAl (02} 22.6 = 54.5 CsCl -— - -
£ 4.5 - 62.8 - - e - -
Feﬁiz 63,5 = 67.0 e - - _
FezAli‘ 71.0 = 72.5 —-—— 7.675 6&.403 4.203
FeAl3 74,5 - 735.58 e 15.489 B.083 12,4796
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2.3 -~ SISTEMA NI0BIO-ALUMINIO.

Os primeirps trabalhos do sistema Nb-Al se iniciam
praticamente a partir de fins da década de 58. A. Nedunov e R,
J. Rabiezeva [61 Ned] apresentam um diagrama constituido por trés\
fases intermedidrias; a fase Nbaﬁi de formag8o peritética a 2120
£ 10°C, a fase szAI de formac8o congruente a8 1800°C e¢ a fase
rica em Aluminio NbA13 de formac8o congruente a 1750°C.

V. N. Svechnikov et al [68 Sve] apresentam um diagrama com
trés fases intermedidrias, A fase Nbaﬁl de formac8o peritetdide a
1750°C, a fase szAl de formac8o congruente a 1850°C e a fase
Nbﬁi3 de formac8o congruente a 1750°C. As faixas de solubilidade
de cada Tase mostram algumas discrepdncias entre estes dois
trabalhos.

V.V. Baron e E.M, Savitskit [61 Bar} usando métodos de raios
Xﬁv apdlise térmica, microscopla Otica, dureza. e resistividade
elétrica constroem um diagrama com 3 fases intermedisrias, Fig.
2-12. 0s pontos de fusBo s8o0 determinados pelo método
"drop-method”. Neste diagrama a solubilidade do Al no Nb & gde 6
wt% Al (18 at% Al) a 2120 % 10°C, descendo para 4.5 wt% Al (13.9
at% Al} & temperatura ambiente.

A fase NbBAI forma periteticamente a 2120 %+ 10°C ¢ B.8 wt%
A 125 at% Al). A fase szﬁi forma periteticamente a 18490 * 10-C
e 12.4 wt% Al {33.3 at% Al) e finalmente, a fase NbA13 forma
congruentemente na composiciHo 46.3 wt% Al {75 at% Al e 1650 %
19°C. O trabalho n¥o faz comentaricos sobre as faixas de
solubilidade das fases intermedidrias. Na regido rica em Al
determinaram um eutético & 1 wt% Al (3.4 at% Al) e 656-C,
afirmando que n8o existe solubilidade do Nb no Al.

0s resultados de raios-~-X mostram que Nb3AI ¢ cubica do tipo
g-% com wm parémetro de rede a = 3.17 A. NbA13 & tetrazenal do
tips TiAl,; com a = 5.42 A e c/fa = 1.58. Com respeito 4 fase
Nb.Al, 0s valores da rede s8o: a = 9.957 A e ¢ = 5.167 A, obtidos

2
por E. I. Gladvsheskii 61 Glal.
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Um ﬁos primeiros trabalhos elaborados de forma mais completa
ne sistema Nb-Al € de C.F. Lundin e 8. Yamamoto {[66Lun}, Figz.
Z-13. Num estudo experimental baseado em métodos de microscopia
Otica, raios-X, dureza e andlise térmica entre 0 e 100 Aat% Al
{127 ligas), Lundin [66 Lun]} determina um diagrama praticamente
com a8 mesms configurac8o do que {61 Bar], porém com algumas
modifica¢Bes importantes no que diz respeito 4s temperaturas de
transformac8o das fases intermedilrias, assim como as faixas de
seclubilidade.

Na regido rice em Nb a sclubilidade do Al no Nb atinge 23
at% Al {8 wt% Al)} a 1960°C, 9.6 at% Al (3.0 at% Al} a 1000°C e 38
at® Al (2.5 wit% Al) ns temperatura ambiente.

A fase Hb3Al forma periteticamente a 1960°C na composicHo de
25 at% Al de acorde com a realdo Nbss + L qziﬁbBAl. Sua faixa de
solubilidade atinge 33 at% Al a 1870°C. A temperaturas inferiores
& 1000°C sua faixa estd entre 17.5 a 22 at% Al.

Em 33.3 at% Al e 1870°C ocorre a formac8o da fase szAl de
acordo com a8 reaCHo peritética NbSAl + L == szAl. A mixima
soiubilidade estd em 41.3 at% Al e 1350°C. A solubilidade
abaixo de 1000°C e£s5t8 entre 32 a 37.5 at% Al.

Entre ﬁb2A1 e NbSAl [66 Lun]} determinou-se um eutético a
§7.8 at% Al e 1550°C com a reacdo L =X Nb,AL + NbAl,.

A fase NbA13 forma—-se por uma rescCHo  congruente na
composicBo 75 at% Al e 1605°C. Para esta fase n8o foi detetada
nenhumae faixa de scolubilidade.

[66 Lun] na regifioc rica em Al apresenta um peritetico a 0.3
ai% Nb e 661°C, de acordo com & rea¢fo: NbAl, + L &= Al__.

Este resultado confirma a proposta de Glazov [59 Glal e
concorda com os de outros sistemas como Al-Ta e Al-V [58 Hanl [635
Ell]. Neste estudo experimental nfo foi detetado nenhuma faixa de
sclubilidade do Nb no Al. _

Com respeito aos resultados de raios~X, [66 Lun] obtem o0s
MESMOS resultados dos atttores anteriores, salvo peguenas

modificacles nos parl@metros de rede. No que se refere aos
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resultados de microscopia, existe uma satisfatéria coeréneia
entre a morfologia e a presenca de microconstituintes com a
composicdo da liga relativae aos campos biffisicos ou monoféasicos
do diagrama e sua relaClio com o tipo de tratamento térmico de
cada liga analisada.

$.L. Jorda {80 Jor], usando técnicas diretas de observacio,
como  analise térmica diferencial {DTA)}, anflise térmica de
levitac8o (LTA) e "simultaneous stepwise heating” {S8H) e m@todos
indiretos, como raios-X, microscopia Otica e eletrdnica e dureza,
apresenta um diagrama de fase entre 0 a 80 at% Al.

A Fig 2-14 corresponde ao diagrama construido de acordo com
os resultados de [80 Jor}. As faixas de solubilidade do Al no Nb
sofrem algumas modifica¢fes, a 1000°C e 9 at% Al e a 2060 + 10*C
& 21.5 at% Al.

A fase Nb3&1 forma-se periteticamente a 2060 £ 10°C na
composicdo 22,5 st% Al de acordo com a reacBo:

Nb + Liguido &= Nb {2-15)

es 0.775%10. 225

g tem uma faixa de solubilidade de 19 a 21.5 at% Al abaixo de =
1500-C.

A fase Nb2A1 forma wperiteticamente a 1940 % 10°C ns
composiCio 32 at% Al de acorde a reaclo:

' 4 r—— "
NbBél(AIS) + Liquido === Nb68A132 {2-186)

A Taiza de solubilidade no ltado rico em Nb € praticamente
constante de 1600°C até a temperatura ambiente; entretanto, no
fado rvico em Al a faixa de solubilidade muda consideravelmente.

A Tase NbAIS forma congruentemente a 1680°C e possui uma
faizxa de solubilidade en torno de 1 at%. Entre as fases NbEAI e
Nb&i3 {80 Jor} apresenta uma reacdo eutética sem esclarecer a
composic8o da mesma:

L === Nb,Al + NbA! (2-17)
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{80 Jor] faz muitos comentirios e consideracdes sobre os
cuidados e precaugdes no que se refere ao uso de métodos diretos
tomo DTA, 88H e LTA para a determinacCio das temperaturas de
transzformaC8o das fases ricas em Nb (Nb331 e szﬁi} ¢ das faixas
de solubilidade, em virtude das perdas de massa por vaporizacHo
do Al. As anélises de raios-X das gestruturas cristalograficas
das trés fases intermedifrias, estfic de acordo com os trabalhos
de C.¥. Lundin {66 Lun}, assim comoc de outros autores, salvo
variagBes pouco significativas do parametro de rede, em especial,
das fases Nb3Ai € szﬁi.

Elliot [81 Ell] numa avaliac8o critica do sistema Nb-Al,
apresenta o diagrama de ([66 Lun] colocandos como referéncia
adicional, o sistema de [80 Jor]. Na regifio rica em Al, [81 Ell]
apresenta uma reaC#0 peritética baseada nos trabalhos de [66
Lun], H.A. Wilhelm [60 Wil]l e V.M. Glazov [59 Gla}, Fig 2-15. A
reacHo peritética apresentada nesta figura, n3o obedece a uma
configurac8o tipica do tipoc peritética. Nela nfio estd incluida a
regifio bifasica Ligquido-aAluminio.

A tabela 2-5 mostra um resumc das estruturas cristalinas
deste sistema avaliados por [81 FEill.

T.B. Massalki {86 Mas] no seu "Binary Alloys Phase Diagrams"
apresenta o mesmo diagrama de Lundin [66 Luni

Para este trabalho de tese optamos pelo diagrama de Jorda
L80 Jor}, porque consideramos gue a precisfo na determinacio das
temperaturas de transformacio, assim como. nas faixas de
seolubiiidade das fases primaria (Nbssj e intermediarias estio
melhor determinadas e tamb@m porque, ao usar métodos semelhantes
coms & an@iise DTA em ligas tern@rias Fe-Al-Nb prOximas 2 regifo
das fases Nb,Al e szﬁl, poderemos encontrar uma relatlo mais

3
sgtreita com o8 nossos resultados.



TABELA 2-5.
Estruturas cristalinas do sistema Nb-Al [81 E11]

Fase Faixs Comp.| Tipo Parametro de rede Composicles
at% Nb a{A} c(A) 5 at% Nb
(Al) < 0.3 Cu 4.052 ~ sat Nb.
&IsNb 25 AIBTi 3.844 8.603 Medido em
26.3 at% Hb
Amt Fund,
cee 3.7z ]} memmemmmme-
Aisz 58.7-68 g-CrFe a.91 5.17 62.2 at% Nb
' 9.935 5.169 66.2 at% Nb
4.98 5.16 67.8 at% Nb
AENhB 68-82 Crzsi 5.178 73.2 at% Nb
5.183 75.0 at% Kb
5.18¢9 80.6 at% Nb
{NBb} 7T-100 W 3.175 87.1 at% Nb
3.305 100 at% NbD
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2-4., SISTEMA TERNARIO FERRO~ALUMfNIO~NIéBIO.

Os trabalhos referentes ao sistema ternfrio Fe-Al-Nb so
muito fimitados. Praticamente gxistem dois trabalhos
experimentais gque fazem cortes isotérmicos & determinadas
temperaturas,

A. Reman [66 Raml], numa investiga¢8o usando mftodos de
rai108-X nos sistemas T~T5-Al, constroil as isotermas dos sistemas
terndrios Ti-v-Al (1100°C}, Zr-V-al {1100°C}), Mo-V-Al {1000-C},
Nb-Ta-Al (1000°C), Ta-V-A1 (1000°C), Ti~-Ta-Al {1000°C) e Nb-Fe-aAl
{1000°C), com um grau de aproximacfo mais do tipo de orientacho
{isto significa gque tais isotermas nfo tém muita precisBo nos
seus limites de solubilidade).

{66 Ram], trabalhando com elementos de alta pureza
{especificade somente para o 4l {99.999 at%) e os outros
elementos, mas ndo para o Fe e Nb), funde um total de 24 amostras
num forno a arco com atmosfera de Ar, com perdas de massa
desprezliveis. As amostras, em forma de p6 come fundidas e
tratadas, foram analisadas com radiaCfo de Cr Ke numa cémara
cilindrica Siemens ou por difratometria.

Os seus resultados, noe caso do sistema Fe-Al-Nb (1000-C),
Fig 2-16, mostram gue os 4dtomos de Al substituem os Atomos de Fe
das fases binarias Fe-Nb. No caso da fase FeZNb ¢ U4, elas se
estendem em dire@§0 paralela ao sistema binario Fe-al, ow seja,
a teor canstaﬁte de Nb.

. i . 5. .
A liga FeZDAléﬁ.?NbBB.a {N* 19, Fig 2-16} tratada termica

mente {1000°C, 7 d}) era homogenea ¢ continha a fase Laves (Fesz}

atingindo uma solubilidade de até 30 at% Al na fase Feng.

A liga de composicHo Fe qug’ pertencente a4 fase p do

32
binario Fe-Nb, atinge uma solubilidade de até 20 at% al, sendo
gue a liga Fe37A115Nb48 fN* 3, Fip 2-16) era quase homogénea e
continhe a fase ¢ com tracos da Tase FeZNb em solucido,
. a : Y 1 .
A liga FeESAIESNbSO (K= &, Fig 2-16} como fundida ¢ tratada

termicamente era guase homogénea e estava constituida por uma
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nove fase ternéria. De acordo com [66 Ram] esta fase foi
detectada também no sistema bindrio Fe-Nb {(ver sistema Fe~Nb). A
maioria das linhas da nova fase encontrava-se na mesma posicéc
que as linhas da fase M. Algumas linhas importantes da fase u
faltavam e algumas novas linhas apareciam. No sistema Fe-Nb esta
fase foi denominada como ¥ e a sua estrutura nfo foi
esclarecida. Ambas fases p e p’ estfio em equilibrio com a fase ¢
do sistema Nb-Al.

De acordo com. [66 Ram] a fase ¢ dissolve até 10 at% Fe.
Neste caso, os @tomos de Fe substituem os atomos de Al e Nb. Estsa
fase ¢ estd em equilibrio com NbAIS, g, §, F62A1 e Nbss.

Sobre a fase NbsAI n8o faz comentdrios apesar de apresentar
na isoterma de 1000°C, Fig 2-16, o equilibrioc com as fases ¢ ¢
Hbss.

A fase NbAl3
Fezﬁb, Feal, FeA12 e o, O lado rico em Al n8oc foi pesguisado por
f66 Ram}.

V.V, Burnashova et a}l {70 Burl, num trabalho gue objetiva a
interacfo do Al com o8 sistemas Fe-Nb e Nb-Co, apresenta um corte
isotérmico a §00°C, Fig 2~17.

[7¢ Burl constreol a isoterma mediante métodos de an@lise de

dissolve pouco Fe e estd em equilibrio com

raiog~X {(Cr Ko) e metalografia em 153 amostras. Aluminio, Ferro e
Nidbio com purezas de 99.999 % sdo utilizados nas amosiras
preparadas num forno de arco com perdas de massa entre 0,1 e §.3
wi%, “

33 seus TrTesultados mostram gue a fase Fesz dissolve ate 56
21% Al e a fTase i até 26 at% Al, Neste corte isotérmico apresenta
Rt fegiﬁo homogénea entre = 50 ¢ 532 at% Nb paralela & fTase u e
atingindo a composicHo FezSAIZSNBSG‘ A esta regifio denomina como
a fase p°, com estrutura desconhecida, aleém de considerar gue a
mesma se forma a partir da fase M.

A fase szAI atinge uma solubilidade de 2 at% Fe no ¢ampo
terndrio e estd em equilibrio com as fases NbBAi, Nbss’ Fesz e

M.
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Z. Blazina [86 Bla] estuda o comportamento das estruturas

cristalinas dos sist ] ’
stemas Nbl*XSIXTE e NbI_XAixTE (T = Cr, Mn, Fe,

Co.Ni} com & substituic3oc dos elementos Al{8i} em sistemas gue

contenham fases Laves com elementos de transig3o.

Ligas com matérias primas de até 4 noves de pureza foram
fundidas em forno de arco (perdas de 1 wt%), tratadas
termicamente a 800°C {170 h) e 1200°C {170 h) e analisadas por
difratometria de raios-X (Cu Ke), metalografia e microdureza.

Os seus resultados mostram que o Al pode substituir o Nb até

a composiCiHo Fe Al Nb afirmando gue dita substituicio

:
contrae o parémeiroﬂ}ie 2&%& da fase Laves., Os resultados de
microdureza mostram uma leve diminuicHo da dureza & medida gue o
Al substitui o Fe,

V. Raghavan [87 Rag] faz uma avaliacio do sistema a 800°C e
redesenha a isoterma considerando a presenca da fase Fezﬁb3, a
mesma gque ndo fol considerada em trabalhos antericores. A Fig 2-18
corresponde a esta isoterma baseada parcialmente nos resultados
de {66 Ram} e [70 Burl].

{87 Ragl] adota os sistemas Fe-aAl e Fe-Nb de [8Z Kubl e ©
sistema Nb~Al de {81 Ell]. Ko caso do disgrama Nb-Al considera
gue existem djferenCaé significativas entre ops sistemas de [81
Eitl e [80 Jorl, porém, que & temperatura de B800°* € a presenga
das fases assim como suas faixas de solubilidade, n8o afetam a
configuracio nesta temperatura.

Com referéncia ao sistema Fe-Nb, ao adotar o sistema de [B2
Kubl ({60 Goll} confere & fase equiatdmica FeNb a estrutura da
fagse {Fe7wé} de {66 Ram] e nfc a estrutura da fase ¢ (FelCr ou
FeMo) de [60 Goll.

No campe tern8rio a fase Laves Fezwb dissolve até 30 at% Al
com substituic8o do Fe pelo Al, Esta fase estd em equilibrio com

as fases ¢ (Nb,al), Fe&i3, a{Fe} € . Dos resultados de [70 Bur]

2
descreve a relacfo de comportamenio do paradmetro de rede da fase

Fa?Nb com o teor de Al em solucHop entre 0 & 533 at®h Al como:
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a = 0,4826 + 0.00039% nm * at% Al
c = 0.7872 4+ 0.000665 nm # at% Al.

O Al dissolve até 25 at% na fase M mantendo constante o teor
de Nb e admite a presengca de uma fase p' de acordo com a
configurac8o apresentada por [70 Bdr}, Fig 2-16.

A fase FeENb3 {tipo Tizﬁi} € incluida na isoterma de 800" C
com uma solubilidade de até 2 at% Al. Esta fase estéd em
equilibrio com Nbss e H,

A faixa de solubilidade da fase ¢ (NbEAI) esta em torno de 5
at% Fe e apresenta eguillibrio com as fases pu, p’, Nbss, NbBAI,
Hbﬁi3 e Feng*

Finalmente, [87 Rag], apresenta estreitas {aixas de
solubilidade das fases intermedi2rias NbAI3, FeAiE, FezAlﬁ, FeA13

(3
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CAPITULO 3
PROCEDIMENTO EEXPERIWAL,

O trabalho experimental desta tese estd constituido
principalmente por duas partes: & primeira, relacionada ao
disgrama de fase binério Ferro-Nidbio (Fe-Nb) e a segunda ao
sistema terndrio Ferro-Aluminio-Nidbio {Fe~Al-Nb}. Foram
preparadas algumas ligas no sistema bindrio Ferro-aluminio
{Fe~Al) opara 'elucidar algumas dUvidas referentes 2as fases

intermediadrias deste sistema.

3.1 - O SISTEMA BINARIO FERRO-NIOBIO.

Este éistema. foi abordado sob dois métodos diferentes: o
primeiro, com & construcdo de pares de difusio Fe-Nb e anélises
destes pares como preparades e tratados termicamente a diferentes
temperaturas; o segundo, com a preparacio de ligas em diferentes
composicOes e analisadas como fundidas e tratadas termicamente a
diferentes temperaturas. Também foram preparados filmes finos de
¥b sobre Fe. Os pares de difusfo foram analisados por
metalografia e microandlise eletrdnica, e os filmes por
metalografia e analise RB8 {Rutherford Back Scattering) e
difrac¢8c de raios-X. As ligas, por metalografia, anilise térmica
dgiferencial, microanalise -eletrbnica, difrac80 de raios-X,
medidas de sﬁceptibiiidade magnética e, em poucos casos,
microdureza. '

A tabela 3-1 mostra a an@ilise guimica dos materiais Ferro e
Widbhio usados npeste trabalho. O Ferro de grau eletrolitico foi
obtido no Instituto de Pesquisas Tecnolbgicas (1PT), S8SP, e o
Hithio em grau comercial com oito fusGes num forno Electron Beam,
obtido na Fundat¢fo de Tecneologis Industrial (FTI} de Lorena, SP,

Brasil. Tanto para a preparsaC8o dos pares de difusfo guanto para
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as ligas, o Fe foi limpo numa sequéncia de solucBes de Nital 16,
Nital 3 e Nital 2 em ultra som, e logo depois, em éter de
petrbileo. O Nb foi limpo no reagente 1, ver tabela 3-2, e
posteriormente em acetona,

3.1.1 - PREPARACAC DOS PARES DE DIFUSAO,.

Foram realizadas varias tentativas para uma adeguada
preparaC8o dos pares de difusHo Fe-Nb. NOs vamos mencionar as §
mais importantes. A primeira, consistiu na fusfo num forno s
arco, Fig 3-1, de uma chapa de Fe sobre uma outra de Nb, de forma
gue 0 Fe molhasse & chapa de Nb, A segunda tentativa foi a
introdu¢do sob pressfo mechnica de um cilindro levemente cdnico
de Fe num cadinho de Nb e, logo depois, tampado por um outro
cilindro de Nb. Este conjunte foi aguecido até atingir a
temperatura de fusBo do Fe, de forma a molhar a superficie
interna do cadinho de Nb. Esta técnica também foi usada para
preparar pares de difusfio com cadinhos de Nb contendo ligas de
composicles Fesz e F32Nb3 no seu interior. Na terceirs tentativa
foram preparados pares de difus3o por solda elétrica por descarga
capacitiva entre duas chapas -de Fe e Nb.

05 dois primeiros métodos nHo resultaram satisfatdrios em
virtude da alta reactividade do Fe com o Nb, A primeira por¢#o de
Fe fundido reage com o Nb formande zonas de composi¢c8o eutética,
&8 quais tem temperatura de Tus8o menor que as do Fe e Nb. Isto
pcasiona gque na regifo da interface se formam componentes
eutéticos ou de outra natureza, que posteriormente complicam
tanto & anflise metalografica quanto & microanslise puntual. No
metodo de solda também surgiram problemas na interface de
contacto, em geral por se obter pequenas areas de contato.

A gqguarta tentativa consistiu na vaporizacClo de Fe sobre
chapas de Nb (4x5x1.5 mm) num forno de Electrom Béam a vacuo. A
chapa de Nb ficou a 5 ou 6 ¢m do cadinho de onde o Fe foi
vaporizado., As camadas de Fe depositadas por esta técnica

atingiram espessuras de alguns milimetros, chegando a formar em
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algumas regiles texturas de fispos de Fe perpendiculares 2 l8mina
de Nb. Imediatamente apbés o processo de vaporiza¢8o, as amostras
foram laminadas num laminador comum para conseguir uma
compactatdo melhor dos fiapos de Fe.

Na fritima tentativa, os pares de difnsﬁo foram construidos
por eletrodeposicfo, [91 San], O Fe na forma de uma barra (70x4x2
mm} foi montada como cétodo. Uma mistura eut@tica de sais de
Lif-ﬂaF—KF {26.2-10.5-47.1 em peso) foi seca a 300°C por 120 h
{18"6 mbar) na celula de eletrdlise., Posteriormente esta celula
foi aquecida & 550°C por 24 h em fluxo de Ar ultra-puro para a
fusdo dos sais. O soluto K.NbE

2 7
sobre a mistura LiF-NaF-KF & temperatura ambiente e este conjunto

{16,1 % em peso) foi adicionado

fol novamente aguecido a 130°C por 24 h {10‘6 mbar}., Finalmente,
a c2lula foi aguecida a 750°C sob fluxo de Ar ultra-pure para o
inicioc do processo de eletrdiise. Uma corrente da ordem de 50
m&{cmz por um periodo de algumas horas {40 h} fol necessaria para
a obtenclo de espessuras de I e 2 mm de Nb. A camada formada era
densa, lisa e compacta, apresentando uma densidade igual a do Nb
comercial, com uma pureza de 99.9997 %

Os filmes de Nb sobre Fe, como tratados termicamente, foram
estudados comc pares de difusBio. Eles foram preparados por
"sputtering” com a deposicido de Nb sobre pequenas l8minas de Fe
{1x10x15 mm). As Iaminas fToram previamenie recristalizadas =&
B70°C por 18 h para se obter grios hommgéneos ¢ maiores do que os
da amostra simplesmente deformada, Este tratamento de
recristalizac8o foi para conseguir filmes mais uniformes sobre
cada gric de Fe.

Os filmes foram feitos numa unidade Z-400 da Levbold Heraus
com alvo de Nb de procedénecia dos Laborat®rios Brookhaven dos
HEstados Unidos. O processe foi feito sob pressdes de Ar de
9%x107 2, 721072, 5x107% ¢ 3x107% Torr para se formar o plasma.
Todas as superflicies das l8minas de Fe foram limpas ionicamente
por 3 min antes da deposiclo (Glow Discharge}. Desta forma foram

preparados filmes de 1000, 2000 e 4000 A de expessura.



3.1.2 -~ PREPARACAO DAS LIGAS FERRO-NIOBIO.

Para s preparacHo das ligas foram usados pedaCos de Fe e Nb,
pesados nas quantidades convenientes com precisf8o de até um
miligrama e fundidos num forno & arco, Fig 3-1, com eletrode de
Tungsténio nHo consumivel, em cadinho de cobre refrigeradeo por
dgua e em atmosfera de Ar. As amostras foram fundidas em
conjuntos de 5 ou 6 ligas, cads uma delas num cadinho separado.
Antes de iniciar a fusfo foi fundido previamente um “getter® de
Tit8nio para limpar a possivel presenga de oxigénio residual no
forno.

A tabela 3-3 mostra uma relac¢8o de todas as ligas preparadas
para © estudo do diagrama Fe~Nb, Foram fundidas um total de 48
ligas, em diferentes composicOes, abrangendo de 20 até 98 at% Nb.
Entre as composicles 45 e 65 at% Nb, foram preparadas ligas numa
sequéneia com variagles de 0.5 at%. Estas amostras foram feitas
com ¢ intuito de ver-se as mudanCas de morfologis nas estruturas
como fundidas.

As ligas Tforam preparadas com massas de 3 g & em salguns
casos de § g. A tabela 3-3 mostra a relac8o das ligas com 3 g.
Dependendoe da composic¢8e, alguns c¢uidados foram considerados
durante a fusHo; assim, as ligas entre 10 e 40 at% Nb foram de
facil execucHo, podendo efetuar-se até 6 fusBes em cada uma delas
para se obter uma boa homogenecidade. As ligas entre 40 e 35 at®
Ht ofereceram alguns problemas. A& primeira fus8o foi facil, no
entanto, as posteriores, ap6s a invers8o do botHo, apresentavam
chogue térmico provocando trincas na amostra e até
despreendimentos vielentos de material, ocasionando perdas de
massa. Algumas vezes estes problemas foram contornados com a
tenta aproxima¢Ho do feixe no bot3o de forma a produzir um
aguecimento 1entd. Estas ligas n8o atingiram o nimero de fusdes

do conjunto anterior. )
As ligas entre 355 e 75 at% Nb, apresentaram quase O mesSmo

compertamento durante a preparac8o gque as do primeiro conjunto,
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apesar de terem trincado certas ligas (tabela 3-3). As ligas
entre 75 e 98 at% Nb foram de féacil fusfo, mas pelo alto teor de
Nb (ponto de fusfo: 2477°C) os botdes ndo foram homogéneos. Em
muitos casos, apd®s 4 ou 5 fusfes, foi necessirio tirar a amostra
do forno, quebré-la, e realizar uma nova serie de 4 ou 35 fusdes.
Também neste caso, o controle de peso foi feito apd®s cada estégio
(primeira e segunda série de fusfes) para lograr um seguimento
cuidadoso da composicHo. Periodos de 0.5 e 1 minuto foram usados
em cada fusfo.

As variacdes de composicH3o foram avaliadas de acordo com as
alteracdes em peso da liga ap6s a fusf8o. A tabela 3-3 mostra as
massas antes e depois da fus3o. Em geral €& possivel observar gque
as perdas em massa s8o da ordem de alguns miligramas, e 1isto
significa alguns décimos de variac83o da porcentagem atdmica. Esta
aprecia¢8io pode ser feita se considerarmos, como primeira
aproximac¢8o, que todas as perdas sfo produzidas pelo elemento de
menor ponto de fusZo (Fe), sem considerar efeitos de pressdo de
vaporizacfo durante a fus8o. As avalia¢Bes com respeito 2
homogeneidade dos botdes foram feitas por metalografia. Quase
todas as amostras, em maior ou menor grau, mostraram variacdes no
tamanho dos gr8os decorrente do processo de resfriamento e

solidificacio.

3.1.3 -TRATAMENTOS TERMICOS.

Tanto os pares de difus3o quanto as ligas mais representati-
vas do ponto de vista da localizacZo em regifes bifasicas ou
monofasicas, foram tratadas termicamente a diferentes
temperaturas.

Com os pares de difus3o trabalhamos a 800, 1000, 1100, 1200,
1250, 1300, 1350, 1400, 1450, 1470, 1480 e 1500°C.. Varias ligas
foram tratadas a 1100°'C e as mais significativas a 1400 e 1500°C.
Excepcionalmente, algumas ligas foram tratadas a 1000, 1460 e
1480°C; consideramos gue estas temperaturas, tanto para 0S5 Ppares

de difusf3o guanto para as ligas, abrangem uma faixa de
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temperaturas apropriadas para a determinacHo das fasesg
intermedidrias deste sistema.

As amostras originais dos pares de difus8o forasm cortadas
em fatias de 2 mm de espessura aproximadamente, envolvidas em
finas folhas de Nidbio ou Téntalo e montadas num forne tubular,
vertical e resistive (tubo de Télntalo) em vécuo (Sxioﬂs
Torr}, forno tipo 1, Fig 3-2 {a) e (b}. A amostra ficou pendurada
no ceniro geométrico do tubo de Ta. Um sistema de fusivel montado
na parte superior permitiv 8 gqueds da amostra num recipiente
vazio (chapa) ou com ¢Olec de bhomba difusora no final do
tratamento,

A tabela 3-4 €& um resumo dos pares de difusBo mais
importantes com 08 guais obtivemos os resultados mais
significativos. Nela incluimos também os filmes tratados
termicamente e os pares de difusfo Fezﬂb—Nb e FeZNbBwa, Neste
trabalho foram preparados 65 pares de difusdo aproximadamente,
sendo gue 40 % foram considerados como defeituosos por terem
sofrido oxidacBo ou reaclBes indesejiveis, como a formaclo de
euteticos durante os tratamentos {em geral temperaturas acima de
1370°C). '

Praticamente o3 Tesultados mais significativos foram
obtidos dos pares de difusBio preparados por vaporiza¢lo e
eletrodeposicéo. Como mencionamos anteriormente, 08 pares
construidos por solda a -ponto ou por fus8o do Fe no cadinho ou
chapa de Nb aparentemente foram satisfatédrios, mas dursnte a sua
anflise metalografica e de microssonda apresentaram duUvidas na
identificacio das fases intermediarias.

Com refer®ncia #s ligas, para se conseguir melhor homogenei-
zaCHo das mesmas, elas foram tratadas por periodos mais longos do
gue 08 pares de difusfdo. Assim, por exemplo, enquanto os pares de
difTus8o de 1100°C foram tratados por 110 h. as ligas foram
tratadas por 860 h (2 36 dias}. Em virtude deste problema, oS
botfes originais das ligas foram cortados ou quebrados em 3 ou 4

partes, envalvidos em finas folhas de Ta ouw Nb, identificadas



sobre a folha, e encapsuladass em tubos de quartzo com atmosfera
de Ar para serem tratadas em fornos resistivos convencionais,
forno tipo 2, Fig 3-3. ApSs o tratamento térmico foram temperadas
em Agua fria. '

Varios tratamentos a 1000, 1100, 1200 e 1250°C {foram
realizadoes. Pelos longos periodos de tempo de permanéncia nessas
temperaturas o quartzo se decomple formando uma parede porosa gque
permite a difus8o do oxigfnio e  nitrogénio do ar €,
consequentemente a oxidag8o das amostras. O conjunto de ligas
tratadas a 1100°C foi um dos poucos resultados satisfatbrios. Os
tratamentos acima de 1400°C foram feitos por algumas horas no

forno tipo 1, Fig 3-2.

3.1.4 ~ ANALISES METALOGRAFICAS E DE MICROSSONDA.

Todos os pares de difusfic como preparados e tratados
termicamente foram analisados metalograficamente, Os pares mais
importantes preparados por vaporiza¢8o, eletrodeposiclic & outras
técnicas, foram analisados por wmicroscopia eletrfnica de
varredura. Da mesma forma todas as ligas, come fundidas e
tratadas, foram analisadas por metalografia. No entanto, as ligas
mais representativas, assim como as de morfologia duvidosa, foram
analisadas na microssonda,.

Os pares de difusdo foram embutidos em resinas
termoplé@sticas ou resinas a frio de forma que a interface Fe-Nb
fosse observada transversalmente. As amostras foram lixadas em
uma seguéneia de papéis abrasivos de 180, 220, 320, 400 e 600
Mesh, posteriormente polidas em pastas de diamante de 15, 8, 3, 1
e 0.5 pm e atacadas eletroliticamente em uma solucClo de 100 mi de
deido fosférico, 70 ml de etsnol e 30 ml! de acido tartarico
{solacBo de 1 g por 10 ml de Hzo}, reagente 2, {tabela 3-2}, sob
uma tensBe de 37 V, por periodos de 5 a 40 segundos. O par
difusor fei conectade no anodo e uma l&mina de ago inoxidavel

{3x3 cm} no cétodo.
As ligas, tanto fundidas como tratadas, Jforam prepatadas




metalograficamente ds mesma forma gue o5 pares de difusio;
usou~se dois tipos de reagentes para o ataque gquimico: o
primeiro, com 30 mi de HF, 15 mi HN03 e 10 a 30 mi de HZO’
reagente 3 (tabela 3-2) ¢ o segundo com 20 mi de HF, 10 ml HNO3,
i35 ml de H2804 e 70 ml de Hzﬁ, reagente 4 {tabela 3-2}, [78 Pet].
As an@lises metalograficas foram executadas num microschpio
Versamet da Union e Neophot 32 da Zeiss Jena.

Numa segunda oportunidade, tanto os pares de difus3o guanto
algumas ligas foram preparados metalograficamente no Instituto
Max Planck~PML/MPI-Stuttgart-Alemanha, usando o seguinte
processo: embutimento em resina termoplastica condutora {Resin 2
adicionado com cobre, da Struers}), desbastadas em lixas 220, 320
e 400 em Sgua, lixas 500, B00, 1200 & 2400 a seco, com parafina,
cu eventualmente, com parafina & um pouco de 4gua. O polimento
foi feito numa politriz vibratdria com suspen¢Ho de carbeto de
silicico de 0.5 gm, por periodos de 15 8 30 min. O atagque foi
vealizado numa c8mars de contraste com deposic8o de um filme de
Pt sob atmosTera de oxigénio. Algumas amostras foram atacadas com
o reagente 5§, tabela 3-2. O ataque na cBmars de contraste foi
ptilizado para identificar me l hor as morfologias dos
microconstituintes e verificar a provéavel atividade oOtica das
fases intermedidrias dos sistemas Fe-Nb, Fe-Al e Al-Nb no campo

terndrio.
| Todas as amostras corridas no Analisador Térmico Diferencial
{ATD) ate 155G-C {ver item 3.1.5) foram analisadas
metalograficamente tanto no Brasil guanto na Alemanha. Em ambos
os rcasos foram empregadas as mesmas técnicas mencionadas
antericormente.

As micreanalises eletrbdnicas foram efetuadas no Brasil e
Alemanha. No primeiro caso trabalhamos com o método WDX {(an3lise
por comprimento de onda), utilizando padrdes de Fe e HNb da mesma
matéria prima usada para a prepara¢8o das ligas ou pares de
difusBo, Estas medidas foram feitas com uma microssonda

gletrdénica de varredura Camebax da Csmeca do Departamento de



Fisica Aplicada do I.F G.W. da Unicamp. Numa segund&
oportunidade, utilizou-se o método EDX (analise por energia
dispersiva) usando como referéncia a rediac3o de Co KXo, Nesta
cportunidade trabalhamos com uma microsson&a Cambridge do
Instituto Max Planck-PML/MPI.

Para a fécil localizac3o das regiBes a serem analisadas,
foram feitas impressBes de microdureza nas zonas proximas aos
pontos de interesse. Em todas as microandlises fejtas no
Instituto Max Planck trabalhamos com a sjuda de imagem secundiris
ou imagem por eléctrons retroespalhados. O calculo da porcentagem
de cads fase foi ajustada_com o programa ZAF ({(Numero atémico,
Absorc8o atémica e Fluorescéncia). Os valores obtidos tem uma
precisfo de 0.5 at% para composiCOes entre 30 e 60 at% Nb e 1 at%
pars as ligas mais ricas em Nb.

3.1.5 ~ ANALISES TERMICAS.

Foram realizadas anélises térmicas diferenciasis em 10
amosiras no sistema Fe~Nb. Estas amostras foram corridas num
Aanalizador Térmico Diferencial (ATD}, marca Netzsch do Instituto
Max Planck da Alemanha. Trabalhamos sob as seguintes condicBes:
maxima temperatura de 1550°C, corridas entre as faixas de
BOG~1550 ou 1000-1550°C em ciclos consecutivos de aquecimento e
resfriamneto com taxas de 10 e 5°C/min, dentro de cadinhos de
alumina, referéncia de Ta e atmosfera de He estdtico. As tabelas
4-3 e 4-4, do capitulo 4, apresentam a relacHo das amostras
corridas no ATD.

Excepcionalmente as amostras FeZNb, Fe57.5Nh42‘5, FeSONbSO
e Fe35Hb65 foram analisadas até 1750°C, num ATD da Companhia
Setaram da Fran¢s, e as ligas FeSSNb45 e F821Nb19 até 1700°C no
equipamento ATD do Laborat6rio de Avaliac¢fo da Companhia Netzsch
da Alemanha {Selb). HNas duas oportunidades se trabalhou sem
referéncia e em atmosfera estftica de He, com taxas de
agquecimento e resfriamento de 5, 10 e 15:C/min.

Anteriores a todas estas an8lises, varias amostras foram
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analisadas num DTA construide no Laboratorio de Baixas
Temperaturas do I.F.G.W. da Unicamp. Estas corridas foram feitas
com referéncia de Nb, até 1100° C, em vacuo e com taxas de
aquecimento e resfriamento de acordo com a inércia térmica do
forno.

Tambeém foram feitas an&lises DSC até 600°C nas amostras
FQZINBIQ = Fenggz com velocidades de 20 e 10*C/min respectiva-
mente, prévia calibrac8o com Indio metdlico. Utilizamos um DSC

Dupont 1096 do Instituto de Quimica da Unicamp.

3.1.6 - ANALISES DE RAIOS-X,

Todas as amostras tratadas a 1100°C por 860 h foram
analisadas por difratometria de raios-X. As amostras foram moidas
num almofariz de &gata ou porcelana, até atingir granulometrias
bastante finas. A moagem das ligas entre 30 e 65 at% Nb foi
Tacil., As 1igés entre 70 e 98 at% Kb, pela sua maior dutilidade,
ficaram com particulias de maior tamanho. As amostras foram
expostas a8 radiac8o de Cu Ka, (45 kV, 25 mA) com filtro de Ni e
monocromador para a filtragem da radiasc8o KB. Para estas anélises
utitizamos um difractOmetro Philips PW 1370 de gonidmetro
horizontal do Instituto de Fisica da Unicamp. As amostras foram
corridas a 1°/min entre 20 e 90*. Também foram expostos os filmes
de Nb sobre Fe sob as mesmas condicBes; porém, com dois 8ngulos
diferentes (90°} com respeito & direc83o de laminac3o (Fe
recristaiizadol. |

Algumas amostras foram re-analisadas na Alemanha num
gifractOmetro Siemens de gonidmetro vertical com radiac8c de Cu
Ko {40 kV, 25 mA) em de suporte de Al. Nesta oportunidade as
amostras foram corridas a 0.12°/min, atinginde periodos de 10 e

12 h de exposi¢Ho.
3.1.7 - OUTRAS ANALISES.

O sistema Fe-~Nb foi aberdado por dois métodos complementa-

res. Foram realizadas analises de retroespalhamento de particulas
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a ou RBS (Rutherford Back Scattering) nos filmes de 2000 A de
espessura de Nb depositados sobre Fe recristalizado, tratados a
1100*C por 5 min. Foi utilizado o gerador Van den Graff do
Instituto de Flsica da PUCC, Rio de Janeiro, em colaboracZoc com
o Prof. Dr Roberto Avilez.

0 segundo estudo esteve relacionado &ao comportamento

60"'°40° FegsNbygr Fey by,
FESSNB4S, com massas em torno de 0.015 g. Para isto, foram

magnetico das ligas Fe FeSDNbSG e
determinadas as suceptibilidades magnéticas, mediante medidas de
momento magnético contra campo magnético, pela técnica de amostra
vibrante, em campos de até 15000 Oe, & temperatura ambiente. O

magnetOmetro foi previamente calibrado com Ni ultra-puro.

3.2 - O SISTEMA TERNARIO FERRO-ALUMINIO-NIOBIO.

O sistema Fe-Al-Nb foi estudado mediante a preparaCio de
ligas em diferentes composiCOes dentro do campo ternirio. Estas
amostras foram analisadas metalograficamente como fundidas e
tratadas termicamente a 1000, 1060 e 1100°C. As microandlises
eletrbnicas foram feitas nas amostras mais significativas do
ponto de vista microestrutural e da possivel presen¢a delas
dentro de campos monofasicos, bifasicos e trifédsicos. As anflises
térmicas foram realizadas em algumas ligas fundidas que
eventualmente apresentassem transforma¢des abaixo de 1550°C

(limite da temperatura do ATD).

3.2.1 - PREPARACAQO DAS AMOSTRAS Fe-Al-Nb.

Foram preparadas um total de 62 ligas com diferentes
composi¢Oes. Um conjunto de ligas foi fundido no Brasil e um
segundo na Alemanha.

A tabela 3-5 apresenta uma relac8c das composi¢des das
amostras ternarias. Estas ligas foram classificadas como FAN
(Ferro-Aluminio-Nidbio), seguido de um nUmero. As ligas entre 1 a
20 e 60 a 86 foram fabricadas no Brasil e as ligas entre 21 a 59

na Alemanha. Nesta tabela estf3o apresentadas as composicOes
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aominais, as composi¢Oes finais apds a fusfo, o nimero de fusBes
e o grauv de homogeneidade das amostras, com exceCHo das ligas
entre os nlmeros 60 e 86. Algumas amostras ndo foram preparadas,
porém, 8 numera¢3o nominal inicial foi mantida no decorrer do
trabalho; por isso, na tabela 3~5 & classificaClo das amostras
ndo segue a sequéncia dos nlmeros.

As composigles finais foram determinadas, no casoc das ligas
feitas no Brasil, considerando gue a8 perdas em massa sHo
decorrentes da vaporiza¢8o do Al durante a fusBo (todas as
materias primas foram utilizadas na forma de pedacCos). No caso
das ligas feitas na Alemanha, foram consideradas perdas em massa
por manuseioc do Fe e Nb (na forma de pés) e perdas de Al por
fuslo,

Para um controle mais rigoroso nas mudancCas de composicdo
gas ligas, ap0s a fusfHo, algumas delas foram analisadas por
espectrometria atdmice de emissfio no Instituto Max Plank
PML/MPI-Alemanha., A tabela 3-6 mostra uma relaCio de composi¢Oes
Ge 10 ligas. Estes ultimos resultados mostram que mesmo depois do
manuseic e fus3o das ligas, elas n8o sofreram mudancas
significativas de composicio.

Na tabela 3-5 a coluna de comentarios mostra as condicBes de
homogeneidade de cada amostra, esta avaliacfo foi feita a partir
de andlise metalogréfica em cada amostra.

Fara uma melhor visualizac8o das composicBes das ligas
terndrias, a Fig 3~4 mostra as localizacles das ligas no campo
terndrio.

As ligas feitas no Brasil foram preparadas com pedaCos de Fe
¢ Nb {com purezas dadas na tabela 3-1), e Al, com 99.999 % de
pureza, usando-se 0s mesmos procedimentios e egquipamentos gue 08
usados para as ligas bindrias Fe-Nb. Botles de 3 e 5 g foram
fundidos por 3 ou 4 vezes, cads uma delas durante 1 minuto
aproximadamenie. Em geral todas as ligas ternirias proximas do
sistema binArio Fe~Nb, entre 40 e 55 at% Nb, apresentaram

problemas de fragilidade pelo choque térmico na segunda fusio. As
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ligas ricas em Al, assim como as ligas ricas em'Nb, foram faceis
de fundir. As ligas entre os nimeros 60 e 86, apds uma‘série de
fusBes, foram guebradas e novamente fundidas.

Uma segunda sequéncia de ligas foram preparadas na Alemanha,
para se obter uma maior resolucfo microestrutural na localizacio
dos campos monofésicos, bifasicos ou trifésicos. Neste segundo
conjunto as ligas foram fundidas em botdes de 10, 15 e 20 g,
Foram usados Fe (99.9 %) e Nb {99.9 %} na forma de p6 e Al (99,99
%} na forma de pedacos cilindricos.

As  amostras desta  segunda série foram compactadas
isgstaticamente,  por um minuto, a uma pressioc de 350 Bar. A
compactacBo foi realizada de forma que os pds de Fe e Nb,
previamente misturados, fossem montados rodeando os pedagos de
Al. Desta forma evitariamos gue, na primeira fusfo, houvesse
perda de Al pelo feixe do arco, assim como pelo chogue térmico,
Este conjunto de ligas foi fundido num forno a arco com eletrodo
de Tungténic nHo consumivel, sob atmosfera de Ar ultra-puro,
prévia fusfo de um "getter" de Zircbnio. Cada liga foi fundida
durante 1 2 3 minutos. Algumas amostras de alta fragilidade foram

fundidas s0 uma vez por 2 ou 3 minutos.

3.2.2 ~ TRATAMENTOS TERMICOS.

Todas as ligas ternfirias foram tratadas termicamente nas
temperaturas de 1000°C por 42 dias, 1060°C por 40 dias e 1100° C
por 11 dias. '

s botdes foram quebrados dentro de um dispositivo
cilindrico de a¢o, sendo gue os mais Ticos em Nb foram cortados
por electroerosdp, Um pedato de cada liga fei envolvido em folha
de Nb, previamente identificadp; a seguir, e¢ncapsulado em ampolas
dg guartzo com atmosfera de Ar e tratado em formos tubulares
convencionais. Apfés a finalizacg8o prevista do tratamento, as

amosiras foram temperadas em Sgua.
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3.2.3 - ANALISE METALOGRAFICA E DE MICROSSONDA,

Da mesma forma que as amostras do sistema Fe-Nb, as ligas
terndrias foram analisadas tanto no Brasil gquanto na Alemanha., Na
primeira tentativa (no Brasil}, tanto as ligas fundidas gquanto as
tratadas foram embutidas em resinas termoendureciveis, preparadas
metalograflicamente e atacadas com uma solucio de 20 ml HNO,, 5 ml
H¥ ¢ 30 ml de acido acético, tabela 3-2.

Numa segunda tentativa (na Alemanha), foram preparadas
metalograficamente com as mesmas técnicas que as ligas binZrias.
As amostras mais significativas foram analisadas por microssonda
eletrOnica de varredura, sem serem atacadas. Foi utilizads o

mesme procedimento e equipamentos j& mencionados no item 3.1.4.

3.2.4 - ANALISE TERMICA E DE RAIOS-X.

No sistema Fe-Al-Nb foram analisadas termicamente um total
de 17 amostras até 1550°C, com velocidades de aguecimento e
resfriamente de 10 e 5°C/min, referénecia de Ta, atmosfera
gstatica de He e cadinhos de aluming. Utilizamos o mesmo DTA gque
das ligas bindrias. A Fig. 3-4 mostra as ligas analisadas
termicamente.

As anfligses de raios-X foram feitas no difractrOmetro
Siemens de gonidmetro vertical com radiacHo de Cu Ka (40 kv, 25
ma} em suporte de Al e velocidades de 0.12°/min, pericdos de 10 e

12 h.

3.3 -~ O SISTEMA FERRO-ALUMINIO.

Para a confirma¢8o da co-existéneia das fases intermediidrias
do sistema Fe~Al, foram preparadas 8 Jigas na seguinte segufncia:
duas ligas na regifo de solubilidade da fase a, a 25 e 45 at% Al
¢ sei1s ligas na regifo das fases intermedidrias, a 60, 66.5, 68§,
72, 74 e BOG at% Al, [92 All]. Foram fundidas duas séries de
amostras nestas composicgles, sendo gue em ambos ©S casos as
perdas em massa foram despreziveils.

Tratamentos térmicos a 700°C (504 h), 1000°C (264 h) e



1130°C {168 h} foram executados em pedaCos de amosiras envolvidas
em folhas de Ta e encapsuladas em tubos de guartzo com atmosfera
de Ar, quas as amostras come fundidas e tratadas foram
analisadas metalograficamente, com prepara¢8o metalogrédfica por
térnicas convencionais. Para © ataque quimico foram usados os
reagentes 6 a 9 da tabela 3-2, de acorde com a composiGlo da liga
e temperatura de tratamento térmico. As ligas mais significativas
do ponto de vista de composiclo e temperaturas foram analisadas

por microssonda eletrdnica.

TABELA 3-1.

Andlises quimicas do Ferro e Nidbioc (valores em ppm)

Fe ND Fe Nb | Fe ND
Al ~ < 20 Mo - < 20 51 70 33
£ 20 18 N - 20 Sn - < 5
Cr - &0 - Ni 150 i Ta ~ < 1700
Co - < 1 ¢ - < 70 Ti - < 10
£u 250 1 P 60 - W - < 94
H - 4 kb -
Mn &0 - 8 30 18
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TABELA 3-1.

Relacdo de reagentes quimicos para metalografia

Reagente Composi¢da

Reagente | i HNOB, i HF, 1 820.

Reagente 2 100 ml HPOB, 70 ml etanol, 30 ml &cido tartari-

co {Soluclo 1 g por 10 ml H,0)

Reagente 3 30 m} HF, 13 ml HN03, 10 = 30 ml HZO'
Reagente 4 20 ml HF, 10 ml HNO3, 15 ml stog, 70 ml HZO’
Reagente 5§ 20 ml HNO,, 5 ml HF, 50 ml acido acético
Reagente & Nital 5 % :. 935 ml etancl, 5 ml HN03‘

Reagente 7 2 ml HNOB, 1 ml BCl. 1 ml HF,‘96 ml HEO'
Keagente § 10 mi H2P04, 90 ml Hzo. T = 50'0.
Reagente 9 20 m! H2804, B0 mi Hzﬂ. T = 70°C.
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TABELA 3-3.
Relac8o das ligas fundidas no sistema Ferro-Nibbio.

N-° ComposigHo N de Peso anterior Peso posterior
at % fusbes a fusfo., g. a fusfo, g.
01 €q -Nb 6 3.002 2,998
G2 Fe gnggﬁ 6 3.002 3.001
03 30 ?0 6 3.000 2.994
04 FeZNb 5 3.000 2.990
035 Feéz.sNb37. 5 3.002 2.982
06 FesoNb4O 5 3.000 2.996
07 Fe57.sﬁb42. 5 3.001 2.987
08 FessNb45 5 3.000 2.995
04 54ﬁb 46 4 3,000 2.992
10 53Hb47 4 3.000 2,991
i1 Cco S 5 2.99%5 2.836
12 SZNB 3 3.000 # 2.778
13 F351’5Nb48* 3 2.999 2.996
14 FeSINb49 4 3.0040 2.973
13 FeSG.SNb49. 4 3.000 2.964
16 FeSONbSO 5 3.001 2.0988
17 Fe49‘sﬂb50' 3 2.949 2.980
138 Nb51 3 3.000 2.988
18 €48 SNb51 4 3.001 2.99¢6
20 Fe48Nb52 4 3.001% 2.981
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TABELA 3-3.
(Continuagio}

N* Composicio N* de Peso anterior Peso posterior
at % fusbes a4 fusfo. g. a fusfHo. g.
21 Fe 53 4 3.000 2,983
22 | Fe _sﬁbs 4 2.999 2,987
23 45Nb 4 2.599 2.987
24 44H 46 4 2.999 2,961
25 43Nb5? 4 2.999 2.988
26 42Nb58 4 3,001 2,989
27 41 SNb 4 3.001 2.99¢
28 | Fe, Nb., 5 3.000 2.990
29 Fe40 SNb59 5 3.000 2.990
34 4QNbSQ 5 3.002 2.997
31 €49 5Nbgo 5 3.003 2.972
32 e3ng51 5 2.998 2.981
33 38.5Nb6 5 3.000 ¥* 2,423
34 38Nb42 6 3.000 % 2.871
35 €4, sNbg, 6 3.000 *% 2,121
36 3?Nb 6 2.993 2.899
37 Fe, Nb_, 6 3.001 2,902
38 Fe, o Nb o 6 3.003 % 2.564
39 Fe , Nb, 5 3.001 2.999
40 Fe ,Nb, 7 3.002 2.998
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TABELA 3-3.

{ContinuacBo}

N° Composicio N* de Peso anterior Peso posterior
at % fusdes 4 fusBo. g. a fusfo. g.
41 FeiSNbﬁﬁ 7 3.001 2.991
42 FelleSQ 8 3.000 “ 2,995
43 Fengg1 8 2.999 2.594
44 FeSNb92 b 2,998 2,988
45 Fesﬁb94 g 2.899 2.9889
46 FESNbQS 8 3.000 2.98¢9
47 F33ﬁb97 g 3.001 3.000
g 3.000 2.997

48 Fenggg

¥ ~ Amostra trincada na segunda fusHo com pequena perda de massa.
*¥ ~Amostras trincadas na segunda ou posteriores fus®es, perdas

de massa por chogue térmico,
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TABELA 3-4.

RelaC8o dos pares de difusfo Fe-Nb mais significativos

traetados termicamente

Par difusor Temp./Tempo Meio de Atmosfera Método de
N* *C/h témpera cm-Hg/Torr] fabricacCHo
PDFN-1 800 200 Agua AT FOorno arco
PDFN~2 BOG 500 Agusa AT Vaporizac8o
POFN-3 1660 200 Agua At VaporizacH#o
PDFN-4 1100 110 Oleo 30 Ar Vaporizac8o
PDFN-5 C 1100 96 Chapa 107> Eletrodep.
PDFN-6 1200 48 Oleo 1077 Vaporizacio
PDFN-7 1200 50 Oleo 30 Ar VaporizaGido
PDFN-8 C° 1200 96 Chapa 1073 Eletrodep.
PDFC-9 1250 48 Chapa 1073 cadinho
PDEN-10 1300 6 Oleo 30 Ar Ch. soldada
POFN-11 1300 38 Oteo 30 Ar Vaporizacio
PpDFN-12 8 7 | 1300 38 Chapa 1077 Eletrodep.
PDFN-13 C° 1300 48 Chapa 1077 Eletrodep.
POFe-14 1350 12 Chapa 107> cadinho
PDFN-15 1350 30 Chapa 10f5 Eletrodep.
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TABELA 3-4.

{Continua¢io)

Par difusor Temp. /Tempo Meio de Atmosfera Meétodo de
N *C/h témpera em~-Hg/Torr| fabrica¢o
PDFN-16 1400 44 Chapa 6x10”° Elstrodep.
PDFN-17 1450 22 Chapa 107> | Eletrodep.
PDFN-18 1450 -~ Esf.For. 107> Eletrodep.
PDFN-19 1470 1 Chapa 1073 Eletrodep.
PDFN-20 1500 20 Chapa 1072 Vaporizac#o
PDFN-21 1600 1 min | Esf.For. 1077 cadinho
Filme 1 1100 40 min Gleo sx10”% Deposiclo
Filme 2 1100 5 min | Oleo sx10” % Deposicio

%
C

3

com forma de uma cunha,

~ O par difusor foi cortade de forma que o nucleo de Fe fique

permitinde gue a espessura de Fe

diminuisse gradativamnete.

L 3

~ Um par difusor foi
forma que uma chapa delgada de Fe seja eletrodepositada com

Hb em ambos os lados da la&mina.
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TABELA 3-5.

Relacdo das ligas fundidas para o sistema Fe-Al-Nb

Liga Comp. inicial Composi¢do final Comentarios| Fus,
Ne Al Fe Nb Al Fe Nb H*
at % at %

FAN 01 - 40 60 -- 32.9 e&1.1 Homogénea 2
FAN 02 3 37 &0 1.8 37.4 60.8 Homogénes 2
FAN G3 10 30 50 7.9 30,7 61.3 Hoemogénea 2
FAN ¢4 20 20 60 17.3 20.6 62.0 Homog®nea 2
FAN 05 | 25 20 55 23.9 20.2 55.9 Far. Hom. 2
FAN 06 i 40 50 7.0 41,3 51.7 Homogénes 2
FAN 07 15 35 50 13.2 353.7 51.1 Homogenea 2
FAN O8 22 22 50 20.9 28.4 50.7 Homogénea H
FAN 096 26 24 50 24,7 24.5 50.8 Homogénea 1
FaAM 10 - 52 48 = 51.6 42.4 Homogénea 2
FAKR 11 i2 40 48 3.4 42.3 52.3 Homogénea 1
FAK 12 24 28 48 22.2 28.6 49.1 Homogénea H
FAN 13 30 25 45 28.4 25,5 46.0 Homogénea i
Fal 14 20 40 40 19.1 40.4 40.5 Homegénea 1
FaN 13 -— 65 35 - 64,7 35.3 Homogénea i
FAN 16 | 26 40 34 24.3 40.9 34.8 Homogénea 1
FAN 17 40 27 33 39, 27.4 3:.3 Homogénea 1
FAN 18 55 17 33 53.9 12.3 33.7 Par. Hom, 2
FAN 10 40 30 20 39.5 4.4 20.1 Homogénea 1
FAN Z0 60 20 20 59.8 20,1 20.1%1 Homogénea 2




TABELA 3-5.
{ContinuaCHo)

Liga Comp. inicial Composicfo final Comentarios| Fus.
N Al Fe Nb Al Fe Nb N*
at % at ®

FAN 21 | 18 2 80 14.1 2.1 83.8 Par. Hom. 2
FAN 22 20 - 80 15.8 nde 84.2 Par. Hom. 2
FAN 24 20 4 76 17.6 4.1 78.3 Par. Hom. 1
FAN 23 - 25 75 - 24.5 75.5 Homogénea 2
FAN 26 20 7 73 17.8 7.3 74.0 Par. Hom. 2
_FaN 27 3 27 70 2.3 27.2 170.5 Homogénea 1
FAN 29 33 - 67 30.9 - 69.1 Homogénea 2
FAN 3¢ 31 65 28.0 4.2 67.8 Homogénesn 4
FAN 32 34 4 62 31.2 4.2 64.6 Par. Hom. 2
FAN 33 3G 60 0.7 38.1 60.2 Homogénes 1
FAN 235 4 36 60 2.0 36.7 61.3 Par. Hom. 1
FAN 36 38 55 6.6 38.5 54.9%9 Homogénes 2
FAN 39 24 26 50 23.4 26.3 350.3 Homogénea 1
FAN 40 28 22 50 27.3 22.2 50.5 Homogénea 1
FAN 41 -— ‘32 48 — 51.9 48.1 Homogénea 2
FAN 43 | 20 32 48 19.3 32.3 48.4 Homogénea 1
FAN 45 27 23 48 25.9 25.4 48.7 Par. Hom, 1
FAN 46 - 58 42 e 53.8 46.2 Homogénea 2z
FAN 47 31 3t 38 30.4 31.3 38.3 Homog@énea i
FAN 48 57 5 38 36.8 5.0 38.1 Homogénea 2
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TABELA 3-5.
{Continuacio)

Liga Comp., inicial Co@pnsicﬁc final Comentéarios! Fus
N* Al Fe Nb | Al Fe Wb N
at % ; at %
FAN 49 | 47 21 32| 46.6 21.2 32.2 Par. Hom. 1
FAN 50 | 52 16 32 | 51.7 16.1 32.2 Par. Hom. 1
FAN 51 | 54 14 32 | 52.8 14.4 32.8 Homogénea | 2
FAN 52 | 65 10 25 | 64.5 10.1 25.4 Homogénea | 2
FAN 54 | 73 2 25 | 72.5 2.0 25.5 Homogénea | 2
FAN S5 | 78 -~ 22 | 77.9 -~  22.1 Par. Hom. 2
FAN 36 | 50 45 51 49.9 45.1 5.0 Homogénea 1
1

FAN 58 5% 49 e 50,9 49.3 _ Homogénea
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TABELA 3-5.
{Continuacio)

Liga Comp. inicial Composigdo final Nimero de
N* Al Fe Nb Al Fe Nb fusSes
at % at %

FAN 60 14 5 g1 2,1 5.7 92.2 2
FAN 61 24 - 76 18.5 - 81.3 P
FAN 62 24 3 73 21.0 3.1 75.9 2
FAN 63 24 5 71 20.0 5.2 74.8 2
FAN 64 30 - 70 24.4 - 75.6 2
FAN 65 26 8 66 20.9 2.5 70.5 2
FAN 66 30 5 65 23.3 5.5 T71.2 2
FAMN &7 38 2 60 35.8 2.1 62.2 3
FAN 68 33 17 50 28.6 18.2 53.2 2
FAN 63 40 10 50 3g.1 10,7 53.2 3
FAN 70 43 15 490 43.6 15.4 41.0 3
FAN 80 10 37 53 9.0 37.4 53.6 3
FAN 81 10 39 51 3.4 39.3 51.3 2
FAN 82 10 41 4% 8.5 41.6 49.9 2
FAN 83 18 43 47 5.1 45.4 49.5 2
FAN B4 10 45 45 5.2 47.5 47.3 2
FAN 83 i0¢ 47 43 6,7 48.9 44.4 2
FAN 86 10 49 41 - - - ¥ 2

- Perds em massa dursnte a guebra antes da segunda sequéncia de

fusdes.
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TABELA 3~6. |
An3lises por espectrometria atOmica de emissfio de atgumas

ligas do sistema Fe-Al-Nb,

Liga HN* ComposiCio nominal Composicio final
Al Fe Nb “ Al Fe Nb
at % at %

FAN 03 10 30 60 10.45 30.60 56,00
FaN 04 20 20 60 20.43 19.09 60.47
FAN 05 25 20 55 28.66 18.70 52.60
FAN 11 12 40 48 12.14 40,90 46,90
FAN 43 20 32 48 14.70 35.60 49,66
FAN 32 34 4 62 34.64 3.70 61,70
FAN 16 26 40 34 26.05 40.05 33.88
FAN 18 55 17 33 - 54.25 12.60 33.72
FAN 50 52 16 32 56.3 15.00 28.80
FAN 51 54 14 32 53.6 14.3 ©32.50
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(a)

(b)

Figura 3-1. Forno a arce para a preparac8o das amostras:

&) Vista geral, b} Detalhe na disposi¢8o dos
cadinhos para a fusfo de varias ligas.
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Par difusor.
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Refrigerac83c de &gua.
Sistema de fusivel.
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Figura 3-2. Forno Tipo 1, vécuo: a) Descriclio, b} Vista geral.
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Figura 3-3. DisposicHo esguemdtica do forno resistivo Tipo 2.
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Figura 3-4. Ligas de composic8o ternfria Fe-Al-Nb.

g Amostras corridas no ATD.
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CAPITULO 4
RFSULTADOS E DISCUSSOES DOS SISTEMAS BINARIOS.

4.1 - SISTEMA FERRO-NIOBIO.
4.1.1 -~ PARES DE DIFUSZO.

Como foi mencionado no capltuleo 3, os resultados obtidos
mediante os métodos de pares de difusfHo estdo baseados nas
amostras preparadas pelas técnicas de vaporiza¢8o €
eletrodeposicio, Os pares de difus8o construidos mediante forno
a arco produzem a formaCHo de camadas constituidas por 2
microconstituintes na regifo de interface Fe-Nb, Tratamentos
térmicos a 800, 900 e 1000°C simplesmente formaram a camada
correspondente & fase € (FeQNb}. Consideramos gque a formacdo de
constituintes eutéticos na interface é decorrente do diflcil
controle de temperatura do arco, durante a fus3o do pedato de Fe
sobre o Nb e da alta reatividade do Fe com o Nb.

Ne casc dos psres de difusfo obtidos pela técnics de
vaporizac8o, a interface Fe-Nb n#o apresentava a formaCHo de
camadas com dois microconstituintes durante a sua construcédo.
Neste caso & interface © constituida por uma linha fina, continua
e levemente dentada. Nos pares de difusdo preparados por
eletrodeposic8o a interface apresentava as mesmas caracterlisticas
do gue nos preparados por vaporizacHo, além de uma fileira fina e
descontinua de microporos a uma determinada dist@ncia da
interface Fe-Nb {(do lado do Fe). Esta ultima € {formada por
vacancias decorrente da maior difusfio do Fe com respeito ao Nb a
750°C {efeito Kirkendall},

o par difusor PDFN-2 (Tabela 3-4) tratado a 800°C por 300 h
obtide pela técnica de vaporizac3o, Fig 4-1, mostra uma camada
bem definida {cor amarelo) correspondente @ fase €. Peguenos

precipitados de cor  roxa, formados na interface € -~ Nb
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correspondem, provavelmente, & fase equiatbmica o {FeziNblé}' 0
per difusor tratado a 1000°C por 200 h mostra caracteristicas
semeihantes ao de 800°'C. Ndo foram feitas anilises de microssonda
nestes dois pares de difusio.

No par difuscor PDFN-4 {(Tabela 3-4), tratado a 1100°'C por 110
by, mostrou a formacfo de 4 camadas, além dos elementos Fe e Nb
ecriginais. Duas delsas correspondem as fases € e y. A terceira
camada © formada por dois constituintes de dificil identificacHo
¢ & guarta camada correspondente & solubilidade do Fe no Nb.

A preparaCido metalografica feita na Alemanha (polimento
vibracional com suspens#o coloidal de SiC) deste par difusor
{PDFN-4, 1100°C e 110 h} apresentou uma morfologia bem mais
aprimorada, Fig 4-2. A regifo inferior escura corresponde ao Fe,
a camada azul clarc 38 fase €, a camada azul escura 4 fase #, a
teyceifa camada laranja com precipitados azuis e a quarta camada,
de espessura irregular, mostrande uma esp@cie de peninsulas ou
boisdes, penetrando na regifio do Nb, correspondem 23 solubilidade
do Fe no Nb, Hbss

Cuidadosas analises de microssonda realizadas neste par

. Na parte superior se observa o Nb.

difusor mostraram qQue a guarta camada, tanto na matriz laranja
guanto nos precipitados azuis, esto constituidos pela fase Nbss.
As anZlises de microssonda de imagem de el@cirons retroespalhados
ndo mestraram contraste entre o©s precipitados e a matriz,
concluindo gque as diferen¢as de cor, por ataque eletroguimico,
53p conseguéncia da orientacHo de cristais dentro da propria
camada. A Tabels 4-1 mostra um resumo destes resultados, além dos
pares de difus83o de 1200 e 1300-°C.

Pares e difusio preparados a 1200, 1300 e 1350°C mostraram
a formaCdo das fases € e § somente, porém, com esireitas camadas
da fase [, Em alguns pares de difusfeo foi observado que nos seus
extremos existia uma tendéncia ao aumento da espessura de
determinadas camadas. Consideramos que efeitos como cinética de
crescimento de multicamadas ou grandes espessuras de Fe, poderiam

dificuitar a formac8oc de outras fases intermedifirias do sistema
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Fe-Nb. Entde foram construldeos pasres na forma de cunhas onde a
camada de Fe dimipuia gradativamentie.

0 par difusor PDFN-8 C* tratado a 1200°C por 96 h € um
exemplo deste caso, Fig 4-3. Nele, formaram-se somente as fases ¢
2 H, ¢ a camada da fase Y €& maior na regifo onde o Fe & estreito.
Pares de difusdo com o formato de cunha tratados a 1100, 1300 e
1350°C mostraram resultados semelhantes.

Em virtude dos resultados obtidos nos pares de difuséo com
formatce de cunha, foi construldo um par de difusfo na forma de um
"sandwich", onde a barra de Fe foi substituida por uma lamina de
4.5 mm de espessura e eletrodepositada em ambos os lados com Nb.
0 par difusor PDFN-12 de 1300°C e 38 h, Fig 4-4, €& ¢ resultado
desta experiéncia. Neste caso, tode o Fe, no nlcleo, &
transformado em trés camadas bem definidas: a camada do meio
correspondente @ fase €, as duas camadas da esquerda ¢ da direita
correspondem 2 fase i, & Tinalmente temos o Nb nos extremos. 0s
resultados das anfdlises de microssonda estdo apresentados na
tabela 4-1.

Nos pares de difusfZo de 1400, 1450, 1470 e 1500°C, apesar
das irregularidades «uante ao formate das camadas, foram
observadas, por andfise metalografica, regides constituidas por
dois tipos de A8reas, uma de cor azul claro e uma segunda de cor
azul escurc, além do Fe e Nb originais. Concluimos gue tais
regifes, se comparadas com Aas de outras temperaturas inferiores a
1400°C, correspondem SS fases £ & u.

0Oz resultados obtidos nos filmes com deposiclo de Nb scobre
Fe gvecristalizado, tratades a4 1100°C n¥o apresentaram o©S
resuitados esperados. A camada cor roxa formada ja durante a
fabricac8o nHo aumentoun de espessura apds o tratamento., nem
mostrou a formacBo de uma segunda camada correspondente & outra
fase intermediaria. Considerampos gue esta deposicdo de 4000 e
2000 A de espessura nfec formou ums camada compacta e densa que
permitisse a interdifusfo dos elememtos Fe e Nb.

¥F.J.J.van Loo ¢ O.E.Rieck {73 Lool, num estudo sobre difusio
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de Tit@nio-Aluminio levantam v8rias consideraCBes sobre os
metodos de estudo de diagramas de fase em base a pares de
difusdo. Num estudo sobre interdifusfio entre Ti e Al, e ligas
Ti-Al e Al, eles obtem varias fases intermedisrias deste sistema,
chegande a construir o diagrama de fases Ti-Al entre as
temperaturas de 500 e 1200°C.

[73 Loo] conseguiu estabilizar unicamente a fase TiAl3 B
temperaturas inferiores a 650°C, G.V., Kidson et al [64 Kid] num
estude sobre Zr-Al obteve resultados semelhantes com a formagdo
somente da fase 2rA13. M.M.P. Jansen et al [67 Jan] trabalhando
com © sistema Ni-Al obteve resultados diferentes aos dois
anteriores., [73 Loo] considera gue esta diferenca & atribuivel &
format8o de uma camada de Oxido no Titénio. Provavelmente a
camada de '?iAia estd constitulda em alguma escala pelo Oxido.
Inicialmente esta camada fica saturada de Al, até romper g mesma,
¢ Iniciar a interdifusfo dos elementos Ti e Al.

Nossas experiéneias mostraram que os pares de difusfo de 800
g 1000°C {preparados por vaporizacﬁc'e forno a arco)} apresentam
caracteristicas semelhantes: & grande facilidade na formacCHo dsa
fase € €& a “"dificuldade” da formac8c da Tfase §M nestas
temperaturas, mesmoe com perlodes de até 500 h. Entretanto, a
1100°C & & possivel se obter as fases com tempos bem menores.
Provavelmente fenOmenos semelhantes aos dos sistemas Ti-Al e
Zr-A1 possam estar acontecendo com o sistema Fe-Nb. Ndo se
descarta a possibiiidade'da formagdo da fase @ a 800 e 1000°C com
espessuras (%o finas que nio permifa a anfilise Otica ou de
microssonda das mesmas., Fenbmenos cinétices de formacdo de
multicamadas a determinadas tempersaturas podem estar em Jozo
zimultanesamente {73 Lool.

Para temperaturas acima de 650°C 173 Lool consegye
estabilizar ate 4 fases intermedifrias no sistema Ti-Al, Nossos
resultados mostram que, entre 1100 e 1500°C, foi possivel formar

as duas fases intermediarias estdveis do sistema Fe-Nb, {51 Zell.



4.1.2 - LIGAS FUNDIDAS E TRATADAS TERMICAMENTE.

4.1.2.1 - ANALISES METALQGRKFICAS E DE MICROSSONDA.
4.1.2.1.1 - ComposigBes entre 20 e 45 at% de Nidbio,

Hesta faixs de cempcsicﬁes foram estudadas 7 amostras. As
FeSGNDBO £ FE?ONbSG
precipitacfo da fase primaria ¢ (Fezﬂb} e um eutético { & 10.6

figas entre como fundidas apresentam a
at% Nb} constituldo pelas fases £ e Fe(d). A medida que o teor de
Nb aumenta, a fase prim#ria ¢ aumenta. Estas ligas como tratadas
a 1100°C por 860 h apresentam morfologias similares as fundidas,
constituidas pelas fases € e as regiCes eutéticas, A Fig 4-5
corresponde & microestrutura da amostra Fe80Nb20 como tratada a
1100°C por 860 h.

A liga com esteguiometria Fezﬁb apresenta uma estrutura
monofasica tanto como fundida quanto como tratada a 1i00° C por
860 h, Fig 4-6. Diminutos precipitados foram observados dentro da
matriz €., Peguenas perdas de Fe durante a fusdo provavelmente
desliocaram a composi¢io do ponte de formaCH3o congruente desta
fase. Em virtude do tamanho dos precipitados, as analises MEV nio
foram satisfatodrias.

A Tabela 4-2 mostra um resumc das andlises de microssonda
das ligas mais significativas tratadas termicamente a diferentes
temperaturas.

As ligas Fegy (Nbg, o0 Feg Nby,. Fegy (Nby, 5 e FeggNbys,
coms fundidas, apresentam a fase primaria €, na forma de
dendritas dentro da fase M (Feglwblg}. Nenhuma morfologia do tipo
eutéticoe foi observada nesta fTaixa de composicdes. O aumento do
teor de Nb produz uma diminnic¢do da fase primé@ria £ ¢ © aumentio
da fase M, matriz. Os tratamenios térmicos a 1100°C por 860 h
mostram morfologias semelhantes Bs Tundidas. A Fig 4-7
carresponde 2 liga Feﬁsﬁbés tratada a 1100°C ¢ 860 h. As anilises
MEY mostraram gue a matriz corresponde 2 fase UK e as areas

cscuras 2 fase €, tabela 4-2. Tratamentos teérmicoes a temperaturas



de 1400°C de ligas nestas composicBes, mostram & presenca das
fases € e M, tabela 4-2. De acordo com o0s nossos resultados de
microssonda e anfdlises metalogréficas, a faixa de existéncia da
fase £ est?2 entre 32 a 37 at% Wb, entre as temperaturas de 1100 a
1500-°C,

4.1.2.1.2 - ComposigBes entre 45 e 60 at¥% de Nidbio. _

Até a composicio FeﬁSNb45 para as amostras em estado de
fundidas somente coexistem as fases € primdria e a matriz .
Entretanto, na amostra Fe54Nb46 ge observa peguenas colbnias de
um eutético dentro das areas da fase [, além da fase €. As ligas
F621ﬁb19 (composic8o da fase equiatOmica H), FeSUNbSO e F947Nb53
apresentam a mesma morfologia, s que com o© eutetice em maior
proporcdo, Estle eutético corresponde a uma reaCHo gqgue veremos
posteriormente. A Fig 4~8 corresponde 2 liga Pegszqg COmo
fyndida e mostra a morfologia anteriormente mencionada.

Dentro desta faixa de composi¢Oes e algumas acima de 60 at%
Nb, foi preparada uma seqguéncia f{ina de composigOes com variagles
de 0.5 e 1 at% Nb para verificar as mudancas morfolCgicas das
ligas como fundidas. Pequenos precipitados da fase € foram
analisados por metalografia e por microssonda. Os resultados
mostram gue a fase prim&ria € aparece at® a composiglo Fe44Nb56.
A partir desta composic¢Ho sio observadas precipitagfes da fase U
primdria com morfologia de rigidos gréos'co}unares rodeados por
um entético. A Fig 4-9 corresponde 2 liga Fe4SNb55 como fundida e
mostra este tipo de morfologia. O incremente do teor de Nb
sumenta a guantidade do microconstituinte entético chegando a
formar, na composiCio Fe40Nb60§ uma liga integralmente eutética,
Fig 4-10, \

As ligas Feﬁﬁﬁb45 & Feziﬁblg tratadas a 1100°C por 860 h
mostram as fases € e H., A amosira Fezlwblg ¢ guase monofasica.
Nela est8o presentes, como uma matriz, a fase H e peguenos
precipitades da fase £, A fig 4-11 mostira a microestrutura desta

iiga tratada termicamente. £ importante mencionar que esta liga,
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como tratada, apresenta quase o mesmoc aspecto 4o que a amostra
Fe55Nb45, também tratada termicamente {Fig 4-7). AS 4reas cinza
€8Cure na micrografia da Fig 4-~11 correspondem 4 propria fase #
e, guando falamos da presen¢s de pequencs precipitados da fase €,
estes ‘est8o presentes em pouca quantidade e em tamanhos bem
menores do que as freas cinza expostas na micrografia da Fig
4~11, Acontece que ¢ ataque quimico nestas ligas revela uma

morfologia bifésica, gquando na realidade é monof@sica. Resultados
similares foram obtidos por A. Raman [66 Ram}.

Os mesmos peguenos precipitados fofam observados na liga
Fezszig tratada a 1400°C por 72 h e 15300:*C por 24 h. Isto pode
explicar gue a estequiometria 21:19 esté sobre o limite rico em
Fe da fase Y, de tal forma gque peqguenos desvios de composi¢Ho
resultam na formac8o de regifes bifasicas constituldas pelas
fases £ e . Isto significa que & estequiometria 21:1% nfo
pertence 3 existéncia da fase M. De acordo com ©0S nossos
resultados de microanalise puntual guantitative {(MEV) e de
andlise metalografica, a faixa de existéncia desta fase esta
entre 48 e 52 at% Nb, entre as temperaturas de 1100 e 1300°C,

A liga Fe tratada s 1100°C por 860 h, localizada no

457055
lado rico em Nb da fase p, apresentas as fases g € a solubilidade

do Fe no Hb, Nbss‘ ver tabela 4-2.

4,1.2.1.3 - Composigles entre 60 e 100 at¥% de Nidbio.

Nesta faixa de composiCOes foram estudadas 7 ligas, sendo
gue nem todas elas foram homogéneas apGs a fusfo, em especial as
mais ricas em Nb, Para lograr maior homogeneidade, como foil
explicade no capitulo anterior, as ligas foram gquebradas e
refundidas.

A liga Fe40Nb50,
sua extencfo um Tino sutético gue obedece 2 seguinte reacHo:

camo fundida, Fig 4-10, apresenta em toda

. ~ -
Ligquido =— M (FEZINbIQ) + Nbss {4-11}.
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A& partir da composiC3o 60 at% Nb um nove tipo de morfologia
es8td presente nestas ligas. A& liga FeBSNbﬁS mostra uma diminuigdo
4o eutético e a presenga da fase primaria Nb, A Fig 4~12 mostra
esta caracterisgtica na ligs F324Nb76 como fundida, constitulds
tipicamente por dendritas da fase primaria Nb e o eutético. Os
gri3os dendriticos nesta faixa de composi¢les sHo globulares, em
comparagdo aos grées dendriticos do outro lado do eutético,
colunares e rigidos, Fig 4-9. A liga F88Nb92 apresenta a mesma
morfologia, mas com pequenas guantidades do eutético. As ligas
F66Nb94 € Fe3Nb9? sd0 constituidas somente pela fase Nbss

As amostras como tratadas termicamente apresentam ligeiras
modificacBes, em geral com gr8cos Jevemente maiores e mais
arredondados. A Fig 4-13 mostra a microestrutura da liga Feéwbg4
tratada termicamente a 1460°C, constituida por uma estrutura
tipicamente monofaésica. |

Na tabela 4-2 estfo incluidas as anfdlises de microssonda das

mais importantes amostras nesta faixa de composicles., Az ligas

tratadas termicamente a 1100, 1400 e 1500°C mostram &
ceexisténcia das fases U e Nbss. Da mesma forma a amosira
FeaiNbﬁs tratada a 1460 e 1480°C por 20 h salienta a existéncia

$¢ das fases M e No_ .

Com base nos resultados de andlise metalogréfica e de
microssonda foi determinada a variac8o da soclubilidade do Fe no
Kb em funcic da temperatura. Estes valores mostram que a
splubilidade € de 3 at% Fe a 1100°C, 6 at% Fe a 1400°C ¢ 7 at% Fe

a 1540-C,

4.1.2.2 - ANALISES TERMICAS.

Na tabela 4-3 est8o reportados os resultados das andiises
térmicas das ligas como tratadas e fundidas, compreendidas entre
as composig¢les FeSONbZO e Fegzﬁbzg' Estes dados confirmam a
reatdo eutética de 1370°C no lado rico em Fe do diagrama de fase.
A liga Fe_Nb wmostra uvm eventoe a 1645<C durante o aguecimenio ¢

2
1620°C durante o resfrismento, guando corrida num  ATD  com
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capacidade de até 2400-C.
Nas regifes do lado rice em Nb foram observados intensos
picos a 1520°C, seguidos de sinais de maior temperaturs {(1530°C}
em vérias composicOes. Estes eventos de maior temperatura nfo
foram bem definidos. Consideramos que podem ser formadas em
virtude do ATD estar no limite maximo de temperatura de trabalho
{1550°C), Assim nfo atingiv a temperatura do liquidus nesta
regido de composicles. Neste caso, & amosira permanece na regifo
bifédsica liquidus~-£, antes de descer a temperatura. Foi possivel
observar que ditos sinais, em geral, estavﬁm guase na mesma faixa
de temperaturas, mesme com ligas de diferentes composi¢les.
Todas estas hipOteses foram confirmadas guando as ligas
b g Fe

Fegy sNbyy 50 FeggNbygs Feg Wby 5070500
equipamentos de maior temperatura de trabalho gue 1350°C {ver

foram analisadas em

capitulo 3}, A Tabela 4-3 1inclui, na parte final, as ligas
corridas a temperaturas acima de 1550°C., A medida que o teor de
Nb aumenta o sinal da linha liquidus diminui gradativamente. Uma
transformac8o repetitiva e de forte intensidade €& detetada em
torne de 1520°C, em todas as ligas nesta faixa de composicOes.

O sinal de 1520°C corresponde 8 forma¢3o da fase i mediante

uma transformac8o peritética governada pela seguintie reagHo:
. . e d nr -
Liguida + € {Fegﬂb) i {F&Z}hblg} (4-21,

Também foram observados pequenos sinaigs em torne de 1480°C em
algumas amostras, 2 exceCdpo da liga FeSGNbSO, gue mostrou um pico
forte a 1480°C. (Consideramos gue este sinal corresponde 8 rea¢fo
eyi€tica gue comentaremos depois.

A tabela 4-4 € uma continuaCBo dos dados de andlise térmica

55 e P811Hb89 coma fundidas e tratadas

termicamente. A Fig 4-14 corresponde a uma regifio do diagrama de

das ligas entre FeésNb

fase, rico em Nb, onde estfo detalhados os vérios sinais obtidos

em quatry amosiras, {91 ZelJ.
A amosira Pe45Nb55 tratada termicamentes mosi{ra egvenios a



£520 e 1487°C., Quando tirada dolATD verifica~se que & amostira
funde de tal forma gque molha as paredes do cadinho de alumina. ©
termograma da liga Fesz3 mostra dois sinais a 1508 e 1498°C e,
da mesma forma, funde completamente, moihando as paredes do

248D
1489 ¢ 1496°C demostrando também, que sofreu fusio total.

cadinho. A ligas Fe como tratada, salienta dois eventes &

As trés ligas tratadas mostram em comum um pico intenso em
torno de 1500°C indicando um forte evento térmico. Na liga
?e45Nb55 foram observados eventos intensos em torno de 1520°C,
correspondendo & transformacio peritética e, provavelmente, &
tinha liguidus. Na liga Fe2Nb3 8 diferenGa entre os dois picos &
pequena, indicando que a }inha liquidus estd muito proxima do
sinal do eutético, Para a liga F324Nb76 0o pico correspondente &
linha liguidus estd muito acima da temperatura de trabalho do
ATL:,

Estas ligas, como fundidas, apresentam resultados similares
4s tratadas termicamente, além de outros sinais. Este € o caso da
amostra FeZNb3g a qual mostra gquatro eventos bem definidos a
1504, 1498, 1493 e 1461°C, todos eles em torno da reacio
gutftica. No caso da iiga\FeBGNb?o fei observado um s0 evento. A
liga FeBSNbés, corrida até 1750+C, mcstra um sinail duplo proéximo
& 1490°C, mas n¥c foi detetado sinsis da linha liguidus, como era
de se esSperar.

Todas as ligas corridas no ATD foram analisadas
metalogralicamente para observar a formacfo de fases em condicﬁés
de lento resfriamento. A tabela 4-5 corresponde a um resume das
mais importantes amostras analisadas por microssonda, ap®s serem
corridas no ATD.

A liga Feleblg tratada & 1100°C por B60 h e corrida no ATD
at€ 1350°C estd constitulida, apds a corrida, pelas fases € e u,
Fig 4-153. A mwmorfologia desta liga, sob condicBes de lento
esfriamento, mostra as mesmas caracteristicas do gqgue a liga
tratada termicamente a 1100°C por 860 h, Fig 4-11. A fase § se

spresenta como se estivese constituida por duaz fases mas, na
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realidade, € a mesma fase com grHos diferentes. Cuidadosas
andlises de microssonds mostram que as duas Sress da matriz s#o
constituidas pele fase i e as éreaé escuras {levemente
achureadas} correspondem & fase €. QOutras ligas nesta regiéo do
diagrama mostram caracteristicas semelhantes.

A liga Fe45§b55 tratada & 1100°C por 860 h e corrida no ATD
estd constituida pelas fases ¢, i e pequenas #Areas de Nb. A liga
Fellﬂbgg apresenta uma tipica morfologia de resa¢8o peritetoidal,
Fig 4-16., Trés regides bem definidas estfo presentes: a primeira
correspondente a fase p (49 at% Nb), & segunda a fase Nbss {6.9
8t% Nb} e a terceira regifio compreendida entre as duas anteriocres
corvespondente 2 fase Fe2Nb3 {38.6 at% Nb}. Neste tipo de
morfologia as areas {volumes) da fase { n8o fazem fronteira com a
fase Nhss’

4 amostra FeszB, Fig 4-17, n3o exibe uma morfologia
tipicamente peritetdide como a liga FelleBQ' Porém, as an8lises
de microssonda mostram a presenca das fases [, Fezr-éb3 e Nbss' As
outras ligas corridas no ATD, nesta regifio de composigOes,
mostram a existéncia das trés fases anteriores. _

As mudancas de morfologia de uma composiclc a outra podem
zer decorrentes das condigles da sanfilise térmica, como por
exemplo: composi¢Ho, velocidade de agquecimento e resfriamento e
gquantidade de massa de cada amostra. Estudos de anflises térmicas
mostram que o registro de alguns eventos durante uma corrida =sfo
infuenciados pelos fatores anteriormente mencionados, Por exemplo,
em determinadas ligas, foi possivel detetar a presenga de varios
eventos de forma repetitiva e igualmente em diferentes ligas da
mesma composi¢fo. Entretanto, outras ligas sO apresentaram dois
cu trés sinais, Provavelmente, sob condicles apropriadas em cada
iiga, s80 possiveis de serem detetados todos o0s evenios pela

téenica de ATD, ou usando outros métodos de andlise térmica.

4,.1,2.3 - ANALISES DE RAIOS-X.
05 resultados da analise de raios-¥ ndc foram totalmente
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satisfatbrios. FEntre as ligas analisadss no Brasil (50 em 1
hora, 0.84°/min} e na Alemanha (70° em 10 h, 0.12*/min) foram
observadas algumas diferencas ng resolucHo dos espéctros de
difracdo, em especial no que diz respeito ao rulde de fundo e nas
intensidades dos picos.

Inicialmente, algumas ligas como fundidas foram analisadas
por difractometria de raios-X no Brasil. Posteriormente, fizemos
putras anadlises apbs tratamentos térmibﬂs a 1100°C por 860 h. As
diferencas dos espectros nos dois casos ndo foram acentuadas,
salvo algumas variacfes de intensidades entre alguns picos.

Na liga Fe?‘Nbs como tratada, foi possivel enguadrar todos os
picos com a estrutura obtida por {60 Goll {estrutura do tipo
%gznz}. As posicbes dos picos (disténcias interplanares)
apresentaram pegquenas variaCOes na casa dos centésimos de A. Da
mesma forma, as intensidades apresentaram pequenas varia¢Ses com
respeito aos resultados de [60 Goll, salvo o pico correspondente
ac plano (213) com disténcia interplanar 1.35 A. Este pico,
guando corrido no Brasil, foi c¢lassificado, qualitativamente,
como de intensidade média. ApGs a corrida na Alemanha, a sua
intensidade atingiuv o m3ximo valor com respeito aos outros picos.
Ho resto do espectro fpi observada uma coeréncia razolvel tanto
na intensidade guanto nas distZncias interplanares.

Na iiga de composiCio F621Hb29 ndo foi observada
praticamente nenhuma diferenca entre os dois espectros corridos
tanto na Alemanha guanto no Brasil. Foram {entadas as indexagles
dos picos com a estrutura hexagonal do tipo WﬁFe? obtida por [66
Ram] ¢ confirmadas por {68 Kril e a estrutura tetragonal do tipo
Feso obtida por (60 Goll. No primeiro caso (WGFET)’ a indexag8a
em variogs picos nfo foi satisfatdria nas posi¢les e nas
intensidades. No segundo caso {(FeMo), achamos msior coeréncia na
relacHo das posicles e das intensidades dos picos. Uma conclusfo
preliminar parece indicar que esta fase estaria mais relacionada
com & estrutura do tipo FeMo.

A liga Fe, . Nb {Fesz3} como fundida e tratada apresenta o

40760
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mesmo espectro, salvo peguenas diferenCas; entretanto a ampstira
corrida a baixa velocidade (Alemanha) apresenta uma resclucio bem
mals aprimorada. NHo foi possivel indexar esta amostra de acordo
zNi, {60 Goll. As varia¢Oes das
intensidades e as posi¢Oes dos picos sf8o incoerentes., Alguns

com a estrutura cUbica do tipo Ti

picos podem ser indexados como a fase Nb e outros como a fase
Fezzﬁbig de acordo com & estrutura FeMo, Todas as 1igas nas
composicles intermedifirias 2s j4 mencionadas apresentaram ¢ mesmo

wompoertamento,

4.1.2.4 -~ ANALISE MAGNETICA.
A liga Fe?ONbSG

ferromagn&tico, cujo resultado confirma as nossas andlises

apresenta um comportamento tipico

metalograficas, de microssonda e de raios~X, estande a liga no

ZNb’ Este comportamento € a superposigéo
de um sinal! ferromagnetico do Fe{o) e unm ouiro paramagnético da
fase Fesz {88 Zell.

A Fig 4-18 mostra os resuitados de magnetizag¢d3o de dois

campo bifasico Fel{o) e Fe

conjuntos de ligas como fundidas. O primeiro conjunto corresponde
T
2Hb, Fe65hb35 e F?60Nb40
regifo bifasica € e i) e o segundo &8s ligas FeSSNb45 {no campo
ifasi :

bifasico}, FeSONb50 e FezINblg.

Ng primeiro conjunto, os momentos magneticos atingem valores
de até 0.2 emu/g para campos de 15000 Oe e suscetibilidades

magneticas entre 1.4 = O.ESXIOMS emufgOe. Na segunda serie, a

&s ligas Fe {esta Uitima localizada na

magnetizaclo € mais regular, evidenciando um comporitamento
paramagnético com momentos magneéticos bem mais altos do que =@
primeira série. A suscetibilidade magnética est38 em torno de
4,5x10"5 emu/p0e, portanto trés vezes superier ao anterior
caniunio.

A diferenc¢a de comportamento nesta série provéem do fato
apresentado por [83 Ahml de gqgue a fasge [ {Feleb19} & ordenada
antiferromagnéticamente a temperaturas inferiores a TN, enguanto

gque a fase € (Pesz} € paramagn@tica simples. Nas curvas da Fig
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4-18, se observa um cbmpartamentc ndo esperado na liga FeﬁuNb40s
que estando no campo bifasico € e Y, deveria apresentar suscep-

tibilidade magnética maior gue Fe, Nb, e a liga Fe deveria

2 658D 55

gestar muito prdxima da Fe,Nb, como acontece nas ligas priximas 2

2
fase ¢, Inicialmente se pensou na possibilidade de gue o campo da
fase ¢ poderia abranger uma faixa de solubilidade maior, mas os

resultados das ouiras andlises contradizem esta possibilidade.

4.1.2.5 - OUTRAS ANALISES.
4.1.2.5.1 ~ Microdureza.

Nas amosiras tratadas termicamente a 1100°C por 860 h {oram
realizados ensaios de microdureza Vickers em cada Tase
considerando a rela¢d#o do tamanhoe da frea ensalada com a
indentaclo.

A liga Pegﬁb, monofasica, tem um valor HV = 1230 Kg/mmz, sob
uma carga de 200g. As ligas ?essﬁb45, Felebig e FéSONbSO nas
regides da matriz {correspondente & fase Y} apresentam valores de
1240, 1180 e 1205 Kg/mmg, para uma carga de 100 g. Na amosira
FeSSNb4§ gbtivemos na segunda fase {fase €) um valer de 15330
Kg/mm™ e nas outras ligas n3o foi possivel medir em virtude das
dreas serem muito pegquenas. Este valoer de 1530 Kg/mm2 foi obtido
sob uma carga de 50 g.

Nas ligas entre as composicles FedSNbSS e Fe35Nb65 ndo foram
feitas medidas de microdureza tendo em vista as peqguenas 4Areas
dos microconstituintes {(precipitaclo da fase primdria Mo e do
3p8P gy Fe by e Fe  Nbg,
foram ensajadas somente as Areas compreendidas pela fase primadria

sutétice de 60 at% Nb). Nas ligas Fe

Hb. Valeores de 440, 570 e 3160 Kg/mm2 gorrespondem a tais medidas,
respectivamente,

Eates resultados nio concordam com s ohtides por {38 Genl,
o5 guais, provavelmente, foram medidos, nfo em cada fase por
separado, e sim em regifes bifasicas ou trifasicas conjuntas. Uma
outra diferenca esta na temperatura de tratamento de 1100 para
135G,



4.1,2.5.2 -~ Andlise RBS. _

As anfilises de Retroespalhamemto Rutherford de Particulas o
{RBS} n¥p apresentaram os resultados esperados.

Qualitativamente, o espectro RBS se caracteriza por uma
regifo limitadsa de valores de energia de particulas
retro-espalhadas (eixo das abscissas) com o nlimero de contagens
{eixo das- ordenadas). O lado de maior energia das particulas
retrn—&spaihadas esté4 na superficie do alve, e guanto maior o
peso atdmico do elemento, mais &4 direita estar&, A Jargura deste
sinal serd em funcBo da espessure do filme. A secHo de chogue de
Rutherford ¢ proporcional a 2i portanto, esta técnica trabalha
melhor com elementos de maior peso atdmico. Se 08 pesos atdmicos
do substrato e do filme sfo diferentes, Fe (55.85) ¢ Wb (92.91) &
possivel formar uma abertura (gap) entre o substrato e o filme.

Nossos resultados de RES mostram gue a formaG8o de uma fase
intermedidria n¥o & evidente no "gap" entre o Fe ¢ o filme de Nb.
A Fig 4-19 mostra um resultado obtido para o filme de 2000 A de

espessura e 8x107 7 gap
& bem definido, porém n3o se observa a presenca de nenhum degrsau

H n

mbar de press8c de gas Ar. Neste caso ©
decorrente da formacHo de uma fase intermediaria.

4.1.3 -~ DISCUSSUES.

Nossos resultados mostram algumas diferengas substanciais no
sistema Ferro-Nidbio e confirmam ou modificam, substancialmente,
alguns resultados anteriormente obtidos.

A reagfo eutética proxima a 10 at% Nb e 1370°C € confirmada.
Nossos resultados mostram que a-fase £ (FeENb) possui uma faixa
de solubiiidade de 32 até 37 at% Nb para temperaturas entre 1100
¢ 1500+C aproximadamente, sendo possivel estender esta faixa de
solubilidade a iemperaturas inferiores a 1100°C, Estas faixas de
splubilidade s8o comparaveils aos resultados apresentados por [82
Kubl e [86 Mas]. As anfilises térmicas mostram gue a fase £ tem

formacdo congruente préxima a 1640°C.
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A fase p (Fe, Nb, o) possui uma faixa de solubilidade entre
48 ¢ 32 at% Nb dentro do mesmo intervalo de temperaturas da fase
£. 08 valores do lado rico em Fe 580 reforgados pelas anslises
metalogréficas e de microssonda nas ligas com & esteguiometria
21:1% tratadas a 1100, 1400 e 1500°C. As microestruturas mostram

€31 09
evidenciando que esta esteguiometria estd no campo bifésico €-p.

diminutos precipitades da fase ¢ na ¢omposicdp F

A possibilidade que a fase ¢ nHo tenha se dissolvido durante os
tratamentos térmicos nfo se pode descartar, sendo que a
temperaturas de 1400 e 1500°C isto n8o parece plausivel. Estes
resultados concordam com os de {67 Ram) e {87 Mas].

As anélises térmicas, acompanhadas das metalograficas, de
uma sequdncia fina de composi¢Oes, mostram que a fase § tem
formaGBo perit@tica a 1320°C. Andlises térmicas, em maguinas ATD
de maior limite de temperatura de trabalho, reforgam esia
possibilidade. A ligs Fezﬂb funde a 1640°C; a temperatura
iigquidus da sequfncia de ligas diminui gradativamnete & medida
gque o0 teor de Nb aumenta, atingindo um patamar de 1500°C em ligas
ricas em Nb., As andiises tfrmicas e metalograficas mostram gue na
composiCHe de 59 at% de Nb estd localizada a reaclic eutética
governada pela reacfoe (4-1).

Na regifio rica em Nb obtivemos resultados importanies sobre
8 existéncia de fases e uma nova configuracdo do diagrama nesta
parte. Todas as anBlises nos pares de difus8o tratados a 800,
1600, 1100, 1200, 1250, 1300 e 1350°C demostram a existéncia das
fases € (Fesz} e (FeEINbIQ)’ Este €& um resultade importante
para provar a nHo existéneia da fase Fesza, mas nfo o guficente
s¢ tomarmos em conta que fenfmenos de cin€ética de crescimento
podem infiuir na forma¢8o de fases intermedifirias, como sugere
173 Lool. _

Todas as analises nas ligas iratadas termicamente a 1100,
1400, 1460, 1480 e 1500°C mostram, tambem, & existéncia das fases
£ ¢ U, mas as mesmas ligas corridas no ATD, sob condicles de

fento aquecimento e resfriamento, mostram grandes &reas da fase
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?ezﬁba‘ Simultaneamente, as andlises ATD ndo mostram de forma
evidente, em vérias ligas desta regifio, sinais de formacBo e
decomposigdo desta fase, exceto para a iiga Fe40Nb60, nas
temperaturas de 1460 e 1490°C.

Deste conjunto de observacdes se podé concluir que a fase
FezﬂbS
condicbes de lentas mudan¢as de temperatura apresentando

ndc € estlvel no sistema Fe-Nb, sendo observada somente em

simultianeamente em algumas amosiras tipicas morfologias
peritetdides, [91 Zell.

A. Adachi 88 Adaj, num estudo sobre caracterizatdo de ligas
Ferro-Nidébio, analisa por metalografia, microssonda e ralos-X
varios pontos de um lingote grande (forms de bot#Ho) de uma liga
FeRb, Os resultados mostraram a presenca da fase Fe Nb3 em varios

2
pontos do lingote., A forma¢f8o da fase Fe. Nb, € decorrente de

taxas de resfriamento lento em lingotes de gia;Zes dimensfes. Sob
este ponto de vista podemps concluir gue dita fase € metaestavel
ne sistema Fe-Nb e que sob condi¢les apropriadas de resfriamento
se¢ forma peritetlicamente a 149%0°C e se decomple eutetoidicamente
a 1460-C.

{66 Ram] sugeriu & possibilidade da formac¢8o desta fase peia
presenCa de elementos de impureza. No caplitulo 5 desta tese
apresentaremos os resultades relacionados & presenca do Al,
Outros elementos como Ti, S§i ou O citades no trabalho de [88 Ada]
podem estabilizar esta fase. E importante lembrar a possibilidade
de que a fase Fesz3 estébiiiza com & presen¢a de nitrogéno e
axigénio, formando COmMPOSLOS fernarios com esteguiometrias
FeBNb3ﬁ & FﬁéNbﬁﬁ, {85 Lu].

Em todas as amostras ricas em HNb nfo foi observada =a
presenga da fase Feilegg propoesta  porx [60 Gol}l. HNossos
resuliados reforcCam as observacles feitas por {67 Raml e [83 Lu]
no sentido da nfo existéneia desta fase e a presenca de uma alta
solubilidade do Fe no Nb & medida gque a temperatura aumenta.

s resultados sobre o sistéma Ferro-Nidbio est#o resumidos

na Fig 4-20, baseados principalmente, em andlises {(&érmica,
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metalografica e de wmicrossonda, {93 Zel}l. Para fins de
ilustracdo, neste diagrama foi incluida a fase metaestével
?ﬁzﬁbg.

4.2 - RESULTADOS DO SISTEMA FERRO-ALUMINIO,

As composicBes 25 e 45 at% Al, confirmam a existéncia da
grande solubilidade do Al no Fe. Estas ligas tratadas a 700, 1000
e 1136°¢C sdo constituidas por estruturas monofasicas,
correspondendo 4s fases o, azﬂh) e 32(1) de acordo com a
temperatura de tratamenfo.

A Fig 4-21 mostra o diagrama de fase Fe-al na regiﬁo entre
30 a 90 at% Al, de acordo com os nossos resultados, [92 All].
Hesta figura foram incluidas algumas temperaturas e faixas de
solubilidade do diagrama de [82 Kubl].

As amostras entre as composi¢des 60 e 80 at% Al, como
fundidas, apresentam morfologias compativeis sos diagramas
propostos por ambos autores, [82 Kubl e [58 Hanl.

As andlises térmicas das ligas como fundidas, entre 60 e B0
at% Al, apresentam algumas modificacBes. Na amostra Fe40A16O
foram observados dois eventos a 1080 e 1200°C, o primeiro com um
sinal fino e pontiagudo, e o segundo mais intenso porém alargado.

Na ampstra Pe32Nb63 foram observados tré€s sinais superpostos
proxime a 1000°C, Com velocidades de aguecimento da ordem de
3*C/min, foi possivel separar dois picos superpostos a 1100°C e
um terceiro a 1130°C. Estes resultados demostram que o primeiro,
de 1100°C, corresponde 2 transformacfHo peritetdide de formacHo da
fase Feﬁiz e o segundo, de 1130°C, & reacfo eutética presente
nesta composiCHo,. Na liga Fezgﬁb72 foram detectados 3 stinais

tanto no aquecimento quanic no resiriamento. Perdas de Al durante

8 fabricacBo desta liga, vprovavelmente, deslocaram a sua
composicdo para regifes entre as fases FeAlz e Fezﬁls. Na amostra
Fezgﬁlge foi detectade um sinal intenso a 1150°C durante o
resfriamento.
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As ligas entre 60 e 70 at% Al, mssim como a liga F326ﬂ174
sofreram total fusBio durante o tratamento térmico a 1130°C, Este
resultado demostra que as transformacles nesta regifio do diagrama
acontecem & temperaturas inferiores As propostas por outros

autores, (82 Kubj, {58 Han] e [80 Sch].

TABELA 4-1.
Analises de microssonda de alguns pares de difus#io.

Par de Temp. Tempo Composic¢B0 (at%) Fase
Difusio {(°C) h Camada Fe Nb
PDFN-4 1100 110 i 9.9 0.1 Fe
2 68.2 31.8 £
3 46.2  53.8 i
4 1.4 98.6 Nbss
5 i.1 g8.9 Nbss
6 0.2 9.8 Nb
FDFN-8 C:&c 1200 a6 1 3.3 96.7 Nbss
2 48.4Q 52.0 U
3 64 .5 35.5 €
4 98.9 1.1 Fess
L3 )
BDFR-12 8 1300 38 1 2.5 a97.5 NbsS
2 3Q.9 49.4 ]
3 64.35 35,58
4 51,0 . 49,0 i
5 6.5 99,5 Nbh
58
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TABELA 4~2,

An@lises de microssonda das lipas tratadas termicamente.

Liga Temp. Tempo Composicdo at% Fase
L h Fg Nb

Fe Nb 1100 860 66.2 33.8 €

Fe, Nb 1100 860 63.0 37,0 €

337745 52.4 47.6 i
Fe, Nb. 1100 860 64,1 35.9 £(a)

52.6 47.4 i

Fe_  Nb 1100 860 46.2 53,8 7

4377338 8.8 91,2 Nb

88

Fe . Nb 1100 860 46.2 53.8 u
407760 2.9 97.1 Nb_
Fe, Nb, 1100 860 3.3 96.7 Nb__
- - Hi{b}

Fe . Nb. 1000 1008 43.5 56.6 u
407760 8,3 91.6 Nb_

Fe_ Nb 1400 48 63.7 36.3 €

33745 54,3 45.7 1
Fe, Nb 1400 72 63.7 36.3 ela)

21718 54.0 46.0 H
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TABELA 4-2.

{Continuacio)

Liga Temp. Tempo ComposiCdo at% Fase
“C h Fe Nb
Fe . Nb 1400 39 49.6 50.4 ¢
407760 8.7 91.3 Nb_
Fe_ Nb 1400 120 49.0 51.0 ¥
67774 6.7 93.3 Nb__
Fezlﬁblg 1300 24 62.2 37.8 €{a)
52.2 47.8 g
Fe. Nb. 1500 48 48.9 51,1 "
407760 ' 8.3 91.5 Nb__
Fe. Nb. . 1500 90 49,0 51.0 u
24776 8.8 91.2 Nb_
FegNb,, 1500 30 48.0 52,0 "
: 7.5 $2.5 Nb__
Fe Nb,. 1500 30 2.1 97.9 Nb_
Fe Nbg, 1460 22 6.3 93.7 Nb_
Fe. Nb 1480 20 6.9 93.1 Nb
35763 50.3 49 .7 i

{a} Peguenos precipitados.

{by Fino eutético constituido pelas fases ¢ e Nbss.
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TABELA 4-3.

Resultados do ATD do sistema Ferro-NiGbio.

Liga Aquecimento Resfriamento | vel. Trans-
{C}) {(~C) {K/min) formacso
Amostras Tratadas
1180°C f B60 h,
F330Nb39 1367 GP 1368 GP 10 Eutético
. o
Fagehhzo 1370 Gp 10 Eutético
' 1206
Feﬁﬁﬂb40 i518 Gp 1521 GP i0 Peritético
FeSSNh45 1519 Gp 1523 GpP 18 Peritético
Fa55Nb45 1315 Gp 15186 P 3 Peritético
Fezlﬁbig 1523 GP 1523 Gp 10 Peritético
Fezlﬁblg 1532 Gp 1322 Gp 5 Peritético
Amostras Fundidas
* , .
FeS?.SNbI%Z.S 1533 . 1514 , ic Peritéticao
FQS?.SNb42.S 1533 1546 i0 Peritético
1507 s5p 1510 SP
FeziNblg 1513 @gp 1512 Gp 10 Peritético
1475 SP |
Feziﬂbig 14698 Gp 1509 GP 10 Peritético
?ESZHB48 1515 Gp 1519 GP Per1tétlcq
1476 Gp 1480 GP
- ) 3, :
Fe4?Nb33 1528 GP 10 Liquidus
1482 Gp 1482 GP Eutético
Fﬁ4?ﬁbgq S5inal Grande 1329 Gp iQ Liguidus
1480 GP 1480 GPp Butético
Fedz.sﬂb47*s 1508 Gp 1511 GP 10 Eutético
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TABELA 4-3,

{ContinuacCHo)
Liga Agquecimento Resfriamento Vel Trans~-
{C} {(*C) {K/min} formac¢do

Amostras Fundidas
corridas até 1700°C

FeSSNb45 1640 SP 10
Sinal Grande 1621 GP Liguidus
1513 GP 1515 GP Peritético
Feleblg Sinal Grande 1590 GP - 10 Liguidus
1518 @p 1529 GP Peritético
1473 Sp

Amosiras Fundidas
corridas até 1750°C

F&zﬁb 1645 GPp 1620 GP 15 Congruente

F&S?,Sﬂbéﬁ.s 1583 GP 1613 GP 15 Liguidus
1520 Gp 1516 GP Peritético
1483 8P '

F&5?~5Nb42.5 1380 GF 1617 GP i5 Liguidus
1520 Gp 15206 Gp Peritético
1480 SE

FB&QNbSG Sinal 15355 G 15 Liguidus
1522 ¢p " 1517 Gp Peritético

1480 GP Futético
¥ * e
FeSSNb65 1493 Gp 1487 GP Futético

GP: Pico Intenso. SP; Pico Pequeno.

¥; Pico Duple (Sobreposto).
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TABELA 4-4,
Resultados de ATD do sistema Fe~Nb (Regifio rica em Nb}.

Liga Agquecimento Resfriamneto Vel Trans-—
{°C} {<C) (K/mni} formacio
Ampstras Tratadas
1100°C /7 860 h
FeéSNbSS 1513 1520 5 Liquidus
1483 GP 1487 GP Eutético
FeéﬁNbﬁﬁ 1508 5 Liguidus
1485 GP 1498 GPp Eutético
Fe,, Nb. 1496 5 | Eutético
1492 GP 1489 Gp peritet6ide
Fellﬁbgg 1488 Gp 5 Eutéfzao
Fe45N§55 1525 1523 10 Liguidus
1487 GP 1490 GP Eutético
# p .
FeéﬁNbﬁﬂ 1498 . i0 qu?ldus
i493 14495 GP Eutético
F624Hb76 1493 GP 1497 GP * i0 Eutético
Fe  Nbg, 1490 P © 1499 10 Eutético

GP; Pico Intenso
8F; Pico Pegqueno

%: Pico Duplo (Sobreposto}
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TABELA 4-4.
{Continuagfo)

Liga Aguecimento Resfriamento | Vel Trans-
{*C} {°C) {k/min} formacHo
Amostras Fundidas
* \
F345Nb55 i511 1530 5 Liquidus
1560 Gp Eutético
1482 1484 PeritetGide
Fa45ub55 1529 5 Liguidus
1500 GPp Eutético
1484 ¥ 1488 Peritetdide
Fe40Nb60 | | 1504 _ 5 Lignidus
1474 Gp 1496 GP Eutético
1483 Peritetbide
i461 Eutetdide
Fe40Nb60 1304 , 5 Liguidus
1471 GP . 1498 GP Eutético
1493 ¥ Peritetdide
1455 1461 Futetdide
Fe4ﬁNb60 . 1504 5 Liguidus
1477 GP 1495 GP Eutético
1455 1461 Eutetdide
F&SGNb?G 1485 GF 1468 GP Eutético
F&SONb?G 1484 GP 1502 GP 5 Eutétice
Fe#SNbSS . 1523 14 Liguidus
1446 1494 GP ) Eutético
1477 " ———
FEBONB7O 1480 GP 15302 GFP iD Futético
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TABELA 4-5,

Andlises de microssonds das amostras corridas no ATD.

Liga Fase Fegle19 Fase Fezﬂb Fase {ND)}
Fe at% HNb at% Fe at% Nb at% Fe at% Nb at%
Fe45Nh55 50,2 49,8 - -= 5.8 g94.2
Fezzﬁblg 48.9 51.1 £3.6 36.4 o~ -
{1) {2)
P355Nh45 51.4 48,9 6£3.2 36.8 o -
Feﬁaﬁb4ﬁ 48,7 51.3 66.1 33.9 2.6 a7.4
Liga Fase FeZINbIQ Fase Feszj " Fase (Nb)
Fe at% Nb at% | Fe at% Nb at% Fe at% Nb at%
Feilﬁbgg 449.90 51.0 38.6 &1.4 6.9 g3.1
{1} {2) {3}
F824Nb?6 49,5 50.5 44,1 59.9 6.1 93.9
FG4GNB6Q 49.7 50.3 J8.8 61.2 5.5 94,58
{2) {3) t1)

{}

Pontos representados nas fotomicrografias das

no ATD.

104

ligas corridas




Figure 4-1. Par difusor PDFN-2 t{retado a 800°C e 500 h. Obtido

per: vaporizagHo., Camada azul escuro, Nb; faixa

amarela, fase €; e amarels, Fe. Ataque eletrolitico.

Figura 4-2, Par difusor PDFN~-4 tratado & 1100°C por 110 h. Obtido
por vaporiza¢8o. Ponto 1, camada de Fe; 2, fasze €; 3,

fase #; 4 e 5 Nbss e ponto 6 camada de Nb. Atague
eletrolitico.
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Figura 4-3. Par difusor PDFN-5 C' tratado a 1100°C e 96 h. Forma

de cunha. Obtido por eletrodeposicBio. Regillo amarels,

Fe; azul claro, €; roxa, #; e azul escuro, Nb. Ataque

eletrolitico.

K .
Figura 4-4., Par difusor PDFN-12 8 . Forma de "sandwich". Obtido

por eletrodeposicHo. Pontos 1 e 5§, Nbss : pontos 2 e

4, fase p; e ponto 3, fase €. Atague eletyoiitico.
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Figura 4-5. Microestrutura da ligs FeSONbZO tratada termicamnete
a 1100°C por 860 h. Reagente 3,

Figura 4-6, Microestrutura da ligs Fezﬂb tratada termicamnete &
1100°C por B60 h. Resgente 3.
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Figurs 4-7. Amosira Fessnb45 tratada termicamente a 1100°* C por

860 h. Constituida por duas fases: € e M, Reagente 3.

g gl kA
;Rf‘*}“xé&%* , ?&;’\ X

N SRS
?Iﬁr ST e
Figura 4-8. Microestrutura da liga Feg,Nb,, como fundida. O ponto

1 corresponde & fase €, o ponto 2 2 fase U e as adreas

escuras ao eutético: L=y + Nbss. Reagente 3,
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Figura 4-9. Microestrutura da ligsa Fe45NbSS como fundida.

Reagente 3.

Figure 4-10., Microestrutura da liga Fe40Nbﬁ0 como fundids.
Reagente 3.
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Figura 4-11. Microestrutura da liga Feziﬁbig tratada termicamente

a8 1100*C por 860 h. Vide o texto. Reagente 3.

Figura 4-12. Microestrotura da liga F324Nb75 como fundida.
Compare a morfologia com a liga Fe45Nb55, Fig 4-9.
Reagente 3.
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Figura 4~13, Microestrutura da liga FeﬁNb94 tratsda termicamente
a 1460"C por 22 h. Reagente 3,
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Figura 4-14. FResultados parciasis do sistema Ferro-Nidbio na

regifo rica em Nidbio, mostrando os detalhes sobre s

existéneia metaestdvel da fase Fe,Nb,.




Figura 4-13. Microestrutura da liga FeZINb19 tratada termicamente
5 11060*C por 860 h e corrida no ATD até 15350 C. As
dreas marcadas com 1 corréspondem a fase ¢ e &as
8reas "2" & fase £ {vide texto). Micrografia obtida

cCOm Constraste de Interferéncia Diferencial.
Eeagente 4.
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Figura 4-16. Micrografia da liga Felebgg tratads termicamente a
1100°C por 860 h e corrida no ATD até 1550°C. Ponto

1, fase p; ponto 2, fase Fezﬁb3;'e ponto 3, Nbss’

Figura 4-17, Microestrutura da liga Fesz3 {fundidae) corrida no
ATD at® 1550*C. Ponto 1, fase Nbss; ponto 2, fase u;

e ponto 3, fase Fesz3. Reagente 4,
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Figura 4-18. Momento magn@tico contra campe magnetico na regiflo

paramagnética do sistema Ferro-Nidbio,
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CAPITULO 5.
RESULTADOS E DISCUSSOES DO SISTEMA FERRO-NIOBIO-ALUMINIO.

5.1 ~ ANALISE METALOGRAFICA E DE MICROSSONDA.

A seCH80 isotérmica do sistema ternario foi dividida em trés
regifes. A primeira abrange: a) a solubilidade da fase binéria i
{Fezlﬂbig}; b} a possivel existéncia da fase #', paralela 3 g,
proposta por [70 Bur] e {87 Ragl], Fig 2-18: c¢) parte da
solubilidade da fase ¢ (Fesz}; e d) a formac¢fo da fase Fesz3
pela presenca do elemento Al. Nas fronteiras desta regifio podem
ser incluidas as ligas FAN 16, 14, 13, 8, 12, 3 e 27, Fig 3-4.

A& segunda regifio compreende as proje¢fes no campo ternério
das fases bin&rias HBBAI e &bzA} incluindo a méxima solubilidade
da fase M e a possivel existéncia da fase p' proposta por [67
Ram}, Fig 2-16. Nos contornos desta repifio podemos incluir as
figas FAN 48, 70, 13, 45, 39, 9, 4 ¢ 60, Fig 3-4.

Finaimente,a terceira regifio, gue abrange todas as ligas
ricas em Al, incluindo a maxima sciubilidade da fase £ no campo
ternario, a fase NbAl‘3 e a fase mzihi do sistema Ferro-aluminio.
As ligas FAN 48, 58, 19, 55 e 17 sHo consideradas neste grupo
além de outras composigles, Fig 3-4.

A  tabela 3-5 mostra, na Ultima coluna, ¢ grau de
homogeneidade de  cada  liga . apds a Tus#o. Esta avaliacio
gualitativa foi feita mediante anflise metalografica, tanto nas
amosiras preparadas no Brasil, guanto na Alemanha. Algumas ligas
foram preparadas nas duas oportunidades e o0s resultados guanto 3
Bomozeneidade foram reprodutivas.

E conveniente esclarecer que, guando comentamos soebre
homogeneidade, homogeneidade parcial e heterogeneidade fazemos
referéncia 8 uniformidade da amostra guando observada numa area

da secdo transversal. 0Os efeitos de segregacdes decorrentes dos



processos de solidificac8c da base do botBo ({contato com ©
cadinho de cobre refrigerado com agua) com respeito & parte
superior s8o inevitéveis., Isto produz fTinas camadas em torno da
superficie da amostra com leves mudancas - de morfologia com
referéncia ao centro, Foram classificadas como homogéneas todas
ag ligas gue, no seu interior, apresentaram microestrutura
aniforme: heterogéneas, aguelas gue tinham significativas
mudanCas microestruturais e parcialmente homogéneas, aquelas com
leves variacfes.,

Este problema de homogeneidade nio foi relevante nas ligas
bindrias Fe-Nb a excecfio das ligas ricas em NiObio {acima de B85
at% Nb). Nas amostras ternfrias foi possivel observar maior
tendéncia 2 heterogeneidede nas ligas ricas em Aluminio.

A Fig 5-1 ¢ um resumo esquemdtico dos resultados de

microssonda das ligas ternarias mais importantes tratadas a 1000,
1060 e 1100°C, N¥o foram observadas mudanCas estruturais entre as
figas tratadas a estas temperaturas, o gque significa que uma
determinada amostra tratada, tanto a 1000 ou 1100°C, ndo
apresenta altera¢fes de estrutura.
_ KHa Fig 5-1, os pontos vermelhos cheios correspondem &
compositdo nominal da liga. As linhas de cores diferentes
projetadas de cada liga até um determinado ponto, correspondem as
composicles de cada uma das fases presentes numa amostra tratada
termicamente. Isto significa gue, apds o tratamento térmico, a
liga estd em equilibrio dentre de um determinade campo de fases.
De acordo com estas consideragfes poderemos ter amostras
incluidas dentro de um trifingulo de equilibrio de trés fases. e
cada uma delas serd projetada num vértice do trifinguloc. No caso
de amostras bifédsicas 50 gerfio cobservasdas duas proje¢des.

A identificacdo  das Zreas a seyem analisadas foram
inicialmente avaliadas por metalografia, e para facilitar a
localiza¢B3o de cada fase indentacles de microdureza foram feitas
nas &reass de interesse. Durante a an@lise por microscopia

eletrbnica de varrvedura foram obtidas imagens secundarias de
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eletrons, de forma que permita a identificaCH8o das fases mediante
as variacles de tonalidade, entre branco e preto, conforme o peso
atémico médio da fase a ser analisada.

Nas amostras que apresentaram homogeneidade parcial ou
heterogeneidade, antes de iniciar a anflise pontual de cada fase,
optamos por avaliar a composi¢io média da regifip de interesse,
Para isto procedemos & escolha da &rea mais representativa da
amostra, sendo feita a andlise guantitativa de uma superficie de
0.5 a1 mmz, ¢ a localizag¢do desta composic8o média € colocada no
trifngulo isotérmico. Posteriormente, procedemos & anélise
pontual de cada fase separadamente com maiores ampliagOes., FEste
metode foi necessfrio para saber se a 4rea a ser analisada
estaria num campo monofésico, bifésico ou trifésico. Este

critério foi mais utilizado nas ligas ricas em Al,

5.1.1 - Primeira regifo.

No sistema bin@rio Fe-Nb foram observadas duas morfologias
diferentes entre as ligas hipoeutéticas e hipereutéticas do ponto
de vista da reacio eutética de 1500°C e 59 at% Nb. No campo
ternfrio foram observadas as mesmas duas morfologias com relac¢Ho
2 {inha de projec8o do eutéticb binadrio. Assim, as ligas
ternfdrias que est3o do lado rico em Nb sHo constituldas pela fase
primaria Nbss com dendritas de aspecto globular ¢ um fino
gutético ternZrio. Do outro lado, as mais pobres em Nb, sdo
constituldas pelos rigidos gr8os colunares (semelhantes ao do
sistema binGrio (fase H)) e o eutético ternfrio.

Um exemplo desta situacfo estd presente nas amostras FAN 3,
Fig 5-2 ¢ FAN 7, Fig 5-3, tratadas & 1000°C por 42 dias {(ver as
localizacOes das composi¢Oes na Fig 3-4). No primeire caso, a
Tase primaria {Nbss) apresenta aspecto dendritico globular {8reas
vermelhas) e o fino eutético distribuldo como matriz. Na amostra
7, os rilgidos gr8os primérios correspondem a fTase | projetada no
campo ternfrio e o eutético estd presente de forma mais escassa.

Esta microestrutura €& semelhante 4 liga Fe45Nb55, Fig 4-9, do

121



sistema Fe-Nb., Os grios da fase ¥ mostram pequena atividade Otjica
& as 4&reas vermelhas, Fig 5~3, também correspondem 2 fase
primaria,

Anadlises de microssonda nas ligas FAN 3, 36, 7, 11, 43 e 14
tratadas termicamente a 1000 e 1060°C mosiram & presen¢a das
fases {Fezlwblgp, Nbss e a fase ¢ {Fesz} projetada no campo
ternério. A Fig 5-4 corresponde a uma fotomicrografia de imagem
secundaria de elétrons da amostra FAN 11 de 1000°C e 42 dias
~obtida na microssonda. As pequenas freas brancas correspondem 3
fase Nbss, as areas cor cinza & fase ¢ ¢ as &reas escuras & fase
£,

Todas as ligas préximas & composicHo Fezmb tanto como

)
fundidas como tratadas, nio precipitaram a fas: Fesz3 como
conseguéneia da presenca de baixos {2 at% Al)} ou altos (12 at %
Al} teores de Al. Tanto as andlises metalogréficas quanto as de
microssonda nHo revelaram a formaclo de dita fase {60 Goll.

Nas amostras FAN 11 tratadas a 1000°C por 42 dias, e FAN 82
de 1000°C por 46 dias esto presentes as fases U4 e £ de forma
majoritaria, além de pequenos precipitados da fase Nbss. Estes
resultados demonstram gque ditas ligas se encontram no campo
bifasico entre as projecBes das fases ¥ e £; porém, a presenca de
Nbss,
gutetico a 1500°C e 59 at% Nb e um perit@tico a 1520°C e 50 at%h
Nb} também se projetam no campo ternfrio pelo menos até 20 at% de

sugere que a configuraClo do sistema bindrio Fe-Nb {(um

A1, A amostra FAN 43 possui a mesma morfologia gque a 11 e 82. Da
mesma forma a liga FAN B tem a morfologia da amosta FAN 7.,

Nas ligas bindrias Fe~-Nb, entre as fases 4 e £, e apds
tratamentos 1érmicos de 860 h a 1100C n#o se observoun nenhum
vesiigio da fase Nbss. Nas ligas tern8rias, apesar dos longos
periodos de tratamento térmico, € visivel a presenca da fase
Nﬁss. Provavelmente, os periodos de tratamento térmico nfo foram
suficientes para dissolver os pequenos precipitados da fase Nbss.
Isto nfo descarta o fato de gue as outras fases presentes ndo

estejam estabilizadas e reforca ainda mais & formac8Bo peritética
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da fase U, mesmo dentro do campo terniario.

Estas analises de microssonda ndo permitiram mostrar, de
forma evidente, a diferenga entre as fases.p e i’ sugerida por
87 Ragl. Na Fig 5-1 os pontos correspondentes @ fase ¢ {(aszuis)
estdo distribuldos numa largurs de 7 unidades de porcentagem

atomice aproximadamente, paralelas ao lado Fe-Al.

5.1.2 ~ Segunda regi¥o.

A amostra FAN 12 tratada termicamente a 1000°C, por 42 dias,
possui uma microestrutura diferente da amostra FAN 8 tratada sob
as meamas condi¢fes. Nesta, n8o & possivel distinguir o sutetico
pnresente nags ligas anteriores. As analises de microssonda mostram
gue € ponstituida, em sva maijoria, pela Tase ¢ e uma nova fase
ghlaoNb7
comoe fase B e serd discutida posteriormente,

A amostra FAN 13 tratada a 1000°C, por 42 dias, apresenta a

proxima 2 composiGio Fe que, por enguanto, denominamos

fase 4 {maioria), grandes por¢8es da fase £ & peguenos
precipitados correspondente & fase £. Dentro desta configuracdo €
passivel observar colfnias de um entético fino, mesmo como
traiada, Estes resultados demonstram gue FAN 13 estd num
triﬁﬂguio de equilibrio entre as fases #, € e B,

A amostra FAN ¢, Fig 5-5, € constituida em toda sua
integridade por um fino eutético com grande atividade Otica. Na
micrografia da Fig 5-5, observa-se no extremo inferior direite,
uma area com morfologia monofidsica constitulda por varios grdos,
guando observada com luz polarizada. Se a amostra € girada entre
60 oun 90° esta area muda para um eutético igual ac resic da
amostra. Destes resultados metalograficos € posslivel afirmar que
esta compesicHo se encontra sobre uma linha eutética no campo
ternario. Estas caracteristicas nfo foram observadas nas ligas
FaN 12, 39 e 45,

A amostra FAN 4 tratada a 1000°C, por 42 dias, Fig 3-6,
apresenta uma morfologia peritética tipica, Uma fase rica em Kb,

coar branca, a fase i de cor preta ¢ a fase B predominante de cor



cinza, Entre as fases B e i nfio existem pontos de contato.

As analises de microssonda das amostras FAN 24 e 26 tratadas
& IQQO*C, por 42 dias, mostram, de forma mais evidente, a
possivel existéncia da fase f.

A Fig 35-7 €& uma fotomicrografis obtida na microssonda
{imagem secundaria de elé€trons}, correspondente 2 amostra FAN 26
tratada a 1000°C, por 42 dias.. A amostra apresenta trés
microconstituintes bem definidos: a fése Nbss, de cor branca, com
uma morfologia semelhante a um aglomerado de fios; a fase B
constituida pelas grandes adreas cor cinza; e, finalmente, a fase
# formada pelas 2reas cinza escuro. Os pontos pretos correspondem
& Oxidos de Al. A smostra FAN 24 tratada a 1000°C, por 42 dias,
gue est2 proxima ao limite mAximo de solubilidade da fase binéria
HbsAi {B7 Rag] [67 Raml], & constituida pelas fases Nbss’ B (em
grande escala) ¢ a solubilidade da fase Nb3Al,

A amostra FAN 32 tratada a 10006°C, por 42 diaé, Fig 3-8,
focalizada no limite maximo da fase binaria Nb2A1§ & constitulda
peias fases szAi {cor cinza), € ({areas pretas) e peguUencs
precipitados {cor bDranca) correspondente a Nb3ﬁ1. Por serem as
areas da fase NbBAI muito pequenas, os resultados das composicles
sofrem um deslocamento, tornando-os duvidosos. Provavelmente,
esta fase pode corresponder tambem 2 fase B.

Todos esies resultados parecem confirmar a existéncia da
fase B nesta regifio do diagrama, descartando-se¢ a possibilidade
de gue as fases bindrias ricas em Nﬁ tenham grandes faixas de
spiubilidade com a presenca do elemento Fe. Para esclarecer estas
diividas foram preparadas uma série de ligas (FAN 60 at€ 70) nesta
regifdo, as guais ainda ndo foram analisadas por microssonda.

OQutro resultado significative € referente & amostra FAN 5
tratada a 1060°C, por 40 dias. De acorde com |87 Ragi] esta
composicio deveria estar num campo bifé@sico entre as fases o e
szAl {¢}. Ho entanto, nossos resultados mostram gue, apds
tratamentos térmicog a 1060°0, por 40 diams, ela esid no campo

bifasico entre ¢ o H.
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5.1.3 - Terceira regifo.

As amostras FAN 16 e 17 tratadas a 1060°C, por 40 dias séo
monofésicas. Estas composicBes est@o dentro da solubilidade da
fase € (fase Fezwb no campo terndrio}. A amostra FAN 49 tratada a
i0p0 ¢ por 42 dias, Fig 5-9 (parcialmente homogénea), €
constituida pela fase €, (matriz}, e peguenos precipitados
correspondentes as fases NbAi3 & uz{h) {sistema Fe-Al}.

A liga FAN 50 apresenta a mesma homogeneidade parcial, como
a amostra anterior. Durante a analise gquantitativa por
microssonda foi feita ume avaliacfo da composicio numa drea de
0.5 mmz. Fgta Area apresentou um deslocamentio em composiCdo para
uma regifo mais rica em Al, 59 at% Al, (linha pontilhada com
clrculo em vermelho na Fig &-1}). AsS microan2lises puntuais
demonstiraram que a liga € constitulda somente pelas fases € ¢
Nbﬁi3‘

Uma situacio semelhante foi observada com a amostra FAN 54
gque., mesmo apresentando homogeneidade microestrutural na andlise
metalografica {Tabela 3-5), estéd levemente deslocada para maiores
tecres de Al. As micropapf®lises puntuais demonsiraram somente a
existéncia das fases € ¢ NbAlg,

A amostra FaN 18 com ﬁm teor nominal! de 54 at% Al ap0s
analise de microssonda em areas de 0.5 mmz, mostrou uma mudanCa
para 50 at®% Al e uma variacBo de 2 at% em Nb. Este deslocamento
de composicBo localizouw & amesira no tridngulo de eguilibrio
conatituido pelas Tases: €, szﬁl, & Nbﬁig, As Fig S-10 {a) e (b
correspondem a esta liga como fundida e tratada termicamentie &
1060°C, por 40 dias. No primeiro caso. as dreas C©oOr marrom
correspondem 2 fase primdria £, as Areas amarelas & Tase ﬁbﬁlB &
o terceiro migreconstituinte € o guifTiCo binario:

L s== Nb,Al + NbAL, (2-17)
de 1550°C e 60 at% A}, {66 Lun], projetado no Campo ternario.
Esta liga como tratada, Fig 5-10 {1, dissolve completamente O

eut@tico formando uma microestrutura constitulda pelas trés fases



£, ﬁbAiB e szai.
As amostras FAN 20 e 52, apds tratamentos térmicos a 1100°C,
poT 11 dias, g 1000-C por 40 dias, respectivamente,

estabilizam-se no tri@ngulo de eguilibrico das fases €, NbAl. e

azihj. A Fig 5~11 ¢é uma micrografia obtida na micross;ida
mostrando estes constituintes em equilibrio. A Fig 5-12
corresponde a amostra FAN 52 como fundida., Esta amostra, atacadsa
na cémara de contraste, revela a fase ¢ de cor vermelho; a fase
HbA13?

finalmente, as &reas azuis correspondem 2 fase az(h). E possivel

cor amarelo ocre, com morfologia de dendritas e,

observar pequenas colonias com arranjo eutético muito proximas
das areas azuis.

Na liga FAWN 20, como fundida, e¢ste eut€tico estd em maior
propor¢Ho, Na liga FAN 56, Fig 5~13, a presenca ¢ ainda bem mais
scentuada. Na realidade, esta Ultima liga € constituida pela fase
priméria ®,{h) e o eutético governado pela rea¢8o:

Lo== ¢ 4+ 7 {2-12})
de 1164°C e 66.5 at% Al {87 XKuv], projetado no campo ternfério.

A amosira FAN 48 como tratada a 1000°C, por 42 dias, ¢&
constituida pelas fases £, NbAl3 e szAI. A Fig 35-14 €& uma
micrografia desta liga como fundida, onde se mostra que os gr3os
dendriticos primirios {(majoritdrios} correspondem justamente 2
fase NbAiS. No meio destes gr8os primérios encontra-se a fase £ e
nas regifes interdendriticas o eutético de 1550°C e 60 at% Al, do
gistema Nb-Al. As amostras FAN 20, 52 e 56 n8So apresentam este
gut@tico,.

Destas observacles podemos obhter algumas canclusfes
preliminares, afirmando que ¢ eutético de 1550°C e 60 at% Al do
sistema Nb-Al, n3o se projeta na regifio gque compreende o
trifinguic das fases NbAis, € e azih). A superficie liquidus,
neste caso, forma uma espécie de Ymuro divisdrio” entre os
maximos das fusCes congruentes formados pelas fases.e e NbAI3.

A smostra FAN 54, de composicio muito prdxima @ fase NbAI3,
tratada a 1000°C., por 42 dias, estad dentro do 1trifingulo de
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equilibrio das fases ¢, az(h) e NbAls, Isto demonstra que a
solubilidade desta fase com a presenca do Fe € minima, podendo se
concluir que n8o ultrapasa 08 2 at® Fe, [67 Ram} e [87 Ragl. A
titule de ilustracfio, colocamos na Fig 3-15 uma fotomicrografia
da amostra FAN 54 como fundida para demonstrar a intensa
atividade Otica desta Tase. As freas verdes mudam para cor ross e
vice-versa se girarmos a amostra uns 60 ou 90° quando observadas
no microscépio com luz polarizada. Este efeito diminui um pouco
quando observada com luz normal.

De toda a avaliacHo metalografica e de microssonda das
vérias ligas observadas nesta regifo foi possivel concluir que a
méxima solubilidade da fase £ no campo ternfiric estd proximo a
49 at% Al ¢ n83o a 54 at% Al como proplSem [67 Raml e {87 Ragl].
Estes resuitados também mostram estreitas faixas de solubilidade
dag fase 32(h3 a 1600-C. ]

A Fig 35-16 € um resumo dos resultados preliminares da
isoterma de 1000°C obtida das ap2lises metalogréfica e de

microssonda, [91 Zell.

3.2 - Andlise térmica. :

Treze ligas terndrias foram analisadas termicamente. Todas
foram «corridas até o limite maximo do Analisador Térmico
Liferencial (ATD), 1550°C, 8 excecH3o das amostras FAN 19, 20 e
52. Na Fig 5-17 estfo representadas as compesi¢8es analisadas
termicamente., Junto a cada uma delas estdo indicadas as
temperaturas dos eventos termicos observados. Todas as ligas
marcadas com S8E, correspondem a corridas nas quais nfo foi
observade nenhum evento at@ 1550°C. As letras A e R, do lado de
cada temperatura, correspondem a reacles térmicas de aguecimento
oy resiriamento, respectivamente.

Tanto no sistema Fe~Nb como no Fe-Al os resultados da
andlise t€rmica estHo basesndos mais nos sinsis de resfriamento,
pois, em geral, estes eventos apresentam maior resolucdec e

definicBo, além de serem mais repetitivos guando a amostra €
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corrida véarias vezes. Uma outra carateristica favorfvel aos
sinais de resfriamento € que o cruzamento da tangente & entrada
de um sinal e o prolongamento da linha base farmé deflexBes bem
mais deflinidas. Em geral, nos sinais de aguecimento esta deflexdo
ndo € t#do acentuada, tornando-se ainda mais dificil a'obtencﬁo de
temperaturas de reatles térmicas se existir uma superposiciio de
eventos,

Nossos resultados sobre o sistema Fe-Nb mostram uma reacic
eatética em 59 at% Nb e 1500°C. A amostra FAN 2 indica uma reagfio
teérmica a 1519°C e as ligas FAN 6 e 11 a 1529 e 1532°C,
respectivamente. Em todas estas ligas terndrias, os Sinais de
resfriamento estavam levemente mais altos. No caso da amostra FAN
3, o pico de 1529°C corresponde a um sinal de aguecimento. O
evento de resfriamento estava acima do limite de temperatura de
trabalho do ATD.

Estes reguitados mosiram, de forma evidente, que a adiclo do
Al nas ligas binadrias Fe-Kb aumenta a temperatura da reaCéo
euytética anteriormente mencionada.

A3 amostras FAN 19, 20 e 52 apresentam yeaCles térmicas a
temperaturas inferiores a 1500 €. ©Os sinais superiores
destas trés ligas correspondem & transformacOes da superficie
jlguidus. Us eventos de menor temperatura das ligas FAN 20 e 52,
provavelmente correspondem 8 rea¢fes eutéticas.

Na Fig 5-17 f{foram incluidas as projecdes das reaCfes
binfdrias no campo ternric {linhas cheias), das composicdes mais
rivas em Nb {30 at% Mb). No lado mais pobre em Nb, estas
projecies estlo esquematizadas com linhas pontilhadas. Esta
configurag8s & um resultade preliminar do gque seria a superficie
liguidus do sistema Ferro-Nidhio~-aAluminio.

Keste trabalho de tese n8o estdo inciuldos os resultados das
analises de raios-X das amostras ternarias, em virtude,
principalmente, dos desacordos com referéneia & fase ¢ do sistema

Fe-HKb.
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Figura 5-1. Resultados da microandlise eletrdnica quantitativa

das ligas tern@rias mais representativas. 0Os pontos
ecorrespondem &s composicfes nominais. Os circulos as

mudantcas de composicdo avaliadas nsa microsssonda em

Zreas de = 0.5 mmz.
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Figura 5-2. Microestrutura da amostra FAN 3 tratada termicamente

a 1000°C por 42 dias. Atague na cB8mars de contraste,

Figura 5~3, Microestrutura da iiga FAN 7 tratsda termicamente a

1000<C por 42 dias. Atague na cimara de contraste.
Luz polarizads.
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Figura 5-4. Micrografia da amostra FAN 1! tratads termicamente a
1060*C por 40 dias. Imagem secundfria de elétrons

{vide texto}.

Figurs 5-§. Micreografia da amostra FAN 9 tratada termicamente &
1060°C por 40 dias. Atague na cimara de contraste.

Luz polarizada, {vide texto}.
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Figura 5-6. Micrografia de imagem secundéria de elétrons da liga
FAR 4 tratada termicamente & 1060°C por 40 diss.

Observe-se a morfologia peritética (vide texto).

Figura 5~7, Micrografia da amostra FAN 26 tratada termicamente &

1000+C por 42 dias. Imagem secundaria de elétrons.
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Figura 5-8, Microestrutura da amostra FAN 32 tratada termicamente

a 1000°C por 42 dias. Imagem secund8ria de eiétrons.

Figura 5-9. Micrografia da amostra FAN 49 tratada termicamente a
1600-C por 42 dias. Ataque na chmara de contraste.
Luz polarizada.

133



) o)

Figura 5-10. Microestruturas da amostra FAN 18: a) Como fundida,
b} Tratada termicamente a 1060°C por 40 dias. Ataque

na c8mara de contraste. Luz polarizada.
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Figura 5-11. Amostra FAN 20 tratada termicamente a 1100°C por 1t

dias. Imagem secunddria de elétrons.

Micrografia dsa amostra FaN 52 comoe fundida, As
3 de alts
getividade Otica; as vermelhas a8 fTase €; no meio

dreas cor amarelo correspondem 28 fase NbAl

das duas Tases prim&rias o euvtético. Atague na
chmara de confraste. Luz polarizada.
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Figura 5-13, Micrografia da amostra FAN 56 tratada termicamente g
1600°C por 4z dias,

Ataque na clmara de contraste,
Luz polarizada,

Fipura 5- 14, Amostra FAN 48 como fundida,

mostram uma alta atividade

Todas as dendritas
Otica (fase NbAiaj.

Ataque na cimara de contraste. Luz polarizada.
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Figura 5-15. Micrografia ds samostra FAN 354 como fundidsa.
Constituida quase gque integralmente vpela fase
NbAiB. Atague na cémara de contraste. Luz

polarizada,
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Figura -5-16. Isgterma a 1000°C do sistema Ferro-Aluminio-
Niobio obtida em base a80os nossos resultados

preliminares, {91 Zel}].
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Figura 5-17. Resultados parciais da superficie liguidus do

sistema Ferro~-Aluminio-Nidbio,
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CAPITULO 6
CONCLUSOES.

6.1 - SISTEMA FERRO-NIOBIO.

Podemos obter as seguintes conclus®es sobre o sistema Ferro-
Nifdbio:

~ & fase ¢€ {Fesz) existe numa faixa de composiCles de 32
at® 37 at% Nb, enire as temperaturas de 1100 a 1400°C.

- A fase £ se forma congruentemenie 2 temperatura de
16400,

- A fase p {Felebigj tem uma faixa de existéncia de 48 até
32 at% Nb, num intervalo de temperatura de 1100 a 1400°C,

- A fase Mt se forma ﬁeriteticamente a 1520°C através da
reacdo L o+ £ == 4, ¢ limite, em composiCHo, desta reaClo esta
aproximadamente em 36 at% Nb.

- Uma transformaC8o eutética estd presente a 59 at% Nb e
1500°C, & & descrita pela rea¢fio L == U + Nb_ .

-~ A Tase Fesz3 ndo € estavel no sistema Fe-NB.

- A fase Fe

2
resfriada a velocidades muito baixas, tanto em amostras de alta

ﬁbE pode formar-se metaestavelmente quando

pureza {como £ nosso caso) ou em amostras obtidas por reducdo
aluminoctérmica com composicHes de FESGNBSO’ {88 Adal].

- Resultados de an&lise térmicea demopnstram gue es5ta fase se
forma por uma reaClo peritetdide a 1490°C e se decompde por uma
reaCdo eutetbide a 1460°C.

~ As anBlises de microscopia eletrdnica de varredura mostram
uma faixa de solubilidade de 38.6 até 40 at% Fe da f{ase
metasstavel FeszS. '

~ A fTase Fellﬁbgg ndo foi chservada pelos métodos de anflise
untilizados neste trabalho.

~ A faixa de =splubilidade do ¥Fe noe Kb aumenta com a



temperastiura ate um limite maximo de 7 at% Fe, a 1300°C.

£.2 - SISTEMA FERRO-NIOBIO-ALUMINIO.
Sobre o sistema Fe-Nb-Al podemos obter ajgumas conciusfes
definitivas ¢ outras preliminares,

-4 fase Fe,Nb nfo se precipita com a presenta de baixoes ou

3
altos teores de Aluminio.

~A faixa de solubilidade maxima da fase @, no campo
ternédrio, € de 27 at% Al

~A5 analises metalogréficas ¢ de microssonda nde demons-
traram a existéncia da fase #°.

~-& faizxa de solubilidade da fase € no campo ternario atinge
spomente 49 at% Al.

- bem provavel a existéncia de uma Tase proxima 3

composicdo FeSAIOQNb denominada por enguanto como B,

o

_ s faixas de Solubilidade das fases bindrias Nb,AL. Nb Al
e Mbﬂls sd0 peguenas.

- 4 faixa de solubilidade da fase uzih}, do sistema Fe-Al ©
peguena. "

- A temperatura da reagsdo eutética do sistema Fe-Nb de

I360°C & 59 at% Nb aumenta com a adicdo do Al.

6.3 — SISTEMA FERRO-ALUMINIO.
' PIaticamente_nﬁo foram obtidas conclusBes relevantes sobre
esie sistema. Elas sHo preliminares.

Podemos coneluir gque os limites de solubilidade das fases
intermediarias, ticas em Al, estdo de acorde com os de oulros
autores [82 Kubl, {80 Leel e {80 Sch].

As temperaturas de format¢do das fases FeZAI & FeAls S8
de 1100 e 1050°C respectivamente.

A reacdo eutética préxima & fase Feadl, ocorre eom 1130°C & a

decomposicio cutetdide da fase £ esta em 1080°C.
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TRABALHOS FUTUROS.

Os trabalhos que ficaram incompletos ou alguns aspectos que
possam ser de interesse no futuro relacionado com este trabalho
podemos resumir na seguinte sequéncia;

I - Um estudo que contemple as andlises de raios-X com a
detarmingcﬁa das estruturas cristalogréficas da fase Fezlﬂblg
{H} e da fase metaestavel] Fezﬂb3 de aita temperatura.

2 - O comportamento da estrutura cristalogréfica das fases U
2 Fesz (€} no campo ternfric com a adiclo do elemento Aluminio.

3 - A analise quantitativa por microscopia eletrdnica de
varredura de toda a regifo que compreende a fase denominada por
enguanto como B, prbéxima 2s fases bindrias Nb3Al e NbZAl.

4 - A andlise térmica de algumas amostras prOximas & fase B.
Andlises térmicas nas amostras onde nfo obtivemos resultados
conclusivos sobre a superficie liguidus.

5 - Pretende~se estudar com maior detalbe todas a regifio das
ligas pobres em Nidbio no trifingulo das. fases  terparias
{composicOes prbéximas ao sistema bin&rio Fe~Al). Esta pesauisa
tem por objetivo estudar ¢ comportamento mecfnico deste tipo de
figas pelos seguintes motivos: os baixos pontos de fusfio destas
figas; as caracteristicas fisicas e meclnicas do elemento
Aluminio, como baixa densidade e resist@ncia & oxidacH3o a baixas
temperaturas; além disso, o Ferro oferece as tradicionais e ben
conhecidas propriedades fisicas e mecBnicas.

6 - Um cutro estudo complementar pode estar relacionado a
possivel formac83o da fase Fesz3 com a adicHo do elemernto
Carbono. Inicialmente, nesta tese, trsbalhamos com o sistems
Fe-Nb~C. No momento, temos disponive}l amostras, como fundidas,
com diferentes composicles prdximas 4s fases FeszB e M do
sistema Fe-Nb as guais poderfSo ser aproveitadas em futuras

pesguisas.
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