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Resumo

ALVES, Cleber Santiago, Mudangas Estruturais nas Ligas Fe-(Nd, MMj-B e FeyNd;sBs
Submetidas a Moagem Sob Alta Energia, MM = Mischmetal Brasileiro, Campinas:
Faculdade de Engenharia Mecéanica, Universidade Estadual de Campinas, 2001.
229 p. Tese.

O efeito da moagem sobre ligas com composicSes FesNdigMM;oBs, FersNdodMMsB5,
Fe.sNdgMMgBg e FersNd; sMM;sBs (% atdmica) foi estudado através de metalografia Otica,
analise termomagnética A/C (TMA), anélises térmicas TG ¢ DTA, difratometria de raios-x e
analises de microssonda eletrénica EDS (Energy Dispersive Spectroscopy), onde MM € uma liga
de terras raras nacional, denominada mischmetal, rica em cério. Para a liga FenNd;oMM,;0Bs no
estado bruto de fuso, antes de ser submetida ao processo de moagem, a estrutura observada ¢
constituida majoritariamente pelo composto Fe;s(Nd,MM),B e uma fase de Laves de composigdo
Feo(Nd,MM). Nas demais ligas, em vez da fase de Laves, foi observada a presenca da fase
paramagnética Fe4s(Nd,MM)B,. Quando moidas por 30 minutos a 2.400 rpm foi observada a
decomposigdo irreversivel do composto FeisNd;B acompanhada da formagio de uma nova fase
ferromagnética, estavel, com Tc em torno de 500°C e um aumento consideravel de ferro puro, em
comparagio com 2 liga triturada manualmente. O mesmo efeito foi observado para a liga de
composigio comercial Fe;;Nd;sBs, para a qual foram estudados tempos de moagem de 30, 70 e
80 minutos e velocidades de rotagdo de 1.600, 2.000 e 2.400 rpm, tendo sido verificada, para as
amostras moidas a 70 e 80 minutos, a formagfo de mais uma fase estdvel, com Tc de 215°C e de
uma fase metaestavel, que se forma acima de 800°C e se decompde a 670°C. A quantidade dessas
novas fases aumenta com a intensidade de moagem, enquanto que a magnetizacdo de saturacdo
diminui, em funcio do aumento de Fe-o livre na microestrutura dessa ligas. Para o estudo desse
efeito na liga de composigio comercial, foram usadas as técnicas de microscopia eletrdnica de
varredura EDS ¢ WDS (Wavelenght Dispersive Spectroscopy), andlise termomagnética A/C,

medidas de magnetizagio de saturagfio a diferentes temperaturas, difratometria de raios-X,



espectroscopia MoOssbauer e analise térmica diferencial (DTA).

Palavras Chave

- Fe-Nd-B, Mischmetal, im#s permanentes, moagem com bolas



Abstract

ALVES, Cleber Santiago, Sructural Changes Into Fe-(Nd, MM)-B and Fe;;Nd;sBs Alloys
Submitted to High Energy Ball Millingg, MM = Brazilian Mischmetal, Campinas:
Faculdade de Engenharia Mecdnica, Universidade Estadual de Campinas, 2001. 229 p.

Tese.

Effect of ball milling on the microstructure of the Fe.sNdipMM;eBs, FersNdsMMyBo,
FesNdoMMsB;g ¢ FeryNdssMM3sBs (% at.) alloys has been studied by optical microscopy,
thermomagnetic analysis (TMA), thermical analysis (DTA and TG), x-ray diffraction and
microprobe analysis (EDS). As-cast, pre-milled FesNdicMM;oBs alloy presented a
microstructure with the Fe;4(Nd,MM),B compound as matrix phase, Fe;(Nd, MM) and a RR rich
phase. All the other alloys presented a microsctructure similar to the commercial alloy, with the
phases Fejs(Nd.MM):B, FesNd,MM)Bs and a RR rich phase. When these samples were
submitted to 30 minutes of very high energy ball milling, the signal of the 14:2:1 phase
disappeared and it was observed the formation of a microsctructure with a new ferromagnetic
stable phase with Tc around 500°C together with an increase of alfa iron in comparison to pre-
milled samples. The same effect of milling time on the structure of Fe;7Nd sBs alloy has been
also observed. We have milled samples during 30, 70 and 80 minutes in a high energy planetary
ball mill at 1.600, 2.000 and 2.400 rpm. The TMA measurements indicated that the 14:2:1
compound disappeared and was replaced by others ordered phases, with Tc values of 215°C and
515°C. Surprisingly, we observed an increase of susceptibility occurring at 670°C during the

cooling part of the susceptibility measurement cycle. This signal occurs only in the cooling part of



the measurement, and it is seen in all measurement cycles. This susceptibility increase must be
connected to a high temperature structural phase transition, occuring above 800°C. The EDS and
the X-ray analysis revealed, besides pure iron, the existence of only one phase to the samples
milled during 30 and 70 minutes and the coexistence of two phases with pure iron for the sample
miiled during 80 minutes. The study of those milling parameters on the commercial alloy has
been studied by microprobe analysis (Erergy Dispersive Spectroscopy and Wavelenght
Dispersive Spectroscopy), thermomagnetic analysis (TMA), magnetization curves at different
temperatures, X-ray diffraction, Mdossbauer spectroscopy and differential thermal analysis

(DTA).

Key Words
Fe-Nd-B, Mischmetal, permanent magnets, ball milling.
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Capitulo 1

Introducio

Sabe-se que os imis & base de Fe, Nd,B, anunciados por Sagawa (1984a) e Croat (1984),

sdo de grande importéncia do ponto de vista comercial, sendo que os principais desafios tecnolo-
gicos para a sua produgio estdo dominados. No entanto, dois aspectos sdo ainda de relevante in-
teresse. O primeiro aspecto corresponde ao fato de que ele usa neodimio puro ou em combinagéo
com outras terras raras, também puras, que sdo adicionadas para melhorias de caracteristicas es-
pecificas. Uma alternativa de cardter econdmico que se pode estudar para estes matertais, corres-
ponde & substituigdo das terras raras puras por mischmetal, que ¢ muito mais barato. A monazita,
minério a partir do qual esses elementos, assim como o MM, podem ser obtidos, esta disponivel
em grande quantidade no pais, com uma reserva divuigada de mais de 2,5 milhdes de toneladas
(CPRM - Servigo Geologico do Brasil). No caso da fase 14:2:1 ja foram tentadas substituigdes
parciais do Nd por MM que apresentaram resultados animadores (Patel, 1991; Gong e Hadjipa-
nayis, 1988; Yang et al., 1985; Boltich et al.,1985; Yamasaki et al., 1986; Okada et al., 1985;
Jurczyk, 1988; Alves et al., 1998). Alves (1996) estudou a substituicio de Nd por MM em ligas
fundidas na fase 14:2:1 (no Departamento de Engenharia Quimica da UFRN, em colaboragéo
com o Laboratério de Materiais e Baixas Temperaturas, na UNICAMP), utilizando-se MM bra-
sileiro, tendo-se obtido que a substitui¢io ¢ plausivel até 50%. Para essa concentragio obtém-se
uma microestrutura bifisica constituida do composto Fes(INd,MM),B coexistindo com uma fase
minoritaria rica em terras raras, analogamente ao que acontece com as ligas a base de Nd. Até
esse nivel de substituiciio conseguiu-se um valor de 285°C para a Tc com composto 14-2-1, o que

& muito razoavel, visto que para liga comercial esse valor é de 315°C, ainda preservando a aniso-



tropia da fase, manifestada pela preservagio dos dominjos magnéticos observados pela técnica de

microscopia Kerr.

O segundo aspecto corresponde ao fato de que, devido as formidaveis propriedades magné-
ticas apresentadas pela fase tetragonal de composigio Fe, ,Nd,B, uma grande variedade de aplica-

¢Oes para esses imds foi vislumbrada, especiakmente para aquelas onde sdo necessarios imas de ta-
manho miniaturizado, mas com altos valores de coercividade e produto-energético. No entanto,
comparados com os imis a base de Sm-Co (Tc = 720°C), os imiis de Fe-Nd-B apresentam um
valor para a temperatura de Curie muito baixo (Tc = 315°C), podendo ser usado sem perdas de
suas propriedades magnéticas intrinsecas até, no méximo, 150°C, o que limita a utilizacdo desses
im@s, especialmente para uso em dispositivos eletromecanicos. Tentando solucionar esse probie-
ma, uma série de alternativas tém sido estudadas, como a substituigdo parcial de seus elementos
de liga, com a adig¢io de outros metais ou terras raras (Pedziwiatr et al., 1987; Ma e Narasimhan,
1986; Leonowicz e Kaszuawara, 1996; Abache e Oesterreicher, 1985; Sagawa et al., 1990). Ape-
sar de se conseguir methoras em relagio aos valores das Te's observadas para esses materiais, isso
€ conseguido as custas do comprometimento de uma ou mais de suas demais propriedades mag-
néticas. Em alguns trabalhos, também ¢ verificada a utilizagfio de técnicas diversas de producio
dessas ligas, no sentido de se conseguir melhorar o seu desempenho magnético, mas em nenhum
desses trabalhos relata-se a formagfio de fases estaveis, com Tc's superiores ao do composto

14-2-1, em fun¢do da energia fornecida ao sistema durante o processo de moagem de seus pés.

1.1- Objetivos

Este trabalho dedica-se ao estudo da formacgio de fases estiveis e metaestdveis na produ-
¢do de pds de ligas do tipo Fe(Nd,MM)B, com 50% de Nd substituido por MM nacional, e de Ii-
gas puras (sem MM), de composiciio comercial (Fer7Nd;sBg (% atOmica) ), quando submetidas a
moagem de alta energia, ou seja, com uma relacio massa de bolas:massa de amostra igual a
850:1, muito maior que a citada na literatura (em torno de 30:1). O estudo da utilizagdo do MM

no lugar do Nd na producio desse tipo de material é basicamente de carater econdmico, uma vez

2



que 0 MM nacional custa em torno de 1% do Nd metélico importado, nio deixando de serem
importantes os resultados aqui apresentados, para um futuro estudo da viabilidade tecnologica
desse tipo de material para a fabricago de imds permanentes de alto desempenho. Dessa forma,
pretende-se verificar as semelhancas microestruturais entre essas ligas ap6s terem sido submetidas
as mesmas condicdes de preparagio, observando-se a formagfo e estabilidade de novas fases fer-

romagnéticas, especialmente de fases com Tc¢'s superiores as do composto 14-2-1.



Capitulo 2

Revisio da Literatura

2.1 — As Terras Raras

Apesar da designacéo, as terras raras nio sio exatamente “raras”, havendo grandes reservas
dos respectivos minérios de extrago ao redor do mundo. Conforme se pode ver na tabela 2.1, as
maiores reservas mundiais de matéria-prima de terras raras pertencem a China. Elas constituem o
grupo de 15 elementos da série dos lantanideos, cujos nimeros atdmicos variam de 57 a 71. O
itrio, apesar de ndo se tratar de um metal terra rara, ¢ normalmente utilizado como substituto das
terras raras em estudos de ligas magnéticas, uma vez que, nfio tendo influéncia sobre suas pro-
priedades magnéticas, permite a preparaciio de materiais para se medir a contribui¢cio dos outros
elementos de liga sobre as caracteristicas finais do i (tabela 2.2). Por causa disso, nesse traba-

Iho colocaremos o itrio sempre ao lado dos outros elementos terras raras, como se pertencesse
aquela familia.



Tabela 2.1: Distribuicdo das reservas de matérias-primas de terras raras ao redor do mundo

(Tourre, 1996).

China 43
Russia 19
E.U.A. 13
Australia 5
Zaire
Canada 1
india 1
QOutroes 17

Tabela 2.2: Relaco das terras raras, seus simbolos e respectivos nimeros atdmicos, mais o

tric.

ftrio Y 39

Lantinio La 57
Cério Ce 38
Prasecdimio Pr 59
Neodimio Nd 60
Promécio Pm 61
Samario Sm 62
Eurépio Eu 63
Gadolinio Gd 64
Térbio b 65
Disprosio Dy 66
Hélmio Ho 67
Erbio Er 68
Tilio Tm 69
Itérbio Yh 70
Lutécio Lu 71




2.1.1 — Aplicacdes

O uso comercial desses elementos foi estabelecido em 1884, quando a industria de in-
volucros de ldmpadas incandescentes produziram invélucros compostos de éxidos de lanta-
nio, itrio € zircdnic. Em 1886, o tdrio e o dxido de cério foram usados para produzir uma
luz mais brithante nas entfio recém inventadas ldmpadas incandescentes a gds. No entanto,
esses produtos requeriam uma guantidade muito pequena de terras raras (Weeks e Leices-

ter, 1956).

A primeira grande aplicagfio das terras raras comegou em 1903, quando Auer von
Welsbach patenteou uma liga composta de 70% de mischmetal e 30% de ferro {Greinacher,
1981). Cinco anos mais tarde, a liga de ferro-mischmetal passou a ser utilizada para a fabri-
cacio do sistema de acionamento das ldmpadas incandescentes de gas. Ela continuou sendo
utilizada até o ano de 1912, quando as lAmpadas elétricas passaram a ser largamente utiliza-
das. O uso da liga de Welsbach ainda hoje é utilizada na fabricacfio de pedras de isqueiro,

lanternas de sinalizagfio e em acendedores de gases de solda.

Os metais terras raras na forma relativamente pura foram primeiramente preparados
em 1931 (Schneider, 1988), mas somente em meados dos anos 60 passaram a ser utilizadas

significativamente.

Suas propriedades metalirgicas, pticas, nucleares e magnéticas tém sido de grande

interesse para cientistas de uma variedade muito grande de industrias.

A alta afinidade quimica dos elementos terras raras pelo oxigénio levou-os a serem
utilizados como pedras de isqueiro e na produgfo de materiais para aplicacSes em altas tem-
peraturas. Entretanto, sua maior aplicagfio ¢ na fabricacfo de catalisadores, em especial nos
utilizados pelas industrias petroquimicas e, mais recentemente, em catalisadores de combus-
tdo para o controle de emissdio de gases poluentes de veiculos automotores (Crocker,
1990).



As propriedades metalirgicas dos metais terras raras sdo especialmente importantes
na producdio de ferros-fundidos nodulares e como agentes dessulfirantes de chapas de ago
(tabela 2.3, item METALURGIA). Quando o itrio € adicionado a outras ligas ferrosas,
ocorre 0 aumento da resisténcia mecdnica e & oxidago, o que fez com que a demanda por
esse tipo de material aumentasse, nfo s6 pela sua utilizagdo na industria aeroespacial, mas
também pelo seu uso na produgdo de ligas de Fe-Cr e pela rapida expansdo da técnica da

metalurgia do pd nas indstrias modernas.

O fato desses elementos possuitem estreitas e bem definidas linhas de absorgéo e/ou
emissdo na faixa de freqiiéncias visivel é de especial interesse. Os oxidos de terras raras
constituem uma classe muito especial de materiais que podem ser utilizados no processo de
polimento de lentes, enquanto que nos anos 60 foram desenvolvidos fosforos vermelhos a
partir do eurdpio e do itrio, que passaram a ser utilizados em telas de televisores. Outras
terras raras sio usadas como intensificadores de raios-x (gadolinio), corantes de vidros
(neodfmio e praseodimio), pigmentos cerdmicos (praseodimio), ativadores em cristais e vi-

dros de laser (neodimio) e em lentes com alto indice de refragéo (lantanio).

Os programas de energia nuclear dos anos 50 e 60 identificaram o gadolinio ¢ dispro-
sio como Uteis no controle de fluxo de ndutrons de elementos utilizados como combustiveis
nucleares, enquanto que a alta estabilidade térmica dos hidretos de cério ¢ de itrio os leva-

ram a serem usados como moderadores de néutrons.

A tabela 2.3 mostra uma breve relacio de aplicagBes e as respectivas terras raras uti-

lizadas para cada uma.



Tabela 2.3: Relagdo de aplicagBes e as respectivas terras raras utilizadas (Falconnet, 1985).

‘Catalisadores Ce, La, Nd e misturas de R

Vidros Ce,Er, Nd, Pr, Y, Gd, La e misturas de R
Cerimicas Ce,Pr,Y,La

Metalurgia Ce, La, Nd, Pr, Y ¢ misturas de R

Imas Sm, Pr, Ce, Nd, Dy, Er, Gd

Eletronica Y, Gd, Nd, Th, Eu, Nd, Dy, Er

Nuclear Gd, Eu

Capacitores Nd, La, Sm

2.1.2 - Evolucio Histérica da Producio de Terras Raras

A mais antiga fonte comercial do cério foi a monazita. A produciio mundial inicial-
mente vinha de reservas na Suécia e na Noruega, mas os Estados Unidos (1893), Brasil
(1895) e India (1911) se destacaram em seguida com reservas maiores e mais econdmicas
desse minério (Parker e Baroch, 1971). No final dos anos 50, a monazita era primariamente
fornecida pela Africa do Sul, mas outras reservas maiores desse minério foram descobertas
na Australia nos anos 60. O mais importante acontecimento que levou & diminuicdo signifi-
cativa dos pregos dos metais terras raras foi a descoberta de uma gigantesca reserva de
bastnazita em Mountain Pass, California. A descoberta dessa reserva foi significativa porque
possibilitou a produgdo de quantidades comerciais de elementos terras raras, reduzindo pre-

¢os e encorajando o uso desses metais em um nimero maior de aplicagdes.

A partir de 1970, junto com a descoberta dos fmés de SmCo, o consumo de terras ra-
ras passou de 15 kton para 26 kton (1983), tendo ocorrido uma série de flutuacdes ao lon-

go desse periodo, como ilustra a figura 2.1.
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Figura 2.1: Consumo de terras raras em ktons/ano ( Falconnet, 1985) .

Até 1974, a taxa de crescimento era de cerca de 12% ao ano. Nessa €época, 0 consu-
mo de terras raras foi regulado pelo uso desses elementos na industria metaltrgica. Desde
entdio, as terras raras tém sido parcialmente substituidas pelo célcio e magnésio, assim como
o processo de fabricaglio de acos se sofisticou, resultando em materiais com baixos teores
de enxofre e, conseqilentemente, a redugio do uso de terras raras como agentes dessulfu-

ranies.

Até o inicio dos anos 80 as inddstrias de terras raras trabalhavam essencialmente com
dois tipos de minérios para a extragfio desses elementos: a monazita ¢ a bastnazita. Na-
quela época, a demanda por compostos de cério era essencialmente por elementos combina-
dos (mischmetal e concentrados de cério), sendo a demanda por cério e neodimio puros
muito pequena. Os produtores de terras raras podiam usar apenas esses dois tipos de maté-
rias-primas, ambas caracterizadas por possuirem altos teores de cério ¢ baixas concenira-
¢Bes de itrio, sendo a ocorréncia de cada elemento praticamente constante em cada um dos
minérios, podendo variar de acordo com a origem geografica (Falconnet, 1985). A quanti-
dade de neodimio nesses minérios € de aproximadamente 15%, enquanto que a de samdrio ¢
em torno de 2%, sendo que a monazita contém mais Nd que a bastnazita. Muitos produto-

res de terras raras também vendem tério, um metal de uso estratégico para a industria nu-
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clear, estando presente tanto na monazita quanto na bastnazita. A monazita ¢ um sub-pro-
duto da mineragfio de minérios de titnio e zircdnio, como rutilo, ilmenita e zircdnia. A
ocorréncia de monazita nesses minérios € menor que 1%. Cerca de 50% da produgiio mun-
dial de minerais de terras raras ¢ feita a partir da bastnazita, ¢ os dois maiores depésitos es-
tdo localizados em Mountain Pass, California (E.U.A.) e em Baoutou, China. A mina ameri-
cana esta operando somente para a produglo de terras raras, enquanto que na China a bast-
nazita ¢ um subproduto da magnetita na minerago de minério de ferro (Cabral, 1991). Na
metade da década de 80 um novo tipo de matéria-prima foi introduzido pelos produtores
chineses (minérios idnicos). Estes materiais sdo caracterizados por possuirem baixas quanti-
dades de cério ¢ altos niveis de itrio (Tourre, 1996). A composicio média desses minérios &

apresentada na figura 2.2.

Cério {trio

Neodimio 27 Concentrados de cério

| Concentrados de itrio

Figura 2.2: Composicdo dos minérios de terras raras mais comuns: (A) monazita, (B)

bastnazita, (C) tipo i6nico L, (D) tipo iénico IT (Tourre, 1996).
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2.1.3 — Mercado Mundial das Terras Raras

No final dos anos 80, a super-produc¢io de concentrados de minérios iénicos, combi-
nada com a venda caética, levou a uma significativa queda de precos, ao ponto de alguns
produtores nfo conseguirem cobrir seus custos de produgfio. A partir de 1992, todos os
produtores de terras raras reestruturaram suas operagdes. Vérias empresas japonesas € oci-
dentais desativaram suas unidades de separagfio, enquanto outras se concentraram em al-
guns segmentos de mercados especificos. A medida que as inddstrias se ajustavam & nova
situagiio das matérias-primas, 0 mercado de aplicag@io dos compostos de terras raras tam-
bém mudou drasticamente, direcionando-se de acordo com a demanda de novas aplicagdes:
compostos de cério para o mercado de catalisadores; neodimio para a de capacitores ¢ imis

permanentes e mischmetal para o mercado de baterias recarregéveis.

Nos ultimos anos, o consumo de monazita diminuiu significativamente (devido ao fato
de possuir materiais radioativos em sua composigo), enquanto que o consumo dos minéri-
os especiais chineses e da bastnazita aumentou bastante. Entre 1988 e 1993 a China produ-
ziu a maior quantidade de metais terras raras, seguida pelos Estados Unidos e India. Desde
1992 a produgdo de terras raras pela China tem crescido novamente. Alids, a China apre-
senta uma situago diferente em relagfio a dos demais paises, uma vez que possui um mer-
cado interno muito grande, para onde cerca de 75% das vendas de terras raras combinadas
se destinam {Tourre, 1996). A maior mudanca no mercado, verificada nos tltimos anos, € a
disponibilidade, atualmente, de uma variedade muito grande de matérias-primas, com dife-
rentes composicdes. De maneira geral, pode-se considerar que existe matéria-prima sufici-
ente para satisfazer as necessidades do mercado. Entretanto, algumas terras raras podem
ndo cobrir a demanda exigida pelo mercado, como € o caso do neodimio nos tltimos 5
anos. Por causa disso, o prego desse metal aumentou nos Gltimos anos, mas ainda assim,

equivale ao prego cobrado em 1989.

O prego dos elementos terras raras diminuiu consideravelmente & medida que a dispo-
nibilidade e a tecnologia para extragfo desses elementos evoluiram. Muitos avancos foram
verificados, especialmente na tecnologia de separagio e nos métodos metalirgicos utiliza-
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dos para a obtengdo desses elementos com alta pureza. Os métodos de separacio podem
ser classificados em dois grupos: os métodos clissicos e os modernos (Healy e Trombe,
1961). Os métodos cléssicos incluem o processo de cristalizacio fracionada, precipitagdo
seletiva (ou fracionada) e reagdes térmicas. Os métodos modernos, baseados na troca de
ions e extracdo por solventes (liquido-liquido) sdo responsaveis pela reducdio substancial
dos custos de separagio e, conseqiientemente, dos custos dos metais terras raras (Hedrick,
1997).

Os pregos dos elementos terras raras também variam consideravelmente dependendo
da pureza e da quantidade negociada. As flutuagdes de prego verificadas desde os anos 60
até o ano de 1994 foram basicamente afetadas pela oferta e demanda, legislagbes de contro-

le ambiental e fatores econdmicos, especialmente inflagfio e custos de energia.

A queda de precos durante o periodo de 1958-1991 foi resultado direto do cresci-
mento da oferta desses metajs devido a descoberta do depésito de bastnazita em Mountain
Pass. Esse periodo foi caracterizado pela expansio da comercializagso individual de terras
raras, incluindo compostos ¢ metais. Um dado significativo, que influenciou também na di-
minuigdo do prego desses metais durante os anos 60 foi 0 bom acolhimento aos silicatos de
terras raras, e mais tarde ao mischmetal, que passou a ser utilizado como elemento de liga
na produgdio de agos de alta resisténcia mecénica (Remacor Metallurgical Additives). O
maior crescimento na demanda pelo mischmetal ocorren logo em seguida, como resultado

de seu uso na fabricaggio dos agos utilizados nas tubulacdes de petréleo do Alasca.

Depois da recesséo nos anos de 1981-1982, quando os pregos desses metais dispara-
ram, os pregos dos elementos terras raras voltaram a se estabilizar, com a economia voltan-

do a crescer ¢ a inflagdo diminuindo nos Estados Unidos.

Em 1985, a demanda por terras raras usadas na fabricacfio de catalisadores de petré-
leo, seu principal mercado, despencou. O rapido declinio foi resultado das novas legislagdes

ambientais, que reduziram os teores de chumbo permitidos na gasolina, o que forgou as re-
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finarias a trocarem seus catalisadores por outros que se adaptassem a nova legislagdo, com
teores muito menores de terras raras em suas composi¢des. Isso levou a uma diminuicfio da
produgio na mina americana em torno de 50%, ocasionando mais uma alta de pregos da-
queles elementos, até que os pregos voltaram a se estabilizar em 1986, quando o mercado
por produtos com alta-pureza cresceu. A demanda por metais terras raras no periodo entre
1986-1999 cresceu especialmente para o neodimio, usado em ligas para a fabricagdio de
imas de alto desempenho. A demanda também cresceu nos anos 90 para os metais terras ra-
ras utilizados em baterias recarregéveis de hidretos de niquel (Hedrick, 1997). O uso do
mischmetal nessas ligas diminuiu a procura pelas terras raras puras, mas os pregos nio fo-
ram afetados até entdo. A figura 2.3 exibe a fatia de mercado tomada por cada tipo de apl-

cacio das terras raras.

Merais ¢ Ligas

Figura 2.3: Mercado das terras raras de acordo com sua aplicagéio, segundo dados de
1994 (Tourre, 1996).

2.1.4 — Producfio de Terras Raras no Brasil

No Brasil, nos anos 50, quando a monazita era explorada pela inddstria privada Or-

quima, chegou-se a produzir e exportar 6xido de eurépio com pureza de 99,9%. A partir do
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final da década de 70, quando a exploragio e produgfo haviam passado para o controle da
Nuclemon, foram produzidos compostos de cério com purezas entre 90 e 99%; cloretos
com alto teor de lantnio, usado para a fabricag8o de catalisadores para a industria petro-
quimica, além de se ter conseguido produzir alguns quilogramas de neodimio com 99,9% de
pureza. A nova planta, completamente fabricada no Brasil, havia produzido e comercializa-
do 12 toneladas por més de cloretos de terras raras médias e pesadas até 1992, quando fo-
ram suspensas as atividades da industria para a modernizagfio dos seus equipamentos e para
a mudanca da planta, pelo fato de ter passado a estar localizada muito proxima da cidade de
Sdo Paulo. Dessa forma, foi montada uma Unidade de Demonstracfio no estado do Rio de
Janeiro. O tamanho divulgado das reservas de monazita no Brasil ¢ de 2,15 x 10°toneladas.
Desde 1994 a INB controla a exploragfo de terras raras, que ¢ feita a partir de areias mona-
ziticas, através de separacio gravimétrica, magnética e eletrostatica ( Blatt, 1996). As tabe-
las 2.4 ¢ 2.5 revelam resultados obtidos nas linhas de producdo da Unidade de Demonstra-

¢ao.

Os planos da INB indicavam que a nova planta deveria entrar em funcionamento até
1997, mas devido aos cortes das verbas federais para o Programa Nuclear Brasileiro, a uni-

dade principal de produgio ainda nfio entrou em atividade.,

Tabela 2.4: Relagfio dos produtos obtidos a partir da linha de produgio da Unidade
de Demonstracdo da INB (Blatt, 1996).

Oxido de Sm 98 a 99,9% 2000
Oxido de Gd e Eu 95% de Gd 1400
Y e outras R pesadas 60,00% 2500
Oxido de La 80,00% 3200
Oxido de didimio’ 95% de didimio 4700

*81,3% NdoOs+ 16,6% PrsOpi+ 2,1% Cez0;
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Tabela 2.5: Produgio mensal estimada, em éxidos de cada composto/concentrado ob-
tido, representando 2/3 da capacidade total de produgdo (Blatt, 1996).

140 kg 120kg 200 kg 500kg | 390 kg

O 6xido de samério, com uma pureza de 99,9%, j4 estava disponivel para comerciali-
zagdo desde 1996. Por volta dessa época, a INB iniciou uma colaboragdo com o Instituto
de Pesquisas Tecnologicas (IPT), em Sdo Paulo, com a finalidade de desenvolver tecnologia

para a produgdo de p6 de Sm-Co para a fabricagio de imds permanentes.

Atualmente hid em andamento um projeto denominado Projeto Terras Raras, que tem
como objetivo a descoberta de potenciais reservas de monazita em todo o Brasil (CPRM —
Servigo Geolégico do Brasil, 2000).

2.2 — Imis Permanentes : Aspectos Historicos e Tecnolégicos

Por muito tempo o dnico material magnético conhecido foi a magnetita: uma rocha encon-
trada na natureza contendo o composto FesOs, cujas propriedades magnéticas eram conhecidas
dos povos orientais e ocidentais muitos séculos antes do nascimento de Cristo (Livingston, 1990).
Com o desenvolvimento dos acos durante o século 18, descobriu-se que alguns tipos de agos pos-
sufam propriedades magnéticas melhores que a magnetita. Os que mostraram melhor desempenho
magnético foram os agos alto-carbono, com cerca de 1% de carbono em sua composigio. Eles
sio considerados os primeiros imds permanentes artificiais, apesar de nfio terem sido produzidos
com esse proposito (Jakubovics, 1987). De fato, os primeiros imis permanentes produzidos com
essa finalidade foram os acos com adi¢iio de tungsténio e cromo, que imcrementavam as pro-

priedades magnéticas daqueles agos, especialmente a coercividade. Mais tarde surgiram ligas a
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base de Fe-C-Cr-Co (Honda e Saito, 1920). A utilizaciio desses materiais praticamente desapare-
ceu, apesar dos agos com cobalto, em particular, terem a vantagem de serem facilmente usindveis,

permitindo a produgéo de imis com geometria complexa.

No inicio dos anos 30, uma nova classe de materiais magnéticos foi desenvolvida. Esses
materiais, desenvolvidos por Mishima e Honda, receberam o nome de alnicos, devido aos trés
elementos principais de liga: aluminio, niquel e cobalto, adicionados a pequenas quantidades de

outros metais, como o cobre (Jiles, 1991).

As primeiras ligas dessa classe de materiais magnéticos nfio continham cobalto e eram co-
nhecidos como higas alni. No entanto, geralmente, eles sfio incluidos na classificagfio das ligas al-

nico, devido ao fato de serem metalurgicamente similares.

Um grande nimero de diferentes tipos de alnicos foi desenvolvido na ultima metade do sé-
culo XX. Eles se diferenciavam entre si pela composigio; adigfio de outros elementos de liga; no
processo de fabricagio utilizado para a sua producdio e, conseqlientemente, nas propriedades
magnéticas que possuiam. As técnicas mais usadas para a sua fabricagdo sdo a fundicfio e a sinte-
rizagdo. Os alnicos produzidos pelo processo de fundigio exibem melhores propriedades magnéti-
cas, Tmas o processo de sinterizago € economicamente mais vantajoso, uma vez que ¢ muito con-
veniente para a producdio de vérios imis de pequenas dimensGes de uma tnica vez, com acaba-
mento excelente. Em ambos os casos, os alnicos sfo endurecidos pela precipitagio de um ou mais
compostos apos tratamento térmico adequado. Essa precipitagio produz severas deformagdes no

reticulado cristalino, aumentando apreciavelmente a forga coerciva do material.

Em 1952, surgem nos laboratorios da Philips na Holanda, os fmés permanente cerdmicos,
baseados em hexaferrites de bario e estréncio ( Rathenau, 1952). A sua principal caracteristica
¢ a elevada coercividade. No entanto, o carater ferrimagnético destes compostos faz com que a
magnetizacdo de saturagdo seja moderada, o que limita B, e portanto (BH)ma. Apesar disso, o seu
custo de produgfo € baixissimo em relagfio aos demais materiais comercializados, o que faz com

que ainda hoje sejam os imfs mais produzidos no mundo.
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Apbs o bem sucedido desenvolvimento dos fmas alnico, observou-se que futuros avangos
nessa classe de materiais deveriam se basear na busca de ligas que apresentassem uma alta aniso-
tropia magnetocristalina, o que deveria resultar em maiores valores de coercividade. Para tanto,
tornava-se necessario combinar alta saturagiio magnética com alta anisotropia. Varios fatores le-
varam a escolha de compostos a base de elementos terras raras como candidatos a preencherem

tais requisitos, dos quais pode-se destacar:

1) Esses elementos apresentam ordenagfio magnética e altos momentos magnéticos a baixas

temperaturas;

2) A grande diferenca entre os raios atdmicos dos elementos terras raras € os metais de
transi¢io como o Mn, Fe, Co e Ni, o que acarreta uma tendéncia & formagdo de compostos inter-

metalicos, sendo que muitos desses compostos exibiam ordenagio magnética.

Dentre os metais de transi¢fo, o Co era considerado o mais promissor, devido ao fato de li-
gas feitas com esse elemento serem geralmente mais anisotropicas, enquanto que entre as terras
raras, as terras raras leves, especialmente as com nimero atdmico entre 50 (Ce) e 62 (Sm), eram
as mais favoraveis a essa aplicacfio, uma vez que as ligas de RL.-Co apresentavam magnetizagdo
de saturacio maiores que com outros elementos. Apods a descoberta por Hoffer e Strnat (1966)
de uma anisotropia magnetocristalina excepeional para o composto YCos, intensas pesquisas pas-
saram a ser realizadas objetivando o desenvolvimento de materiais magnéticos baseados em com-
postos do tipo RL-Cos. Apesar disso, muitas dessas ligas apresentavam magnetizago paralela
ao plano basal ao invés de axial, e o nimero de compostos vidveis foi drasticamente reduzido.
Quando se tentou produzir ims baseados nos compostos que haviam sido testados, alguns deles
apresentaram resultados desapontadores em relagfio 4 coercividade obtida, que era muito abaixo
dos valores previstos teoricamente. De fato, os policristais reais apresentam um comportamento
bem diferente do descrito pelos modelos de Stoner ¢ Wohlfarth (1948), para uma particula de
monodominio. Sendo assim, os imds produzidos comercialmente até hoje sé atingem valores de

coercividade (Ho) entre 15-25 % dos valores tedricos (H,), conforme ilustrado na figura 2.4.
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Figura 2.4: Valores de H:™ /H, para fmis de laboratério e comerciais (Llamazares,
1999)

Melhoras nessa propriedade foram conseguidas através da diminui¢o do tamanho de parti-
cula desses compostos por meio de trituragio e moagem, o que permitiu a obtengio de particulas
suficientemente pequenas, do tamanho de dominios magnéticos. Dessa forma, apresentando pare-
des de dominio que néio se movimentavam, essas ligas s6 teriam a sua magnetizagio alterada por
rotagdo. Neste sentido, destacaram-se as ligas 4 base de SmCos. Os primeiros imés foram feitos
atraves da prensagem de pés de SmCos com um ligante polimérico para a producfio de um fma
aglomerado (“bonded magner”). Esta técnica foi seguida pelo uso da tecnologia do p6 (Stadel-
maier et al., 1991). O principal problema encontrado na produgdio de imis baseados nesse com-
posto ¢ a sua instabilidade quimica, especialmente na forma de pé. Ap6s terem sido solucionadas
as dificuldades tecnologicas, a solugio de outro problema, agora de ordem econdmica, passou a
ser o préximo passo a ser resolvido, uma vez que o custo das matérias-primas e da tecnologia de
obtencdo das terras raras € muito alto. O Sm é um elemento pouco abundante da familia das ter-
ras raras ¢ 0 Co € um metal de transigdio considerado estratégico, de alto custo e disponibilidade
baixa e incerta. Assim, a partir dessa época (em torno de 1975), a maior parte das pesquisas se
concentrou no estudo da utilizagio de outros elementos terras raras como substitutos parciais do

Sm, assim como do mischmetal e didimio. Em 1978, uma crise no suprimento de Co (Robinson,
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1984), metal que ocorre especialmente na Africa do Sul, 4rea de grandes conflitos socio-econdmi-
cos, impulsionou a pesquisa para a substitui¢éo do Co pelo Fe, sendo que estudos de El-Masry e
Stadelmaier (1993), indicaram que a quantidade dessa substitui¢fio no poderia ser superior a
50%. As intencbes eram, ou de melhorar os valores de algumas propriedades magnéticas, ou de
reduzir os custos do produto. O composto Sm;Coy; com estrutura romboédrica do ThoZnyz, foio
ponto de partida para o desenvolvimento da segunda familia dos chamados “superimis”. Os es-
forcos deram os primeiros frutos em 1975 (Stadelmaier et al., 1991), e a partir de 1982 ja eram
comercializados superfmis com valores de (BH)me superiores aos do SmCos (tabela 2.6 e figura
2.6). A fase R;Coy; tem alta magnetizaglo de saturagdo, entretanto, a anisotropia da subrede do
cobalto nesses compostos nio ¢ axial, com exce¢dio do composto Sm,Coy; (Villas-Boas, 1998),
que por outro lado, tem um valor de Ha pequeno se comparado ao valor de H. para o SmCos.
Mesmo assim, esse valor ¢ grande o suficiente para que esse composto continue a ser usado como

fmé permanente.

A produgio de SmCos e SmCoy; deu suporte a algumas inovagdes na industria eletronica,
como por exemplo, 0 “walkman”, mas para uma aplicagio em maior escala continuava sendo ne-
cessario o desenvolvimento de um material alternativo, mais barato e com desempenho equivalen-

{e aos imds de Sm-Co.

Os compostos Fe;;R, (R =Y, Ce, Pr e Nd) ferromagnéticos e com a mesma estrutura do
composto SmyCoys, foram descobertos a partir de 1970 (Weitzer et al., 1990). Estes mostraram-
se atraentes devido ao fato de manterem os altos valores de M, verificados para o composto com
SmCo, sendo mais baratos. Contudo, os compostos obtidos a base de ferro nfdo se mostraram
promissores para serem utilizados como imés permanentes. Segundo Sagawa et al. (1984a) a
combinacéio destes metais de transigio com as terras raras d4 origem a poucos compostos inter-

metalicos estaveis, que apresentam anisotropia planar e baixa temperatura de Curie.

Baseados em trabathos de Croat (1981, 1982), sobre ligas no sistema bindrio Fe-Nd, ¢ de
Koon e Das (1981), sobre a adigfio de B a ligas de Fe-R, um novo e extraordinario material para a

fabricacdio de fmds permanentes foi anunciado em 1983, simultancamente pela Sumitomo do Ja-
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péo (Sagawa et al.,1984a) e pela General Motors dos Estados Unidos (Croat et al., 1984). Trata-
va-se de uma liga & base de Fe-Nd-B, tendo como fase majoritdria o composto Fe;,Nd,B, que

exibia valores de produto-energia (BH)m até entdio inéditos. O composto possui estrutura tetra-

gonal (figura 2.5}, com uma forte anisotropia uniaxial.

Ferro Boro Neodimio

Figura 2.5: Célula tetragonal do composto Fe,s2Nd,B (Herbst, 1993).

Sagawa € seus colaboradores (1984a) obtiveram essa fase a partir do processo de sinteriza-
¢do, enquanto que a equipe de Croat (1984) utilizou a técnica de solidificacfio rapida, conhecida
como “melf-spinning”. A temperatura ambiente, o composto 14-2-1 exibe propriedades magnéti-

cas surpreendentes, como pode ser visto na tabela 2.6.
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Tabela 2.6; Propriedades magnéticas tipicas & temperatura ambiente para os imds perma-
nentes utilizados comercialmente. As propricdades exibidas para cada material estdo definidas no

apéndice (Llamazares, 1999).

Fe-Nd-B 1983 Fe Nd;B 1,25 1,34 1.000 920 300
1976 Sm;Coy, 1,08 115 900 800 220

Sm-Co
1968 SmCos 0,88 0,95 1400 680 150
AlniCO 5 1940 . FE43A115N§13C021C1112 ],28 1,40 54 52 43
Ferrite 1952 SrFe;; 04 {39 0,46 275 263 28

Essa descoberta fez com que pesquisadores e industrias produtoras e consumidoras de imés
permanentes de todo o mundo passassem a se dedicar ao estudo dessas ligas, tanto pelo custo in-
ferior aos dos materiais 4 base de SmCo, uma vez que o Nd ¢ o Fe sdo mais abundantes que o
Sm ¢ Co, como espé’cialmente pelos altos valores de (BH)ma alcangados pelas ligas de Fe-Nd-B

(Figuras 2.6 e 2.7). Tal propriedade permite que fmis produzidos a partir desses elementos sejam

miniaturizsdes.sem prejuizo de seu desempenho magnético, o que ¢ uma caracteristica fundamen-

tal em dispositivos onde imés com pequenos peso e volume sdo fatores primordiais.
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Na verdade, em 1935, pesquisadores russos (Stadebmaier et al., 1991) j4 haviam divulgado,
em uma comunicagio répida na revista Nature, que altas coercividades poderiam ser alcancadas
por meio do resfriamento ripido de ligas de Fe-Nd. No entanto, a técnica de resfriamento rapido
nfo & conveniente para a produg@io de materiais magnéticos duros. Descobriu-se entdo, que pe-
quenas adi¢Ges de boro aquelas ligas, formando ligas terndrias, eram capazes de manter as 6timas
propriedades daqueles imas baseados na liga bindria, utilizando-se o0 método convencional de sin-
terizagdo, cuja tecnologia era similar a utilizada para os compostos de Sm-Co (Chaban et al.,,
1979). Como se pode observar a partir dos dados apresentados na tabela 2.7, apesar da viabilida-
de comercial desse material, suas propriedades possuem alta dependéncia com a temperatura, em
especial no comportamento do campo coercivo. A principal desvantagem do composto FeuNd.B

em comparagio com o composto SmCos € sua baixa temperatura de Curie.

Tabela 2.7: Coeficientes da variagio da magnetizagfio e coercividade com a temperatura e

valores de temperatura limite de operacéio para os imis permanentes comerciais (Llamazares,
1999).

SrFey; 04 430 -0,20 0,45 250
FeusAlsNiysCosCuyy 860 -0,02 0,03 300
SmCos 720 -0,04 -0,02 250
Sm,Coys 820 -0,03 -0,20 350
FeuNd.B 312 -0,13 -0,60 150

Outra desvantagem & sua maior instabilidade quimica, o que exige um controle muito rigo-
roso da atmosfera de produgdio dessas ligas, a fim de proteger os seus pos contra a oxidagao.
Muitas pesquisas tém sido feitas no sentido de se conseguir um incremento no valor da Tc desse

composto, sem prejudicar excessivamente as suas demais propriedades magnéticas.

A tabela 2.8 apresenta uma comparagio entre as propriedades dos 5 mais importantes gru-

pos de materiais usados na fabrica¢8o de imas permanentes.
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Tabela 2.8: Comparago das principais propriedades dos cinco mais importantes grupos de
materiais para imis permanentes. O melhor material em relagfio a um determinado dado, aparece

sempre no topo da coluna correspondente (McCurrie, 1994).

ferrites de ferrites de

Fe-Nd-B Alnico § SmCo: Alnico § Alnico 5
BaeSr BaeSr
Smy(MT),,  Fe-Nd-B Fe-Nd-B SmMT},, SmMT),» SmCos Alnico 5
SmCO5 sz(M.T)f;' Smg(m;f SmCo,— Smc05 Smg(M.’[D17 Fe-Nd-B
ferrites de  ferrites de  ferrites de
Alnico 5 SmCos Alnico 3 Smy(MT),;
Ba e Sr Ba e Sr Ba e Sr
ferrites de  ferrites de )
Alnico 3 Fe-Nd-B Fe-Nd-B Fe-Nd-B SmCos

Ba e Sr Bae Sr

Uma outra propriedade interessante dos elementos terras raras e suas ligas ¢ a capacidade
de absorver quantidades aprecidveis de hidrogénio intersticial, o que resulta em importantes mu-
dancas nas propriedades intrinsecas desses materiais (Llamazares, 1990). Foram conseguidos
bons resultados em ligas com adigdo intersticial de hidrogénio (Wang et al., 1988), carbono
(Zhong et al., 1990) e nitrogénio (Coey e Sun, 1990), para as quais foi verificado o aumento das
Tc’s no intervalo de 200 a 400°C. Esse fendmeno é conseguido especialmente devido s expan-
sdes no volume da célula unitdria (da ordem de 6% para o caso dos nitretos), induzindo o materi-

al a ser magnético a temperaturas bem maiores que a ambiente.

Coey e Sun (1990), mostraram que a adigdo de pequenas quantidades de nitrogénio ac
composto SmyFe,; provoca mudangas drésticas nas propriedades magnéticas deste composto. A
temperatura ambiente, o composto isomorfo SmyFe;;N; possui propriedades intrinsecas compara-
veis as do composto FeuNd;B (tabela 2.9), tornando-se seu principal competidor. A principal
desvantagem deste composto € o fato da fase nitreto se decompor acima de 600 °C, o que impede
a preparagdo dos imés pelo processo de sinteriza¢do e, conseqilentemente, uma limitagio do pro-

duto energético (BH)me 8lém da dificuldade de desenvolver coercividade nos mesmos.
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A carbonetagdo e a nitretacdio t8m se convertido em alternativas tecnoldgicas para a obten-
¢io de imis permanentes a partir de compostos intermetdlicos. Em 1992 foi apresentada uma
nova familia de materiais com uma fase estabilizada pela adigdo de uma pequena quantidade de
um terceiro elemento. Com estrutura monoclinica e a composigio Ri(Fe, My (M= V, Ti, Cr,
Mn, Mo, W), estes compostos também admitem nitrogénio intersticial. As fases Smy(Fe, M)asNy,
para M=V, Ti, Mo e y =5, sio também precursoras de boas propriedades intrinsecas (Llamaza-
res, 1990).

Vale lembrar que, para muitas aplicagOes, a falta de rigidez mecinica dos fméis ou as formas
em que eles sdo fabricados pelo processo de sinterizagdo sdo fatores limitantes. A alternativa en-
contrada para a solugdio desse problema tem sido o desenvolvimento dos chamados imés aglome-
rados (“honded magnets”), que constituem o segmento de maior demanda e crescimento mais ra-
pido do mercado de imds permanentes (Croat, 1997; Ormerod e Constantinides, 1997). Neste
caso, um pd magnético, ja possuindo alta coercividade, é encapsulado em uma resina ou polimero
e entiio compactado ou moldado na forma final desejada. Embora a remanéncia e o produto ener-
gético dos fmids aglomerados sejam sempre menores do que a dos imés sinterizados, eles possuem
propriedades mecénicas superiores ¢ ¢ possivel conformi-los em pegas com formas complicadas
ou flexiveis. Um exemplo tipico € o dos fmis de portas de geladeiras, que, neste caso, so feitos a

partir de ferrites hexagonais.

Um dos exemplos mais interessantes de imi aglomerado surgido nos Gltimos anos € o imd
hibrido (Emura et al., 1998). O material Magnequench MQP-Q (nome comercial para o sistema
FewuNd,B + Fe-at) foi misturado com ferrite de bério para dar origem a esse fmé hibrido. A fracdo
magnética consiste em 20% de massa de MQP-Q e 80% de ferrite. A dependéncia da coercivida-
de com a temperatura é praticamente nula em torno e acima da temperatura ambiente. Além dis-
s0, a 100°C, o campo coercivo (FH.) desse tipo de fm@ ¢ maior que do ima aglomerado de ferrite,

e também do im# aglomerado MQP-Q.

Na tabela 2.9 s3o apresentadas os compostos magnéticos de maior interesse de estudo atu-

almente.
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Tabela 2.9: Comparagio entre as propriedades magnéticas intrinsecas da fase Fe,.Nd,B e as
fases de interesse para o desenvolvimento de fmis permanentes descobertas apés esse Gltimo
(Llamazares, 1999).

Fe.Nd,B 312 1,61 490 7,60 0,24

Fe,Sm:N, 476 1,54 8,60 14 0,41

Fe SmTi 31! 114 4.80 10,50 0,40
Smy(Fe, TN, 477 1,30 ] 12,80 i

2.2.1 — Aplicacgdes e Mercado dos Imas Permanentes

As aplicagbes dos imés permanentes sdo extremamente variadas. A mais antiga aplica-
¢80 para esse tipo de material foi na confecgdo de bussolas, cuja técnica de fabricagio foi
desenvolvida pelos chineses hd cerca de 2.000 anos (Coey, 1996). Desde entio, 4 medida
que foram sendo desenvolvidas novas formas de tecnologia, especialmente com o advento
da eletricidade, esses materiais passaram a ser utilizados em motores e geradores elétricos,
atuadores, dispositivos actisticos (alto-falantes, microfones, fones de ouvido etc.), tubos ge-
radores de microondas, sensores, painéis de instrumentos de medida e controle, aplica¢Ges
médicas (agulbas de acupuntura ou em cimaras de ressondncia magnética), sistemas de se-
paragdo magnética, sistemas de levitagio, fechaduras magnéticas, acionadores de discos ri-
gidos de computadores, entre uma mfinidade de outras aplicacdes. Um automéovel moderno,
por exemplo, tem mais de 20 dispositivos que funcionam a partir do uso de imis permanen-
tes. Atualmente, uma das mais importantes dessas aplicacBes estd na area de gravagfio mag-
nética de dados, cujo mercado mundial é estimado em torno de US$ 100 bilhSes/ano e vem
se expandindo a uma taxa anual em torno de 17%, mas com o crescimento do uso de midias

opticas para armazenamento digital de dados, provavelmente esse mercado deva entrar em

colapso nos préximos 10 anos. A figura 2.8 mostra como o custo do Mbyte tem diminuido

nos altimos 20 anos e um resumo das aplicacdes dos materiais magnéticos permanentes €
mostrado na tabela 2.10.
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Figura 2.8: Redugdo do custo/Mbyte nos dltimos 20 anos para os discos rigidos

(HDD) e para memorias dindmicas de armazenamento (DRAM) (Fastenau eVan Loenen,

1996).

Tabela 2.10: Aplica¢Bes dos imds permanentes {Abraham, 1995).

b

Motores D/C
[mas para aeronaves

Alternadores

Acionadores de discos rigidos (FCM)
Sistemas de transporte

Separadores

Sistemas de focaliza¢io magnética
Presilhas magnéticas

Amperimetros e voltimetros

Medidores de energia elétrica

SR e e

Erin

Ferrite / Nd-B aglmerados
Sm-Co / Alnico V

Sm-~Co / Ferrite, Alnico
Fe-Nd-B / Sm-Co

Fe-Nd-B / Sm-Co

Ferrite / Fe-Nd-B

Fe-Nd-B / Sm-Co

Ferrite / Alnico

Alnico

Alnico Ve VI
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A venda de imés baseados no composto 14-2-1 foi de cerca de U$ 1,2 bithdo de déla-
tes em 1997, para um mercado global de U$ 4,7 bilhdes de imas de terras raras, o que 0s
coloca na lideranca do mercado de imds permanentes 4 base desses elementos. Além disso,
a demanda por esse tipo de im& cresce atualmente a uma taxa de 12 a 15% ao ano
(Nd-Fe-B magnets' 99). Apesar disso, 0 mercado para esses imis é relativamente concentra-
do: cerca de 77 % da produgdio ocidental de imis de FeNd,B se destina ac Japdo. O res-
tante da produgdo se distribui entre E.U.A 12%, Europa 8% e China 3%. Estes valores nfo
incluem as vendas da produgfo chinesa para o seu mercado interno, que tém crescido assus-

tadoramente répido nos tltimos anos.

No Japdo, a produgéo de fmis de Fe-Nd-B aumentou em 25% em 1998 em relagéio a
1997, especialmente devido ao crescimento da fabricagdo de discos rigidos de computado-
res. Os fmis sinterizados de FeZNd2B se destinam quase que totalmente a uma tnica aplica-
¢do, os acionadores de discos rigidos (“Voice Coil Motors” — VCM). VCM's consomem
cerca de 60% de toda a produgio desse tipo de imis ao redor do mundo. A figura 2.9 ilus-
tra para quais aplicagOes esses fmds sfio utilizados no mercado japonés. A figura 2.10 mos-
tra a expectativa de crescimento da produgdo dos imds de FeNdB até 2005, a partir de da-

dos dos tltimos 10 anos.
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Figura 2. 9: Utilizacfio dos imds sinterizados de Fe-Nd-B por aplicagfo, dentro do Ja-
pio (Yutaka, 2000).
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Figura 2.10: Producgfio anual dos ims permanentes & base de FeNdB, sinterizados e
aglomerados e expectativa de crescimento para os proximos 5 anos (Fastenau e Van Loe-

nen, 1996).
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Um perfil do crescimento do mercado americano de fmés permanentes ¢ exibido na
tabela 2.11. Ja o mercado mundial de fmas permanentes ¢ da ordem de 30 bilhdes de dolares
(Muller et al., 2000), mas o mercado dos bens que deles dependem ¢ dezenas de vezes mai-

or.

Tabela 2.11: Mercado americano para os imis permanentes, em milhdes de dolares
(Abraham, 1995),

Ceramicas 137 211 9
Metais 178 294,7 106
Aglomerados 140 257,3 13
Total 455 763 10,9

Na figura 2.11 sfo apresentadas: (a) a porcentagem, com respeito & massa produzida
mundialmente, de cada tipo de imd; (b) a porcentagem das vendas em nivel mundial para

cada tipo de imi e (c) a distribui¢iio das vendas de acordo com as suas aplica¢des.
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Figura 2.11: (2) a porcentagem, com respeito & massa produzida mundialmente, de
cada tipo de im#; (b) porcentagem das vendas em nivel mundial para cada tipo de imf ¢ (c)

distribuic@io das vendas de acordo com as suas aplicactes (Llamazares, 1999).

O aparecimento de imfis cada vez melhores e relativamente mais baratos, tem estimu-

lado novas aplicacSes para esse tipo de material, aumentando consideravelmente sua utiliza-
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¢do. A tabela 2.12 mostra a razdo custo/(BH)m. para os diversos materiais magnéticos des-

envolvidos nos ultimos anos.

Tabela 2.12: Comparagéio entre os valores da razio preco/(BH)um para os diversos

materiais magnéticos disponiveis no mercado atualmente (Abraham, 1995).

Ferrites Duras 4 28 06
¥e-Nd-B 190 239 32
Sm-Co 500 175 11,4
Aico 50 o4 3.1
Pt-Co 16.000 79,5 800
Aglomerados de Ferrites 4 i2 1,3
Aglomerados de Fe-Nd-B 180 40 18
Aglomerados de Sm-Co 360 335 25,7

Com relagfio 4 industria brasileira de materiais magnéticos, informagdes de 1992 reve-
lavam que o seu faturamento anual era de aproximadamente US$150 milhdes (Rezende,
1998). No entanto, estima-se que o valor do mercado brasileiro pode chegar a 2% do mer-
cado global (Rodrigues et al., 1992), o que projeta esse mercado para o valor de cerca de
US$ 600 milhdes atualmente. A produgdo ¢ principalmente de ago silicio fabricado pela
Acesita e de imas de ferrite de bério fabricados por 2 empresas nacionais (CEM e Super-
gauss) e uma multinacional (Constanta-Phillips), e ¢ utilizada na produciio de transformado-
res € motores. Em 1992 um grupo de pesquisadores do Instituto de Fisica da USP (Rodri-
gues et al., 1992) apresentou resultados da fabricagfio, em escala piloto, de fmés a base de
Fe-Nd-B, mas o projeto nfio seguiu adiante. Enquanto isso, as ferrites de manganés-zinco
sdo utilizadas em aplicagbes de alta freqiiéncia em televisores, enquanto que os imfs sio
utilizados em alto-falantes e outros dispositivos eletro-mecanicos. Além disso, também sdo
fabricados imés de ferrite de béario, que tem metade de sua produciio exportada (Rezende,
1998).
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Todos esses materiais sio fabricados segundo as rotas tradicionais de fabricagio e as
empresas pouco tém feito no sentido de aprimord-las ou de introduzir novas técnicas de
produgdo. No entanto, ultimamente os fabricantes de grandes transformadores pressionam a
Acesita para que ela fornega chapas de mefhor desempenho; o mercado exige motores de
eletrodomésticos com menor consumo energético; o crescimento do mercado de motores
demanda melhores imis de ferrite de estrdncio e o desenvolvimento da industria de instru-

mentagdo pede materiais mais sofisticados, como fmis de terras raras ou ligas amorfas.

Refletindo isso, nos tltimos anos tem sido crescente o interesse por materiais magné-
ticos nos centros de pesquisa de empresas metaltirgicas importantes, como a Agos Villares,
assim como nas empresas usudrias de materiais magnéticos, como as inddstrias de motores

Weg ¢ Embraco.

2.3 — Sistemas Bindrios Fe-R (R = Terras Raras)

Segundo Kubaschewski (1982), os elementos terras raras apresentam em geral 1% de solu-
bilidade no ferro e formam compostos bindrios com esse elemento, cujo ponto de fusfo € direta-

mente proporcional ao peso atdmico da terra rara no composto.

Nos sistemas Fe-R verifica-se sempre a existéncia de um eutético, cuja temperatura de
transformagdo apresenta-se em composiges ricas em R, e sdo também diretamente proporcionais
ao peso atdmico do elemento terra rara. Esses elementos, ao se combinarem com o Fe, formam
até 4 compostos estaveis, com excegdo do Nd, para o qual Hallemans et al. (1995) relatam a for-
magdo de 6 compostos e do La, para o qual Sinnema et al. (1989), conseguiram identificar a for-
magdo do composto FeulaB, em contradicdo a Abache e Oesterreicher (1985) ¢ Tao ¢
Hadjipanayis (1985), entre outros pesquisadores, para os quais nenhum composto do tipo Fe-La
¢ formado.
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Na tabela 2.13 sdo mostrados os compostos que podem ser formados e suas respectivas es-

truturas cristalinas.

Tabela 2.13: Compostos do tipo R-Fe e suas respectivas estruturas cristalinas e simetria
(adaptado de Kubaschewski, 1982).

" R;Fey, ThyZayr - Th;Niy, Hexagonal Romboédrica

RﬁFez:; ThEMHn Cibica
RFe; PuNi; Hexagonal
RFe, MgCu, Cibica

Dentre essas fases, a de maior interesse atual tem sido a 17-2, por exibir melhores proprie-
dades magnéticas que as demais. Ray (1966), apresentou um dos primeiros estudos sobre a estru-
tura cristalina para esses materiais, sendo que alguns dos resultados apresentados por ele torna-
ram-se padres para toda a comunidade cientifica que estuda os materiais magnéticos. Fukui et al.
(1987), Morita et al. (1987) ¢ Chin e Chang (1989), entre outros, relataram o efeito sobre a estru-
tura cristalina e as propriedades magnéticas do composto 17-2 em ligas do tipo Sm (Fe,Co, Cu,
Zr), em especial a respeito do efeito da quantidade de Zr sobre a coercividade resultante e tam-
bém sobre a estabilidade das fases formadas, enquanto que Fidler et al. (1983) apresentou uma
caracterizagiio detalhada da estrutura e do tamanho das vérias micro-fases formadas nessas ligas.
Ray et al (1983), também mediram altos valores de coercividade e produto energético para esse
tipo de ligas, enquanto que Hadjipanayis et al. (1982) estudaram a microestrutura e o seu efeito
sobre a coercividade em ligas de Sm(Co, Fe, Cu, Hf), que apresentaram resultados inferiores aos
apresentados pelas ligas com Zr. Liu et al. (1990}, investigaram a substituigdo parcial de Sm por
Nd, Pr e Ce ¢ combinagdes destes elementos, tendo obtido um valor de (BH)wax = 240 kJ/m’ para
a liga com substitui¢o parcial do Sm pela combinagio desses 3 elementos. Willman e Narasi-
nham (1985), apresentaram resultados para ligas do tipo Sm-Co-Fe-Cu-Zr, com substitui¢do par-
cial do Sm por Nd, Pr ¢ também por (Nd,Pr), tendo verificado um aumento da M, em compara-
¢do com os iims somente com Sm. Liu e Ray (1989) conseguiram melhorar as propriedades mag-

néticas dessas ligas aumentando a concentraciio de Fe.
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Como o mischmetal utilizado nesse trabalho tem em sua composi¢io uma porcentagem de
cério muito maior que os demais metais terras raras (tabela 2.14) e sendo o neodimio o elemento
terra rara principal de nosso estudo, os diagramas de fases bindrios desses elementos com o ferro

serfo discutidos com maior profundidade a seguir.

Tabela 2.14: Composigio média do mischmetal utilizado nesse trabalho (dados fornecidos
pela Metaltrgica Fluminense).

Ce 56
La 18
Nd 13
Pr 5
Y 2
Fe 2
0.7 4

*Outras Terras Raras

2.3.1-0 Sistema Fe-Nd

A primeira versdo do sistema Fe-Nd foi apresentada por Terekhova et al. (1965), que
estudaram o sistema até ligas com 80% at. Nd, através de analise térmica, difragfio de raios-
X e metalografia 6ptica. Foi observada a existéncia de duas fases consideradas estdveis: o
composto Fe;Nd; e o Fe;Nd. O primeiro forma-se periteticamente a 1.205°C e sua existén-
cia foi posteriormente confirmada por Stadelmaier et al. (1987). Ja a fase Fe,Nd, formada
periteticamente a 1.130°C e sugerida por Terekhova et al. (1965) como uma fase de Laves,
foi considerada uma fase estavel por Kubaschewski (1982) , que reavaliou o sistemna Fe-Nd
e o manteve como o obtido por Terekhova et. al. (1965). Schneider et al. (1986) e Matsuu-
ra et al. (1985), ndo relataram a presenca dessa fase. Cabral et al. (1989a), através de andli-
ses de metalografia, microssonda eletronica, e medidas de suscetibilidade magnética A/C,
identificaram a formagdo de uma nova fase com estequiometria proxima a Fe;Nd. Nenhuma
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transicdo de fases magneticamente ordenadas foi detectada entre a temperatura ambiente e
370°C. Qi et al. (1990), produziram essas ligas através do processo de reducio-difusio
(R/D) provando que essa fase de Laves também nfio existe para a faixa de temperaturas en-
tre 500 e 1.100°C. Cannon et al. (1972), conseguiram sintetizi-la a 1.000°C e 2 2.8 MPa, o
que explica o fato dela ndo ter sido encontrada em sistemas Fe-Nd como uma fase estavel a

baixas pressdes.

Cabral et al. (1989b), constataram a presenga de uma fase metaestével, ferromagné-
tica, com Te¢ = 246°C em ligas como fundidas, cuja estequiometria foi primeiramente pro-
posta por Schneider et al. (1988) como sendo Fe,Nd. Essa fase desaparece quando essas li-
gas sdo submetidas a longos tratamentos térmicos de 730 horas a 600°C. No entanto, surge
uma nova fase de estequiometria sugerida por Schneider et al. (1989a) de Fe,;Nds. Esta
fase se forma periteticamente a 770°C e possui uma Tc = 230°C. As propriedades fisicas
dessa fase foram descritas em detalhes por Schneider et al. (1989a). Mais tarde Schneider
et al. (1989b) e Schneider, Landgraf ¢ Missel (1989), através de anilises magnéticas de ligas
como fundidas, constataram a presenga das fases com Tc = 230°C e 247°C apos recozimen-
to por 2h/600°C, assim como ap6s tratamento de 24h/600°C, sugerindo que as fases com Te
=230°C e 247°C fossem distintas. Sua estrutura cristalina foi posteriormente estudada por
Moreau et al. (1990), e sua estequiometria por Landgrafet al. (1991), tendo sido determi-
nada como verdadeira a formula Fe,;Nds. Resultados obtidos por Hennemann et al. (1993)
ratificaram essas afirmacdes.

Uma série de outras fases foi relatada em ligas com caracteristicas especiais: em ligas
amorfas com composicio Fe,Nd, Alperin et al. (1979) constataram uma fase com tempera-
tura de Curie igual a 32°C; Stadelmaier et al. (1986), no estudo de ligas produzidas por res-
friamento rapido, relataram a presenga de uma fase com estequiometria Fesw Nd, com x va-
riando entre 0.0 e 3.5, sendo essa uma fase magneticamente ordenada e com Te = 100°C;
Croat (1982) observou a presenga de uma fase com Tc = 229°C em seu estudo de ligas cris-
talizadas a partir de amorfos, sendo ela responsdvel pelas altas coercividades apresentadas
pelas ligas de Fe-Nd estudadas. As propriedades magnéticas das ligas produzidas por Croat

jé haviam sido estudadas por Taylor et al. (1978), que mediu Tc’s entre 70 e 103°C.
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Landgraf et al. (1990), observaram que uma fase metaestave! denominada A,, se de-
compde em Nd e na fase Fe;;Nd; ap6s longos tratamentos térmicos.

O diagrama de equilibrio de fases do sistema Fe-Nd ¢ apresentado na figura 2.12.
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Figura 2.12: Diagrama de fases calculado do sistema Fe-Nd (Hallemans et al., 1995).

2.3.2 - O Sisterna Fe-Ce

Quem primeiro investigou o sistema Fe-Ce foram Schneider e Verkad (1974), segui-
dos por Buschow e Van Wieringen (1970), que a partir de técnicas de metalografia, difrato-
metria de raios-X ¢ analises térmicas reescreveram aquele diagrama. Foram entdio observa-
das duas fases estaveis: Fe,Ce e Fe/Ce,. A primeira forma-se periteticamente a 932°C, sen-

do ferromagnética e com temperatura de Curie igual a -43°C. J4 a fase Fe-Ce; também for-
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ma-se periteticamente & temperatura de 1.068°C, podendo se apresentar nas estruturas
Th;Niy7 (romboédrica) e ThyZmi» (hexagonal), denominadas fases o e B respectivamente.

A figura 2.13 mostra o diagrama de fases para o sistema Fe-Ce.

1800

[536°C

—tensre [ G @
e F‘nc'z

iI500 ¢+

1400 | 1400

12o0 F

Tomporatin

HOO L
1088°C

100G &

2352*C 923+ C

$00

200

5920

SO0 1 i Y L 1 i P i i
Ce 0 0 » «© 80 o © o 90

Coric {at*/e)

Figura 2.13: Diagrama de fases para o sistema binario Fe-Ce (Kubaschewski, 1982).
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2.4 - O Sistema Ternario Fe-Nd-B

Os imds permanentes baseados nas ligas Fe-Nd-B fabricados pelo processo de sinterizagéio
foram os mais mtensamente estudados nos dltimos anos e apresentam uma microestrutura comum
composta por 3 fases: um boreto magneticamente duro de composigéo FesNd,B; um boreto mag-

neticamente mole de composicdo FesNd B, e uma fase rica em Nd.

O primeiro trabatho publicado a respeito do diagrama de fases do sistema terndrio Fe-Nd-B
¢ devido a Chaban et al. (1979), que apresentou uma se¢fo isotérmica a 400°C e outra a 600°C,
mostradas na figura 2.14. A fase Fe,u2Nd;B foi relatada como tendo a composigiio FeisNd:B. Além
dela, também foram observadas a existéncia de outras duas fases terndrias: a fase m como

FeNdB. e a fase p como sendo FeNd:B; junto com a existéncia dos bindrios: Fei/Nd» e Fe,Nd;
Fe,B e FeB; Nd:Bs, NdBs, NdBs e NdBg -

A projegdo da superficie liquidus na regifio rica em ferro foi apresentada por Stadelmaier et
al. (1984), extendida por Matsuura et al. (1985), omitindo a regifio rica em boro e complementa-
da por uma sessfio isotérmica & temperatura ambiente apresentada por Che et al. (1986). Zhang
e Luo {1987) relataram 2 formac#o peritética da fase v (figura 2.15). Tsai et al. (1987) analisaram

a drea de solidificacdio primaria do composto FesNd. (y). A regifio rica em Fe foi também estuda-
da por Schneider et al. (1986).

Stadelmaier et al. (1987) estabeleceram por meio de andlise de estrutura cristalina, que a
férmula correta para o composto FegNd;B seria Fe(,Nd;B. Bezing et al. {(1985) e Givord et al.
(1985), em estudo a respeito da estrutura cristalina do composto Fe.NdB, indicaram que a formu-
la mais apropriada € Fe.Ndi.Bs com x =~ 0,1176. Esse composto se forma periteticamente a
1.180°C e tem estrutura tetragonal. Ao longo desse trabalho, adotaremos como nomenclatura a

formula FeNd (B4, ou, resumidamente 4:1:4 para a fase 7.
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Figura 2.14: Segdo isotérmica parcial a 400°C e 600°C do sistema FeNdB proposto por
Chaban et al. (1979}, onde (1) Fe1.Nd,B; (2) Fe.NdB, e (3) FeNd,B;,

Além dos compostos 14-2-1 e 4-1-4, vérias outras fases secundérias tém sido encontradas
nesses tipos de fimds & base de Fe-Nd-B e muito se tem discutido a respeito da influéncia dessas
fases minoritdrias nos mecanismos que controlam a coercividade desses materiais (Hole et al,,
1990). Chen et al. (1993), estudando Hgas sinterizadas do tipo Fess NdB; (x = 16-28) encontra-
ram uma nova fase ferromagnética estivel, com composigdo Fe,NdO,, com x ~ 0,3. Trata-se de
uma fase intergranular, que se forma a 650°C com a introdugdo de oxigénio durante as etapas de

produgdo dos imés, apresentando uma Tc = 145°C e H, = 1,4 kA/m.
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Schneider, Landgraf ¢ Missel (1989), em um estudo de ligas como fundidas ricas em Fe,
constataram a existéncia de uma fase com Tc = 285°C, também observada por Cabral (1989a), ¢
outra com Tc = 245°C na liga FesNdsB, que se dissolve completamente quando aquecida a
600°C/2h, sendo substituida pela fase Fe;JNd,B.

Landgraf et al. (1991), mostraram uma drastica mudanca na solidificagfio final do fundido
com o eutético na fronteira bindria do sistema Fe-Nd. A solidificag@io final nfio ocorre diretamen-
te, como provado nos diagramas reportados, porque em muitos casos o eutético final contém uma
parte na morfologia denominada “penacho” (feathery), formada por uma fase metaestavel A,, ten-
do a composi¢gdo aproximada de Ndi Fes (Givord et al., 1992). Apés tratamento térmico, esta
fase se decompde para formar as fase Fe.uNd,B e Nd. Isto sugere que B € provavelmente solivel
na fase A;. Knoch et al. (1994) relataram que a regifo de solidificacio primaria da fase 14-2-1 ¢
bastante estreita para altos teores de Nd, como pode ser visto na figura 2.15.
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Figura 2.15: Projec8io liguidus do sistema Fe-Nd-B. As regibes de solidificagfio primaria
sdo identificadas pelas fases sublinhadas. (Knoch et al., 1994).
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Praticamente todas as amostras estudadas por Knoch e seus colaboradores {1994) mostram
3 reagbes entre aproximadamente 710°C e 670°C, incluindo a transformagdo metaestavel. Essa
transformaclio € causada pelo aparecimento da fase metaestavel A; no eutético. A equipe de
Knoch et al. (1994) concluiu que isso nfio € a razio pela qual a boreto p aparece, ¢ a confirmac¢io
de uma vers3o metaestavel do caminho de solidificacio, que acontece a temperaturas abaixo de
750°C (inchuindo A; e possivelmente Fe7Nds) continua sendo um desafio. A projecdo da superfi-
cie liquidus resulta em um diagrama de fases com as reag5es listadas na tabela 2.15.

Tabela 2.15: Reagdes no sistema terndrio Fe-Nd-B ¢ as correspondentes temperaturas (°C)
(Burzo, 1998).

pl L 4 é-Fe — y-Fe 1392
p2 L + y-Fe — ¢ (Nd;Fe;q) 1185
p3 L 4+ ¥ — NdsFe;7 780
1 L + B-Nd — a-Nd 856
p5 L+ 4-Fe— y-Fe 1381
pb L + FeB — F,B 1389
p7 L+ y-Fe— P (Nd;Fe4B) 1180
p8 L 4+ NdB; — n(Nd; 1FesBy) 1345
el L — NdsFeys + Nd ~ 685
e2 L — y-Fe + Fe;B 1177
e3 L — Nd + Nd;Bs 1000
ed L — n(Nd; jFesBy4) + ®(NdyFe14B) 1115
e5 L — Fe;B + ®(NdyFe 4B) 1110
Ul L+ FeB — Fe;B + NdB4 ?

U2 L+ NdBs — n(Nd; 1FesB4) + FesB ?

U3 L+ y-Fe -» ®(Nd;FeiuB) + ¥ {Nd>Fe7) 1130
U4 L+ NdBs — Nd+ P (Boreto rico em Nd ¢ pobre em Fe) ?

US L+ p— Nd+ n(Nd; ;FesBy) (745)
U6 L+ n(Nd; FesB;) - Nd + P (Nd;Fe4B) 710
El L — ¢ (Nd,Fe;4B) + y—Fe + Fe,;B 1105

E2 L — n(Nd; FesBs) + ®(Nd;Fe4B) + FesB 1095
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No mesmo trabalho, a equipe de Knoch et al. (1994) identificou as regides de cristalizagfo
primdria da fase 14-2-1 para as temperaturas de 1.080, 1.050 e 1.000°C, como mostrado na figura

2.16. A drea de solidificagio primaria de ¢ a 1.000°C é extremamente estreita ¢ nfio permite a

produgdo de um imi de estrutura bifésica. Entretanto, para a composig@o FerNdisBs, pode-se ob-
ter um fmé de estrutura bifisica quando a liga € sinterizada acima de 1.080°C, aproximadamente.

FeB
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Figura 2.16: Sessfo isotérmica parcial da 4rea de solidificago priméria da fase Fe..Nd:B
(¢) a diferentes temperaturas (Knoch et al., 1994).

Henig et al. (1993) citam ainda uma série de fases metaestaveis, que se formam durante o
processo de solidificagio dessas ligas. Estudando a cristalizag@o de ligas amorfas, Buschow et al.
(1986) encontraram as fases FexNd:Bs com Te¢ = 382°C e Fe2NdBs com Te= -43°C, ambas me-
taestaveis. Altounian et al. (1988) estudando a mesma espécie de ligas, encontraram uma fase me-
taestavel com faixa de composicio Feg s:sNdsuiBiasias que é ferromagnética, com Te = 275°C,
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transformando-se em Fe1Nd;B, Fe,;NdBs e Fe-o quando aquelas ligas sdo submetidas a um aque-
cimento acima de 720°C. Stadelmaier et al. (1987) relataram a presenca de uma fase metaestavel
que se forma e se decompde acima de 1.100°C, com composicio provavel Fe;gNd,B ou Fe;;Nd,B.
Schneider et al. (19893, b) confirmaram como sendo Fe.Nd;B a estequiometria correta para
aquela fase, como também propuseram uma estrutura do tipo CCC para a fase metaestavel
FexNd:Ba, com Te= 283°C.

Devido ao grande interesse tecnol6gico e comercial diante das espetaculares propriedades
magneéticas apresentadas por essas ligas, as relagdes de fases dos sistemas Fe-Nd-B foram vigoro-
samente investigadas nessa tltima década. Sdo conhecidos estudos de se¢des isotérmicas parciais
a temperatura ambiente (Zhang e Luo, 1989), a 700°C (Cabral, 1991; Buschow, 1986), a 900°C
(Bushow et al., 1985) e a 1000°C ( Hao e Xu, 1990; Schneider et al., 1986).

Recentemente, Hallemans et al. (1995) apresentaram isotermas calculadas para o sistema
Fe-Nd-B onde citam a fase Fe;NdsBs em vez da fase FeNd,Bs, como mostrado na figura 2.17.

44



o6 ! os Ne

FRACAD MOLAR X!

Fe Fe N& 02 Fe Nd o4
17 2 7 3

Figura 2.17: Secéo isotérmica do sistema Fe-Nd-B & 25°C, onde T, € a fase Fe;Nd;B, T, é
a fase Fe,Nd, ;B, e T3 € a fase Fe;NdsB; (Calculado por Hallemans et al., 1995).

Resultados do estude do comportamento desse sistema a 700°C feito por Cabral (1991)
concordam com os encontrados por Chaban et al. (1979) e Buschow et al. (1986), exceto pela
presenga do composto FerNds e dos campos de coexisténcia das fases Fe,.Nd.B + Nd fase
liquida e Fe/Nds + Nd fase liquida, propostas por Cabral (1991). O diagrama dessa isoterma ¢é
mostrado na figura 2.18.

45



Fe;Nd,

Figura 2.18: Secio isotérmica do sistema Fe-Nd-B a 700°C, proposto por Cabral
(1991).

No seu estudo sobre o sisterna 4 900°C, mostrado na figura 2.19, Buschow et al. (1985),
concluiram que as relagSes de fases ndo diferem daguelas a 600°C descritas por Chaban et al.

(1979), exceto pela coexisténcia de uma fase rica em Nd a 900°C que toma o lugar da solugio
solida de Nd, observada a 600°C.
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Figura 2.19: Segfo isotérmica do sistema Fe-Nd-B a 900°C. Circulos vazios: duas fases;
trifngulos cheios: trés fases. (Ap6s Buschow et al, 1985).
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Stadelmaier et al. (1987), que estudaram esse sistema a 1.000°C, verificaram que a essa se-
¢do isotérmica esta de acordo com as previamente estudadas a 600 e 900°C, a néo ser pela exis-
téncia de um campo de 2 fases: Liq.+FeuNd;B, e pela existéncia de um campo de 3 fases a
1.000°C onde convivem as fases Fe;B, Fe e FeiNd,B. A figura 2.20 mostra essa isoterma.
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Figura 2.20: Sec#o isotérmica do sistema Fe-Nd-B a 1.000°C (Calculado por Hallemans et
al, 1995).

2.4.1-Compostos Fe-R-B (R = Terras Raras)
Asti et al. (1987), apresentaram um estudo bastante detalhado sobre a anisotropia
magnética dos compostos Fe1,Nd;B , citando como um dos problemas mais intrigantes rela-

cionados aqueles, a origem da baixa temperatura de reorientagio de spin verificada para os
compostos de Nd e Ho, ndo observada para os de Pr, Dy e Tb.
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Boltich e Wallace (1985) analisaram as diferencas entre as reorientagdes de spin a bai-
xas temperaturas dos compostos FeNd;B e PruNd;B, propondo uma interpretagiio para
esse comportamento através da proposicio de modelos de campo cristalino. Lin et al
(1989) também estudaram o efeito da reorientagdo de spin para ligas do tipo
(Fe1xYx)aNd2B (Y=AL 8i, Ti, Cr, Mn, Co, Ni e Cu), com x = 0,05 e 0,1, provando que a
substituicdo do Fe por Y tem uma influéncia muito maior sobre a temperatura de reorienta-

¢do de spin do que a substitui¢éio do Nd por outra terra rara.

Sinnema et al. (1989), a partir de estudos de ligas FesR.B, com R = La, Ce, Pr, Nd,
Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tme Lu, e também com o itrio no lugar da terra rara, chegaram a
confirmar a formagdo do composto de estrutura tetragonal 14-2-1 também para o La. Eles
também apresentaram valores de Tc para aqueles compostos (tabela 2.16 ), onde o compos-

to com Gd apresenta o maijor valor, mas cuja magnetizagdo de saturagfio ¢ muito baixa.

Boltich et al. (1985) observaram uma anisotropia magnetocristalina altissima para o
composto FeisGd:B e uma temperatura de Curie de 396°C. Ja o composto FeuDy,B apre-
senta uma magnetizacio muito baixa para interesses praticos, sendo que o estude do uso do
Dy e do Gd em ligas magnéticas tem sido mais intenso para sistemas quaterna-
rios (Imaizumi et al., 1987; Missel et al., 1989, Mildrum ¢ Umana, 1988; Tenaud et al.,
1990, Tokunaga et al., 1986, Kim e Camp, 1995; Takiishi et al., 1999).

Ja foram sintetizados compostos do tipo 14-2-1 com itrio, tério € com todos os ele-
mentos terras raras, sendo que os melhores resultados, em termos de desempenho magnéti-
co para essa fase, sfio apresentados quando ela é formada com o praseodimio ou o neodi-
mio. Uma lista desses compostos e suas caracteristicas cristalograficas ¢ propriedades mag-
néticas € mostrada na tabela 2.16.
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Tabela 2.16: Propriedades magnéticas e cristalogrificas de compostos do tipo
FeuR.B, onde: a, ¢ sio parimetros de rede; p, € a densidade da célula unitaria, medida atra-

vés dos resultados da anilise de raios-X; o ¢ a densidade de magnetizaciio da amostra medi-

da a temperatura ambiente ¢ M ¢ a magnetizacdo de inducfo 4 temperatura ambiente, calcu-

lada através dos pardmetros p e & (Sinnema et al., 1989).

R,Fe, B a ¢ P T, T ¢ M
@ @ (8/car) (K) (°0 (Am/kg) M

R=Y 8.757 12026 6.93 558 285 45 .21
La £3.97] 12398 740 530 257 130 1.208
Ce 8.72% 12057 116 425 152 105 100
Pr 3838 10289 143 565 292 109 1017
Nd 8792 12177 162 580 X7 120 1.148
Sm 8777 12.105 118 616 343 1% LN
Gd 8.780 12075 190 650 n ki 0.764
T 3788 12070 19 620 M7 41 0411
Dy 8757 1.9 8 585 i 4 0.446
Ho 8753 11,988 812 563 92 40 0408
Fr 8734 11942 82 55 n % 0.997
Tm 8.728 11928 3.26 540 267 14 1.183
La 81m2 11383 841 538 262 % 1.004

Ainda nfio se chegou a um consenso a respeito da origem fisica da alta coercividade
apresentada por esses imfs, no entanto admite-se que a alta anisotropia magnetocristalina
dos compostos FewR,B ¢ condicio necessaria para que altas forgas coercivas sejam obtidas

nesses matetiais,

Apesar de todas as divergéncias sobre os mecanismos que controlam a coercividade
dessas ligas, € crescente o interesse em se melhorar o desempenho magnético desses tipos
de ligas, pela adi¢do de pequenas quantidades de metais de transicSo e/ou a de elementos
terras raras nos imis permanentes de Fe-Nd-B. Croat et al. (1984) reportaram que o Ce e
Sm substancialmente reduzem a coercividade dessas ligas produzidas por “melt-spinning”,
especialmente 0 Sm. Rabinovich et al. (1995), conclufram que o Pr ¢ o Nd apresentam com-
portamento similar quando usados individualmente em compostos Fe-R-B, entretanto o Pr

geralmente resulta num aumento da coercividade combinada a um decréscimo dos valores
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da remanéncia quando usado para substituir parcialmente o Nd nessas ligas. J4 Missel et al.
(1989) sugeriram que a substitui¢cdo do Nd por metais terras raras pesados como ¢ Dy ou
o Th, ou por metais ndo magnéticos como o Ti, Zr ou Hf resultam em um aumento da ani-
sotropia uniaxial dessas ligas. Abache ¢ Oesterreicher (1985) conferiram que a adi¢dio do
Dy e do Tb em ligas Fe-Nd-B provocam um aumento significativo da coercividade, acom-
panhada por uma queda nos valores da magnetizagio de saturagdo, € conseqiientemente, do

produto energético desses imés.

Rabinovich et al. (1995) estudaram ligas de composi¢do FessNdi7..PrBs ¢ encontra-
ram uma microestrutura semelhante 3 encontrada em ligas do tipo Fe-Nd-B: o composto
magneticamente duro Few(Nd,Pr), B; o boreto Fes(Nd, Pr)Ba ¢ duas fases ricas em Nd e em

(Nd,Pr) respectivamente.

Da mesma forma, foi estudada a adigfio de metais de transi¢do em substituicdo ao Fe,
como o Co, AL, Mn, Ti, V, Cr, Mo, W e Ni, com a finalidade de se obter melhores valores
para a temperatura de Curie e coercividade em ligas do tipo Fe-Nd-B (Buschow, 1989;
Weitzer et al., 1990, Leonowicz e Kaszuwara, 1996; Mello et al., 1996). Ma e Narasimhan
(1986) produziram ligas de Fe-Co-Nd-B com adigio de Ni e Al, onde foi verificado um au-

mento tanto da Tc quanto da M, para as ligas com Ni.

Trabalhos como os de Arai e Shibata (1985), Fuerst et al. (1986) ¢ Buschow et al.
(1988) mostram que em ligas Fe-Nd-B, a substituicio de Fe por Co causa um aumento
significativo da Tc desses fmis em comparagio com os imés de Fe-Nd-B, mas, em contra-
partida, apresentam valores inferiores para as demais propriedades magnéticas. Arai ¢ Shi-
bata (1985) também apresentaram dados sobre a influéncia da concentragdo de B e Nd para
ligas do tipo FessCo1:Ndzs,B,, verificando mudancas significativas de todas as propriedades
magnéticas, tendo-se obtido o maior valor para a coercividade quando y = 7, para o que a
liga apresentou uma Tc de 450°C € (BH)ms = 131,3 kJ/m’.
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Knoch et al. (1989) estudaram o efeito da adicio de Al e alumina (ALQs) as ligas
sinterizadas de Fe-Nd-B, verificando um aumento consideravel nos valores de coercividade,
especialmente no caso das ligas dopadas com ALQ,, com um aumento de 80% em compa-
ragdo a liga de Fe-Nd-B. No entanto, a obtengio de altos valores de coercividade aliados &
altas temperaturas de Curie parece conflitante. Grdssinger et al. (1988) e Schrey (1986)
também observaram os efeitos da substitui¢fo parcial do Fe pelo Al sobre a microestrutura
¢ as propriedades infrinsecas desses imis, revelando que a Tc e a temperatura de reorienta-
¢8o de spin diminuem com o aumento da concentragdio de Al na liga, ac mesmo tempo que
a coercividade aumenta, provando que a anisotropia da fase, sozinha, ndo determina a coer-
cividade. Na procura de aliar essas duas propriedades fundamentais a producio de imés per-
manentes de alto desempenho, Jiang et al. (1988), Mizoguchi et al. {(1987), Yang et al.
(1986), Mizoguchi et al. (1986) e Kaszuwara et al. {1995) produziram fmds com substitui-
¢Bes parciais de Fe por Co e Al, conseguindo resultados promissores, como apresentado na
tabela 2.17. Sagawa et al. (1990) relatou significativo aumento nos valores de coercividade
e produto-energia em imds Fe-Nd-B com adigio de vanddio, em conseqiiéncia desse ele-
mento inibir o crescimento de grios da matriz, promovendo alta coercividade nas ligas sin-
terizadas. Schultz et al. (1990) também apresentaram resultados semethantes para ligas do
tipo Fe-Sm-MT (MT =V, T, Zr).

Tabela 2.17: Propriedades magnéticas da liga comercial, comparadas com a de ligas
com adi¢do de Co e Co+Al (Adaptada de Mizoguchi et al., 1986).

Fe,,Nd,sB, 12 88 2865 312
Fe@,5C015Nd15B5,5 1,4 49 329 505
FeﬁzJCOgsAl Nd;sBs,s I,3 _ 87,5 326 500

Estudos realizados por Stadehmnaier et al. (1987) e Tao e Hadjipanayis (1985) sobre a

substituig@io do B por C, Si, Al, Ge e P mostraram que, comparativamente, os boretos apre-

52



sentam maior estabilidade térmica que os compostos formados por esses elementos, especi-
almente em relagiio aos compostos do tipo Fei.Nd,Me. A fase 14-2-1 na liga Fe-Nd-C, por
exemplo, s6 se forma quando a liga no estado bruto de fusio ¢ submetida a um tratamento
térmico em um intervalo muito estreito de temperaturas, entre 830 e 880°C (De Mooij e
Buschow, 1988; Feng e Wang, 1989). Quando o B ¢ substituido por Al ou por outros me-
taloides, como o C ou Si, é observada uma queda brusca das temperaturas de Curie apre-
sentadas por aqueles compostos, devido 4 mudanga do raio atémico e a valéncia que assu-
mem. Tao ¢ Hadjipanayis (1985), também reportaram a existéncia de pequenas quantidades
de uma fase desconhecida com Tc maior que a dos compostos FesNd.B em amorfos do
tipo Fe-R-Me e Fe-R-Al comR= Gd, Hoe Dye Me =B, C e Si. Chene Chin (1990), estu-
daram a adigfio de pequenas quantidades de nitreto de boro em ligas com composigdo co-
mercial (FerNdisBs), tendo registrado aumento de 20% nos valores da coercividade para
uma adigéio de 0,1% de nitreto de boro. Liu ¢ Luo (1989) mostraram que, quando combina-
da com a adicfio de Mo e Nb, o efeito da substituicio de B por C nos compostos 14-2-1 so-
bre a sua Tc¢ & bastante diminuido. Sénchez et al. (1996) reportaram a formacéo de uma fase
metaestavel A, com Tc = 245°C, que se decompde quando a liga ¢ submetida a um trata-
mento térmico a 600°C, sendo essa a principal fase formada em ligas de composicdo
NdsoFe:s(B1.<Cx)s, n0 estado bruto de fusfio. Pequenas quantidades de uma outra fase de Tc
= 290°C também foram encontradas para x = 0,90. Estudos recentes ( Lopez et al,, 1999;
Lépez et al., 2000) reportaram que o tratamento térmico aplicado aquelas ligas nfo trans-
forma A, no composto Fe.(R,C, como observado para x = 0, afirmando a formag#o de uma
outra fase, chamada Dy, com Tc = 245°C.

A adigdo de hidrogénio tem sido intensamente estudada nos tltimos anos (Tejada et
al., 1999; Emura et al., 1998; Tanaka et al., 1997; Fruchart et al, 1997) devido ao fato do
hidrogénio intersticial atuar de forma positiva sobre os valores de M, Tc e anisotropia mag-
nética do composto Fe..Nd;B, além do efeito da decomposigio da fase 14-2-1 em ferro
puro, NdH; e Fe,B (combinada com recombinagio da liga sob tratamento térmico em va-
cuo), quando a amostra € aquecida acima de 650°C em uma atmosfera de hidrogénio, pro-

mover a formacio de pos com alta coercividade.
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Muitos outros estudos sobre a substitui¢io combinada de Fe, Nd ¢ B por outros ele-
mentos de liga podem ser encontrados na literatura (Sun et al, 1989; Gudimeta et al.,
1986; Hosseini et al., 2000; Huang et al., 1991a, b; Kim et al, 1991; Li et al., 1991).

2.5- Imas Permanentes com Mischmetal e Didimio

Junto ao interesse de se methorar as propriedades magnéticas das ligas & base de elementos
terras raras com o incremento ou substituigio desses elementos, aumentou também a procura de
materiais alternativos que fossem adequados para a produgdo de imas permanentes de baixo cus-
to, uma vez que a obtengéo de elementos terras raras puros se d4 por um processo bastante com-

plexo e conseqiientemente caro.

O mischmetal (MM) ¢ uma mistura de terras raras resultante da eletrdlise de cloretos de
metais terras raras leves fundidos, sendo os elementos com maior percentual nessa mistura o Ce,
La, Pr e Nd, como mostrado na tabela 2.14. J4 o didimio & uma liga metalica dos elementos Nd,
Pr e Ce, sendo mais caro que 0 MM, mas muito mais barato que qualquer um dos elementos de
sua composicéo, além do que, compostos magnéticos produzidos a partir dele exibem proprieda-
des magnéticas muito mais atraentes que os imds com MM. A figura 2.21 mostra um fluxograma

de obten¢do dessas duas misturas metalicas a partir do minério bruto, implantado pela INB.
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Figura 2.21: Diagrama esquematico simplificado do processo de separagio dos elementos

terras raras a partir do minério bruto (Rosental, 1999).

Ramesh et al. (1986), mostraram que a microestrutura de imés do tipo Fe-DD-B, produzi-
dos pela técnica de metalurgia do pd ¢ semelthante 4 dos fmids de Fe-Nd-B e atribuiram os baixos

valores de coercividade medidos, a formagfo de 6xidos de terras raras.

Walkiewicz et al. (1983) comparou as propriedades magnéticas de ligas com mischmetal
natural ¢ sintético (livre de Cério), combinados com Co, Cu e Mg, sendo que nenhuma composi-

¢do em especial se mostrou melhor que as demais para todas as propriedades.

Gong e Hadjipanayis (1988) estudaram o comportamento magnético de ligas Fe-MM-B
“melt-spinning” e sinterizadas. As ligas como fundidas apresentaram baixos valores para coercivi-
dade, que eram incrementados apds um tratamento térmico entre 600 e 700°C. Esse efeito € con-
seqiiéncia do pequeno tamanho de grio da fase Fe,,MM,B que ¢ formada ap6s a cristalizacdo da
fase amorfa. A adiciio de Al e Dy a essas ligas provocou o aumento da forga coerciva acompa-
nhado por uma diminui¢io da magnetizagfio de saturacfio. O mesmo efeito foi observado para li-

gas Fe-MM-B sinterizadas onde o Fe foi parciaimente substituido pelo Al. No entanto, altas con-
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centracdes de Al resultam em decréscimo tanto da forga coerciva como da magnetizagiio de satu-

racio.

Os resultados encontrados por Gong e Hadjipanayis para ligas Fe-MM-B produzidas por

“melt-spinning” e tratadas termicamente sdo apresentadas na tabela 2.18.

Tabela 2.18: Propriedades magnéticas das ligas “melt-spinning” e tratadas termicamente en-

tre 600 e 700°C (Gong e Hadjipanayis, 1988).

Fe,sAIMM,(Bs 10,7 0.4 120 11 16 245
Fe,sALMM B, 95 0,3 100 10,2 33 230
FerALMM ;B; 75 0.2 200 8,87 33 230
Fe,s AIMM,,Dy, B, 7,9 0,16 120 8,82 541 240
Fe,sALMM, Dy, B, 75 0,16 100 8,53 557 240
Fe,sMM,-B; 9.2 0.16 120 10,1 263 240
Fe,sNd,MM,,Bs 11,4 0,4 150 10,4 748 280
Fe,sNd,MM;B, 12,6 0,16 150 11,2 652 305
FerNdisBs 13,7 0,4 140 10,6 127 321
Fe,Nd,B 15.7 0.2 170 185 541 320

Yamasaki et al. (1986) relataram em estudo a respeito da influéneia da velocidade da tém-
pera sobre as propriedades das amostras do tipo Fe-MM-B produzidas por “melt-spinning”, que
essas ligas apresentam desempenho magnético melhor que as ligas do tipo Fe-Ce-B e Fe-La-B,
provavelmente em fungfio do aumento da anisotropia resultante da formagfio de um composto
com Ce ¢ La. Além disso, Jurczyk (1988) reportou que o Ce confere maior sinterabilidade a ligas

dessa espécie.
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Yamamoto et al. (1990), reportaram altos valores de produto energético para ligas de
Feo149DDxCo/B1s obtidas pelo processo de “melt-spinning”, tendo sido verificado que a medida

que x aumenta, o valor da coercividade cresce, mas a remanéncia diminui. O mais alto valor de

(BH)u Obtido foi de 149,1kJ/m’, para x = 27.

Yang et al. (1985) também compararam o efeito do MM com o das terras raras puras em

compostos do tipo FexRysB;, cujos resultados obtidos para as temperaturas de Curie sdo mostra-

dos na figura 2.22.

Te [t*C) R;s By Fe 78

MM Pr Nd Sm Gm Y
Figura 2.22: Temperaturas de Curie em fungdio dos elementos terras raras R (Segundo
Yang et al., 1983).

Estes dados esto de acordo com os obtidos por Sinnema et al. (1989), quanto ao desempe-

nho do Gd em relagio aos outros elementos terras raras.

Partindo do fato de que a substitui¢iio do Nd por elementos terras raras pesados ou por me-
tais ndo-magnéticos aumenta a anisotropia uniaxial de ligas a base de Fe-Nd-Co-B e que a adigdio
de Al Si, V, Cr, Mn, Mo, Ta ou W nessas ligas em substitui¢io ao Fe também colaboram para o

aumento dos valores de anisotropia exibidos, Jurczyk (1988) sugeriu a utilizagéo desses elemen-
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tos em ligas onde o Fe fosse substituido pelo Co e o Nd pelo MM ou DD (DD = didimio), com a
finalidade de diminuir os efeitos dessas substitui¢Ges sobre a coercividade dessas ligas. Amostras
do tipo RoFen<TxCo:B (T = Al ou Mo e R = MMS, DD ou Nd) foram produzidas e para todas
as substituigdes verificou-se que a T¢ decresce com o aumento de x. Quando o Fe ¢ substituido
pelo Mo e Al os valores de magnetizagio decrescem com o aumento de x e conseqlientemente os

valores de produto-energia sio menores. A tabela 2.19 apresenta estes e outros resultados.

Okada et al. (1985) estudaram o efeito da substituicsio do Nd pelo DD em imés do tipo Fe-
R-B. Em ligas Fe-DD-B, verificaram que a coercividade aumentava com os valores de B entre | e
1,6%. Essas ligas apresentaram propriedades magnéticas que variam muito com a temperatura de
sinterizagdo e a quantidade de DD e B utilizadas. Foi relatada também a presenca de uma fase rica
em Ce, distribuida a0 longo do contorno de gréio da fase rica em Nd das ligas ap6s sinterizadas e
de uma outra rica em Nd+Ce. Observou-se que o ponto de fusio do composto Fe,JNd,B era me-
nor para ligas com altas quantidades de Ce, resultando em ligas com boas propriedades magnéti-

cas apds sinterizacdo a baixas temperaturas (1.040°C).

Patel et al. (1991), da Ford Motors Company, desenvolveram um fmi permanente a base de
Fe-MM-B contendo de 12 a 22% at. de MM e adigbes de AL, Dy e Ni. Eles encontraram uma mi-
croestrutura contendo dois tipos de compostos 14:2:1, que compreendia pelo menos 70% do vo-

lume da liga, uma fase 4:1:4, uma fase rica em terras raras e ferro Hvre.

Paik et al. (1987), prepararam ligas de Fe-Ce-DD-B com valores de coercividades melhora-
dos pela implementagdo de um tratamento quimico de limpeza dos p0s dessas ligas ap6s moagem,
assim como pelo estudo de diferentes tratamentos térmicos. Os resultados mostraram que longos
tratamentos quimicos implicam em valores menores de coercividade, assim como tratamentos tér-

micos acima de 700°C resultaram em aumento da coercividade.
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Tabela 2.19: Propriedades magnéticas para os compostos FeuR:B e RoFen«TCo:B (T =
Al e Mo; R = MMS, DD ou Nd) (todos os valores tomados a 22°C) ( Jurczyk , 1988 ).

MM, Fe, B 215 1,26 32 318

MM, Fe,;; Co.B 363 1,27 30 326
MM; Fey1 05 Alops Co, B 360 1,26 41 318
MM, Feyi 00 Aly10Co, B 358 1,26 42 318
MM, Fey; 55 Aly;sCo: B 354 125 41 310
MM, Fe;i95 Mogys Co, B 359 1,26 45 318
MM, Feyy 90 M0y Co, B 354 1,25 49 310
MM, Fey; 3s Moy sCo, B 349 1,24 48,5 302
DD; Fe; ;B 305 1,57 55 485
DD Fe,; Co, B 442 1,58 53 501
DD, Fe; 95 Alyos Co, B 440 1,57 59 501
DDz Fen,gﬁ Alo,m COz B 437 1,57 62 493
DD, Fe; 35 AlyisCo B 435 1,56 64,5 485
DD; Feqos Moyos Co: B 435 L36 66 493
DD, Fey; 90 Mo0y,0Co, B 428 1,55 71 485
DD; Feqy3s M0g5Co, B 422 1,54 68 477,5

* Valor tedrico

Huang et at. (1991a) produziram ligas de composi¢do (SmyR).FesNy, comR = Ce, Nd e
MM e R = Tb ou MM, mais o itrio, com o intuito de estadar o efeito da nitrogenacfio sobre as
propriedades magnéticas do composto 17-2 formado com esses elementos de liga, tendo obtido
para a composi¢io (SmosMMua): FerN, um valor de H, muito préximo ao do composto
Fe,:Nd;B, mas com uma Tc 150°C maior que ele. Koo (1984), mostrou que a substituigdo de
50% de Sm por MM em ligas de Sm-Fe-Co-Cu-Zr produz ims com produto-energético maior
que 135 kJ/m® , 0 que pode ser considerado um bom resultado, uma vez que a liga sem MM apre-

senta um valor de (BH)ux em torno de 199 kJ/m’ .
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Nos dltimos 10 anos, diversos outros grupos de pesquisa revelaram estudos quanto ao uso
do DD e do MM como substitutos de terras raras puras em ligas magnéticas, através do uso de
diversas técnicas de producdo de imis, relatando resultados promissores (Zhang et al., 1991; Ko
et al., 1997; Betancourt e Davies, 1999; Hosseini et al., 2000).

2.6 — Técnicas de Producio de Imis Permanentes

A fabricag8o de imls permanentes tem que ser feita de fal forma que, em algum estagio da
produgdo, seja introduzida uma forga coerciva ao material. A presenga de uma alta anisotropia
magnetocristalina € um pré-requisito para que sejam alcancadas altas forgas coercivas, mas ela so-
zinha ndo ¢ suficiente. Pardmetros importantes sfo o tamanho de particula e a presenca ou ausén-
cia de certos tipos de defeitos que podem atuar como centros de nucleagfio ou como “pinning
centres” para paredes de dominios (Buschow, 1989). Ligas magnéticas podem ser produzidas
principalmente através dos métodos de fusfo, “melt-spinning” ou processos de redugio-difusio.

Uma representagdo esquematica dos processos de fabricago mais comuns ¢ apresentada na figu-
ra 2.23.
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Figura 2.23: Rotas de fabricacdio mais comuns, aplicadas na produ¢fo de imis permanentes

de terras raras com alta anisotropia (Buschow, 1989).

A rota (A) é a mais usual na fabricagfic de materiais como o Fe.Nd,B. Nesse processo, a
coercividade é conseqiiéncia do pequeno tamanho de particula e do tratamento de sinterizagfo. O
material ligado pode ser obtido por fusSio ou por redugfo calciotérmica. A pulverizagiio do mate-
rial no estado bruto de fusfo pode ser feita mecanicamente (rota {A)) ou por um método mais so-
fisticado, através do fracionamento do material pela introducfio de hidrogénio em sua estrutura
cristalina (rota (B)). Esse método aproveita o fato de que muitos intermetélicos de terras raras

sdo capazes de absorver grandes quantidades de hidrogénio, reversivelmente. A absorgfio de hi-
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drogénio leva a uma considerdvel expansdio dos pardmetros de rede do material, e a variagio de
volume entre as regides dopadas e as nfio dopadas durante o processo de absorgiio do gés, provo-
ca trincas no material, tornando-o extremamente fragil. A metalurgia do p6 e seus problemas sdo
completamente evitados na rota (C), na qual lingotes no estado bruto de fusfio sdo conformados
a quente, num processo que resulta diretamente em imfis permanentes. Estes imis sdo anisotropi-
cos devido ao fato dos efeitos combinados de crescimento cristalino € pressio controladas gera-
rem uma dire¢fo de magpetizagio preferencial, paralela 3 diregdio de prensagem (Nozieres e
Delabathie, 1989).

Outras rotas, ndo incluidas na figura 2.23, foram desenvolvidos para se obter microestrutu-
ras compostas de finas particulas, exibindo uma forga coerciva suficientemente alta, como o mé-
todo de mecano-sintese, “melt-spinning” ou “boronizagiio”. Uma breve explicacio sobre esses

procedimentos sera feita a seguir.

2.6.1 — Métodos de Preparaciio das Ligas

2.6.1.1 - Fusio e Solidificacio

Apesar do composto Fe,Nd.B se formar por meio de uma reagdo peritética, os
limites da regidio de transformagio priméaria desse composto sdo consideravelmente
mais estreitos que no sistema bindrio Fe-Nd. O sistema ternario Fe-Nd-B tem um rigi-
do campo de trés fases onde os compostos Fe;;Nd;B, Fe;Nd; B, e Nd sdo as fases
terminais. Em torno de 710°C existe um terndrio eutético dentro desse campo de trés
fases, que atua com um agente de formagio de liquido, possibilitando a aplicacéo da
técnica de sinterizagio por fase liquida nessas ligas. Dessa forma, em muitos casos
materiais rigidos com composigiio em torno de Fe,Nd;sBs, também conhecida como
composi¢dio comercial, foram preparados. No chamado “im# de duas fases”, a fase
boreto ¢ suprimida pela escolha de uma composicio nominal conveniente, com o ob-

jetivo de diminuir a fragdo volumétrica da fase nio magnética (Fe,Nd; B,) (Schneider

62



et al., 1987). Maximizar a quantidade da fase 14-2-1 pela redugfio de Nd proximo a
composicdo estequiométrica parece ser essencial para se obter imis com alta energia.

No entanto, a precipitagdo de Fe-o aumenta com a diminuiciio da quantidade de Nd.

Em ligas com composi¢io FeaxNd:Bs, com x = 13-15, Scott et al. (1996)
desenvolveram um método de produgio em duas etapas, incorporando lingotes no es-

tado bruto de fusfo (processo de pares de difusio, explicado logo a seguir), seguido

de tratamentos isotérmicos de maneira a minimizar a quantidade de Fe-a precipitado.
Com a diminui¢io de Nd para 13% na liga como fundida, foram obtidos imés com
B=1,45 T & (BH)uu = 400 kI/m’.

Ligas de Fe-Nd-B ja foram obtidas pelo métodos comuns de fusfio em forno de
indu¢o e forno a arco, dentre outros, sob atmosfera inerte, partindo de elementos pu-
ros ou de blocos pré-ligados, como de Fe-B. A difusdo em temperatura elevada pode
ser utilizada para sintetizar uma liga a partir de seus componentes {ou pré-ligas) pul-
verizados. Os pds sio misturados, compactados e entdo aquecidos, ocorrendo simul-
taneamente a sinterizagio e a homogeneizacio da composigdo. No caso de elementos
susceptiveis & oxidagdo, como os elementos terras raras, € necessdria uma atmosfera
com teores bastante baixos de oxigénio, pois 0 processo ocorre a altas temperaturas,
com elevada superficie especifica e exige tempos razoavelmente longos. A fusio em
vdcuo ndo tem vantagens se comparada com a fusfio sob gas inerte, uma vez que ha
uma perda em peso de alguns componentes por volatizag8o. Um processo semelhan-
te ao da sinterizagdo € o chamado “pares de difusdo”, que utiliza a redistribui¢fo dos
componentes para a formagdo das fases desejadas. No caso dos pares de difusfo, ao
invés de se partir de p6s, parte-se de blocos macigos de cada componente. Estes blo-
cos tém superficies planas que sio colocadas uma contra a outra, formando uma in-
terface entre dois elementos. Colocados em temperatura elevada, os elementos se di-
fundem em ambas as dire¢des, formando as fases possiveis no sistema estudado (Nei-
va, 1998). A microestrutura dos blocos no estado bruto de fusdo influencia as pro-
priedades do material final. Estudo apresentado por Ma e Bounds {1991), revela que

finos lingotes fundidos (menores que 4,4 mm de espessura) ou uma rapida velocidade
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de solidificagio (nfo ¢ citada no trabalho a faixa de velocidades de solidificagdo) sio
essenciais para se obter bom desempenho magnético nesse processo de producdo de
fm3s.

2.6.1.2 — Método “Melt-Spinning”

Ligas de Fe-R-B rapidamente solidificadas exibem alta coercividade devido a
sua microestrutura com grios muito pequenos, mas sem a aplicagdo de um subse-
quente processamento, sua remanéneia e produto energético sio, em geral, limitados
pela orientacdo aleatoria dos griios (Croat et al, 1984). Composigdes que possibili-
tam a produgfio de ims por “melt-spinning” com Gtimas propriedades magnéticas
s&o ricas em terras raras (R), comparadas com o composto FeuR,B. Este excesso de
R causa a formagio de uma fase secunddria, com um ponto de fusfo relativamente
baixo. A técnica de “melt-spinning” consiste na injecio de um fluxo continuo de liga
fundida sobre a superficie de rolamento de uma roda metalica giratdria refrigerada.
Forma-se a fita que € continuamente expulsa da superficie, de modo que o fluxo liqui-
do sempre encontra uma superficie livre para se solidificar, o que conduz a elevadas
taxas de resfriamento. Diversas outras técnicas baseadas nesse mesmo principio sdo
utilizadas, produzindo-se fios, flocos ou pés. Se ndo houver renovagdo da superficie,
pode-se ter a formagdo de uma camada depositada (Neiva, 1998).

Urna atmosfera com gds inerte ou vicuo protege os elementos terras raras da
oxidagdo durante o processo a alta temperatura. A taxa de resfriamento € da ordem
de 10°-10°K/s e depende da velocidade da roda metalica.

A microestrutura da fita obtida depende da taxa de resfriamento do material
fundido. Para uma dada composigdo, 2 melhor combinagdo de coercividade intrinseca

e remanéncia é obtida dentro de uma estreita faixa de velocidades para a roda girato-

ria, v.. Pinkerton (1986), por exemplo, relatou que no caso de ligas Fe-Nd-B, valores
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de v. em torno de 21 m/s sdo os mais adequados para se produzir boas fitas. Otimas
propriedades magnéticas foram alcangadas quando o material obtido consistiu de pe-
quenos cristalitos poliédricos de Fe,,Nd:B, cada um sendo envolvido por uma fina ca-
mada (2-3 nm) da fase nanocristalina rica em Nd (Croat et al., 1984). Os grdos sdo
aleatoriamente orientados. O didmetro dos grios (20-80 nm) é menor que o didmetro
critico (d.), abaixo do qual uma particula esférica isolada terd um Gnico dominio mag-
nético, estimado em torno de 150 nm (Mishra, 1986) ou 300 nm (Livingston, 1985).
A fase de contorno de griio ocupa apenas uma pequena porcentagem do volume, mas
é responsavel pela alta coercividade alcangada nos materiais obtidos pelo processo de
“melt-spinning”. Geralmente, as melhores propriedades magnéticas séo obtidas ape-
nas para um conjunto bem estreito de pardmetros tecnologicos. Dessa forma, em fitas
com composicio Fee Nd;s Bas, uma indugio remanente acima de 0,9 T em combina-
¢io com valores de coercividade H.= 1,1 MA/m foram verificadas para v. = 16-20

m/s, como mostrado na figura 2.24.
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Figura 2.24: Campos coercivos H, ¢ indugdo remanente, B, de fitas obtidas
pelo processo de “melt-spinning”, em fungfo da velocidade de rotacio da roda refri-

gerada (Manaf et al. 1991).
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2.6.1.3 — Processo de Reduciio-Difusio (R/D)

A redugfo metalotérmica é uma técnica usual para obtencdo de terras raras. Se
¢la for realizada na presenga de um metal de transicfio, este pode formar uma liga com
a terra rara. As principais vantagens do processo R/D sfio que ele utiliza 6xidos de
terras raras como matéria-prima, que s3o relativamente mais baratos que os metais
puros e a produgdo direta de pos de ligas convenientes para moagem. Entretanto, as
quantidades de célcio e 0 oxigénio desses pés sdo maiores que em ligas produzidas
pelos processos de fusdo. A produgfio de FeiNd,B por meio da redugdo calciotérmica

de Nd20; e B;0; pode ser representada pela equagiio (Zabala et al., 1986):

2 NdxO; + B;0s + 28 Fe + 9 Ca — 2 FeuNd:B + 9 Ca0 (2.1)

Alternativamente, o boro poderia ser introduzido de outra maneira, como na
forma combinada de Fe-B (Liu et al., 1991; Guillherme e Paschoal, 1992). As etapas

usadas no processo tradicional de R/D sfio mostrados na figura 2.25.

Fe Nd, S e Boea P Ca
(FerrotBor0) ", semmamina
> Mistura [
A{:gazecémeﬁia
Hidratacio

Lavagem com aoa

Aclo Acético
Lavase com Metano

Secagem no vacuo
d

Figura 2.25: Etapas no processo de R/D usados para produzir ligas de Fe-Nd-B
(Burzo, 1998).
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Pés dos materiais de partida sfo misturados com um ligante e depositados em
um reator de ago, que ¢ fechado e introduzido em um forno. O tempo e temperatura
de aquecimento variam de 2 a 16 horas e de 1.100 a 1.200°C. Esse processo ¢ realiza-
do sob atmosfera de hidrogénio. Depois disso, o reator € transferido para uma cimara
resfriada e purgada com argonio, que € removido para hidratacio da amostra ap6s al-
cangada a temperatura adequada. As seguintes reagGes sdo consideradas para aconte-

cerem durante essa etapa:

CaH; + H;O » CaO + 2H; (2.2)

Ca0 + H,0 — Ca(OH) (2.3)

Ambas as reagBes s80 exotérmicas e resultam em uma mudanca da forma do
material, que eventualmente se transforma em um pé muito fino. O tempo necessario
para hidratagéio € de 3-4 dias. O p6 € entdo colocado em um becker de 4gua gelada e
mecanicamente agitado para dissolver o limo. A frag3o rica em Fe-Nd-B se separa do
limo, assentando-se no fundo do becker, sendo removido por decantacio. Essa etapa
do processo ocorre com a temperatura da dgua permanecendo entre 15 e 20°C. O
limo residual € dissolvido por meio de uma solucdo de dcido acético compH entre 6 ¢
7. A solugdo € entfio decantada ¢ o pé submetido a uma lavagem de 4gua, seguida de
outra de metanol. O p6 imido ¢ colocado em um dessecador aquecido, sendo secado

a uma temperatura maxima de 40°C.

O maior problema nesse processo € a perda de Nd, particularmente nas etapas
de lavagem. Esta perda resulta da agfio corrosiva entre a dgua e a fase rica em Nd.
Essa perda pode presumivelmente ser reduzida pela diminuic3o da quantidade da fase
rica em Nd no produto final. Uma das formas € se produzir pds de FeiNd,B com
composigéo proxima da estequiométrica. Outros grupos de pesquisadores apresenta-
ram variagbes para 0 processo, como a adicfio de outros compostos a matéria-prima
de partida (Okajima et al., 1987), a troca total (Sun et al., 1988) ou parcial do Nd»O:
(Liu et al,, 1991), ou ainda a obtengio de pds hidretados no final do processo (Ram e
Joubert, 1992).
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2.6.1.4 — Mecano-Sintese (“Mechanical Alloying”)

Ao invés do processo convencional, no qual uma mistura de componentes &
fundida e uma liga sélida é obtida por solidificaggio, nesta técnica, os elementos cons-
tituintes da liga sdo colocados em contato fntimo por meio de impacto mecanico, usu-
almente em moinhos planetarios. A carga é colocada no interior de um recipiente jun-
to com bolas de moagem. A energia de impacto dependera da massa das bolas e de
sua velocidade em relagdo as paredes do recipiente. As particulas de p6 metalico sdo
intensamente deformadas pela colisfio das bolas e entdo sio formadas, a frio, camadas
de particulas. Dependendo da termodinimica do sistema, da conformabilidade meca-
nica dos p6s de partida e das condigdes de moagem, a reacdo interdifusional para for-
magio da liga desejada pode acontecer durante a moagem, ou durante um tratamento
térmico posterior (Eckert et al., 1991; Neiva, 1698). O método pode ser usado em es-
cala de laboratério para a preparacdio de fmfs permanentes (Burzo, 1998).

O processo gera calor, elevando a temperatura do sistema. Este fato, aliado as
elevadas superficies especificas envolvidas, torna o produto muito suscetivel 2 oxida-
¢80, Dessa forma, no caso de processamento de ligas com terras raras, o recipiente de
moagem deve ser bem vedado e conter uma atmosfera nfo oxidante. A produgéo de
ligas de Fe-Nd-B por esse processo é geralmente feita sob atmosfera de argdnio. Du-
rante a moagem, primeiro ¢ formado um pé com uma microestrutura de camadas de
Fe e Nd. O p6 de boro, da ordem de submicron, continua indeformado. Ele é captu-
rado pela colisdo de particulas de Fe e Nd, e em seguida embutido na interface Fe/Nd.
Moagens mais longas refinam a microestrutura da camada de pés. Pelo processo de
mecano-sintese, a camada de composito de Fe/Nd € energeticamente favorecida. A
fase magneticamente dura Fe;,Nd;B forma-se pela aplicagdo de um tratamento térmi-
co posterior. Devido & microestrutura extremamente fina do p6 moido, a reagio pode
se realizar a relativamente baixas temperaturas ou com tempos de reacio bastante
curtos. Valores de coercividade 6timos podem ser obtidos ap6s tratamento térmico a
700°C por 15-30 minutos. O tamanho do griio da fase 14-2-1 ¢ da ordem de 50 om. O

tratamento térmico de materiais como moidos resulta em pés magneticamente isotré-
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picos.

Wecker et al. (1994) prepararam pos de Fe-Nd-B por mecano-sintese com adi-
¢oes de Dy, Co e Ga usando um moinho de bolas com alta-energia. O mesmo método
foi usado por Handstein et al. (1996) para obter amostras de Fex Al;sNdissBss e
FenCosGagsNdiBes. Imds de Fe-Nd-B com nanoestrutura foram obtidos por Gong
et al, (1994), usando esse método. Chen et al. (1995) estudaram a obtengfio de pos de
Ndis..FeraBsa usando Nd comercial e lingotes de Fe-B como materiais de partida,
enquanto Neu et al. (1996) analisaram a influéncia de diferentes adicSes as ligas base-
adas na composi¢do FegNdsBas. Para a adigdo de Zr e Si, valores de remanéncia em
torno de 1,1 T e He = 0,32 - 0,34 MA/m foram obtidos.

2.6.1.5 - Método da Boronizagio

A produgiio de fmis uniaxialmente anisotrdpicos de Fe-Nd-B foi conseguida
por meio o uso de pds de Fe-Nd e B (Endoh et al., 1988). A matriz Fe;7Nd; tem ani-
sotropia planar (Burzo et al., 1990) e consegiientemente este composto ndo € util
para a fabricagéio de fmis permanentes. A boronizacio de pés magnéticos de Fe-Nd
pode produzir a fase Fe;,Nd,B uniaxialmente alinhada e resultar na fabricagdo de fmis

permanentes com coercividade moderada.

Pos de B, Fe:B; ¢ FesBs foram usados por Endoh et al. (1988) como fontes de
boro. A boronizagio pelo FesB; resultou numa boa anisotropia magnetocristalina
comparada com a boronizagfio feita pelo uso do FesBs. A adiclio de uma pequena
quantidade de B na liga Fe-Nd aumenta de forma substancial a sua anisotropia mag-
netocristalina e as propriedades resultantes sdo bastante melhoradas. Propriedades
magnéticas tipicas obtidas a partir de ligas produzidas pela reagfo de FesssNdiss + By
e de FesxsNdissB + Besdo B, = 0,94 ¢ 1,24 T, H. = 0,74 € 0,67 MA/m ¢ (BH)umx de
164 e 297 kJ/m’, respectivamente (Endoh et al., 1988).
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2.6.2 — Processos de Pulverizaciio

2.6.2.1- Moagem Mecinica

As amostras na forma de lingote, apés fundidas, podem ser quebradas sob at-
mosfera de nitrogénio, de forma a se obter particulas com tamanho de grio da ordem
de 500 um ¢ dessa forma serem submetidas a0 processo final de moagem {Ormerod,
1985). As ligas preparadas pelo método calciotérmico tém, geralmente, um tamanho
de particula que permite a sua moagem sem a necessidade de etapas prévias de dimi-
nui¢do de tamanho de particula.

Pés finos podem ser obtidos por moagem em moinhos de bolas, sob um meio -
quido orgénico (ciclohexano, tolueno, freon) ou sob uma atmosfera inerte, sendo pos-
teriormente seco sob vacuo ou aquecido em uma atmosfera de argénio. Um outro
metodo também utilizado & o de “jet milling” , que garante uma distribuico de ta-
manho de gréo mais estreita no pé obtido. As condicdes de moagem s3o selecionadas
de modo a se obter um tamanho de particula bem uniforme, e ao mesmo tempo evi-
tando a0 maximo a contaminagio com oxigénio. E interessante notar que aumentando
a quantidade de oxigénio na amostra, até um certo limite, observou-se uma elevagio
da resisténcia & corroso, assim como uma melhora nas propriedades magnéticas dos
im3s sinterizados (Tokuhara e Hirosawa, 1991; Kim e Camp, 1995; Scott et al,
1996). Por exemplo, na liga FewCosNd2sDy.B1 15 (% peso) com e sem Nd, os valores
de coercividade aumentam rapidamente com o aumento de oxigénio, até o valor de
0.4% (% peso) e a partir de entfio comega a cair, como mostrado na figura 2.26 (Kim
e Camp, 1995).
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Figura 2.26: Variacio do campo coercivo H; para as ligas Nd-Dy-Fe-Co-B e
Nd-Dy-Fe-Co-B-Nb em fun¢fo da quantidade de oxigénio (Kim ¢ Camp, 1995).

Bogatin et al. (1991), apés moerem ligas de Fe-Nd-B na 4dgua e secarem com
vacuo o material produzido por essa moagem, passivaram os pos a uma temperatura
adequada em um meio com nitrogénio ou didxido de carbono. Durante a passivagio,
uma pelicula protetora, composta de um nitreto e/ou uma fase carbonetada ¢ formada
na regifio superficial das particulas. Este pd nio é piroforico (como o mischmetal €) e
pode ser guardado ao ar livre sem perda de suas propriedades magnéticas.

Geralmente a moagem em moinho de bolas sob baixa energia é utilizada para a
redugdio do tamanho de gréos da liga, com o objetivo de se obter um material com co-
ercividade alta e a formag#o de particulas de mono-dominio para se promover um
bom alinhamento magnético do material (Buschow et al.,, 1986). Moagens intensas
acabam resultando em um significativo decréscimo na coercividade do material, devi-
do as deformagSes que ocorrem na superficie das particulas (Gudimetta et al., 1986;
Stadeimaier e Liu, 1986). Também é sabido que moagens sob altas energias causam

decomposicio da fase 14-2-1 em Fe-o € em uma fase amorfa (Alonso et al, 1992;
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Harada e Kuji, 1992; Harada e Kuji, 1996; Miao et al., 1996a, b, ¢; Jurczyk et al.,
1995; Yartys et al,, 1996; Zeng et al., 1999). O tamanho médio de particula das ligas
comerciais (FerNdisBs) diminui até a obtengiio do valor minimo de lpm, a medida
que o tempo de moagem aumenta. Uma vez alcangado esse tamanho, nenhum aumen-
to no tempo de moagem € capaz de modificar o tamanho de particula desse material.
A coercividade maxima de 0,62 T foi obtida para pos moidos por uma hora. Tempos
mais longos de moagens resultam no decréscimo desse valor devido a formacgo de
materiais amorfos ¢ Fe-a (Harada e Kuji, 1992). Depois de 12 horas de moagem, a
fragdio de fase amorfa alcanca seu valor médximo e Fe-o comeca a se formar. Para
moagens maiores que 40 horas, a fragdo de Fe-o e fase amorfa continua constante
(Miao et al., 1996a). Um processo de decomposicio em 2 estagios foi relatado, inici-
almente envolvendo desordenamento e amorfizagfio parcial da fase 14-2-1, seguida
por uma reagdo de decomposicio, envolvendo a formagiio de Fe-q e de uma fase
amorfa com quantidade de ferro reduzida. Cerca de 80% de amorfizacdo da fase 14-
2-1 ocorre antes da formacfio da fase Fe-q.. O segundo estagio de decomposicio en-
volve a formac8o da fase Fe-a a partir da fase amorfa. A natureza do processo de re-
cristalizacdo que ocorre quando esse material ¢ submetido a um tratamento térmico
posterior, depende do tempo de moagem, ocorrendo um processo em 2 estagios
quando o Fe-a estd presente na estrutura do material como moido. Com a recristali-
zag8o completada, diferengas na estrutura do material moido nio afetam significativa-
mente as propriedades magnéticas resultantes. Dessa forma, quando seguido de trata-
mento térmico, a moagem com bolas sob alta energia pode ser utilizada (Harada e
Kuji, 1992; Jurczyk et al., 1995). Por exemplo, o material amorfo submetido 2 trata-

mento térmico apresenta uma coercividade de 1,19 T (Harada e Kuji, 1992).

Geralmente, durante a moagem dos fmés sinterizados ou pre-sinterizados de Fe-
Nd-B, hd uma perda de uma fragfio do valor de suas coercividades {Stadelmaier e Liu,
1986; Li et al., 1991). Através da aplicagfio de um tratamento térmico adequado nos
pds, uma significativa restauracfio da coercividade e da curva de histerese ¢ observa-
da. Isto sugere que as perdas das propriedades magnéticas durante o processo de mo-
agem sio devidas a deformagfo pldstica a frio, que causa tensdes que podem ser ter-
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micamente aliviadas. Ligas modificadas pela adi¢io de outros elementos geraimente
parecem ser menos sensiveis aos efeitos do fracionamento mecanico, presumivelmente
pelo fato delas serem mais frageis (Li et al,, 1991).

2.6.2.2-Processo de Decrepitacio pelo Hidrogénio (HD)

O tratamento com hidrogénio de materiais de Fe-Nd-B a baixas temperaturas ¢
sob pressdes entre moderadas ¢ altas, geralmente causa fragilidade e fratura, resultan-
do na decrepitacéio espontdnea, ou tornando o material mais facilmente triturdvel para
a obtengio de pés finos de material (Harris et al., 1985; De Reotier et al.,, 1985). Este
método foi usado na preparaciio de pds a partir de lingotes de ligas de Fe-Nd-B no
estado bruto de fusfio (McGuiness et al., 1990), de imés sinterizados de Fe-Nd-B (Ca-
dogan e Coey, 1986; McGuiness et al., 1986; Harris, 1987), de fitas de Fe-Nd-B obti-
das pelo processo de “melt-spinning” (Mishra, 1986; Doser et al., 1991; Pancha-
nathan et al.,, 1991; Meisner e Panchanathan, 1993b), em lingotes anisotrépicos de
imis deformados de Fe-Nd-B (Eshelman et al., 1988; Nozawa et al., 1988; Croat,
1989; Tokunaga et al., 1989; Meisner e Panchanathan 1993a, 1994) ¢ ainda em ligas

obtidas pelo processo de mecano-sintese (Handstein et al., 1996).

O processo de absor¢fio de hidrogénio depende do tipo de amostras que preci-
sam ser pulverizadas. Em todos os casos, a absorgdo ocorre em 2 estagios. Primeiro,
a fase rica em Nd reage com o hidrogénio nos contornos de grio e depois esta reagéo
leva a0 processo de hidrogenacdo da fase 14-2-1 (Moosa e Nutting, 1988). Um au-
mento no volume da fase hidrogenada rica em Nd causa fissuras entre os grios da
matriz. O hidrogénio penetra facilmente através dessas fissuras para o interior da liga
e a hidrogenacdo da matriz € seguida por uma fratura intergranular. Um tamanho de
grio menor e um contorno de grio mais fragil sfio necessarios para se obter um mate-
rial mais fino diretamente do processo HD. Dessa forma, o processo HD realizado a

baixa temperatura pode ser usado de forma a atacar somente a fase rica em Nd.
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A absor¢io de hidrogénio reduz drasticamente a anisotropia intrinseca da fase
FeuNd;B (Oesterreicher e Oesterreicher, 1984) e conseqilientemente os valores da co-
ercividade magnética sdo substancialmente reduzidos. A temperatura de 600°C,
ocorre a dessor¢do final do hidrogénio ¢ a coercividade intrinseca & completamente
restaurada.

A degradacfio em torno de 250°C e a restauragio a 600°C da coercividade in-
trinseca, s&o consistentes com a decomposigio do hidrogénio nas fases intergranula-
res, ocorrendo a formagdio de ferro e hidretos de terras raras aproximadamente a
250°C e subseqtiente recombinagio da fase magnética quando o hidrogénio ¢ comple-
tamente liberado da liga, & temperaturas acima de 600°C (Burzo, 1998).

As temperaturas de hidrogenagio e de dessorgéio, assim como a presséo de hi-
drogénio relatada por vérios autores sdo diferentes, particularmente para vérios tipos
de materiais (Harris et al, 1987; Moosa ¢ Nutting, 1988; Cadogan e Coey, 1986;
McGuiness et al., 1986; Takeshita ¢ Nakayama, 1989; Stiller et al., 1994),

O hidrogénio também pode ser removido da liga durante o processo de sinteri-
zagdo (Harris et al, 1985, 1987). Isto acontece em torno de 200°C para a matriz
Fe1ZNd-B € em torno de 700°C para a fase rica em Nd. Os imis preparados a partir de
pos hidretados exibem uma coercividade intrinseca superior, comparada com a dos
imés preparados a partir de pos completamente desidrogenados. Entretanto, a rema-
néncia e o produto energético desses 1iltimos sio significativamente maiores (Faria et
al., 1996).

As propriedades magnéticas dos fmis obtidos a partir dos pos produzidos pelo
processo de moagem (rota A da figura 2.23) e pelo processo de HD sfio similares,
uma vez que eles possuem tamanhos parecidos (Panchanathan et al., 1991). No entan-
to, a estabilidade quimica dos pés obtidos pelo método HD ¢ sensivelmente maior
(Eshelman et al., 1988; Tokunaga et al., 1989).

A produgio de pés de Fe-Nd-B pela combinacio das técnicas de HD com o
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processo de mecano-sintese ja foi relatada por outros pesquisadores (McGuiness et
al., 1986, 1989; Yartys et al., 1996).

2.6.2.3 - Processo de Hidrogenacio-Decrepitacio-Dessor¢io-Recombinacio
(HDDR)

Quando tratada termicamente sob atmosfera de hidrogénio, acima de 650°C, a
fase 14-2-1 se decompbe em um hidreto de Nd, ferro e Fe-B (Cadogan e Coey,
1986). Takeshita e Nakayama (1989) relataram que pds de Fe-Nd-B magneticamente
coercivos poderiam ser produzidos por um tratamento de “hidrogenagdo-desidroge-
nacdo”, que foi interpretado por McGuiness et al. (1990) em termos de uma reaciio
de Hidrogenagio-Decrepitagdo-Dessor¢do-Recombinagio. O pé resultante pode ser
utilizado tanto para a produgfio de imis aglomerados como para imés densos confor-
mados a quente. Uma revisfio sobre os fundamentos e aspectos praticos do processo
HDDR foi escrita por Gutfleisch ¢ Harris (1995). As curvas da figura 2.27 mostram
como ocorrem 08 processos de absorglio e dessorg@o do hidrogénio para as ligas
FeNdiBs € FegaNdiisBss (Fe1sNd;B)
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Figura 2.27: Curvas TPA para as amostras FesNdisBsH, ¢ Fes3Nd;;BsH,
aquecidas sob atmosfera de 100 kPa de H; a 5°C/min (T's = temperatura inicial ¢ Tf=
temperatura final) (Gutfleisch e Harris, 1995).

A primeira etapa do processo HDDR € a hidrogenacdo do material, resultando
em sua decrepitaciio, do mesmo modo que ocorre para o processo HD. Esta etapa é
seguida pela continua dessorgdo do hidrogénio até cerca de 650°C. Na liga com este-
quiometria préxima a do composto 14-2-1, a uma presséo inicial de 1 bar de hidrogé-
nio, praticamente todo o hidrogénio ¢ absorvido antes da reagdo de decomposicdo co-
megar (Verdier et al., 1994), o que acontece somente em torno de 650°C, produzindo
uma mistura de Fe-a, hidreto de Nd e Fe,B (Gutfleisch e Harris, 1995). A remogio
de hidrogénio da mistura por meio de um tratamento térmico em vécuo origina a for-
maggo, novamente, do composto 14-2-1 com griios homogéneos e finos, cujo tama-
nho (em torno de 3 um de didmetro) é bem préximo do tamanho de monodominio do
FeuNd.B (Takeshita e Nakayama 1989).
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E também possivel decompor blocos sélidos de ligas baseadas no sistema Fe-
Nd-B sem que ocorra o processo de decrepitacio, usando taxas de aquecimento bas-
tante elevadas durante o processo (Zhang et al.,, 1991) ou introduzindo hidrogénio a
temperaturas elevadas (Gutfleisch et al., 1993, 1994). Este método é chamado pro-
cesso HDDR “sélido™.

O estudo morfolégico dos pos de Fe-Nd-B produzidos pelas técnicas de redu-
¢ao-difusdo (R/D) ou pelos métodos de fusfo, evidenciam que para ambos os materi-
ais a fase rica em Nd se forma ao longo dos contornos de grio do composto ferro-
magnético, mas o tamanho dos grios das ligas produzidas pelos processos R/D sdo
muito menores que os obtidos pelas técnicas de fusfo (Ohmori e Shimoga, 1991), as-

sim como o formato de suas particulas ¢ mais uniforme.

2.6.3 — Processo de Sinterizacio

A maioria dos im8s de alto desempenho sfo obtidos a partir do processo tradicional
de metalurgia do pd. Neste processo, pd de um material é orientado magneticamente e
prensado numa forma préxima & sua forma final. O material pode ser prensado de vérias
formas: por pressdo axial, transversa ou isostatica, da mesma forma que diversos métodos
podem ser usados para orientar magneticamente suas particulas (Burzo, 1998). Para se ob-
ter altos valores de remanéncia nos imés de Fe-Nd-B, € essencial densificar os fmis em va-
lores proximos dos previstos teoricamente, mantendo dessa forma os valores de coercivida-
de altos por meio dos mecanismos de sinterizaco por fase liquida (Otsuki et al., 1988).
Dessa forma, a methor pressfio € aquela que produza um compactado com alta densidade,
mas nfo tdo alta a ponto de desorientar as particulas previamente alinhadas magneticamen-

te.
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O processo de sinterizagio ¢ realizado sob vcuo ou em uma atmosfera inerte. A tem-
peratura € o tempo de sinterizagfio s3o determinados pela composigfio do imi, assim como
pelo método de pulverizagio utilizado na preparacgiio da liga.

Considera-se que controlar a morfologia e o tamanho de griio do sinterizado sdo ma-
neiras muito eficientes para se conseguir alta coercividade sem a necessidade de adicionar
outros elementos 3 liga (Kaneko et al., 1996). A coercividade dos imés de Fe-Nd-B aumen-
ta ainda mais quando um tratamento térmico feito posteriormente 3 sinterizacio & aplicado
(Sagawa et al., 1984a), o qual pode incluir varias etapas de tratamento entre 900 ¢ 600°C,
com diferentes taxas de resfriamento entre cada uma dessas etapas (Hsu et al., 1987; Zhou
et al., 1990). Os valores da coercividade intrinseca dependem da temperatura do tratamento
térmico, do tempo de tratamento, da taxa de resfriamento ¢ da composigo quimica do ma-
terial (Eckert et al., 1993). H4 discussdes contraditérias sobre os efeitos dos tratamentos
térmicos pos-sinterizagdo na literatura (Eckert et al, 1987, 1993; Schneider et al., 1989b;
Strnat et al, 1988; Tokuhara e Hirosawa, 1989; Withey et al., 1989; Zhou et al., 1990; Kim
et al,, 1991; Chen et al., 1993).

O campo externo minimo necessario para que ocorra a saturagio magnética do mate-
rial, depende da composicdo da liga e dos pardmetros de processo. Geralmente, campos da
ordem de 2-4 MA/m sdo suficientes para que ocorra a saturagio magnética da liga (Jubb e
McCurrie, 1987).

2.6.4 — Imas Aglomerados (“Bonded Magnets™)

A sinterizagdo em alta temperatura nfio pode ser utilizada quando o material a ser
aglomerado € instdvel nas temperaturas de tratamento. Este é o caso, por exemplo, das ligas
nitretadas, que perdem nitrogénio em temperaturas acima de aproximadamente 200°C, as-
sim como as ligas nanocristalinas ou microcristalinas, que sofrem crescimento de grio com
0 aquecimento. Nesses casos, o caminho alternativo A sinterizagio & altas temperaturas € a
sinterizacdo com metal de baixo ponto de fuséo ou a aglomeragfio com resina pléstica.
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Embora sua menor densidade conduza a menores produtos energéticos que os obser-
vados para os imis sinterizados, os ims aglomerados com resina apresentam muitas vanta-
gens sobre a rota tradicional de sinterizagio. Tanto fméds isotrépicos quanto anisotropicos
podem ser fabricados por esse processo, sendo que fmés anisotrépicos aglomerados exigem
uma etapa intermedidria de alinhamento dos pos em um campo magnético. Eles podem ser
fabricados em formas geométricas mais complexas, por meio de diferentes técnicas, como a
calandragem de folhas, a extrusio de perfis, a injecfio e compactagfo de formas tridimensio-
nais e também a impress3o de padrles na forma de camadas de pequena espessura. Estas
técnicas permitem 6timo acabamento superficial, e perdas insignificantes nos processos de
usinagem. Além disso, eles também podem possuir propriedades magnéticas bastante distin-
tas, possibilitando aos seus fabricantes a facilidade de poderem atender &s mais diversas exi-
géncias em fun¢do de sua aplicagio. Ainda deve-se citar que uma variedade muito ampla de
propriedades mecénicas podem ser obtidas em fun¢io da resina utilizada (Burzo, 1998;
Neiva, 1998).

A sinterizacio com metal de baixo ponto de fusdo, por sua vez, tem sido utilizada em
laboratério para fazer im3s de ligas nitretadas. O zinco, com temperatura de fusfio de
419,58 °C, ¢ a opgdo mais comum, sendo geralmente misturado ao material a ser sinteriza-
do em teores da ordem de 15% em peso, com a sinteriza¢fo sendo feita a uma temperatura
um pouco acima de seu ponto de fuso. A desvantagem do uso do Zn € que ele forma fases
indesejaveis com o ferro, prejudicando as propriedades magnéticas do imi. Outra desvanta-
gem dos imés aglomerados ¢ o grande volume de ligante necessario para se produzir o fmi,
o que também prejudica as propriedades magnéticas do produto final. Recentemente Cima-
ra (2000) desenvolveu uma técnica promissora para a produgio de imds aglomerados nitre-
tados de Fe;sSmy, usando o Sn como ligante (elemento que nfio forma fases indescjdveis
com o Fe e nem com o0 Sm), sendo este depositado através de um processo quimico. A tec-
nica, inédita, provou ser eficiente, especialmente pela quantidade de Sn depositado ser da
ordem de 2% da massa do imfl, um valor baixissimo em comparacdo com aquele necesséario
no processo tradicional de preparagiio desse tipo de material. Tudo indica que essa técnica
também pode ser empregada na fabricacio de imiis aglomerados de Fe-Nd-B com o mesmo

SUCCSSO0.
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Capitulo 3

Materiais, Procedimentos e Técnicas de Anilise

3.1 — Preparacio das Amostras

Baseando-se no trabalho realizado pelo autor em sua tese de mestrado (Alves, 1996), foram
produzidas amostras com composi¢Ses proximas s produzidas por ele, tomando como critério a
sugestdo do autor de que o valor limite para a substitui¢io do Nd por MM é de 50%. F luxogra-
mas esquematicos dos procedimentos e analises realizadas para as ligas estudadas sdo mostrados
nas figura 3.1 e 3.2.

Foram preparadas amostras com 5g, utilizando-se Fe 99,98%, Nd 99,9% e Boro 99,5%
(% em peso). A composi¢do do mischmetal é mostrada na tabela 2.14.
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Tabela 2.14: Composicdo média do mischmetal utilizado nesse trabalbo (dados fornecidos
pela Metaltrgica Fluminense).

= T
La 18
Nd 13
Pr 3

Y 2
Fe 2
OR’ 4

* Outras Terras Raras

Como a grande maioria dos artigos que tratam do estudo de ligas magnéticas baseadas no
sistema Fe-Nd-B apresentam a formula das amostras preparadas em fungfo da porcentagem até-
mica de cada elemento constituinte, optamos por adotar essa nomenclatura nesse trabalho. Pelo
mesmo motivo, todas as fases presentes nas ligas, magnéticas ou ndo, sdo apresentadas em sua
formula molar. Na tabela 3.1 sfio mostradas as formulas em porcentagem atdmica e as respectivas

formulas molares para as ligas produzidas nesse trabalho.

Tabela 3.1: Composigio das ligas produzidas para estudo, expressa em porcentagem atdmi-

ca e em suas respectivas formulas molares.

Fe, Nd .MM, B, Feus(Nd.MM),B
Fe, Nd,MM,B, Fey,(Nd.MM), 5B
Fe, Nd,MM,B, Feys(Nd.MM), B
Fe,Nd, MM, B, Feso(Nd.MM), ,B
Fe, Nd,B, FeyoNd, ;B
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4,
Mischmetal L pf Pesagem das amostras (5g) |« 141‘:{;19999;9‘f
(Tabela 2.14) B 99.5 % ’
Fusio em forno a arco
0,9 atm de argonio e 120 A.
3 refusdes
FeyNd ;MM B, Tratamento de
FerNd,sMM,;sB;s |1 homogeneizacio
Fe NdosMM,B; 1000°C por 7 dias
Fe-;rsngMMgB-; !
<

y

Pedacos de ligas ndo
homogeneizadas, embutidas em

diamante de 1 pm

resina de cobre e polidas até pasta de

v

Pedacos de ligas homogeneizadas
e nio homogeneizadas

|

MEV - EDS - JEOL
FEM/Unicamp
em 3 regides diferentes da
amostra, para cada fase

Embutimento em resina de cobre e
polimento até pasta de diamante
de 1 pm : microscopia Optica e
Kerr

Moagem sob ciclohexano em
moinho planetirio de aco ao
cromo com bolas de carbeto de W
a 2400 rpm por 30 ¢ 80 minutos.

Trituragio manual em pilio de ago

P v

Difratometria de raios-X em

tubo de Cu-Ka"

Recuperacio do pé com
javagem em  acetona no

TMA até 850°C

Tratamento térmico a

ultrassom e secagem das
amostras em cimara de vicuo

850°C por 90 minutes

* Para a amostra Fe; Nd;oMM ;B foi wtilizade um tubo de Fe-Ka

Figura 3.1 : Fluxograma de procedimentos e andlises realizadas somente para as amostras

com mischmetal,
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Nd 99,9 %
Pesagem da amostra (35g) j¢— Fe 99.9 %
B 995 %
Mésshauer” Fusio em forno a arco
ossbau 0,9 atm de argdnio e 120 A,
» 3 refusoes
I
FerNdqsBs
| ATD sob atmosfera de
Trituracio manual em pildo de aco Hz. até 600°C a 5°C por
minuto.
i
i
. TMA até 850°C Tramento térmico em
L__pi atmosfera de H; por 1, 5,
8, 15 e 30 minutos, no
Difratometria de raios-X em equipamento de TMA a
,.,.......__............._._....’ o
tubo de Cu-Ka 190°C.
A A t
Moagem sob ciclohexano em moinho planetario
de aco ao cromo com bolas de carbeto de W a
1600, 2000 e 2400 rpm por 30, 70 e 80 minutos
u . Absorc¢io atomica,
Recuperacio do p6 com lavagem AL
iy ATD sob argonio
em acetona no ultrassom e secagem até 900°C a 5°C
das amostras em cimara de vicuo .
por minuto

Medidas de M; a
diversas temperaturas
entre — 269°C e 500°C

FE—

=

Tratamento térmico a
850°C por 90 minutfos

Embutimento, em resina
de cobre, dos pos moidos
a 2.400 rpm

MEV - EDS - JEOL
IG/Unicamp
em 3 regides diferentes da

amostra, para cada fase

MEV - WDS - JEOL
DF/UFMG
em 3 regides diferentes da
amostra, para cada fase

1

Deposi¢io de filme de
carbono

T

* Somente para as amostras moidas a 2.400 rpm, além de uma amostra tratada a 1000°C por 7 dias.

Figura 3.2 : Fluxograma de procedimentos e andlises realizadas somente para a liga de

composi¢io comercial.
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Na preparagdo, tomou-se o cuidado de se considerar a quantidade de Fe ja presente na

composicio do mischmetal.

Todas as ligas foram fundidas em forno de fusfio a arco, sob atmosfera inerte de argbnio, a
uma presséo de 0,9 atm e uma corrente de 120 A. Para garantir uma boa homogeneizacio das
amostras, cada uma foi refundida trés vezes, tomando-se o cuidado de se virar a amostra ao final
de cada fusdo. Além disso, a construgdio do forno e a geometria do cadinho, permitiam que a

amostra escorresse e se misturasse durante a fusso.

As amostras com MM foram também submetidas a um tratamento térmico a 1000°C por 7
dias, com o objetivo de eliminar a presenca de fases metaestaveis formadas no processo de fusfo,
assim como promover o equilibrio de fases na microestrutura dessas ligas. Alguns autores acredi-
tam que um tratamento térmico dessa espécie seja adequado para remover ferro residual da mi-
croestrutura dessas ligas, resultando na obtenciio de uma microestrutura monofisica (Jurczyk,
1988; Boltich et al.,1985; Sagawa et al., 1984; Jurczyk et al., 1995). Para isso, elas foram envol-
vidas em folhas de tantalo e encapsuladas em ampolas de quartzo sob atmosfera de argdnio. Utili-
zou-se para a realizag8o desse tratamento um forno elétrico marca HARPER ELECTRIC FUR-
NACE CORP.. O resfriamento das amostras foi feito em dgua 3 temperatura ambiente. A esse
tratamento, damos o nome de “homogeneizacio™.

Em seguida, pequenos pedagos das amostras fundidas e tratadas foram triturados manual-
mente em um piiio de ago e moides em um moinho planetario de cadinho de carboneto de tungs-
ténio (93% WC+ 6%Co) e bolas de ago cromado, revenido (12%Cr +2%C). Tomou-se o cuidado
de molhar o p6 com ciclohexano, para evitar oxidagio durante o processo de moagem. Apos
moidos, os pos foram colocados em uma cémara de vicuo até que o ciclohexano tivesse se eva-

porado completamente, deixando-os secos.

Depois de vérias tentativas, escotheram-se 3 velocidades de rotagio para a moagem dos
pos das amostras triturados manualmente, em fungfio da evolugio das mudancas estruturais ob-
servadas nas ligas : 2.400 rpm, correspondente a aproximadamente a metade da velocidade de ro-

tagdo méaxima do moinho, 2.000 rpm ¢ 1.600 rpm. Dessa forma, conseguimos determinar que
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para uma massa entre 130 e 150 mg, para todas as ligas em estudo, hé reprodutividade de resul-
tados. Essa etapa de padronizagfio da produgdo dos pds exigiu muito do moinho, que chegou a
quebrar pouco antes de té-la concluida. Foram enroladas cerca de 15 resisténcias de forno ¢ obti-
das cerca de 100 curvas de TMA, para amostras e padrdes, até a determina¢do final dos parame-

tros de moagem.

Como foram observadas algumas mudangas interessantes nas curvas de TMA de algumas
amostras, em fungdo da variagdo do tempo de moagem, resolvemos produzir amostras que repro-
duzissem aqueles resultados. As mudangas mais marcantes s3o as observadas entre as amostras
moidas por 30, 70 e 80 minutos. As moagens de 70 e 80 minutos foram feitas em duas etapas: a
primeira etapa correspondendo a um ciclo de moagem de 60 minutos, secagem em VACUO € novo
banho de ciclohexano, sem a retirada do p6 de dentro do cadinho do moinho, seguida de uma se-
gunda etapa de moagem pelo tempo restante (10 ou 20 minutos). Dessa forma garantimos a per-
manéncia do pd, durante todo o tempo de moagem, sob a protegdo do ciclohexano, uma vez que
verificamos que para tempos maiores que 60 minutos de moagem ininterrupta, o ciclohexano eva-
porava quase completamente devido & produggio de calor gerado durante o processo, facilitando a
oxidagdo dos pos. Outra vantagem de se optar por um segundo ciclo mais curto € a de que o po
que havia se fixado muito firmemente nas bolas e nas paredes do recipiente do moinho era mais

facilmente removido, em comparagdo com a moagem realizada em um tnico ciclo.

Parte do p6 moido das amostras foi submetida a um tratamento térmico a 850°C por 90 mi-
nutos em um forno resistivo construido no laboratorio do Grupo de Preparacfio e Caracterizacdo
de Materiais, do Instituto de Fisica da Unicamp. O resfriamento répido das amostras foi feito em
agua A temperatura ambiente. Tentou-se resfriar alguns pés das amostras moidas por 70 ¢ 80 mi-
nutos, em nitrogénio liquido, numa tentativa de “congelar” a microestrutura dessas ligas aquela
terperatura, com a finalidade de estudé-la mais detalhadamente. As ampolas foram quebradas
dentro do recipiente com o nitrogénio liquido para promover um resfriamento mais rdpido dos
pbs, mas mesmo assim ndo conseguimos obter o que desejavamos. A velocidade de resfriamento

deveria ser muito maior.
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3.2 — Microscopia Optica e Microscopia Kerr

As ligas com mischmetal foram submetidas a exames metalograficos, a partir das técnicas
de microscopia 6ptica e microscopia Kerr. As amostras, como fundidas ou homogeneizadas, fo-
ram cortadas usando-se uma cortadora marca BUEHLER, modelo ISOMET, com uma serra de
disco com ldmina de diamante. Um pedago de cerca de 50 mg resultante do corte foi embutido a
quente utilizando-se uma embutidora PANAMBRA, Industrial e Técnica, S.A., modelo TEMPO-
PRESS 2, em resina de cobre, resultando em uma pastitha de uma polegada de didmetro. A finali-
dade desse embutimento ¢ facilitar o processo de lixamento e polimento de suas superficies, além
de permitir a realizagfio das analises de microssonda eletrénica EDS (Espectroscopia por disper-
s30 de energia), sem a necessidade da deposiciio de um filme de material condutor sobre a super-
ficie a ser analisada.

Embutidas, as amostras foram submetidas 3 lixamento de suas superficies segundo a seguin-
te seqliéncia de lixas: 320, 400, 600, 800, 1.200 e 2.400. Em seguida, elas foram polidas com
abrasivos & base de pasta de diamante, com 7um, 3 pm e 1um de granulometria. Finalmente, fo-

ram submetidas a um polimento fino (0,25um) em uma politriz modelo MINIMET 1000 da
BUEHLER.

Esse cuidado na preparagfio da superficie a ser observada permitiu uma 6tima revelacio das
fases existentes nas amostras. Dessa forma, foram fotografadas e em seguida submetidas ao ata-
que quimico de uma solugfo de alcool etilico e HNO; - 2% por 10 segundos. Esse ataque quimico
da superficie permite a revelagio das fases que nfio sdo reveladas pelo processo de polimento,
além de aumentar a nitidez daquelas ja observadas antes do ataque. No entanto, ao contrario do
que se esperava, 0 ataque promoveu a retirada de uma grande quantidade de material da superfi-
cie das amostras (exceto para a amostra F €2:Nd1eMM1Bs), prejudicando a perfeita visnalizaggo de
suas superficies. Foram feitas varias tentativas no sentido de corrigir esse problema, tanto pela di-
minui¢do da concentracio como para o tempo de exposicdo ao acido, sem termos conseguido re-
sultados satisfatorios. Portanto, todas as fotografias mostradas neste trabalho sio de amostras

ndo atacadas quimicamente.
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A técnica de microscopia Kerr permitiu a visualizagiio dos dominios magnéticos da fase fer-
romagnética 14-2-1 presente nas ligas no estado bruto de fusdo. Esse método consiste em incidir
sobre a superficie polida da amostra uma luz plano polarizada, no caso, uma luz de xen6nio, e ob-

servar a luz refletida ap6s passar por um polarizador analisador convenientemente orientado.

Para ambas as analises foi utilizado um banco metalografico da marca CARL ZEISS JENA,
modelo NEOPHOT 32.

Essas técnicas de microscopia 6éptica vieram a ser instrumentos de grande importéncia no
estudo da microestrutura dessas ligas, especialmente pelo fato de serem bastante simples, precisas
e de analise rapida, além de apresentarem dados que ndio seriam fornecidos de forma tfo imediata

por outros métodos de analise.

3.3 — Microanilises EDS ¢ WDS

As analises por microssonda eletronica foram feitas com o objetivo de se determinar as
composicdes das fases formadas nas ligas com mischmetal, homogeneizadas (pedagos) e nas

amostras moidas e tratadas da liga comercial.

Para as analises EDS foram usados dois equipamentos, sendo a escolha feita em fungfo da
disponibilidade para uso dos respectivos equipamentos. Para as amostras com mischmetal foi uti-
lizado um instrumento marca JEOL modelo JXA-840A, do Laboratorio de Microscopia Eletréni-
ca do DEMA/ FEM/ Unicamp, tendo sido empregada uma voltagem de aceleragdo de elétrons de
20 kV e uma corrente de 9 nA.

Ja para as amostras da liga de composiciio comercial, foi utilizado um instrumento marca
LEO, modelo 430i, do Laboratério de Microscopia Eletronica do Instituto de Geociéncias da
Unicamp (laboratério multiusudrio FAPESP 95/6401-7), tendo sido empregada uma voltagem de
aceleragdo de elétrons de 20 kV e uma corrente de 9 nA. Para o caso das amostras da liga comer-
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cial, além das contagens obtidas, foram também registradas imagens digitais de suas microestrutu-

ras.

Para as amostras moidas (liga comercial ¢ ligas com MM), 20 mg de p6 dessas amostras fo-
ram misturados com pé de resina de cobre numa proporgfio de 2:1, compactados em uma matriz
de ago noxidavel por meio de uma prensa uniaxial, sob uma pressdo de 0,5 tonelada. O resultado
era um cilindro de cerca de 5 mm de didmetro e 7 mm de altura. Esses cilindros foram embutidos

em resina em po de cobre. Apos embutidas, as amostras foram lixadas com uma lixa grana 2.400

e polidas com abrasivos a base de pasta de diamante até grana 1 pm.

Para ambas as ligas foram feitas, em média, 5 medidas de cada provavel fase, em 3 regides

diferentes da amostra, para cada uma das fases existentes.

Para a analise WDS (espectroscopia por dispersio de comprimento de onda de raios-x),
empregada para se obter a composicio das fases formadas na liga comercial moida e tratada, foi
utilizado um equipamento marca JEOL, modelo JXA-8900RL, do Laboratério de Microscopia
Eletronica ¢ Microanalise do Departamento de Fisica da UFMG, tendo sido empregada uma vol-

tagem de acelerago de elétrons de 15 kV, uma corrente de 5 nA e um spot de medida de 1 pm.

Foram feitas em média 5 medidas de cada provavel fase, em 3 regides diferentes das amos-
tras e os padrBes utilizados foram os préprios elementos de liga (Fe e Nd) usados na produgio

das amostras.

Os principais problemas encontrados para a realizagio dessas medidas foram relacionados
com a obten¢io do vacuo e com o tamanho das particulas embutidas. Como foi embutida apenas
uma amostra em cada pastilha de cobre, quando mais de uma pastilha foi colocada dentro da ca-
mara de medidas do microscdpio, o que era possivel no caso dos equipamentos do Instituto de
Geologia da Unicamp e do Departamento de Fisica da UFMG, ndo foi alcancado o vacuo neces-

sdrio para se iniciar a andlise. Apesar de se ter tomado todo cuidado necessario para a obtencio
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de um embutimento de étima qualidade, percebeu-se que essa dificuldade era resultado de pasti-
lhas muito porosas €, consegiientemente, muito timidas. Dessa forma, em vez de serem colocadas
todas as pastilhas no porta-amostras do equipamento de uma tnica vez, foi colocada na camara
uma Unica pastilha com todas as amostras de interesse embutidas nela. Foram obtidas medidas lo-
calizadas de composicio de fases, assim como varreduras em d4reas de cerca de

100 pn x 100 pm, para mapeamento da distribui¢do dos elementos de higa.

Outro fator complicador foi o tamanho das partfculas para essas amostras, que era muito
préximo de 3 pm, assim como o fato delas terem ficado muito dispersas na resina de cobre, que
tem um tamanho de particula muito maior. Dessa forma, mesmo que fosse percebida a possibili-
dade da presenca de fases distintas no grio analisado, o tamanho da regido era praticamente do
tamanho do “spof” minimo que podia ser utilizado para a realizagio da medida. Para as analises
WDS, além do mesmo procedimento de preparagfio dos pés empregado para as andlises de EDS,
essas amostras foram ainda submetidas a um processo de metalizagdo com carbono, para que a
conducdo elétrica do embutimento fosse melhorada e conseqlientemente fossem obtidas imagens

da microestrutura dessas amostras com uma definiciio melhor.

3.4 — Difracio de raios-X

Para as andlises por difratometria de raios-X foi usado um equipamento marca PHILIPS,
modelo PW 1830, do Laboratério de Difragiio de Raios-X do Instituto de Fisica da Unicamp,
utilizando radiagiio Cu-Kow (40kV e 30mA). De fato, uma tnica medida, justamente a da primeira
amostra, foi feita utilizando-se a radiagio de um tubo Fe-Ka (40kV ¢ 20mA), que por motivos de
manutengdo, acabou sendo substituida pela de Cu-Ket. Para as medidas foi utilizado o p6 de cada
uma das amostras, que foi depositado sobre uma fina camada de 6leo mineral (Nujol) em laminas
de vidro, com a finalidade de se permitir a recuperagio desse po para a realizacéo de outras anali-
ses, urna vez que o uso de graxa de vacuo ou vaselina ndo permitem esse recurso. Apos feita a
medida, as ldminas de vidro com o p6 e o 6leo eram mergulhados em um becker com acetona e

submetidos a uma limpeza com auxilio de ultra-som por cerca de 10 minutos, removendo o dleo
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da superficie das particulas da amostra. Em seguida, o pé era secado em uma cémara de vécuo,
acomodado em envelopes de aluminio e finalmente armazenado em uma cdmara hermeticamente

fechada, sob atmosfera de argémnio.

Os padrdes de difragio foram indexados utilizando o banco de dados em CD-ROM-TADD
(Total Access Diffraction Database), atualizado até 1990.

3.5 — Analise Termomagnética A/C

Esse tipo de andlise permite determinar a temperatura de Curie de um material ferromagné-
tico. Isto ¢ feito a partir da medida da susceptibilidade magnética do material em baixo campo
A/C, em fungio da temperatura.

Existem alguns equipamentos utilizados para se obter o valor da Tc de materiais ferromag-
néticos, sendo os mais comuns a balanga de Faraday (Yang et al, 1985; Boltich et al., 1985 ¢ Sin-
nema et al., 1989), o magnetémetro de amostra vibrante (VSM) (Gong et al., 1994; Jurczyk, et
al., 1995; Chen et al., 1993} e o SQUID ( Jurczyk, et al., 1995). No entanto, esses equipamentos
tém algumas limita¢cSes, como a temperatura méaxima de medida (525°C) e a taxa de aquecimento
(no méaximo de 20°C/min), devido a aspectos como o isolamento térmico, calibragéo do termopar
para operar em uma faixa de temperaturas muito grande (a partir de 2K) e a inércia térmica do

forno utilizado para ¢ aquecimento da amostra.

No caso do aparelho de TMA construido no Laboratério de Materiais ¢ Baixas Temperatu-
ra do Instituto de Fisica da Unicamp, esta medida é realizada gerando-se um pequeno campo
magnetico A/C em uma bobina priméria, cujo interior € preenchido pelo material a ser estudado.
A bobina secundéria ¢ construida de tal forma que haja uma anulago do campo induzido pela bo-
bina primaria. Consegue-se isso enrolando-se duas bobinas secundérias em série, mas em sentido

contrario. Dessa forma, qualquer variagio no campo ¢ devida exclusivamente a amostra ferro-
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No caso do aparelho de TMA construido no Laboratério de Materiais ¢ Baixas Temperatu-
ra do Instituto de Fisica da Unicamp, esta medida ¢ realizada gerando-se um pequeno campo
magnético A/C em uma bobina priméria, cujo interior ¢ preenchido pelo material a ser estudado.
A bobina secundéria é construida de tal forma que haja uma anulagio do campo induzido pela bo-
bina primaria. Consegue-se isso enrolando-se duas bobinas secundarias em série, mas em sentido
contrario. Dessa forma, qualquer variagio no campo é devida exclusivamente a amostra ferro-
magnética que estd no interior da bobina. Pode-se considerar esse arranjo como se ele fosse um

transformador onde estuda-se seu nficleo, no ¢aso a amostra, em fungio da temperatura.

A medida parte do principio de que se produzirmos um pequeno campo A/C na bobina pri-
maria ¢ medirmos a voltagem induzida na bobina secundéria enquanto seu niicleo ¢ aquecido, a
permeabilidade relativa do material pode ser registrada como fungdo da temperatura. Detalhes do
desenvolvimento matematico e de construgio desse equipamento sdo mostrados no trabatho de
De Morais (1999).

De acordo com a equagio:

p= B/H (3.1)

é facilmente observéavel que para pequenos campos H aplicados, o valor da permeabilidade

magnética p ¢ praticamente constante e ¢ chamada permeabilidade magnética inicial Ho.

A temperatura de Curie ¢ definida empiricamente como a temperatura onde ocorre uma in-
flexdio na curva de magnetizagdo x temperatura. Como a permeabilidade n ¢ proporcional a indu-
cdo magnética B, conforme a equagio 3.1, os pontos de inflex@io das curvas px T e Mx T s@o os
mesmos e, conseqilentemente, a medida feita no equipamento de analise termomagnética nos for-
nece a variaciio da permeabilidade magnética da amostra com a temperatura, a partir da qual de-
termina-se sua temperatura de Curie (Cabral, 1991; De Morais, 1999). Um diagrama esquemati-

co do equipamento de analise termomagnética € mostrado na figura 3.3.
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Figura 3.3: Representagfio esquematica do analisador termomagnético (De Morats, 1999).

O equipamento utilizado para a obtencio dessas medidas foi projetado ¢ construido no La-

Nas medidas, a amostra (sempre na forma de p6) foi colocada dentro um microforne resisti-
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tro de histerese significativa nos valores de Te's obtidos.

boratério de Materiais ¢ Baixas Temperaturas do Instituto de Fisica da Unicamp (De Morais,
1996). Esse equipamento permite a realizagfo de medidas dentro da faixa de temperaturas entre

—150°C e 1.000°C, com taxas de aquecimento ¢ resfriamento da ordem de 50°C/min, sem o regis-

vo e o conjunto introduzido no centro de um dos solendides coletores. A temperatura da amostra
variava de acordo com um programa de rampas e patamares, executado por um controlador ele-
trénico programavel da OXFORD, modelo ITC4. Um termopar de cromel-constantan foi usado

para medir e controlar a temperatura da amostra em todo o intervalo de operago do equipamen-




to. A ponta quente estava no interior do microforno, em contato com a amostra e a fria no interi-
or de um pequeno vaso de Dewar, submersa em nitrogénio liquido. Na figura 3.4 € mostrado um
esquema do porta amostras. Os 80 watts (D/C) disponiveis numa saida no painel traseiro do ITC4

foram suficientes para aquecer o pequeno forno, dispensando o uso de um modulo de poténcia.

- slemento resistivo

: S . EERE e ftungsténio}
’ o . e L T R T e T = .
termopar - - fios de cobre tubo de afumi’n_a' RS wbo de aluming

{§r0m9§£§Q'staﬂ?am} (4 furos) o fure central = 2mm _
' ' .. furosnaparede = 02mm -4

Figura 3.4 : Esquema do porta-amostras do equipamento de TMA (De Morais, 1999).

A alimentaciio da bobina priméria, para gerar 0 campo de excitagfio senoidal no centro do
conjunto de bobinas, e a medida da for¢a eletromotriz induzida nas bobinas, foram feitas por um
“lock-in" da marca PRINCETON APPLIED RESEARCH, modelo 5210. Na saida do oscilador
do “lock-in”, antes de qualquer outro componente do circuito, foi conectado um amplificador
PHILIPS, modelo 5175, para evitar uma eventual sobrecarga do oscilador. Na saida do amplifica-
dor foram ligados, em paralelo, o solendide excitador e um circuito defasador ativo, feito no labo-
ratério. O defasador foi necessario para zerar a fe.m. residual, induzida nas bobinas coletoras
(sem material ferromagnético em seu interior) pelo fato de, normalmente, elas nfic serem idénticas
do ponto de vista magnético. A saida das bobinas coletoras foi ligada a uma entrada “A” ¢ a saida
do defasador a uma entrada "B" do “Jeck-in”, que nas medidas, foi configurado para medir a di-
ferenca A-B, entre os dois canais. Todas as corridas foram automaticamente registradas por um
microcomputador (interfaceado por uma placa IEEE 488, conectado ao “lock-in” e a um milivol-
timetro digital FLUKE, modelo 8840A, de 5 digitos, usado para medir a temperatura da amos-
tra). As corridas eram mostradas em tempo real na tela do computador. O programa de aquisigio

de dados utilizado foi completamente desenvolvido pelo nosso grupo de pesquisa.
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O isolamento térmico entre o microforno e os solendides pode ser assim descrito: sdo utili-
zados trés tubos de quartzo concéntricos, com o porta-amostras (microforno) sendo introduzido
no interior do tubo mais interno. Neste arranjo, sfo formadas duas cAmaras com segBes transver-
sais aneliformes em torno do porta-amostras. A mais interna, em cujas paredes € depositado um
filme de cobre, ¢ selada sob vécuo de pelo menos 133,23x10° Pa. A cAmara mais externa é ligada
em um circuito de dgua gelada para garantir a estabilidade térmica dos solenodides. Todo o con-
junto (porta-amostras, tubos isoladores e solendides) € colocado numa caixa de alta inéreia térmi-

ca para isolar os solendides de eventuais flutuagdes da temperatura ambiente.

Durante os experimentos, um pequeno fluxo continuo de argdnio de alta pureza (WHITE
MARTINS, 5.0) era estabelecido no tubo onde estava o porta-amostras para que o microforno e
a amostra ficassem sob atmosfera inerte. Cuidados foram tomados no sentido de se manter esse
fluxo uniforme, estabilizando a distribuiciio de temperaturas ao longo do microforno e, conse-

quentemente, os valores das Tc¢'s medidas.

Apos ligar a agua gelada, o argdnio, os demais equipamentos da montagem e ter aguardado
o sistema alcangar ¢ equilibrio térmico estaciondrio (aproximadamente 10 minutos), as medidas

podiam ser realizadas.

Todas as amostras foram caracterizadas sob campo excitador (valor rms) de 375A/m, com
fregii€ncia de 2,7kHz. A faixa de temperaturas utilizada foi de 25 a 850°C, e a taxa de aquecimen-
to foi de 50°C/mm, tendo sido utilizada a massa de aproximadamente 20 mg de amostra em cada

medida.

Tendo em vista a importéncia dos resultados da analise de TMA para a caracterizaciio des-
sas amostras, zelamos todo o tempo pelo bom funcionamento desse equipamento, mantendo sem-
pre os fornos e termopares livres de agentes contaminantes, especialmente do ferro. O monitora-
mento desse problema ¢ feita através da execugdo de medidas vazias (sem amostra no forno) até
as temperaturas usualmente utilizadas para fazer as medidas, ap6s cada troca de amostra analisa-

da. Também entre cada troca de amostras é medida a resisténcia do forno, a fim de verificarmos
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sua vida ttil. Sempre que uma resisténcia nova € colocada no forno realizam-se medidas com pe-
dacos de niquel e ferro, uma de cada vez, para nos certificarmos da precisfio das medidas que se-
rio obtidas. A margem de erro ¢ de no méximo 3°C para todas as medidas realizadas desde o ini-
cio desse trabalho, em toda a faixa de temperaturas empregada, 0 que nos garante uma alta confi-

abilidade nos dados gerados pelo nosso equipamento.

Os valores das temperaturas de Curie foram tomados através do minimo da derivada das
curvas de resfriamento obtidas, usando-se o programa Origin, da MICROCAL SOFTWARE
INC., versdo 4.1.

3.6 — Analise Térmica Diferencial (ATD)

As medidas de ATD foram feitas em dois equipamentos. Para a determinaco da temperatu-
ra de absorcdo de hidrogénio na liga de composigio comercial, foi utilizado um equipamento Si-
multaneous Thermal Analyzer da NETZSCH, modelo STA 409-EP, que pode atingir a tempera-
tura de 1.350°C. O termopar utilizado pelo equipamento é do tipo Pt10% Rh-Pt. A amostra foi
triturada manualmente em um pilio de ago, pesada em uma balanca analitica METTLER, modelo
H20T, com precisio de centésimo de miligrama e colocada em um cadinho de alumina. Foi utili-
zada uma taxa de aquecimento de 5°C/min sob um fluxo continuo de hidrogénio, até a temperatu-

ra de 550°C, tendo como referéncia um cadinho de alumina vazio.

Para o estudo de transformacdes de fase a altas temperaturas, que ocorrem na liga de com-
posicio comercial submetida & moagem de alta energia, as analises térmicas de ATD foram reali-
zadas em uma balanga SETARAM, em um forno modelo TAG 24. As amostras foram submetidas
a ciclos de medidas até 900°C a uma taxa de aquecimento de 5°C/min, sob atmosfera de argbnio
de alta pureza. Foram realizados pelo menos dois ciclos de aquecimento para cada amostra, ado-
tando-se a seguinte seqgiiéncia de temperaturas: 25°C — 900°C —» 100°C — 900°C — 25°C. No
caso de mais de 2 ciclos de medidas para uma mesma amostra, repetia-se o ciclo de resfriamento

até 100°C e aquecimento até 900°C quantas vezes fossem necessarias.
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Cerca de 150 mg de pé de amostra foram utilizados em cada medida. Antes de iniciar o

aquecimento, a cAmara do forno era submetida a 3 lavagens de atmosfera, com vécuo e argdnio.

3.7 — Medidas de Magnetizacio de Saturacdo

Para realizar as medidas de magnetizaggo, utilizou-se um SQUID marca QUANTUM DE-
SIGN, modelo MPMS - XI. (MULTI VU), sendo que a temperatura mais alta que o forno do
equipamento pode alcangar ¢ de 530°C. Cerca de 20 mg de p6 das amostras sfio acomodados em
um molde de borracha de silicone feito em nosso laboratério. Esse molde ¢ envolvido por um in-
vOlucro de latex. Dessa forma, o pé dentro do molde & orientado a partir de um campo magnético
de 7 Tesla, gerado por um banco de capacitores construido no Laboratério de Materiais ¢ Baixas
Temperaturas. O passo seguinte consistiu em se colocar esse conjunto em wma prensa isostdtica
marca AUTOCLAVE ENGINEERS e submeté-lo a uma presséo de 3.000 atm, a partir do que

obtém-se pastilhas de aproximadamente 1 mm de raio por 3 mm de comprimento.

Para as amostras moidas, foram realizadas medidas de magnetizacio de saturagfio a -269°C,
-173°C e 25°C com campos de até 800 kA/m e a 25°C, 250°C e 500°C com campos de até
4.000 kA/m.

3.8 — Espectroscopia Méssbauer

As medidas usando efeito Mdssbauer foram feitas nos laboratorios do Centro Nacional de
Energia Nuclear ~ CNEN, na Universidade Federal de Minas Gerais. Para essa andlise foram en-
viados pos de amostras tratadas apés moagem, tendo sido utilizadas cerca de 150 mg de amostra
para cada medida. Além deles, também foram feitas medidas em um pedago de amostra homoge-
neizada, a fim de podermos comparar os resultados com os das amostras moidas. Os espectros
obtidos sZo resultados de medidas realizadas por 72 horas. Os espectros Méssbauer foram obti-
dos a temperatura ambiente, em um espectrémetro convencional (aceleraciio constante; fonte de
“Co em matriz de Rh & temperatura ambiente). Tal espectrometro é basicamente formado por
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trés sistemas: a) sistema de detecgdio, formado por um detector proporcional a gas, um amplifica-
dor, fonte de alta tensdio e amplificador monocanal; b) um sistema de registro e saida de dados, e
¢) um sistema de movimento da fonte, formado por um gerador de pulsos e controlador de velo-
cidade e um transdutor no qual é acoplada a fonte. O programa utilizado para o ajuste de distri-
buigdo dos campos hiperfinos obtidos foi desenvolvido no proprio laboratério do Prof. J. D. Ar-
disson e usa dois blocos de distribuigdio de campos hiperfinos (método histograma de sextetos)

com 1o méximo 60 campos hiperfinos (soma dos dois blocos) e 4 sitios cristalinos.

3.9 — Absorc¢io Atomica

As medidas de absorgdo atémica das amostras moidas foram realizadas nos laboratérios do
Departamento de Engenharia Quimica da UFRN. O equipamento para as medidas foi um espec-
trometro modelo SPECTRAA-10 Plus, da VARIAM.

Os padrdes utilizados foram produzidos no laboratério a partir do método sugerido pelo
manual do equipamento de medidas (Variam — Analytical Methods — revisado em marco de

1989), com excegdio do padrio de tungstémio, que foi adquirido da empresa ALDRICH
CHEMICAL COMPANY.

Para a construgdo da curva de calibragio do equipamento, foram usados padrGes para o Cr
de 2,0; 3,0; 4,0 e 5,0 ppm; para o Co de 0,5; 1,5; 4,5;:10 e 15 ppm e para o W de 100, 200, 300
¢ 500 ppm .

As amostras moidas por 30, 70 e 80 minutos foram abertas em uma mistura de 6 ml de 4ci-
do nitrico e acido fluoridrico, na proporgo de 2:1 e completado com 4gua até o volume de 10
ml. Para acelerar o processo de dissolugdio dos p6s e melhorar o rendimento final, a mistura foi
aquecida em uma placa aquecedora a uma temperatura de 80°C, em constante agitagfo, até que a

mistura se tornasse transparente.
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Apos a diluigio, o material foi filtrado para evitar a presenca de eventuais particulas sélidas
que ndo se dissolveram durante o processo quimico, ficando constatado que essa quantidade era
minuscula se comparada com a quantidade de pé utilizada na diluicdo (em torno de 100 mg para

cada amostra).

Filtradas, as amostras dissolvidas foram diluidas em dgua em um baldo de 25 ml e imediata-
mente submetidas 3s andlises, assim como 0s respectivos padrdes de cada metal. Para que fosse
evitada a evaporagio das amostras que ficavam guardadas para serem analisadas novamente em
uma outra ocasifio, elas foram armazenadas em potes hermeticamente lacrados. Ja os padrdes,

ram refeitos a cada dia, ¢ sempre pela mesma pessoa, para garantirmos a qualidade dos resultados
obtidos.

No equipamento, ajustou-se a curva padrio de referéncia com os padrdes produzidos no la-
boratério. Para cada amostra, foram tomadas 3 medidas, sendo cada uma dessas medidas 2 média

de 3 medidas realizadas em intervalos de 3 segundos.

Os resultados eram impressos em uma impressora matricial ¢ depois analisados separada-

mente.

Devido ao fato de algumas curvas padrio terem sido desenhadas utilizando-se uma ou mais
solugdes padriio com uma margem de erro acima da considerada confidvel pela equipe que efetu-
ou a andlise, foram feitas mais de uma série de medidas para algumas amostras, sendo o valor

apresentado nesse trabalho uma meédia de todas as medidas realizadas.
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Capitulo 4

Resultados e Discussdes

4.1- Microestrutura das Ligas Fe-(Nd,MM)-B Fundidas e Tratadas,

Trituradas Manualmente.

4.1.1 — Microscopia Optica e Micrescopia Kerr

Foram preparadas ligas com as seguintes composi¢des: FeuNdiMMioBs,
Fe;:NdoMM;B7, FeuNddMMoBs e FersNdysMM:sBs (% atdmica). Tanto no estado bruto de
fusdc como apos tratamento de homogeneizacio, essas ligas apresentam como fase majori-

taria o composto ferromagnético Fe:RR.B, onde RR = Nd + MM.

Nas ligas FenNd:oMM,oBs fundidas (figura 4.1(i)) e homogeneizadas (figura 4.2(i), foi
verificada a coexisténeia da fase majoritdria com uma outra rica em terras raras, ¢ a fase

Fe,RR . Estes resultados estdo de acordo com os obtidos pelo autor para ligas do tipo

Fen(INd .MM, )2Bs (Alves, 1996; Alves et al., 1998).
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@ (i)

(i) (iv)

Figura 4.1 Micrografia das ligas como fundidas: (i) FeNd MMiBe;
(ii) Fe:sNdoMMoB; ; (1) FenuNdsMMoBs e (iv) FerNd.sMM;sBs, onde; 'A' é a matriz
FeuRR:B, 'B' ¢ a fase rica em terras raras, 'C' é a fase Fe,RR1B; ¢ 'D' ¢ a fase de Laves
FezRR.
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(iii) (iv)

Figura 4.2: Micrografia das ligas homogeneizadas: (i) FenNdieMMioBe;
(i) FesNdsMMsB; ; (1) FenNdoMMoBs ¢ (iv) FenNd;sMM;sBs, onde: 'A’ € a matriz

Fe.RR,B, 'B' ¢ a fase rica em terras raras e 'C' ¢ a fase Fe,RR,1Ba.

As figuras 4.3 e 4.4 mostram as microscopias Kerr resultantes para cada uma dessas
ligas e percebe-se que os dominios magnéticos podem ser notados na matriz, na forma de

“franjas”.
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o (il

(i) (iv)
Figura 4.3: Microscopia Kerr das ligas como fundidas: (i) FesuNd oMM oBs:
(1) FessNdeMMsB5, (iih) FenNdoMMsBs e (iv) FesNd; sMM; sBs. Os dominios podem ser vis-

tos na matriz, causando um “efeito de zebra” (seta).
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) (i

(iii) (i)

Figura 4.4: Microscopia Kerr das ligas homogeneizadas: (9 Fe,Nd, MM By
(ii) Fe,Nd,MM,B.; (i) Fe,,Nd;MM,B, ¢ (iv) Fe Nd, MM, ;Bs). Os dominios podem ser

vistos na matriz, causando um “efeito de zebra” (seta).

As ligas Fe-(INd,MM)-B como fundidas e as homogeneizadas a 1.000°C por 7 dias

apresentaram uma microestrutura trifisica consistindo de uma matriz de 14:2:1, uma fase
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rica em terras raras e uma fase magnética mole, cuja composicdio € Fe;RR para a liga
FeuNdioMMioBs e FedRR, B4 para todas as demais ligas. Essa microestrutura ¢ semelhante
a4 observada por Sagawa et. al. (1984a) para a liga de composi¢do comercial (FenNd;By),
com exce¢do da presenga da fase 2:1, que, no entanto, j4 havia sido relatada por esse autor
no seu trabalho sobre ligas do tipo Fen(Ndi.MM.)xBs (Alves et al, 1998; Alves et al.,
2000). Além disso, por meio dos resultados das andlises de microscopia com efeito Kerr,
todas as ligas com MM exibem intensos dominios magnéticos em sua matriz, o que confir-
ma a conservagdo da anisoiropia magnética nessas amostras. Acredita-se gue a alta aniso-
tropia magnetocristalina dos compostos 14-2-1 ¢ condi¢@o necessdria para que sejam obti-

dos altos valores de coercividade nesses materiais.

4.1.2 — Difratometria de Raios-X e Microanalise

A figura 4.5 mostra o padrio de difracio para a liga FeNd oMM (Bs no estado bruto de
fusdo. Este padrio de difracdio foi indexado como sendo majoritariamente do composto
FeuNd:B. As reflexdes associadas ao composto FesNd, ;B4 e ao ferro puro nfio aparecem

neste espectro, confirmando os resultados obtidos a partir da microscopia dptica.
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Figura 4.5: Padro de difracfio para a liga Fe,;Nd;eMMoB,, como fundida.

No entanto, como ¢ mostrado na figura 4.5, foram detectadas duas reflexdes (sctas
azuis) extras em torno de 44° e 52° respectivamente. Alves et al. (1998) j& havia identifica-
do essas mesmas reflexdes e propds que elas estivessem associadas ao composto Fe:RR, de

acordo com os resultados de microssonda eletrnica obtidos por ele.

Tomando como referéncia o fato do mischmetal utilizado na preparacfio das ligas em
estudo possuir uma alta concentragéo de cério em sua composicio, usamos o banco de da-
dos TADD para indexar o composto Fe:Ce sobre o padrdo de difracio obtido para essa
liga. O deslocamento observado entre o valor indexado pela ficha do composto FeCe e o
padriio de difragfio obtido deve-se a presenca de outros elementos terras raras no MM. O
resultado, mostrado na figura 4.6, esta de acordo com os obtidos anteriormente pelo au-

tor (Alves, 1996).
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Figura 4.6: Detalhe da regifio de reflexfio do composto Fe;RR no padréo de difragiio
da liga FeuNduMM;6Bs como fundida.

Os padrBes de difragio obtidos para as demais ligas, apresentaram-se semelhantes ao
da liga FenNdieMMioBs em relaciio ao composto 14-2-1, mas foram também revelados pi-

cos extras de reflexdo (identificados por setas azuis nas figuras a seguir) para os valores de

20 iguais a 28°, 31°,34°, 41°, 50,5° ¢ 55,5° variando a intensidade com que eles foram de-
tectados, como mostrado nas figuras 4.7 2 4.9,
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Figura 4.7: Padrfio de difragio para a liga Fe;sNdeMMsBs, como fundida.
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Figura 4.8: Padriio de difragfio para a liga FenNdsMM;sBs, como fundida.
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Figura 4.9: Padrio de difracio para a liga Fe;NdssMM; sBs, como fundida.

Essas reflexdes estdo bem proximas (deslocamento de ~ 0,2°) de 4ngulos de difragdo
referentes 4 fase Fe,Nd; ;B4 Os resultados das medidas de microssonda eletrénica (EDS),
mostrados na tabela 4.2, revelam que para essa fase (“C™), ha uma proporgio Fe:RR de
aproximadamente 3,5:1, bem préxima da proporgfio correspondente ao composto 4:1:4,
confirmando a existéncia dessa fase numa pequena quantidade nessas ligas, com excegio da
amostra FezNdioMM,Bs, para a qual foi verificada apenas a presenca dos compostos
14-2-1 e Fe:RR, estando de acordo com os resultados reportados por Alves (1996), que
mediu uma proporgéio Fe:RR igual a 2:1 para ligas com até 90% de Nd substituido por
MM. Os resuliados dessas analises so mostrados na tabela 4.1.
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Tabela 4.1: Resultado da analise de microssonda eletrdnica - EDS para a fase “D” da
liga FerNdieMMoBs, como fundida (figura 4.1(i)).

Te 46,8 +2,7 67,5 +2,2
Nd 54 1,0 3,006
Ce 51,0 £1,4 29,3 +1,5
La 0,3 +0,1 0,2 +0,0

Tabela 4.2: Resultado da analise de microssonda eletrénica - EDS para a liga
FerNd7sMM-sBs como fundida (figura 4.1(iv)).

Matriz Fe 874 6,5
{fase A) R 12,6 0.8 14:2:1
. Fe '
Grio Escuro | 384 L8
{fase B) R 65.5 38 Eutético
Fe 77,7
Fase Clara ) 0.9
ft 4:1:4
(e k 223 1,3

O deslocamento observado em relacfo acs dngulos de difragdo obtidos e os indexa-
dos a partir do banco de dados, pode ser explicado pelo fato dos elementos terras raras pre-
sentes no mischmetal, especialmente os elementos Ce ¢ La, terem solubilizado nas fases
presentes nessas ligas. Baseados nesses fatos, denominamos as reflex0es préximas aos dos

dngulos de difragdo correspondentes ao composto 4-1-4 como sendo do composto

FesRRy,1Ba.
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Assim como j4 revelado pela andlise de microscopia Optica, os padrdes de difracio
obtidos para as ligas homogeneizadas sfo semelhantes aos das ligas como fundidas. Obser-
va-se que para todas elas € grande o nimero de reflexdes caracteristicas do composto
14-2-1, e a intensidade dos picos correspondentes 4 nova fase € menor que a apresentada
nas amostras como fundidas. As figuras 4.10 a 4.13 apresentam os resultados obtidos para
as ligas homogeneizadas. Como se pode notar, ndo foi mais detectada a presenca da fase de

Laves para a liga de composi¢iio FenNd;cMMieBs, 0 que indica que aquela fase deve ser

metaestavel.
%
e Fe NdB
Fe#}\fd}M 0B
® 45kV -30mA - Cu-Kqg
o Y
i
E: . 11T
z 5 | Picos extras
] % !
B o

45 50 85 80 85
20 (graus}

Figura 4.10: Padro de difragfio para a liga Fe7NduMM oBs, homogeneizada.
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Figura 4.11: Padrdo de difragfio para a liga Fe;sNdeMMoB,, homogeneizada.
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Figura 4.12: Padrio de difragdo para a liga Fe,NdsMM.Bs, homogeneizada.
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Figura 4.13: Padréio de difragio para a liga Fer;,Nd;sMM; sBs, homogeneizada.

4.1.3 — Analise Termomagnética.

Os resultados das analises termomagnéticas, realizadas de 25 a 850°C, sdo apresenta-
dos nas figuras 4.14 a 4.21. Na figura 4.14 pode-se observar as curvas do primeiro ciclo de
medidas para a liga FeNdiwMMoBe. Elas apresentam dois sinais magnéticos na sua curva
de resfriamento, indicando a existéncia de dois compostos magneticamente ordenados. O si-
nal a 45°C deve estar associado a transicio magnética de um composto do tipo Fe:RR,,
uma vez que a temperatura de Curie da fase Fe;sNd; € de 54°C. Em todo caso, essa fase
deve estar presente numa quantidade muito pequena, uma vez que ndo foi detectada nas de-

mais analises realizadas para essa liga.
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O segundo sinal, a 280°C, ¢ a transi¢éio do composto 14-2-1. Essas analises termo-
magnéticas revelam uma microestrutura fora do equilibrio nessas ligas no estado bruto de
fusfo, como pode ser observado em suas curvas de aquecimento. Também foi detectada
uma transicdo a 770°C em todas as outras amostras, que corresponde & temperatura de Cu-

rie do ferro livre.

Foi verificada uma transi¢io magnética em torno de 445°C. No entanto, quando a
amostra ¢ aquecida acima de sua Tc, o sinal da fase desaparece, como se vé na curva de

resfriamento do mesmo ciclo. Isso indica que o sinal de transicio a 445°C é de uma fase

metaestavel, a qual denominamos de ¢, que se decomp8e quando a amostra € aquecida aci-
ma dessa temperatura. E consistente supor que os picos extras observados nas analises de
difracio de raios-x, apresentados no item anterior desse capitulo, possam estar relacionados
a formagio dessa nova fase metaestavel. Holc e colaboradores (1990) verificaram em ligas
de Fe-Nd-Dy-B sinterizadas e tratadas apos sinterizacdo, através de analise térmica ATD, a
existéncia de um pico largo, entre 410 e 500°C, que eles consideraram ser devido & forma-
¢io do composto B,Os. No entanto, as analises de difragdo de raios-x e microssonda ele-

tronica nfo detectaram a presenca dessa fase em nenhuma das ligas estudadas.

Um outro sinal, em torno de 667°C também é observado nessas ligas. Sagawa et al.
(1984b) ¢ Matsuura et al. (1985), afirmam que essa € a temperatura de reagfo eutética entre
a fase FeuNd:B e a fase rica em Nd. Holc et al. (1990) também observaram picos entre
630°C e 750°C em andlises de ATD, que foram relacionados a fase rica em Nd. Eles tam-
bém supuseram que a ndo reprodutibilidade dos picos nas curvas de resfriamento nas anali-
ses realizadas pudessem ser devidas a reagbes dessa fase com o oxigénio. Como hd uma
quantidade considerdvel da fase rica em terras raras nas ligas produzidas, provavelmente
esse sinal em torno de 667°C deve estar relacionado com reagdes dessa fase com o oxigénio

e, especialmente, com a fase 14-2-1.
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Em um segundo ciclo de medidas, tanto a curva de resfriamento quanto a de aqueci-
mento apresentam o mesmo comportamento (figuras 4.15, 4.17, 4.19 e 4.21). Estes fatos

mostram que a microestrutura dessas ligas tendem a um equilibrio de fases.
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Figura 4.14 ~ Curvas de TMA para a liga Fe7NdeMMBs como fundida: primeiro ci-
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Figura 4.15: Curvas de TMA para a liga Fe;Nd:MMBs como fundida: segundo ci-
clo.
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Figura 4.16: Curvas de TMA para a liga Fe;sNdsMMsB, como fundida: primeiro ci-
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Figura 4.17: Curvas de TMA para a liga Fe;sNdsMM,B; como fundida: segundo ciclo.
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Figura 4.18: Curvas de TMA a liga Fe.Nd,MMsBgcomo fundida: primeiro ciclo.
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Figura 4.19: Curvas de TMA a liga Fe,NdsMMBscomo fundida: segundo ciclo.
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Figura 4.20: Curvas de TMA para a liga FerNd;:MM;:B; como fundida
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Figura 4.21: Curvas de TMA para a liga Fe;Nd;sMM; sBs, como fundida: segundo ci-
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Como pode-se observar, a presenga composto 14-2-1 foi verificada em todas as ligas,

confirmando os resultados obtidos pelos outros métodos de andlise.

Com excecio da liga FeuNdioMMioBs, as demais amostras apresentaram uma transi-
cdo a 770°C, correspondente a temperatura de Curie do ferro. Tomando-se como fato a
grande sensibilidade do equipamento de TMA, associado a nio verificagdo da presenga des-
se elemento pelos outros métodos de analise empregados, pode-se afirmar que a quantidade
de ferro livre nessas ligas é muito pequena. Uma observaciio a ser feita ¢ que o programa de
aquisigio de dados do equipamento de TMA foi ajustado para 6 registrar o modulo da sus-
ceptibilidade e, por isso, algumas vezes o sinal do ferro aparece invertido nas curvas mos-

tradas.

Outra caracteristica apresentada pelas ligas fundidas com 18% at. (Nd+MM) ¢ a pre-
senca de uma transi¢dio magnética logo abaixo da transi¢io do composto 14:2:1. Essa tran-
sicAo também foi observada por Strnat et al. (1988) em ligas Fe-Nd-B e, apesar desses au-
tores ndo terem identificado a fase associada 4 essa transigdo, eles atribuiram a ela um papel

importante nos mecanismos da coercividade magnética desses materiais.

Nas figuras 4.22 ¢ 4.23 podem-se observar as curvas de aquecimento e resfriamento
para a liga FeuNdisMM;0Bs homogencizada. Ela apresenta dois sinais magnéticos na sua
curva de resfriamento: a 285°C e a 770°C, que correspondem as teroperaturas de transicdo
magnética do composto  14-2-1 e do ferro, respectivamente. As demais ligas apresentam

curvas com comportamento semethantes, como mostrado nas figuras 4.24 a 4.29.
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Figura 4.22 — Curvas de TMA para a liga Fe.Nd,oMM,,B homogeneizada: primeiro
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Figura 4.23 - Curvas de TMA para a liga Fe,Nd;oQMM,cBs homogeneizada: segundo
ciclo.
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Figura 4.24: Curvas de TMA para a liga Fe;sNdsMMsB, homogeneizada: primeiro ci-

clo.
1 * ¥ ! 1 * ¥ * | * T

— Aquecimento

280 RESffimnto
¥
3
=
2
o
2
=
oo

770
} i 1 5 &I 2 | S ] : 1 A ] " i 1
100 200 300 400 500 600 700 800
Temperatura (°C)
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Figura 4.26: Curvas de TMA para a liga FeuNdsMMyBs homogeneizada: primeiro ci-
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Figura 4.27: Curvas de TMA para a liga Fe».NdeMMsBs homogeneizada: segundo ci-
clo.
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Buschow et al. (1986) e Stadelmaier et al. (1987), apresentaram em seus trabalhos a
formagdo de uma fase de composigio Fe;Nd:Bs, com Te = 283°C, que ¢ bem proxima da
Te verificada para as ligas estudadas. No entanto, pelas préprias caracteristicas da curva de
transi¢io magnética, como por comparacfio com as demais andlises realizadas, pode-se ga-

rantir que se trata de uma fase do tipo 14:2:1.

Observou-se que as curvas obtidas no primeiro ¢ no segundo ciclos de medidas para
as ligas homogeneizadas apresentaram valores para as temperaturas de Curie do composto
Fe; Nd,B muito proximas das verificadas para as ligas como fundidas. Um resumo dos valo-

res obtidos para esse composto em todas as ligas é mostrado na tabela 4.3.

Tabela 4.3: Valores das temperaturas de Curie do composto 14-2-1 para as ligas com

mischmetal como fundidas e homogeneizadas.

Fe. NG MM.5. N T E—— “232
Fe;sNd.MM,B, 285 280
Fe, Nd,MM,B, 287 284

Fe;:Nd;sMM, ;B4 285 286

Essa tabela revela que a Te da fase FeyRR,B, tanto para as ligas fundidas, quanto
para as homogeneizadas estd em tormo de 285°C, ou seja, 30°C menor que a Tc do
Fe.uNd,B. Essa diferenca € relativamente pequena, considerando-se que houve uma substi-
tuigio de 50% do Nd pelo MM. Esses valores estdo de acordo com os reportados por
Gong ¢ Hadjipanayis (1988), que mediram Tc's entre 280 e 305°C para ligas do tipo
Fe-Nd-MM-B. Yang et al. (1985), reportaram uma Tc = 205°C pra uma liga de composicio
FexMM;;sB;.
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Os gréficos apresentados revelam que a intensidade do sinal em torno de 445°C ¢
muito alta, chegando a se igualar & do composto 14-2-1 para a liga FexNd;cMM,;oBe, como
mostrado na figura 4.22.

Quando essas transigOes surgiram para as ligas como fundidas, pensava-se que eram
devidas & formacio de compostos metaestaveis de terras raras provenientes do mischmetal,
uma vez que num segundo ciclo de medidas esses sinais desapareciam. No entanto, se esses
sinais estivessem realmente relacionados a formagdo de compostos metaestaveis de terras
raras, eles ndo deveriam ter sido detectados apds tratamento de homogeneizagdo aplicado
aquelas ligas. Outra suposi¢iio era a de que o pé dessas amostras estaria absorvendo hidro-
génio a partir da umidade do ar, em alguma etapa de preparacio das ligas. Essa hipotese foi
reprovada apds termos feito testes com amostras da liga de composigdo comercial, dopadas

com hidrogénio, como serd mostrado a seguir (ver item 4.3.1).

4.2 — Influéncia do Tempo de Moagem Sobre a Microestrutura das Li-
gas do Sistema Fe-(Nd,MM)-B.

Com base nos resultados obtidos das medidas de Tc para as ligas homogeneizadas, iniciou-

se um estudo da estabilidade térmica da fase ¢1. Para tanto, foram realizadas uma série de medi-
das termomagnéticas com uma mesma amostra, até uma temperatura bem proxima da Tc dessa
fase.

A figura 4.30 apresenta os resultados obtidos para a liga FerNd:oMMieBs ao longo de 7 ci-
clos de medidas até 455°C.

Observa-se que, 4 medida que os ciclos se sucedem, a Tc da fase ¢: diminui, assim como a
intensidade com que o seu respectivo sinal é registrado, enquanto o sinal do composto 14:2:1 au-
menta, como confirmado pelo aumento do sinal da susceptibilidade magnética em cada ciclo de

medidas mostrado. Esses resultados fortalecem a hip6tese de que a fase ¢, deve estar relacionada
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a formagdo de um composto metaestével, resultante da deformagéio da fase 14-2-1, devido a ten-
sOes acumuladas na estrutura cristalina do composto 14-2-1, quando a liga é triturada manual-
mente. No entanto, mesmo ligas nfio trituradas apresentam os sinais de transicdo caracteristicos
da fase ¢:. Isso nos leva a crer que o aparecimento dessa fase pode estar também relacionado com
a velocidade de resfriamento da liga, tanto apds o processo de fusdo, onde o cadinho é refrigera-
do com 4gua gelada, quanto apds o tratamento térmico, quando a ela ¢ rapidamente resfriada da
temperatura de tratamento até a temperatura ambiente, o que explicaria o fato dela aparecer in-
clusive para as ligas homogeneizadas. Quando aquecidas, as ligas sofrem um processo de alivio
das tensGes retidas na estrutura cristalina da matriz, o que gera o desaparecimento da fase $: e,
conseqlentemente, a regeneracdo da fase 14-2-1. Buschow et al. (1986) relataram a formagsio de
fases como FesB, FeNdBs e Fe;Nd,B; em ligas de Fe-Nd-B produzidas por solidificagdo rapida,
mas as analises dos padrdes de difragdo obtidos ndo constata a formacao de nenhuma dessas fases

para as ligas desse trabalho.
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Figura 4.30: TMA em vérios ciclos para a liga FeuNd,eMMBs como fundida, tritu-

rada manualmente.

Foram entdio obtidas curvas para essas ligas moidas por 30 e 80 minutos a 2.400 rpm e veri-
ficou-se que, independentemente do tempo de moagem, as curvas de aquecimento do primeiro ci-
clo de medidas sempre apresentaram um comportamento que indica a existéncia de uma microes-

trutura fora do equilibrio, passando 2 estabilidade apés aquecimento até 850°C. A partir do se-
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gundo ciclo de medidas, as curvas de resfriamento e aquecimento apresentam-se com comporta-

mento semelhante.

Quando essas ligas sdo moidas por 30 minutos a 2.400 rpm, nota-se no primeiro ciclo de
medidas, na curva de aquecimento, que o sinal correspondente ao composto 14:2:1 desaparece,
num processo semelhante ao verificado nas ligas produzidas por mecano-sintese ou na moagem
mecénica de alta energia de ligas do tipo Fe-Nd-B, enquanto que o sinal de transi¢io do ferro
mostra-s¢ alargado (Harada e Kuji, 1992; Alonso et al. 1992; Gong et ai.?_l 994; Jurczyk et al.,
1995; Zeng et al., 1999; Miao et al, 1996 a,b,c). No entanto, ao contrario do que ¢é relatado para
ligas de Fe-Nd-B preparadas sob condigdes menos severas de moagem, ou seja, com um relacdo
massa de bolas:massa de amostra menor que 850:1, observou-se que apés os pos serem aqueci-
dos acima de 650°C, surge uma nova fase com T¢ em torno de 500°C, que chamaremos a partir
de agora de ¢, ¢ a fase 14-2-1 nfio se regenera. Na curva de resfriamento do primeiro ciclo de
medidas, observa-se que o sinal relativo 3 fase com Tc = 500°C ¢ muito intenso e o sinal de tran-
sigio do ferro diminui abruptamente, indicande que uma quantidade razoavel desse elemento &

consurnida para a formagfo dessa nova fase, sendo verificada uma pequena diminuig8o na inclina-

¢80 da curva de resfriamento para o sinal da fase ¢, como mostrado nas figuras 4.31 a 4.38. Esse

comportamento foi observado para todas as ligas moidas por 30 minutos a 2.400 rpm e aquecidas
acima de 830°C.

Através dessas figuras, também ¢ possivel observar o aparecimento bastante discreto de um
sinal de transigdo estrutural (verificar analises ATD — 4.3.1.4) em torno de 670°C, nas curvas de

resfriamento dessas ligas. Uma andlise mais detalhada a respeito da fase responsavel por essa

transicdo serd mostrada a seguir.
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Figura 4.31: Curvas de TMA para a liga FeuNdcMMiBs moida por 30 minutos a

2.400 rpm: primeiro ciclo.
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Figura 4.32: Curvas de TMA para a liga FeuNd,o)MMuoBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm: segundo ciclo.
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Figura 4.33: Curvas de TMA para a liga FesNdsMM;B; moida por 30 minutos a 2.400 pm:
primeiro ciclo.
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Figura 4.34: Curvas de TMA para a liga Fe;NdsMMsB; moida por 30 minutos a 2,400 pm;
segundo ciclo.
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Figura 4.35: Curvas de TMA para a liga Fe;,Nds>MMsBs moida por 30 minutos a 2.400 rpm:
primeiro ciclo.
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Figura 4.36: Curvas de TMA para a liga Fe;sNdsMM,Bs moida por 30 minutos a 2.400 rpm:
segundo ciclo.
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Figura 4.37: Curvas de TMA para a liga FerNd;sMM;sBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm: primeiro ciclo.
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Figura 4.38: Curvas de TMA para a liga FerNd;sMM;sBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm: segundo ciclo.
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Com o objetivo de testar a estabilidade térmica dessa nova fase, submeteu-se uma das

amostras a uma série de ciclos de medidas, mostrada nas figuras 4.39 a 4.41. Nessas curvas ob-

serva-se que, apesar do sinal de transicio da fase ¢» ficar cada vez mais estreito e bem definido,

sua Tec nfo varia com os sucessivos ciclos.
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Figura 4.39: Curvas de TMA para a liga FenNdMMB; moida por 30
2.400 rpm: terceiro ciclo.
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Figura 4.40: Curvas de TMA para a liga FenNdoMMoB: moida por 30 minutos a
2.400 rpm: quarto ciclo.
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Figura 4.41: Curvas de TMA para a liga FenNdMMBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm: quinto ciclo.
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Na tabela 4.4 sio mostradas as Tc¢’s determinadas para todas as ligas moidas por 30 minu-
tos a 2.400 rpm.

Tabela 4.4: Valores das Tc's da fase ¢,, obtidos a partir do segundo ciclo de medidas para

as ligas com mischmetal moidas a 2.400 rpm por 30 minutos.

Fe:Nd MM Bs | 530
Fe,sNdsMM,B, 490
Fer,Nd,MM,B, 508
Fe,Nd,sMM- B, 510

Os padrées de difragdo obtidos para as amostras moidas por 30 minutos a 2.400 rpm, trata-

das a 850°C por 90 minutos sfo apresentados nas figuras 4.42 a 4.45.
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Figura 4.42: Padrio de difragfio para a liga FenNdiMMicBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm e tratada.
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Figura 4.43: Padrio de difragio para a liga FeysNdsMMsB,; moida por 30 minutos a
2.400 rpm e tratada.
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Figura 4.44: Padrio de difragfio para a liga FenNdsMMBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm e tratada.
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Figura 4.45: Padrio de difragfo para a liga FerNd7sMM;sBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm e tratada.
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Como esperado, essas ligas nfio apresentam um espectro caracteristico do composto
14-2-1. Ao invés disso, os picos de ferro aparecem bem definidos, comprovando a presenca desse

elemento em grande quantidade nessas ligas, assim como aparecem picos nfio observados nas

analises anteriores, que devem corresponder 2 fase ¢.

As figuras 4.46 a 4.49 mostram as curvas obtidas para as ligas de composicdo
Fe7Nd;MM;sBs ¢ Fer,Nd;sMM; sBs moidas por 80 minutos a 2.400 rpm. Elas revelam que, junto
com ¢, a formagdo de um novo composto estavel, com T¢ em torno de 200°C, que passaremos a

chamar de fase ¢;. Como se pode notar, é também verificado um sinal a 670°C, que s6 aparece
nas curvas de resfriamento, mesmo no segundo ciclo de medidas (até varios ciclos ap6s, como

sera visto a seguir), € o sinal do ferro praticamente desaparece.
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Figura 4.46: Curvas de TMA para a liga Fe»NdoMM;B; moida por 80 minutos a 2.400 rpm:
primeiro ciclo.
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Figura 4.47: Curvas de TMA para a liga FenNdyMMoBs moida por 80 minutos a 2.400 rpm
segundo ciclo.
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Figura 4.48: Curvas de TMA para a liga FerNd,sMM,sBs moida por 80 minutos a

2.400 rpm: primeiro ciclo.
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Figura 4.49: Curvas de TMA para a liga Fe»Nd;sMM- Bz moida por 80 minutos a
2.400 rpm: segundo ciclo.
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Afravés desses resultados, € possivel concluir que o ferro livre presente na microestrutura
dessas ligas, e cujo sinal € bastante intenso nas curvas de aquecimento das amostras moidas por
80 minutos, ¢ completamente consumido quando elas sfo aquecidas acima de 830°C, para formar
uma nova fase, doravante chamada ¢, que se decompde em torno de 670°C, liberando novamen-
te o ferro consumido para a sua formacfo. O estudo sobre a formagéio e decomposi¢io dessa fase

sera mostrado a seguir, para a liga de composi¢io comercial Fe,Nd;:Bs.

Também veremos a seguir, que o surgimento dessas novas fases ¢ a decomposicio definiti-
va da fase 14-2-1, presente na liga no estado bruto de fusfio, sdo também verificadas para a liga
de composi¢do comercial submetida aos mesmos parimetros de moagem aplicados para as ligas
com mischmetal.

4.3— Decomposicio Irreversivel da Fase 14-2-1 e Formacio de Novas

Fases na Liga Fe;;NdsB;s Submetida a Moagem de Alta Energia.

4.3.1 — Influéncia do Tempo de Moagem

4.3.1.1 — Analise Termomagnética

As curvas de TMA para a liga de composicéo comercial, fundida e triturada a
mio sdo mostradas nas figuras 4.50 ¢ 4.51. Como se pode ver, para essa liga no esta-
do bruto de fusfo, manualmente triturada, os sinais de transicio a 315°C, 435°C e
670°C, presentes na curva de aquecimento do primeiro ciclo de medidas, sdo similares
aos sinais obtidos para as ligas com mischmetal. Havia ainda a suspeita de que esses
sinais pudessem ser devidos a formacgfio de uma fase 14-2-1 hidretada, uma vez que o
sinal a 670°C € proximo da temperatura limite de dessorgéio do hidrogénio em proces-
sos de pulverizagfo de ligas de Fe-Nd-B por hidrogenagio (HDDR), que ocorre até
cerca de 650°C, como mostrado na figura 2.27 (Verdier et al., 1994; Gutfleisch e

Harris, 1995). Para esclarecermos essa davida, foram feitas medidas de TMA usando
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fluxo de hidrogénio. Primeiro, o pé da liga comercial no estado bruto de fusdio foi
aquecido sob argdnio até 840°C, resultando uma curva semelhante & da figura 4.51.
Sem retirar o p6 de dentro do forno do TMA, o argénio foi trocado por hidrogénio e
a amostra foi novamente aquecida até 190°C, que é a temperatura em que o hidrogé-
nic € absorvido pela liga, de acordo com a anilise de ATD, como mostra a figura

4.52. As curvas obtidas com a dopagem sdo mostradas nas figuras 4.53 a 4.57.
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Figura 4.50: Curvas de TMA para a liga FeNdsBs, manualmente triturada:

primeiro ciclo.
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Figura 4.51: Curvas de TMA para a liga Fe;;NdisBs, manualmente triturada: se-
gundo ciclo.
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Figura 4.52: Curva de ATD para a liga FeNdsBs como fundida, aquecida até

600°C a uma razdo de 5°C por minuto, sob atmosfera de hidrogénio.
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Figura 4.53: Curvas de TMA para a liga Fe;;Nd;sBs fundida e triturada 4 méo,

apos permanéncia sob atmosfera de hidrogénio a 190°C por 1 minuto.
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Figura 4.54: Curvas de TMA para a liga Fe»NdisBs fundida e {riturada 4 mio,

apos permanéncia sob atmosfera de hidrogénio a 190°C por 5 minutos.
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Figura 4.55: Curvas de TMA para a liga Fe»NdsBz fundida e triturada a mio,

apds permanéncia sob atmosfera de hidrogénio a 190°C por 8 mmutos.
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Figura 4.56: Curvas de TMA para a liga Fe»NdisBs fundida e triturada a mdo,

apds permanéncia sob atmosfera de hidrogénio a 190°C por 15 minutos.
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Figura 4.57: Curvas de TMA para a liga Fe»NdsBs fundida e triturada 4 mio,

ap0s permanéncia sob atmosfera de hidrogénio a 190°C por 30 minutos.
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Essas curvas demonstram claramente que os efeitos causados pela presenca de
hidrogénio nessas ligas sfio um sibito aumento da Tc do composto 14-2-1 para cerca
de 340°C e o surgimento de uma “corcova” proximo a 155°C. Com esse resultado po-
demos dizer que os sinais de transi¢fio de ¢, ¢ do sinal de transigio a 670°C, ndo es-

tdo relacionados a formag8o de uma fase hidreto de 14-2-1.

Submetemos o p6 manualmente triturado da liga de composi¢iio comercial a
uma moagem de 30 minutos, sob as mesmas condigdes usadas para as ligas com
mischmetal, a fim de compararmos os resultados obtidos para ambas as ligas. As fi-
guras 4.58 e 4.59 exibem as curvas obtidas, onde se verifica que a Te¢ da nova fase es-
tavel ¢, € bem proximo da Tc observada para a liga com mischmetal de composi¢io
semethante: FerNd;sMM;sBs. Surpreendentemente, as curvas resultantes sfo seme-
lhantes s curvas obtidas para as ligas com mischmetal. Assim como verificado para
as ligas com MM, a curva de aquecimento do primeiro ciclo de medidas apresenta um
sinal alargado, mas bastante intenso do Fe-a. Depois do primeiro aquecimento, o si-
nal do Fe-c. diminui visivelmente, surgindo no lugar do composto 14-2-1, a fase ¢o.
Harada e Kuji (1992) relatam em um trabalho com a mesma liga produzida por meca-
no-sintese, usando uma relagfio massa de bolas:massa de amostras igual a 40:1, que
com o aumento da intensidade de moagem, a fase 14:2:1 torna-se amorfa e em segui-

da comeca a surgir uma quantidade cada vez maior de ferro livre.
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Figura 4.58: Curvas de TMA para a liga Fe;Nd,:Bs moida por 30 minutos a
2.400 rpm: primeiro ciclo.
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Figura 4.59: Curvas de TMA para a liga Fe;Nd:sBs moida por 30 minutos a
2.400 rpm: segundo ciclo.
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Trabalhos de outros autores também relatam o mesmo caminho de amorfizago
desse tipo de ligas submetidas ao processo de moagem (Harada e Kuji, 1996; Miao et
al., 19964, b, c; Alonso et al., 1992). No entanto, Miao et. al. (1996a), verificaram
que para moagens menos intensas (4:1), mesmo apoés longos tempos de moagem (80
horas), a fase 14:2:1 continua sendo observada nas medidas de difracfo de raios-x,
ainda que os picos aparecam numa intensidade menor do que a observada antes do
processo de moagem. Mesmo assim, todos os trabalhos citados relatam que apés um
curto tratamento térmico, em torno de 30 minutos, a partir de 550°C, toda a fase
amorfa se recristaliza formando a fase Fe,uNd:B, o que nfo se verifica para as condi-
¢des de moagem utilizadas neste trabatho. Ainda assim, pode-se estender a interpre-
tacio feita pelos autores mencionados ao efeito aqui apresentado, ou seja, devido ao
intenso processo de moagem realizado para as ligas desse trabalho, o ferro livre pre-
sente na liga amorfa (moida) esta sendo consumido para a formacfio de uma ou mais
fases, quando a amostra € aquecida acima de 850°C. Essas fases sfio mais estaveis que

a fase amorfa formada sob condigOes menos severas de moagem.

Partindo desses resultados e para nos certificarmos definitivamente de que o
aparecimento dessa nova fase (§2) nfo tinha relagdio com o mischmetal, moemos a liga
de composi¢do comercial também por 70 minutos, uma vez que observando algumas
curvas obtidas para as ligas com mischmetal, por ocasidio dos testes para se ajustar os
pardmetros de moagem, percebemos que com esse tempo (70 minutos), tanto os si-
nais correspondentes as fase ¢ e ¢3, cujas Tc's médias para a liga FeINdisBs séio
515°C e 215°C, como a transig8o verificada somente nas curvas de resfriamento

{670°C), apareciam nas mesmas curvas de analise. Os resultados s#o apresentados nas

figuras 4.60 a 4.63.
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Figura 4.60: Curvas de TMA para a liga FeNdisBg moida por 70 minutos, a
2.400 rpm: primeiro ciclo.
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Figura 4.61: Curvas de TMA para a liga Fe,;;Nd;sBs moida por 70 minutos, a
2.400 rpm; segundo ciclo.
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Figura 4.62: Curvas de TMA para a liga Fe-NdisBs moida por 80 minutos, a
2.400 rpm: primeiro ciclo.
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Figura 4.63: Curvas de TMA para a liga Fe;NdsBs moida por 80 minutos, a

2.400 rpm: segundo ciclo.
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Analisando todas essas curvas, confirma-se que o sinal a 670°C aparece somen-
te nas curvas de resfriamento, da mesma forma que verificado nas ligas com mischme-
tal. Para comprovarmos esse fato, fizemos uma série de ciclagens até 830°C, com o

mesmo pé de uma amostra moida por 70 minutos. As curvas obtidas sfo mostradas

nas figuras 4.64 e 4.65.
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Figura 4.64: Curvas de TMA para a liga Fe»Nd:sBs moida por 70 minutos, a

2.400 rpm: terceiro ciclo.
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Figura 4.65: Curvas de TMA para a liga FexNd;sBs moida por 70 mimutos, a
2.400 rpm: quinto ciclo.

Observa-se que o sinal da fase ¢, apresenta uma tendéncia a ficar cada vez mais
estreito ¢ bem definido, & medida que a amostra ¢ submetida a diversos ciclos de
aquecimento. Submetemos essa liga, a tratamentos térmicos mais longos, para testar a
estabilidade térmica dessas fases. Os resultados sio mostrados nas figuras 4.66 a
4.69.
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Figura 4.66: Curvas de TMA para a liga FerNd,;sBs moida por 70 minutos a
2.400 rpm, apds permanéncia de 60 minutos a 830°C.

Resfrinmento
—— Aquecimento

Susceptibilidade

| PR ST B L T i il

10C 200 300 406 500 500 700 800
Temperatura (°C)

Figura 4.67: Curvas de TMA para a liga Fe»NdsBs moida por 70 minutos a
2.400 rpm, apos permanéncia de 120 minutos a 830°C.
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Figura 4.68: Curvas de TMA para a liga Fe»Nd;sBs moida por 70 minutos a
2.400 rpm, apos permanéneia de 180 minutos a 830°C.
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Figura 4.69: Curvas de TMA para a amostra da liga Fe»Nd;sBs moida por 70

minutos a 2.400 rpm, apds permanéncia de 240 minutos a 830°C.
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Apos a liga permanecer aquecida por 60 minutos a 830°C, ¢ sinal da fase ¢, au-
menta bastante. Depois de 120 minutos, a curva da fase ¢; fica ainda menos inclinada
e mantém sua Tc constante. Mesmo apds 4 horas de tratamento, as curvas obtidas
ndo apresentam diferencas significativas quanto ao aspecto de suas curvas de TMA
realizadas a tempos mais curtos, 0 que indica a estabilidade térmica dessas novas fases
¢ a comprovagio da irreversibilidade da decomposi¢io da fase 14-2-1 para essa liga,
moida sob as condi¢Ses utilizadas. Essa estabilidade pode estar relacionada com a
quantidade de energia estocada na microestrutura da liga durante o processo de moa-
gem. Isso implica dizer que a restaura¢fio da estrutura cristalina original da liga deve

exigir tratamentos térmicos a temperaturas mais elevadas e/ou mais longos.

Como ja foi dito para as ligas com MM em relagfio ao sinal de transicio a
670°C, o que deve estar acontecendo ¢ que, quando a amostra é aquecida a tempera-
turas proximas de 850°C, o ferro presente na microestrutura dessa liga é praticamente
todo consumido para formar a fase ¢., que s6 & estavel a altas temperaturas. Quando
a amostra € resfriada, essa fase se decompde liberando novamente o ferro e gerando o
sinal de transi¢io em 670°C. A fim de determinarmos com precisdo a temperatura de
formag8o e de decomposicéio dessa fase metaestdvel, pé de uma liga moida por 70 mi-
nutos foi submetido a dois ciclos de aquecimento sucessivos numa mesma medida,
tendo como temperatura minima de infcio do segundo ciclo de aquecimento, um valor
préximo da temperatura do sinal de transicfio da fase ¢4 As curvas para essas medidas

séo mostradas nas figuras a 4.70 a 4.73.
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Figura 4.70: Curvas de TMA para a liga Fe»NdisBs moida por 70 minutos a

2.400 rpm e tratada, com segundo ciclo de medidas iniciado a 555°C.
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Figura 4.71: Curvas de TMA para a liga Fe;»Nd,sBs moida por 70 minutos a

2.400 rpm e tratada, com segundo ciclo de medidas iniciado a 605°C.
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Figura 4.72: Curvas de TMA para a liga Fe»Nd;sBs moida por 70 minutes a

2.400 rpm e tratada, com segundo ciclo de medidas iniciado a 655°C.
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Figura 4.73: Curvas de TMA para a liga FeNd:sBs moida por 70 mmutos a

2.400 rpm e tratada, com segundo ciclo de medidas iniciado a 710°C.
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Observa-se que, se aquecida até 845°C e resfriada até cerca de 660°C, que é

uma temperatura muito proxima da temperatura de transicio da fase ¢. registrada
pelo TMA, a liga apresenta uma curva de reaquecimento com o mesmo comporta-
mento apresentado pela sua primeira curva de aquecimento (figuras 4.70 e 4.72). No
entanto, quando o resfriamento € feito até temperaturas um pouco mais altas, ou seja,
antes da temperatura de inicio do sinal da decomposigiio da fase ¢. (figura 4.73), a
sua curva de reaquecimento apresenta-se muito mais parecida com a curva de resfria-
mento, ou seja, sem apresentar o sinal de transic8io do ferro com a intensidade que ele

aparece nas curvas de reaquecimento mostradas nas figuras anteriores.

Foram feitas tentativas de se tratar alguns pds amorfos a 850°C, em um forno
resistivo por cerca de 90 minutos e depois resfris-los em 4gua 4 temperatura ambien-
te, buscando-se “congelar” a microestrutura dessa liga dquela temperatura com a fina-
lidade de estuda-la mais detathadamente. As ampolas de quartzo, onde os pés esta-
vam lacrados sob argbnio, foram quebradas dentro da dgua para promover um resfria-
mento mats rapido dos pés, mas mesmo assim nfo conseguimos obter o que desejdva-
mos. A velocidade com que essa transformacfo estrutural ocorre € muito alta, sendo

maior que a taxa de resfriamento obtida na realizagfio da témpera na amostra.
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Outro fator que também foi determinado foi a taxa ideal de aquecimento para
que o modulo de poténcia do equipamento permitisse que a amostra fosse aquecida
até¢ que se alcangasse a temperatura de formagio de ¢4 Isso foi feito porque perce-
beu-se que, mesmo programando o forno para aquecer até determinada temperatura,
a amostra ndo conseguia ser aquecida na mesma taxa. As curvas mostradas nas figu-
ras 4.68 ¢ 4.69, por exemplo, foram obtidas a uma taxa de aquecimento de 70°C por
minuto, ¢ por isso ainda foi detectado um pequeno sinal do ferro nas curvas de resfri-
amento mostradas. Foi padronizada a taxa de aquecimento para as andlises de TMA
em 50°C por minuto, uma vez que em testes anteriores, para esse valor, a diferenca
entre o valor da temperatura registrado para a amostra e o valor programado no con-
trolador de temperatura era de cerca de 2°C. Bastava agora determinar qual a tempe-
ratura em que todo o ferro era consumido para a formagfio da fase ¢s. As figuras 4.74

a 4.76 mostram os resultados obtidos.

Susceptibilidade

1 | 1 1 3 | 1 1 i | i | 1 i £

100 200 300 400 500 600 700
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Figura 4.74: Curvas de TMA para a liga Fe»Nd;sBs moida por 70 minutos a
2.400 rpm e tratada, aquecida até 780°C.
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Figura 4.75: Curvas de TMA para a liga Fe;Nd,sBs moida por 70 minutos a

2.400 rpm e tratada, aquecida até 800°C.
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Figura 4.76 : Curvas de TMA para a liga FezNdisBs moida por 70 minutos a

2.400 rpm e tratada, aquecida até 835°C.
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Tambem observa-se que a fase ¢, ¢ formada apenas quando a liga ¢ aquecida
acima da temperatura de Curie do ferro. De fato, segundo os dados obtidos a partir
das curvas acima, o ferro ¢ completamente consumido em torno de 835°C para for-
mar a fase metaestavel ¢,, e a sua formagfo nfo tem absolutamente nenhuma relagio
com a presenga das fases ¢, ou ¢, uma vez que, tanto a presenga dessas fases, quan-

to a intensidade dos seus respectivos sinais de transigdo, nfio se alteram com a presen-

ca de da.

Partindo dos resultados obtidos acima, determinamos como pardmetros para as
medidas de TMA a taxa de aquecimento de 55°C por minuto € a temperatura minima
programada como sendo de 835°C. Para garantir bons resultados, adotamos como

temperatura de trabalho o valor de 850°C.
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4.3.1.2 - Analise de Difracdo de Raios-X

O padriio de difragio obtido para a liga de composiciio comercial, moida por 30
minutos ap6s tratamento térmico a 850°C por 90 minutos ¢ apresentado na figura
4.77.

AFe-at A
40KV - 30mA - Cu-Ka

Intensidade

25 30 35 40

45
20 (graus)

Figura 4.77: Padrio de difracBo para a amostra da liga FerNd;sBs, moida por
30 minutos a 2.400 rpm, tratada.

Comparando esse padriio de difragdo com aqueles obtidos para as ligas com
mischmetal moidas sob as mesmas condi¢3es, verifica-se que 0s novos picos detecta-
dos para as ligas com MM possuem angulos de difracfo proximos dos novos picos
detectados para a liga FerNd;sBs, indicando que pode se tratar de uma fase com a
mesma estrutura cristalina. Também se confirma a decomposi¢io do composto
14-2-1, o que sera verificado também para os demais tempos de moagem aplicados.
Outro aspecto que deve ser considerado, ¢ o da formag¢fio de um tipo de 14-2-1 com

estrutura modificada. Esses resultados, combinados com os obtidos para as amostras
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trituradas manuatmente indicam essa possibilidade, uma vez que as Tc's das fases ¢, e
¢2 s30 muito préximas, assim como alguns dos picos extras observados nas andlises
de raios-X para as ligas trituradas manualmente também possuem angulos de reflexdo
bem préximos dos dngulos de reflexfo registrados para as ligas moidas. Esses novos
picos extras, detectados nos padrdes de difragdo das ligas moidas, podem ser indica-
dores de uma evolugfio estrutural dessa nova fase estével, ou seja, ¢, pode ser a mes-

ma fase ¢;, mas com uma microestrutura mais estavel.

E possivel observar que os padrdes de raios-x obtidos para todas as amostras
moidas por 70 ¢ 80 minutos a 2.400 rpm e tratadas a 850°C por 90 minutos também
apresentam novos picos, além do ferro-a, indicando a formaciio de novas fases em
fungio do tempo de moagem utilizado. Esses resultados estdo de acordo com os obti-
dos para as analises termomagnéticas, e nio correspondem aos registrados na literatu-
ra. Miao et al. (1996a), que moeram ligas de Fe-Nd-B usando uma relacBio massa de
bolas:massa de amostra igual a 4:1, relataram, através de suas analises de raios-x, que
a medida que o tempo de moagem aumenta, os picos relacionados 4 fase 14:2:1 dimi-
nuem, enquanto que os picos referentes ao ferro-o aumentam, mas nunca € observado
o desaparecimento completo da fase 14:2:1, mesmo apés 80 horas de moagem. Miao
et al. (1996), utilizando uma relagdo de 10:1 no processo de moagem, ndo registraram
picos de 14:2:1 apés 20 horas horas de moagem, mas quando a amostra foi submetida
a um tratamento térmico de 30 minutos a 600°C, a fase 14:2:1 foi restaurada. Neste
trabalho, também foi observada a presenca de picos relacionados a uma fase paramag-
netica, que julgou-se ser a fase 4:1:4, por comparagio com os resultados obtidos com
a andlise Mossbauer. Finalmente, Miao et al. (1996¢), também observaram a presenca
de uma nova fase paramagnética, além da provavel existéncia da fase 4:1:4, para higas
moidas e tratadas a 500°C por 30 minutos. Em todos os casos, apés um curto trata-
mento térmico, a fase 14:2:1 volta a ser a fase majoritdria na microestrutura dessas li-

gas, 0 que nfo foi observado para as amostras moidas no trabalho aquj apresentado.
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Os padrdes de difragio obtidos para as ligas de composi¢io comercial moidas

por 70 e 80 minutos a 2.400 rpm sfo apresentados nas figuras 4.78 a 4.81.

AFe-gx
40kV -30mA - CieKex

Intensidade

1 5 1 i 1 : I ) i ) ) X i

25'30 35 40 45 50 55 60|65
20 (graus)

Figura 4.78: Padrio de difragio para a liga Fe-Nd;sBs moida por 70 minutos a
2.400 rpm.
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AFe-q A
40KV - 30mA4 - Cu-Kox

Intensidade

25 30 35 40 45 50 55 60 65
28 (graus)

Figura 4.79; Padrdo de difragio para a liga Fe,Nd,sBs, moida por 70 minutos a
2.400 rpm, tratada.

A Fe-ax
40KV -30mA - Cu-Kar i A

Intensidade

] M 1 3 ] i ] i 1 » ] 3 i

25 30 35 40 45 50 55 60 85
26 (graus)

Figura 4.80: Padrdo de difragdo para a liga Fe,Nd,sBs moida por 80 minutos a
2.400 rpm.
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AFe-cx A
40KV -30mA - Cu-Ka

Intensidade

20 (graus)

Figura 4.81: Padrio de difragfio para a amostra da liga Fe-Nd,sBs, moida por
80 minutos a 2.400 rpm, tratada.

Como esperado, as ligas no estado bruto de fusfo, moidas, apresentam um pa-
drdo de difragdio com bandas muito largas, caso tipico de materiais amorfos. Apds tra-
tadas, as ligas apresentam um padrio de difragio mais definido, com os picos caracte-

risticos do ferro bem evidentes, além de alguns outros picos extras, que correspon-

dem as fases ¢. e ¢s.

4.3.1.3 - Microanalises EDS ¢ WDS

Nas andlises de MEV-EDS apresentadas a seguir, detectamos a presenca de
uma fase através da intensidade de tons cinzas que sdo mostrados pelas imagens gera-
das pelo microscopio. No entanto, essa variagdo pode ser conseqiiéncia da topografia
do griio ou até mesmo da presenca de agentes contaminantes, como o cobre da resina
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usada para o embutimento dos pés. Na figura 4.82, podemos notar que o ponto A
corresponde a uma regifio do grio com um tom cinza claro e o ponto B possui um
tom cinza préximo do branco. Observa-se que para as ligas moidas por 30 e 70 minu-
tos quase nfo ha diferenga entre os espectros EDS obtidos para as provaveis fases
presentes em suas microestruturas, sendo muito dificil dizer que se tratam de fases
distintas. No entanto, para a amostra da liga moida por 80 minutos a fase de tom mais
escuro, segundo os espectros obtidos, corresponde ao ferro, enquanto que as outras
fases revelam-se como compostos de Fe-Nd, da mesma forma que 0s pos moidos por
30 ¢ 70 minutos. E muito interessante o fato de ndo ter sido verificada a presenca de
ferro livre nas amostras, o que estd de acordo com os resultados reportados por Miao
et al. (1996b), com tempo de moagem menor que 80 minutos, assim como a existén-
cia de 6xidos, o que era uma de nossas expectativas. Outra observagdo interessante ¢
a presenca de tungsténio e cromo dispersos na matriz (pontos brancos menores). Es-
ses elementos estdo presentes na composigiio do cadinho e das bolas do moinho e a
quantidade deles nas ligas aumenta proporcionalmente ao tempo de moagem a que
elas foram submetidas. A hipétese desses elementos terem se combinado 20s elemen-
tos da liga estd descartada, uma vez que para que isso acontecesse seria necessario
que 0s pos fossem aquecidos a temperaturas maiores das que foram usadas nos trata-

mentos térmicos realizados.
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Figura 4.82: Micrografia de elétrons secunddrios para a liga FenNdsBs, moida
por 30 minutos a 2.400 rpm, tratada.

By (e ‘ Evemy e

A B

Figura 4.83: Espectro EDS obtido para pontos das regides A e B.
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Figura 4.84: Micrografia de elétrons secunddrios para a liga Fe,-NdsBs, moida
por 70 minutos a 2.400 rpm, tratada.
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Figura 4.85: Espectro EDS obtido para pontos das regiGes A e B.
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Figura 4.86: Micrografia de elétrons secundérios para a liga FeNd:sBs, moida
por 80 minutos a 2.400 rpm, tratada.
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Figuras 4.87: Espectro EDS obtido para pontos das regides A ¢ B.
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Figuras 4.88: Espectro EDS obtido para pontos da regifio C.

As andlises de MEV-WDS apresentadas a seguir sdo referentes as ligas puras de
composi¢io comercial, trituradas manualmente e meidas por 30, 70 e 80 minutos a
2.400 rpm. Da mesma forma que foi feita a andlise MEV-EDS, escolhemos as regides
a serem analisadas a partir dessa diferenca de tonalidade ou de textura apresentadas
pela superficie dos grios das amostras. Como as diferengas de composicio sdo muito
sutis, foram feitos mapeamentos de regides onde fosse possivel observar se essa dife-
renga de textura poderia ser devida & presenga de fases diferentes (figura 4.89). Para
as ligas trituradas manualmente e também para as moidas por 30 minutos a 2.400 rpm
quase ndo ha diferenca entre as microestruturas observadas, assim como na analise es-
tequiométrica. Esses resultados nfio correspondem ao que as outras andlises tém reve-
lado. No entanto, quando sdo comparadas com as andlises pontuais, feitas para cada
fase presente na liga, observa-se que a liga moida por 30 minutos apresenta fases em
sua microestrutura com composi¢des semelhantes 4 do composto 14:2:1, o que refor-
¢a a idéia de que a fase ¢», que se forma apds a liga ser recristalizada, deve possuir
uma estrutura cristalina semelhante & da fase 14-2-1, mais simples. Verifica-se, atra-
vés da observagdo da variacio de tonalidade apresentada nas micrografias, a existén-
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cia de pelo menos 3 fases distintas para essas ligas, sendo que a composicio de duas
delas € muito parecida, como as analises pontuais confirmaram. Para ambas as ligas, a
__édmposigéo dessas duas fases A e B corresponde & estequiometria do composto
~ 14:2:1. JA para as ligas moidas por 70 minutos e 80 minutos, ngo fbi possivel realizar
:.-"-medidas confidveis, uma vez que essas amostras estavam muito’ ox:;dadas apesar de
termos conseguido fazer o equipamento medir boro. No entanto, $30 mostrados 08

res__uitades obtidos para ambas as ligas, onde percebe-se que, despom;.derandwse a

“ - presenga do oxigénio, a composigo das fases presentes ¢ praticamente a mesma das

- fases observadas para as ligas submetidas a deformacées menores; assim como ja ha-

o :_:-_‘viﬁ'sido verificado nas analises EDS. Para uma orientagio quanto & leitura da tabela

- _ _:4 5 as fases A e B das ligas moidas por 70 e 80 minutos, correspondem as regides A

) e B mostradas nas figuras 4.84 e 4.86, respectivamente.
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Tabela 4.5: Resultados das medidas MEV/WDS para as amostras da liga FerNd;sBs

moidas por 30, 70 e 80 minutos a 2.400 rpm e tratadas (valores expressos em % atdmica).

“Vermelho 87,00 | 1298 | .
30 min por 2.400rpm” Rosa Escuro 88,00 12,00 -
Rosa Claro 88.60 11.40 -
B 56,10 10,13 5,68
70 min por 2.400rpm™ A 58,66 9,95 9,65
B 55,01 9,95 9,65
80 min por 2.400 rpm™" A 59,91 10,38 7,31

*  Figura 4.89
* % Figurg 4.84
% *higura 4.86

Como se observa nessa tabela, para a amostra moida por 30 minutos foi possivel de-
tectar a possivel presenga de 3 fases em sua microestrutura, sendo que duas delas possuem
composicdes muito proximas a da fase FesNdz, com uma um pouco mais rica em Nd que a
outra. Por isso acreditamos que, apesar de apresentarem tonalidades diferentes (rosa escuro
e rosa claro), na verdade elas sfio a mesma fase. J4 a fase com tonalidade mais escura (ver-
melho}, corresponde a um composto que pode ser o 14:2:1. Apesar dessa fase nfo se fazer
presente em nenhuma das outras andlises, a nflo ser na andlise de espectroscopia Moss-
bauer, que serd mostrada a seguir, acreditamos que possa haver uma pequena quantidade
dessa fase presente nas amostras moidas por 30 minutos. Para as amostras moidas por tem-
pos mais longos, desconsiderando a macica quantidade de oxigénio observada nesses pos,
os resultados indicam a presenga de ferro-o € mais uma fase com composigio FesNd:Bo,
que equivale a composicdo global da liga FeNdisBs. No entanto, sabe-se que ha pelo me-
nos duas fases na amostra moida por 70 minutos, como demonstram as analises termomag-

néticas, em conjunto com as analises de raios-x realizadas para essa amostra.
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4.3.1.4 — Anailise Térmica Diferencial (ATD)

Os resultados das medidas de ATD para as amostras da liga de composi¢io co-
mercial moidas por 30, 70 ¢ 80 minutos sfo mostrados nas figuras 4.90 a 4.92. Os
graficos de TMA sfio mostrados junto com as curvas de ATD para que se possa com-

parar os resultados de ambas as andlises.

Exo
=
£
2 |o |
= ‘ ‘ :
§ —— Resfriamento :
5‘; -~ Aquecimento :
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; S i . .
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Figura 4.90: Curvas de andlise ATD para a liga Fe-Nd,;sBs moida por 30 min a
2.400 rpm, onde (a) primeiro ciclo de medidas para a liga amorfa; (b) segundo ciclo

de medidas e (c) curva de TMA para a liga tratada a 850°C por 90 minutos.
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Figura 4.91: Curvas de analise ATD para a liga Fe-Nd;sBs, moida por 70 min a
2.400 rpm, onde (a) primeiro ciclo de medidas para a liga amorfa; (b) quarto ciclo de
medidas e (c) curva de TMA para a liga tratada a 850°C por 90 minutos.
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Figura 4.92: Curvas de analise ATD para a liga FeNd,sBs, moida por 80 min a
2.400 rpm, onde (a) primeiro ciclo de medidas para a liga amorfa; (b) quarto ciclo de
medidas € (¢) curva de TMA para a liga tratada a 850°C por 90 minutos.
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Para todas as amostras, a primeira curva de medidas apresenta uma série de si-
nais que estdo relacionados 4 recristalizagfio de fases amorfas do sistema, assim como
verificado nas andlises de TMA.

Para a amostra moida por 30 minutos a 2.400 rpm nota-se que h4 um sinal mui-
to pequeno relativo ao ferro puro nas curvas de ATD, especialmente nas curvas de
aquecimento. No entanto, observa-se um sinal em torno de 670°C, que, segundo as
curvas de TMA para amostras moidas por tempos mais longos, corresponde & tempe-
ratura de decomposigio da fase metaestavel ¢s. Porém, para a amostra moida por 30
minutos, as curvas de TMA exibem um sinal praticamente imperceptivel a essa tempe-
ratura, se comparado aos picos de transigiio magnética do ferro e da fase ¢, 0 que in-
dica que realmente existe uma quantidade muito pequena dessa fase para essas ligas.
Alguns autores verificaram, por meio de analise DSC, um pico exotérmico a uma
temperatura que varia entre 520 e 600°C, dependendo das condigGes de moagem utili-
zadas, que é descrita como sendo a temperatura de cristalizaciio da fase 14:2:1, uma
vez que esse pico ndo ¢ verificado nas curvas de resfriamento dessas andlises ¢ em se-
qiiéncia ¢ observada a regeneracio daquela fase na microestrutura das ligas (Miao et
al., 1996a, b, ¢; Harada e Kuji, 1992; Harada e Kuji, 1996). No caso em estudo, nio
se pode confirmar essas afirmagBes, uma vez que mesmo sendo detectado um pico
exotérmico, muito sutil, em torno de 530°C, na primeira curva de aquecimento dessas
amostras, ndo foi detectado nenhum sinal da presenca da fase 14:2:1 mesmo apés os

pos terem sido submetidos a mais de um ciclo de aquecimento, durante a tomada de
medidas na analise ATD.

Para as amostras moidas por 70 minutos e 80 minutos a 2.400 rpm, foram reali-

zados quatro ciclos de medidas, a fim de se verificar o comportamento da fase me-
taestavel ¢4 . Observa-se que, apesar de nfio ser verificado nenhum sinal evidente que

possa estar relacionado a fase ¢, ou ao sinal que seria correspondente 4 fase ¢3, hd a
confirmagfio da presenca de uma fase que se forma acima de 850°C, consumindo todo

o ferro livre presente na amostra, e se decompde em torno de 670°C, liberando nova-
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mente ferro livre, como observado nas medidas de TMA. Nio foi detectada a exis-
téncia de alguma transformagfo cristalina relacionada a fases nfio magnéticas para es-
sas ligas, apesar das andlises Mdssbauer terem detectado picos da fase 4:1:4 nessas
amostras, 0 que comprova que essa fase pode estar presente numa quantidade muito
pequena nesses pods. Alguns autores também citam a presenga de um pico em torno
de 650°C em curvas de analise DSC, sobre o qual nfo existe consenso. Harada e Kuji
(1996), sugerem a existéncia desse pico a estdgios intermedidrios de cristalizagéio de
fases metaestéveis, tomando como base o fato de que ligas produzidas por resfria-
mento rapido também apresentam o mesmo pico € 0 de que apds tempos muito lon-
gos de moagem (20 horas, com uma relagio de moagem igual a 40:1), o pico exotér-
mico em torno de 570°C ndo ¢ mais observado, estando presente somente o pico a
650°C. Para moagens menos intensas (relacdo de moagem igual a 4:1), o pico a
650°C néo foi detectado (Miao et al., 1996a). Ainda, Holc et al. (1990) sugerem que
esse pico deva estar relacionado com a fase rica em Nd, e sua nfo reprodutibilidade
seria devida a reagfo dessa fase com o oxigénio ou com outras fases presentes na liga.
No caso das amostras aqui apresentadas, fica evidente que estd acontecendo uma evo-
lugio microestrutural, com o surgimento de novas fases & medida que o tempo de
moagem aumenta, o que concorda com a afirmagio de Harada e Kuji (1996). Isso
também esta de acordo com resultados obtidos por Miao et al. (1996b), que afirma
que apos a formacfo da fase amorfa, continuando-se o processo de moagem, essa
fase muda sua composicdo, o que também pode estar acontecendo para as condigdes

de moagem aqui apresentadas.

4.3.1.5 — Espectroscopia Mossbauer

A figura 4.93 mostra os espectros das amostras da liga comercial: a) pedaco
de amostra tratada a 1.000°C por uma semana; b) triturada manualmente; ¢) moida
por 30 minutos a 2.400 rpm; d) moida por 70 minutos a 2.400 rpm e (e) moida por 80
minutos a 2.400 rpm. Os graficos das figuras f, g ¢ h sdo os espectros tedricos refe-
rentes as distribuicGes de campos hiperfinos. Os espectros das figuras ae b foram

ajustados com seis subspectros com parimetros hiperfinos idénticos aos da literatura
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para a fase 14:2:1. A andlise revela, para o pedago de amostra no estado bruto de fu-
S&0 € para a amostra manualmente triturada, a presenca das fases caracteristicas para
essas ligas, ou seja, as fases 14:2:1 e 4:1:4, e o médximo de 5% de ferro puro para a
amostra apenas triturada, confirmando que nossas ligas estdo sendo preparadas com a
estequiometria correta, eliminando qualquer possibilidade das novas fases observadas

serem conseqliéneia de erros de preparagdo (pesagem dos elementos e fuséo).

Para as amostras moidas da liga comercial, confirmam-se os resultados verifica-
dos nas demais analises: o desaparecimento dos sitios correspondentes ao composto
14:2:1, resultando na formacfio de novos compostos ferromagnéticos e do aumento
consideravel da quantidade de ferro puro (em torno de 50%). Para a amostra moida
por 30 minutos a 2.400 rpm, o espectro obtido apresenta uma configuragio muito
complexa de ser interpretada, uma vez que a quantidade de ferro livre nessa amostra é
muito grande, interferindo na obtengfio de um espectro mais bem definido para as de-
mais fases presentes na liga. Apesar de alguns picos de campos hiperfinos serem iden-
tificados como provaveis picos do composto 14:2:1, nés podemos garantir, por meio
das demais andlises, que essa possibilidade pode ser descartada. O mesmo ndo se
pode dizer quanto a formagfio de um 6xido de Fe-Nd. Chen et al. (1993), relataram a

formagdo de uma fase de composicio Fe,NdO, (x = 0,3), que se formaria em torno de
650°C e teria uma Tc = 145°C. No entanto, nenhuma transigiio magnética foi observa-
da perto da Tc dessa fase nas andlises termomagnéticas. Se ela esta presente, deve ser
em uma quantidade muito pequena, uma vez que ndo foi detectada em nenhuma outra
analise realizada. A liga moida por 70 minutos a 2.400 rpm apresenta um espectro
ainda mais complexo, visto que a quantidade de ferro livre é bem maior do que na liga
moida por 30 minutos. Além disso, estdo presentes a0 menos mais 2 fases ferromag-
néticas nessa liga. Por isso, o programa de ajuste identificou como provéavel a presen-
¢a da fase FeNds. No entanto, ela possui uma distribuigdo de campos hiperfinos com
um valor de desvio isomérico muito grande, o que aumenta demasiadamente a proba-
bilidade de erro quando ela & indexada a esses espectros e por isso o programa de
ajuste determinou alguns picos como sendo devidos 3 presenga dessa fase, o que nés

sabemos que nfo € verdade.
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Figura 4.93: Espectros Mossbauer para as amostras fratadas da liga

FerNd,sB;, antes e apds moagem por 30, 70 e 80 minutos a 2.400 rpm.
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A figura 4.94 mostra o espectro da amostra da liga comercial moida por 80 mi-
nutos: {a) como obtido e (b) 0 mesmo espectro, subtraido 50% de ferro-alfa. O es-
pectro da figura (a) mostra apenas duas fases: Fe-a € uma segunda fase que foi ajus-
tada com 4 subspectros com pardmetros hiperfinos da fase Fei;Nd,. De fato, os picos
de campo hiperfino sio muito proximos dos picos caracteristicos da fase 17:2, especi-
almente para essa liga, para a qual a andlise termomagnética registra a presenca de
ferro e da fase ¢,. Apesar disso, tendo em vista que as andlises termomagnéticas nio
detectaram a presenga da fase 17:2, cujo sinal de transiciio magnética ¢ bem caracte-
tistico, com Tc em torno de 57°C, nds podemos afirmar que o espectro Mdssbauer
mostrado na figura 4.94 nfio corresponde a essa fase. Esses espectros também indi-
cam a existéncia da fase 4:1:4 para as ligas moidas, mas numa quantidade muito pe-
quena. Em vista disso, é prudente considerar que alguns picos de reflexdo registrados
para essas amostras nas andlises de difracfio de raios-X, possam corresponder a essa

fase.

Os resultados apresentados estdo parcialmente de acordo com os relatados por
outros autores. Miao et al. (1996a), verificaram a presenca das fases 14:2:1 ¢ 4:1:4
em amostras moidas com uma relagiio de moagem de 4:1. Com o aumento do tempo
de moagem, a fase 14:2:1 desaparece, dando lugar a uma fase amorfa e ao ferro. Qua-
do essas amostras sio tratadas, no entanto, voltam a aparecer os espectros carateristi-
cos das fases 14:2:1, 4:1:4 e Fe-a, além de uma outra fase intermediaria. Miao et al.
(1996b), utilizando uma relagio de moagem de 10:1, revela somente a presenca de
uma fase amorfa e Fe-o. em ligas moidas, nfc tendo sido citada a presenca da fase pa-
ramagnética 4:1:4. Quando tratadas, as analises revelam a presenca das fases 14:2:1,
Fe-a e de uma fase paramagnética que eles julgam ser a fase 4:1:4. Miao et al.
(1996c¢), supdem uma microestrutura com as fases 14:2:1, Fe-c, uma fase paramagné-
tica e provavelmente a fase 4:1:4. Como se observa, em todos os casos houve degra-
dacdo da fase 14:2:1, mesmo que parcial, quando as ligas foram moidas, mas com a
aplicagfio de tratamentos térmicos geralmente curtos (em torno de 600°C por 30 mi-

nutos), ela se regenera ao lado de outras fases minoritarias, o que ndio ocorre sob as
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condigdes de moagem aqui empregadas. No entanto, observou-se a formagdo de pelo
menos uma nova fase paramagnética, cuja composiciio nfio fol encontrada. Nesse
ponto, o trabalho aqui apresentado pode ter alguma semelhanca, uma vez que as ang-
lises Mossbauer revelaram a possibilidade da presenga de uma fase paramagnética,
mesmo ap6s §0 minutos de moagem a 2,400 rpm, que provavelmente deve ser a fase
4:1:4, além de outras fases intermedidrias, cujas composicBes ainda ndo sfio conheci-

das.

Velocidade (mmv/s)

Figura 4.94: Espectro Mdssbauer para a liga FerNdisBs, moida por 80 minutos

a 2.400 rpm: (a) como obtido e (b) o mesmo espectro, subtraido 50% de Fe-o.

4.3.1.6 — Medidas de Magnetizacio de Saturacio

As curvas de magnetizagiio obtidas para a amostra Fe,»Nd,sBs moida por 70 mi-

mutos, apds tratamento térmico, s#o apresentadas na figura 4.95. Nelas pode-se veri-
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ficar que, quando a temperatura de andlise ¢ maior que a temperatura de transicio da
fase ¢s (Tc = 215°C), o valor da magnetizacdio de saturacio cai, e essa queda ¢ bem
mais acentuada quando essa temperatura ¢ proxima da Tc da fase ¢, (Tc = 515°C).
Tendo em vista os resultados obtidos pelas demais técnicas de analise utilizadas, esse
resultado confirma o fato de que ¢. e ¢, sdo fases magneticamente ordenadas. Uma
vez que a temperatura da medida € maior que a Tc dessas fases, sendo essas fases fer-

romagnéticas, o valor global da magnetizagdo de saturacio da liga deve cair, como foi

observado.
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Figura 4.95: Curvas de magnetiza¢8o obtidas para a liga Fe»Nd,sBs, moida por

70 minutos a 2.400 rpm, tratada.

Observa-se na figura 4.95 que o valor de M da liga & temperatura ambiente é
de aproximadamente 126 emwg. Yang et al. (1988), mediram o valor de
M, = 142,7 emu/g para a liga sinterizada de composi¢o FeNdisBs, & temperatura
ambiente. Miao et al. (1996a,b) relatam que o valor de M, tende a diminuir com o au-
mento do tempo de moagem, até comegar a se formar Fe-o, que tem influéneia signi-
ficativa sobre essa propriedade, fazendo-o aumentar & medida que a sua quantidade

aumenta. Essa pode ser a justificativa para os valores obtidos para a liga apresentada,
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pois a quantidade de ferro livre presente em sua microestrutura, mesmo apos trata-
mento térmico a 850°C por 90 minutos, valores muito superiores aos normalmente

utilizados para o tratamento desse tipo de liga submetida a moagem, ¢ muito grande.

4.3.2 — Influéncia da Velocidade de Moagem

4.3.2.1 — Anidlise Termomagnética A/C

Medidas de temperatura de Curie da fase ¢, para pds das amostras moidas por
30 minutos nas velocidades de moagem de 1.600, 2.000 e 2.400 rpm foram realiza-
das. O objetivo dessa andlise era o de comprovar o fato de que, quanto maior a velo-
cidade, maior a deformagfio sofrida pela amostra e consegiientemente, maior a quanti-
dade de fase ¢; formada, uma vez que essa fase se forma a partir da amorfizagio da
fase 14:2:1. As curvas obtidas s#o mostradas na figura 4.96. Nela sdo exibidos so-
mente os trechos obtidos para as medidas de resfriamento, uma vez que as curvas de
aquecimento sdio semelhantes para todas as amostras. Como se percebe, o sinal da
susceptibilidade magnética relacionado a fase ¢, aumenta & medida que a velocidade
de moagem aumenta, como previsto. Esse fato, combinado com os resultados das
analises de raios-x,indicam que essa fase € resultado da intensidade de deformagio
cristalina da fase 14:2:1 presente nas ligas trituradas manualmente, ou seja, quanto
maior a velocidade empregada, maior a quantidade de fase amorfa formada e, na re-
cristalizagdo, maior a quantidade de fase ¢, que seria uma fase “descendente” da fase
14:2:1. Essa interpretagfio pode ser estendida as demais amostras, onde parece ocor-
rer um processo semelhante de evolugio microestrutural, sendo que no caso da liga
moida por 70 minutos, ela ocorre em relagdo a fase ¢, se transformando em ¢; e para

a liga moida por 80 minutos, da fase ¢; se transformando em ..

185



e

Susceptibilidade

i i | L H 3 | I i 1 i 1 | L I

100 200 300 400 500 6800 700 800
Temperatura (°C)

Figura 4.96: Curvas de TMA para amostras da liga Fe»Nd,sBs moidas por 30
minutos nas diferentes velocidades de moagem, tratadas.

4.3.2.2 — Difratometria de Raios-X

Os padrGes de difragdo obtidos para as ligas de composicio comercial moidas

por 30 minutos a 1.600 rpm, 2.000 rpm e 2.400 rpm apés o tratamento térmico a
850°C por 90 minutos s&o apresentados na figura 4.97.
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Figura 4.97: Padrdes de difraciio para amostras da liga FerNd:sBs moidas por

30 minutos nas diferentes velocidades de moagem, tratadas.

Como esperado, ap6s tratadas, as ligas apresentam 0s principais picos caracte-
risticos do ferro, além de alguns novos picos, que ndo correspondem aos picos de di-
fracdo das fases presentes na microestrutura tipica da liga com essa composigfo. Al-
guns desses picos aumentam de intensidade e outros diminuem com velocidades de
moagem maiores, 0 que estd relacionado com o fato de que a fase ¢, € resultado da
deformac8o da fase 14-2-1, resultando em um composto com estequiometria seme-
ihante a dela, mas com uma estrutura cristalina modificada e bem menos complexa,
uma vez que a quantidade de picos observados € bem menor que os caracteristicos
para a fase 14:2:1. Outro fator a ser considerado € a presenga, além dessas fases fer-
romagnéticas, de uma ou mais fases paramagnéticas nessas ligas, que podem ser res-
ponsaveis por alguns desses picos extras, o que estaria de acordo com o que foi rela-

tado em outros trabathos (Miao et al. 1996a,b,c).
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4.3.2.3 — Medidas de Magnetizacfo de Saturacgio

Para as amostras da liga comercial mofdas por 30 minutos, verifica-se que 4 me-
dida que a velocidade de moagem aumenta, o valor de M, diminui, indicando que
quanto maior a deformacdo sofrida pelo composto 14:2:1, maior a quantidade de fase
¢2 formada. O mesmo efeito € verificado quando a temperatura de andlise aumenta.

As figuras 4.98 a 4.103 mostram essas curvas.
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Figura 4.98: Curvas de magnetizagfo, obtidas a -269°C para amostras da liga

FerINd;sBs, moidas por 30 minutos nas diferentes velocidades de moagem, tratadas.
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Figura 4.99: Curvas de magnetizagdo a -173°C, obtidas para amostras da liga

FerNd,sBs, moidas por 30 minutos nas diferentes velocidades de moagem, tratadas.
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Figura 4.100: Curvas de magnetizacdio a 25°C, obtidas para amostras da liga

FerNdisBs moidas por 30 minutos nas diferentes velocidades de moagem, tratadas.
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As medidas obtidas estdo de acordo com os resultados de TMA.

A diminui¢do dos valores de M;com o aumento da velocidade de moagem pode
estar relacionado 4 quantidade de ferro livre nessas ligas, a formac#o de fases com va-
lores de M mais baixos que os das fases presentes em ligas moidas por tempos meno-
res, assim como a quantidade relativa com que essas fases sdo formadas nessas amos-

tras (Harada e Kuji, 1996; Miao et al. 1996a,b, c).

4.4 — Contaminacio Durante a Moagem (Anilise de Absorcio Atdmica)

Os resultados das analises de absorgfo atdmica, realizados para determinar a quantidade de

Cr, W ¢ Co presentes nas amostras moidas da liga comercial, sio apresentados na tabela 4.6.

Tabela 4.6: Resultado das analises de absor¢fo atdmica para as amostras da liga comercial

moidas a 2.400 rpm .

) Concentragio (PPM) 56,5 2,50 + 0,067 + 0,01
30 minutos
% em massa 14 0,15 0,2
i Concentragiio (PPM) 176,2 + 0,2 3,02+0,09 6,23 +0,08
703 minutos
% em massa 443 0,07 0,16
Concentragio (PPM) 182,5+ 0,6 8,95+ 0,01 10,36 + 0,04
80 minutos
% em massa 4,56 0,22 0,26

Como se pode ver, 4 medida que o tempo de moagem aumenta, as quantidades dos metais
contaminantes, provenientes do recipiente (ago com 12% de Cr) e das bolas (93% WC + 6% Co)
utilizadas no processo de moagem, aumentam. Ainda assim, o contaminante de maior concentra-
¢80 nas amostras € o W, que aparece com menos de 5% do total da massa final da amostra, para

as ligas moidas por 80 minutos a 2.400 rpm. Essa quantidade pode realmente influenciar de algum
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modo na microestrutura das amostras, mas acreditamos que essas mudangas nfio possam ser 130
intensas a ponto de mudarem tanto a microestrutura da liga em estudo. Ainda assim, os efeitos,
tanto do W quanto do Cr sobre a Tc do composto 14-2-1 sdo de diminuig8o de seu valor, ¢ ndo o
contrario, como verificado nas amostras estudadas (Mello et al., 1996). Ja o Co, tende a aumentar
a Tc desse composto, mas para o efeito ser tal que a temperatura do composto seja em torno de
500°C, como verificado nas amostras estudadas, a quantidade de Co deve ser maior que 15 % at.
(Kaszuwara et al., 1995; Mizoguchi et al, 1986), uma quantidade maior que a verificada nas
amostras deste trabalho. Dessa forma, € pouco provavel gue os efeitos da contaminagio sejam
tio intensos a ponto de provocarem mudangas t8o significativas na microestrutura das amostras

submetidas ao processo de moagem sob as condigSes que foram utilizadas.
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Capitulo 5

Conclusdes

Em 1'(‘313950 as hgas FedewBs, F374thol\‘ﬂ\/me5, Fe-fsngWgB?,, FeungWng e
FenNd;sMM;sBs, onde MM € uma liga metdlica de terras raras, rico em cério e produzido no

Brasil, pode-se concluir que:

1 — As ligas com MM, no estado bruto de fusdo e homogeneizadas a 1.000°C por 7
dias tém suas microestruturas semelhantes a da liga FesNdisBs, tanto antes, como apds

submetidas ao processo de moagem;

2 — Novas fases sfo formadas em fungdo do tempo e da velocidade de moagem em-
pregadas para todas as ligas estudadas. Algumas dessas fases sfo estaveis (b2 e ¢3) e ou-
tras metaestaveis ($1 € ¢s), sendo que para as ligas com MM, ¢, tem um Tc médio igual a
500°C, e para a liga comercial esse valor é de 515°C. No caso da liga com MM, isso corres-
ponde a um valor 200°C superior a da fase ferromagnética 14-2-1, 0 que torna essa fase po-
tencialmente interessante do ponto de vista econdmico, uma vez que 0 MM usado nesse
trabalho € uma matéria-prima nacional, que custa cerca de 1% do valor do Nd, assimn como
do ponto de vista tecnolégico, pois se comprovada a anisotropia magnetocristalina dessa
fase, abre-se a possibilidade da fabricacdo de uma classe de imas permanentes intermedidria

a dos imis de Fe-Nd-B e Sm-Co, a um custo menor que o desses;
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3 — Todas as fases formadas nas ligas com MM e na liga comercial apos a moagem
sio acompanhadas da decomposigfio irreversivel do composto 14-2-1, ao contrario do que
¢ reportado na literatura (Gong et al., 1994; Handstein et al., 1996; Miao et al., 1996a, b, c;
Alonso et al., 1992; Jurczyk e Collocott, 1995; Harada e Kuji, 1992; Harada e Kuji, 1996).
Isso se deve a quantidade de energia empregada para a moagem dessas ligas, que pode ser
qualitativamente medida a partir da relagfio entre a massa das bolas utilizadas no processo e
a massa da amostra submetida a moagem, que nesse trabatho foi de 850:1, muito maior que

a geralmente empregada (em torno de 30:1);

4 - Para as ligas de composi¢io comercial e com mischmetal com composi¢des seme-
thantes, ou seja, as ligas FexINd;sMM5sBs e FerNdisBs, os valores da Tc para essas novas
fases sdo muito préximos, sendo um pouco maior para a liga de composi¢iio comercial, o
que ¢ esperado, tendo em vista a presenga de outros elementos terras raras na composi¢o
do mischmetal. As Tc's para as fases formadas nas ligas com MM sfo: ¢: = 445°C,
b2 = 500°C; ¢3=200°C e ¢s=670°C;

5 - Surpreendentemente, a microestrutura da liga comercial é semelhante 3 microes-
trutura das ligas de Fe-(INd,MM)-B, uma vez que apresentam os mesmos sinais de transi¢io
magnética e de mudanga estrutural quando submetidas as mesmas condigdes de moagem.
As Tc's medidas para as fases formadas na liga sem MM  sfo: ¢ = 435°C,
d2 = 515°C; 63 = 215°C e ¢s = 670°C, sendo que o valor de M, para a liga moida por 30
minutos e tratada a 850°C por 90 minutos é de 145 emu/g, o que indica que esse tipo de
material pode se torpar uma alternativa intermedidria aos imés de Fe-Nd-B e de Sm-Co atu-
almente fabricados.
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Capitulo 6

Sugestdes Para Trabalhos Futuros

Para dar continuidade ao estudo das novas fases formadas a partir do processo de moagem

de alta energia, sugere-se:

1 — Realizar medidas de difracdo de raios-X e de microscopia eletrénica de varredura
a temperaturas mais mais altas que a ambiente, com a finalidade de caracterizar com preci-

s80 cada uma dessas fases, especialmente a fase ¢;

2 — Medir as demais propriedades magnéticas desses materiais, particularmente da

fase ¢z, por possuir uma Tc maior que a da fase 14-2-1:

3 — Realizar a dopagem com intersticiais, como o C, N ou H nessas ligas, apos moa-

gem, medindo sua influéncia sobre suas propriedades magnéticas e estruturais;

4 — Estudar a evolugdo da decomposi¢io da fase 14-2-1, acompanhada da formaggo
das novas fases, utilizando tempos de moagem menores e intermediarios aos utilizados nes-
se trabalho;
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5 — Estudar o efeito de tratamentos térmicos mais longos que os utilizados nesse tra-

balho (850°C por 4 horas), sobre a microestrutura dessas ligas.
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Apéndice A

Propriedades Magnéticas dos Materiais

- Momento magnético (m)

Se considerarmos um im3 na forma de um cilindro, com cargas q localizadas proximas
as extremidades dele e separadas por uma disténcia L, entdio o conjugado atua sobre o imd
tendendo a torna-lo paralelo ao campo magnético aplicado sobre o cilindro. Dessa forma, o
momento magnético € dado por : m = q.1 (Novak, 1999).

- Intensidade de magnetizaciio (M)

Equivale a soma de todos os momentos magnéticos elementares, por unidade de volu-
me em um s6lido, quando ele € colocado sob a influéncia de um campo magnético externo:
M=Z mfv

- Campo magnético (H) e induciio magnética (B)

O campo magnético H € também conhecido como campo solenoidal, por ser o produ-
zido por solendides em laboratério. Para um solendide muito longo, em seu centro
H = ponl, onde n € a densidade linear de espiras e I a corrente que passa por elas. Esse
campo é dado em termos de A/m no S.I. e no sistema C.G.S. por Oersted (Oe = 80 A/m).
Quando H ¢ gerado em um meio por uma corrente, a resposta do meio € a indugio magné-
tica B, que € representada pelas linhas de forca de indugdo. A indugio magnética também ¢é
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conhecida por densidade de fluxo, por ser quantificado pelo ntmero de linhas por unidade

de area. Todos os meios respondem a aplicacio de um campo H com essa indugio, e a rela-
¢io entre esses dois campos é chamado de permeabilidade magnética do meio (u). No va-
cuo, B = po.H e nos materiais, B = po(H + M). A inducdo magnética tem como unidade de
medida o Tesla no S.I. (Weber/n?®), que equivale a 10* Gauss no sistema C.G.S. (Novak,
1999).

- Maximo produto energético (BH)max

E a maior energia que um imi pode armazenar por unidade de volume. Esse valor é

tomado do produto entre os campos B e H no segundo quadrante da curva de histerese de
um determinado material.

- Permeabilidade magnética ()

E a razfo entre a indugio magnética B e a intensidade de campo magnético H:
u = B/H. A permeabilidade magnética dos materiais ferromagnéticos diminui com o aumen-
to da temperatura, sendo que a temperatura para a qual o valor (W/ye = 1, é chamada de
temperatura de Curie (Tc), onde 1o € a permeabilidade no vacuo (Fakubovics, 1987).

- Magnetizacéo de saturacio (M,)

Teoricamente, se um material tem n momentos magnéticos elementares por unidade
de volume, entdo o momento magnético por unidade de volume do material, quando todos
0s momentos se alinharem paralelamente ao campo aplicado, é chamado de saturagdo mag-
nética do material. Na pratica, para valores muito grandes de H, a magnetiza¢do M torna-se

constante a partir de um determinado valor, ao qual d4-se o nome de magnetizagio de satu-

racao.
- Coercividade ou forc¢a coerciva (H,)

Corresponde 4 resisténcia do imi a desmagnetizaco.
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- Induciio residual remanente e remanéncia (B,)

Quando o campo H ¢ reduzido a zero, apds a magnetizagio de um material até algum
nivel arbitrario, a inducfio magnética registrada ¢ chamada de indugdo remanente € a mag-
netizagdo de magnetizagio remanente M,, sendo que B, = uM,. Quando o material é sub-
metido a magnetizagio de saturag8io, a esse campo residual induzido dé-se o nome de rema-
néncia. Assim, a remanéncia é o limite maximo para todas as indugées remanentes ou mag-
netizag®es (Jakubovics, 1987).

- Histerese ou irreversibilidade

Apbs a saturagio de um material ferromagnético, um decréscimo de H ndio acarreta
uma redugdo de M para zero. Essa falta de retorno pelo caminho original é conhecida como

histerese. Uma curva de histerese ¢ mostrada na figura a.
- Susceptibilidade magnética ()

As propriedades magnéticas de um material sdo caracterizadas nio apenas pela mag-
nitude ¢ sinal de magnetizagio M, como também pelo modo como M varia com H. A razdio
entre estas duas grandezas ¢ chamada de susceptibilidade magnética: ¥ = M/H. Essa gran-
deza caracteriza um material magnético segundo sua resposta a um campo magnético apli-
cado, que pode ser estatica (D/C) ou dindmica (A/C) (Novak, 1999).

- Temperatura de Curie

E a temperatura de transi¢8o acima da qual um material magnético perde suas pro-
priedades magnéticas. Os materiais ferromagnéticos e paramagnéticos distinguem-se um do
outro pelo valor da susceptibilidade magnética, sendo este valor varias ordens de grandeza
superior para os materiais ferromagnéticos. Fisicamente, estes fendmenos distinguem-se
pelo grau de alinhamento dos momentos magnéticos, muito mais intensos no caso dos fer-

romagnéticos.
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Quando o material é aquecido, a agitagdo térmica tende a provocar um desalinhamen-
to dos momentos magnéticos e a transformacio deste de ferromagnético para paramagnéti-
co. A temperatura de transformacio recebe 0 nome de temperatura de Curie, € nessa tem-

peratura a susceptibilidade magnética muda bruscamente de valor (Jakubovics, 1987).
- Curvas de magnetizacio e ciclo de histerese

A figura a mostra as curvas de magnetiza¢io em termos de M e H. Percebe-se que M
torna-se constante depois de atingida a saturacdo, e B continua a crescer com H, pois H faz
parte de B, como mostrado na definigio de indugfo magnética. A curva O-B, do estado
desmagnetizado até a saturagfio, é chamada de curva de indugfo normal.

Se H é reduzido a zero, apds a saturagdo magnética do material ter sido alcangada na
direcio positiva (ponto B), a inducfio decrescerd de B para C (remanéncia = B). Se o cam-
po aplicado € invertido, a induggio continuaréd decrescendo até zero. O valor do campo
magnético, que anula a magnetizagio residual recebe o nome de coercividade (Ponto D =
H.). Se o campo magnético for aumentado mais ainda, a saturag8o na dirego negativa pas-
sar4 a ser igual a -M,. Aplicando-se novamente o campo magnético na direcfo positiva de
magnetizacdio, o “caminho” de magnetizaciio do material segue a curva EFGB, fechando o
ciclo, chamado ciclo de histerese (Jakubovics, 1987).
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Figura a: Representagio esquematica de uma curva de magnetizacio.

- Diametro critico (dc), campo de anisotropia (H.) e constante de

anisotropia (K)

Nos anos 40, Kittel e outros (Llamazares, 1999) introduziram o conceito de particula
de monodominio. Isto € entendido como um monocristal de pequenas dimensdes, para o
qual, no lugar de se formar uma estrutura de dominios, € energeticamente favoravel a for-
mac8o de um vnico dominio. Kittel considerou as diferentes contribuices a energia magné-
tica do cristal uniaxial e calculou para uma particula esférica o didmetro, dc, a partir do qual
forma-se o estado de monodominio: de = 72/ M, (K.A/uo)'2, onde K e A sdo as constantes

de anisotropia € intercAmbio, respectivamente.

Por outro lado, Stoner ¢ Wohlfarth (1948), consideraram o calculo das curvas de
magnetizagio para uma particula elipsoidal de monodominio com anisotropia uniaxial. Nas
curvas de magnetizagio resultantes, observou-se que essa particula satura a partir de certo
valor de campo H, que ¢ chamado de campo de anisotropia H,. Quando ele é aplicado para-
lelamente a M, a particula inverte sua magnetizaciio bruscamente para H = H. = 2K/ueM,

onde K, € a constante de anisotropia de segunda ordem, ou seja, H. = H.,.
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Partindo dessas consideracles, para se ter um material de alta coercividade, deve-se
partir de wm composto cristalino de alto campo de anisotropia e submeté-lo a um processo
de pulverizagfio, a fim de que seja obtido um policristal de particulas muito finas. Como re-
feréncia para o tamanho de grio, tem-se o valor de de. Nota-se que dc € uma ordem de
grandeza menor do que pode ser atingido mediante o processo convencional de metalurgia
do pé, empregado para a fabricagBo de materiais magnéticos, assim como em outros meto-
dos {exceto para o SmCos), mas mesmo assim esses materiais desenvolvem altos valores de

H. em torno de um certo tamanho médio de particulas, préximo a de (Llamazares, 1999),

Tabela A: Lista de propriedades magnéticas, unidades e fatores de conversiio do siste-

ma C.G.S. para o S.I. (Liamazares, 1599).

Indugdo magnética B G |T=Weberm®|  G=10°T
Campo magnético H Oe A/m Oe = 10°/4r A/m
Méximo produto energético | (BH)max GOe I’ GQOe = 1/40m J/m?’
Intensidade de magnetizacio M emu/g Tm'/kg emu/g = 47.10"Tm/kg
Momento magnético © m erg/G=emu, J/T=Am’ erg/G =107 J/T
Coercividade do material Hce Qe A/m Oe = 10%4n A/m
Magnetizacio de saturacio M emu/g Tm'/kg emu/g = 4. 107 Tm'/kg
Permeabilidade magnética” Lio 1 (adm) Tm/A e = 4m.107 Tm/A
Didmetro critico de cm m cm=10"m
Campo de anisotropia Ha Oe A/m Qe = 10%4n A/m
Constantie de anisotropia K GOe I’ GOe = 1/40m I/’
* no vdcuo
UNICAMP
BIBLIOTECA CENTRAL
SEGAO CIRCULANTE
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