£STE FXEMPLAR CORRESPONDE A REDAGAD FIWAL DA

TESE DEFENDIDA POR  Iii . oo ALTsbs o 0
oTA Lk AP?OVADA BELA

COMISSAQ ULGADOHA EM 12,7y ;

(2007 /1’/2%/ L¢

QRIENTARROR
UNIVERSIDADE ESTADUAL DE CAPlPINAS
FACULDADE DE ENGENHARIA MECANICA

Obtencao e Caracterizacao de Materiais
Compadsitos In Situ no Sistema Fe-Al-Nb

Autora : Marilsa Aparecida Mota
Orientador: Rubens Caram Junior
Co-orientador: Sergio Gama

{maseo

34488/ BC




UNIVERSIDADE ESTADUAL DE CAMPINAS
FACULDADE DE ENGENHARIA MECANICA
DEPARTAMENTO DE MATERIAIS

Obtencao e Caracterizacdo de Materiais
Compdsitos In Situ no Sistema Fe-Al-Nb

Autora : Marilsa Aparecida Mota
Orientador: Rubens Caram Junior
Co-onentador: Sergio Gama

Curso: Engenharia Mecanica.
Area de concentragdo. Materiais e Processos

Dissertagdo de mestrado apresentada 4 comissio de Pos Graduacio da Faculdade de
Engenharia Mecénica, como requisito para obtengio do titulo de Mestre em Engenharia
Mecénica.

Campinas, 16 de margo de 1998
S.P. - Brasii

" it e e s,
g CHiTAmME i
Pogira 0THOA TSR E




wanE_ L O ]
H

Cp—-GG113354~1

FICHA CATALOGRAFICA ELABORADA PELA
BIBLIOTECA DA AREA DE ENGENHARIA - BAE - UNICAMP

M3560

Mota, Marilsa Aparecida

Obtencéo e caracterizagdo de materiais compositos in
situ no sistema Fe-Al-Nb. / Marilsa Aparecida Mota.--
Campinas, SP: [s.n.], 1998.

Ortentadores: Rubens Caram Junior, Sergio Gama.
Disserta¢@o (mestrado) - Universidade Estadual de
Campinas, Faculdade de Engenharia Mecinica.

1. Cristais - Crescimento.' 2. Materiais compostos 3.
Solidificagdc” 4. Compostos metélicos* 1. Caram Junior,
Rubens. II. Gama, Sergio. 1. Universidade Estadual de
Campinas. Faculdade de Engenharia Mecénica. TV,
Titulo.




UNIVERSIDADE ESTADUAL DE CAMPINAS
FACULDADE DE ENGENHARIA MECANICA

DEPARTAMENTO DE MATERIAIS
DISSERTACAO DE MESTRADO

Obtencao e Caracterizacido de Materiais
Compositos In Situ no Sistema Fe-Al-Nb

Autora : Marilsa Aparecida Mota
Orientador: Prof. Dr. Rubens Caram Junior
Co-orientador: Prof. Dr. Sergio Gama™ "\

/
/d/JW?// %

Prof. Dr. Rubens Chram Juxior, Presid ite
Universidade Estadual de C inas - Faculdade de Engenharia Mecénica

I

Prof. Dr. Paulo Roberto Mei
Universidade Estadual de Campinas - Faculdade de Engenharia Mecanica

( /)/ 6%1—/&/{/\;
Prof. Dr. Claudemiro B rini
Universidade Federal de Sdo Carles - DEMA

Campinas, 16 de marco de 1998

it



Dedicatéria

Dedico este trabalho especiaimente 3 minha querida méie, Maria Madalena Mota.

iti



Agradecimentos

A realizacio deste trabalho, merece meus sinceros agradecimentos as pessoas que

estiveram ao meu lado:

Ao Prof. Rubens Caram Junior, pela orientagfo essencial para a conclusio deste
trabalho, pelo apoio e dedicagdo.

Ao Prof, Sergio Gama, pela confianga, incentivo e pela sua grande colaboragfo na
realiza¢iio deste trabalho.

Ao Prof. Carlos A. Ribeiro, pelos resultados de microanlise eletrdnica.

Ao José Miguel Zelaya Bejarano ¢ Adelino Aguiar Coelho, pelas discussdes €
colaboragiio na realizagio dos experimentos, € também pela amizade.

A Cleusa Barnabé, pela atengio e auxilio na preparacdo de amostras. Também a
Maria del Carmen, Clotilde P. M. Diogo ¢ Célia M. B. Anesi,

Ao Walter A. Valongo e Orival F. Silva, pelo suporte técnico.

A Rita Helena B. Jacon, Claudia S. C. Aoki ¢ ao José Luis Lisboa, pela atengdo e
auxilio na caracterizagio das amostras.

Aos amigos de trabalho, Juraci A. Sampaio, Cleber S. Alves, Ivair dos Santos,
Roberto C. Araujo, Edival de Moraes, Esmet M. Ammar, Edson Ramires e Enrique P. Rivas,
pela ajuda nas mais diversas tarefas.

Ao CNPq e 4 Capes, pelo apoio financeiro.

Aos meus pais e irmaos, pelo carinho ¢ apoio na conquista dos meus objetivos.

A minha amiga Edna Santiago Benta, Everaldo S. dos Santos, Renata Torres
Pinto, Jair Maggioni e Juan Carlos P. Campoy, pela amizade e companheirismo.

A Marlus P. Rolemberg, por seu amor, carinho ¢ atengdo.



Os seres que tudo sentem com a vivacidade que eu sinto e nde conseguem

mudar essa disposigdo da natureza, devem dissimular o mais possivel.

Marie Curie



Resumo

MOTA, Marilsa Aparecida, Obtengdo e Caracterizacdo de Materiais In Situ no Sistema Fe-
Al-Nb, Campinas: Faculdade de Engenharia Mecanica, Universidade Estadual de
Campinas, 1998. 80 p. Dissertagiio (Mestrado)

Ligas eutéticas constituidas por fases intermetdlicas, com alto ponto de fusdo,
apresentam-se promissoras para aplicagio industrial como materiais estruturais. Um sistema
com potencial para a obtengéo desses materiais estruturais € aquele formado pelos elementos
Fe, Al e Nb, que apresenta estrutura eutética formada pela fase (FeAl);Nb embebida na
solugdo solida (FeAl). Dependendo das condigSes de solidificagdio, a estrutura eutética pode
ser alterada significativamente, o que permite exercer o controle da microestrutura final, para a
obtencdo de compésitos in situ. No presente trabalho, inicialmente realizou-se a andlise do
diagrama de fases Fe-Al-Nb, com o objetivo de determinar o vale eutético (Fe) + Fe;Nb para
adi¢des de Al entre 20 e 50% at. Em seguida, a influéncia da taxa de crescimento na
microestrutura de solidificagfo foi analisada através da técnica de solidificaco direcional, com
aquecimento indutivo em atmosfera de argdnio. Através da caracterizagiio por microscopia
optica e eletrdnica, difragiio de raios-X e analise térmica diferencial, foram obtidas estruturas
eutéticas para as composigoes, FegrsAlnaNbos, Feqw7AL12Nby; e Fes;ALsNbs. Finalmente,
através da utilizacio de ensaios de compressio e dureza, foram avaliadas algumas

propriedades mecénicas das ligas solidificadas direcionalmente.

Palavras chave:
- Ligas eutéticas, Crescimento de Cristais, Compésito, Solidificagio
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Abstract

MOTA, Marilsa Aparecida, Qbteinment and Caracterization of In Situ Materials in Fe-41-Nb
System, Campinas: Faculdade de Engenharia Mecanica, Universidade Estadual de

Campinas, 1998. 80 p. Disserta¢do (Mestrado)

Eutectic alloys formed by high melting point intermetallics phases, as in the case of the
system formed with Fe, Al and Nb elements are promising material to be used as structural
materials. This system presents eutectic structures formed by (FeAl);Nb phase surrounded by
(FeAl) solid solution. Depending on solidification conditions the eutectic structures can be
significantly changed. This fact allows one to control the final microstructure, which permits to
obtain in situ composites. In this work, firstly the analysis of the Fe-Al-Nb phase diagram was
carried out. The aim of this study was to determine the eutectic valley (Fe) + Fe,Nb with of Al
content from 20 up to 50 at.%. Followng that, the influence of growth rate was investigated
using the directional solidification technique, with inductive heating and under argon
atmosphere. The eutectic structures compositions, Fesy7sAl;sNbes, Fego7Al2Nbe, and
Feq1AlysNbg, were determined using optical and scanning electron microscopy, x-ray diffraction
and thermal analysis. Finally in order to evaluated the mechanical behavior of these eutectics,

compression and micrehardness tests of directionally solidified sampies were performed.

Key words:
- Eutectic alloys, Crystal Growth, Composite, Solidification
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Capitulo 1

1. Introducio

1.1 Consideracdes Iniciais

Ha séculos, 0o homem faz uso de materiais para garantir sua sobrevivéncia ¢ melhorar o seu
nivel de vida. Inicialmente, foram utilizados os materiais disponiveis, como pedras, madeira ¢ barro.
A curiosidade e, principalmente, a inteligéncia humana, levaram & descoberta de processos de
transformagfio de matérias-primas naturais em outros materiais, que passaram a suprir algumas
necessidades. O aprimoramento de métodos de transformagfio resultou na concepgio de materiais
com propriedades mais adequadas. Todavia, & medida que essas necessidades tornavam-se mais
compiexas, os processos de sele¢fio de materiais tornavam-se mais severos e exigentes. Esse fato
levou a combinagdo de diferentes materiais, o que resultou nos materiais compodsitos. Ainda que tal
processo de conjugagdo tenha evoluido de maneira mais intensa apenas neste século, e devido ao
desenvolvimento da industria aeroespacial, este tipo de alternativa ja era usado, de forma preciria,
desde os primérdios da Humanidade [Smith, 1990]

Os materiais compoésitos ou conjugados para aplicagdes sofisticadas e envolvendo alta
tecnologia 56 surgiram hd nfio mais que 50 anos. Os compositos podem ser definidos como o
resultado da combinagio de dois ou mais diferentes constituintes. A maioria desses materiais
consiste de um elemento de reforgo envolvido por uma matriz, com o objetivo de obter
caracteristicas € propriedades desejadas. Nos materiais compdsitos, em geral, 0s componentes nio
se dissolvemn um no outro e podem ser identificados fisicamente por uma interface bem definida

entre 0$ mesmos.



Os diversos tipos de materiais compdsitos podem ser classificados de acordo com a
composi¢do quimica dos constituintes ¢ com a geometria ou forma das fases presentes, De um
modo geral, entre os materiais compositos mais comuns encontram-se os plésticos reforcados.
Além deste tipo de material compoésito, existem outras classes de desenvolvimento mais recente,

como € o caso dos compositos de matriz metdlica.

Os compositos do tipo matriz metilica (CMM) estio sendo investigados exaustivamente nos
tltimos anos e o resultado de tal fato pode ser constatado pelo desenvolvimento de imimeros
produtos, alguns ja produzidos em escala industrial, com propriedades mecanicas extremamente
interessantes. A maioria dos compdsitos com matriz metdlica foi desenvolvida para ser utilizada na
industria aeroespacial, como na fabricacio do dnibus espacial americano, que tem diversos de seus
componentes constituidos de CMM [Smith, 1990]. Além disso, imimeras partes de motores de
automoveis fabricadas a partir de tais materiais, ja sdo utilizadas comercialmente.

Atualmente, um setor com significativa demanda por materiais de alta resisténcia mecanica
em temperaturas elevadas € o da indistria aeronautica. Essa demanda tem resultado no
investimento de recursos que possibilitem a concepgéio de novos materiais estruturais [Bewlay,
1994]. Tais investimentos justifica-se, pois esses materiais s3o essenciais no desenvolvimento
de motores na industria aeroespacial ou também, na fabricagdo de sistemas de geragdo de
energia elétrica. Um tipo de material apropriado para tal aplicagio sfio os CMM. Nessa situagio,
tanto a matriz como o elemento de reforgo devem ser capazes de resistir temperaturas elevadas, que
em geral superam 1000°C. Materiais submetidos a altas temperaturas, em geral, experimentam uma
série de fendmenos, tais como a oxidagdo e modificagdes de suas propriedades mecénicas. No caso
de materiais compositos, um problema adicional refere-se a reagdes interfaciais que podem levar 3
degradagdo total dos mesmos. Esse tipo de fendmeno esta associado & reatividade entre as fases do
material composito. Uma alternativa para evitar-se tais reagdes é o aproveitamento de sistemas
materiais que exibam equilibrio termodindmico, encontrados em sistemas resultantes de fendmenos

naturais, come € o caso da transformagfio liquido/solido de ligas eutéticas.

Na transformagdo eutética, uma fase ligquida, ao solidificar-se, produz duas ou mais fases
solidas arranjadas lado ao lado e orientadas com a diregfio da solidificagfio. Quando tal solidificagéo
¢ processada de maneira unidirecional, as fases solidas podem ser orientadas de acordo com a
dire¢do de retirada do calor contido no liquido [Kurz, 1992]. Nesse caso, como a matriz e a fase de



reforco sdo produzidas conjuntamente, em uma tnica etapa, o material resultante ¢ definido como
material compdsito “in situ”. Atuaimente, parcela significativa dos materiais compdsitos
produzidos industrialmente ¢ de natureza “ex situ”. Esses materiais t€ém essa denominagio,
pois suas fases (matriz ¢ elemento de reforgo) sfio obtidas ou sintetizadas individualmente, e

em seguida combinadas, como no caso das ligas de aluminio reforgadas com SiC.

Durante as quatro ultimas décadas, os materiais compésitos in situ produzidos através
do crescimento controlado de ligas de composigéo eutética e envolvendo fases de alto ponto
de fusio foram muito estudados. Tentativas de uso da solidificagdo direcional no
processamento de ligas eutéticas foram estimuladas por pesquisas elaboradas por Jackson e
Hunt [Jackson, 1966], por Hunt e Jackson {Hunt, 1966], por Kraft [Kraft, 1967] ¢ por Galasso
[Galasso, 1967]. Em fungdo da falta de conhecimento sobre os mecanismos presentes na
reacdio eutética e de diagramas de fases de mais de dois componentes, bem como da
inexisténcia de técnicas eficientes de processamento, disponiveis atualmente, sua exploragéo
esteve restrita a ensaios laboratoriais por muito tempo. Esse quadro tem-se alterado

profundamente nos titimos anos e aplicagdes industriais do processamento dessas ligas ja séo

uma realidade.

Existemn diversos materiais compositos in situ resultante de ligas eutéticas utilizados
industriaimente e um de desempenho bastante aprecidvel refere-se ao eutético Ni-TaC [Chang,
1992]. Nesse sistema, a matriz de niquel é reforgada por carboneto de téntalo, o que confere
ao material, alta resisténcia mecanica, elevado modulo de elasticidade e boa tenacidade a
fratura. Em comparagfo com as superligas atualmente em uso pela indistria aeronautica, esse
material apresenta algumas vantagens. Entretanto, esse tipo de CMM néo pode ser utilizado

em temperaturas muito elevadas, em fungfo da temperatura de fusio do niquel.

Uma possivel alternativa nesse caso poderia ser a combinagdo de fases de ponto de fusdo
mais elevado, como aquelas constituidas por compostos intermetalicos. Nos ultimos anos,
consideravel volume de esforcos foram concentrados na investigagdo de compostos
intermetalicos. Dentre os mais estudados estiio os aluminetos de niquel e de titdnio. Porém, a
utilizacdio em escala desses materiais é limitada por sua baixa ductilidade. Esse fator limitante
poderia ser eliminado com a combinagdo desses compostos, com fases mais ducteis [Yang,

1997]. Essa alternativa seria ainda mais interessante e atrativa, se tais fases, a fragil, porém, de



alta resisténcia e a ductil, fossem conjugadas dentro de um equilibrio termodinimico, como por
meio da transformacdo eutética. Os materiais compositos obtidos de ligas eutéticas e
constituidos por fases intermetalicas de alto ponto de fusfio sfio obtidos dentro de um
equilibrio termodindmico bastante elevado, o que permite afirmar que reagdes interfaciais séo

muito pouco provaveis, mesmo em temperaturas bastante elevadas.

Uma avaliagdo de diversos sistemas metélicos com potencial para a preparagio de
materiais compositos a partir da reagdo eutética, destaca as ligas & base de nidbio. O metal
niobio € bastante resistente, ductil e exibe combinagdo Unica de propriedades fisicas ¢
mecanicas [Trevisan, 1997]. Esse metal é o de menor peso especifico dentre os metais
refratarios e tem ainda, boa condutividade térmica, que € essencial quando se deseja bom nivel
de transferéncia de calor. Embora o ni6ébio mantenha elevado nivel de resisténcia mecénica em
temperaturas superiores a 1000°C, ele oxida-se rapidamente, nfio podendo ser empregado em
ambiente atmosférico nessas condigdes. Entretanto, a combinagSio com outros elementos, na
forma de ligas metalicas, permite melhorar sensivelmente sua resisténcia. Um sistema bastante
promissor € que encontra-se nessa categoria, € aquele formado pelos elementos Fe-Nb. Nesse
sistema, os elementos Fe e Nb apresentam reagdo eutética que gera as fases Fe, de
comportamento ductil ¢ Fe;Nb, de alta resisténcia mecénica, porém, fragil. A adicdo de
aluminio a esse sistema permitiria, teoricamente, melhorar a resisténcia a oxidago, bem como
minimizar o peso especifico do material obtido. Tal situago seria obtida a partir de uma
possivel calha eutética que surge do eutético formado pelos elementos Fe e Nb, com adigGes

de aluminio [Bejarano, 1993].

1.2 Objetivos do Presente Trabalho

A partir da constatag@o que o sistema Fe-Al-Nb tem caracteristicas interessantes no
tocante A preparacdo de materiais compdsitos in situ, dimensionou-se como objetivos do

presente estudo as seguintes metas:

a. A andlise do diagrama de fases do sistema Fe-Al-Nb, junto a regifio da reagfo
eutética que produz o eutético (FeAl) + Fe;Nb, com o objetivo de encontrar ligas

dentro da catha eutética;



b. A avaliagdo, por meio de microscopia Optica e eletrdnica, difragio de raios-X e
analise térmica diferencial, da natureza das estruturas eutéticas dentro da calha
gutética;

c. A avaliagho, por meio da técnica de solidificagfo direcional, do efeito de pardmetros
do processo na microestrutura de solidificagdo de ligas de composicio eutética

dentro da calha eutética;

d. A avaliagdo de propriedades mecénicas e fisicas de amostras de composigdo eutética

dentro da calha eutética, solidificadas direcionalmente.



Capitulo 2

2. Revisdo da Literatura

2.1 Considerac¢des Iniciais

A compreensdo de fendmenos presentes em um processo de solidificacdo possibilita o
controle das microestruturas resultantes e conseqiicntemente, das propriedades do produto
solidificado. A programacdo de microestruturas de solidificagio pode ser obtida através da
manipulacio de pardmetros do processo, assim como do controle da taxa e da dire¢%o da
transformagdo ou da interferéncia no gradiente de temperaturas junto ao liquido interfacial.
Tais consideragdes aplicam-se completamente no caso da solidificagéio de ligas eutéticas, onde
o objetivo principal € a obtengio de estruturas com fases orientadas que se constituem nos
materiais compdsitos in situ [Galasso, 1967]. A programagéo de microestruturas, no caso das
ligas eutéticas, pode ser executada a partir da técnica de solidificagio direcional, que é uma
ferramenta apropriada para programar-se estruturas polifasicas, com propriedades interessantes.

Na verdade, a manipulagio de microestruturas ndo ¢ um fato recente. No século 18,
fabricantes de equipamentos agricolas ja controlavam, mesmo precariamente, as propriedades de
ferros fundidos a partir do gerenciamento das taxas de resfriamento, pela utilizagdo de moldes
adequados. Dessa forma, era possivel interferir na microestrutura de fundido e, conseqiientemente,
obter materiais com grande resisténcia ao desgaste {Fisher, 1978]. Um século mais tarde, descobriu-
se que o controle da velocidade de solidificacfio, bem como da adigdio de outros elementos, permitia

modificar as propriedades mecanicas de ligas Al-SL



Nos anos 50 e 60, o conhecimento cientifico adquirido no campo da solidificagio de metais
permitiu compreender os mecanismos que envolvem o crescimento eutético, o que nucleou um
conjunto bastante amplo de pesquisas voltadas 4 possibilidade de utilizagfio das ligas eutéticas como
materiais com propriedades mecanicas, elétricas, magnéticas e dpticas interessantes. De acordo com
Fisher [Fisher, 1978], o potencial de aplica¢Ges dessas ligas é bastante amplo ¢ as propriedades das
mesmas s3o melhores exploradas quando o processamento é realizado sob taxas de crescimento
reduzidas e diregio de solidificacfio unica, e, nesse caso, obtém-se microestruturas uniformes e
alinhadas de acordo com a direciio de solidificagfio.

Os primeiros trabalhos a empregar a técnica de solidificacfio direcional de ligas eutéticas
foram elaborados na década de 60. Segundo Chang [Chang, 1992], em geral, a utilizagdo de um
gradiente térmico umdirecional permite que as fases do eutético cresgam de forma cooperativa, o
que resuta em uma estrutura conjugada e direcional. Por dificuldades em se estabelecer
composi¢des eutéticas em sistemas com trés ou mais componentes, a grande maioria dos sistemas
eutéticos com importéncia tecnologica se restringe a duas fases, ou seja, aos bindrios ou aos psedo-
binarios. Um exemplo de estrutura eutética com grande potencial de utilizagfio na fabricagdio de
dispositivos submetidos a temperaturas elevadas € o sistema formado pelos elementos Ni, Al e Cr,
onde se obtém o eutético NiAl-Cr. Por outro lado, as ligas intermetalicas Ni-Al sfo conhecidas
como potencialmente importantes na confecgdo de componentes estruturais para operagfio em altas
temperaturas. Estas ligas exibem caracteristicas atrativas, como baixa densidade e elevada
resisténcia a oxidagdo em temperaturas superiores a 1000°C. De acordo com Yang [Yang, 1997],
um fator limitante ao emprego das mesmas esta relacionado a transigiio ductifrdgil em
temperaturas proximas a 450°C, o que permite visualizar que o uso comercial desse material apenas
tornar-se-4 viavel caso tal problema seja solucionado. Tal solugio poderia ser obtida pela
combinagdo desses compostos intermetélicos com uma segunda fase de natureza ddctil, como um
metal refratario, como o cromo. Essa combmacio poderia ser realizada de maneira in situ, por meio
da solidificacio direcional de ligas eutéticas do sistema Ni-Al-Cr, que constitui-se em uma
alternativa promissora de obtencdo de tais estruturas.

Outro exemplo de material composito in situ obtido através da aplicagfio da técnica de
solidificacdio direcional de ligas eutéticas é eutético SnSe-SnSe;. A transformacfio eutética no
sistema Sn-Se resulta em uma estrutura lamelar, formada pelas fases sélidas SnSe e SnSe;

crescendo lado a lado. Esta estrutura pode ser vista como um arranjo de miltiplas jun¢des



semicondutoras, 4 medida que a fase SnSe exibe comportamento eletrdnico tipo p ¢ a fase
SnSe; comportamento tipo n, A possibilidade de utilizagdo dessas microestruturas como
células solares foi examinada por van Hoof and Albers [Van Hoof, 1981] e mais recentemente,
por Aguiar e Caram [Aguiar, 1997].

Dois exemplos concretos de utilizagiio industrial de ligas eutéticas crescidas direcionalmente
sdo o sistema Co-Ta-C, que permite produzir material utilizado na fabricaclio de componentes de
turbinas aeronduticas e o sistema Ta-Si, empregado na confecgfio de transistores e diodos de ahia
voltagem |Ditchek, 1988], [Ditchek, 1990].

No caso do sistema Fe-ALNb, estudado ao longo do presente trabalho, o potencial de
utilizagiio do eutético (FeAl)-Fe;Nb ¢ considerdvel, pois, a principio, tal material deve apresentar
baixa densidade e resisténcia mecinica e 4 oxida¢fo aprecidveis. Como forma de subsidiar a
investigagiio sobre tal sistema metalico, sdo apresentados a seguir aspectos sobre a natureza do
sistema citado, as caracteristicas das fases de mteresse e, também, fundamentos sobre o crescimento

de Ligas eutéticas.

2.2 O Sistema Fe-Al-Nb

O conhecimento da relagfio entre a constituigdo de ligas, suas estruturas e propriedades,
faz do diagrama de fases um valioso guia no controle de processos metalirgicos [Rhines,
1956]. Portanto, um trabalho de desvendamento de relagdes de fases deve ser considerado

essencial para a escolha de ligas especificas para aplicagGes como materiais estruturais,

A partir das consideragdes feitas por Sauthoff [Sauthoff, 1995] pode-se concluir que
fases intermetalicas situam-se dentro de um grupo seleto de materiais com crescente interesse
na fabrica¢fio de componentes estruturais ¢, principalmente, naqueles para a opera¢do em altas
temperaturas. O termo intermetalico refere-se aos compostos metdlicos que resultam da
combinagdo de varios metais. Um intermetalico caracteriza-se por possuir estrutura cristalina
diferente daquelas de seus metais constituintes. Os intermetdlicos ndo foram intensamente
utilizados como materiais estruturais no passado por causa de sua alta fragilidade, mas por
outro lado, foram bem sucedidos no uso como reforgos de uma segunda fase em algumas ligas

estruturais. Em geral, esses intermetdlicos podem ser caracterizados por alta dureza e



estabilidade térmica, bem como por suas propriedades quimicas. Por exemplo, o primeiro
desenvolvimento bem sucedido de materiais estruturais foi baseado nos aluminetos de titanio
(TiAl e TiAl), e teve inicio nos anos 70, com estudos ﬁmdaméntais sobre a deformagio dos
mesmos, uma vez que o potencial destas fases para aplicages em altas temperaturas ja tinha

stdo reconhecido nos anos 50.

Outro desenvolvimento similar foi bascado em aluminetos de niquel, que podem ser
usados como reforgo em superligas, e que foram também bastante estudados durante os anos
50. Mais recentemente, com a adicio de boro, constatou-se que esses compostos
intermetalicos poderiam fornar-se mais ducteis. Tal fato levou o composto Ni;Al a ser
intensamente investigado nos 1ltimos anos. Este desenvolvimento bem sucedido deu origem a
trabalhos em outras fases menos comuns, cujo objetivo foi a obtengio de baixa densidade e

resisténcia a altas temperaturas.

A literatura fornece um nimero limitado de estudos sobre o sistema Ferro-Aluminio-
Nidbio. Existem, praticamente, trés trabalhos experimentais que tratam das caracteristicas do

mesmo, apresentando cortes isotérmicos em temperaturas especificas.

Raman [Raman, 1966], estudou os sistemas T-T°-Al através de técnicas de raios-X, e
assim, construiu isotermas a 1100°C dos sistemas terndrios Ti-V-Al e Zr-V-Al, e isotermas a
1000°C dos sistemas Mo-V-Al Nb-Ta-Al, Ta-V-Al Ti-Ta-Al ¢ Nb-Fe-Al, sem preocupar-se
com a precisdo dos limites de solubilidade das fases envolvidas. Foram fundidas 24 ligas em
forno a arco, em atmosfera de argdnio, com perdas de massa despreziveis. As amostras como
fundidas e tratadas termicamente, ¢ em forma de po, foram analisadas por difratrometria de

raios-X, com radiac¢do de Cr-K,.

Em relagio ao sistema Fe-Al-Nb, na isoterma obtida a 1000°C, observou-se que as fases
Fe:Nb ¢ p estendem-se em direg@es paralelas ao sistema binario Fe-Al, mantendo o teor de
nidébio constante. As ligas estudadas nesta regiio do diagrama Fe-Al-Nb mostraram que os
atomos de aluminio substituem os atomos de ferro destas fases binarias do sistema Fe-Nb, Esta

substituicio chega até cerca de 50% at. de Al
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Burnashova at al [Burnashova, 1970], obteve o corte isotérmico a 800°C do sistemna Fe-
Al-Nb, em um estudo que relaciona a interagdo do Al com os sistemas Fe-Nb ¢ Nb-Co. A
isoterma ¢ determinada utilizando-se métodos de andlise de raios-X (Cu-K,) e usando a
metalografia de 153 amostras fundidas em forno a arco com perdas de massa de 0,1 a 0,3% em
peso. Os elementos ferro, aluminio e niébio possuiam pureza de 99,999%. Este trabalho

mostra que a fase Fe,Nb dissolve até 56% at. de aluminio.

Os trabalhos de Raman [Raman, 1966] ¢ Burnashova [Burnashova, 1967] eram os mais
importantes até entdo, ¢ foram posteriormente analisados por Raghavan [Raghavan, 1987],
que reconstruiu a isoterma a 800°C do sistema Fe-Al-Nb, considerando a presenca da fase

Fe,Nbs, que néo foi considerada nos trabalhos anteriores.

Raghavan [Raghavan, 1987] avaliou a solubilidade do terceiro elemento para as muitas
fases dos sistemas bindrios Fe-Al, Fe-Nb e Al-Nb, respectivamente, baseados em
Kubaschewski [Kubaschewski, 1982] e Elliot [Elliot, 1981]. Estes diagramas bindrios estéo
apresentados nas figuras 2.1, 2.2 ¢ 2.3, e serviram de base para o presente trabalho. A fase
Fe;Nbs, incluida ao longo do eixo do sistema bindrio Fe-Nb, apresenta solubilidade de 2% at
de Al Além disso, um pequeno campo de homogeneidade da fase AlsNb pode ser verificado
na figura 2.4. Em 800°C, no sistema Fe-Al, podem ser constatadas as formas ordenadas o’ +
ot2(h) da fase cubica de corpo centrado, entre 25 e 50% at de Al cuja extensdio € desconhecida
no campo ternirio. A fase Laves Fe,Nb dissolve até 56% at Al, estando de acordo com
Burnashova [Burnashova, 1970], com substituigio do Fe pelo Al, em valores constantes de
Nb. Seus pardmetros de rede sdo encontrados como fungfio do contetdido de aluminio (a =

0,4826 + 0,0003.% at Al e c = 0,7872 + 0,000665.% at Al).

Unm trabalho experimental mais recente sobre o sistema Fe-Al-Nb foi feito por Bejarano
[Bejarano, 1993], usando técnicas de metalografia, analise térmica diferencial (DTA),
microanalises eletrdnicas (MEV), e difratrometria de raios-X. Neste frabalho, a isoterma a
1000°C do sistema foi construida, assim como sua superficie liquidus. Também fez-se um

estudo do sistermna binario Fe-Nb, ¢ uma répida avaliagio do sistema Fe-Al
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Das avaliages metalograficas e de microssonda das ligas ricas em aluminio, foi possivel
concluir que a maxima solubilidade da fase & (Fe,Nb) no campo ternario esta proxima a 49%
at. de Al (figura 2.5), e ndio a 56% at., como proposto por Burnashova [Burnashova, 1970] e
Raghavan [Raghavan, 1967]. Estes resultados também mostram faixas estreitas de solubilidade
das fases ctz(h) do sistema Fe-Al a 1.000°C. Embora a regido rica em niobio tenha sido objeto
deste trabalho, consideragdes sobre a superficie liquidus na regiio mais pobre em nibio foram
também elaboradas. O vale eutético tem inicio no eutético binario do sistema Fe-Nb,

caminhando paralelamente ao sistema Fe-Al até aproximadamente 50%at. de Al (figura 2.6).

Dos estudos realizados para o sistema Fe-Al-Nb, pode-se dizer que um estudo mais
detalhado na regido pobre em nidbio torna-se necessario. O trabatho realizado por Bejarano
{Bejarano, 1993] indica a possibilidade de obten¢do de estruturas tipicas de compdsitos com
fibras da fase intermetalica Fe;Nb embebidas na fase (FeAl), que € clibica de corpo centrado,
com diversos ordenamentos cristalograficos dependentes do exato conteudo de aluminio. Este

trabalho motivou o presente estudo sobre o sistema Fe-Al-Nb.

No tocante ao sistema Fe-Al-Nb, uma das fases mais interessantes € a Fe,Nb. De acordo
com Drobyshev [Drobyshev, 1966], a fase intermetélica Fe;Nb, que ¢ de grande interesse para
o presente trabalho, exibe faixa de homogeneidade de 29 a 36% at. de Nb, e alta estabilidade

termodinimica.

Raman [Raman, 1967] elaborou um novo estudo sobre o sistema Fe-Nb, levando em
consideragdo discrepdncias reportadas em estudos precedentes. Ligas tratadas a 1000 e
1300°C foram analisadas utilizando-se técnicas de raios-X e de metalografia. A respeito da fase
FeaNb, esse autor obteve resultados semelhantes aos de Drobyshev [Drobyshev, 1966],
estando esta fase dentro de um grande intervalo de homogeneidade, entre 28 ¢ 36% at de Nb.
A substitui¢do de atomos de um tipo pelo outro pode ser levada em considerag3o observando-
se que existe uma contragdo no pardmetro de rede em diregdo a regifio rica em Fe, Isso sugere
que atomos de nidbio substituem os de ferro na rede do composto. Esta fase de Laves tem uma

estrutura hexagonal do tipo MgZn; (figura 2.7) ¢ formacdo congruente a aproximadamente
1650°C.
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Figura 2.7 - Célula unitaria hexagonal, MgZn; [Haasen, 1983).

Do estudo do sistema Fe-Nb realizado por Bejarano [Bejarano,1993], confirmou-se a
reacdo eutética proxima a 10% at. de Nb ¢ 1370°C, ¢ a faixa de solubilidade para a fase €
como sendo de 32 até 37% at. de Nb, para temperaturas entre 1100 e 1500°C. As analises
térmicas mostraram que a fase ¢ tem formagdio congruente proxima a 1640°C, que é pouco
menor que a temperatura encontrada por Raman [Raman, 1967]. Foram realizados ensaios de
microdureza Vickers, em amostras tratadas termicamente, dentre as quais, para a liga
monofisica Fe,Nb, obteve-se o valor de microdureza HV = 1250 Kg/mmz, encontrado com o

uso de uma carga de 200g.

Por outro lado, quando pensa-se em um material composito formado pelas fases Fe:Nbe
(FeAl), essa ultima constituiria a matriz do mesmo. A fase FeAl apresenta estrutura B2 ¢
completa miscibilidade de seus elementos. A subdivisdo do campo de existéncia desta fase (0 a
50% at Al), foi proposta através do uso de analises térmicas, dilatometria ¢ medidas do
médulo de elasticidade em amostras tratadas termicamente [Koster ¢ Godecke, 1980, Godecke
e Koster, 1985, 1986]. Estes autores confirmaram o diagrama de Kubaschevski (figura 2.1)
para um intervalo de 22 a 35% at. de Al e abaixo de 600°C. No entanto, as mudancas
observadas em suas propriedades fisicas nio estdo relacionadas a mudancas na simetria do
cristal ou em sua ordem atémica, portanto, o entendimento desta subdivisdo ainda ndo esta

totalmente claro.

O campo da fase cp(FeAl) divide-se em uma estrutura de alta € outra de baixa
temperatura. A fase op(h) transforma-se em o', o que foi demonstrado por analises térmicas ¢
dilatometria, e a fase a,’, novamente transforma-se na estrutura ordenada DO; (Fe;Al). As

figura 2.8 mostra as estruturas cristalinas B2 ¢ DO;, nas quais a ligacdo enire atomos
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diferentes € mais forte que entre dtomos iguais. A estrutura da fase B2 pode ser representada
por uma célula cubica de corpo centrado, na qual o atomo de aluminio ocupa o centro. A
partir desta estrutura obtém-se a DO;, que origina-se devido a diminuigéo no teor de aluminio,
compensada pela ocupacio de atomos de ferro nos antigos sitios de aluminio. A estrutura DO;
pode ser descrita através da superposi¢io de oito células ciibicas de corpo centrado, quatro

abaixo e quatro acima (figura 2.8b), com atomos de aluminio alternando-se nos centros destas.

(&)

Figura 2.8 - Representagdo esquemitica das estruturas cristalinas (a) B2 e (b) DO; [SautheofT, 1995]

2.3 Fundamentos do Creseimento Eutético

Na solidificacdio de uma liga metélica, um dos fen6menos mais importantes esta associado a
segregacdo de solutos. Tal fendmeno ¢ resultado da diferenca de solubilidade que o material
apresenta durante wma transformagio de fase. Como conseqiiéncia da segregaciio de solutos,
ocorre o super-resfriamento constitucional, que é responsavel pela quebra da estabilidade da
interface solido/liquido durante a solidificagdio. A desestabilizagio interfacial pode resultar no
crescimento dendritico, que afeta profundamente as caracteristicas mecanicas de produtos obtidos
por meio do processo de fundigdo. Em adi¢dio ao fendmeno de super-resfriamento constitucional, a
segregacio de solutos é essencial na formaggio de estruturas eutéticas.

Por exemplo, considere-se o diagrama de fases da figura 2.9. A reagfio eutética de uma liga
eutética nesse diagrama rasulta na transformagfio do liquido eutético em duas fases sélidas com
caracteristicas diferenciadas (a e B) e arranjadas de maneira adjacente ¢ com dimensdes estruturais
muito reduzidas. O mecanismo envolvido na formagdo desse sistema polifisico € intrigante, &

medida que o estabelecimento de uma das fases estd diretamente ligado a formagéo da outra fase,
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por meio da troca de constituintes junto ao liquido interfacial. Esse movimento de solutos é
resultado da segregacio que ocorre na formagfo de cada uma das fases.

Ao se analisar tal redistribuiciio de soluto, observa-se que a formacio da fase o, implica na
redugio da quantidade de 4tomos do tipo B dissolvidos na mesma fase e aumento da quantidade de
atomos A. Isso acarreta na redugio da composi¢iio (dtomos B) em relacfio & eutética. O soluto
(atomos B) em excesso serd segregado ao liquido. Por outro lado, a formagdo da fase B, implica no
aumento da quantidade de dtomos B e também na redugdio de édtomos do tipo A. Como
conseqiiéncia dessa alteragio composicional, &tomos B serfio acumulados junto ao liquide & frente
da fase o e atomos A serdio depositados junto ao liquido & frente da outra fase. Como o crescimento
eutético leva ao consumo de atomos A e B, pelas fases o e f3, respectivamente, no liquido interfacial
ocorrera um fluxo de solutos perpendicular a diregfio de crescimento. Ao crescimento ligado a esse
fluxo cruzado, d4-se o nome de crescimento cooperativo [Trevisan, 1997].

Liquido
g o +L l L+B
-
5 o B
=
st
A — B
% B

Figura 2.9 - Diagrama de fases contendo transformacdo eutética.

Uma avaliagio das estruturas de solidificacfio de ligas eutéticas permite classifica-las em dois
grupos principais, quais sejam: eutéticos regulares ou normais e eutéticos andmalos ou irregulares,
Estruturas normais sfo formadas, basicamente, por arranjos lamelares ou fibrosos. Os eutéticos
lamelares exibem suas fases na forma de placas sobrepostas, que crescem de maneira adjacente
[Kurz, 1992]. Nos eutéticos fibrosos, uma das fases, na forma de fibras, é formada no interior da
matriz. A figura 2.10 apresenta arranjos dessas morfologias, juntamente com a identificagdo do
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espacamento entre as fase, designado por A. Por outro lado, as estruturas andmalas resultam de
sistemas onde a regularidade das fase ¢ inexistente.

Como resultado da natureza polifasica, a estrutura eutética pode apresentar caracteristicas
bastante diversificada ¢ ¢ fung#io, principalmente, da natureza do diagrama de fases ¢ de pardmetros
termofisicos. Tais pardmetros podem ser sintetizados no conceito de interface facetada ou nfio
facetada, proposto por Jackson, em 1957 [Jackson, 1957]. Segundo Jackson, em fungo de suas
propriedades termodinimicas, dois tipos de estruturas interfaciais podem ser observadas em
materiais em solidificacdo, quais sejam: interface ndo facetada, onde existe completa
anisotropia cristalografica, ¢ interface facetada, onde a evolugio do sélido segue diregdes

preferenciais, ligadas & natureza da estrutura cristalina do material.

N\

M @ @ @
\ o\ D D |
I 2 @ @
Lamelar Fibrosa

Figura 2.10 - Diagrama esquematico das microestruturas regulares lamelar ¢ fibrosa.

A natureza da interface pode ser prevista através da avaliagdo da entropia de fusdo do
material solidificado Ase (L¢'Tr) e suas caracteristicas cristalograficas. As estruturas interfaciais
do tipo ndo facetadas sdo observadas, principalmente, em materiais metalicos que apresentam
baixos niveis de Asy. Ja as estruturas interfaciais facetadas sdo encontradas em materiais de alto
valor de As;. Considerando que a evolugio da fase sdlida se da com a transferéncia de atomos
da fase lquida para a sélida, conseqlientemente, a forma pela qual tais 4tomos se transferem
determina as caracteristicas e morfologia do sélido. De acordo com Jackson, a agregagiio de

atomos ao sdlido esta associada a variagdo da energia livre da interface, em fungéo do nimero
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de atomos ocupando um plano atdmico da interface solido/liquido. Essa mudanca de energia

pode ser calculada pela equagio:

R = ax(l - x) + xlnx + (1 - x)In(1 - x (2.1)

onde AE ¢ a variagdo da energia livre interfacial, n é o nimero total de posigdes atémica no
plano da interface, R é a constante dos gases, T¢ € a temperatura de fusdo, x & a parcela de
atomos ocupando o plano interfacial e o € dado por:

RT;

(44

4 (2.2)

onde Lt € o calor latente de fusdo por atomo e & est4 ligado ao numero de vizinhos de um
atomo ou molécula, no plano atdémico da interface ¢ & quantidade de vizinhos (nimero de

coordenagdo). Dessa forma, o valor de x esta situado entre 0,5 e 1,0.

A figura 2.11 apresenta a variagdo de energia livre interfacial em fun¢do dos pardmetros
a e x [Caram, 1993]. De acordo com Jackson [Jackson, 1957], para um valor especifico de «,

a interface ¢ estabilizada nas posi¢des que resultam em valores minimos de energia livre.

Ao se avaliar a alteragdio da energia livre em fungio dos citados pardmetros, constata-se
que a solidificagdo ocorre de duas maneiras. Na primeira maneira, a variagio de energia tem
ponto minimo quando a fragdo atdmica exibe valores proximos a 0,5, o que significa que
durante o crescimento, a formagido de um plano atdmico junto & superficie solida se di sem
que as posigdes atdmicas no anterior estejam completamente preenchidas. Nesse caso, nio
seria necessaria a nucleagdo de solido na interface, o que reduziria o super-resfriamento
cinético necessario ao crescimento. Tal tipo de condigdio interfacial seria observado no
crescimento ndo facetado. Caso a variagdo de energia livre seja minima quando x exibe valores
préximos a 1,0, ou seja, caso as posigBes atdmicas do plano anterior estejam completas, o
crescimento do solido apenas se d4 quando um novo plano atdmico surgir. Isto significa que o
surgimento de um novo plano atdmico ocorre com a necessidade de novos pontos de
nucleagiio sobre o plano interfacial anterior, e conseqilentemente, com super-resfriamento
cinético significativo. De acordo com a teoria de Jackson [Jackson, 1957], quando o
parametro o € menor que 2, a interface é ndo facetada, situagdo tipica dos metais. Quando ¢ ¢

maior que 2, a interface solido/liquido seria facetada, que € aquele tipo de estrutura encontrada
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na solidificagiio de materiais cerdmicos, poliméricos ¢ de alguns compostos intermetalicos. A

tabela 2.1 exibe valores de o/x para diversos materiais.

Figura 2.11 - Variaciio de energia livre na adigiio de dtomos a uma fase solida, a partir do liquido, em
funciiode x ¢ a.

Da mesma forma que em qualquer outro tipo de processo de solidificagdo, a transfomlacﬁd
eutética ocorre através dos processos de nucleagio e crescimento. No tocante 4 etapa de nucleagio,
acredita-se que o estagio inicial da reagfio eutética seja controlado pela presenga de nucleagio
heterogénea, a partir de particulas estranhas ao sistema ou simplesmente pela ocorréncia de fases

primérias.

Baseando-se nos resultados de Jackson [Jackson, 1957}, Hunt e Jackson [Hunt, 1966]
elaboraram um tipo de classificagfio ja considerada classica e a mais aceita das estruturas
eutéticas. Apesar dessa divisio ndo ser totalmente eficaz na previsdo de morfologias, ela ¢
razoavelmente confiavel. A classificaciio proposta sugere que as estruturas eutéticas dependem
diretamente das caracteristicas interfaciais das fases constituintes do eutético. Assim, em fungio
da entropia de fusfio das fases constituintes da estrutura eutética, seria possivel estabelecer se uma
determinada liga eutética teria microestrutura de solidificagdo regular ou irregular.
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Segundo Hunt e Jackson [Hunt, 1966] e em fungo da teoria de crescimento de Jackson
[Jackson, 1957], as estruturas eutéticas sfo classificadas em trés tipos:

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

b. Ligas eutéticas com fases facetada/niio facetada;
c. Ligas eutéticas com fases facetada/facetada.

Tabela 2.1 - Valores de a/x para diversas substincias [Fisher, 1978].

Substéancia a/x
Si0, 0,84
Fe 0,91

P 0,95
Al 1,34
Ga 2,21
H,0 2,63
C 3,07
NaCl 3,12
Si 3,59
ALO; 5,64
MgZm 5,91
ThO; 41,60

Na categoria nfio facetada/nfio facetada, as fases constituintes da estrutura caracterizam-se
por valores reduzidos de entropia de fusdo, o que acarreta no crescimento no facetado de
ambas as fases. Nesse caso, a microestrutura de solidificagio seria regular, do tipo lamelar ou
fibroso, dependendo da fragdo volumétrica de cada uma das fases. Assumindo um crescimento

ndio facetado de ambas as fases, a interface solido/liquido delas estaria posicionada na mesma
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isoterma, o que leva a um crescimento lado a lado ¢ com mesma velocidade. Essa situagéio de
crescimento possibilita que os 4tomos rejeitados por uma das fases sejam consumidos pela fase

adjacente, o que resulta em um crescimento cooperativo e interdependente entre elas.

Por outro lado, wma das caracteristicas mais interessantes de uma estrutura interfacial nio
facetada € que o sélido pode crescer em qualquer diregfio, que ¢ controlada pela direcdo de
resfriamento, ou seja, o crescimento, neste caso, esta diretamente associado a direcdo do transporte
de calor na interface sélido/liquido.

De acordo com o diagrama de fases, quando a fragio volumétrica das fases ¢ elevada, ou
seja, 0 diagrama de fases ¢ simétrico, & provavel a formag8o da morfologia lamelar. Por outro lado,
quando uma das fases tem baixa fragdo volumétrica, a possibilidade de serem formadas estruturas
fibrosas € grande. Como exemplo de estruturas regulares, podem ser mencionadas as ligas
eutéticas dos sistemas Sn-Cd, Pb-Cd, Sn-Zn, Al-Zn e Pb-Sn.

Se em um crescimento eutético uma das fases é do tipo facetada ¢ a outra nfio facetada,
as estruturas resultantes podem ser irregulares ou regulares, dependendo das condigdes de
solidificag#o. Em geral, altas taxas de crescimento resultam no crescimento irregular, enquanto
que taxas menores levam a estruturas regulares. Segundo resultados apresentados por McLean
[MCLEAN, 1983), para que as estruturas eutéticas resultantes sejam regulares, além da baixa
taxa de solidificagdio, a fase facetada deve exibir fragio volumétrica reduzida. Exemplos de
sistemas ndo facetado/facetado incluem os eutéticos Al-Si, Pb-Bi, Sn-Bi, Zn-Mg,Zn,; e Zn-
MgZn,.

Finalmente, no caso onde as duas fases do eutético tém morfologia facetada, mesmo que
exista crescimento simultineo delas, a formagdo das duas fases & independente uma da outra, e
assim, a microestrutura de solidificagio nfic ¢ do tipo regular. O crescimento eutético com fases
facetada/facetada € observado quando as fases tém alta entropia de fisio, como no caso de algumas
ligas intermetalicas. Os sistemas envolvendo os elementos Si, Ge, Sb, Bi, etc, podem resultar em
estruturas facetada/facetada.
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E interessante salientar que a proposta de classificagfio elaborada por Hunt e Jackson

[Hunt, 1966} apenas pode ser aplicada quando as condigdes de crescimento estdo proximas de
equilibrio termodinamico.

Uma proposta recente de classificagio das estruturas eutéticas foi desenvolvida por
Podolinsky et al. [Podolinsky, 1989]. Assumindo que existe influéncia de uma fase na outra,
esses autores sugeriram que existe adsorsdo entre as fases. Assim, dois grupos de ligas
eutéticas existiriam: os normais, que ocorrem quando ¢ caracter ndo facetado de uma das fases
aumenta com a presenca da outra fase, e estruturas andmalas, que se formam em sistemas onde

o caracter nfio facetado de ambas as fases € reduzido na presenca da outra fase.

Em geral, acredita-se, incorretamente, que a obtengo de estruturas totalmente eutéticas
apenas € possivel junto ao ponto eutético. Tal suposicio ndo € coerente com resultados
experimentais, 0s quais demonstram que estruturas totalmente eutéticas podem ser formadas a
partir de liquidos de composi¢do eutética ou proxima a eutética, solidificados em temperaturas
inferiores & temperatura eutética. Nesse caso, a reagfio eutética ocorre com interface
solido/liquido plana e estavel. O conjunto de condigdes que permite o crescimento eutético €
denominado, no diagrama de fases, de zona de crescimento cooperativo (ZCC). Tal zona estd
relacionada com uma faixa de valores (de composicdo e de super-resfriamento) que
posstbilitam obter estruturas totalmente eutéticas, sem a presenca de fases primarias. Segundo
dados apresentados por Kurz e Fisher [Kurz, 1979], os primeiros trabalhos sobre a ZCC foram
desenvolvidos por Tammann ¢ Botschwar, em 1926. Tais autores estudaram correlagdes entre
taxa de crescimento e super-resfriamento em compostos orgénicos. De acordo com os
resultados de tais investigagdes, concluiu-se que o crescimento eutético poderia desenvolver-se
com taxas maiores que as taxas das fases primarias, o que levaria a limitagdo do crescimento
dessas ultimas. Dessa forma, estruturas completamente eutéticas poderiam ser obtidas junto a

composigdes e temperaturas diferentes do ponto de equilibrio eutético.

Segundo Chadwick [Chadwick, 1967], um outre trabalho bastante importante sobre a
ZCC foi elaborado por Kofler. Esse estudo foi realizado através do uso de compostos
orgénicos e de acordo com o mesmo, a ZCC em sistemas bindrios pode apresentar-se de duas
maneiras, quais sejam: (a) zona simétrica em torno do ponto eutético, como mostra figura

2.12.a e (b) zona assimétrica, mostrada na figura 2.12.b.
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Quando a liga em solidificagio exibe diagrama de fases com ZCC simétrica, a
microestrutura resultante, em uma ampla faixa de super-resfriamentos (associados a diferentes
taxas de crescimento) e composi¢des, ¢ totalmente eutética. Por outro lado, quando o
diagrama de fases exibe ZCC assimétrica, o aumento da taxa de solidificagfio, e
conseqilentemente, do super-resfriamento, leva a formacfio de fases primarias, na forma de
dendritas da fase a ou da fase B. As ZCC assimétricas estdio, em geral, associadas a estruturas
eutéticas constituidas por fases com caracteristica de crescimento facetada. Dessa forma, em

geral, as ZCC assimétricas ent3o resultam em estruturas eutéticas andmalas [Kurz, 1992].

De forma resumida, pode-se afirmar que a ZCC representa o conjunto de condigdes de
crescimento no diagrama de fases, onde a estrutura eutética cresce com interface
morfologicamente estivel. Caso o crescimento seja estabelecido fora desse conjunto de

condigdes, o crescimento eutético é perturbado e deixa de ocorrer.

Liquido Liquido
T & ry
e
o || o p + at B
o liguido liquido liquido liquido
r
a
Dendritas de
t Dendritas de Dendritas de B + eutético P
u + eutético + eutético
r Dendritas de o
a .
utético + eutetico
eutético
composigio composicio

Figura 2.12 - Tipos de zona de crescimento cooperativo: (a) zona simétrica, tipica de eutéticos ndo
facetado/niio facetado; (b) zona assimétrica, tipica de entéticos facetado/ndio facetado.

Nas estruturas definidas como regulares, o crescimento ocorre com um valor reduzido
de super-resiriamento cinético. Conseqlientemente, o crescimento de ambas as fases estd

associado ao estabelecimento do crescimento cooperativo com interface isotérmica. Conforme
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descrito, as estruturas mais comuns nesse caso s@o as lamelares e as fibrosas, pois a distancia
percorrida pelos solutos no liquido, nesse caso, é compativel com o transporte de massa por
difusdio. Segundo Elliott {Elkiott, 1977], os espacamentos entre as fases, no caso lamelar ou
fibroso, surgem como resultado do equilibrio entre a minimizag8o desses espagamentos para
obter a menor distancia de difusdo possivel, ¢ a maximizagiio dos mesmos espagamentos, para
se minimizar a area de contato solido/solido entre as fases constituintes do eutético. Tal
situagdo foi reequacionada no estudo sobre crescimento eutético elaborado por Jackson e Hunt
[Jackson, 1966]. Tal estudo considera que o crescimento eutético ocorre com um super-
resfriamento interfacial total AT. Esse super-resfriamento seria dado pela adigio de trés termos:
a. Super-resfriamento devido a variaciio constitucional do liquido (ATc);
b. Super-resfriamento devido 4 curvatura da mterface (ATg);
¢. Super-resfriamento devido a cinética do processo (ATx)
Assim o super-resfriamento total seria calculado a partir da equagéo:
AT = ATc+ AT+ ATk 2.3)
onde o super-resfriamento constitucional, AT¢, ¢ dado por:
ATe = m[C: - C(x)] 2.4)
onde m ¢ a inclinagfio da curva liquidus de cada fase e C(x) € a composi¢dio da interface. O super-
resfriamento devido a curvatura da interface, ATy, é dado por:

a
ATp = R() (2.5)

onde "a" ¢ uma constante associada ao fenémeno de Gibbs-Thomson [Jackson, 1966] ¢ R(x) € o
raio de curvatura local da interface.

O super-resfriamento cinético € resultado da diferenca de potencial quimico que permite a
solidificagfio ¢ pode ser ignorado no crescimento de fases nfio facetadas, pois seu valor € desprezivel
em relacfo aos valores dos outros tipos de super-resfriamento. A figura 2.13 mostra a distribuicio
de soluto e o super-resfriamento interfacial, que é dado por:

AT = Tg - T) = AT + ATk (2.6)

ou
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AT = m[Cr - C)] + Ri @7
(x)

A solidificagiio de eutéticos lamelares envolve fluxos de soluto bidimensionais, enquanto que
os fibrosos, tridimensionais. Assim, o modelo de crescimento lamelar é mais facil de ser
equacionado. No crescimento lamelar, o calculo da distribui¢do de soluto junto ao liquido interfacial
permite estabelecer o super-resfriamento médio da interface, que € dado por [Hunt, 1966]:

a m(l m o D 0 S S ( ‘ )
e
P ° D o S|3 S[} ( ) )

onde m, e mg sdo as inclinagdes das curvas liquidus relativas s duas fases solidas o e B e obtidas do
diagrama de fases, D ¢ a difusividade de soluto no liquido, V € a taxa de crescimento, S, ¢ Sp
referem-se as meias larguras das fases o e [3, respectivamente, P € uma funcfo tabelada [Jackson,
1966]. Por outro lado:

T
ah = (—E) ok senol (2.10)
Lo/,
=1
T
aj = (;E] of sen O 2.11)
p

onde Tr é a temperatura eutética, Lt € o calor latente de fusdo da respectiva fase, oz e of sdo as

energias de superficies entre o liquido ¢ as fases « ¢ 3, respectivamente.

A correlagfio entre espacamentos entre as fases e o grau de super-resfriamento € estabelecido
a partir da defini¢io dos seguintes termos [Jackson, 1966]:

A= 2Sa + Sp) 2.12)
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L= — (2.13)

Além disso, assumindo que a interface é isotérmica, os super-resfriamentos das fases o ¢ B

80 iguais, ou seja:

AT. = AT, 2.14)
0 que resulta em;
AT a"
— = VAQ" + = 2.1
m Q A (2.15)

onde as constantes m, Q" ¢ a* sfio iguais a:

iF_ 1t 1 (2.16)
m my mp
L P+ )G
SLCELE 1A 4 2.1
Q 2D (2.17)
ab =201 + Q)[% " n?:g] (2.18)

Considerando que o crescimento eutético ocorre com super-resfriamento interfacial minimo,
também definido como crescimento em condicles extremas, o espagamento lamelar, A, é
determinado encontrando-se o ponte de minimo da equagdio 2.15, ou seja:

B(AT) a"

o T VQmys =0 1)
ou

2 a’

MV = o (2.20)

O super-resfriamento interfacial minimo é obtido pela substituicgo do valor do espagamento,
encontrado na equacéio 2.20, na equagfio 2.15, o que resulta em:

ATY _

v 4m’at Q" (2.21)

ou
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ATA = 2ma" (2.22)

A figura 2.14 apresenta a correlagio qualitativa entre condi¢des de super-resfriamento para o
crescimento eutético lamelar, para uma velocidade constante, com o espacamento entre as fases
solidas, determinada através da equagio 2.15.

%B

X

Figura 2,13 - Distribuicfio de soluto ¢ super-resfriamento interfaciz! no crescimento eutético [Kurz, 1992].

Analisando a equagfo 2.20, nota-se que o aumento na taxa de crescimento produz uma
diminuigio nos espagamentos Jamelares e vice-versa. O ajuste dos espagamentos com as variagdes
na taxa de crescimento est4 relacionado a existéncia de falhas lamelares, pois a formagfio ou a
extingfio de uma lamela ¢ problemitica considerando sua extensdo. Estas falhas seriam terminagdes
lamelares, como mostra a figura 2.15, e poderiam ser deslocadas (extremidade "¢") durante o
crescimento. O deslocamento em diregiio ac ponto "a" estaria relacionado 2 reducdio dos
espagamentos, enquanto que o deslocamento para o ponto "b" representaria um aumento dessas
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dimensdes. No equilibrio, a extremidade "c¢" permaneceria estitica. No caso do crescimento fibroso,
a formag3o ou extingio de uma fibra, em funcfo da variagéio da taxa de crescimento, € mais simples
e poderia ocorrer facilmente.

Resfriamento Interfacial, AT

Espacamento Lamelar, A

Figura 2.14 - Super-resfriamento interfacial em funciio do espacamente lamelar, no crescimento eutético.

Figura 2.15 - Diagrama esquematico de uma falha lamelar com possibilidade de movimentacio.
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Ainda em relagfio s estruturas fibrosas, o equacionamento desse tipo de crescimento € mais
complexo, mas a maioria dos resultados obtidos para o caso lamelar permanecem validos,
principalmente a dependéncia dos espagamentos fibrosos com a taxa de crescimento.
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Capitulo 3

3. Materiais e Métodos

3.1 Consideragdes Iniciais

Inicialmente, o sistema Fe-Al-Nb foi estudado mediante a preparagio de ligas em
diferentes composi¢Ges dentro do campo ternario. Estas ligas foram fundidas em forno a arco
com atmosfera de argdnio e entdo, analisadas metalograficamente. Com o objetivo de obter
ligas com estruturas eutéticas, amostras foram preparadas baseando-se inicialmente em dados
da literatura [Bejarano, 1993]. Apés andlise metalografica, amostras que nfo apresentaram
estruturas totalmente eutéticas foram submetidas a microandlises eletronicas (MEV), o que

viabilizou a identificagdo de diversas composi¢des ao longo do vale eutético Fe-Nb, com

adi¢des de aluminio.

Apbs a obtengdo de ligas com composigdes eutéticas, as amostras foram submetidas ao

processo de solidificagiio direcional.
3.2 Preparaciio das Amostras

O ferro e o aluminio encontravam-se¢ na forma de pequenos pedagos, € o niobio
inicialmente na forma de barras, foi laminado e utilizado na forma de pequenas chapas. Devido
a laminagdio, foi necessario realizar a limpeza do nidbio, o que foi implementado pelo uso de
solugio de 35ml de HF, 35ml de HNO, e 30ml de H,O. A limpeza do aluminio foi feita com
solugio de 10ml de HCL, 15ml de HF, e 90ml de H;O. Quanto ao ferro, como o mesmo foi

mantido em vacuo, nenhuma limpeza foi necessaria. Todos os materiais foram manuseados
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com o devido cuidado, a fim de preservar suas purezas. As matérias primas utilizadas, bem

como seus fornecedores ¢ respectivos graus de pureza, estfo apresentados na tabela 3.1.

Tabela 3.1 - Informacdes sobre os elementos utilizados neste trabalho.

Elemento Fornecedor Pureza
Fe Aldrich Chemical Co. Inc. | 99,98
Al ALCOA 99,9
Nb FIT 99.9

Foram preparadas um total de 18 ligas com diferentes composicdes, apresentadas na
tabela 3.2. As amostras foram classificadas como NAF ( Niébio, Aluminio, Ferro ) seguidas de
um algarismo associado a ordem em que foram preparadas. Uma melhor visualizacfio das ligas,

com relagio a suas respectivas localizagGes no campo ternério, pode ser vista na figura 3.1.

Nb

20 80

40 60

X ‘0‘033‘3
.‘!Z/ A‘ AN

| ! ] v 1 1
Fe 20 40 Al

80

Figura 3.1 - Localizacdo das ligas preparadas no campo ternfirio.
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Os elementos (matérias primas) foram pesados nas quantidades calculadas para uma dada
composi¢do, em balanca com precisio de milésimos de gramas, ¢ em seguida, fundidos em
forno a arco com eletrodo de tungsténio nio consumivel, em cadinho refrigerado por dgua, e
em atmosfera de argénio & pressdio atmosférica. O forno possul cdmara de fusfo em formato
cilindrico, com rolamentos fixos em suas bases, o que permite a sua rotago. Q eletrodo
também possui grau de liberdade. Esses movimentos, assim como o cuidado em dispor os
elementos uns em cima dos outros sob o cadinho, deixando o nidbio sob o ferro, e este sob o
aluminio, possibilitou a homogeneizagio das amostras. O forno a arco pode ser visto na figura

3.2

A cdmara possui duas janelas que auxiliam a visualizacio da fusdio, e permitem a
colocagdio do material. Essas janelas sio vedadas convenientemente, para que o vicuo seja
feito (viacuo da ordem de IO'Zmbar) por pelo menos 20 minutos, quando permite-se a injecdo
de argdnio até 40mbar, voltando-se a fazer vacuo por alguns minutos. Permite-se €ssa injegdo
de argbnio por pelo menos trés vezes (chama-se a esse procedimento de lavagens). Por fim, o
preenchimento com argonio uitra puro, até pressio bem proxima da atmosférica, cria um

ambiente inerte para a fusgo, evitando-se a formaciio de 6xidos no material.

Figura 3.2 - Forno de fusdio a arco.

A alimentagdo do arco ¢ feita através de uma fonte de corrente de intensidade varidvel,
Correntes da ordem de 70 a 120A foram utilizadas na fusdo das ligas de Fe, Al e Nb. As
amostras foram preparadas com massas entre 3 e 10g e fundidas por quatro vezes, sendo o
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Tabela 3.2 - Amostras fundidas em forno a arco e analisadas metalograficamente.

Amostra Composigio Massa Massa

{%oat) Inicial Final

Fe Al Nb ® (8)

NAF1 65 20 15 10,149 10,128
NAF3 73 12,3 147 6,174 6,125
NAF4 67,5 22,8 9,7 6,003 6,053
NAFS 40,3 50 9,7 6,007 5,406
NAF6 50,3 40 9,7 6,005 5,983
NAF7 53 40 7 6,187 6,166
NAF8 54,3 37,6 8,1 6,010 5,980
NAF9 51,9 38,8 9,3 3,002 2,988
NAF10 49 40 11 2,988 2,970
NAF11 51,9 38,8 9,3 9,989 0,933
NAF12 45,7 45 93 3,998 3,965
NAF13 49.7 41,2 9,1 10,002 9,983
NAF14 449 49,1 6 4,990 4,968
NAF16 45 48 7 5,003 4,988
NAF17 44 48 8 5,000 4,977
NAF18 43 48 9 4,997 4,984
NAF19 47 45 8 5,008 5,982
NAF20 52,5 45 8.5 6,029 5,970

boto virado antes de cada refusfio, visando a homogeneidade da amostra. Algumas amostras
de 10g foram preparadas com o intuito de avaliar a dificuldade ou ndo da fuséio, bem como sua

homogeneizagdo.

Para avaliar uma possfvel variagdo na composigdo, as amostras foram pesadas apos a
fusdio, apresentando uma variagfio da ordem de 107%g. A tabela 3.2 mostra as massas antes e
apos a fusdo. Em média, as amostras apresentaram uma variagdo maxima de 1% at., que

poderia ser atribuida ao elemento de menor ponto de fusdo, o aluminio.
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A homogeneidade das amostras pdde ser avaliada por meio de metalografia, que foi

realizada em botdes seccionados ao meio.

3.3 Processo de Solidificacao Direcional

Na técnica de solidifica¢io direcional, o material € aquecido a uma temperatura superior
ao seu ponto de fusdo, e em seguida, ¢ resfriado direcionalmente, sendo deslocado lentamente
ao longo de um gradiente de temperatura proporcionado por uma bobina de indugdo com
espagamento varidvel das espiras, similar ao procedimento usado para crescimento de

monocristais tipo Bridgman {Coelho, 1997].

A solidificacdio direcional foi realizada sob atmosfera protetora, obtida através de sistema
de vacuo associado a inje¢dio de argbnio. O forno possui um mecanismo de rotagdo e
translagdo, o qual permite 0 movimento do cadinho contendo ¢ material de carga (amostra).
Um esquema simplificado do equipamento utilizado pode ser visto na figura 3.3. A bobina,
assim como o cadinho contendo a amostra, encontra-se em uma cadmara, a qual possui um
mecanismo de selagem para vicuo. A poténcia de radio frequéncia € acoplada a um susceptor
de tantalo que circunda o cadinho. Desta maneira, tem-se um bom controle da temperatura no

interior do susceptor. Pode-se, portanto, transladar a amostra lentamente provocando sua

solidificagdo direcional.

° ° shield
1200 C 2 & cadinko
° e [ —cue
1000 C ——of o espiras de indugio
800 C : : suceptor
600 C—w] o | rortedocadinto

|— suporte do susceptor

—— cimara para vicuo

. TANADAT A

selo dmdmico
para vicuo

Figura 3.3 - Esquema simplificade do forno de R.F,
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Esta técnica torna-se importante para o presente trabalho, uma vez que as propriedades
de interesse dos materiais compésitos obtidos de ligas eutéticas, s@o fundamentalmente
influenciadas pela microestrutura de solidificagdo. A microestrutura de uma liga eutética &
dependente das condigdes de crescimento, bem como da natureza das fases constituintes, e de

detalhes do diagrama de fases do sistema envolvido.

Tnicialmente, as amostras foram fundidas em forno a arco. Os lingotes foram produzidos
com a forma alongada, parecidos com um bastfio, o qual ¢ esmerilhado para que possa ser
colocado no cadinho. O cadinho possui a forma de um tubo de segdo transversal cilindrica,
com diimetro préximo a 7mm, e fechado em uma das extremidades. Este cadinho de alumina

foi fornecido pela CETEBRA, Sdo Carlos.

Foi constatado que era importante que o material nfio fosse colocado no cadinho em
pequenos pedagos, e sim, em um tnico pedago. Isso evita que tensdes superficiais seccionem a
amostra solidificada, e lingotes possam ser produzidos. Em tentativas de obter-se amostras

coim comprimento superior a 40mm, foi comprovado este fato.

Foram utilizados cadinhos de alumina, por ser este inerte ao material liquido nas
temperaturas utilizadas, bem como capaz de suporta-las. A tabela 3.3, relaciona as ligas
solidificadas direcionalmente com suas respectivas velocidades de solidificagdo, ¢ temperaturas

de processamento na regido mais quente do susceptor.

Tabela 3.3 - Amostras solidificadas direcionalmente.

Amostras | Veloe. de solidificagio | Temperatura
NAF4 5,0 mmvh 1650°C
NAF4 12,7 mm/h 1650°C
NAF4 17,5 mm/h 1650°C

NAF13 2,5 mm/h 1500°C
NAF13 5,0 mm/h 1450°C
NAF13 7,6 mm/h 1550°C
NAF13 12,7 mm/h 1500°C
NAF13 17,5 mm/h 1500°C
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Usando o mesmo procedimento utilizado na obtengio das amostras em forno a arco, a
cdmara foi evacuada, € o procedimento de lavagens com argénio foi efetuado. Em seguida, tal
camara foi preenchida com argénio até a pressdo de 2bar, para evitar a evaporagao do material
€ a conseqliente variagdo da composi¢do. O material era aquecido elevando-se a poténcia do
forno manual e lentamente, até que a fusdo ocorresse. Neste estagio, a temperatura da regido
mais quente do susceptor, era superior & de fusio da amostra. Uma vez que O material
encontrava-se liquefeito, o movimento de descida era iniciado, por meio do mecanismo de
translagéo do eixo inferior do forno, que consiste de um motor com ajuste de velocidade, ¢ um
sistema de engrenagens que possui varias redugdes, sendo a maxima de 1/1000. Este sistema

permite ajuste de velocidade de 0,05 mm/h até 1200 mm/h.

Na figura 3.4 pode-se observar o espacamento das espiras de indugdo, onde se nota que

s&0 mais concentradas na parte superior, € um pouco mais espagadas na parte inferior.,

Figura 3.4 - Camara do forno de R.F.

As massa das ligas, pesadas antes e apos a solidificagdo direcional, apresentam perda

media de 0,3%, causando uma variagdo de 1% at., essa diferenga foi considerada desprezivel.

3.4 Anilise Metalogrifica

Todas as ligas fundidas e solidificadas direcionalmente foram preparadas por técnicas de

metalografia convencionais, a fim de observar-se a morfologia obtida. Estas amostras foram
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cortadas com auxilio de disco diamantado ¢ embutidas a quente em resina acrilica, sob pressio
de 150 Kgflem®.

O procedimento metalografico consistiu no lixamento com lixas de granulometria 220,
320, 400, 600, 800, 1200 e 2400, sucessivamente, tendo como lubrificante a agua. A seguir,
ocorreu o polimento em panos metalograficos com pasta de diamante de 6 um, 3pm e lum. O
polimento final foi feito com oxido de magnésio em politriz Mimimet 1000, com carga de 10
Kef por 10 minutos. Algumas amostras foram preparadas em politriz automatica em lixas de
granulometrias 220, 320, 400 e 600, com carga aplicada entre 10 e 13Kgf, vanada de acordo
com o desgaste desejado. Em sequéncia, realizou-se o polimento em panos de 6um, 3um e
1um, e polimento final com silica coloidal em politriz vibracional Vibromet2, marca Buchler,

As amostras atingiram a planicidade necessaria para analise metalografica.

Embora fosse possivel a visualizacdo da morfologia do matenial, o ataque quimico fez-se
necessario quando do registro fotografico das micrografias. O ataque utilizado foi com solugdo

de 25mi de H,SO4, 10ml de HNO;, 10ml de HF e 20ml de H,O.

A analise metalografica e registro fotografico dos materiais obtidos foram feitos em
banco metalografico modelo Neophot-32, marca Zeiss, que permite aumento de até 2.000
vezes (com utilizacdo de oleo de imersdo), utilizando-se luz polarizada e cdmara fotografica

automatica.

3.5 Analise Quantitativa

A técnica de microanalise eletromca fez-se necessaria com o objetivo de conhecer a
microestrutura do matenial, intimamente ligada as propnedades do mesmo. Esta técnica foi
utilizada para determinar a composicdo quimica da liga, fazendo-se uso de um microscépio
eletronico de varredura (MEV), modelo Camebax, marca Cameca, com espectrometria por
dispersdo de comprimento de onda de raois-X (WDS), do Departamento de Fisica Aplicada no
I[FGW.
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O preparo das amostras para a microanalise eletrOnica ocorret de maneira semelhante ao

da andlise metalografica. Entretanto, neste caso, as amostras nfo foram quimicamente

atacadas.

Esta analise possibilita identificar as composi¢Ses eutéticas. As analises restringiram-se
as micro-regibes com morfologia eutética e de fase primdria, tomando-se o cuidado de
escolher regides homogéneas da amostra. Pequenos pedagos de folhas de Fe, Al ¢ Nb serviram
de padrio para a contagem desses elementos na amostra, realizada nas seguintes condi¢fes:
15KV de tensdo e corrente varidvel conforme condi¢cdes do filamento. A conversfio dos

valores da concentra¢io dos elementos em porcentagem atdmica, foi feita pelo programa de

correcdo MAGIC-IV.

3.6 Analise por Difragio de Raijos-X

Para a confirmagdo e identificagdo das fases presentes nas ligas eutéticas, realizou-se
analises por difratrometria de raios-X, feitas em difratémetro Philips com radiagdo de Cu K,
(45KV, 30mA) e velocidade de 0,02%/min, com 4ngulo inicial de 20° e final de 100°.

A moagem das amostras nfo foi possivel devido 2 alta dureza do material, portanto, este
foi utilizado na forma de pequenos pedagos solidos, tendo uma face plana e polida sem muito

Tigor.

O banco de dados JCPDS (Joint Commitee for Powder Difraction Standards) foi

consultado para a devida identificagdo dos constituintes microestruturais, por comparagéo.
3.7 Anilise Térmica

A andlise térmica diferencial ( DTA, Differential Thermal Analisys ), assim, como a
analise metalografica ¢ a microanalise eletronica, ¢ fundamental na caracterizaco do material.
De uma maneira geral, um experimento de analise térmica consiste em investigar algum efeito

ou propriedade de um determinado material, 4 medida que a temperatura do mesmo muda.
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A fim de determinar as temperaturas da reagio cutética das ligas em estudo, a técnica de
DTA foi empregada. Utilizou-se o sistema padrio de determinacfio “onset” de reagles em
analises térmicas, onde a temperatura da reacdo € tomada como sendo a temperatura da
amostra, no instante de tempo em que a reta tangente da curva que antecede a reagdo,

intercepta a reta tangente da curva que sucede a reagéio térmica [Santos, 1997}.

Realizou-se a andlise em amostras como fundidas, em equipamento de DTA da marca
Netzsch, modelo STA 409C, nas seguintes condi¢des: atmosfera protetora de argdnio, cadinho
de alumina, € com ciclos consecutivos, em taxas de aquecimento e resfriamento de 10°C e de
5°C, respectivamente, cadinho de referéncia vazio, e temperatura méxima de 1500°C. O
primeiro ciclo teve o objetivo de garantir um methor contato da amostra com o cadinho. A

tabela 3.4 relaciona as amostras com suas respectivas massas.

Tabela 3.4 - Ligas submetidas ao DTA.

Composicdo em %oat. Massas em mg
67,5(Fe) 22,8(Al) 9,7(Nb) 245,9
50(Fe) 41(Al) 9(Nb) 274,8
53(Fe) 45(Al) 8(Nb) 188,6
89,4(Fe) 10,6(Nb) 390

Os pequenos pedagos analisados das amostras foram limpos em acetona e uitra-som,

antes da corrida.

3.8 Ensaio de Microdureza

A fim de caracterizar o material mecanicamente, utilizou-se o ensaio de microdureza
Vickers, devido & sua facilidade e rapidez de utilizagdo. Esta técnica consiste em produzir uma
impressdo microscépica no material, por meio de um penetrador de diamante em forma de uma
pirimide de base quadrada. A carga aplicada deve produzir uma impressdo regular, sem
deformagdo e de tamanho compativel com a medida de suas dimensdes no visor da méaquina, o
gue determina a precisio das medidas [Souza,1974].



Einpregando-se o método de microdureza Vickers, acima descrito, as impressdes foram
feitas com carga de 500g, mantidas por 30 minutos. A superficie do material era plana e polida,
para tornar nitida a impressio, assim como os constituintes individuais da microestrutura. Para

esse fim, as amostras foram preparadas metalograficamente, como descrito no item 3.2.1.

O ensaio foi realizado em microdurdmetro Leitz para microdureza Vickers. Este
equipamento possui visor com escala milimetrada, que permite a medida direta da diagonal das
impressdes no corpo de prova, com preciso de | micron. Tal diagonal pode ser convertida em
valor de dureza por tabela fornecida pelo fabricante do equipamento, em fungéo da carga
aplicada.

Foram feitas 5 medidas para cada liga de composigdo eutética, quais sejam: NAF4
NAF13 e NAF19. Estas ligas encontravam-se como fundidas. A medida de microdureza das
fases constituintes nfio foi possivel. devido a limitagdes do equipamento, uma vez que a
microestrutura muito fina exigia uma impressio pequena, no centro da fase. O fato de
trabalhar-se com dimens&es muito pequenas da impressfio, poderia levar & falta de precisio dos

valores da microdureza.
3.9 Ensaio de Compressio

O ensaio de compressdo foi utilizado devido 4 sua facilidade de realizagdo. Por meio

deste ensaio é possivel estimar algumas propriedades mecanicas do material em estudo.

Os corpos de prova utilizados foram confeccionados a partir das ligas solidificadas
direcionalmente, aproveitando-se as dimensdes fornecidas por esta. Portanto os corpos
possuiam formato cilindrico com didmetro igual a 6,5mm e comprimento de 10mm, ou seja, 0s
trés corpos de prova ensaiados possuiam relagdo didmetro/comprimento de 1,0/1,5. Na
solidificacio das ligas, forma obtidos lingotes com cerca de 30mm de comprimento, sendo que

a parte inferior destes foi descartada.

Foram realizados ensaios com as ligas NAF4 e NAF13, solidificadas direcionalmente
com velocidade igual a 5 mmvh, na temperatura de 1000°C, em maquina hidrdulica MTS TEST
STARII, com capacidade de carga igual a 10.000kg. Utilizou-se velocidade de aplicagéo de
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carga de 0,3mm/s, até 30% de deformagfo, fluxo de argdnio e fundo de escala de 2.000kg. Os
resultados obtidos, foram retirados do grafico carga x deformacfio, devendo-se levar em
consideragdo que antes do inicio da compressdo o corpo de prova sofre uma pequena

dilatag@o, sobre a qual nfo se tem controle.

3.10 Avaliagiio do Peso Especifico

Com a finalidade de verificar a influéncia da quantidade de Al adicionado & liga sobre sua
densidade, esta propriedade foi determinada.

Para a medicdo utilizou-se corpo de prova com formato cilindrico, em condi¢des
semelhantes aos corpos de prova utilizados no ensaio de compressfio. Na medida de dimensdes
foi utilizado um paquimetro com precisdo de milésimos, e entdo, seu volume foi calculado. A

pesagem foi feita em uma balanga Mettler H20T, com precisio de 10°g.
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Capitulo 4

4. Resultados e Discussdes

4.1 Consideracdes Iniciais

Inicialmente, sdo tratados os dados relacionados ao estudo do diagrama de fases Ferro-
Aluminio-Nidébie, junto ao vale formado a partir da reagdo eutética entre o ferro e o nidbio,
com adicdes de aluminio. O objetivo dessa etapa foil determinar composi¢des associadas a
forma¢iio de estrutura eutética. A etapa seguinte consistiu em examinar o modo de
solidificacio de algumas das ligas estudadas na etapa anterior, através da técnica de
solidificagfio direcional, onde ¢ possivel controlar a taxa e a dire¢io de solidificagio. Em
complementacdo aos resultados dessas duas etapas principais, sdo também examinados dados

ligados & caracterizagio do comportamento mecédnico de ligas do sistema Ferro-Auminio-

Niébio.
4.2 Avaliacdes de Reagdes Eutéticas no Sistema Fe-Al-Nb

O estudo do diagrama de fases Ferro-Aluminio-Niobio, restringiu-se a regifio situada
proxima ao vale que surge de reagfio eutética no sistema Ferro-Nidbio, que forma as fases
Fe;Nb, que é uma fase cibica de Laves, e (FeAl) (solugfo sélida de 4&tomos de Al em Fe), que
¢ ciibica de corpo centrado. Esse estudo foi fundamentado em resultados obtidos por Bejarano
(1993), que investigou aspectos desse diagrama terndrio e cujas conclusdes estfio sintetizadas
nas figuras 2.5 ¢ 2.6. A figura 2.6 mostra as projegdes das reagdes bindrias no campo ternério.
Nessa ilustragio, as linhas cheias representam as conclusdes do trabalho de Bejarano, que

estudou em detalhes as composigdes mais ricas em nidbio (acima de 30% at. de Nb), enquanto
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as linhas pontilhadas referem-se a especulagdes desse autor sobre o comportamento do vale
eutético LFe;Nb + (FeAl) na regidio mais pobre em Nb. Os resultados aqui apresentados

referem-se principalmente a regifio mais pobre em niébio, porém rica em ferro.

Considerando a regido do vale que surge no eutético do sistema Fe-Nb, diversas
composigdes foram investigadas, como mostra a figura 3.1. A rea¢fo eutética bindria ocorre na

composigdo Fe- 10,6% at. Nb.

O estudo inicial consistiu em examinar ligas eutéticas com diferentes concentragdes de
aluminio metalograficamente. A preparagio dessas ligas, usando forno a arco, ocorreu sem
problemas, 4 medida que o nidbio foi arranjado sobre o ferro e o aluminio, evitando que partes
do primeiro elemento permanecessem nfio dissolvidas no interior das amostras. Visando
garantir a homogeneidade das amostras, as mesmas eram submetidas a um arco elétrico
resultante de corrente proxima a 120A. Além disso, as amostras foram refundidas por periodos
variando de 30 a 60 segundos. Em fungiio da solidificagio imposta pelo sistema de

resfriamento dos cadinhos de cobre, a parte superior dos botdes apresentava rechupe.

A seguir s30 descritos os resultados obtidos para essas composi¢des, através das analises
- de metalografia e microscopia eletrdnica, seguidos pelos resultados de anilise térmica e

difratrometria de raios-X.
4.2.1 Analise Metalografica e Microanilise Eletrénica

A anilise metalografica das diversas amostras consistiu, fundamentalmente, na
observaciio e identificagdo dos tipos microestruturais das mesmas, através de microscopia
Optica. Nesta caracterizagdo, concentrou-se no exame de fases primdrias e de estruturas
eutéticas. De acordo com a avaliagio do diagrama de fases do sistema Fe-Al-Nb, as fases

presentes nessas ligas referem-se a solugio sélida (FeAl) e aoc composto Fe;Nb.

A amostra NAF1 (figura 4.1) apresentou-se constituida por matriz eutética mais fase
primaria {(Fe;Nb), e foi submetida & microanalise eletrénica, onde foram analisadas tanto a
matriz como a fase primaria. A partir dos resultados da microandlise que indicaram a

composi¢io eutética no diagrama ternario Fe-Al-Nb, outra amostra foi preparada, a NAF2,
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cuja composi¢do pode ser verificada na tabela 3.2 Esse procedimento de preparo para analise
metalografica e posteriormente para microanalise, prossegue para as diversas amostras, com o
objetivo de obter-se ligas eutéticas, em algumas concentrages de aluminio. Cabe salientar que
a fase primaria, constituida de Fe,Nb, ¢ a de tonalidade mais clara, enquanto que a estrutura

eutética apresenta, também, a fase (F eAl), de tonalidade mais escura.

Figura 4.1 - Microestrutura da liga NAF1, fundida em forno a arco (500x).

Nas ligas com alto teor de aluminio, NAFS5, NAF 14, NAF16, NAF17 e NAF18. ocorreu
a presenca de uma terceira fase, em pouca quantidade. Considerando-se a isoterma a 1.000°C
do sistema Fe-Al-Nb [Bejarano, 1993], além do eutético e da fase primaria a(h), a terceira
fase seria identificada como Al;Nb. Pode-se ver por este corte isotérmico (vide figura 2.5), que
essas composigdes estdo bem proximas ao campo trifasico (g, AlsNb, o5(h)). Uma explicagdo
para essas ligas € que a solidificacio ocorre em condi¢des de ndo equilibrio, uma vez que a
fusdo em forno a arco ndo possibilita nenhum controle sob 0o modo de resfriamento do
material, 0 qual possui uma parte em contato com um cadinho de cobre refrigerado com agua,
€ outra parte em contato com a atmosfera do forno. Um tratamento térmico prolongado,
secundado por microanalise eletronica, seria apropriado para a verificacdo de formagdo desta
fase neste ponto do diagrama. A figura 4.2 mostra a micrografia da amostra NAF 14, onde ¢

possivel notar a presenca desta terceira fase.
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A partir da analise metalografica constatou-se que as amostras NAF4, NAF13 e NAF19.
cujas microestruturas s3o apresentadas nas figuras 4.3. 4.4 ¢ 4.5. respectivamente.
apresentaram estruturas eutéticas. embora ocorresse a precipitagdo de fase primaria (Fe:Nb)
em pequena propor¢do. Observou-se também que o volume desse precipitade foi muito menor

na amostra NAF4 com relacdo as outras. A composi¢do dessas amostras € apresentada na

tabela 3.2.

Figura 4.2 - Microestrutura da liga NAF14, fundida em forno a arco (300x). (1) eutetico. {2) . (3) Al;Nb.

A 1tabela 4.1 apresenta os resultados obtidos das diversas ligas examinadas. E
conveniente esclarecer que o conceito de homogeneidade da amostra. apresentado na coluna
de comentdrios desta 1abelu. refere-se & area da se¢do analisada por microscopia optica. Foram
consideradas homogéneas as ligas que apresentavam sua area central com microestrutura
uniforme. uma vez que a periferia do botdo sofre cfeitos mais intensos de segregagdo
decorrentes da solidificagdo. Uma fina camada com morfologia diferenciada forma-se nas

bordas da amostra.
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Tabela 4.1 - Comentérios sobre as amostras fundidas e analisadas metalograficamente.

Amostra | Comentarios

NAF1 homog., (Fe,Nb mais eutético), submetida & microanalise

NAF3 homog., menos Fe;Nb que a anterior, submetida & microanalise

NAF4 homog., eutético, com pouquissima fase primaria (Fe:Nb)

NAFS apresenta trés fases (ALNDb, a, eutético)

NAF6 homog., bifisica, eutético grosseiro € Fe;Nb, submetida a microanalise
NAF7 homog., eutético fino e Fe;Nb, submetida a micoanalise

NAFS8 homog., grande quantidade de eutético mais o (pouca), submetida a

microanalise

NAF9 quase eutética, pouca fase primaria (Fe;Nb)

NAF10 | bifdsica, regides pequenas com eutético grosseiro

NAF11 | bastante eutético, pouca fase primaria (Fe;Nb), submetida & microanalise
NAF12 bifasica, euiético mais Fe;Nb

NAF13 | regido central eutética, base e topo com primaria (Fe;Nb)
NAF14 | trés fases (ANb, ¢, eutético)
NAF16 | trés fases (ALND, o, eutético)

NAF17 trés fases, menos Fe;Nb que a anterior
NAF18 trés fases {ALNbD, o, eutético)

NAF19 | eutética quase total, pouquissima priméria, terceira fase desprezivel

NAF20 | eutético mais Fe;Nb, terceira fase desprezivel

4.2.2 Anglise Térmica

As amostras comn microestruturas essencialmente eutética foram examinadas através da
técnica de analise térmica diferencial. Tais andlises térmicas tiveram como objetivo a
determinacdo da temperatura de transformagéo eutética, bem como detectar a presenga de fase
primdria. A presenga dessas fases nas amostras obtidas por fusdio no forno a arco, ndo

necessariamente repetem-se quando as mesmas sdo obtidas em condigBes proximas ao
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equilibrio. Esse fato poderia estar relacionado a uma zona de crescimento cooperativo nfo -
simétrica. Tal condicdo de equilibrio é aproximada quando taxas de resfriamento baixas sdo
utilizadas, como é o caso da andlise térmica diferencial

Nessa analise térmica foram utilizados dois ciclos de aquecimento e resfriamento, com
taxas de resfriamento distintas, que produziram resultados semelhantes. O principal objetivo de
realizar-se dois ciclos de fusdo e solidificagio, esteve associado a obtengfio de melthor contato

térmico entre a amostra e o cadinho de alumina, que ocorre ap6s a solidificagio.

As temperaturas eutéticas de equilibrio foram determinadas durante o aquecimento das
amostras. O emprego da etapa de resfriamento para determinar a temperatura de
transformagciio nfio procede. 4 medida que a reagdo eutética envolve fluxo de soluto no liquido
interfacial, produzindo alteragBes constitucionais, e conseqilentemente, super-resfriamento na
interface solido/liquido. O resultado de tal fendmeno é a obtengfo de temperaturas de
transformacio inferiores as temperaturas obtidas no aguecimento. A medida que as taxas de

resfriamento aumentam, a temperatura da reagfo torna-se menor.

Inicialmente, com o fim de determinar corretamente a temperatura de reaglio eutética
entre 0 Fe e o Nb, foi executado um ensaio de analise térmica da liga Fe- 10,6% at. Nb. Os
resultados dessa caracterizagdo sdio mostrados na figura 4.6. Observa-se que no aquecimento a
temperatura eutética foi determinada como sendo igual a 1367,4°C. Por outro lado, no
resfriamento, a temperatura da reagfo foi alterada para 1365,4°C. Além dos picos relativos a
transformacdo eutética, foram detectados picos de transformagSes no estado | solido (ver

diagrama bindrio, figura 2.2).

Tomando-se as etapas de aquecimento, a analise da liga NAF4 resultou na temperatura
de 1363,3°C, enquanto que o resfriamento resultou em 1350,8°C. No caso da liga NAF13, a
andlise resuliou, respectivamente, nas temperaturas 1258°C e 1242,7°C, e finalmente, no
exame da liga NAF19, nas temperaturas 1229,3°C e 1215°C. A tabela 4.2 apresenta um quadro
completo dos valores obtidos nas anélises realizadas.
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Tabela 4.2 - Resultados das andlises térmicas realizadas em amostras como fundida,

Fe-10,6% Nb

(Temp. onset)

NAF4

(Temp. onset)

NAF13

(Temp. onset)

NAF19

(Temp. onset)

Aquecimento (10°C/min) | 1374,8 1360,3 1257,2 1227,8
Resfriamento (10°C/min) | 1340,3 13445 1235,7 1208,6
Aquecimento (5°C/min) | 1367,4 1363,3 1258 1229,3
Resfriamento (5°C/min) 13654 13508 12427 1215

As figuras 4.7, 4.8 € 4.9 mostram as curvas de DTA, de aquecimento e resfriamento com

taxas de 5°C/min das ligas terndrias eutéticas. Um fato interessante a ser notado é o

decréscimo da temperatura eutética, de equilibrio, & medida que a catha eutética penetra no

diagrama ternario Fe-Al-Nb, ou seja, a medida que o teor de aluminio aumenta. Por outro

lado, nas etapas de resfriamento, foi possivel observar, em todos os casos analisados, a

ocorréncia, em pequena escala, de fase primaria, além da estrutura eutética. Isto ¢ constatado

nas figuras 4.7, 4.8 ¢ 4.9, pelo pequeno pico de liberagdo de calor antes do pico de maior

intensidade (da transformacio eutética).
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Figura 4.6 - DTA da liga Fe- 10,6% at. Nb, fundida em forno a arco.
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Figura 4.9 - DTA da amostra NAF19, fundida em forno a arco.

4.2.3 Analise de raios-X

Nas ligas de composi¢des eutéticas, encontradas através da avaliagdo metalografica,
realizou-se, além da analise térmica diferencial ja mencionada, medidas de raios-X para a
verificagdo das fases componentes, Fe;Nb e (FeAl). A figura 4.10 mostra os resultados do
difratrograma obtido para a amostra NAF4, como fundida, onde estdo identificados os planos
das fases Fe;Nb e FeAl, cujos dados foram extraidos do banco de dados JCPDS (Joint
Committee for Powder Difraction Standards). Os picos referentes aos planos (100) e (111) da
fase FeAl ndo apareceram neste difratrograma. Isto constitui-se em um fato interessante, uma
vez que, nas amostras NAF13 e NAFI19, com maior teor de aluminio, esses picos estio
presentes. Provavelmente tal observagdo estd associada a forma das amostras, que nio

apresentavam-se na forma de po.

Nas figuras 4.11 e 4.12 pode-se ver os resultados para as amostras NAF13 e NAF19,
respectivamente. Nestas ligas, grande parte dos planos relativos as duas fases, puderam ser
identificados. Embora, tenha sido possivel identificar os planos difratados, as intensidades nio

conferem, o que pode ser, também, explicado pelo fato das amostras néo terem sido utilizadas
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na forma de pé. Isso faz com que possam existir regides com griios orientados em diregdes
preferenciais, difratando com intensidades diferentes das previstas. Para uma aplicagfo
apropriada da analise de raios-X, a amostra do material a ser analisado deve encontrar-se na
forma de p6 fino, para que os griios estejam orientados em diferentes dire¢des, possibilitando a

difraciio em todos os planos possiveis.
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Figura 4.10 - Espectro de raios-X da liga NAF4.

Além da diferenca nos valores das intensidades, existem picos ndo identificados, os
quais, provavelmente, referem-se aos possiveis ordenamentos da fase (FeAl), como pode ser

visto pelo diagrama de fases do Fe-Al (figura 2.1).

Quando da identificaclio dos picos, houve a sobreposigio dos planos (112) e (201) da
fase Fe,Nb e destas com o plano (110) da fase AlFe, para o caso da NAF4. O plano (110) da
AlFe ¢ o (112) da Fe;Nb sio coincidentes, independentemente de qualquer resultado obtido
para as ligas aqui analisadas. Nas ligas NAF13 e NAF19, a sobreposi¢ho dos picos referentes
aos planos (112) e (201) da fase Fe;Nb torna-se evidente, devido a uma leve separagdo dos
mesmos. Uma possivel explicagio estaria associada as condigdes de realizagdo da analise,

descrita anteriormente. Outra dificuldade encontrada na identificagdio desses difratrogramas diz
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58

respeito s suas posigbes. Por observar-se um deslocamento linear dos espectros obtidos para
as trés amostras analisadas, onde os picos destes encontravam-se €m angulos menores que 08
das fases a serem indexados, uma avaliagio do alinhamento do equipamento fez-se necessaria.
Utilizando silicio como padréo, o desalinhamento foi avaliado em décimos de graus. Assim, 08
picos puderam ser identificados, considerando-se o desvio dos mesmos para angulos mais

baixos.

Por outro lado, se os difratrogramas das trés amostras (NAF4, NAF13 e NAF19) forem
sobrepostos e deslocados verticalmente para uma melhor visualizagdo (figura 4.13), nota-se
um deslocamento dos picos para a esquerda, ou seja, para ngulos menores nas amostras que
contém maior teor de aluminio, com relagdio as outras. Do espectro da NAF4 para a NAF13, o
efeito ¢ mais evidente, devido a uma maior variagio no teor de aluminio em comparagio com a
NAF13 para a NAF19, onde a variagéo do teor de aluminio é bem menor. Tal fato estd
relacionado com variagBes nos parametros de rede das fases constituintes, causado pelo
elemento aluminio. O trabalho de Raghavan (1987) reporta esta dependéncia para a fase
Fe,Nb. E importante salientar que as consideragbes feitas neste estudo, sdo qualitativas, ja o

trabalho de Raghavan apresenta resultados quantitativos.

Figura 4.13 - Espectros sobrepostos das ligas NAF4, NAF13 e NAFI1 9.
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4.3 Solidificagio Direcional

A transformagdo eutética apresenta uma Yinica temperatura ¢ composi¢io na qual o
liquido estd em equilibrio com no minimo duas fases solidas. Ligas eutéticas apresentam
estruturas consistindo de duas fases solidas separadas, as quais podem apresentar arranjos €
morfologias peculiares, dependendo das condigBes de solidificagio. Com o objetivo de obter
estruturas orientadas, com fases alinhadas com a diregiio de resfriamento, e analisar 0 modo de
solidificagio de ligas eutéticas aqui investigadas, a técnica de solidificagio direcional foi
empregada.

A partir das anslises efetuadas anteriormente, as ligas eutéticas NAF4 (67,5% at. Fe,
22.8% at. Al, 9,7% at. Nb) ¢ NAF13 (49,7% at. Fe, 41,2% at. Al, 9,1% at. Nb) foram
solidificadas direcionalmente, sob taxas de crescimento variando de 5,0 a 17,.5mm/h. A
primeira constatago interessante relaciona-se 3 morfologia da regiio préxima i base do
lingote, que corresponde ao primeiro liquido a solidificar-se. Se o liquido encontra-se
exatamente na composigio eutética, este funde congruentemente, 0 qué significa que o liquido
ndo sofre variagbes na composigdo. Em geral na preparagdo de ligas, a composigdo eutética ¢
muito dificil de ser atingida, pois ¢ comum obter excesso ou falta de um de seus elementos
constituintes, decorrente de impreciséo na determinacio de suas proporgdes. No processo de
solidificagiio de uma liga com composicdo diferente da eutética, porém proxima a esta, pode-se
constatar a segregagdo de soluto para o liquido. Inicialmente existe a ocorréncia de
precipitagio primaria, € 2 composigio do liquido € alterada até que seja atingido o ponto
eutético. Desta maneira, apés um certo periodo, pode-se produzir estrutura completamente
eutética. Este fato foi evidenciado na liga NAF4 para as diversas velocidades de solidificag@o,

o que € mostrado na figura 4.14.

Outro fato observado na solidificagdo da liga NAF4 esta relacionado & sensibilidade da
microestrutura 4 presenca de fase primaria. A presenga desta fase acarreta na total degeneragéo
da microestrutura eutética, uma vez que a dire¢do de crescimento € alterada ao redor da fase
(vide figura 4.14). Pode-se, também, observar que nas velocidades maiores (12,7 e 17,5mm/h),
ocorreu uma menor concentragio de fase priméaria na parte inferior do lingote, ou seja, ao
longo da extensio do lingote encontra-s¢ fase priméria cada vez mais proxima da base deste,
estando este fato relacionado com a diminui¢do da taxa de solidificago. Isto significa que em
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velocidades baixas as condigbes de solidificagio estio mais proximas do equilibrio. Além disso,
sob taxas de crescimento inferiores, o fendmeno de super-resfriamento constitucional ocorre
de forma menos intensa. Nesse caso ndo ocorreria aprisionamento de soluto, o que reduz a

segregagdo do mesmo.

A figura 4.15 apresenta microestruturas resultantes de cortes Jongitudinais ¢ transversais
da amostra NAF4, solidificada direcionalmente sob taxa de crescimento igual a Smm/h.
Observa-se que a morfologia resultante ¢ lamelar de curto alcance, tendendo a morfologia
fibrosa. A partir do corte longitudinal, constata-se que as lamelas (ou fibras) sdo de curto
alcance médio. A obtencdio de estrutura regular, mediante solidificac@o direcional da liga
NAF4, mostrou-se possivel, ¢ foi altamente influenciada pelas condi¢des de solidificagdo, o
que esta de acordo com McLean [McLean, 1983].

As microestruturas obtidas com taxas de crescimento de 12,7 e 17,5mmvh, para a NAF4,
podem ser vistas nas figuras 4.16a ¢ 4.16b, respectivamente. Estas amostras apresentaram
degeneragio do crescimento regular, decorrentes de condiges de solidificagéio nfio propicias.
Com o aumento das taxas de crescimento, o crescimento ordenado foi totalmente inibido. Isto

deve-se a dificuldade de obter transporte de massa por difusdo, o que cessa o crescimento

cooperativo.

A liga NAF13, que apresenta-se muito interessante por possuir baixa densidade devido
ao alto teor de aluminio, foi processada através da solidificaciio direcional sob taxas de
crescimento variando de 2,5mm/h a 17,5mm/h. O objetivo desses experimentos foi examinar o

efeito da velocidade na microestrutura da liga.

De maneira semelhante ao observado na andlise da liga NAF4, constatou-se novamente
que a microestrutura na base dos lingotes, que corresponde ao primeiro liquido a transformar-
se em solido, exibe grande parcela de fase primaria e estrutura eutética degenerada.

Novamente, tal fendmeno esté ligado a diferenca entre a composigio inicial € a eutética.

Outro fato constatado novamente, foi a sensibilidade da estrutura eutética em relagio a
presenca de fase primdria. A existéncia dessa fase modifica o crescimento eutético pela

nucleagéo de fases junto a fase primaria.

B —
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Figura 4.16 - Cortes longitudinais da liga NAF4. a} v = 12.7mm/h (380x). b) v = 17.5mm/h (500x).

A medida que a taxa de crescimento foi aumentada. a regido de estrutura degenerada
contendo fase primaria tornou-se mais extensa. A figura 4.17 compara as microestruturas

obtidas na base dos lingotes obtidos com taxas de 2.5mmvh ¢ 17.5mm/h.

Como a microestrutura da liga NAF4 solidificada direcionalmente sob Smm/h mostrou-
se fibrosa. decidiu-se ampliar « faixa de velocidades aplicadas a lica NAF13. O emprego da
axa de 2.5mmvh resultou em microestrutura bastante regular. como mostra a figura 4.18.

Observa-se. a partir do corte ransversal. que a morfologia resultante ¢ lamelar. com regides



fibrosas em pequena guantidade. No corte longitudinal da mesma amostra. observa-se que as

lamelas tem alcance médio.

IR ="

Figura 4.17 - Cortes Iongitudinais obtidos junto & base dos lingotes processados com taxas de crescimento

de (a) 2.5mm/h e (b) 17.5mm/h. {2530x)
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Figura 4.18 - Microestrutura da liga NAF13 solidificada com v = 2. 8mm/h {(500x). {a) corte transversal.
(b) corte longitudinal.

O aumento da taxa de crescimento provocou mudancas significativas. como mostra a
ficura 4.19. O corte rransversal mostra que a passagem de 5 a 5.0mmv/h resultou na transigao
iamelar-fibrosa. Tal microestrutura ¢ quase que totalmente fibrosa. possuindo pequenas repibes
com morfologia lamelar de curte alcance. De acordo com estudos de Jackson ¢ Hunt (1966). a

mortologia fibrosa ¢ estavel quando a tragdo volumétrica de uma das fases ¢ significativamente

pequena. Entretanto. o umento da taxa de crescimento pode levar uma estrutura lamelar a
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fibrosa, pela desestabilizagio do crescimento cooperativo. A analise dos cortes longitudinais

mostrou que as fibras formadas apresentam arranjo regular e sdo de médio alcance.

A liga processada com taxa de crescimento de 7,5mmv/h, assim como as velocidades
superiores, causaram a completa degenera¢io do crescimento eutético regular. A figura 4.20
exibe o corte transversal de lingote solidificado nessa taxa de crescimento. Nota-se que as
lamelas em menor frag@o volumétrica nfio estdo alinhadas com o fluxo de calor. O mesmo fato

€ comprovado nas amostras com corte longitudinal.

As amostras processadas com taxas de crescimento de 17,5mm/h e 12.7mm/h
comprovam que o aumento da taxa de deslocamento da interface solido/liquido causa a
limitagdo do crescimento por difusdo de soluto, que resulta na completa degeneracdo da

estrutura eutética. Tais fatos sdo confirmados pela analise das figuras 4.21 e 4.22.

Em algumas das amostras processadas observou-se a presenga de um tipo diferente de
fase, com forma facetada. Esta fase foi analisada através de microanalise eletrdnica, pois havia
suspeita da mesma ser diferente do composto Fe;Nb. Os resultados obtidos ndo confirmaram

tal hipotese, ou seja, a fase analisada realmente é a Fe,Nb.

Em fungdo da natureza da fase Fe;Nb, que é um composto intermetalico e
provavelmente exibe alta entropia de fusdo, o crescimento da mesma ¢ facetado. Em baixas
velocidades, tal fato ndo causaria a degeneragdo do crescimento lamelar. Entretanto, o
aumento desse parametro, em associagdo com caracteristicas da fase Fe,Nb, seria a explicacio
para a auséncia de uma estrutura regular nos lingotes obtidos com as taxas superiores a
7,5mm/h,

De acordo com McLean (1983), a formagdo de estruturas regulares esta diretamente
ligada as condi¢des de solidificagdo. Da anélise dos lingotes obtidos nas diversas taxas de
crescimento nota-se que existe uma relagdo entre a taxa de crescimento e as dimensdes

microestruturals.

No fendmeno exibido pela figura 4 23, pode-se observar uma relacfio entre a taxa de

crescimento e dimensdes microestruturais. Devido ao aumento repentino na velocidade de
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brusca no ecspagamento entre as fases. mostrando

-se varlagio
espacamentos com as condigdes de crescimento. ¢ caracteristico de sistemas com crescimento

dependéneia desta com a taxa de solidificacdo. Tal fendmeno. onde nota-se o ajuste dos

crescimento. produziu
regutar [Jackson, 1957].

.Mv(o{cﬁ.oc.v.v Y b LY PO ..c.....,nc.o My pwe/___ R\ i

woc.w.nwoma > o&wﬂwﬂWMOaw“oao.ch SeReke méﬂ f

,Uco.u.oo ) o’aoeoOooco.Oounvoo Qo0 oomﬁo e

20008 S el D40 S0 B e Gy Sdae <

.qow.omuua.a&oho Guloue Qon o0

3, ooﬂoﬁa VD P00 0 o n@éo.ooooo?c..d
S P P T I T A eo%o..o )

9% 780 O Do, &1 S o o200 :

) oLy & .Ocnue G DV :
9, Sty D6 "o Dt e 995 A\

.o ,%.e%oar.amu.....ﬁmf,...a ow.w.,m%co.oao:oao Fo0Q '

PPO2L Bue ad QGoedd ST e, 29090 W Vags,

A R A R R T A IR ST

(b) =

¢ tm

e

mav'h. a} corte transversal (500x). b) corte

3

).

3
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Figura 4.20 - Microestrutura da liga NAF13. solidificada sob taxa de 7.5mm/h. (a) corte transversal
(5001, {b) corte longitudinai (500x).
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Figura 4.21 - Microestrutura obtida com taxa de crescimento de [2.7mm/h da liga NAF13, corte
longitudinal (500x).
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Figura 4.22 - Microestrutura obtida com taxa de crescimente de 17.5mm/h da liga NAFI3, corte

lopgitudinal (S00x).
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Figura 4.23 - Alteracio microestutural provocada pelo aumento repentino na taxa de crescimento (250x).

4.4 Ensaio de Compressio

O principal objetivo do uso do ensaio de compressio de ligas solidificadas
direcionalmente foi caracterizar qualitativamente o comportamento mecanico das estruturas
euteticas. Procurou-se, por meio desse ensaio, avaliar o0 modulo de elasticidade, a tensio de
escoamento e a ductilidade dos materiais testados. Obviamente, qualquer inten¢do de obter-se
valores precisos desses parametros seria frustrada, pois a determinagdo dos mesmos exigiria

um numero elevado de amostras e ensaios.

A figura 4.24 exibe a curva de tensdo x deformagdo da amostra NAF4, solidificada
direcionalmente, sob taxa de crescimento igual a Smm/h. A tensio foi calculada através do
emprego da area inicial da amostra, igual a 34,2 mm®. Os resultados indicam que o0 modulo de

elasticidade € proximo a 69 GPA.

E importante salientar que esse valor € resultado da interagdo entre a matriz ductil,
formada essencialmente por ferro, e a fase de reforgo, formada pelo composto intermetalico

Fe;Nb, que apresenta alta resisténcia mecdnica, alto modulo de elasticidade, mas baixa
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ductilidade. Além disso, qualquer comparagio desse valor com o de outros materiais deve

considerar a temperatura do ensaio.

NAF4/5

400 |

Tensdo (Kgfimm®)
L
8
1

1 L . L 1 " 1 : 1 L i

0,00 0,05 010 0,15 0.20 0,25 0,30
Deformagéo

Figura 4.24 - Gréfico tensdio x deformagio da liga NAF 4, solidificada com velocidade de Smm/h,

A presenca desse composto € responsavel pelo valor da tensfio de escoamento calculada
em 500 MPa. Apos a transi¢ho do regime elastico para o plastico, observa-se uma queda inicial
na tensio, que em seguida torna a crescer. Tal fenémeno pode ser explicado baseando-se no
comportamento mecénico das fases. No escoamento, ocorre o cisalhamento de planos no
composto intermetalico, que ¢ uma fase pouco dictil. Apos o cisaliamento dessa fase, a
tendéncia seria a queda da tensdo. Entretanto, a matriz dictil (FeAl) é deformada
plasticamente, o que leva ao aumento da tensdo. Especulagdes a respeito deste grafico
levariam a afirmagéo que ocorreu aumento da resisténcia por encruamento, o que explicaria o
aumento da tensdo. Porém ¢€ interessante lembrar que os ensaios foram executados em alta
temperatura, o que facilitaria a recristalizagdo das amostras, e cohseqiientemente, a eliminagdo

do encruamento.

A figura 4.25 mostra o grafico tensio x deformagio para a amostra NAF13, solidificada

direcionalmente com taxa de crescimento de 5 mm/h. Tal curva mostra que esse material
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apresenta modulo de elasticidade proximo a 140 GPa e tensdo de escoamento de 1000 MPa.
Essa tensdo de escoamento & significativamente maior que a da NAF4, solidificada com taxa
de 5 mm/h, a qual apresenta morfologia semelhante a NAF13, nas mesmas condigdes. Uma
explicagdo para a relativa ductilidade da amostra NAF4 e a alta tensdo de escoamento da
NAF13, exige maiores informa¢hes sobre as respectivas estruturas eutéticas. Pela analise
metalografica, ndo foi observada nenhuma variago significativa na relagio de volumes entre as
fases (FeAl) e Fe;Nb. A anélise do diagrama ternario do sistema Fe-Al-Nb [Bejarano, 1993]
também ndo evidenciou grande variagio das fragdes volumétricas com a variagdes do teor de
aluminio. Entretanto, da analise por raios-X, observou-se que o aluminio pode substituir o
ferro. Tal fato poderia explicar as diferengas no comportamento mecénico, 4 medida que o
aumento da quantidade de aluminio poderia aumentar a fragio volumétrica da fase Fe,Nb

((FeAl)::Nb).

NAF13/5
1 000 [ B

400 -

Tensao (Kgf;‘mmz)

i i 1 L 1 " 1 N ) L i L 1
0,00 Q0,05 Q0,10 0,15 0,20 0,25 0,30
Deformacio

Figura 4.25 - Grifico tensiio x deformagdo da liga NAF13, solidificada direcionalmente com velocidade de
Smmv/h.
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4.5 Microdureza

Os ensaios de microdureza Vickers foram realizados em temperatura ambiente ¢ em
condicBes j4 especificadas no item 3.8. A tabela 4.8 apresenta 0s resultados obtidos para as
trés ligas analisadas. Esses valores representam a estrutura eutética formada pelas fases Fe;Nb
e (FeAl), ou seja, tem-se uma fase intermetalica de alta dureza (1250 Kg/mmz, segundo
Bejarano [Bejarano, 1993]) e outra bastante duetil. Esses resultados devem ser interpretados
como dados preliminares sobre o material, sendo que investigagdes mais aprofundadas s&o
necessarias. Esses resultados mostram que a dureza niio modificou-se demasiadamente com a
variacdo de aluminio. Entretanto, tais resultados nfio seriam semelhantes no caso de amostras

processadas por solidificagdo direcional, onde as microestruturas sdo diferentes.

Tabela 4.3 - Valores da microdureza realizada nas ligas em estado bruto de fusdo.

Amostras em estado bruto de fusiio Microdureza Vickers
NAF4 570,1 Kg/mm’
NAF13 546,3 Kg/mm’

4.6 Avaliacio da Densidade

Como 0s materiais compositos in situ produzidos ao longo do presente trabalho seriam,
a principio, utilizados como materiais estruturais, o peso especifico torna-se importante.
Assim, as amostras foram caracterizadas no tocante a esse pardmetro e conforme previsto, 0
aumento no teor de aluminio deveria diminuir a densidade da liga. Isso € comprovado pela

analise da tabela 4.4, onde constata-se que a liga NAF13 tem menor peso especifico.

Tabela 4.4 - Pesos especificos das amostras.

Amostra | Peso especifico (g/cm’)
NAYF4 6,91 + 0,02
NAF13 6,05 £ 0,02
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Capitulo 5

5. Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclusdes

A finalizacfio do presente trabalho, que teve como meta principal o estudo dos processos
de obtengfo e de caracterizagfio de materiais compdsitos “in situ” resultantes de ligas eutéticas

no sistema Fe-Al-Nb, permite tecer as seguintes conclusdes:

a. A fusdo de ligas Fe-Al-Nb, utilizando forno a arco, foi executada a contento,
permitindo a preparagdo de amostras homogéneas € com composigdo quimica
proxima a desejada. Nesse procedimento, as perdas de aluminio permaneceram

dentro de niveis aceitaveis;

b. A andlise metalografica, de ligas de diversas composigdes, proximas a calha eutética
formada a partir do eutético (Fe) + Fe;Nb, permitiu determinar estruturas eutéticas

com as seguintes estequiometrias: Feey sAl: gNbs 7, Fess 7ALy 2Nbo | € FeszAlisNbg;

c. Através da analise térmica das ligas com estrutura eutética, determinou-se as
temperaturas das reagdes eutéticas, observando-se que tais temperaturas decrescem

com o aumento da quantidade do elemento aluminio;

d. A andlise por difragio de raios-X permitiu a identificagdo das fases presentes no
material, quais sejam Fe;Nb e (FeAl);
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e. A utilizacio da técnica de solidificagiio direcional nas amostras com estrutura
eutética mostrou que a taxa de crescimento afeta diretamente a natureza das
microestruturas obtidas. Com o aumento dessa taxa de 2,5mmvh para Smm/h,
observou-se que uma estrutura inicialmente lamelar pode transformar-se em fibrosa.
Em taxas de crescimento ainda maiores, ocorreu a completa degeneragdo do

crescimento regular;

f A realizacfio de ensaios de compress3o mostrou que a fragfio volumétrica das fases
FeAl e Fe,Nb controlam a resisténcia mecénica e também o comportamento plastico
da liga. Quando o teor de aluminio foi elevado, observou-se significativo aumento

da tensdo de escoamento, porém, a diminuigio da ductilidade;

g. A analise da dureza da liga eutética, no estado bruto de fusdo, mostrou que os
valores obtidos resultam da composi¢io da dureza das fases constituintes do
eutético. Entretanto, qualquer afirmagfio sobre o comportamento mecanico dessas

ligas requer estudos mais aprofundados;

h. Medidas preliminares da densidade mostraram que o aumento do teor de aluminio
levou & diminuigio desse pardmetro. Obteve-se para a liga NAF4 (22,8% at. Al o
valor de 6,9 g/cny’ e 6,1 g/cm’ para a NAF13 (41,2% at. AD;

i, Finalmente, pode-se concluir, a partir dos resultados apresentados, que o eutético
formado pelas fases (FeAl) e Fe;Nb, constitui-se em um material promissor para
confecgio de componentes empregados em altas temperaturas.

5.2 Sugestdes para Trabalhos Futuros

O aprofundamento do conhecimento sobre ligas eutéticas do sistema Fe-Al-Nb &

necessario € poderia ser efetivado pela elaboracéo das seguintes investigagGes:

a. Solidificagdio direcional das ligas eutéticas Fe-Al-Nb com taxas de crescimento

dentro de uma faixa mais ampla que a utilizada no presente trabatho;
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. Estudo das direcdes cristalograficas de crescimento das fases constituintes do

eutético e a relagio das mesmas com a diregdo de resfriamento;

. Determinacdio do comportamento mecdnico em altas temperaturas das ligas
eutéticas Fe-Al-NDb solidificadas direcionalmente, através do estudo da deformac@o
pldstica de suas fases;

. Verificagio da influéncia da natureza da microestrutura eutética no comportamento

mecénico das ligas Fe-Al-Nb solidificadas direcionalmente;

. Determinagiio da resisténcia 4 oxidagfio em altas temperaturas das ligas eutéticas Fe-
Al-Nb;

. Determina¢io da estabilidade da microestrutura das fases constituintes das ligas

eutéticas Fe- Al-Nb em altas temperaturas.
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