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Resumo

TREVISAN, Eduardo Antonio Oliveira, Crescimento Direcional ¢ Caracterizacdo
Microestrutural do material Composito [n Situ Al:Nb-Nb>Al, Campinas: Faculdade de
Engenharia Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 1997. 71 p. Dissertagdo

(Mestrado)

0O emprego de ligas eutéticas solidificadas direcionalmente constitui uma alternativa
interessante na construg¢do de dispositivos e equipamentos para operar em temperaturas acima
de 1000"C. Um sistema com potencial na obtengdo desses materiais estruturais ¢ o eutético
formado pelos elementos Al e Nb e que exibe as fases Nb,Al e ALND. A presente investigagdo
teve como objetivo fundamental o estudo da microestrutura de solidificagdo de ligas Al-Nb,
eutética e proximas a composi¢do eutética. O trabalho envolveu a elaboragdo de experimentos
associados a preparagdo e crescimento direcional dessas ligas. Numa etapa seguinte, as
amostras processadas tiveram suas microestruturas caracterizadas no tocante as condigdes de
solidificagdo. Foram empregadas técnicas de microscopia Optica e eletronica de varredura, bem
como de difragdo de raios-x, para estudo da microestrutura cristalina, ¢ de EDS, para
determina¢do das composicles em alguns pontos das amostras. Os resultados obtidos
possibilitaram a compreensdo do modo de solidificagdo das ligas estudadas, bem como da

influéncia da taxa de crescimento na microestutura de solidificacdo.
Palavras Chave
- Liga Eutética, Crescimento de Cristais, Compésito, Solidificacdo
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Abstract

ALVES, Ana Paula Rosifini, Preparation of In Situ Composites from Eutectic Alloys from
the Nb-Al-Ti and Nb-Al-Cr Systems, Campinas: Faculdade de Engenharia Mecanica,
Universidade Estadual de Campinas, 1998. 124 p. Tese (Doutorado)

The manufacturing of devices to operate at high temperature requires the use of
special materials, which are able to exhibit and maintain specific mechanical, physical and
chemical characteristics, even beyond 1000°C. The directionally solidification of eutectic
alloys is a very promissor technique. It permits to produce in sifu composites. The ternary
systems of Nb-Al-Ti and Nb-Al-Cr were studied by X-ray diffraction, EDS Electron Scanning
Microscopy, Differential Thermal Analysis to determinate the chemical composition with
specific eutectic structure. The Directional Solidification Bridgman Method was used to
produce the eutectic alloys. The mechanical properties of these alloys were caracterized by
hot compression and microhardness test. The oxidation resistance was also investigated. The
results obtained in this work suggest that the alloys from the systems Nb-Al-Ti and Nb-Al-Cr

are able to work as composite materials for high temperature.

Key-words

- Eutectic Alloy, intermetallic, directional solidification
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Capitalo 1

Introducio

1.1. Consideracdes Iniciais

As Ultimas décadas foram marcadas pelo desenvolvimento dos “novos materiais”, incluindo
aqueles capazes de suportar ambientes bastante severos, como altas temperaturas de trabalho ¢
meios corrosivos, sem deterioragdo de suas propriedades. Tais materiais encontram aplicagdo em
uma série de equipamentos, particularmente em maquinas térmicas, utilizadas na geragio de
energia € em propulsiio na industria aeroespacial. A figura 1.1 apresenta um propulsor
utilizado na indGstria acronautica. Em geral, partes de tal equipamento podem ser expostas a

temperaturas superiores a 1000°C.

Figura 1.1. Detalhe da turbina utilizada na inddstria aeronautica.



Dentre os materiais visando aplicagdo em temperaturas elevadas destacam-se as
superligas & base de niquel, as quais foram bastante utilizadas nos Gltimos anos na fabricacido
de componentes de motores a jato. Todavia, essa situagio tem sofrido modificagdes profundas
nos ultimos anos, uma vez que o desenvolvimento destes materiais nio acompanhou a
evolugiio de temperaturas de trabatho dessas maquinas, limitada pela temperatura de fusdo do
niquel. O acréscimo na temperatura de trabalho desses equipamentos estd relacionado com a
necessidade de aumento de sua eficiéncia [Forbes, 1996]. A tabela 1.1 apresenta dados

relativos a evoluclo na temperatura de trabatho de propulsores na indistria aerondutica.

Tabela 1.1. Temperaturas de trabalho em propulsores aeronauticos. [Steinberg, 1986].

Tipo de Refrigerado | Refrigerado
Propulsor 4 Agua a Ar Fan-Jato | Turbo-Jato | SCRAM-
(Anos 10) (Anos 30) Jato
Temperatura de
Operacdo (°C) 150 315 650 1.100 1.900

A necessidade de operacdo em temperaturas elevadas tem impulsionade pesquisas
visando o desenvolvimento de materiais capazes de suportar temperaturas de trabalho
proximas a 1500°C, e esses estudos indicam que uma possivel alternativa seria a utilizagio de
ligas metalicas constituidas essencialmente por compostos intermetalicos [Anton, 1989]. Esse
fato poderia sugerir a utilizagic unicamente de compostos intermetdlicos em fungdes
estruturais, o que € inviabilizado pela baixa tenacidade 4 fratura dos mesmos [Davidson, 1996].
Porém, a combinagdo desses compostos com outros materiais, principalmente com aqueles de

ductilidade maior, poderia originar um material compésito com propriedades aprimoradas.

Os materiais compdsitos caracterizam-se pela combinacdo de dois ou mais constituintes,
onde as suas fases sdo arranjadas de tal forma que o material resultante possui caracteristicas e
propriedades niio encontradas individualmente em seus elementos formadores. Geralmente sdo
constituidos de apenas duas fases: uma delas € a matriz, a qual é continua e circunda a outra fase,
fregilentemente chamada de reforgo. As propriedades dos compésitos sdo uma funcde das
propriedades das fases constituintes, das quantidades relativas das fases, e da geometria do reforgo

(forma, distribungdo e orientacio),
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A solidificacio controlada de ligas de composi¢iio eutética constitui-se em uma
alternativa bastante promissora para produzir materiais compdsitos para uso em altas
temperaturas, A solidificag@io de uma liga eutética resulia no equilibrio de uma fase liguida com
duas ou mais fases solidas, em uma condicio unica de composicdo e temperatura. Caso tal
transformacio de fases ocorra em uma condiglo de crescimento direcional, a microestrutura
final sera constituida pelas fases solidas arranjadas de acordo com a diregfio de solidificagdo, o
gue pode levar a obtencio dos materiais compositos in situ [Dietchek, 1985]. A defini¢do de
compésitos in situ envolve materiais multifidsicos onde o reforgo ¢€ sintetizado dentro da matriz,

em uma Gnica etapa de fabricacdo do composito.

Pesquisas envolvendo a solidificacfo de ligas eutéticas receberam consideravel atengdo nas
décadas de 60 e 70. Apesar de largamente utilizadas em processos de fundigio hé muito tempo,
esse mteresse surgiu da possibilidade de produzir-se materiais compdsitos estruturais € nio
estruturais em wma unica etapa, o que levaria a um custo de produgdio reduzido. O uso de
solidificacdo direcional no processamento dessas ligas foi estimulado por uma série de
investigagdes, dentre as quais podem ser citadas a de Jackson e Hunt [Jackson, 1966], que
conceberam um modelo de crescimento para as ligas eutéticas, de Hunt e Jackson [Hunt,
19661 sobre a classificagfio das ligas eutéticas e de Galasso [Galasso, 1967}, que sugeriu a

utilizag8o das ligas eutéticas como materiais compositos.

Esses estudos deram origem a um conjunto significativo de pesquisas, que avaliaram
como objetivo basico, a possibilidade de producdo de materiais polifasicos com propriedades
aprimoradas. As dificuldades associadas aos processos de fabricacio e & natureza da estrutura
eutética, que € governada pelas caracteristicas do diagrama de fases, inibiram o desenvolvimento ¢

aproveitamento em escala da técnica de solidificagfio direcional de ligas eutéticas.

Recentemente, com a evolugdio de pesquisas associadas a solidificagio, com a introdugio de
métodos modernos de anélise de diagramas de fases, incluindo ¢ conhecimento adquirido em
relacio a sistemas temarios e guaternarios e com a necessidade crescente de obtenglio de materiais
estruturais para operacdo em altas temperaturas, os esforgos aplicados no estudo das ligas eutéticas

cresceram consideravelmente.

Os compésitos in situ produzidos através de reagdes eutéticas, com microestruturas

formadas por compostos intermetalicos com alto ponto de fusfo, estdo sendo intensamente



investigados e a utilizagio comercial desses materiais como refratarios esta tornando-se um
fato muito provavel. Essa previsdo € elaborada em fungo das caracteristicas do material a ser
produzido quando o mesmo ¢ comparado com as superligas 4 base de niquel. Por serem
estaveis do ponto de vista termodindmico, as estruturas eutética ndo apresentam reacgdes
interfaciais entre as fases, e também, na maioria das vezes, a reacio eutética leva & formacio

de compostos intermetélicos.

Existem intimeros sistemas metalicos com reagles eutéticas que ja sdo ou podem ser
empregados na preparagido de materiais compositos in situ. Desses sistemas, destaca-se o

formado pelos metais aluminio e nicbio [Trevisan, 1997], onde a transformacio eutética ocorre

junto 4 composigio Al-42%Nb em atomos e a temperatura de 1.580°C. A transformagéo
eutética, nesse caso, produz as fases NbyAl NbAl:. Uma aplicagfio comercial dos compositos in
situ utilizada com sucesso a partir dos anos 70 foi a fabricagdo de partes de turbinas aeronauticas a
partir do sistema Nb-Ni-Al [May, 1975]. Neste caso, a liga processada produz a estrutura eutética

NizAl-NisNb.

Em termos de perspectivas, materiais compositos in situ formados pelo silicio e alguns
metais de alto ponto de fusfio t€m recebido a atengdo de intimeros pesquisadores, Chang et al.
[Chang, 1992] investigaram diversos sistemas eutéticos formados pelo silicio e metais de elevado
ponto de fusfo, concluindo que diversos deles exibem microestruturas regulares, que poderiam ser
utilizadas como materiais compositos, Os sistemas mvestigados por Chang et al. estio apresentados

natabela 1.2,

Tabela 1.2. Sistemas eutéticos refratarios do tipo metal-siliceto [Chang,1992].

Metal Siliceto Ponto Eutético Densidade {g/cm’)
Temperatura {"C) | % at. de Silicio
T TisSis 1.330 13.5 42
Zr ZriSi 1.630 8.0 6,2
kY% V3Si 1.870 13,0 5,6
Nb NibsSi 1.883 18,7 74
Ta TaoSi; 2.320 13,0 14,7
Cr CraSi 1.705 15,0 6.5




Finalmente, um dos materiais compositos in situ preparados através de solidificagdo
direcional e com grande sucesso, é o eutético obtido do sistema Ni-Ta-C [Chang, 1992]. Na
solidificacdio, a estrutura eutética ¢ formada por carbonetos de tantalo, que desempenham o
papel de fase de reforgo de uma matriz formada por superliga de niquel e possibilita a

fabricagiio de componentes de turbinas aeronauticas de aito desempenho.

Em funcio do exposto, pode-se assumir que as estruturas metalicas obtidas a partir
solidificaciio de ligas eutéticas e constituidas por fases com propriedades interessantes, no
tocante a propriedades mecinicas em temperaturas elevadas, constituem alternativa bastante
viavel na preparagdo de componentes e sistemas submetidos a altas temperaturas. Dentre
diversos sistemas metéalicos que exibem rteagdes eutéticas, que resultam na formagdo de
compostos intermetalicos, os sistemas ternarios Nb-Al-X (Ti, Cr) sfo bastante interessantes

por possuirem diversas caracteristicas a serem estudadas.

1.2. Objetivos do Presente Trabalhe
Visando avaliar criteriosamente este comportamento, planejou-se como meta principal
do presente trabalho, a andlise da solidificagdo de ligas eutéticas oriundas dos sistemas Nb-Al-

X (Ti, Cr). Como objetivos especificos, foram programados os seguintes itens:

1. certificagio das composigdes eutéticas dos sistemas Nb-Al-Ti e Nb-Al-Cr, através da
caracteriza¢io microestrutural (microscopia Optica e microscopia eletrdnica) e do estudo
das transformacgBes de fase (andlise térmica diferencial) das amostras fundidas em forno a
arco,

1. avaliagio da viabilidade de uso da técnica de solidificagdo direcional para as composicbes
eutéticas obtidas, objetivando a obtenglo de estruturas eutéficas com microestruturas
controladas no tocante a diregdo e taxa de crescimento,

111, estudo da microestrutura de solidificacio das ligas com composigio eutética obtidas por
solidificacio direcional e avaliagio da influéncia da taxa de crescimento na microestrutura;

1V. avaliacdo do comportamento mecénico e a resisténcia & oxidagdo das ligas obtidas.



Capitulo 2

Compostos Intermetalicos

2.1. Consideracdes Gerais

Os compostos intermetalicos sdio formados por dois ou mais elementos onde
predominam ligacdes atdmicas com forte afinidade entre eles. Estas ligacdes possuem uma
natureza metalica, porém com carater idnico, o qual ¢ influenciado pela diferenca de
eletronegatividade entre os elementos constituintes. Consistem em uma classe unica de
materiais metalicos com estrutura cristalina de longo alcance, o que significa que cada
elemento possul uma posiclo preferencial na rede, abaixo de uma dada temperatura critica. As
posigdes preferenciais sdo denominadas subredes, e a combinacio de uma ou mais subredes é

denominada superede [Liu, 1996].

Os compostos intermetalicos vém sendo estudados como materiais alternativos desde a
década de 50, embora a pesquisa para a sua utilizagio como materiais estruturais tenha sido
maior apenas nos ultimos dez anos. Em geral, nfio possuem capacidade para suportar
temperaturas t3o elevadas quanto os materiais cermicos, porém, as fortes ligagdes atomicas
existentes resultam em propriedades superiores, 0 que torna-os mais interessantes do que

outros sistemas metalicos para aplicagdes em temperaturas elevadas.

Os requisitos basicos para um material trabalhar em temperaturas elevadas sdo:
a. possulr um elevado ponto de fusio;

b. possuir alto grau de resisténcia a degradacio do meio;

¢. manter sua estabiidade quimica e estrutural em temperaturas elevadas;

d. apresentar boas propriedades mecanicas em temperaturas elevadas [ Tien, 1991].

&



De um modo geral, os compostos intermetalicos apresentam estas propriedades,
exibindo, no entanto, baixa ductilidade e tenacidade & temperatura ambiente [Bewlay, 1995].
Estas caracteristicas fazem com que estes materiais apresentem dificuldades de processamento
através de processos convencionais, como por exemplo, deformagéo a quente ¢ a fric [Alman,
1995]. Diversos estudos estdo sendo realizados visando minimizar estes problemas, o que
inclui a adiciio de microligantes, o que pode causar o aumento do nimero de planos de
deslizamentos, o conirole do tamanho do griio e morfologia, além do crescimento direcional

objetivando a obtenc¢@o de monocristais [Sen, 1991].

2.2, Estratura Cristalina

Um critério bastante utilizado para a representagio da célula unitaria de fases
intermetalicas ¢ o simbolo de Pearson [Pearson, 1972]. Esta simbologia ¢ composta por duas
letras, miniscula e maitiscula, respectivamente, e por um nGmero. A primeira letra corresponde
ao sistema cristalino, a segunda refere-se ao tipo de rede, e o nlmero corresponde a
quantidade de atomos presentes na célula unitaria. Por exemplo, o simbolo tP10, representa
uma estrutura tetragonal, primitiva, com dez Atomos. A tabela 2.1 ilustra os simbolos

utilizados de acordo com o sistema e ¢ tipo de rede.

Tabela 2.1. Simbolos de Pearson [Pearson, 1972}

Simbolo do sistema Simbolo da rede

a triclinico P primitiva

m monoclinico i corpo centrado
o ortorrombico F faces centradas
t tetragonal C lados centrados
h hexagonal R romboédrica

De acordo com a estequiometria e com a maneira com que as fases intermetélicas
cristalizam-se, ¢ possivel o seu agrupamento, e uma classificagic baseada nos tipos de
estrutura. Uma das classificagdes das estruturas dos compostos intermetalicos bastante
empregadas utiliza a designacio de Strukturbericht [Ferro, 1996] adotada ne periodo da

Segunda Guerra Mundial. De acorde com esta classificacdo, cada tipo de estrutura ¢



representada por um simbolo geralmente composto por uma letra (A, B, C, etc) e um nimero.
A letra esta relacionada com a estequiometria de acordo com a segumte forma:

A : fases Unicas (ou com este comportamento)

B: compostos binarios razdo 1:1

C: compostos binarios razdo 1:2

D, E... K - compostos mais complexos

O: compostos organicos

8- silicatos

A tabela 2.2 ilustra uma relagdo parcial dos simbolos de Strukturbericht para alguns

tipos de sistemas metalicos mais utilizados.

Tabela 2.2. Simbolos de Strukturbericht para os tipos de estrutura.

A 1AL cF4-Cu; A2: cl2-W; A3 hP2-Mg, A4: cF8-C (diamante), AS: tI4-
BSn; A6: tI2-In; A7: hR6-gAs,. ; A9: hP4-C (grafite),..; A12: cI58-
aMn;...; Al8: cP8-Cr:Si; .. A estrutura AlS foi previamente
considerada como sendo uma modificacio de W

B | B1: cF8-NaCl;, B2: ¢P2-CsCl; B3: cF8-ZnS (esfelerita), B4: hP4-ZnS. .,

BS: hPo-NixIn; ..

C {C1: cF12-CaF;; Cly: cF12-AgMgAs; C2: cP12-FeS, (pirita)....; Clly
tl6-CaC,; Clly tl6-MoSiy;..; Cl4: hP12-Mgin,; C15; cF24-Cu,Mg;
..; C32: hP3-A1B;

D | D0, cI32-CoAs:;...; DO hP8-NazAs;, D1, tI10-MoNiy, D1y 0I20-
UAlg...; Dl t110-BaAl,,. .

E (El,; oCl16-MgCuAl;. ; E9,: tP40-FeCu Al
HZ4 H CPS*C‘&},VS;;

L [Lig tP2-AuCu (I); L12: cP4-AuCus; L2, cF16-MnCuzAl; L1, cF32-
CuPts;. ., L2, tP2-8CuTi; ; Loy tP4-CuTrg

Além dos compostos intermetalicos com estrutura cubica, intermetalicos com

estruturas AlS (Nb;Al Cr:S1), D8b Sigmas (Nb:Al), as fases Laves (CnNb) e os silicatos
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(Mos8iz , NbsSiz), tém sido extensivamente pesquisados [Shah, 1995].

2.3. Propriedades Mecénicas

Os compostos intermetalicos possuem propriedades melhoradas quando sujeitos a
temperaturas elevadas, que viabilizam a sua aplicagdo, como: elevado hmite de escoamento,
resisténcia a fratura, além de possuirem resisténcia mecanica superior a das ligas desordenadas.
Devido a estrutura ordenada, os compostos intermetdlicos possuem menor coeficiente de
difusio do que as ligas desordenadas, o que leva a um aumento da estabilidade microestrutural

em temperaturas elevadas.

No entanto, apesar das excelentes propriedades exibidas por estes materiais, 0 maior
agravante estd na sua baixa ductilidade e tenacidade em baixas temperaturas. Em alguns casos,
a fragilidade é resultante da elevada resisténcia & movimentagio de discorddncias, o que
favorece a fratura intergranular ou a clivagem. A fragilidade de alguns intermetalicos, como o
alumineto de ferro, pode também estar associada a reaglio do vapor d’agua presente na

atmosfera com os elementos reativos do material, aluminio por exemplo.

2.4. Fases Intermetalicas - Os aluminetos

Nas ultimas décadas, os compostos intermetalicos formados por aluminic e outro
elemento com elevada temperatura de fusdio, foram alvo de pesquisas intensas. Isto porque a
possibilidade de obtengdo de uma fase com baixa densidade ¢ elevada temperatura de fusio,

tornam tais materiais aplicaveis em equipamentos submetidos a temperaturas elevadas.

Dentre os compostos mais pesquisados estiio agueles pertencentes aos sistemas
binarios Nb-Al Ti-Al e Cr-Al, dentre outros, Os aluminetos de titAnio (figura 2.1) exibem
baixa densidade associada a elevada resisténcia mecénica em altas temperaturas, 0 que ©
tornaram materiais bastante estudados para aplicagdo na industria aeronautica [Alman, 1995]

:fUmakoshi, 1992].

Um dos maiores problemas que limita a utilizagdo destes materiais em aplicagio
estruturais & a baixa ductilidade e resisténcia ao impacto em baixas temperaturas, ou seja, baixa
tenacidade. Atualmente, as pesquisas tém sido direcionadas na melhoria dos métodos de

processamento, com a conseqiente melhora microestrutural.
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aluminio

titdnio

Figura 2.1. Estrutura cristalina do alumineto de titinio.

Os compostos intermetalicos & base de nidbio constituem-se em uma familia potencial
de materiais estruturais para aplicagio em temperaturas elevadas. As ligas Nb-Al possuem
pontos de fusdo mais elevados do que os aluminetos de titdnio e uma densidade mais baixa do
que os aluminetos de ferro ¢ niquel [Smith, 1992]. O Nb:;Al , por exemplo, possui alto ponto
de fusdo e baixa densidade, o que viabiliza a sua utilizagiio em subsituigdo as superligas a base
de niquel. Entretanto, como a estrutura A15 (figura 2.2) é muito fragil 4 temperatura ambiente,
o aumento da ductilidade e tenacidade s8o caracteristicas muito importantes para que seja
possivel sua aplicacdo. [Abe, 1995]; [Mehl, 1993]. Os compésitos formados pelas fases NbAL
e NbyAl foram processados através da solidificacio direcional apresentando melhoria de suas

propriedades mecanicas [Kumagai, 1992].

Aluminio
& Nisvio

Figura 2.2. Célula unitéria da estrutura A15 exibida pela fase NbsAl
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Por outro lado, apesar da sua fragilidade, o composto NbAl; apresenta excelente
resisténcia a oxidagdo viabilizando a sua pesquisa. Os sistemas binarios Cr-Nb e Cr-Al,
também exibem fases intermetalicas bastante interessantes caracterizadas por excelente

resisténcia a oxidagfio, por exemplo as fases Laves CroNb e CrrAl (figura 2.3).

Cromo

Aluminio

Figura 2.3. Célula unitaria exibida pela fase Cr,Al

Sistemas Nb-Al-X

O sistema ternario Nb-Al-Ti apresenta os compostos intermetalicos pertencentes aos
sistemas binarios Nb-Al e Ti-Al, o que resulta em excelentes propriedades mecédnicas em
temperaturas elevadas. A possibilidade de combinar estes compostos em uma Unica
microestrutura, arranjada de forma conveniente, permite conceber um material com
propriedades methoradas com relagiio aos seus elementos formadores. Este tipo de material
pode ser obtido através da solidificac@io direcional de ligas pertencentes ao sistema Nb-Al-Ti

com composicio eutética binaria ou ternaria.

Entretanto, existem inimeros estudos com relagio as transformages que ocorrem para
estes sistemas, 0s quais sio extremamente contraditorios entre si. Kattner [Kattner, 1992]

estabeleceu calculos termodindmicos computacionais para a projecfo liquidus do sistema Nb-
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Al-Ti, onde detectou-se a presenca da reagio eutética ternaria:

L —» NboAl + (Ti, Nb) Al; + TiAl

No entanto, os estudos experimentais conduzidos por Perepezko [Perepesko, 1990]

levaram a reaco de transigio:

L + (Ti,Nb) Al; —» Nb,Al + TiAl

e nfio mais a reagdo eutética ternaria calculada por Kattner. A figura 2.4 mostra o aspecto das
proje¢des calculadas por estes autores, bastante contraditorias com relagio ao ponto de

transformagdo localizado entre as fases Nby Al TiAl e NbAL.

Ti

------------- Perepezko

Kattner

(PTi, Nb)

: ""}f
ey
NB:ALL NbaAl
| . |
Nb Al

Figura 2.4. Diagrama mostrando as projegdes liquidus propostas por Perepezko [Perepezko,

1990] e por Kattner [Kattner, 1992},



Recentemente, Zdziobek [Zdziobek, 1995] reavaliou as transformagdes propostas por

Kattner e Perepesko € conclui que a reagfio neste ponto € de natureza peritética.

Da mesma forma que o sistema Nb-Al-Ti, o sistema ternario Nb-Al-Cr, apresenta
diversas fases intermetalicas pertencentes aos sistemas Nb-Al, Nb-Cr ¢ Cr-Al que direcionam a

sua utilizagdo para sistemas visando aplicagio em temperaturas elevadas.

Kaufmann [Kaufmann, 1973], através de métodos computacionais, calculou diferentes
isotermas para o sistema Nb-Cr-Al, assim como a projegéio hiquidus. Em seus estudos, para a
composicio 54Al-12Nb-34Cr (% em atomos), encontrou um ponto de fusdo equivalente a
1.317°C, sendo verificadas as fases Cr, Cr;Al;, NbAL e Nb. Segundo o autor, para esta
composi¢o e temperatura seria possivel a obtencio de um compésito in situ formado por uma

matriz SOAI-55Cr-5Nb (% em atomos), reforgada por fibras de NbAL.

O trabalho experimental de analise do diagrama ternario Nb-Cr-Al desenvolvido por
Thomas [Thomas, 1976], foi realizado com o intuito de verificar a teoria computacional
desenvolvida por Kaufmann [Kaufiann, 1973]. Nele, as amostras foram fundidas em um forno
a arco, para diversas composigdes, sendo fundido primeiro o niébio e o cromo, adicionando-se
em seguida o alumimo. Thomas [Thomas, 1976] estabeleceu que o diagrama ternario Nb-Al-
Cr apresenta um ponto de transformacfio entre 1.346°C e 1.366°C, localizado sobre um vale
eutético monovariante descendo para um eutético quase binario entre CrAl; € NbAl;,

correspondente & composicio NbiAlssCrsy.

Partindo dos estudos de Kaufmann [Kaufmann, 1973] ¢ Thomas [Thomas, 1976},
Costa [Costa, 1991] elaborou um levantamento das diversas isotermas do sistema Nb-Cr-Al. A
partir da andlise de Kaufmann [Kaufmann, 1992], Costa [Costa, 1991] através de analise
térmica diferencial estabeleceu a temperatura de 1374°C, como sendo a da transformagio

eutética. No entanto, em seu estudo Costa [Costa, 1991] encontrou as fases CrsAlg e NbAlL.

2.5, Técnicas de Processamento

InGmeros compostos intermetalicos possuem em sua composi¢do elementos reativos
{por exemplo, titdnio), muitas vezes associados a elementos susceptiveis a oxidagdo, o que tem
levado a um estudo mais elaborado dos métodos de processamento destes materiais. A tabela

2.3 ilustra os intermetalicos disponiveis no mercado com os processos de fusio empregados.
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Tabela 2.3. Composi¢des ¢ Técnicas de Processamento empregadas em Ligas Intermetalicas

Comerciais.
Liga (% em peso) Processo de Fusio
1C-50 VIM
(11,3% Al, 88,0% Ni; 0,1% Zr;, 0,02 %B) (Vacuum Induction
Melting)
1C-218 ESR

(8,5 %Al 82,8 %Ni; 7,8 %Cr; 1,7% Zr; 0,02% B) | (Electroslag Refining)

1C-72 VIM
(11,7% Al 84,3% Ni; 0,5% B; 3,5% Hf) (Vacuum Induction
Melting)
Ti-33,5Al1 PSC
(66,4% Ti; 0,04% O; 0,01% Si; 0,02% Mn) (Plasma Skull Casting)

O processo VIM {Vacuum Induction Melting) ¢ mdicado para a fusdo de elementos
reativos ao oxigénio e nitrogénio, que precisam ser fundidos em atmosferas inértes, sendo
atualmente empregado na fusdio de superligas e de alguns compostos intermetalicos. A maior
vantagem da utilizacdo deste processo estd na escoria continua, o que conduz a uma
segregagdo dos elementos volateis para a superficie, levando a um refino do processo. Como o
vazamento do metal liquido € realizado em um molde estatico, a microestrutura produzida
caracteriza-se pela presenga de micro e macrosegregacdio, sendo necessaria a refusiio do

lingote para que 0 mesmo passa posteriormente ser deformado a quente ou a frio.

O refino dos lingotes obtidos no processo VIM, geralmente, ¢ feito através do
processos ESR-Electroslag Refining. A caracteristica mais importante deste processo € a
solidificac@o direcional da microestrutura, a qual € realizada da base do lingote em diregio ao

topo. A microestrutura resultante € homogénea, ndo ocorrendo a presenga de segregagdes ou
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defeitos, o que viabiliza a sua utilizagfo.

Qutro processo empregado para a fusfio de compostos intermetalicos € o Processo de
Fusdio por Plasma (PFP), o qual caracteriza-se pela ionizagdo de um gas através da passagem
de uma corrente elétrica. A ionizagio do gas ocorre através da abertura do arco entre dois
eletrodos, o que gera um calor intenso o qual ¢ utilizado para a fusfo do material. O principio
utilizado para a obtengio de ligas contendo titdnio € o mesmo, exceto que os cadinhos
utilizados sdo de cobre, refrigerados, além disso, trés tochas sfo utilizadas para a obtencio do
plasma. Este processo ¢ conhecido como Plasma Skull Casting-PSC. A vantagem da utilizagdo
do plasma estd na minimizagdo da perda de elementos volateis, uma vez que o processo €

realizado em uma atmosfera controlada.

Além dos processo citados, a solidificagfio direcional tem sido extensivamente estudada
como um método alternativo de obtencdo de ligas intermetalicas, visando melhorar a
ductilidade destes materiais & temperatura ambiente, Diversos tipos de meétodos de

solidificacio tém sido pesquisados destacando-se o método Bridgman e Czochralschi.



Capitulo 3

Solidificaciio Direcional de Ligas Eutéticas para a Obtencdo de Compésitos

In Situ

3.1. Consideracdes Gerais

O conceito de material composito é bastante amplo. A maioria desses materiais consiste
de uma fase envolvida por uma matriz, com o objetivo de obter caracteristicas e propriedades
especificas. Geralmente, os componentes ou fases néo se dissolvem um no outro € podem ser
identificados fisicamente por uma interface bem definida entre eles. Na pratica, esta defini¢io
niic pode ser aplicada de modo genérico. Ao nivel atdmico, as ligas metalicas ¢ os polimeros
poderiam ser classificados como compositos, pois resultam da associagio de diferentes
elementos quimicos. Ao nivel microscopico, as ligas metalicas apresentam diferentes fases,
como é o caso dos agos, que em determinadas condigdes de processamento apresentam a
estrutura perlitica, que ¢ formada pelas fases ferrita e cementita. Estas duas fases podem ser
facilmente identificadas em um microscopio e dessa forma, tais ligas poderiam ser classificadas
como materiais compdsitos. Ao nivel macroestrutural, os plasticos reforgados podem ter seus
constituintes identificados sem auxilio de microscopia e assim, poderiam ser considerados
como materiais compositos. Assim, a definigio de material compoésito estd necessariamente
associada ao nivel de grandeza considerado. Umas das defini¢Bes mais apropriadas de material
compdsito esta ligada a materiais solidos que exibem mistura ou combinagio de dois ou mais
constituintes, diferentes em forma e composigio ¢ insoliveis um no outro. Em geral, um
material composito representa a combinagfo de dois ou mais materiais para resultar em um
material que apresente propriedades e caracteristicas superiores as de seus constituintes

[Caram, 1993]; [Smith, 1990].

i6
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Existem diversas classes de material composito. Atualmente, aqueles definidos como
materiais compositos de matriz metalica (CMM) podem ser considerados como os mais
indicados na fabricagio de componentes estruturais para operagdo em temperaturas elevadas e
aparentam ser a melhor alternativa a curto prazo para tais aplicacdes. Os CMM, em fungio da
técnica de obtenciio empregada, podem ser de dois tipos, quais sejam: in situ e ex situ. Os
materiais compositos in situ sdo sistemas polifasicos onde o elemento de reforgo € sintetizado
juntamente com a matriz, durante a obtengdo do produto final. Este fato se contrapde com os
materiais compoOsitos ex situ, onde a fase de reforgo é sintetizada separadamente e em seguida,
inserida na matriz em um processo subsequenie, como nas técnicas de infiltragio ou de
consolidagdo de pos. As técnicas de preparagio de materiais compositos in situ permitem
produzir uma variedade significativa de fases, incluindo as continuas e descontinuas ou ainda,

fases ducteis ou frageis [Aikin, 1997].

A utilizagdo de métodos convencionais de produgdo de materiais compositos, ou seja,
aqueles métodos que resultam no tipo ex sifu, é problematica quando o produto final ¢
empregado em temperaturas elevadas. Nesse caso, a interface entre as fases constituintes do
composito, em geral, estdo sujeitas a presenga de reagdes interfaciais, o que indica instabilidade
térmica entre as mesmas. No caso dos materiais compdsitos in situ tal problema é minimizado

a medida que a formagio das fases ocorre, geralmente, dentro de um equilibrio termodindmico.

Dentre os materiais compositos in situ, ¢ possivel classifica-los em duas classes
principais, de acordo com o processo utilizado na formagio de suas fases, quais sejam:
formacio no estado solido e formagfo a partir da fase liquida. Como exemplo de formagio no
estado solido, destacam-se a transformagio eutetdide em agos. No caso de formaglo a partir
do liquido, um dos processos mais eficientes € o obtido usando técnicas de solidificagdo de
ligas metalicas com composi¢les apropriadas. A partir da solidificacfio direcional de hgas
eutéticas, € possivel a obtengio de compositos in situ com aplicagbes estruturais e nfo estruturais,
sendo que ¢ primeire termo refere-se a materiais que podem ser submetidos a altas solicitagBes
mecanicas, enquanto o segundo termo refere-se a materiais visando aplicages eletrOnicas,
magnéticas e Opticas, respectivamente. Os requisitos basicos para que um sistema eutético produza
um material compésito in situ estio associados as propriedades mecénicas de suas fases € &
possibilidade do mesmo ser transformado, de forma economicamente viavel, em partes estruturais

com geometrias especificas.
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3.2. Reacdes Eutéticas

A solidificacio de uma liga eutética constitui-se em um fendmeno bastante interessante,
caracterizado pela formagio de duas ou mais fases solidas a partir do liquido eutético, com arranjo e
morfologia microestrutural ndo observados em outros tipos de ligas. A figura 3.1 mostra um
diagrama de fases para estas ligas, onde a reagdo eutética (eutético significa “fusdo mais facil”)

ocorTe na temperatura e composicio eutéticas, sendo descrita pela seguinte relagéo:

Liquide ¥ o+ (3.1
ou seja, durante o resfiiamento, uma fase liquida é transformada em duas fases solidas distintas (o e

B), ocorrendo a situagfo reversa no aquecimento.

Liquido

o+ Ligquido #+Ligquido B

o+

A Y% B B

A 4

Figura 3.1. Diagrama de fases do tipo eutético.

A formacio de uma das fases esta diretamente associada a formagdo da outra, através da
difusio atomica dos constituintes no liquido interfacial. As fases formadas possuem arranjos
alternados e dimensdes (largura) inferiores a 10 um. A existéncia de duas ou mais fases, coexistindo
em uma mesma microestrutura, leva a ocorréncia de formas morfologicas muito distintas, as quais

sdo influenciadas pela relacio volumétrica entre as fases e pelas suas caracteristicas interfaciais.

Devido ao tipo de crescimento, as microestruturas eutéticas envolvem uma série de

morfologias, incluindo as microestruturas designadas de regulares. Essas microestruturas, por
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apresentarem arranjos onde as fases ocupam posigdo definidas, uma em relacio a outra, sio de
grande interesse. Basicamente, as estruturas regulares sfo classificadas em lamelares ou fibrosas,
conforme ilustra a figura 3.2. Além dessas estruturas, existem ainda aquelas defimdas como
irregulares, onde o arranjo regular entre as fases ¢ comprometido. No crescimento de eutéticos
irregulares essa situacio resulta em microestruturas com regularidade limitada e com arranjo de
fases distante da forma ordenada encontrada nos eutéticos regulares. A figura 3.3. exibe dois
exemplos extremos de microestruturas eutéticas. No primeiro caso, apresenta-se a microestrutura
da liga eutética CoTaC, crescida direcionalmente e caracterizada por um arranjo bastante regular de
fibras de TaC, em matriz de Co. A outra microestrutura foi obtida da liga eutética Al-Ge, que € do

tipo irregular.

Figura 3.2. Diagrama esquematico das microestruturas regulares lamelar e fibrosa.

A grande motivacio em investigar as caracteristicas envolvidas na formagéio de estruturas
eutéticas € resultante da possivel utilizagdo delas na preparacio de materiais compositos. Nesse tipo
de aplicagdo, o controle das variaveis do processo de solidificaciio € essencial na definicBio das
caracteristicas microestruturais do material solidificadoe, especialmente as dimensdes das fases,
sintetizadas no parametro que representa a menor distdncia entre duas fases ou mais

especificamente, espacamentos lamelares e fibrosos, que so vistos na figura 3.2.

A formagio da microestrutura de ligas eutéticas estéd intimamente relacionada a natureza do

crescimento que as tases apresentam durante a solidificagdio e a distribuigBo dos constituintes junto
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ao liquido interfacial, que por sua vez afeta o superesfiiamento da interface solido/liquido.

Figura 3.3. Arranjo das fases nas ligas de composi¢do eutética: (a) Liga Co-Ta-C [May, 1975]; (b)
Liga Al-Ge {Hogan, 1971].

3.3. Natureza do Crescimento Eutético
As transformacgdes eutéticas podem ser observadas na maioria dos sistemas binarios ou

sistemas de maior grau. Esse tipo de transformacio permite que o liguido de composigdo
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eutética, ao solidificar-se, resulte em um sdlido polifasico, envolvendo fases formadas por

compostos intermetalicos ou solugSes solidas.

O fato do solido formado ser polifasico torna a classificagio das microestruturas eutéticas
muito dificil, pois as caracteristicas individuais das fases constituintes quase sempre so alteradas na
presenga da outra fase, o que limita a previsio da natureza dessas ligas. A morfologia das
microestruturas eutéticas é resultado de diversos fatores, incluindo as condigdes de solidificagdo,

das caracteristicas das fases constituintes e do diagrama de fases do sistema.

A figura 3.4 exemplifica, de forma simplificada, os tipos de microestruturas eutéticas mais
comuns. Nesse diagrama, as figuras 3.4.a e 3.4.b apresentam estruturas do tipo regular, enquanto
que as figuras 3.4.c e 3.4.d mostram estruturas irregulares. As diferengas dos tipos microestruturais
exibidos nas figuras 3.4.a € 3.4.b, e também entre 3 .4.¢ e 3.4.d estdo ligadas as fragbes volumétricas
das fases. Enquanto que em 3.4.a e 3.4.c, as fragdes volumétricas t€m valores semelhantes, em

34b e3.4.d, as fracdes volumétricas sio bastante diferentes.

v (@ @ @
mmth——~] @ @
7 @ 0 @
@ {t

Figura 3.4. Diagrama esquematico das estruturas eutéticas regulares ¢ irregulares: (a) estrutura
regular lamelar; (b) estrutura regular fibrosa; {c) estrutura irregular com fase facetada de alta

fraciio volumétrica; (d) estrutura irregular com fase facetada de baixa fragdo volumeétrica.

As primeiras tentativas de classificar as microestruturas eutéticas foram elaboradas ha
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mais de 80 anos [Taran, 1992]. De acordo com Hogan e co-autores [Hogan, 1971], somente
meio século mais tarde ¢ que as investigagOes sobre a formagdo das estruturas eutéticas
tornaram-se mais aprofundadas, quando o modo de crescimento de cada fase foi levado em
consideracdo, destacando-se os estudos elaborados por Scheil {Scheil, 1954]. Scheil elaborou
uma nova tentativa de classificacdo, dividindo as microestruturas eutéticas em: normais,

andmalas e globulares.

Na proposta de Scheil, nas ligas normais, as fases podiam crescer paralelas, uma em
relagdo a outra, € com a mesma taxa de crescimento. As estruturas andmalas eram descritas
como aquelas onde as fases solidas ndo exibiam as mesmas velocidades de crescimento, €
assim, as morfologias resultantes ndo exibiam arranjos ordenados. O fendmeno interessante
observado por Scheil relaciona-se aos contornos de grios nessas microestruturas. Enquanto
que em microestruturas definidas como andmalas, ndo era possivel identificar os contornos de
grio, nas normais, e€sses contornos eram perfeitamente visiveis. Finalmente, as estruturas
globulares limitavam-se aos casos de ligas contendo carbono como uma das fases. O principal
trabalho associado 2 identificagio e previsio de microestruturas eutéticas foi elaborado em
meados dos anos 60, por Hunt e Jackson {Hunt, 1966]. O modelo proposto envolvia a
classificacio das microestruturas em fun¢8o das caracteristicas de solidificacdo de suas fases,
de forma individual. Apoés mais de trés décadas e inGmeras novas tentativas de classificacdo, o
modelo de Hunt e Jackson permanece como o mais aceito Os principios desta analise foram

baseados no modelo de crescimento concebido por Jackson [Jackson, 1958].

O modelo de Jackson afirma que na solidificagéio, a interface solido/liquido depende da
entropia de fusdio do material ¢ de suas caracteristicas cristalograficas, o que pode resultar em
duas morfologias interfaciais: interface difusa ou ndo facetada, onde ocorre completa
anisotropia cristalografica, e interface facetada, onde o crescimento ocorre em direcdes
preferenciais, associadas a superficies interfaciais atomicamente planas. A figura 3.5 apresenta
dois exemplos classicos dessas interfaces, obtidos da solidificacdo dos compostos orgénicos salol e
CBr,, que em crescimento apresentam as morfologias facetada e nfio facetada, respectivamente
[Hunt, 1966]. De acordo com o modelo de Jackson, as interfaces nio facetadas ocorrem quando
o material exibe baixo valor de entropia de fusio (Ass=Lg/Tg). enquanto que as interfaces

facetadas sdo exibidas por materiais de alto valor de entropia de fusdo.
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(a) Salol (07) (b) Tetrabrometo de Carbono (ox1)

Figura 3.5. Interface solido/liquido na solidificacio de compostos orginicos transparentes: (a)
Interface facetada do salol; (b) Interface nfo facetada do tetrabrometo de carbono.

O modelo de Jackson foi formulado a partir dos mecanismos envolvidos na formaciio
do solido, quando atomos do liquido sHo transferidos & fase solida. As caracteristicas
envolvidas nessa transferéncia determinam a estrutura interfacial e a morfologia do sélido
formado. A partir de considerages termodinimica, esse modelo assume que a solidificagfio é
funcdo da variacfo da energia livre da interface, de acordo com o niimero de atomos presentes
no plano limite das fases solidas ¢ lquida. De acordo com Jackson, essa variacdo & calculada

pela equagéo:

ﬁ =ox(l -x) +xln +{1 - x)In(l -~ x) (3.2)

onde AE ¢ a variaciio da energia livre na interface, n é o nimero de posi¢des atdmicas no plano
interfacial, R ¢ a constante dos gases, Tr ¢ a temperatura de fusfio, x ¢ calculado a partir do
numero de atomos no plano interfacial e o estd associado a entropia de fusfo do material e a

sua estruturd cristalina, e pode ser calculado pela relagio:

o = =g (3.3)



24

onde sq¢ a entropia de fusiio e £ varia entre 0,5 e 1,0 ¢ representa a relagfo entre niimero de

vizinhos de um atomo, no plano interfacial € o nimero de coordenagio.

A partir da equagdo 3.2, a varia¢io de energia livre interfacial é calculada em fungio de
o e da fragdo de atomos ocupando o plano interfacial, x [Caram, 1993]. A figura 3.6 exibe o
comportamento da variagdo da energia em fungio de o e x. De acordo com a analise dessa

superficie, a solidificagiio ocorre, para valores de o constantes, quando a variagdo de energia

temn seus pontos de mimmo.

(AE) (. R Tz)
~0.5 0.0 0.6 1.0 1.5

rl

£

Figura 3.6. Variagio de energia livre na adi¢io de atomos a uma fase sohda, a partir do

liquido, em funcdo de x e o [Caram, 1993}

Portanto, conclui-se que a solidificagio pode ocorrer de duas maneiras basicas. Quando
a energia livre da interface é minima para valores de x proximos a 0,5. Tal condicio de
transformacio ocorre quando a formagdo de um novo plano atémico no solido sem que haja
necessidade de que o plano anterior esteja completo. Esta situaciio ¢ observada durante o
crescimento difuso ou ndo facetado. Quando a variagio de energia livre é minima para x igual

a 1,0, o crescimento ocorre se um novo plano atémico surgir, o que resulta em nucleago
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sobre o plano interfacial anterior, e conseqiientemente, superesfrimento cinético significativo.
Tal situagdo € observada no crescimento facetado. A tabela 3.1 exibe valores de a/x para
diversos materiais. A partir da interpretacdo da figura 3.6, define-se que quando « for inferior
a 2, a microestrutura resultante € do tipo ndo facetada, comum em metais. Se o for superior a
2, a microestrutura serd formada por fases facetadas, normalmente observada em materiais
ceramicos, poliméricos e compostos intermetalicos. Utilizando a teoria desenvolvida por

Jackson, Hunt e Jackson [Hunt, 1966] classificaram as estruturas eutéticas em trés classes:

a. Ligas eutéticas com fases ndo facetada/nfo facetada;
b. Ligas eutéticas com fases facetada/ndo facetada;

¢. Ligas eutéticas com fases facetada/facetada.

Tabela 3.1. Valores de o/x para diversas substancias [Fisher, 1978].

Substancia o/x
§i0; 0,84
Fe 0,91

P 0,95
Al 1,34
2,21

H0 2,63
C 3,07
NaCl 3,12
Si 3,59
ALOs 5,64
MgZn, 5,91
ThO, 41,60
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3.3.a. Ligas Eutéticas com Fases Nio Facetada/Nio Facetada

Quando as duas fases do sistema eutético exibem baixos valores de eniropia de fusdo,
ambas crescem de maneira ndo facetada. Nesse caso, as microestruturas obtidas s3o do tipo
regular. Dependendo da fragfio volumétrica das fases, a microestrutura resultante pode ser do
tipo fibrosa ou lamelar. No crescimento regular, as fases crescem lado a lado, permitindo que
atomos segregados para o liquido por uma fase, sejam agregados no crescimento da outra fase.
Quando as interfaces nfio facetada/ndio facetada estdo presentes, o crescimento do sélido pode
ocorrer em qualquer dire¢iio, dependendo basicamente do fluxo de calor. Caso as fragDes
volumétricas das fases sejam equivalentes, as microestruturas podem ser lamelares. Caso seus
valores sejam muito diferentes, a microestrutura resultante serd do tipo fibrosa. A estrutura lamelar
¢ formada por placas das fases constituintes e colocadas lado a lado. Na estrutura fibrosa, a fase de

menor fragio volumétrica € envolvida pela de maior frago.

3.3.b. Ligas Eutéticas com Fases Nio Facetada/ Facetada

Caso uma das fases constituintes exiba alta entropia de fusdo, e conseqiientemente, tem
solidificagfo do tipo facetada, a microestrutura resultante pode ser do tipo regular ou irregular,
dependendo das condigbes de crescimento associadas & taxa de crescimento e ao gradiente
térmico, e ainda, a fragdo volumétrica das fases. Quando a taxa de crescimento € baixa, ¢ a fase
facetada ¢ de pequena fragiio volumétrica, a estrutura eutética pode ser regular [McLean,
1983]. Caso as condigdes de crescimento nfo sejam favoriveis, a microestrutura seré do tipo

irregular,

3.3.c. Ligas Eutéticas com Fases Facetada/Facetada

Quando as duas fases constifuintes do eutético exibem alto valor de entropia de fuso,
ambas as fases sdo do tipo facetada e o crescimento ocorre de forma independente, para cada uma
das fases. Como o crescimento dessas fases nem sempre ocorre lado ao lado, formam-se
microestruturas irregulares. O crescimento eutético com fases facetada/facetada pode ser observade

em sistemas met&hcos onde existem fases intermetalicas formando reagBes eutéticas.

A teoria proposta Hunt e Jackson [Hunt, 1966], apesar de apresentar algumas
limitagGes, € a mais completa disponivel na literatura. Segundo Elliot [Elliot, 1977], essa
proposta € incompleta por ndo envolver a alteragio das caracteristicas termofisicas de uma fase

na outra. Nos Gltimos 30 anos, apds a apresenta¢do do modelo de classificago elaborado por



27

Hunt e Jackson [Hunt, 1966], diversos trabalhos de classificagiio das ligas eutéticas foram
propostos e dentre os mesmos, apenas aquele concebido por Podolinsky e co-autores
[Podolinsky, 1989] pode ser considerado importante. De acordo com esse estudo, a
classificag@o e previsio de microestruturas eutéticas apenas torna-se possivel quando o efeito
de uma fase em outra, especificamente a adsorgio entre as fases, é considerada. Desse modelo
de classificacdio surgem duas classes de ligas eutéticas: as regulares, que sdo formadas quando
a natureza ndo facetada de uma das fases ¢ incrementada com a presenca da outra fase, € as
andmalas, que ocorrem quando a natureza ndo facetada das duas fases ¢ eliminada com a

presenca da outra fase.

3.4. Zona de Crescimento Cooperativo

Considerando os conceitos apresentados, conclui-se que estruturas eutéticas somente
podem ser obtidas em amostras exibindo composi¢io exatamente igual a eutética. Porém, na
pratica, microestruturas totalmente eutéticas sdo obtidas a partir de liquidos com composigio
em uma faixa de valores proximos a composicio eutética e em temperaturas inferiores a
eutética. Esse tipo de fendmeno estd associado ao conceito de zona de crescimento
cooperativo. Essa faixa de composigBes e temperaturas, onde a formagao do eutético ocorre a
partir de crescimento cooperativo, é designada de zona de crescimento cooperativo (ZCC), ¢
ela representa um conjunto de condicdes (composicio e superesfriamento) que permitem
produzir estruturas totalmente eutéticas, sem a presenga de fases primarias. Segundo Kurz ¢
Fisher [Kurz, 1979), os primeiros trabalhos sobre a ZCC foram elaborados por Tammann ¢
Rotschwar em 1926, Esses pesquisadores avaliaram as correlagdes entre taxa de solidificagho e
temperatura de crescimento eutético em ligas formadas a partir de compostos organicos. Os
resultados obtidos por esses pesquisadores levaram & conclusio que, em certas condigbes, a
estrutura eutética poderia ser formada mais rapidamente que as fases primérias, em um
processo competitivo que limitaria o crescimento dessas fases. Dessa forma, microestruturas
constituidas essencialmente por eutéticos seriam formadas a partir de liquidos com
composighes nio eutéticas e em temperaturas inferiores & eutética. De acordo com Chadwick
[Chadwick, 1967], o conceito de ZCC foi consolidado a partir dos estudos elaborados por
Kofler a respeito do crescimento eutético em ligas orgénicas. Tais estudos possibilitaram
concluir que existem, em sistemas binrios, dois tipos de ZCC, quais sejam: (a) ZCC simétrica
em relagio ao ponto eutético (figura 3.7.a) e (b) ZCC assimétrica (figura 3.7.b). Se uma liga

de compasicio exatamente igual 4 eutética e com diagrama de fases contendo ZCC simétrica, €
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solidificada, a microestrutura eutética ¢ obtida em uma ampla faixa de temperaturas iguais ¢
inferiores a eutética. Essas temperaturas estfio ligadas a diferentes taxas de crescimento. A
medida que a taxa de crescimento aumenta, a temperatura da transformacgfo diminui. Porém,
quando uma lga exibe ZCC assimétrica, a transformagfo sob taxas elevadas de crescimento
leva a formagfo de fases primarias, com morfologias dendriticas da fase o ou da fase B. Em
geral, as ZCC assimétricas sdo formadas em sistemas onde uma das fases solidifica-se com
caracteristicas facetadas. De acordo com Kurz [Kurz, 1992], as ZCC assimétricas sdo

observadas em sistemas eutéticos que produzem eutéticos rregulares.

Liquido Liquido
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>

X+

B+

o+

T
e
m
P liaui
iquido oy . PR
e q {iquido liquide liquido
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a
. . Dendritas de
t Dendritas de o Dendritas de B + sutético B
r_" + eutético + gutético
i Dendritas de «
sutético + eutdtico
eutético
composigio composicio

Figura 3.7. Diagrama esquematico dos tipos de ZCC: (a) ZCC simétrica; (b) ZCC assimétrica.

A ZCC esta ligada ao crescimento dentro de uma faixa de condigdes, onde a interface
desenvolve-se com morfologia plana e estivel. Se o crescimento ocorrer fora dessas
condig¢des, a interface plana deixa de ser estdvel Na figura 3.8 é apresentado o processo de
quebra da estabilidade de uma interface inicialmente plana. Nessa ilustracéio, sio diferenciados -
dois tipos de quebra de estabilidade, causados por fendmenos distintos. No primeiro caso
(figura 3.8.a), tem-se a quebra da estabilidade em apenas uma das fases, que ocorre,
| geralmente, em ligas com composi¢Bes diferentes da eutética ¢ fora da ZCC. Uma das duas
fases da estrutura eutética cresce a frente da interface, resultando em uma estrutura contendo
dendritas da fase primédria e o eutético. No segundo caso (figura 3.8.b), ocorre a quebra da

estabilidade de ambas as fases, que ¢ resultado da presenca de um terceiro elemento na liga.
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Tal elemento, durante a solidificag8o, ¢ rejeitado por ambas as fases, e dependendo do valor da
razio G/V, o fendmeno de superesfriamento constitucional pode ocorrer, resuftando na

degeneragio da interface plana, o que pode levar a células ou dendritas eutéticas.

Figura 3.8. Tipos de quebra da estabilidade interfacial: (a) Quebra da estabilidade de apenas
uma fase; (b) Quebra da estabilidade de ambas as fases [Kurz, 1992].

A microestrutura da liga eutética Al-Si (12,5%Si em peso) é um exemplo bastante
interessante da existéncia da ZCC. A figura 3.9 exibe microestruturas dessa liga solidificada

sob diferentes condigtes.

®

(a) (b)
Figura 3.9. Microestruturas da liga eutética Al-12,5%Si: (a) solidificagio sob baixo valor de

superesfriamento; (b) solidificagdo sob valor de superesfriamento elevado [Santos, 1977].



No primeiro caso (a), a solidificagiio ocorreu sob baixas taxas de crescimento, 0 que
estd associado a pequenos valores de superesfriamento interfacial. O resultado € uma
microestrutura eutética do tipo irregular formada dentro da ZCC. No segundo caso (b), o
crescimento foi obtido sob elevada taxa de resfriamento (elevado valor de superesfriamento), o
que levou & formacio de dendritas da fase primaria rica em aluminio, envolvida por uma

estrutura eutética bastante fina. Nesse Gltimo caso, o crescimento ocorreu fora da ZCC.

3.5. Crescimento Eutético Regular

Em algumas ligas, o crescimento eutético é bastante distinto dos demais casos ¢ a
formacio das fases solidas envolve mecanismos bastante intrigantes. Em tal situagdo, o
crescimento de cada uma das fases depende do crescimento da outra fase. Tal fendmeno esta
associado & rejeigio e consumo de soluto junto ao liquido interfacial e ¢ chamado de
denominado de crescimento cooperativo. A figura 3.10 exibe um diagrama de fases com as

composicOes envolvidas na analise do crescimento cooperativo.

A solidificaciio do liquido de composigiio eutética leva a formagdo de duas fases
solidas, o e B, com quantidades distintas de A e B, em relagio a composi¢do eutética. Neste
caso, a fase o ¢ rica no elemento A, enquanto a fase B no elemento B, ambas em relagio a
composicio eutética. Na formagdo da fase o, a quantidade de atomos do tipo B no liquido a se
solidificar deve ser reduzida, o que ocorre a partir da segregacio desses 4tomos, para o
liquido. Com isso, forma-se uma regifo rica em atomos B no liquido que encontra-se junto a

interface, a frente de a. Da mesma maneira, o crescimento da fase f§ acontece com a

o

diminuicio de atomos de A, concentrando-os, da mesma forma, na regifio liquida junto
interface, a frente da fase B. A quantidade de 4tomos rejeitados durante a formacéo de cada

fase pode ser obtida atraveés do diagrama de fases.

O crescimento cooperativo faz com que a formacdo de cada uma das fases acontega a
partir do consumo de atomos acumulados & frente da fase adjacente, através de difusdo

atdmica no lquido proximo 4 interface, em um processo conhecido como fluxo cruzado.

O acimulo de atomos junto ao liquido interfacial promove alteragdes constitucionais
no mesmo, alterando, por conseqiiéncia, a temperatura da transformaciio eutética. A existéncia

do superesfriamento interfacial leva & ocorréncia da transformagfio em uma temperatura abaixo
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da eutética.

Liquido
g §
m T =
g ]
2 2
g 5
= =
A G, C C, B

% de B

Figura 3.10. Diagrama de fases de sistema binario contendo transformagdo eutética e

composi¢des empregadas na modelagem matematica do processo.

3.6. Perfil dos Constituintes no Liquido Interfacial

Quando considera-se o fluxo atdmico de um ponto a frente de uma fase, para outro
ponto a frente da fase adjacente, ¢ importante considerar o fato que a distincia percorrida
pelos atomos ¢ variavel. Certamente, um atomo localizado 2 frente da regifio central da lamela
percorre um percurso maior, até a outra lamela, do que um localizado & frente da interface das
fases solidas. Esta distribui¢io do soluto acarreta em diferentes superesfriamentos ao longo da

interface.

De acordo com Jackson e Hunt [Jackson, 1966], o crescimento eutético realiza-se em
uma unica temperatura na interface solido/liquido, ou seja, com um twnico grau de
superesfriamento. Para compensar a variagdo que existe na composigio do liquido, que
provocaria diferentes superesfriamentos, foi adicionado a este superesfriamento uma parcela

correspondente & curvatura da interface solido/liquido (associado ao efeito de capilaridade de
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Gibbs-Thomsom). O superesfriamento devido & curvatura apresenta sinal oposto ao
superesfrimento devido & variagfio constitucional do liqguido. Como a natureza da
microestrutura eutética depende do superesfiiamento interfacial total, a determinagio da

distribuicio de soluto durante o crescimento eutético é fundamental.

A distribuigdio de soluto junto ao liquido interfacial pode ser determinada pela analise
dos fluxos atdmicos junto & interface. No caso do crescimento eutético regular lamelar, tais
fluxos envolvem apenas duas dimensdes, enquanto que o crescimento fibroso envolve as trés

dimensdes. No caso do crescimento lamelar, os fluxos ocorrem de trés formas distintas:

a. Fluxo atdmico na diregdo normal 4 interface, em diregdo ao liquido,

b. Fluxo atdémico normal 4 direg@io de crescimento, de um ponto & frente da fase o para
um ponto 4 frente da fase f3;

¢. Fluxo atémico normal 2 diregdo de crescimento, de um ponto a frente da fase B para

um ponto a frente da fase o.

A anilise do crescimento de ligas eutéticas pode ser efetuada através da adogio da
solidificagdo direcional. Na elaboracdo de tal analise, considera-se que o regime estacionario
foi atingido, que o transporte de massa na fase liquida acontece apenas por difusdo atdmica e
que a difusfio atdmica na fase solida é nula. Em tal caso, dois tipos de fluxo de massa no

liquido podem ser constatados, como mostra a figura 3.11:

a. Fluxo atdémico devido a variaco da composigiio do liquido e dado pela 1* lei de Fick:

oaC 8C
= ~D[—— + _) 3.4
h ox oz G4

onde x € a distincia paralela a interface, y € a disténcia normal a essa interface, C é a composigio do
liquido € D ¢ o coeficiente de difusdo atdmica no liquido, que aqui serd considerado constante em
relacdio a temperatura e posi¢io;

b. Fluxo resultante do movimento da interface sélido/liquido:

Iy = -VC (3.5)

onde V € a velocidade de solidificacio.



O fluxo total de massa, que é representado por Jr, € resultado da soma das duas parcelas:
oC oC
It = »D{—W + -w) - VC (3.6)

O balango de massa em um elemento diferencial no liquido conduz & seguinte relagao:

oC

a o

G

onde t é o tempo.

Interface
S/L

™~

i
»

o
L

Composiciio Média
do Liquido

b
v

¢ z

Figura 3.11. Fluxos atOmicos presentes durante a solidificacio direcional de ligas eutéticas

lamelares.

Para o caso de regime estaciondrio, (¢C/0t=0) e a equagao 3.7 torna-se igual a:

=7 v

o+C &< C e
— -+ + 3,
ax? a7 D oz 38



A equagdo 3.8 permite obter a distribuicdo de soluto durante o crescimento direcional de
ligas eutéticas. Sua solugdo, no caso de ligas eutéticas lamelares, envolve a aplicacio das condigbes

de contorno do problema. As condigdes de contorno sdo as seguintes;

a. A variagdo da composigiio entre as fases sélida e liquida interfaciais est associada a0 fluxo
de massa interfacial (1° lei de Fick), ou:

em z=0, & frente da fase o

5(2) v
(az =0 ”I)[C - Cal 3.92)
e em z=0, a frente da fase P

ac) Y

(52 - =le - ¢ (391)

b. Em um ponto distante da interface solido/liquido, a composigio € dnica e igual a

composicio eutética, ou seja, em z —» o (para crescimento de ligas com composi¢io eutética):

Cise = Cg (3.10)

¢. Como a variaco da composigio do liquido ao longo da interface é periddica, a seguinte
relagdo é valida:
Cx=0 = Cy=p 310

3.7. Andlise e Soluciic de Jackson e Hunt

A partir da solugiio da equagdo 3.8, Jackson e Hunt [Jackson, 1966] apresentaram um
modelo analitico do crescimento de ligas eutéticas regulares. Neste modelo, a distancia de
difusio no liquido, D/V, fol considerada muito maior gue O espagamento entre as fases, A. Esta
consideragio é valida para taxas de solidificagfio reduzidas. Além disso, considerou-se também
que o superesfriamento interfacial ¢ muito pequeno, pois a composigio do liquido €

aproximadamente a eutética, e ainda, que a interface € microscopicamente plana.

Através da soluciio da equagio 3.8 é possivel determinar a distribuigio dos constituintes do
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sistema eutético no liquido proximo 4 interface sotido/liquido. Nesta equagio, C é a composico do
liquido, Cr € a composigdo eutética dada pelo diagrama da figura 3.10, x ¢ a direciio paralela a

interface e z é a diregiio de crescimento {normal a interface).

A solugdo desta equagdo envolve a identificagio de caracteristicas geométricas do
crescimento lamelar, conforme mostra a figura 3.12. Em tal ilustraco, S, é a meia espessura da
lamela da fase o, S ¢ a meia espessura da lamela da fase B e x=0 situa-se no meio da fase . De
acordo com o trabatho de Jackson e Hunt [J ackson, 1966, a composicio do liquido interfacial, em

funcdo da posigio ao longo da interface, ¢ dada por.

(¥ . 2 nmx ( )
Clx,2) = Cp + Co * Bo el * ZBBCO{W———M_—-}!;SMSB}
n=1

Sat + SB
(3.12)
onde:

Ces, - C8S
B, = M (3.13)

S(x + S;}

2 v nTSy

= o+ 2 TR 3.14
Be = any (s SE)DCO sen[ 5+ S‘J (3.14)
C, = Cy + C8 (3.15)
Cy = Cg - Co (3.16)
k= Cp - Ce (3.17)

As concentragdes C,, & Cp também sio obtidas a partir da figura 3.10. Na solugdo de Jackson

e Hunt, foi assumido que a composi¢ao inicial da liga poderia ser diferente da composicio eutética.

Assim, C. representa a diferenca entre a composigio longe da interface solidofliquido ¢ a
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composigio eutética, ou seja:

C. =C- Ce (3.18)

A equagio 3.12 permite a obtengio do perfil de concentragdo de soluto na interface
solidofliquido. Com tal informagfio, € possivel calcular o superesfriamento do liguido junto a
interface, com o auxilio do diagrama de fases do sistema em questfo. O cdleulo utiliza-se dos
valores das inclinagdes da linha liquidus, m, para as fases o e B, respectivamente. No céleulo do
superesfriamento interfacial, determina-se a composi¢io média na interface de cada fase. A

composicio média do liquido interfacial da fase o ¢ calculada a partir da equag&o:

5
— 1 6 Nwx
C,=C,+C, +B, +—-S:LZ=;BH co{su +stX (3.19)
que equivale a:
- (Sa + Sﬁ)z‘f’
Cu= Cp + Co+ By + 27— CoP (3.20)

O mesmo vale para a determinaciio da composigdo do liquido interfacial associado a fase B,

ou sgja;

I (S(x + SB)ZX

CE = CE + Cw + B() -2 S C()P (32})
B

onde o parametro P ¢ igual a:

P = i(ﬁgf{s&n{%ﬁz {3.22)

A tabela 3.2. apresenta valores de P em fungio da relagio volumétrica das fases.
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Tabela 3.2. Valores de P apresentado por Jackson e Hunt [Jackson, 1966].

S« 0103 7t Sy ’
-3 () [l
s 0,0
o 0.00620
o2 0,01627
o3 0.02545
o 0,03167
o3 0,03383
o8 0,03167
X 0,02545
R 0,01627
05 0,00620
1.0 0.0

Jackson e Hunt [Jackson, 1966] fizeram uso em seu trabalho das curvaturas médias da

interface solido/liquido a frente das fases ¢ e . Estes termos sdo dados por:

1 1
= —gend 3.23
Re()  So G23)
1 1
= —gen@ (3.24)

Rp(x)  Sp



38

O angulo 8 e a meia espessura S séo mostrados na figura 3.13.

De acordo com a analise de Jackson e Hunt [Jackson, 1966), o crescimento de ligas
eutéticas depende fundamentalmente, entre outros fatores, do grau do superesfriamento do liquido
interfacial. Conhecendo-se este parimetro, é possivel estabelecer caracteristicas do crescimento

eutético, uma vez que a estabilidade do crescimento dessas ligas esta associada a ele.

O grau de superesfriamento interfacial € obtido da diferenga entre a temperatura eutética Tg
e a temperatura real da interface solido/liquido, T Quando em equilibrio, ou seja, se as fases solidas

apresentam velocidade de crescimento nula, o superesfriamento ¢ igual a zero.

Contudo, as condigdes observadas experimentalmente no crescimento eutético, sempre
envolvem velocidades de crescimento diferentes de zero, o que resulta no superesfriamento
interfacial. Segundo os autores, este superesfriamento € o resultado da soma de trés termos, quais
sejam: superesfriamento devido a variag@o constitucional do liquido (ATc), superesfriamento devido

a curvatura da interface (ATg), e superesfiiamento devido 4 cinética do processo (ATx), ou seja:

AT = ATe+ ATy + ATk (3.25)
Zz
X
N Sa SB H
Fase o Fase B

Figura 3.12. Meias espessuras das interfaces das fases o e B, Sy € Sp, respectivamente [Jackson,
1966].



Figura 3.13. Diagrama esquematico do valor de @ ¢ S no crescimento lamelar [Jackson, 1966} .

O superesfriamento constitucional, ATc, € dado por:
ATe = m[Ce - CX)) (3.26)

onde m ¢ a inclinagio da curva liquidus associada a uma das fases no ponto x e C(x) ¢ a
composiciio da interface no ponto x. O superesfriamento devido & curvatura da interface, ATz, €

dado por:

a
R(x)

ATy = (3.27)

onde "a" é uma constante fornecida pela relagiio de Gibbs-Thomson [Jackson, 1966] ¢ R(x) € o raio

de curvatura local da interface.

O superesfriamento cinético é fungio da diferenga de potencial quimico que move a
transformagio liquido/solido. No caso de fases néio facetadas, este termo pode ser ignorado, pois ¢
mesmo € muito menor que as contribuicdes ligadas ao desvio constitucional ¢ a curvatura
interfacial. A figura 3.14. apresenta, de maneira qualitativa, a distribuicio de soluto e o

superesfiimento interfacial, que ¢ dado por:

&T = TE - TI = ATC + ATR (3.28)
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ou

AT = m[Ce - C(x)] + vﬁ% (3.29)

Na solidificagio de ligas eutéticas lamelares, o superesfriamento médic da interface € dado

por:

AT — C + B, + 2_Y_C Mﬁ)ﬂip + ..aé ("’ 3(})
o My Lo 0 D 0 S, S, 3.

2
AT = my|-Co - By + 2C MP ] (3.31)
8 Mg w 0 D 0 Sg Sﬁ .

onde m, e my sio as inclinages das curvas liquidus relativas as duas fases solidas « ¢ B ¢ obtidas do

diagrama de fases. Além disso,

T

as = (—E-) oy sen Oy (3.32)
Lo/,
Tu

ag = (w%) of sen 65 (3.33)
Ls

onde Tr é a temperatura eutética, L ¢ o calor latente de fusdo da fase tratada, cie o sdo as

tensdes superficiais entre o liquido e as fases o e B, respectivamente. Definindo os seguintes termos:

= 2S. + Sy (3.34)
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C= < (3.35)

Assumindo que a temperatura da interface é Unica, os superesfiiamentos das fases o e B sdo

iguais, ou seja:

AT, = AT, (3.36)

o que resulta em:

2 - vt + = (3.37)

1t b (3.38)
m My mg

. PO+ VG X
Q = — "““‘C{} — (3.39)

Segundo Jackson e Hunt [Jackson, 1966], o crescimento eutético ocorreria em condigOes
proximas as definidas como "extremas”, o que significa dizer que o crescimento eutético deve

ocorrer com superesfriamento interfacial minimo. Tal condigdo pode ser obtida para um valor

specifico do espagamento lamelar, A, que ¢ determinado encontrando-se o ponto de minimo da

equaghe 3.37, ow-seja
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oA _ a (3.41)

ou

VYV =

|
Z

(3.42)

%B

Figura 3.14. Distribuigio de soluto ¢ superesfriamento interfacial no crescimento eutético [Kurz,
1992].

O superesfriamento interfacial minimo € obtido pela substituicdo do valor do espagamento,

obtido da equagio 3.42, na equagdo 3.37, o que resulta em:

(A? = 4m’a" Q" (3.43)

cu amda



ATA = 2ma" (3.44)

Na figura 3.15 é mostrado o diagrama esquematico das condigdes de superesfriamenio
minimo para ¢ crescimento eutético lamelar, para uma velocidade constante, em fungio do
espagamento entre as fases solidas, segundo a equagdo 3.40. O crescimento em condigdes extremas,

ou seja, de superesfiiamento minimo, determina o valor dos espagamento entre as fases solidas.

Analisando a equagio 342, nota-se que o aumento na taxa de crescimento produz uma
diminui¢io nos espagamentos lamelares e vice-versa. Entretanto, essa teoria de crescimento ndo
abrange o mecanismo de gjuste dos espacamentos com as condigdes de crescimento, pois qualquer
mudanga nos valores de A envolveria alteragBes em toda a interface sdlido/liquido. Para contornar
tal problema, Jackson e Hunt propuseram a existéncia de fathas lamelares que permitiriam a redugdo
ou aumento das dimensdes da microestrutura eutética. Tais falhas seriam terminagGes lamelares,
como mostra a figura 3.16. Nessa ilustragio, a diregdo de crescimento estd assinalada. Tal
terminagdo (extremidade “c") poderia ser deslocada durante o crescimento. O movimento em
direcdo & posi¢o "a" representaria uma diminui¢io nos espagamento, enquanto que 0 movimento
em direcio a posicio "b" significaria que os espacamentos aumentaram. Para um sistema em

equilibrio, a extremidade "¢" permaneceria-imével durante o crescimento.

ATrotan

AT,

AT

Resfriamento Interfacial, AT

w

Espacamento Lamelar, A

Figura 3.15. Superesfriamento interfacial em fungio do espacamento lamelar, no crescimento

eutético.
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Figura 3.16. Diagrama esquematico de uma fatha lamelar com possibilidade de movimentagéo.

Ao analisar o crescimento eutético lamelar, Jackson e Hunt também abordaram o
crescimento eutético fibroso. Seguindo procedimento semelhante ao descrito, tais pesquisadores

chegaram & seguinte relagio para o superesfiiamento interfacial:

AT R
20 = VRQF + - (3.45)
m R

onde R representa o espagamento fibroso (vide figura3.2) e

Q" =aM ngwl?— (3.46)

B =200 & z;)[ffw 4 ) (3.47)

mg, mg(

onde a® e a® estdo associadas as energias de superficie e M é uma fungfo tabelada [Jackson, 1966].
8 P

A aplicagic do critério de crescimento em condigdes extremas produz:

aR

VR? =— 3.48
o (3.48)
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(A;I; ) 4m3a* QY (3.49)

Como citado anteriormente, uma liga eutética regular pode exibir crescimento lamelar ou
fibroso, em fungéio da fragio volumétrica de suas fases. Assumindo que a forma de crescimento da
liga sera aquela que resultar no menor superesfrimento interfacial e considerando que as energias de
superficie entre as fases solidas e o liquido sdo iguais para ambos os tipos de crescimento, a razio
entre as equagtes 3.43 e 3.49, permite concluir que a morfologia serd lamelar quando a fragfo
volumétrica da fase em menor volume for maior que 1/n ou 0,318 {Elliot, 1983]. Caso contrario, a

morfologia ser4 fibrosa.



Capitulo 4

Procedimento Experimental

4.1. Consideracdes Iniciais

O estudo da formagdo de compdsitos “in situ” para os sistemas Nb-Al-Ti e Nb-Al-Cr,
envolveu a andlise de uma série de parimetros ligados a amostras no estado bruto de fusdo, e
processadas pela técnica de solidificagdio direcional. A figura 4.1 mostra o fluxograma da

metodologia experimental empregada na execucio do trabalho.

Analise do Sistema Ternario

v

Limpeza e Pesagem dos Elementos

v

Fusio das Amostiras no Forno a Arco

|
v v

Analise Térmica Caracterizacio Microestrutural
Escolha da Composicio da Liga p/ Selidificaciio
Solidificacao Direcional g Direcional

v

Caracterizacio Microestrutural e Mecéinica
das amostras

Figura 4.1. Fluxograma do metodologia experimental utilizada nos sistemas Nb-Al-Ti e Nb-
AlCr.
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4.2. Elaboracido das Amostras

Sistema Nb-Al-Ti

Devido a disparidade entre os conceitos tedricos e experimentais com relagio a
transformagdo eutética para o sistema Nb-Al-Ti, foi necessaria uma anilise experimental da
regido em questdo para posteriormente efetuar-se a solidificagdo direcional a partir da
composicdo adotada. A figura 4.2 ilustra o sistema ternario Nb-Al-Ti, com as respectivas

analises tedrica e pratica, ¢ as composi¢des adotadas (vide tabela 4.1).

(BTi,Nb)

Nb Al

e PETEPESKO

Kattner

Figura 4.2. Projecdo liquidus do sistema Nb-Al-Ti.
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E oportuno salientar que as composigOes estudadas ao longo do presente trabalho sdo

expressas em porcentagem atdmica, salvo indicagio em contrario.

Tabela 4.1. Composi¢des estudadas para o sistema Nb-Al-Ti.

Amostra Composicio
1 Nb3zsAls Tiss
2 NbyAlssTis
3 NbszAlysTizo
4 NbasAlssTiz
5 NbisAlssTizg

Sistema Nb-Cr-Al

No presente trabalhe o ponto de transformagdo sugerido por Thomas [Thomas, 1976]

foi estudado, sendo analisado o comportamento da liga tanto no estado bruto de fusfio, como

também apods sofrer solidificacfo direcional. O procedimento utilizado nesta etapa foi analogo

para os dois sistemas estudados. No preparo das amostras foram utilizados elementos puros na

forma de grios (titdnio, cromo e aluminio) e pedacos de chapas laminadas (nidbio). A

decapagem quimica dos mesmos foi necessaria devido a oxidagdo que o nidbio, o titdnio e o

aluminio sofrem quando expostos ao ar, e ainda, pelo tamanho reduzido das amostras (5 a

15g). A tabela 4.2 mostra as decapagens quimicas utilizadas para cada elemento, bem como

procedéncia e pureza.

Tabela 4.2. Dados sobre os elementos utilizados na preparagdo das ligas.

Elemento Pureza Decapagem Quimica Procedéncia
99,99% | 50ml de H2SO4, 20ml de
niohio HF, 20m! de HNO;z ¢ CEMAR -Lorena
10ml de H20
titdnio 99,999% | 50ml de H2SO4, 20ml de
HF, 20ml de HNOs ¢ CEMAR -Lorena
10mi de H;O
aluminio 99.99% S0ml de NaOH e 10mi Alcoa
de HzO
cromo 99.996% | 90 mi de HCle 10 ml de Aldrich
H,O
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Apos a limpeza, os materiais foram pesados em uma balanca analitica, marca Quimius.
As amostras elaboradas foram produzidas com pesos distintos visando dois objetivos. As
amostras processadas com a finalidade de caracterizagiio microestrutural da estrutura bruta de
fusdio foram preparadas com peso variando de 5 a 7g, enquanto que as amostras produzidas
para posterior solidificagiio direcional pesavam de 10 a 12g. Os elementos, com suas
respectivas quantidades, foram entdo colocados em um forno a arco com eletrodo nio
consumivel, atmosfera inerte e cadinho de cobre refrigerado. O principio de funcionamento

deste equipamento ¢ o mesmo utilizado na soldagem a arco voltaico (figura 4.3).

Visor para
abssr’gag:d’o

Entrada d - 7 *

vdcuo

9| (rds \\ Entrada de dgna |

T P ——

Figura 4.3. Forno de fusdo a arco e seu diagrama esquematico.
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No processo de soldagem, o arco elétrico é o resultado da transformacdo da energia
elétrica em calor. Ele é formado por trés componentes: anodo ou terminal negativo do arco,
catodo ou terminal positive do arco, e o plasma que € ¢ meio do arco. Assim, o arco elétrico €
definido como sendo o resultado da descarga elétrica entre dois eletrodos, sendo o catodo
formado pelo eletrodo positivo e 0o anodo pelo negativo. A regido entre estes eletrodos € o
plasma, ou seja, a regido que contém os gases ionizados. Os elétrons emitidos na regifio
catodica passam pela coluna do arco na forma de ions e elétrons livres, e alcangam o anodo
onde entregam a sua energia cinética em forma de calor. Através da colisdo mutua entre os

ions e elétrons livres, o interior do arco pode atingir temperaturas bastante elevadas.

No equipamento utilizado, o eletrodo (catodo) € uma ponta de tungsténio, e o material
& depositado no interior de um cadinho de cobre, refrigerado a agua, que funciona como o
anodo (figura 4.4). A abertura do arco ocorre através do acionamento de um pedal, o qual ¢
ligado a uma fonte retificadora. O forno possui um fole, que além de flexivel, € rosqueado, o

que permite o deslocamento linear do eletrodo sobre ¢ material.

Lingote

Refrigeracio

Figura 4 4. Diagrama do corte transversal do cadinho refrigerado ¢ lingote.

A seqiiéncia de operagdes para preparagdo limpeza do forno pode ser resumida da

seguinte forma:
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a. Colocagiio do material no forno: o forno possui um visor através do qual o material
é colocado;

b. Lavagem com argdnio: apos o fechamento do visor, a bomba de vacuo € acionada,
realizando vacuo da ordem de 10”mbar. Apds atingir esta pressdo, ¢ vacuo €
quebrado através da injegdo de argdnio. Este procedimento, conhecido como
lavagem, é realizado pelo menos trés vezes, sendo que na Gltima inje¢fo de argbnio

para a fus3o das amostras, a pressdo de 1 atm é mantida.

Cada fusdo ¢ caracterizada pela formagio da poga liquida por pelo menos trés vezes,
sendo a amostra virada a cada passo. Geralmente, a homogeneizagio da amostra ndo é
conseguida em uma tnica fusdo, sendo ainda necessaria a quebra da amostra antes de fusdes
subsequentes. Devido as caracteristicas do processo, alta temperatura e quebra de amostras,
ligas com perdas percentuais superiores a 2% foram descartadas. A figura 4.5 ilustra uma

amostra tipica obtida neste processo.

Figura 4.5. Amostra tipica obtida durante a fusio no forno a arco.

4.3. Solidificacio Direcional das Amostras

A técnica de solidificacio direcional utilizada ¢ semelhante a solidificagdo empregada

no crescimento de cristais conhecida como Método Bridgman.
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Neste caso, o material sofre um aquecimento a uma temperatura superior a seu ponto
de fusio, sendo logo em seguida feito um resfriamento direcional e lento airavés da sua

passagem por uma bobina de indugfo, a qual possui um gradiente de temperatura.

Dois tipo de fornos com aquecimento indutivo foram utilizados na solidificagio
direcional, sendo um forno pertencente ao Instituto de Fisica da UNICAMP, ¢ outro

pertencente a Faculdade de Engenharia Mecanica da UNICAMP.

O primeiro deles constitui-se em um forno de indugfo, marca Arthur D. Little,
utilizado para o crescimento de cristais através do método Bridgman, o qual possui um
dispositivo responsavel pelo deslocamento vertical da amostra dentro da sua cdmara (figura
4.6).

Figura 4.6. Forno de indugio em operagio.
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As espiras de indugdo possuem espagamento variado, sendo mais concentradas na
parte superior, para controlar o gradiente térmico durante a solidifica¢io. A movimentagio é
feita através de um motor com velocidade variavel e um sistema de engrenagens com vérias
redugdes, sendo a redugiio maxima de 1/1000, o que possibilitou velocidades desde 0,05

mm/h até 1.200,00 mm/h. A figura 4.7 ilustra o arranjo utilizado para este tipo de

equipamento.
/Tubo deQuartzo
o e Amostra
1700C . ©
- ST Espira
o) O
o ] &_
1500 Q © " Susceptor de Grafite
o m“‘“wg—h Cadinho de Alumina
1300C o
To)
1100C

/

Niébio
/

|

Figura 4.7. Diagrama esquematico do forno de indugio utilizado para o crescimento através

Dire¢iio de Crescimento

do Método Bridgman.

As amostras utilizadas nesta etapa, provenientes da fusdo no forno a arco, tiveram as
suas dimensdes reduzidas, de tal forma que se adequassem ao cadinho. O procedimento para
obten¢@o dos lingotes € simples. G cadinho contendo a amostra € colocado sobre o suporte de
niobio, o qual € introduzido no suscepior de nidbio, sendo posteriormente a cdmara evacuada
até a pressdo de 10" mbar. Um processo de lavagem analogo ao descrito para a fusdo no forno

a arco ¢ realizado sob pressdo final equivalente a 3 atm. O aquecimento ¢ realizado elevando-



se a poténcia manual lentamente, até que a regifio mais quente do susceptor esteja acima da
temperatura de fusdo da carga. Em seguida inicia-se o movimento de descida do cadinho,
utilizando o mecanismo de crescimento do forno, com velocidades que variaram de Smm/h a

20mm/h.

O outro forno de aquecimento indutivo foi concebido e construido especialmente para

a solidificacdo direcional de ligas de alto ponto de fusfo (figura 4.8).

Figura 4.8. Forno indutivo construido para a solidificagdo direcional de amostras.

Um tubo de quartzo de diimetro equivalente a 50 mm e comprimento de 600 mm,

funciona como uma camara com atmosfera controlada . Dentro desta camara enconira-se o



55

susceptor, no interior do qual séo posicionadas as amostras. O aquecimento se da por meio de
uma bobina de inducdo de cobre, conectada a uma fonte de radio-frequéncia de 50-250kHz e
7.5kW, refrigerada internamente com agua, a qual envolve o tubo de quartzo. A temperatura
do forno foi mantida em torno de 1500°C, sendo o controle de temperatura realizado através
de um pirdmetro optico conectado a um controlador PID, o qual gerencia a poténcia da fonte
derf.

O sistema de movimentagio das amostras ¢ constituido por um motor de corrente
continua acoplado a um redutor de velocidades. Este conjunto é conectado a um fuso, que 20
girar desloca a amostra. Associado a este sistena de movimentagdo existe um outro motor de
corrente continua que possibilita a rotagio da amostra. A figura 4.9 apresenta uma
representagdo esquematica do forno. Nos dois tipos de equipamento, foi possivel a obtencdo

de lingotes os quais foram submetidos as etapas subsequentes de caracterizagdo.

Conexdo para Argonio,
Tubo de Quartzo,

Espira de Indugio,
Fundido,

Cadinho de Alumina;
Tubo de Tantalo;
Conexdo para Vacuo,
Moto-Redutor - Rotagédo;
. Fuso para Translagio;

10. Motor de Passo - Translagdo,
11. Moto-Redutor - Rotagéo.

R o

Figura 4.9. Representagdo esquernatica do forno construido para solidificacdo direcional.
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A técnica de crescimento Bridgman estd diretamente relacionada com a forma com

que o material é suportado, ou seja, depende de como © cadinho suporta o material. Para o

sistema Nb-Al-Ti existiu uma preocupagio com o material do cadinho, uma vez que o titdnio

constitui-se em um material altamente reativo.

De um modo geral, o material do cadinho deve apresentar as seguintes caracteristicas:

ser inerte ao metal fundido;

a.
b. ser inerte & atmosfera do forno;

¢. ndo ser molhado pelo metal,

e

problemas de transferéncia de calor.

possuir condutincia térmica mais baixa do que a carga, a fim de reduzir os

Dentre os materiais utilizados na confecgio de cadinhos, a alumina e a zirconia sdo os

mais utilizados, porém a escolha do material esté relacionada com a reagao cadinho/carga. As

tabelas 4.3 e 4.4 ilustram os materiais utilizados na fabricagio de cadinhos, com suas

propriedades, e as temperaturas maximas de trabalho e de reagdo cadinho/carga,

respectivamente [Jones, 1970]. Para elaboragio dos cadinhos, os materiais inicialmente na

forma de pd, foram compactados dentro de um molde de borracha de silicone, e submetidos a

uma prensa isostatica. Em seguida, foram sinterizados em um forno com atmosfera inerte, por

um periodo de 8 a 12 horas, com temperatura em torno de 1.600°C. Os materiais escolhidos

foram: NdpO, Ca0, AlLOs e Y70, ¢ os cadinhos fabricados possuiam difimetro interno de 8,0

min,

Tabela 4.3. Algumas propriedades de materiais utilizados na elaboragiio de cadinhos.

Condutividade Temperatura Resisténcia ac
Material | Térmica (cal.cm‘l.s'I."C'}) de Trabalho (°C) Choque Térmico

ALO; 0,004 1.900 favoravel
ThO; 0,010 2.800 favoravel
Z1205 0,005 2.300 boa

Cal, 0.015 1.150 favoravel

BN 0,012 1.700 muito boa
BeO 0,400 2.300 boa
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Tabela 4.4. Temperaturas de reagSes entre material do cadinho e fundido.

Material do Cadinho | BeQ | MgO | ZrO; | ThO; | ALO;
Material Fundido

A% 2000 2000 1600 2200 2000

Mo 1900 1600 2200 1900 1800

Ni 1800 1800 1800 1800 1800

Nb 1600 1800 1400 1300 1800

Zr 1600 1800 1800 1800 1600

Ti 1606 1400 1600 1800 1600

Para o sistema Nb-Al-Cr, ndo existe o problema da reatividade com nenhum dos seus
elementos, 0 que permitiu a utilizagio da alumina. Neste caso, os cadinhos utilizados

possuiam didmetro interno de 7,0 mm.

4.4, Caracterizacio Microestrutural

A caracterizagio microestrutural esteve presente em cada etapa do trabalho. As
técmicas escolhidas para analise foram: a microscopia Optica, a microscopia eletronica, a

microanalise por EDS e a difragiio de Raios-X.

Para a realizacio das analises microscopicas, as amostras foram seccionadas de acordo
com o processamento sofrido. As amostras fundidas no forno a arco foram cortadas
transversalmente, enquanto os lingotes solidificados direcionalmente foram seccionados
transversal e longitudinalmente. Os cortes foram realizados com disco de diamante em uma
méquina para corte de materiais especiais, modelo Acuton, Struers. As ligas cortadas foram
entio, embutidas em uma resina de cura a frio, Epofix, Struers, sendo em seguida lixadas e
polidas. O lixamento mido foi realizado em politrizes rotativas DP-10, Panambra, com lixas
para materiais ferrosos, uma vez que este material deformava-se quando em contato com as
lixas de carbeto de silicio. A granulometria variou desde a lixa de 180 até 600. Em seguida foi
realizado o polimento em panos especiais com pasta de diamante de 6 um, 3 ym e 1 pum,

respectivamente.
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Na anilise por difragio de Raios-X, as amostras foram utilizadas na forma de po, ou
quando utilizadas na forma soOlida, foram apenas lixadas e polidas com as mesmas

granulometrias citadas, sem embutimento.

4.4.1. Microscopia Optica

Na microscopia 6ptica, a luz do microscopio € utilizada para estudar a microestrutura
de um material. Para os materiais opacos 4 luz (todos os metais, cerdmicos e polimeros),
somente a superficie é objeto de observagdo, e a luz do microscopio € utilizada de modo
refletido. Os contrastes observados na imagem resultam da diferenca de refletividade das
vérias regides da microestrutura. As investigagdes deste tipo sdio denominadas metalografia,

uma vez que os metais foram os primeiros materiais aonde esta técnica foi empregada.

As superficies para este tipo de analise sio previamente preparadas conforme descrito
no item 4.4. Através de um ataque quimico com reagentes apropriados, a microestrutura €
revelada. A reatividade quimica dos griios de alguns materiais policristalinos depende da
orientagio  cristalografica. Conseqiientemente, em uma amostra policristalina, as
caracteristicas do ataque variam de grio para grio. Pequenas cavidades formam-se em torno
do grio devido ao ataque. Uma vez que os atomos ao longo do contorno de gréo séo regioes
quimicamente mais ativas, eles reagem com uma taxa maior do que no interior dos gréos.
Estes buracos s#o visiveis quando vistos com o microscopio porque eles refletem a luz em um

angulo diferente dos grios, este efeito € mostrado na figura 4.10 [Callister,1996].

& Microseopio

Contorne do Griie

Figura 4.10. Representacio esquematica da seglio transversal de um grao atacado.
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No presente trabalho, o microscopio éptico utilizado foi o Neophot-32, com aumento
de 10 a 2000x, com luz refletida. Acoplado a este microscopio, existe um sistema de
aquisigio e analise de imagens, através do qual foi possivel a medida de diversos pardmetros
relacionados com a microestrutura obtida. Foram feitas medidas de espagamento lamelar e
fragdo volumétrica, além da aquisi¢io de imagens. O ataque quimico utilizado diferiu para os

dois sistemas. A tabela 4.5 apresenta os ataques utilizados nos dois sistemas.

Tabela 4.5. Ataques quimicos utilizados na analise microestrutural das amostras.

Sistema Ataque Quimico Tempo de Atague Observacio
10ml de acide fluoridirco revela a
Nb-Al-Ti 30m! de 4cido nitrico 20 s microestrutura

60ml de 4cido latico

50ml de acido acético revela a
Nb-Al-Cr 20ml de acido nitrico 5-10s microestrutura

Sml de 4cido fluoridirco

30mi de acido fluoridirco utilizado para a
Nb-Al-Cr 15ml de acido nitrico 5-10s medida da fragdo
15ml de acido cloridrico volumétrica

4.4.2. Microscopia Eletrdnica e Anslise Qualitativa/Quantitativa

O microscopio eletrénico de varredura (Scanning Electron Microscope - SEM) € um
instrumento utilizado no exame e analise das caracteristicas microestruturais de objetos
solidos. Possui alta resolugdio quando os objetos sio observados em volume, atingindo valores
da ordem de 2 a 5 nm para instrumentos comerciais, e valores préximos a 1 nm para
instrumentos de pesquisa, além disso confere & amostra uma aparéncia tridimensional,

resultante da profundidade de campo.

Por outro lado, na microanalise eletrdnica (EPMA), a radiagdo primaria de interesse €
a caracteristica dos Raios-X, resultante do bombardeamento de elétrons. A analise desta

radiagio pode fornecer informagdes qualitativas, indicadas na andlise de elementos
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desconhecidos, ou seja, para a verificagio dos elementos presentes, ou quantitativas para a

determinagio da composigio quimica dos elementos com precisdo de 1% [Goldstein, 1992].

As analises foram realizadas em um microscopio Jeol, modelo JXA 840-A, que
possibilita aumentos acima de 20.000 vezes, sendo também realizada a analise quantitativa

das amostras (figura 4.11).

Figura 4.11. Microscopio Eletronico utilizado na caracterizagdo das amostras.

4.4.3. Anilise por Difracio de Raios-X

Os métodos de difragio sdo de grande importincia na analise microestrutural,
fornecendo informacgdes sobre a natureza e os pardmetros do reticulado, além de detalhes

sobre o tamanho, perfeigdo e orientago dos cristais.

A analise por difragio de Raios-X emprega o principio da Lei de Bragg, segundo a
qual se um feixe de Raios-X com uma dada frequiéncia incidir sobre um atomo isolado,
clétrons deste atomo serdo excitados e vibrardo com a freqiéneia do feixe incidente. Estes
elétrons, ao vibrar, emitirio Raios-X em todas as diregdes com a mesma freqiiéncia do feixe
incidente, ou seja, 0 atomo isolado espalha o feixe incidente de Raios-X em todas as diregdes.
Por outro lado, quando os atomos estdo regularmente espagados em um reticulado cristalino ¢
a radiagio incidente tem comprimento de onda da ordem deste espagamento, ocorrera

interferéncia construtiva em certas diregdes.
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A figura 4.12 mostra um feixe monocromatico de raios-X, com comprimento de onda

A, incidindo com um &ngulo 8 em um conjunto de planos cristalinos com espagamento d.

Figura 4.12. Difrago de raios-x por um cristal.

Somente ocorrera difracio se a distdncia extra percorrida por cada feixe for um
multiplo inteiro de A. Por exemplo, o feixe difratado pelo segundo plano de atomos percorre
uma distancia PO + OQ a mais do que o feixe difratado pelo primeiro planc de atomos. A

condigio para que ocorra interferéncia construtiva € dada pela Lei de Bragg:

PO+ OQ = ni = 2d senb

onden=1,2,3,4 ..

O método de analise com amostras na forma de pé € a técnica mais empregada. Neste
trabalho as medidas foram realizadas com um difratdmetro com tubo de cobre, da marca

Philips.
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4. 5. Caracterizacio Térmica

De um modo geral, a analise térmica pode ser definida como a ciéncia que estuda as
propriedades fisicas, quimicas e termodinimicas dos materiais em fungic da temperatura. As

técnicas de analise térmica podem ser divididas em:

a. gravimétricas: sensiveis & mudanca de massa;

b. calorimétricas: sensiveis 2 mudanca de entalpia, ou seja, ao calor das reagdes e as
mudangas do calor especifico;

c. gasométricas: sensiveis s mudangas envolvendo gases,

d. dilatométricas: sensiveis as mudangas dimensionais.

No presente trabalho, foram utilizadas as técnicas de analise térmica diferencial

(calorimétricas) e de analise termogravimétrica (gravimétrica).

4.5.1. Andlise Térmica Diferencial (Differential Thermal Analysis - DTA)

Os métodos de analise térmica detectam mudangas nas propriedades fisicas e quimicas
de uma amostra, a qual é sujeita a um programa de temperatura controlado através da medida

da entalpia, e das mudancgas na massa e dimens#o [Kaisersberger,1990].

Na analise térmica diferencial (Differential Thermal Analysis - DTA) € realizado o
aquecimento da amostra e de um padrfio, a uma taxa constante, e registrada a diferenca de
temperatura entre ambos, em fungiio do tempo, ou da temperatura. Deste modo, as curvas
obtidas em uma analise térmica diferencial podem ser de dois tipos: ATxT, ou ATxt, onde AT
¢ a diferenca de temperatura entre a amostra e o padrio, T € a temperatura, e t € o tempo. O

pico da curva corresponde & temperatura da reagfo {Santos,1997].

Neste tipo de analise, as amostras da liga, com formato cilindrico e peso em torno de
200 mg, foram acondicionadas em cadinhos de alumina, os quais tiveram suas temperaturas
monitoradas através de termopares do tipo S. As taxas de aquecimento utilizadas foram de 5 ¢
10°C/mm.

O equipamento utilizade para a obtencio da temperatura de reagdo da liga

Nbi2Als4Cras foi 0 sistema marca Netzsch, modelo STA 404, mostrado na figura 4.13.
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Figura 4. 13. Equipamento utilizado para a analise térmica diferencial.

4.5.2. Analise Termogravimétrica

A analise termogravimétrica (Thermogravimetric Analysis - TG) consiste no estudo
das variagbes de peso de uma amostra em fungdo da temperatura. A técnica ¢ util para
transformagdes envolvendo a adigiio ou perda de material por uma amostra. Os equipamentos
utilizados neste tipo de analise possuem configuragdo para vacuo ou atmosferas especificas, e

altamente sensiveis (com resolugdo de 1 pg).

O principio de ganho de massa em temperaturas superiores a 1.000°C, na presenga de
oxigénio, assemelha-se & oxidacio sofrida por materiais estruturais visando aplicagio em
temperaturas elevadas. Desta forma, para os experimentos de oxidagfio, utilizou-se o
equipamento da marca Netzsch, modelo STA 409-EP, o qual atinge a temperatura maxima de
1.350°C. Seu termopar € constituido de Pt10%Rh-Pt, com emprego na faixa de 0 a 1.700°C.
Para estes experimentos, as amostras foram reduzidas em seu diimetro, de forma a formar
pequenos cilindros, pesadas e colocadas nos cadinhos de alumina, com atmosfera de oxigénio.

A referéncia utilizada foi um cadinhe de alumina vazio.
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4.5, Caracterizaciio Meciinica

A determinagio das propriedades mecénicas de um material metalico é realizada por
meio de varios ensaios. Sua escolha depende da finalidade do material, do tipo de esforgos
que ira sofrer e das propriedades mecanicas que se deseja medir. Dois fatores determinantes
para a realizagdo de um dado tipo de ensaio mecinico sdo a quantidade e o tamanho das

amostras a serem testadas [Souza, 1980].

Com o intuito de avaliar algumas propriedades mecénicas do material, os ensaios de
compressio a quente e microdureza foram realizados.
4,5.1. Ensaio de Compressiio a Quente
O ensaio de compressio de materiais metalicos em temperaturas elevadas foi
realizado a partir de dados obtidos na norma E 209, ASTM [ASTM, 1997]. Esta norma
estabelece alguns pardmetros quanto a elaboragdo da amostra; ao controle da temperatura e &

taxa de deformagéo durante o ensaio.

A forma e o tamanho da amostra s3o baseados em trés requisitos:

a. a amostra deve ser representativa do material investigado, sendo produzida na
forma e condicBes em que sera utilizada;

b. a amostra deve ser adequada ao conjunto de controle de temperatura e a taxa de
deformagcéo;

c. a amostra deve estar alinhada com o eixo e sofrer carregamento uniforme.

As amostras sio divididas em duas classes. com segdio transversal retangular ou
circular. Suas dimensdes sio opcionais, devendo ser longas o suficiente para serem
comprimidas sem sofrer interferéncia, € o comprimento util a ser trabathado deve ser no
minimo uma vez e meia o didmetro para amostras cilindricas, e uma vez ¢ meia a largura para

amostras retangulares.

As amostras utilizadas no ensaio de compressio a quente foram retiradas dos lingotes
obtidos na solidificagio direcional, possuindo a forma cilindrica (figura 4.14). Foram

realizados ensaios com amostras equivalentes a 2 e 3 vezes o didmetro.
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Figura 4.14. Representagfio esquematica dos cortes efetuados no lingote apos a S.D..

Os ensaios de compressio a quente foram realizados em uma maquina servo-
hidraulica MTS, modelo Test Star 11, com célula de carga de 10 toneladas e LVDT de 100
mm (figura 4.15).

Figura 4.15. Maquina servo-hidraulica MTS utilizada no ensaio de compressdo a quente.

Neste tipo de ensaio mecanico, as amostras sdo posicionadas entre duas matrizes

localizadas em um forno de resisténcia para altas temperaturas (fio Kantal), modelo 652.01. ¢
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comprimidas de acordo com a carga estipulada (figura 4.16). Devido a elevada temperatura do
ensaio, e ainda, & resisténcia mecdnica do composto intermetdlico, as matrizes foram

confeccionadas com materiais especiais utilizados geralmente em temperaturas elevadas.

B

Figura 4.16. Detalhe do forno utilizado no ensaio de compressio a quente.

4.5.2. Ensaio de Microdureza

A microdureza produz uma impressdo microscopica no material, empregando uma
carga menor do que 1 kgf, com um penetrador de diamante. Quanto ao penetrador utilizado
existem dois tipos de microdureza: Vickers e Knoop. A microdureza Vickers utiliza a mesma
técnica que a dureza Vickers., O penetrador é uma pirimide de diamante de base quadrada,

com um dngulo de 136° entre as faces opostas.

Como o penetrador ¢ um diamante, ele é praticamente indeformavel e como todas as
impressdes sdo semelhantes entre si, nfio importando © seu tamanho, a dureza Vickers €
independente da carga, isto €, o nimero de dureza obtido € o mesmo qualquer que seja a carga
usada para materiais homogéneos. A mudanga de carga ¢ necessaria para se obter uma
impressdo regular, sem deformagiio e de tamanho compativel para a medida de svas
dimensdes. A forma da impressdo é um losango regular, ou seja, quadrada, e pela média L das

suas diagonais, tem-se a expressio dada pela equagio:

136
v carga ~ QQSEET (4 1)
" area da superficie piramidal 12 '




ou,

1,.8544Q
= e (Kgf / mm?) 4.2)

Ag andlises foram realizadas em um microdurémetro marca Micromet 2000.
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Capitulo S

Resultados ¢ Discusses

5.1. Introducio
Os requisitos basicos para que um sistema eutético produza um compdasito in situ
estrutural estdo diretamente relacionados com o seu processamento, e ainda com as

propriedades mecénicas e arranjo de suas fases.

A analise de uma liga visando tal aplicagio envolve desde a sua composi¢io até o
processamento final. Assim, os resultados do estudo desenvolvido sobre sistemas ternirios

podem ser divididos em duas partes:

a. analise da composicdo da liga: onde foram analisados os fatores relacionados &
formagdo das fases e composi¢io ideal da liga a ser processada direcionalmente, a
partir de amostras no estado bruto de fusio;

b. solidificagio direcional da liga: onde foram analisados os parimetros relacionados
com a solidificagio direcional, como método de processamento, gradiente térmico,
velocidade de solidificacio, ¢ mostrado um primeiro estudo de algumas

propriedades do material apos o processamento.

5.2, Sistema Nb-Ti-Al
5.2. 1. Anglise das Amostras no Estado Bruto de Fusio
As figuras 5.1, 5.2, 5.3, 5.4 € 5.5 mostram as micrografias da estrutura bruta de fuséo

das amostras para as composigdes estudadas.
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Figura 5.1. Micrografia da amostra 1, NbssAls;Tiss, no estado bruto de fusdo.

Figura 5.2. Micrografia da amostra 2, NbsAlssTiys, no estado bruto de fusdo.



Figura 5.3. Micrografia da amostra 3, Nbs;Alsg Tz, no estado bruto de fusgo.
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Figura 5.4. Micrografia da amostra 4, NbasAlssTiz, no estado bruto de fusfo.
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Figura 5.5. Micrografia da amostra 5, NbsgAlsy Tiso, no estado bruto de fusdo.

Através da analise por difragiio de Raios-X foi possivel detectar as fases primarias
para as composicdes estudadas. A tabela 5.1 mostra as fases obtidas neste estudo comparadas
as fases obtidas nos trabalhos de Kattner et al. [Kattner, 1992] e Perepezko et al. [Perepezko,
1990]. E possivel observar a proximidade dos dados com o estudo realizado por Perepesko et
al. [Perepezko, 1990], enquanto as fases primérias calculadas por Kattner et al. [Kattner,

19927 destoam dos resultados experimentais.

Dentre as amostras analisadas, o comportamento apresentado pela liga NbaeAlssTiss
mostrou ser o mais interessante em relaciio aos objetivos do presente estudo. Para esta
composigio, a microestrutura exibiu morfologia eutética. No entanto, a elevada velocidade de
resfriamento do forno a arco levou a formacio de lamelas muito finas, o que dificultou a
medida do espagamento. Também ndo foi possivel a andlise quantitativa das fases, uma vez
que a incidéncia do feixe de elétrons nfo conseguiu abranger apenas uma das fases, levande a
medida da composicdo global. Entretanto, a analise através da difracio de Raios-X revelou a

presenca das fases Nb,Al e TiAL A figura 5.6 mostra a morfologia exibida pela amostra 2.



Tabela 5.1. Fases primarias obtidas através da difraciio de Raios-X.

Fases Obtidas

NboAl TiAl (Ti,Nb)Al;
Kattner et al. amostras 1.2.3.5 amostra 4
Perepesko et al. amostra 2 amostras 1,3,4.5 | amostra 5
Este trabalho amostra 2 amostras 1,3,4,5 | amostra 5

amostra composigio

1 NbasAlsi Tiss

2 NbapAlssTiss

3 Nb3AlsTiz

4 NbasAlss iz

5 NbagAlssTlie

Figura 5.6. Microestrutura eletrénica da liga NbspAlsTi;s obtida através da

microscopia eletronica de varredura, 20kV.
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Um outro dado bastante interessante diz respeito a precipitagio primaria obtida na
amostra 4. Através da microscopia eletrénica foi possivel observar uma microestrutura com
caracteristicas eutéticas formada pelas fases Nb,Al ¢ TiAl. A diferenga existente entre as
amostras 2 e 4 esta ligada a precipitagio primaria. Enquanto na amostra 2 houve precipitagéo
da fase Nb,Al, na amostra 4 ocorreu a precipitagdo de TiAl. A partir destes resultados, foi
possivel concluir que o vale de fusio muda de posi¢do, passando a ocupar um lugar proximo
a composicio da amostra 2, uma vez que a mesma apresentou morfologia quase que
totalmente eutética, com pouquissima precipitagdo primaria de Nb,AlL A figura 5.7 mostra a
nova posicio sugerida para o vale eutético comparada aos estudos de Kattner [Kattner, 1992]
e Perepezko [Perepezko, 1990]. Como conseqiiéncia desses resultados optou-se pela

solidificagdo direcional de ligas com composigdo igual a da amostra 2.

Como forma de completar a analise microestrutural, foi realizada a andlise térmica
diferencial (DTA) da liga de composicio NbAlssTiys, visando determinar as temperaturas de
transformacdo da mesma. Os resultados desta analise foram prejudicados pela alta
temperatura de fusdio da liga. Constatou-se que sua temperatura de fusfio era superior &
temperatura méxima do equipamento (1.550°C), o que foi agravado pela reagio entre o
cadinho e a amostra, levando inclusive a degeneragiio do primeiro. Isto dificultou o registro
preciso da temperatura de transformagdo, levando & adogfio de uma temperatura de trabalho

no forno de solidificagiio direcional em torne de 1.600°C.

---- Perepesko
Kattner

Este trabalhe

Figura 5.7. Linha de transformagdo obtida no presente trabatho comparada com os resultados

de Kattner [Kattner, 1992] e Perepesko [Perepesko, 1990].
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5.2.2. Seolidificacio Direcional

Conforme exposto no item 4.3.1, diversos ensaios foram reahzados com diferentes
tipos de cadinhos. As primeiras tentativas de solidificacio direcional das amostras foram
realizadas com cadinhos de Zr,0s, Ca0 e Nd;O, e susceptor de tintalo. Para todos os

materiais, a temperatura de solidificagdo foi de 1.600°C, com velocidade de 40 mm/h.

Apos a solidificagdo direcional, todos os materiais apresentaram um problema em
comum: a reagio macroscopica do material fundido com o cadinho. Tal fato esta relacionado
com a reatividade do titdnio e ainda, com a elevada temperatura de fusfio da liga. A tabela 5.2

mostra os materiais utilizados e os problemas ocorridos.

Tabela 5.2. Materiais utilizados para os cadinhos e reagdes ocorridas.

Cadinho Observagoes
neodimia (Nd,0s) furo na regiio central permeagdo do cadinho
zirconia {Zr0x} abaulamento na regifio central | amolecimento do cadinho
calcia (Ca0) furo na regido central permeacio do cadinho

No tratamento térmico de ligas de titdnio é comum a utilizagio de folhas de itria
envolvendo o material, para evitar possiveis reacdes. Este fato levou a utilizagio do 6xido de

itrio como um possivel candidato a material para elaboragio de cadinhos.

Porém, durante a solidificagdo direcional, um outro tipo de reacio macroscépica foi
verificada, desta vez entre o cadinho e o susceptor. Uma nova tentativa foi realizada
trocando-se o material do susceptor de tintalo para midbio. Assim, considerando-se os
mesmos parametros, exceto a velocidade de crescimento, que foi equivalente a 40 mm/h, foi
possivel obter o lingote mostrado na figura 3.8. Do ponto de vista macroscopico, observou-se
praticamente a inexisténcia de reagio metal/cadinho, fato refletido pelo desprendimento do

lingote do cadinho apos a solidificagio.



Figura 5.8. Lingote obtido através da solidificag@o para a liga NbaoAlssTis.

Apesar da morfologia aparentemente eutética exibida pela amostra solidificada, a
analise através da microscopia eletrénica comprovou que nas temperaturas em que se da ¢
processamento das ligas, ocorre uma reagdo do aluminio, reduzindo a itria do cadinho. Ao
mesma tempo, ocorreu uma dissociagdo significativa de oxido, o qual se precipitou durante a
solidificagBo. As figuras 5.9 e 5.10 mostram um dos precipitados encontrados € o espectro

obtido na analise quantitativa, respectivamente.

Figura 5.9. Detalhe da formacio de itria, liga NbgAlssTiss, 20kV, 3000x.
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Figura 5.10. Espectro de Energia Dispersiva de Raios-X (EDS), obtido para o precipitado na
hga Nb:;eAiggsTils‘

Assim, todos os resultados mostraram que ¢ possivel a obtengiio de uma estrutura
eutética para a composi¢iio estudada, conforme mostra a figura 5.11, porém a reagio

metal/cadinho constitui-se em um fator limitante do processo de solidificagdo direcional.

s

Figura 5.11. Detalhe da secfio transversal da microestrutura eutética obtida para o liga
NbioAlssTirs.
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Logo, todas as tentativas de solidificagfio através do método Bridgman mndicaram que
a adogdo de um outro método de solidificacBo direcional, onde ndo exista contaminacio, por

exemplo, a solidificagfio direcional com cadinho frio, seria mais indicada para este sistema.

5.3. Sistema Nb-Cr-Al
5.3.1. Analise das Amostras no Estado Bruto de Fusio

O primeiro passc em relagdo ao sistema Nb-Al-Cr, foi estabelecer composigSes que
resultassem em microestruturas eutéticas. A partir dos resultados de Kaufiann [Kaufmann,
1973}, Thomas {Thomas, 1976] ¢ Costa [Costa, 1991}, selecionou-se a liga de composigio
Nb13ALsCras. Como existern diferencas conceituais quanto s fases presentes para os trés

autores, a liga foi analisada microscopicamente, e através dos métodos de difragdo de Raios-
X e EDS.

A andlise metalografica foi realizada a partir das amostras no estado bruto de fuséio. A
figura 5.12 mostra a microestratura obtida. E possivel observar uma formacio totalmente
eutética, disposta na forma de lamelas mwmitc finas. Provavelmente, esta morfologia foi
ocasionada pela solidificagdo que ocorreu de maneira muito rapida, devido ac fato do cadinho

utilizado no processo ser de cobre e refrigerado a 4gua.

Figura 5.12. Microestrutura da liga Nb;,Al;4Crss apresentando morfologia eutética.
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A analise por difracdio de Raios-X foi realizada para a composicfio adotada, na forma
de pé, fornecendo o difractograma da figura 5.13. Em fungfio do angulo 26 foram medidos
picos de varias intensidades. Assim, através da lei de Bragg foi possivel a determinac@o das
fases presentes no material, relacionando-se os trés picos de maior intensidade com as
respectivas distdncias interplanares. Através da analise do banco de dados sobre difracfio de
Raios-X da Philips Electronic Instruments, encontrou-se as fases NbAL e Cr,Al para a liga.
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Figura 5.13. Analise por difracao de Raios-X para a liga Nbi;AlssCrss, no estado bruto de

fusfo.

A presenga destes compostos foi comprovada através da analise quantitativa das fases
presentes, sendo realizada para cada regifio um total de 10 medidas, para diversas amostras. A
tabela 5.3 mostra os valores obtidos, e as figuras 5.14 e 5.15, os espectros registrados para as
fases NbAl; e Cr.Al, respectivamente. Os resultados obtidos foram confrontados com os

trabathos de Kaufinann [Kaufmann, 1973}, Thomas [Thomas, 1976] e Costa [Costa, 1991].



Tabela 5.3. Anélise Quantitativa (EDS) para a composicdo NbizAlssCraa.

NbAL CnAl
% atomos | % peso % atomos | % peso
Al 76,29 49,27 Al 31,2 18,98
Cr 2,02 2,52 Cr 68.41 80,20
Nb 21,68 48,22 Nb 0,39 0,82
Al
| Nb
)
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Figura 5.14. Espectro de Energia Dispersiva de Raios-X (EDS), utilizado na analise
quantitativa da fase NbAlL, 20kV.

Al

i

L

Wi

Figura 5.15. Espectro de Energia Dispersiva de Raios-X (EDS) utilizado na analise
quantitativa da fase CryAl, 20KV,
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As primeiras anglises foram feitas com relagdo ao trabalho computacional
desenvolvido por Kaufmann [Kaufmann, 1973], ja exposto no capitulo 3. Segundo este autor,
para a composigio adotada deveriam estar presentes as fases Cr, CrsAL, NbAL e Nb. No
entanto, para todas as amostras processadas no presente trabalho, apenas as fases CroAl e
NbAl; foram observadas, dispostas nas formas de lamelas. Este resultado leva a uma

discrepancia com relagfio as fases estabelecidas por Kaufmann [Kaufmann, 1973].

Com relagiio ao trabatho desenvolvido por Thomas [Thomas, 1976] existiu uma maior
proximidade dos resultados aqui obtidos, uma vez que as fases Cr;Al e NbAL foram
detectadas. Provavelmente, a diferenca em relago as outras fases presentes pode estar
associada ao método de obtengdio das amostras, uma vez que no presente trabalho, os trés
elementos foram adicionados simultaneamente, enquanto Thomas [Thomas, 1976] preparou

primeiramente uma liga de Nb-Cr, adicionando posteriormente o aluminio.

Para a composicio estudada, as fases verificadas por Costa [Costa, 1991} foram
CrsAl, Cr ¢ NbAL. A tabela 5.4 mostra a analise quantitativa das fases obtida no trabatho de
Costa [Costa, 1991}, onde é possivel verificar que apenas os dados referentes a fase NbAl;
(correspondente & primeira fase) sdo analogos aos obtidos no presente trabatho (ver tabela

5.3). A tabela 5.5. apresenta de forma sucinta as fases obtidas nos quatro trabathos.

Com o intuito de analisar as temperaturas de transformagfo da liga, foi realizada a
andlise térmica diferencial (DTA). Na figura 5.16 € possivel observar o sinal de DTA da liga,
para os dois ciclos de aquecimento e resfriamento, com taxas de 5°C/min e 10°C/min,
respectivamente. A temperatura de transformagfo foi registrada em torno de 1.350°C, sendo

a mesma escolhida como temperatura de solidificagfio direcional.

Tabela 5.4 . Andlise quantitativa (WDS) segundo Costa [Costa, 1991].

12 fase

28 fase

3% fase

% atomos

% atomos

% atomos

Al 74,1 40,6 55,7
Cr 3.5 574 43,9
Nb 22,0 2,0 0,4
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Tabela 5.5. Fases presentes nos trabalhos de Thomas {Thomas, 1976}, Kaufmann [Kaufmann,
1973], Costa [Costa, 1991] e no presente trabalho.

Autor Fase
Thomas Eutético (Cree, AlCr,, ALCr+NbAlL)
Kaufmann Cr-Cr;AlL-NbAL-Nb
Costa CrsAlg+ NbAL
Neste Trabalho Cr;Al + NbAL
1660
0.1 b ’_."‘ h‘-"‘,‘ -
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—
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Figura 5.16. Sinal obtido no DTA para a liga NbjpAls4Cra.

5.3.2. Solidificacio Direcional
O crescimento eutético € influenciado diretamente por alguns par@metros, como a
velocidade de crescimento e a composigdo da liga. O primeiro estudo da liga NbizCryAlsy

envolveu a sua solidificagfio direcional com diversas velocidades de crescimento. A tabela 5.6
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exibe as diversas velocidades utilizadas, bem como as temperaturas de trabalho e o gradiente

térmico do forno utilizado.

Tabela 5.6. Velocidades de crescimento utilizadas na solidificagiio direcional em forno de

indugio para crescimento de cristais, Arthur D. Little.

Velocidade Temperatura
Amostra de de
Crescimento Trabalho
(mm/h) (Y

1 2,5 1.350

2 5,0 1.350

3 10,0 1.350

4 15,0 1350

5 20,0 1.350

6 30,0 1.350

Através da experiéneia obtida nas primeiras tentativas de solidificagfio direcional com
o sistema Nb-Al-Ti, optou-se pela utilizagiio de cadinhos de alumina, uma vez que nenhum
dos elementos pertencentes ao sistema apresentam problemas de reatividade. A figura 5.17
mostra um lingote obtido apds a solidificagfo direcional da liga Nby;CrssAliz, a uma
velocidade de 15,0 mnv/h. E possivel observar macroscopicamente apenas porosidades na sua
superficie, as quais podem ser atribuidas a presenga do alumfnio, existindo também um

perfeito desprendimento do lingote em relacéio ao cadinho.

Figura 5.17. Lingote obtido através da solidificagdio direcional, velocidade de solidificagdo de
15,0 mm/h.
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Da mesma forma que para as amostras no estado bruto de fusio, apos a solidificagio
direcional, as amostras foram seccionadas transversal ¢ longitudinalmente, e submetidas a
caracterizaglio microestrutural. Através da microscopia optica foi possivel observar que as
amostras obtidas com velocidades de crescimento mais baixas exibiram uma microestrutura

mais regular, com 0 aparecimento de regides eutéticas bem definidas.

As figuras 5.18, 5.19 e 5.20 e 5.21 mostram a microestrutura obtida para as amostras

processadas com velocidades de 2,5 mm/h e 10,0 mmv/h, respectivamente.

Em ambos os casos, 0s cortes transversais permitem constatar a ocorréncia de uma
morfologia caracterizada por lamelas de curto alcance que diferenciam-se da morfologia

fibrosa por exibirem formas alongadas.

A microestrutura obtida com a taxa de 2,5 mm/h ¢ caracterizada por espagamentos
lamelares mais grosseiros em comparagiio com o0s espacamentos obtidos com a taxa de
crescimento de 10,0 mm/h. Esta mudanga nas dimensBes microestruturais devem-se a
alteragio no transporte de massa por difusfio atdmica que ocorre com o aumento na taxa de

crescimento.

Com a elevagiio da taxa de solidificagdo, ocorreu a degeneraglio progressiva da
microestrutura eutética. Para uma velocidade de solidificagdo de 15 mm/h observou-se a
tendéncia do agrupamento, com conseqiiente crescimento da fase NbAl; no contorno de gréo,
conforme pode ser observado nas micrografias obtidas para os cortes iransversais e

longitudinais, figura 5.22 e 5.23, respectivamente.

Para a velocidade de solidificagiio de 20,0mm/h, a ocorréncia de lamelas € bem menor,
existindo uma mudanca na morfologia. As figuras 5.24 e 5.25 mostram as microestruturas
obtidas para a velocidade de 20,0 mm/h, para as segBes transversal e longitudinal e o

crescimenio da fase NbAL.
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Figwra 5.18. Detalhe da secgfio transversal da amostra solidificada direcionalmente,

velocidade de solidificacfio de 2,5 mmvh,

Figura 5.19. Detalhe da segfo longitudinal da amostra solidificada direcionalmente,
velocidade de solidificagdo 2,5 mm/h.
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Figura 5.20. Detalhe da segdo transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade

de solidificacdio 10,0 mm/h.

Figura 5.21. Detalhe da segdo longitudinal da amostra solidificada direcionalmente,

velocidade de solidificagdo 10,0 mm/h.
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Figura 5.22. Detalhe da secfio transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade
de solidificagdo 15,0 mm/h.

Figura 5.23. Detathe da sego transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade

de solidificacdo 15,0 mm/h.
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Figura 5.24. Detalhe da secdio transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade

de solidificagdo 20,0 mm/h.

Figura 5.25. Detalhe da se¢do transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade

de solidificag¢do 20,0 mm/h.
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Para uma taxa de solidifica¢io de 30mm/h a tendéncia 4 degeneragio da matriz fot

maior, com pouca formagdo de lamelas de curto alcance (figuras 5.26 ¢ 5.27).

Figura 5.26. Detalhe da secdio transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade

de solidifica¢io de 30 mm/h.

Figura 5.27. Detalhe da secfio transversal da amostra solidificada direcionalmente, velocidade

de solidifica¢io de 30 mm/h.
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A tabela 5.7 resume o aspecto da morfologia encontrada nas amostras para as diversas
velocidades de solidificacio utilizadas. As microestruturas referentes a velocidade de 5,0
mm/h, nfio foram apresentadas uma vez que as condiges do ensaio para esta velocidade ndo

foram ideais, ocorrendo precipitagio primaria de maneira demasiada.

Tabela 5.7. Microestruturas obtidas para as diversas velocidades de solidificaggo.

Velocidade (mm/h) Microestrutura
2,5 lamelas bastante finas
10 lamelas de curto alcance
15 lamelas de curto alcance
20 inicio da degeneracdo
30 lamelas degeneradas

A medida dos valores do espagamento lamelar foi feita para as velocidades estudadas,
sendo realizadas na secfio transversal da amostra. Utilizando o corte longitudinal, o
espacamento lamelar mostra-se diferente em cada gréo, devido a inclinagio que existe entre a
diregio de crescimento das lamelas ¢ a diregdo do corte. Regides livres de falhas foram

escolhidas para a analise do espagamento lamelar.

A figura 5.28 mostra a evolugdo do espagamento lamelar em fungio do inverso da raiz
quadrada da taxa de crescimento. E possivel observar graficamente que o aumento na
velocidade de solidificacdo leva a diminuigdo do espagamento lamelar. Este resultado
confirma a hipétese de Jackson e Hunt [Jackson, 1966], segundo a qual A*V=K. Com os
valores obtidos foi possivel encontrar o valor da constante K proximo a 95,0x 10" mm’*/h.
Através da analise quantitativa das fases das regides lamelares, constatou-se que as mesmas
sio formadas pelas fases NbAl; e Cr,Al. Estes resultados confirmam os dados apresentados
para as amostras como fundidas, sendo observadas apenas estas duas fases. A figura 5.29
mostra a microscopia eletronica obtida para a amostra solidificada com uma velocidade de

15,0 mm/h, onde ¢ possivel observar apenas duas fases, NbAl; (refor¢o) e CroAl (matriz).
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Figura 5.28. Evolugdo dos espagamentos lamelares em funcdo do inverso da raiz quadrada da

taxa de crescimento.
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Figura 5.29. Microestrutura da sego transversal da amostra da liga NbjAlssCrsq , obtida

através de microscopia eletrdnica (MEV), detalhe da formagdo lamelar.
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Para todas as velocidades de crescimento verificou-se a formagio de regides com
fases facetadas em meio a matriz. A principio, o surgimento desta fase poderia estar associado
a formagio de uma terceira fase, diferente das fases obtidas para a liga, com a mesma
composi¢io no estado bruto de fusdo. Uma outra hipotese, bastante plausivel, seria de que o
seu aparecimento estaria associado ao crescimento preferencial de uma das fases da matriz.
Foi possivel verificar através da analise quantitativa que a fase facetada constitui-se na fase
intermetalica NbAL, o que elimina a hipétese de formagdo de uma terceira fase durante a
solidificagdo direcional. A figura 5.30 mostra os resultados da microscopia eletrénica para a
amostra solidificada direcionalmente com velocidade de 15,0 mm/h, onde é possivel observar

a fase facetada em meio a matriz.

Assim, como o crescimento lamelar, observou-se que o surgimento da fase NbAl; €
influenciado pela velocidade de solidificagio, ou seja, quanto menor a velocidade de
solidificacdo, maior serd o tempo de solidificagfio, e maior serd o tempo para que a fase NbAL

cresca e assuma a morfologia facetada (figura 5.31).

Figura 5.30. Microscopia eletronica da fase facetada NbAlL encontrada apos a solidificagio

direcional com uma velocidade de 15,0 mm/h.
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Figura 5.31. Fase NbAl; formada durante a solidificagio direcional, velocidade de
solidificacdo de 2,5 mm/h.

Além da velocidade de solidificacio, o gradiente térmico imposto a amostra durante a
solidificacdio, é determinante na evolugdo da microestrutura. Segundo Thomas [Thomas,
1976], na solidifica¢do direcional um gradiente mais elevado leva a um aumento consideravel
do alinhamento e regularidade da microestrutura. Em tal estudo, o autor comparou dois
lingotes processados com a mesma velocidade, 25,0 mm/h, porém com gradientes térmicos
diferentes: 45°C/cm e 110°C/cm. Para o gradiente térmico de 45°C/em, o alinhamento da
estrutura ndo foi substancial, enquanto que os lingotes solidificados direcionalmente com
gradiente térmico de 110°C/em, apresentaram uma estrutura uniforme de fibras NbAl,
alinhadas em uma matriz Cr-CrzAls. De acordo com Thomas [Thomas, 1976], as estruturas
obtidas consistiam de uma matriz contende fibras finas de NbAl; circundando regides com a

mesma fase crescida.

Novos experimentos foram realizados, visando avaliar o efeito das variagBes do
gradiente térmico na microestrutura. A imposigdo de diferentes valores de gradiente térmico

pode ser obtida através da configuracio da bobina de induglo do equipamento de
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solidificagio direcional, a qual pode possuir passo variavel ou fixo. Como as primeiras
amostras foram crescidas utilizando uma bobina de espagamento varidvel, novas tentativas
foram realizadas com a bobina de passo fixo. A figura 5.32 mostra a secgdo transversal da
microestrutura obtida com velocidade de solidificagio igual a 25,0 mm/h, com bobina com
passo fixo. E possivel observar que h4 a formagfio de uma microestrutura mais regular,
superior aquela apresentada pela amostra solidificada com velocidade de 20,0 mm/h e bobina
de passo varidvel, no entanto, existe uma tendéncia do agrupamento da fase NbAl; com a
morfologia facetada. Também, na se¢do longitudihal observa-se a mesma morfologia em meio

ao lingote, conforme pode ser observado na figura 5.33.

Como apenas a mudanca de bobina ndo levou a grandes variagdes no gradiente
térmico, a solidificagio direcional foi realizada em um outro tipo de forno de indugéo,
caracterizado por um gradiente térmico mais elevado, de aproximadamente 100°C/cm,
conforme exposto no capitulo 4. A figura 5.34 mostra a micrografia da se¢do transversal
obtida para uma velocidade de solidificagio de 19,0 mm/h. E possivel visualizar-se uma
mudanga microestrutural caracterizada por uma morfologia lamelar/fibrosa, nfio ocorrendo o

agrupamento da fase NbAl.

Figura 5.32. Secfio transversal de uma amostra solidificada direcionalmente, com velocidade

de solidifica¢do de 25,0 mm/h.
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Figura 5.33. Segdo longitudinal de uma amostra solidificada direcionalmente, com velocidade

de solidificagdio de 25,0 mm/h.

Figura 5.34. Secio transversal de uma amostra solidificada direcionalmente, velocidade de

solidificacdo de 19,0 mm/h



Também foram observadas alteracBes microestruturals na segao longitudinal da
mesma. Observa-se, conforme figura 5.35, que o alinhamento das fases foi bastante superior
a0 obtido no equipamento de menor gradiente térmico, para taxas de crescimento

semethantes.

Figura 5.35. Segdo longitudinal de uma amostra solidificada direcionalmente, com velocidade
de solidificagfio de 19,0 mm/h.

Logo, a solidificagdo direcional com gradientes mais elevados levou a uma maior
estabilidade microestrutural, bem como a um maior alinhamento das lamelas. Isto confirma a
teoria apresentada por Thomas [Thomas, 1976] sobre a origem da morfologia facetada,

observada nas amostras processadas no equipamento de baixo gradiente térmico.

A fragio volumétrica das fases NbAl; e CrAl foi medida para as diferentes
velocidades de solidificacio utilizadas. Para a fase NbAl; o valor médio encontrado foi de
60%. Este resultado ja era esperado uma vez que a observagio através da microscopia Optica
mostra uma maior distribuigiio desta fase. A tabela 5.8 mostra as porcentagens encontradas

para as fragdes volumétricas das fases.
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Tabela 5.8. Porcentagem da fragio volumétrica da fase NbAl: para as velocidades de

solidificag¢do utilizadas.

25mm/h | 10mm/h | 20mm/h | 30 mm/h
57,02 58,41 53,63 62,38
55,00 59,93 64,48 60,97
55,00 58,61 57,95 65,08
51,64 58,45 58,77 56,32
53,67 60,04 60,02 63,02
53,81 58,98 61,18 59,91
54,03 56,59 63,14 64,26
56,68 58,80 61,04 63,04
55,87 58,11 60,00 65,19
52,83 58,17 59,95 64,82

5.3, Avaliacio das Propriedades Mecéinicas

Conforme exposto no capitulo 4, apés a solidificagdo direcional, foram retiradas
amostras cilindricas do lingote, as quais foram submetidas ao ensaio de compressao a quente.
Além da obtengio de propriedades como limite de escoamento e o modulo de elasticidade,
com a realizaciio deste ensaio foi possivel observar duas caracteristicas bastante peculiares
deste material: elevada resisténcia 2 compressio, levando inclusive & deformaggio de algumas

matrizes durante a compressdo e o rearranjo microestrutural do material.

Nio existem dados na literatura sobre o procedimento mais adequado para o ensaio de
compressdo em temperaturas elevadas, logo foi necessaria a realizago de alguns ensaios de
compressdo a quente para a escolha do material da matriz. Os materiais mais indicados para a
confeccio de matrizes de deformagdo a quente sio aqueles capazes de trabalhar em altas
temperaturas sem comprometimento no seu desempenho. A liga Inconel 718, o acgo
ferrramenta H13 e o metal duro, além dos materiais cerdmicos, s&o possiveis candidatos para

este tipo de aplicacdo.
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O primeiro ensaio de compressio a quente foi realizado com uma matriz fabricada a
partir da liga Inconel 718, sendo as condigBes do ensaio dadas na tabela 5.9. A figura 5.36
mostra a matriz apos a finalizagio do ensaio. E possivel observar que o material ensaiado

provocou uma deforma¢io na matriz, ficando partes do material retidas na matriz de

compressdo. Este resultado est4 provavelmente associado a elevada resisténcia do material.

Tabela 5.9. Pardmetros utilizados nos primeiros ensaios de compressdo a quente.

Amostra | Velocidade de | Temperatura{ Taxade L Material
Solidificagio do Deformac¢io | Comprimento da
(mm/h) Ensaio’ (%) Util Matriz
CO) (mm)
2 vezes 0
1 15 1.000 50 didmetro inconel 718
2 vezes 0
2 19 1.000 50 didmetro inconel 718
2 vezes O
3 20 1.000 50 didgmetro aco HI13

Figura 5.36. Detalhe da deformagio sofrida pela matriz confeccionada em Inconel 718, apos

* resfriamento dentro do forno

ensaio de compressic a quente do material.
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Um novo ensaio foi realizado com a matriz deformada visando avaliar o
comportamento do material. Nesse caso, como a matriz continha partes da amostra anterior,
o desempenho foi superior ao dos ensaios anteriores, ocorrendo o abarrilamento da amostra
conforme mostra a figura 5.37. A curva tensdo x deformacéo a principio apresentou o
comportamento esperado, no entanto nenhuma analise isolada pode ser feita sobre este

grafico, sendo necessaria a comparagao com outros ensaios

P B NN PN —

Tensso (Kgfimm %)

0o a5 10 15 20
deformacio

Figura 5.37. Amostra obtida ap6s ensaio de compressdo a quente (1000°C) com matriz

confeccionada com a liga inconel 718, e grafico tensdo x deformago.
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Outro material testado para a fabricagdo de matrizes foi o ago ferrramenta HI13,
utilizado no processo de forjamento a quente. Novamente, a deformagdo do material foi

superior 4 deformagdo provocada pela matriz, ocorrendo inclusive a encrustragdo total da

amostra a matriz (figura 5.38).

Figura 5.38. Detalhe da matriz confeccionada com ago ferramenta apds o ensaio de

compressio a quente, 1000°C.

O terceiro tipo de matriz utilizada para o ensaio de compressdo a quente fol
confeccionada em metal duro. Este material ¢ sinterizado, € possui na sua formagdo diversos
elementos de liga, principalmente W, C, Co ¢ Nb, o que lhe confere elevada resisténcia. A
utilizagdo desta matriz foi totalmente satisfatéria, ocorrendo apenas a formagéo de oxidos
originarios da matriz. Assim, o metal duro foi escolhido para a deformaco das demais
amostras, com variagdes de alguns pardmetros do ensaio visando avaliar o comportamento

mecanico do material ensaiado. A tabela 5.10 ilustra os pardmetros utilizados na realizac¢8o

dos ensaios

As propriedades de deformagdo em temperaturas elevadas foram estudadas para a
temperatura de 850°C e 1.000°C, sendo que para cada uma delas o material ensaiado
apresentou um tipo de compertamento. Para a temperatura de 850°C, o material apresentou
comportamento caracteristico dos materiais frageis, ou seja, elevado modulo de elasticidade

com pouca deformagio, ocorrendo inclusive o seu rompimento por cisalhamento, conforme
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pode ser observado na figura 5.39. Nao foi possivel registrar o valor da tenso {ltima, uma
vez que a mesma foi superior a 600 MPa, que corresponde a capacidade maxima do
equipamento para a realizagio dos ensaios de compressdo a quente. A fractografia realizada
na amostra mostra a ocorréncia de fratura fragil transgranular, por clivagem, conforme

mostram as figuras 5.40 e 5.41.

Tabela 5.10. Parametros utilizados nos ensaios de compressdo a quente.

Amostra | Velocidade | Temperatura L Tipo
de do Comprimento de
Solidificacio Ensaio Util Resfriamento
(mm/h) (°C)
4 25 1.000 2xd resfriamento
brusco

5 5 1.000 3x¢ resfriamento
dentro do forno

6 10 1.000 2xd resfriamento
dentro do forno

7 16 1.000 1,5x¢ resfriamento
dentro do forno

8 30 850 2x¢ resfriamento
dentro do forno

Figura 5.39. Aspecto exibide pela amostra apos ensaio de compressio a quente realizado a

850°C. A amostra foi extraida de um lingote solidificado com uma velocidade de 30,0 mm/h.



101

Figura 5.40. Fractografia obtida para a amostra apos o ensaio de compressdo a quente a

850°C, fratura transgranular.

Figura 5.41. Fractografia obtida para a amostra apds o ensaio de compressdo a quente,

observa-se a fratura transgranular.
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Para a temperatura de 1.000°C os ensaios foram realizados com comprimentos
equivalentes a 1,5, 2,0 e 3,0 vezes o didimetro da amostra, uma vez que a norma ASTM
[ASTM, 1997] sugere apenas uma faixa de trabalho para o comprimento Util da amostra em
ensaios de compressdo a quente, ndo especificando o tamanho ideal. O primeiro ensaio foi
realizado com uma amostra com comprimento equivalente a 3 vezes 0 seu didmetro, ou seja,

21 mm, com grau de deformagiio de 30%, para evitar um possivel rompimento por

cisathamento.

Apbs a deformagdo a peca exibiu apenas um inicio de fratura conforme pode ser
observado na figura 5.42. Para o grafico tensdo x deformagdo obtido, foi possivel verificar
uma curva caracterizada pela composigio das deformacdes fragil e ductil. Logo, a tensdo

maxima obtida foi resultante da deformagdo sofrida pela matriz (dactil) e pelo reforgo (fragil)

(figura 5.43).

Figura 5.42. Aspecto exibido pela amostra ap6s ensaio de compressdo a quente realizado a

1 000°C. A amostra foi extraida de um lingote solidificado com uma velocidade de 5,0 mm/h.
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Figura 5.43. Curva tensdo x deformagdo obtida apos ensaio de compressdo a quente,

realizado em uma amostra extraida de um lingote solidificado com velocidade de 5,0 mm/h.

Tomando-se como P a carga aplicada sobre a amostra comprimida, € possivel obter-
se uma aproximacdo matematica para o valor da tensdo total obtida. Considerando-se que a
forga resultante é a somatoria das forcas aplicadas sobre o reforgo e a matriz, P; e Py,

respectivamente, tem-se:

P=F+P (5.1
Seja
B
0, = tj: (52)

onde:
o= tensdo média atuante na fase P;;
Py= carga aplicada na fase Py;

A= area da fase Py;
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o, = (5.3)

onde:
o= tensdo média atuante na fase P,
P,= carga aplicada na fase Py,

Ay= area da fase P».

Substituindo, as equagdes 5.2 ¢ 5.3 em 5.1, tem-se:
oA, +0,A, =0A (5.4)

A partir dos dados obtidos para a fragio volumétrica das fases pode-se considerar

que:
2
4,=54 (5.5.2)
1
A, =A (5.5.5)

Substituindo em (5.5) em (5.4} obtém-se,

2 1
§01+562:G (5.6}

que consiste em uma estimativa das tensdes do reforgo ¢ da matriz exibidas durante o ensaio.
Esta composigio de tensdes pode ser constatada através da fractografia da pega deformada.
A figura 5.44 mostra o aspecto da fratura obtido para a amostra. E possivel observar a
ocorréncia de uma fratura mista, existindo tantc a deformagio do material, como ©

rompimento por fratura fragil.

O valor encontrado para a tensdio total maxima encontrado no ensaio corresponde a
44471 MPa, com uma deformacio plastica de 25%. Este comportamento jé& era esperado

uma vez que as fases intermetélicas exibem uma maior ductilidade em temperaturas elevadas.
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2 Fratura Fragil

zona fraturada

Figura 5.44. Fratura mista exibida pela amostra apés ensaio de compressio a quente.

Posteriormente foram deformadas amostras com comprimentos equivalentes a 2x
1,5% o didmetro, e velocidades de solidificagdo de 2,5 mm/h ¢ 10,0 mm/h, respectivamente. A
figura 5.45 mostra a curva tensfio x deformagio obtida para a velocidade de 2,5 mm/h. O
grafico obtido € caracteristico de um material ductil, sendo obtido um valor de tensdo maxima

de 280 MPa com 25% de deformacio.

Para a amostra solidificada com velocidade equivalente a 10,0 mm/h, observou-se o
comportamento ductil, no entanto, existiu uma alteragdo no comportamento do material
resultando em uma tensdo méxima superior. O valor obtido foi préximo a 350 MPa para uma

taxa de deformacdo de 20% (figura 5.46).

Segundo Yang [Yang, 1992] os micromecanismos necessarios para que ocorra a
fratura nos materiais compositos, sio extremamente complexos, e dependem das variaveis do
material como: propriedades mecénicas dos microconstituintes e condigBes interfaciais. Para a
liga estudada preve-se que a trinca inicia-se na matriz ¢ propaga-se para o material, conforme

pode ser observado na figura 5.47.
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Figura 5.45. Curva tensdo x deformagdo obtida apds ensaio de compressio a quente,

realizado em uma amostra extraida de um lingote solidificado com velocidade de 2,5 mm/h,
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Figura 5.46. Curva tensdo x deformagio obtida apds ensaio de compressc a quente em um

lingote solidificado com velocidade de 10,0 mm/h.



e G WP W W W W W W W W W W W W W W W W W W R T e T

197

Figura 5.47. Detalhe da trinca exibida pela amostra apos ensaio de compressio, temperatura

do ensaio 850°C.

Imediatamente apds a realizago do ensaio na amosira solidificada a 2,5 mm/h,
realizou-se o resfriamento brusco da amostra deformada para posterior analise

microestrutural.

A figura 5.48 mostra a micrografia obtida para a seccio transversal, onde é possivel
observar que a morfologia sofre um rearranjo para esta temperatura deixando de apresentar-

se de forma eutética.

Este arranjo pode ser confirmado através da andlise das micrografias das amostras
apos o ensaio de compressdo a quente. Para as amostras com morfologia lamelar de curto
alcance passa a existir uma distribuigdo da fase NbAl; de forma mais uniforme com a
morfologia facetada. As figuras 5.49 e 5.50 mostram 2 morfologia apresentada apos o ensaio

de compressdo a quente.

Tal fendmeno poderia ser explicado baseando-se na teoria de crescimento de gréo
cléssica. Ao fornecer energia ao sistema, a fase NbAI; coalesce. Entretanto, a energia

necessdria para tal evento ¢é significativamente elevada.
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Figura 5.48. Micrografia obtida por congelamento da microestrutura apds ensaio de

compressdo a quente, amostra extraida de um lingote solidificado com ver= 2,5 mm/h,

Figura 5.49. Micrografia obtida ap6s ensaio de compressio para amostra extraida de um
lingote solidificado com velocidade de 10,0 mm/h.a) apos a solidificagfo direcional; b) apos

ensaio de compressdo a quente
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Figura 5.50. Micrografia obtida apds ensaio de compressdo para amostra extraida de um
lingote solidificado com velocidade de 30,0 mm/h. a) apés a solidificagdo direcional; b) apds o

ensaio de compressdo a quente.

No caso da solidificacdo direcional, sob baixas taxas de crescimento, a temperatura da
liga solidificada permaneceu sob temperaturas superiores a 1500°C, por periodo de tempo
significativo. Nesta situagdo, houve o crescimento da fase NbAl. Quando a taxa de

crescimento foi incrementada, o crescimento desta fase ndo ocorreu de modo intenso.

Com o objetivo de avaliar o efeito da temperatura, amsotras da liga foram mantidas
sob 1000°C, por quase 200 horas. O resultado de tal experimento foi uma microestrutura néo
modificada, no tocante ao crescimento da fase NbAL. Assim, observa-se que no ensaio de
compressio, a energia fornecida pelo aumento de temperatura e pela aplicaciio de tensdes

compressivas & amostra forma suficientes para provocar o seu crescimento.

Foram determinados os valores de microdureza das fases NbAl; (reforgo) e CrhAl

(matriz). A tabela 511 mostra os resultados obtidos para a as fases.
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Tabela 5.11. Analise de microdureza realizada na liga NbizAlssCrsg.

CraAl NbAL;
HV(kgf/mm®) | HV(kgf/mm®)
538,2 713,3
5283 732,6
521,9 695,0
503,2 701,1
510,9 693,0
550,1 726,1
520,0 732,6
515,5 695,0
517,1 701,4
575,2 701,1
média 528,04 | média 709,2

" valores obtidos a temperatura ambiente

A valor de dureza obtido para a fase NbAlL esta compativel com o comportamento
apresentado pelo material durante a sua deformagio, quando as primeiras matrizes utilizadas

para testes foram deformadas.

4. Avaliaciio da Resisténcia a Oxidaciio
Os materiais formados por compostos intermetalicos possuem alto ponto de fusdo e
resisténeia elevada, podendo exibir resisténcia 4 oxidagdo, 0 que os torna aptos para

aplicagdes em temperaturas elevadas.

A oxidagio envolve a absorgdo, dissociagio e ionizagdo de moléculas de oxigénio,
com subsequente incorporagio de fons para formar a camada de 6xido. O comportamento de
oxidaciio dos compostos intermetalicos é similar a0 que ocorre com os elementos metalicos
ou ligas a partir dos quais sdo formados. A oxidagdo ¢ seletiva, formando o oxido do
constituinte menos nobre. O éxido pode formar-se sobre a superficie ou internamente pela
precipitagio do oxido fora da matriz. Em geral, a literatura néio relata evidéncias claras de
oxidagdo interna em compostos intermetalicos, mas existem fortes evidéncias da presencga do

oxigénio nos contornos de grio.
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A resisténcia a oxidagio de um composto intermetalico é obtida através da formagio
de um filme de éxido. A capacidade de um oxido proteger um composto intermetalico
depende da sua interagdo com a matriz. Uma vez que tanto os compostos intermetalicos
quanto os oxidos sio dificeis de serem deformados, particularmente para baixas temperaturas,

os filmes fraturam sobre um ciclo térmico [Aitken, 1980].

Os ensaios foram realizados em trés estagios: aquecimento, manuten¢io da
temperatura e resfriamento, sendo mantidas as amostras em uma temperatura de 1.100°C,

durante 24 horas.

A analise dos graficos obtidos mostra que para temperaturas em torno de 1.000°C a
oxidagdo € minima, ndo sendo observado nenhum ganho de massa (figuras 5.51 e 5.52). Estes
dados confirmam o trabalho de Rausch [Aitken, 1980] o qual analisou a fase intermetalica
NbAL.

[ e e e N

Tg (%)

o 430 a0 &0 10w 130 “Wo oo

Figura 5.51. Ensaic de oxida¢fo para amostra mantida a 1.100°C, por 24 horas.
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Figura 5.52. Ensaio de oxidagio para amostra mantida a 1.100°C, durante 24 horas.
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Capitulo 6

Conclusofes

O desenvolvimento do presente trabalho teve como objetivo principal a preparacio de

materiais compdsitos in situ a partir dos sistemas Nb-ALTi e Nb-Al-Cr. A analise dos

resultados obtidos levou as seguintes conclusGes:

a)

b)

d)

O estudo da projegio liquidus do sistema Nb-Al-Ti levou a uma nova proposta para o vale
de fusio eutético. Constatou-se que a reaglio eutética junto as composigdes estudadas
forma as fases Nb,Al e TiAlL o que leva ao deslocamento da linha de transformacio em

direcdo as amostras ricas em niobio,

As ligas pertencentes ao sistema Nb-Al-Ti exibiram alta reatividade quando processadas
em cadinhos refratarios no método Bridgmann, o que limitou o desenvolvimento de outros
estudos com este sistema metalico. Dos resultados obtidos pode-se afirmar que € possivel a
obtenciio de compésitos in sifu para a liga de composi¢io NbssAlsiTiis. Entretanto, a

utilizacdo de um método alternativo de soldificagdo direcional deve ser pesquisado;

A avaliagiio do sistema Nb-Al-Cr mostrou que a composicao NbipAlsyCrsy esta associada a
uma reagio eutética que produz as fases NbAL e Cr,Al. No estado bruto de fusdo,

constatou-se que a microestrutura de solidificagdo desta liga apresenta-se pouco regular;

A solidificag8o direcional da liga eutética Nb2AlsCrsy mostrou que as caracteristicas da

microestrutura de solidificacio sdo determinadas pelas condigdes de processamento. Para
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baixas taxas de crescimento, foi observada estrutura lamelar de curto alcance. O aumento
das taxas de crescimento levou & obtenciio de microestruturas eutéticas totalmente
degeneradas. Observou-se também, que o aumento do gradiente térmico na interface

solido/liquido permite obter estruturas eutéticas mais regulares;

Qs ensaios de compressdo a quente da liga Nby2AlsCrss  solidificada direcionalmente
revelou comportamento mecinico bastante interessante. Este material apresenta uma
transi¢io ductil-fragil em temperaturas elevadas. Os ensaios de compressdo a quente a
850°C mostraram um comportamento fragil, caracterizado por fratura envolvendo

clivagem.

A manutencio da liga Nb;AlssCrss em ambiente oxidante € & 1000°C mostrou que a
mesma exibe resisténcia a oxidagfo bastante elevada, pois essa liga nfio apresentou ganho

de massa,

Finalmente, considerando as microestruturas de solidificagio e os testes mecinico e de
oxidacdo realizados, conclui-se que o sistema Nb-Al-Cr exibe potencial para ser aplicado
na preparacio de materiais compositos in situ. Com relagio ao sistema Nb-Al-Ti, mais

estudos s30 necessarios.

6.1. Sugestiie para Trabalhos Futuros

O trabalho desenvolvido envolveu uma avaliagdo inicial dos sistemas Nb-Al-Ti e Nb-

Al-Cr, no tocante & preparagdo de materiais compdsitos in situ. Uma avaliagao mais profunda

sobre estes sistemas poderia ser elaborada através da execugio de pesquisas ligadas aos

seguintes temas:

a)

Avaliacio de Técnicas alternativas de solidificagio direcional de ligas eutéticas do sistema

Nb-Al-Ti, incluindo aquelas com cadinho frio e envolvendo levitagio;

b) Avaliagio da microestrutura de solidificagdo de higas eutéticas do sistema Nb-Al-Ti obtidas

através da solidificagdo direcional;
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d)

Estudo das diregbes de crescimento das fases constituintes do eutético e a relaglo das
mesmas com a direcio de resfriamento no sistema eutético Nb;Al e TiAl € no sistema

eutético NbAl; e CraAl

Determinagio do comportamento mecdnico em altas temperaturas do eutético Nb,Al ¢

TiAl solidificado direcionalmente;

Determinacio da estabilidade das fases em altas temperaturas, dos constituintes eutéticos

Nb,Al e TiAl e do sistema eutético NbAl; e Cr Al

Avaliagdo da microestrutura de soldificagiio do sistema eutético Nb,Al e TiAl e do sistema

eutético NbAl; e CrAl em relagdo 4 adi¢io de outros elementos.
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