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Resumo

MILENKOVIC, Srdjan, Preparacdo e Caracterizagdo de Materiais Compdsitos In Situ a
partir de Ligas Eutéticas no Sistema Ni-Si, Campinas,: Faculdade de Engenharia

Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 1998. 81 p. Dissertacio (Mestrado)

A busca por materiais estruturais para aplicagbes em temperaturas elevadas tem
estimulado o interesse por ligas eutéticas. Em diversos sistemnas, a estrutura eutética exibe
estabilidade térmica inerente e permite obter um material compdsito, com microestrutura
alinhada e finamente dispersa, diretamente do fundido através da solidificacdo direcional.
Portanto, a solidificagio direcional de ligas eutéticas constitui-se em uma ferramenta atraente
para produzir uma gama de materiais compdsitos, evitando as operagdes complexas
associadas as altas temperaturas envolvidas. O presente trabalho abrangeu a investigagio de
liga eutética Ni-Si localizada na parcela rica em Ni do diagrama de fase Ni-Si. A elaboracio
do presente trabalho teve como objetivo principal a investigagio da microestrutura de
solidificacio e as caracteristicas de morfologia no tocante as condicdes de solidificacio. A
caracterizagdo das amostras, além da microscopia 6ptica e eletrénica de varredura, incluiu o
emprego das técnicas de andlise térmica, de difracdo de raios-x, de espectroscopia por
dispersdo de energia, bem como ensaios mecdnicos. Os resultados obtidos indicam que a
solidificagdo direcional do eutético Ni-NisSi resulta em uma microestrutura lamelar bem
alinhada, sem presenga de dendritas ou coldnias eutéticas. Além disso, a relagfo quantitativa
entre 0 espacamento lamelar e taxa de solidificacio foi estabelecida. Os ensaios mecanicos
mostraram que um material composito de alta resisténcia mecinica e ductilidade razodvel foi

obtido. Finalmente, constatou-se que apesar da presenca de uma fase intermetdlica, uma
estrutura com alta regularidade foi obtida,

Palavras Chave

- Ligas Eutéticas, Solidificacdo Direcional, Material Compésito, Microestrutura
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Abstract

MILENKOVIC, Srdjan, Preparation and Caracterization of In Situ Composite Materials
Based on the Ni-Si Eutectic Alloys, Campinas,: Faculdade de Engenharia Mecinica,

Universidade Estadual de Campinas, 1998. 81 p. Dissertagdo (Mestrado)

The search for new high-temperature structural materials has stimulated much interest
in eutectic alloys. The eutectic microstructure of many systems posses inherent termal stability
and it may result in a composite material, with an aligned, finely dispersed microstructure
directly from the melt by directional solidification. Thus, the directional solidification of the
eutectic alloys constitutes an attractive mean of producing a variety of composite materials
avoiding many of the complex processing operations. The present work is concerned with
investigation of the Ni-Si eutectic alloys from the Ni-rich part of the Ni-Si phase diagram. The
basic aim was to study the solidification microstructure and morphology characteristics
regarding the solidification conditions. The characterization included optical and scanning
electron microscopy, thermal analasys, X-ray diffraction, energy dispersive spectometry and
mechanical testing. The results obtained indicate that the Ni-Ni3Si eutectic is characterised by
cell and dendrite-free and well-aligned lamellar structure on a micron scale. In addition, the
scaling laws of the variation in lamellar spacing with growth rate are quantitatively developed.
Mechanical testing showed that the high-strength composite material with a moderate ductility

was developed. Finally, despite the presence of an intermetallic phase, highly regular structure
was obtained.

Key Words

- Butectic Alloys, Directional Solidification, Composite Material, Microstructure
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Capitulo 1

Introducio

1.1 Aspectos Gerais

A necessidade de propriedades mecénicas especificas pode ser considerada como a forga
motora no desenvolvimento dos materiais compdsitos avangados. Tais materiais encontram
aplicacdo em ramos bastante distintos, como na indistria aerondutica, na inddstria
automobilistica ou na medicina. A definigdo de material compdsito é bastante ampla e a
grande maioria desses materiais € constituida de uma fase envolvida por uma matriz, como
forma de alcangar caracteristicas e propriedades particulares. Em um material compdésito, as
fases constituintes ndo se dissolvem uma na outra ¢ podem ser identificadas por uma interface

bem definida entre as mesmas {Smith, 1990].

Os materiais compositos sdo usualmente classificados de acordo com o tipo de matriz, e
portanto, sfio denominados de compdsitos de matriz polimérica (CMP), de compésitos de
matriz metdlica (CMM) e de compdsitos de matriz cerimica (CMC). Um subgrupo dos CMM
sdo os compdsitos de matriz intermetdlica (CMI). Em geral, os CMI exibem matriz constituida
por aluminetos ou silicetos. Enquanto os materiais compésitos de matriz polimérica abrangem
o tipo de compdsito mais utilizado industrialmente, os de matriz metdlica podem ser
considerados como aqueles com grande potencial para uso em um futuro préximo. Por outro
lado, os compoésitos de matriz cerdmica e os de matriz intermetdlica constituem-se,
atualmente, em objeto de pesquisa, pois sua baixa tenacidade 4 temperatura ambiente, limita a
aplicagio dos mesmos. Porém, aplicacfes potenciais desses materiais residem na confeccdo de
componenies e dispositivos para temperaturas de trabalho elevadas.

£



Os materiais compositos podem ser classificados também, em funcio do modo de
sintetizac@io das fases constituintes. A primeira classe representa os sistemas polifdsicos onde
o elemento de refor¢o € sintetizado dentro da matriz durante a fabricagdo e, devido a sua
forma de obtencio, sfo denominados materiais compdsitos in situ. Em contraste, no caso dos
materiais compositos ex situ, a fase de reforco ¢é sintetizada separadamente, e
subseqlientemente, inserida dentro matriz, durante um processo secundirio, como por

exemplo, no método de infiltragdo ou no processamento de pds [Aikin, 1997].

Uma das técnicas mais interessantes de preparagdo de materiais compdsitos in situ
consiste na aplicagdo da técnica de solidificacio direcional de ligas de composicgo eutética.
Em 1960, Kraft [Kraft, 1960] propds que essa técnica de processamento poderia ser utilizada
em ligas eutéticas, o que resultaria na formacao de duas ou mais fases sélidas. A proposta de
Kraft despertou grande interesse, tanto na compreensdo dos fendmenos presentes no processo
de solidificacdo de eutéticos, como também, no desenvolvimento tecnolégico dos compdsitos

in situ para aplica¢Oes industriais.

Através da transformagio eutética € possivel obter duas ou mais fases sélidas, crescendo
mutuamente € em alguns casos de forma cooperativa. Em diversos sistemas, o crescimento
eutético resulta na mistura de duas fases com caracteristicas proprias, o que pode resultar em
propriedades interessantes, principalmente, as mecinicas [Galasso, 1967]. Como as fases
formadas durante a reacdo eutética exibem equilibrio préximo ao termodinidmico, a estrutura
eutética, teoricamente, nio apresenta reacdes interfaciais entre suas fases. Tal situagdo mostra-
se perfeita na preparacdo de materiais compoOsitos para uso em altas temperaturas,
principalmenté, no caso dessa reagdo produzir compostos intermetélicos de alto ponto de

fusio.

Os compostos intermetdlicos podem ser definidos como materiais monofésicos, com a
rede cristalina distinta daquelas dos seus elementos constituintes. Eles constituem uma classe
Gnica de materiais que formam estruturas cristalinas ordenadas de longo alcance. Suas
estruturas cristalinas podem ser formadas por duas ou mais subredes, cada uma formada por
itomos distintos [Fleisher, 1989]. A busca por materiais estruturais para aplicagcbes em

temperaturas elevadas tem levado ao estudo desses compostos, pois 0S meSmMOs apresentam



umn nimero elevado das caracteristicas atraentes, tais como: baixa densidade, alto médulo de
elasticidade ¢ alta resisténcia a oxidagdo e 4 fluéncia [Metham, 1991]. Entretanto, uma das

caracteristicas principais desse tipo de material ¢ a baixa tenacidade & fratura em baixas

temperaturas.

Uma maneira interessante de modificar tal caracteristica seria a adi¢io de outra fase ao
composto intermetdlico, o que pode ser alcancado através de uma reagdo eutética. Por
exemplo, o sistema Ni-Si exibe transformagéo eutética junto & composi¢do Ni-11,5% em peso
de Si, que resulta em duas fases: o composto intermetélico NisSi e a solugéo sélida de silicio
em Ni. Considerando que na literatura existem pouquissimas informagdes sobre este sisterna e
que, o niquel € reconhecido como um metal ddctil e o Ni3Si como um composto frigil, de alta

resisténcia mecanica, seria bastante oportuno avaliar a microestrutura de solidificagio dessa

liga, bem como suas propriedades mecanicas.
1.2 Objetivos de Trabalho

Como forma de examinar a possibilidade de emprego do compdsito in situ Ni-Ni3Si
como o material estrutural para altas temperaturas, estabeleceu-se como objetivo principal do
presente trabalho, a preparagio e caracterizacio da liga eutética Ni-NiiSi no tocante a
microestrutura de solidificagdo ¢ a suas caracteristicas bdsicas. Tal objetivo serd alcancado

mediante a elaboracio das seguintes tarefas:

a. Anilise tedrica do modo de crescimento da liga eutética Ni-Ni;Si;

-

b. Preparagio de amostras com composi¢do eutética e préximas & composi¢do

eutética do sistema Ni-NisSi;

¢. Estudo do modo de solidificac@io da liga eutética ¢ da morfologia de suas fases

constituintes no estado bruto de fusio;

d. Obtengdo de estruturas eutéticas com microestruturas controladas no tocante 3

direcdio e 4 taxa de crescimento;

¢. Estudo da microestrutura de solidificacdo, do modo de crescimento eutético ¢ da
morfologia das fases sélidas de ligas do sisterna Ni-Ni;Si obtidas por solidificacdo

direcional;



f. Avaliacdo da influéncia da taxa de solidificacio na microestrutura eutética do

sistema Ni-Ni1Si;

g. Caracterizac@o das estruturas eutéticas solidificadas direcionalmente no tocante a

propriedades mecinicas bésicas.




Capitulo 2

Revisao da Literatura: Crescimento do Eutético Ni-Ni;Si

A obtengio e solidificagdo direcional do eutético Ni-NisSi, bem como a interpretacdo dos
resultados obtidos, torna necessdria a revisdo dos principios bésicos de classificagio e
crescimento de ligas eutéticas, bem como é essencial conhecer detalhes do sistema Ni-Si, na
regifio rica em Ni ¢ as principais caracteristicas de suas fases nessa regido. Em fun¢io dessa
necessidade, a seguir 80 abordados os fen6menos ligados 2 solidificagdo de ligas eutéticas, o
diagrama de fases Ni-Si e elaborada uma previsio, baseada em conceitos tedricos e empiricos,

do modo de crescimento do eutético Ni-NisSi.
2.1. Fundamentos de Classificaciio e Crescimento de Ligas Eutéticas

A reaglio eutética permite obter microestruturas de solidificagdo bastante diversas, que
resultarn, principalmente, das caracteristicas das fases formadas e das condigdes de
processamento aplicado. Essa variedade microestrutural € muito ampla, o que restringe
tentativas de classificar essas ligas de uma maneira eficiente e completa. Nas dltimas décadas,
um numero significativo de procedimentos de classificagdo das ligas eutéticas foi proposto.
Grande parcela dessas propostas foi elaborada a partir de dados experimentais obtidos em

condigbes laboratoriais com poucos recursos e assim, a validade e aplicabilidade delas podem

ser questionadas.

As primeiras tentativas de classificac@io das ligas eutéticas foram realizadas hd mais de 80
anos. Lamplough e Scott [Lamplough, 1914] estudaram um ndmero extenso de sistemas

eutéticos e acabaram por resumir suas observacdes na separaciio de microestruturas eutéticas em
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duas classes principais: normal e anormal. Tal classificagfio estava de acordo com a classificagio
posteriormente proposta por Scheil [Scheil, 1946]. A variedade das morfologias observadas em
microestruturas eutéticas inspirou diversas tentativas de desenvolver propostas de classificagio
mais elaboradas. Brady [Brady, 1922] e Portevin [Portevin, 1923], trabalthando
independentemente, classificaram as estruturas eutéticas como lamelar, fibrosa e irregular. Brady
tentou explicar as estruturas observadas considerando o efeito da tensdo superficial, enquanto
Portevin observou que a energia superficial é apenas um dentre diversos parimetros que
determinam o mecanismo de crescimento. Pode-se dizer que, de um modo geral, estas
classificagdes iniciais foram baseadas em diferentes caracteristicas morfolégicas da
microestrutura. Posteriormente, observou-se que esse critério de classificagdo néo era suficiente.
Segundo Hogan, Kraft e Lemkey [Hogan, 1968], apenas em meados dos anos 50 € que foi
possivel conceber os fundamentos envolvidos na formagdo de microestruturas eutéticas. O
trabalho pioneiro nesse sentido foi desenvolvido por Scheil [Scheil, 1954]. Esse trabalho
introduziu o modo de crescimento de cristais como critério principal de separar as
microestruturas, o que resultou na proposta de classificagio das microestruturas eutéticas como
normais ou andmalas. Microestruturas normais foram definidas como aquelas onde uma das
fases encontra-se arranjada de forma ordenada e com a mesma morfologia, em uma matriz
constituida pela outra fase. Essas microestruturas foram classificadas como lamelares ou fibrosas
¢ sdo obtidas pelo crescimento simultdneo das duas fases do eutético. Nesta forma de
classificagdo, as fases podiam crescer de forma paralela, uma em relagiio a outra, apresentando a
mesma velocidade de crescimento. Estruturas andmalas foram classificadas como aquelas onde
as fases exibiam diferentes taxas de crescimento. Nos seus estudos, Scheil considerou a presenca
de contornos de grio como principal critério para distinguir as estruturas normais das estruturas
an6émalas. Mais um critério de se distinguir duas classes de estruturas, proposto por Scheil, foi a

relago entre orientacOes cristalogrificas das duas fases. Ele observou que auséncia dessa relagio

em eutéticos andmalos evidencia o seu modo de crescimento.

Em 1966, Hunt ¢ Jackson [Hunt, 1966] publicaram o trabalho que € considerado como a
base fundamental para o estudo de ligas eutéticas. Essa classificagio relaciona a estrutura
eutética com o modo de crescimento das fases constituintes. Porém, em seu trabalho anterior
sobre ligas monofésicas, Jackson [Jackson, 1958] dividiu as mesmas em dois grupos: fases que
durante o crescimento exibem interface sélido/liquido facetadas (f), e fases com interface

sélido/tiquido ndo facetadas (nf), conforme ilustra a figura 2.1
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Figura 2.1. Forma de interfaces sélido/liquido das fases (a) ndo-facetada e (b) facetada, ao nivel

microscépico.

Essa classificagdo em fases facetadas ¢ ndo facetadas é baseada na morfologia da
interface sdlido/liquido durante o crescimento. No caso de fases ndo facetadas, os dtomos podem
agregar-se em qualquer lugar na superficié do cristal, ou seja, ndo existe direcio de crescimento
preferencial. Quanto & cristalografia, esses tipos de fase solidificam isotropicamente. Como o
crescimento € controlado totalmente por difusdo, ndo existe obstdculo para a transferéncia de
dtomos do liquido para o sdlido, e portanto, a componente cinética do super-resfriamento
interfacial € baixa e pode ser desprezada na andlise do crescimento eutético. Por outro lado, no
caso de fases facetadas, os 4tomos se agregam primeiro aos planos cristalinos com fndices de
Miller elevados. Isso significa que os mesmos crescem mais rdpido e a superficie do cristal fica
confinada aos planos cristalinos com fndices de Miller de baixo valor. Como nesse caso existem
dificuldades de agregacio dos dtomos, os defeitos superficiais s30 de grande importancia, pois
eles aumentam o nimero de ligagdes possiveis entre o dtomo agregado e o cristal. Porém, apenas
os defeitos que ndo podem ser eliminados durante o crescimento, como as discordéncias em
cunha, limites de maclas, facilitam a agregacio dos 4tomos. Entretanto, para a formagio desses
defeitos super-resfriamentos cinéticos elevados sdo necessdrios. Um fato interessante a ser
notado € que a fase facetada tem interface rica em facetas ao nivel microscépico e plana ao nivel
atébmico. Por outro lado, a fase ndo facetada exibe interface plana ao nivel microscépico e
irregular ao nivel atdmico. De fato, € essa caracteristica que torna a agregacdo dos dtomos ao
longo de toda interface mais facil e independente da orientacdo do cristal. Segundo Jackson
[Jackson, 1958], esses dois tipos de morfologias de crescimento podem ser distinguidos pelo
valor do pardmetro o, que depende da estrutura cristalina e de propriedades termofisicas da

prépria fase. Ele € dado por:

o= LE (2.1



onde s; € a entropia de fusdo, R € a constante dos gases e & é um fator cristalografico com valor
proximo a unidade, sendo a entropia, a dnica varidvel. Materiais como compostos
intermetdlicos, materiais cerimicos e semicondutores t€m valores elevados de entropia de fusio
(0c>2) e conseqiientemente, exibem interfaces facetadas durante a solidificagdo. Por outro lado,
materiais com baixos valores de entropia de fusio (<2), apresentam interfaces nfo facetadas,
como é caso dos metais [Kurz, 1992]. A tabela 2.1 apresenta valores do fator de crescimento em
fungdo da entropia de fusdo. Observa-se que com o aumento da entropia de fusfo, a diferenca
entre as fatores de crescimento de planos cristalinos com baixos e altos indices de Miller
aumenta também. No caso de super-resfriamentos baixos, no tocante & temperatura de fuséo, a

taxa de crescimento pode ser calculada a partir da expressio:
Vi = Ky AT 2.2)

onde Kpy € denominado de fator de crescimento. Pode-se notar que o aumento da entropia de
fusdo resulta no aumento da relagdo entre Vi) e Voo, © menor serd a taxa global de
crescimento. Conseqiientemente, o crescimento de materiais com elevados valores de o serd

confinado aos planos da familia {100}.

Tabela 2.1. Relagio entre fator de crescimento Ky, em funcio da entropia de fusdo para cristais
ciibicos [Jackson, 1968].

Entropia de fusdo, o Koo Ku K11/ Koo
1 0,2 0,1 0,5
5 0,007 0,01 1.4
10 0,000005 0,0001 20,0

Baseando-se na teoria de Jackson [Jackson, 1958], Hunt e Jackson [Hunt, 1966}
classificaram as ligas eutéticas, em fungdo da natureza das fases constituintes, em teés categorias
diferentes:

# Ligas eutéticas com fases ndo facetada/nfo facetada (nf/nf);
s Ligas eutéticas com fases facetada/ndo facetada (f/nf);

s Ligas eutéticas com fases facetada/facetada (f/f).



Esta classificacio € considerada como a mais aceita dentro da teoria de transformacio

eutética e as caracteristicas de crescimento em cada categoria sfo distintas das demais.

Na primeira categoria, as duas fases constituintes do sistema eutético possuem um baixo
valor de entropia de fusdo, e portanto, ambas crescem de maneira ndo facetada com super-
resfriamento cinético desprezivel. Portanto, o crescimento € inteiramente controlado pela difusio
térmica e de soluto, o que torna possivel a previsdo do modo de crescimento a partir das
equacdes de difusdo. Como ambas as fases sdo do tipo ndo facetado, o crescimento de cada uma
delas acontece lado a lado, de maneira adjacente. Ambas crescem com a mesma velocidade,
permitindo que exista um perfeito acoplamento entre elas. Essas condi¢des de crescimento
permitem também, o movimento perfeito de dtomnos na fase liquida 4 frente da interface de
solidificacdo. A direcdo de crescimento, neste caso, depende diretamente da direciio em que
ocorre a extracdo de calor na interface sélido/liquido € da natureza da difusdo atdmica dos
constituintes na fase liquida. Quanto & morfologia da microestrutura, podemn ser obtidos dois

tipos: lamelar e fibrosa, conforme é mostrado esquematicamente na figura 2.2,

B 2
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Lamelar Fibrosa

Figura 2.2. Esquema de morfologias lamelar e fibrosa.

O tipo de morfologia depende da fracdo volumétrica de cada uma das fases, sendo que,
fraces volumétricas proximas produzem microestruturas lamelares, enquanto que no caso
contrario, microestruturas fibrosas. Isso pode ser explicado pelo fato que em caso de baixa razéo
entre as fragoes volumétricas (<0,3), a energia interfacial € menor para morfologia fibrosa de que

para a morfologia lamelar. Nas estruturas do tipo lamelar, as fases estfo presentes na forma de
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placas e dispostas umas sobre as outras. Por outro lado, nas estruturas fibrosas, uma das fases, a
de menor fragdo volumeétrica, € envolvida pela matriz. Com relagdo a solidificacdo unidirecional
de ligas deste grupo, € possivel a obtengdo de estruturas constituidas por fibras ou lamelas muito
bem alinhadas, uma em relacfio as outras, com a direcdo de resfriamento. Assim, os materiais
obtidos sdo denominados como materiais compdsitos in situ, pois a estrutura composta € obtida

em uma linica etapa.

Com relagdo as ligas eutéticas do tipo ndo facetada/facetada, pode-se afirmar que as
mesmas sdo bastante comuns. Dentro esta categoria encontra-se a maioria das ligas com
potencial para aplicagdo industrial, incluindo o ferro fundido e a liga Al-Si. A fase nfo facetada,
usualmente, representa a fase de maior fragdo volumétrica e € denominada de matriz do material.
A fase em menor quantidade ¢ a fase facetada, normalmente constituida por carbetos ou
intermetdlicos, e apresenta-se na forma de fibras ou lamelas. Neste caso podem ser encontradas
tanto estruturas andmalas como regulares, dependendo das condi¢des do crescimento € de
caracteristicas dos materiais envolvidos. Aplicando baixas velocidades de solidificagio e
mantendo a interface sélido/liquido plana, pode-se obter as estruturas regulares, semelhante as
mencionadas no grupo anterior. Porém, as condigbes para manter a interface sélido/liquido
microscopicamente plana sio muito dificeis e envolvem grandes dificuldades, pois cada fase tem
caracteristicas distintas de crescimento. Por exemplo, uma fase facetada com elevado super-
resfriamento cinético pode estabelecer lideranga sobre a outra fase com menor entropia de fuséo,
tornando a manuten¢io de uma interface plana impossivel. Nesse caso, a anisotropia de

crescimento da fase facetada pode acarretar na degeneracio da estrutura regular.

As ligas eutéticas com fases facetada/facetada sdo as mais complexas de analisar-se. Neste
tipo de liga eutética, as duas fases possuem um valor de entropia de fusdo elevado € apresentam
crescimento com morfologia facetada. Devido ao mecanismo de crescimento de fases, mesmo
com crescimento simultineo, elas evoluem de maneira independente uma da outra.
Conseqiientemente, as ligas desta categoria exibem estruturas compostas de cristais com
orientagdes diferentes. Mesmo que as fases crescam de modo cooperativo, ndo necessariamente
ocorTe 0 contato como OcorTia nos casos anteriores, pois cada uma das fases cresce ao longo de
suas dire¢des preferenciais. Neste caso, as estruturas resuitantes sdo do tipo regular complexa ou
irregular, Como ndo existe a possibilidade de produzir-se microestruturas regulares, a aplicagio

de ligas deste grupo como materiais compositos torna-se invidvel.
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A divisdo proposta por Hunt e Jackson [Hunt, 1966] apresenta aigumas limitagGes.
Primeiro, o critério de entropia € baseado no comportamento de materiais puros e ndo envolve
nenhum parimetro que considere o possivel efeito de uma fase na outra e vice-versa. Também, a
literatura apresenta uma série de sistemas onde seria esperado um crescimento nio regular, ¢ na
verdade, sdo obtidas microestruturas com orientacio e distribuico das fases bem definidas
[Elliott, 1977]. Outro ponto questiondvel de sua classificagiio € a dificuldade de se estimar a
entropia de fusdo dos componentes dos sistemas. Para executar este cilculo torna-se necessdrio
estabelecer a variagdo da entropia em fun¢fio da composi¢io e da temperatura. No caso dos
compostos intermetdlicos, o problema € ainda mais delicado, pois eles possuem entropias de

fusdo raramente conhecidas e dificeis de serem estimadas corretamente [Fisher, 1978].

2.1.1 Crescimento de Ligas Eutéticas Regulares

As ligas de composi¢do eutética apresentam um mecanismo de crescimento bastante
peculiar, que envolve um tipo de redistribuiciio de soluto bastante diferente dos presentes em
outros sisternas metdlicos. Esse mecanismo € também responsdvel pela diversidade de
microestruturas encontradas nestas ligas. A melhor compreensio deste mecanismo pode ser
obtida analisando um diagrama de fases com reagfo eutética. O comportamento dos eutéticos

resultante de sistemas multi-componentes e mais complexos, tipicos de materiais utilizados

industrialmente, pode ser previsto a partir da presente analise.

A figura 2.3 apresenta esquema de um diagrama de fases bindrio com transformagio
eutética. Na fase liquida existe completa miscibilidade de elementos A ¢ B, enquanto na fase
sélida, a miscibilidade € parcial. As fases sélidas o e 3, e a fase liquida coexistem em equilibrio
apenas no ponto E (Cg, Tg). A liga com composi¢io eutética, Cg, € a finica que transforma-se em
sélido & temperatura constante, transformando-se em duas fases sdlidas, o e 3. Todas as outras
solidificam dentro um intervalo de temperatura. Para uma compreensio do comportamento das
fases sdlidas durante o crescimento, a andlise do processo de solidificagiio serd executada sob as
seguintes consideracdes:

e A morfologia da interface solido/liquido ¢ a mais simples, isto €, aguela existente no

crescimento de um eutético lamelar;

e () problema ¢ analisado em apenas duas dimensdes;
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» Durante o processo, a interface € isotérmica e mantida pouco abaixo da temperatura,
eutética Tg, com super-resfriamento constante;
e As fases o e P crescem perpendicularmente 3 interface sélido/liquido e paralela 2

direcdo de crescimento.

Liquido
g o +L 1 L+ 6
= > : Te
i 04 :
2 z P
: oth
A —_F B
% B

Figura 2.3. Diagrama de fases bindrio com transformacio eutética

Quando a nucleagio ocorre ¢ a solidificacdo inicia-se, surgem duas fases solidas, ot e f,
com composicOes distintas da apresentada pelo liquido. As fases o e [ crescem pela
redistribuicdo de atomos dos tipos A e B. A razdo entre estes dois tipos corresponde a
composicdo quimica das mesmas. Como a fase o € rica no elemento A, ela vai necessitar de
poucos atomos B. Assim sendo, para a formagio da fase o, a concentragfo de dtomos do tipo B
na frente da interface deve decrescer em relagfio 4 composicdo eutética. Conseqgtientemente, o
excesso de dtomos B serd rejeitado para o liquido, formando uma regido rica em B na parte
liquida & frente da fase o. Da mesma maneira, o crescimento da fase § envolve a diminuigdo da
concentrago de dtomos A, e o actimulo dos mesmos na regifio liquida junto 4 interface. Como a
rejeicdo dos dtormnos € resultado da particio de soluto, a quantidade de Atomos rejeitados durante
a formagdo de cada fase pode ser calculada através do diagrama de fases. O resuitado dessa
rejeicdo simulitinea de dtomos na interface sélido/liquido leva ao aumento da concentragéo de
dtomos do tipo A e B & frente das fases § e o, respectivamente. Esse acimulo continua até

provocar um fluxo do material rejeitado transversaimente ao longo de interface sélido/liquido.
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Assim, 0 crescimento serd sustentado, pois a formagfio de uma fase requer o tipo de dtomo que a
outra rejeita. Dessa forma, a taxa de solidificagio global depende da difusdo de curto alcance, € a

difusdo de longe alcance pode ser desprezada. Devido a sua natureza, o processo ¢ denominado

de crescimento cooperativo.

Com o actimulo de dtomos junto ao liquido interfacial ocorrerd alteracSes constitucionais
no mesmo, o que provoca alteragdes na temperatura de transformacfo eutética. Assim, a
transformagio eutética ocorrerd em temperaturas menores que a temperatura eutética, Tg, ou
seja, o liquido interfacial estard super-resfriado. A intensidade de super-resfriamento governa as

caracteristicas do crescimento eutético e, portanto, é fundamental determina-la.

A presenga de um gradiente de soluto lateral durante o crescimento em regime
estaciondrio diminui a temperatura da interface em uma quantia ATy. A intensidade AT, depende
da diferenca entre a concentracdo do liquido interfacial C; e a concentragio eutética Cg e varia
ao longo de interface. A temperatura da interface calculada a partir da equagdo que governa o
fluxo de soluto deve corresponder a aquela calculada pela equagio de difusdo de calor. Os
célculos mostram que quando a largura das lamelas € pequena e como a condutibilidade térmica
dos metais € grande, a variagio da temperatura ao longo de interface € pequena, € a mesma pode
ser considerada isotérmica. Consegiientemente, para que as duas equacSes mencionadas sejam
compativeis, a interface tem que ser curva, € ndo plana. Essa curvatura também provoca o super-
resfriamento ATc que contribui para o super-resfriamento global da interface. Somando essas
duas contribui¢des, ATy e ATc, e considerando que o super-resfriamento cinético ATy €
desprezivel, obtém-se o super-resfriamento total da interface. A equagio que relaciona o fluxo
de soluto com o fluxo de calor € baseada na condigfic que o potencial quimico deve ser igual nos

dois lados de interface [Lesoult, 1969], ¢ € dada por:

para0 <x < Sg

AT=-m,(Cq ~C,)+22 2.4)
T

AT=-mg(Cy -cg+fﬁ.§— (2.5)
3
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onde mg € mp sdo as inclinagdes das linhas liquidus, Ci € a composigio em qualquer ponto da
interface, r € a curvatura da interface no mesmo ponto, A, € Ag sio constantes relativas ao efeito

Gibbs-Thomson e x € a distincia ao longo de interface.

Considerando as equagdes 2.4 e 2.5, pode-se concluir que o super-resfriamento total da
interface sélido/liquido (AT) em funcdo da taxa de crescimento (V) e do espagamento lamelar
(A) pode ser dado pela relagdo:

AT=K, xw-‘% 2.6)

onde K; and K; sdo constantes determinadas a partir do diagrama de fases e de dados

termofisicos dos materiais envolvidos.

A andlise da equagio 2.6 revela que o super-resfriamento total nio é dnico, pois ele
depende do produto entre o espagamento lamelar e a taxa de crescimento. Esse fato mostra a
necessidade de considerar uma condigdo adicional de crescimento. A solugdo do problema é
encontrada através das hipoteses utilizadas por Zener e Tiller, descritas como condigio de
crescimento extrema [Jackson, 1966]. De acordo com o critério de crescimento em condigdes
extremas, o crescimento eutético ocorre com super-resfriamento interfacial minimo ou com taxa
de crescimento maxima. Assim, se a primeira derivada do super-resfriamento total ¢ igualada a
zero, as seguintes relacdes entre AT, A e V, sdo obtidas:

ay =Ko @.7)

1
AT
——==2J KK, =K (2.8)
N

ATA = 2K, (2.9)

A evolucgio da taxa ou velocidade de crescimento e do super-resfriamento interfacial, em

funcio do espacamento lamelar, obtidos a partir da equacdo 2.6, sdo ilustrados, de maneira

qualitativa, na figura 2.4,

A relacio A*V = constante, obtida sob crescimento em condiges extremas comesponde a

um dos resultados mais interessantes e mais importantes da teoria de Jackson e Hunt. Essa teoria
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indicou a existéncia dos limites inferior e superior para o crescimento lamelar em regime
estaciondrio, mas o ponto exato da curva em que o crescimento estabiliza-se estd associado ao
trabalho de Zener, onde o crescimento ocorre em condi¢des que correspondem ao ponto extremo
da curva. Essa proposta foi intuitiva e foi tratada com desconfianca, pois nfo apresentou um
mecanismo vidvel de ajustes do espagamento lamelar com variagbes das condigles de
crescimento. Cahn [Cahn, 1960] sugeriu que as lamelas sdo instdveis quando as condiges de
crescimento sd@o a4 esquerda do ponto extremo da figura 2.4. Este argumento pode ser

compreendido analisando a figura 2.5.
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Figura 2.4. Evolucio da velocidade de crescimento ¢ do super-resfriamento interfacial

em funcio do espagamento lamelar,
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Figura 2.5. Espacamento lamelar com valor maior que o do ponto minimo (a) e com valor menor
(b). A posigio | mostra as lamelas crescendo regularmente. A posi¢do 2 mostra a formagio de
lamelas mais estreitas no centro, € a posi¢io 3, a mudanca da forma interfacial em funggo do
super-resfriamento. Em (a), a mudanga de forma estabiliza a interface, enquanto em (b), nio

estabiliza, e conseqiientemente, a lamela desaparece [Jackson, 1966].

Se o espacamento médio estd do lado direito do ponto minimo, a redugdo local de
espagamento provoca a diminuicio do super-resfriamento local e modifica a forma da interface
(posi¢des 2 € 3 na figura 2.5), o que estabiliza as lamelas. Por outro lado, se o espagamento
médio estd do lado esquerdo do ponto minimo, a redugio local de espagamento provoca o
aumento do super-resfriamento local e a modificagdo da forma da interface ndo estabiliza as
Jamelas, ou seja, as lamelas ficam mais estreitas devido & tendéncia de crescer
perpendicularmente A interface. Jackson e Hunt relacionaram a estabilidade do espagamento
lamelar com os defeitos lamelares. Eles introduziram o critério microestrutural de estabilidade
das lamelas, considerando que o espacamento é controlado pela presenga de um tipo de defeito,
denominado como terminac@o lamelar (figura 2.6). Assim, quando uma terminag@o desloca-se
para a esquerda, o espagamento diminui, e ao contrdrio, quando desloca-se para a direita, o
espacamento aumenta. Isto significa que no caso em que o espacamento médic € maior que o

minimo (condicBes de crescimento a direita do ponto minimo), a terminacio moverd 2 esquerda,
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tentando diminuir 0 espacamento médio, isto €, tentando aproximar &s condi¢des extremas.

Assim, Jackson e Hunt concluiram que a estabilidade € atingida quando o defeito € estaciondrio.

Figura 2.6. Diagrama esquemadtico de um defeito lamelar. A direcio de crescimento € normal ao

papel.

2.2. Avaliacdo do Diagrama de Fases Ni-Si e suas Transformaces Invariantes

O diagrama de fase Ni-Si foi analisado pela primeira vez por Okamoto [Okamoto, 1936].
Tal trabalho indicou que a fase 3, NisSi, tem trés modificagdes. Entretanto, ndo foi abordada,
detalhadamente, a relag@o entre as mesmas. O diagrama de fase mais atualizado do sistema Ni-Si
(figura 2.7) € baseado nos trabalhos de Okamoto [Okamoto, 1936}, Aalberts [Aalberts, 1962],
Yamaguchi [Yamaguchi, 1963], e Oya [Oya, 1983] para as linhas liquidus e sélidus, ¢ nos dados
de Okamoto [Okamoto, 1936], Aalberts [Aalberts, 1962], Yamaguchi [Yamaguchi, 1963], Gray
{Gray, 1964], Badtiev {Badtiev, 1974] e Oya [Oya, 1983] para o equilibrio no estado sélido.

Em uma determinada temperatura, de acordo com a regra das fases de Gibbs, para os
sistemas binarios sob pressdo constante, em estado de equilibrio, podem coexistir no médximo
trés fases. Nesse caso, o nimero de varidveis que podem ser modificadas sem causar a mudanga
de estado € zero, ou seja, o grau de liberdade & zero. Isso significa que a transformagio ocorre &
temperatura constante. A transformacfio, ou reacio que ocorre nas condicBes citadas €
denominada de reac@o invariante, pois ocorre & temperatura constante, Dentro do diagrama de

fases do sistemna Ni-Si, existem vérias reacdes invariantes, sendo, trés polimorficas, trés
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congruentes, trés peritéticas, duas peritetdides, quatro eutéticas e quatro eutet6ides. Nesse

trabalho foram analisadas as ligas que solidificam através de reagOes eutéticas.
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Figura 2.7. Diagrama de fase Ni-Si [Massalski, 1968]

A reagdo eutética estd presente nos sistemas chamados anisomorfos, ou seja, nagueles
em que o$ seus componentes, quando sélidos, exibem mais de uma fase. Nestes sistemas, a
solubilidade total nfo € possivel, ou por existir um limite de solubilidade de um constituinte no
outro, ou pela ocorréncia de fases intermedidrias estdveis. A reagio eutética € possivel em uma
ou mais composicdes do sistema, e caracteriza-se pelo liquido, ao resfriar-se e solidificar, dar

origem a duas ou mais fases sélidas distintas, que podem ser constituidas por metais puros,

compostos ou solugdes solidas.

As ligas dentro da faixa de composicdo entre 15,8% em dtomos e 24,5% em 4tomos de Si
levam o processo de solidificagdo a produzir uma reagdio eutética. O liquido com 21,4% em
dtomos de Si, ou 11,5% em peso, transforma-se & temperatura de 1.143°C, em duas fases
sélidas, o(Ni) e B3(NisSi). A fase B3(NisSi) € uma das trés modificagBes do NisSi. Ela é estdvel
entre 1.170°C e 1.115°C e dentro de uma estreita faixa de composi¢io entre 24,5% em 4tomos e

25.5% em &tomos. A sua estrutura é determinada pelo simbolo de Pearson mC16 e apresenta
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estrutura monoclicnica distorcida do tipo L1, a qual é bem préxima & U;Si. Dentro do intervalo
entre 1.143°C e 1.115°C, as composicbes de ambas as fases alteram-se ao longo das linhas
solvus. Segundo Okamoto [Okamoto, 1936], a quantidade de soluto cresce de 16,4% em atornos
até 17,6% em dtomos de Si, enquanto Oya [Oya, 1983] reportou que no mesmo intervalo existe
um decréscimo de solubilidade com a diminuicio de temperatura. A 1.125°C, a fase Ba(NisSi)
transforma-se em [2(Ni3Si), que exibe a mesma estrutura, mesma faixa de composicdes, apenas
tem outra forma. Ela € estdvel até 1.035°C, quando junto com o ofNi), através de transformacdo
peritetéide, forma a fase (;(Ni3Si). Os limites de composicdo estabelecidos para esta fase sdo
22.8% e 24,5% em dtomos de Si. Com a diminuigdo da temperatura, ndo ocorrem outras
transformacdes, apenas a solubilidade do Si decresce de 15,8% em 4tomos A temperatura
eutética, para 10% em dtomos & 1.000°C. Assim, a estrutura final € composta pelas fases a(Ni) e

B1(NisS).

A segunda reagio eutética ocorre a 1.215°C, quando o liquido com 30,7% em dtomos de
Si transforma-se, de forma invariante, em Y(Ni3;Sij2) e O(NiSi). A fase 7y foi inicialmente
denominada por Okamoto como NisSiy, que corresponde & composi¢io de 28,57% em dtomos
de Si. Porém, estudos mais recentes [Oya, 1983] revelaram que a composicdo de v € 28,0% em
dtomos ¢ denominaram-na como Ni3Sijo. Ambas as fases eutéticas existermn dentro de estreitas
faixas de composig¢do, e fundem-se congruente. A estrutura do O6(Ni;Si) tem o simbolo de
Pearson oP80, enquanto a estrutura do y(Ni3;Sij2) ndo foi, até o momento, determinada com
exatiddo. Saini [Saini, 1964] observou que a estrutura cristalina do NisSi,, recozida a 400°C por
192h, estd relacionada as das fases PdsAs; e NisP,. Posteriormente, Frenk e Schubert indicaram
que existemn incertezas sobre o equilibrio entre Nis; Siy,, NisSiy, e NiySi, em baixas temperaturas.
Frank e Schubert sugeriram que ocorre a transformagfo polimérfica do y(Ni3Siz) a 860°C,
enquanto Oya ndo registrou nenhum efeito térmico que verificaria tal transformaggo.
Finalmente, pode-se concluir que ainda ndo existe dados suficiente para explorar a

complexidade de relagdes entre fases que coexistem na regifio em torno de 30% em dtomos de

Si.

A préxima reacdo eutética ocorre junto 4 composicio 46% em dtomos de Si e 2
temperatura de 964°C. Nesse caso, o liquido com 46% em é4tomos de Si transforma-se de

maneira invariante em duas fases sdlidas, 3(Ni,Si) e NiSi, com 40% em 4dtomos ¢ 50% em
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dtomos de Si, respectivamente. Embora a estrutura do $(Ni»Si) tenha simbolo de Pearson AP6,
ela, como também a faixa de composi¢iio de existéncia dessa fase, ainda ndo foi estabelecida
com precisdo. Por outro lado, a estrutura e faixa de composicdo do NiSi jd foram determinadas.
Badtiev [Badtiev, 1974] revelou que ela possui estrutura do tipo Prma, com grupo de espago
B31, simbolo de Pearson oP8 e que o protétipo € MnP. Essas duas fases eutéticas sdo estdveis
até 845°C, quando transformam-se através de reacdo peritetdide em ¢ (NisSiz) com 38,5% em
dtomos de Si. Aproximadamente 3 800°C, a fase £ (Ni3Siy) sofre transformacio eutetéide e
transforma-se em €(Ni3Siy) e NiSi. Assim, pode-se concluir que a estrutura final das ligas que
solidificamn através dessa reago eutética é composta pelas fases eutetéides g(NisSiz) e NiSi e

uma parte da fase eutética NiSi.

A ditima reagfio eutética ocorre a 964"(3, quando o liquido com 56,2% em dtomos de Si
transforma-se em NiSi e oNiSi;), com 50% em &tomos e 66,6% em &tomos de Si,
respectivamente. As duas fases sdo compostos de linha, ou seja, existem em uma dnica
composicdo e sdo denominados compostos congruentes. A fase o(NiSiy) exibe estrutura do tipo
C1, grupo de espago Fm3m e simbolo de Pearson ¢#12. O representante desse tipo de estrutura
cristalina € o CaF,. Durante o resfriamento até a temperatura ambiente, as ligas dentro da faixa
de composi¢do entre 50e 66,6% em atomos de Si ndo sofrem nenhuma transformagao, isto €, a

estrutura eutética composta pelas fases NiSi e a(NiSi;) permanece estdvel até a temperatura

ambiente.

2.3 Avaliagiio das Estruturas Cristalinas das Fases Constituintes e do Modo de

Crescimento do Eutético Ni-Ni,Si

Um niimero elevado de solugdes sélidas pode exibir ordenagio em baixas temperaturas.
O processo de ordenagio envolve uma mudanga, de uma distribuigéo de dtomos aleatéria, para
um arranjo mais regular. Em uma liga desordenada de composicio AB, por exemplo, qualquer
posicio da rede € ocupada aleatoriamente por um dtomo A, ou por um dtomo B. Durante a
ordenagio, os dtomos dos tipos A e B distribuem-se quase que completamente para posigGes
bem definidas da rede, e portanto, o arranjo resultante é semelhante a uma rede de dtomos do

tipo A interpenetrando a rede de dtomos do tipo B. Essa redistribui¢io de dtomos pode ocorrer



21

com pouca ou nenhuma deformagdo da rede, criando assim uma solugdo solida ordenada, ou

uma super-rede, ou ainda uma super-estrutura, a partir de uma solugfo ao acaso.

Em uma solu¢fio sdlida desordenada, os planos cristalograficamente equivalentes sdo
estatisticamente idénticos entre si, enquanto que no caso de uma solugdo sélida ordenada isto
ndo ocorre. Por exemplo, em uma série de planos, os planos subsequentes podem ser ricos em
dtomos de A e de B, respectivamente. Portanto, a distincia entre dois planos idénticos pode ser
dobrada, comparado & distincia dos mesmos em ligas desordenadas. Assim, durante a difracdo
de rajos-X, as estruturas ordenadas produzem as reflexdes de Bragg adicionais, chamadas linhas

de super-rede, associadas 3s novas distincias interplanais que nio existem em estruturas

desordenadas.

A formagio de super-rede, também denominada de ordem de longo alcance, ocorre
normalmente em baixas temperaturas e em composicdes expressas pelas férmulas simples,
como AB ou AB;. Em temperaturas acima de uma temperatura critica, a desordem persiste. A
ordenagiio inicia-se, e continua com a diminui¢io da temperatura, ocorrendo ordenacao perfeita
apenas em baixissimas temperaturas. Todavia, dentro de certas faixas de composigio e em
temperaturas acima da temperatura critica, a estrutura ndo € totalmente ordenada ou totalmente
desordenada. Nesse caso, existe uma correlagio entre vizinhos mais préximos, denominada de
ordem de curto alcango, pois ndo ocorre com relac@o a vizinhos mais distantes. Essa correlagio
existe fregiientemente em ligas que ndc possuem a ordem de longo alcance em qualquer
temperatura. A presenca de ambas as formas de ordenagio pode ser registrada através de seus
efeitos no espalhamento de raios-X, de elétrons e de neutrons, também através de sua influéncia

nas propriedades mecénicas, fisicas ou térmicas.

Conforme indicado anteriormente, as ligas do sistema Ni-Si com 15,8% em édtomos a
24,5% em 4tomos de Si, apds a solidificagio e resfriamento até a temperatura ambiente,

apresentam microestrutura constituida pelas fases o(Ni) e B;(NisSi).

A fase oNi) tem estrutura cibica de fase centrada (cfc) do tipo Al. A célula unitdria
contém quatro dtomos, sendo, 0ito oitavos de dtomo nos vértices e seis meios de dtomo
localizados nas faces (figura 2.8). O niimero de coordenacdo de cada dtomo € doze, ou seja, cada

atomo tem doze vizinhos mais proximos. A distincia entre eles € a2, onde a é o pardmetro de
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rede. Para a fase c(Ni), a € estimado entre 3,5165 e 3,5168A. Além disso, essa estrutura é
designada pelo grupo espacial Fm3m, e o simbolo de Pearson cF4. Também, para este tipo de
estrutura cristalina € sabido que existem quatro posi¢cdes equivalentes: (0,0,0), (1/2,0,1/2),
(1/2,1/2,0) e (0,1/2,1/2), como € mostrado na figura 2.8.a. A estrutura da fase oNi) € um tipo de

estrutura desordenada, em que os dtomos sdo arranjados ao acaso dentro de uma rede cfc
{Pearson, 1964].

Figura 2.8. (a) O arranjo cubico compacto projetado na face do cubo. Os mimeros dentro dos
jtomos indicam as distdncias dos mesmos no plano de proje¢io em termos de fragbes do

pardmetro da rede; (b) Diagrama tridimensional da mesma estrutura. As letras referem-se aos

dtomos assinalados na figura anterior.

A fase B1(NisSi) representa a forma mais estdvel da fase (NisSi) A temperatura ambiente.
Ela exibe uma estrutura cibica do tipo L1,, com grupo de espago Pm3m, e simbolo de Pearson
cP4. A célula unitdria contém uma molécula, ou seja, trés dtomos de Ni e um de Si. Cada atomo
de Si € circundado por doze dtomos de Ni, enquanto que cada dtomo de Ni, tem como vizinhos
quatro dtomos de Si ¢ oito de Ni [Pearson, 1964]. O parimetro da rede ¢ 3,4969A e a densidade
é7,905g/cm’. Em temperaturas elevadas essa fase é desordenada, ¢ tem urm arranjo de 4tomos ao
acaso, igual a fase o(Ni). Porém, durante o resfriamento, quando a temperatura atinge a
temperatura critica, os 4tomos comecam a redistribuir-se conforme mostrado na figura 2.9b. Os
dtomos de Si reposicionam-se nos vértices do cubo, enquanto que os de Ni, nos centros das
faces. Assim, a célula unitdria possui os dtomos de Si em posi¢des (0,0,0) e dtomos de Ni em
posicdes (0,1/2,1/2), (1/2,0,1/2) e (1/2,1/2,0,). Esta configuracdo apresenta um protétipo de

guatro sub-redes do tipo cibico simples interpenetrantes, cada uma ocupada com édtomos de
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apenas uma espécie, e significa que a ordenacdo € completa. Esse tipo de estrutura € observado
em mais de sessenta sistemas, ¢ os exemplos mais tipicos sdo: CuzAu, ol-AlCo;, of'-AusCd,
Pt3Sn, AlZr;, CosV, e FeNi; [Pearson, 1964].

Conforme ji mencionado, essa liga de composi¢io eutética, inicia a solidificagdo em
1.143°C, quando o liquido com 21,4% em 4tomos de Si transforma-se, & temperatura constante,
em duas fases sélidas, aNi) e B3(Ni3Si). O modo de crescimento das fases na transformagio
eutética vai depender da estrutura cristalina e das propriedades termofisicas das proprias fases,
pois elas determinam o fator o.. De acordo com a literatura, a fase c{Ni), cresce de modo néo-
facetado, enquanto a fase $1(Ni;Si), sendo composto intermetélico com alto valor da entropia de
fusdo, cresce de modo facetado [Xi, 1997]. Portanto, o eutético aqui abordado € do tipo

facetado/ndo facetado (f/nf), e assim, uma estrutura irregular ou regular complexa serd a mais

provével.

y 25% 51 ,75% Ni

aj | '
@ (Osi

Figura 2.9. (a) Esquema da estrutura desordenada do tipo A1 do cyNi); (b) Esquema da estrutura
ordenada do tipo L1, de NisSi

Em relagdo 2 microestrutura eutética, podem ser obtidos dois tipos de morfologias:
lamelar e fibrosa. Conforme citade anteriormente, o tipo de morfologia depende da fragdo
volumétrica de cada uma das fases Como no eutético em questdio, a razdo entre as fragbes
volumétricas calculada a partir de diagrama de fases é 0,55 ( 35,6 % em volume de o(Ni) e

64,41% em volume de §3(Ni3Si) pode-se prever que eutético serd do tipo lamelar



Capitulo 3

Procedimento Experimental

Este trabalho foi realizado tendo como objetivos principais a elaboracdo, o crescimento
direcional e a caracterizagiio da liga eutética Ni-Ni;Si. Para tanto, na preparagio e obtengio de
amostras, bem como durante ¢ ap6s sua fusdo e solidificagdo, foram utilizadas vdrias técnicas
experimentais, que podem ser sintetizadas nas seguintes etapas:

a. Preparac@o dos elementos para elaboragio das ligas;
b. Fusdo das amostras;
¢. Solidificacdo direcional das amostras;

d. Caracterizacfio das amostras no estado bruto de fusdo e processadas por solidificagio

direcional.

3.1. Elaboraciio das Amostras

As ligas do sistema Ni-Si exibem vérias transformagbes eutéticas, conforme citado no
capitulo anterior. Para esse trabalho foram escolhidas ligas ricas em Ni, que exibem
transformacio eutética na composigio igual a 21,4% em dtomos de Si, ou 11,5% em peso, e a
temperatura de 1.152°C. A estrutura eutética desta liga € formada pelas duas fases: solugdo

solida de Si em Ni e composto intermetélico ordenado NisSi.

A matéria prima para a prepara¢io das amostras foram Ni ¢ Si na forma de barras, sendo
que tanto o niquel quanto o silicio apresentavam grau de pureza comercial (99,9% de pureza).

O processo de preparagio dos metais para a fusfo bruta pode ser resumido como o corte das

24
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barras em pequenos pedagos, a decapagem e a pesagem na composi¢io desejada. O corte das
barras visou a obtencio de pedagos de 3 tamanhos distintos e foi realizada com o auxilio de
serras mecénica e manual. Esse trabalho visou, principalmente, facilitar o processo de mistura
dos materiais durante a fusdo, além de facilitar a obten¢do de valores mais préximos da

composicdo desejada, em relagio a pesagem dos elementos.

ApSs o corte, seguiu-se a decapagem dos materiais. O niquel foi submetido ao
desengraxe com solugdo alcalina, a quente por quinze minutos, seguido de banhos (trés vezes)
em 4cido nitrico diluido (5%) que exigiu o uso de um sistema de exaustio, & medida que esse
4cido concentrado é volatil, bem como sdo os gases formados durante esta operagdo. Sucedeu-
se a lavagem com acetona em ultra-som por 30 s para a liberagdo de particulas do
desengraxante agregadas & superficie do metal, e secagem ao ar quente. No caso de silicio,

utilizou-se 0 mesmo procedimento, apenas sem desengraxe.

Com os metais limpos e secos, procedeu-se a pesagem de cada um deles, visando
atingir, o mais préximo possivel, as composi¢des desejadas da liga. Para tanto, as pesagens
foram realizadas em balanga analitica. Tentou-se assim, garantir a0 mdximo o controle das
composicdes. As massas de cada elemento foram calculadas objetivando obter lingotes com

massas entre 10 e 15g. As composi¢des quimicas das amostras propostas sdo apresentadas na
tabela 3.1.

Tabela 3.1 Composi¢o quimica das ligas propostas para realizagio desse trabalho.

Liga %Ni em peso | %Si em peso
hipoeutética 89,00 11,00
hipereutética 88,20 11,80

eutética 88,50 11,50

Como indica a tabela 3.1, além de amostras com composi¢do eutética, também foram
preparadas amostras com composi¢des proximas a eutética, objetivando estudar a morfologia

dessas ligas fundidas em forno a arco, isto é, no estado bruto de fusio.
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3.2. Fusdo das Amostras

As amostras para processamento por solidificacdo direcional foram obtidas em um forno
a arco com eletrodo nfio consumivel de tungsténio, construido especialmente para a
preparacdo de ligas de alto ponto de fusdo. O forno consiste de um cadinho de cobre onde €
feita a fusdo, um brago mével que possui o eletrodo de tungsténio em sua extremidade ¢ uma
camara de aco inoxiddvel, que os envolve. O conjunto também possui um sistema de vécuo ¢
uma reserva de gis argdnio. O arco voltaico forma-se entre a ponta do eletrodo e o cadinho
com a amostra, quando estes sdo ligados aos pdlos de uma fonte de corrente continua, obtida
através de um gerador de corrente continua. A figura 3.1 mostra o forno de fus@o a arco de

forma esquemdtica e uma foto do mesmo pronto para operagio.

Devido as altas temperaturas alcancadas com o uso de arcos voltaicos, da ordem de
10*C, o cadinho e o brago mével sio confeccionados em cobre e refrigerados com égua
corrente, garantindo assim, extragcio de grande parte do calor fornecido ao sistema. Uma
fragdo do calor dissipa-se na forma de radiagio e provoca um pequeno aquecimento da

cimara, fato que ndo prejudica a operagio.

O procedimento para a utilizagdo do forno inicia-se com a colocagio dos metais na
cavidade do cadinho e o posterior fechamento da tampa de vidro existente na cimara,
conseguindo-se assim, isolar a atmosfera interna da externa ao forno. Primeiro coloca-se o
metal com ponto de fusdo inferior, ¢ sobre o mesmo aquele de ponto de fusdo superior. Como
os inetais sfo fundidos em uma temperatura muito elevada, a formagio de oxidos pode ocorrer
e prejudicar a obtencdo das amostras em relagio s composigdes planejadas. Portanto, a fusdo
deve ser executada em uma atmosfera inerte. Esta substituicBo dos gases envolve,
inicialmente, a formacao de vicuo, da ordem de 2 X 10° Torr, por 30 minutos, seguida pelo
preenchimento da cAmara com o gds argdnio ultra puro até a pressdo atmosférica. Esta
operagdo ¢ repetida por mais duas vezes, a fim de garantir com mais seguranga, a condi¢do

ideal de atmosfera inerte.

O sistema de refrigeragio do cadinho € entdo acionado e a fonte elétrica ligada. O arco
voltaico forma-se quando a ponta do eletrodo de tungsténio preso ao brago mével toca a ponta

de um outro eletrodo preso ao cadinho de cobre. Em seguida, o arco € direcionado ac material
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que deseja-se fundir, mantendo-o neste até que o material seja fundido completamente.
Controlando o arco voltaico e inclinando a cidmara, a amostra é movimentada de um lado ao
outro do cadinho, por trés vezes, tentando-se assim atingir alto nivel de homogeneidade.
Nesse ponto, a fonte de corrente continua € desligada e o lingote solidifica-se no cadinho
devido a sua refrigeracdo. As etapas que envolvem a criagdo de atmosfera inerte sdo repetidas
e as amostras novamente fundidas. A realizacio dessa operacio estd associada a necessidade

de atingir alto nivel de homogeneidade constitucional dos lingotes.
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Figura 3.1. Forno de fusfio a arco: (a) diagrama esquematico ¢ (b) forno pronto para operagéo.
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A temperatura de fusdo do processo € controlada unicamente pelo valor da corrente
elétrica que se aplica, uma vez que outras possiveis varidveis do sistema, como a pressao, por
exemplo, sdo mantidas constantes durante o processo. As fusdes foram feitas com correntes

que variaram na faixa entre 100 e 150 A.

Embora a liga funda-se a 1.150°C, o forno atinge temperaturas bem mais elevadas
durante o processo de fusfo (foi comprovado pela fusdo de amostras com ponto de fusdo bem
mais alto). Em vista disso, existe probabilidade que uma pequena fragio do material seja
vaporizada durante o processo de fusfo, aiterando assim, a composigéio do sistema. Em fungéo
de ndo se conhecer o teor de tais perdas, as amostras foram preparadas seguindo a composi¢éo
exata. Ao fim de averiguar a quantidade de massa perdida nestas etapas, ap6s a retirada da
cdmara, uma nova pesagem das amostras € feita. O patamar considerado aceitdvel é de 2% de

perdas. Valores de perda superiores podem implicar em um desvio acentuado da composicio

prevista.

3.3 Solidificacio Direcional das Amostras

A preparagdo do material para a fusdo direcional exigiu que as amostras da liga obtidas na
etapa anterior fossem fragmentadas, possibilitando assim, que o produto resultante fosse
inserido nos cadinhos. Os cadinhos utilizados foram tubos confeccionados em alumina
fornecidos pela CETEBRA, Sdo Carlos, SP, com 0,7 cm de didmetro interno. Em cada tubo
foram feitos dois cortes a fim de facilitar a evacuac@o das mesmas e também, para permitir a
liberacio dos gases formados durante processo de solidificacio. Previamente, as ampolas
foram submetidas & decapagem com solugio de 1% de 4cido fluoridrico por dois minutos,

sendo posteriormente enxaguadas com alcool e secas ao ar ambiente,

A etapa de solidificagdo direcional da liga eutética Ni-NisSi envolveu, basicamente, a
utilizacio de um forno de solidificacdo direcional com fonte de indugdo. Este equipamento €
constituido pela unidade de aquecimento, unidade de movimentagiio de amostras ¢ pelo

sistema de medida e controle de temperatura.

A unidade de aquecimento compde-se de dois tubos de quartzo e um susceptor

envolvidos por uma bobina de inducfic. Os tubos de quartzo sdo montados coaxialmente, ¢
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servem para protecio tanto da amostra, como da fonte de indugfo. Outra fungdo dos tubos de
quartzo é fornecer e manter a atmosfera controlada através do sistema de vdcuo e injegdo de
argdnio. O susceptor ¢ obtido de um tubo de tintalo e serve como fonte de calor gerado pelo
campo magnético induzido. A bobina de indugdo € constituida por um tubo com geometria
espiral confeccionado em cobre. Tal bobina € conectada a uma fonte de radio-frequéncia de
250 kHz e poténcia de 7,5 kW. Para garantir a refrigeragio da bobina, a mesma € resfriada
pela passagem de dgua. Os suportes dos tubos do quartzo s3o também resfriados por um
sistema de refrigeracio adicional. O esquema do equipamento utilizado para a fuséo

direcional e a foto do mesmo em operagio no laboratério podem ser vistos na figura 3.2.

O movimento de transiagio da amostra dentro da unidade de aquecimento € obtido
através de um motor de corrente continua, de 25 W de poténcia, ligado a um redutor de
velocidades e a um fuso que permite a ascendéncia ou descendéncia de uma base metdlica.
Essa base serve de suporte para um segundo motor semelhante ao primeiro que estd ligado
diretamente ao mandril porta-amostra. Esse Gltimo motor possibilita a rotagdo da amostra.
Variando a tensdo de alimentagdo dos motores, as amostras podem ser deslocadas dentro de

faixa de velocidade de 6,0 mm/h a 20,0 mmv/h, e giradas com rotagio méxima de 150 rpm.

O sistema de medida e controle de temperatura é considerado parte fundamental da
solidificagdo direcional, e estd indiscutivelmente associado 2 repetibilidade dos experimentos,
bem como 2 validade dos resultados obtidos. Levando isso em consideragido, a temperatura foi
medida através de um pirdmetro 6tico conectado a um controlador de temperatura digital. Este
controlador é microprocessado, exerce controle P.LD. a sua precisdo € de +/-0,3% do valor
estabelecido. Finalmente, ao forno foi acoplado um sistema de vdcuo e um sistema de injegio
de gis. O sistema de vicuo utilizado é constituido por uma bomba mecénica, fornecida pela
EDWARDS do BRASIL. A injecdo de gds envolveu argénio de alta pureza 99,999%. Os
experimentos de solidificagio direcional foram iniciados com o posicionamento das ampolas
com a amostra dentro de forno, de modo que a parte inferior do tubo de alumina estivesse
localizado na parte mais quente do tubo de tintalo. Apds do fechamento e a vedagdo do
sistema, sucedeu-se a evacuacdo da cimara de fusfo até 2 X 10" Torr ¢ o posterior

preenchimento com argdnio ultra puro, que foi mantido a uma pressio pouco acima de 1 atm.
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1. Conex@o para Argbnio;
2. Tubo de Quartzo;

3. Espira de Indugio;

4. Fundido;
5.
6.
7.

Cadinho de Alumina;
Tubo de Tantalo;
Conexdo para Vécuo;
8. Moto-Redutor - Rotagao;
9. Fuso para Translagéo;
10. Motor de Passo - Translagio;
11. Moto-Redutor - Rotacdo.

bj

Figura 3.2. Forno de solidificagdo direcional de ligas de alto ponto de fusdo a) diagrama

esquemdtico e (b) forno em operacéo.
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A camara foi lavada quatro vezes com argdnio, a fim de garantir atmosfera inerte. A
seguir, iniciava-se a fusio da amostra com a aplicacdo de 25 % da poténcia total. A
temperatura da zona quente do forno foi ajustada 4 1.300°C. As amostras permaneciam nessa
temperatura por 10 minutos, com o fim de homogeneizagio de temperaturas. Apds o periodo
de homogeneizagdo, iniciava-se o processamento das amostras com o movimento descendente
das mesmas em direcdo a parte inferior do forno, que foi mantido a temperatura ambiente.
Nos experimentos executados nesse trabalho, as velocidades de descida (translagdo) das

amostras da liga Ni-Ni3Si variaram dentro da faixa 6,5 a 20,0 mm/h. Ao final do processo, o

lingote € visto como na figura 3.3.

Figura 3.3. Lingote da liga Ni-Ni;Si ap0s a solidificacio direcional.

3.4 Caracterizacio das Amostras

A caracterizacdo das amostras das ligas estudada neste trabalho pode ser divida em dois
estdgios: primeiro, ap6s a fusdo em forno a arco, ou seja, no estado bruto de fusio, e segundo,

depois de solidificac@o direcional.

A caracterizacfo das amostras no estado bruto de fusfio teve como objetivos principais o
estudo da morfologia de crescimento e a verificagio da composicio e temperatura de fusdo da
liga eutética. Para esse fim, as amostras com composi¢des eutética, hipoeutética e
hipereutética obtidas em forno a arco foram analisadas através das técnicas de microscopia
ptica e andlise térmica diferencial (DTA). Por outro lado, a caracterizagfo feita no segundo

estdgio, ou seja, apds a solidificacdo direcional das amostras com composicio eutética,
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abrangeu o uso das técnicas de microscopia dptica e eletrénica de varredura, espectrometria
por dispersido de energia (EDS), calorimetria diferencial de varredura (DSC), difragéo de
raios-X, bem como os ensaios de microdureza e compressdio. A seguir, os procedimentos

usados na etapa de caracterizagio das amostras sio descritos de forma detalhada.
3.4.1 Andlise Microscopica

A andlise microscépica foi a parte inicial da caracterizag@o das amostras. Essa etapa
abrangeu a preparacdo das amostras por técnicas de metalografia e andlises por microscopia

ptica e eletronica de varredura (MEV).

Para a realizagio das andlises microscépicas, tornou-se necessdrio que as amostras
obtidas em cada uma das solidificagdes, tanto controladas, como nio controladas, passassem
por uma seqiiéncia de procedimentos adequados. Inicialmente, as amostras foram cortadas
com serra de alta velocidade usando discos abrasivos e diamantados, sendo que as amostras
no estado bruto de fusdo foram cortadas em suas regides centrais, enquanto as solidificadas

direcionalmente foram cortadas transversalmente e longitudinalmente, conforme mostrado na

figura 3.4.

|

Corte longitudinal
U feito em cada parte

1
2
3
4
5

Corte transversal

Figura 3.4. Diagrama esquemdtico dos cortes realizados em cada lingote.
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Na segiiéncia, as amostras foram embutidas a quente em baquelite e submetidas a
técnicas de metalografia convencionais, tendo como objetivos a remogio da camada
superficial da amostra que foi danificada durante o corte ¢ a obtengio de planicidade
superficial necessdria para andlise microscépica. O procedimento metalogrifico incluiu o
lixamento com lixas de granulometria 220, 320, 400, 600 ¢ 1.200, seguido por polimento
mecinico em panos metalogrificos com pasta de diamante de 6, 3, e | pm e molhados com
dlcool etilico absoluto. Apds cada etapa, as amostras foram lavadas para a retirada da pasta.
Esta lavagem foi feita com dgua e sabfo, seguida por banho de dlcool em aparelho de ultra-
som, e secagem a0 ar quente. Na parte final do polimento mecéinico foi usada uma suspenséo

orgénica de polimento (OPS).

O passo seguinte ao polimento foi o ataque quimico das amostras. O ataque quimico ¢
uma das técnicas largamente usada na caracterizagdo de materiais, pois possibilita e/ou facilita
a visualizagdo da morfologia e a revelagio das fases. A escolha do ataque quimico para um
material especifico, envolve técnicas de tentativa e erro, e geralmente, € considerada mais arte
do que ciéncia [Tuck, 1975]. Como na literatura ndo foi encontrado um reagente especifico
para o ataque do eutético em questdo, tormou-se necessdrio achar esse ataque quimico para a

analise da microestrutura do eutético Ni-NizSi. Os reagentes testados s@o listados a seguir
[Voort, 68]:

a. Selugdo de Cooks: 7,5 ml HF, 2,5 ml de HNQO3, 200 mi de metanoi, 2-4 min.;

b. Soluglio universal para ligas de niquel: 25 gr de CrOs, 150 mi de HCI, 50 mli de
agua, 5-20s;

c. Solugdo de Bucheit: 50 ml de acido lactico, 30 ml de HNO; e 2 mi de HF, 1 min;

d. Solugio universal para ligas de niquel: 50 ml de HCl e 1-2 ml H;0; (30%), 30s;

e. Solucdo de Beraha: 1 parte de HCI, | parte de dgua e 1g de FeCls, 10-30s.

Dentre todas combinagdes de solugdes e tempos testados, a que apresentou os melhores
resultados foi a solugdo de Beraha com tempo de ataque 15 s. Apés esse procedimento de
ataque quimico, as amostras foram lavadas em banho de etanol em ultra-som e secadas ao ar

quente.
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A andlise por microscopia o6ptica foi feita em microscépio Neophot-32. Esse
microscdpio éptico € do tipo invertido e tem faixa de aumento variando de 10 a 2.000 vezes.
Ele possui dois conjuntos com quatro filtros cada, 08 quais permitem, através de vdrias
combinagdes, obter virios comprimentos de ondas dentro de espectro de luz visivel (400-720
nm). Além disso, outras caracteristicas que podem ser variadas sdo tipo de luz (natural ou
polarizada) e tipo de iluminagdo (campo claro ou campo escuro). Assim, a escolha adequada
dos filtros, da luz e de iluminagfio viabiliza alto nivel de contraste na imagem das amostras e
qualidade das micrografias. A andlise realizada nesse microscépio compreendeu a andlise da

morfologia de solidificagio e também, a determinacgio de espacamento lamelar da liga eutética
Ni-NisSi.

A microscopia eletrdnica de varredura (MEV) foi executada no microscépio JEGL,
modelo JXA-840A. Como carateristicas principais desse microscépio podem ser citadas a
resolugdo minima de 100 A e aumento maximo possivel de 100.000 vezes. Também, ele
possui dois dispositivos acopiados: um de espectrometria por dispersdo de energia (EDS) e
um de emiss3o de raios-X (XRE). A andlise por EDS possibilita determinar a composi¢io
geral do material, bem como as composices das fases constituintes. A técnica de emisséo de
raios-X (XRE) permite identificar a distribuicio do soluto entre as fases. As andlises
realizadas neste trabalho objetivaram o estudo da microestrutura no tocante a morfologia ¢
relevo das fases e a determinagdo da composicio quimica das fases. Infelizmente, as
vantagens da XRE ndo puderam ser usadas, pois as composi¢cdes das fases sio muito
préximas. A preparacio das amostras para a andlise por microscopia eletrénica envolveu o
procedimento semelhante ao da analise por microscopia 6ptica, s6 que nesse caso, as amostras

ndo foram atacadas quimicamente.
3.4.2 Analise Térmica

A andlise térmica, junto com a andlise metalogréfica, € fundamental na caracterizagio de
um material. A andlise térmica diferencial (DTA) é a técnica mais simples € a mais usada. O
principio dessa técnica € baseado no registro de diferenca da temperatura, AT, entre a amostra
e o material de referéncia, enquantc ambos sdo submetidos ao mesmo programa de
aquecimento. Em geral, a andlise térmica é utilizada para determinar as temperaturas de

transformacio de fases que ocorrem dentro da faixa de temperaturas examinada. Nesse estudo,
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a andlise térmica realizou-se em amostras no estado bruto de fusdo, bem como em amostras
solidificadas direcionalmente. O equipamento utilizado foi da marca Netzsch, modelo STA
409C, sob condigbes seguintes: atmosfera protetora de argdnio, cadinho de alumina, cadinho
de referéncia (alumina) vazio, temperatura mdxima de 1.300°C, e taxas de aquecimento ¢
resfriamento de 10°C e de 5°C/min para amostras no estado bruto de fusdo. Antes da andlise,
as amostras foram limpas em dlcool em ultra-som. A andlise realizada com amostras no estado
bruto de fusdo visou a verificagdo da temperatura eutética e das temperaturas de demais
transformacdes de fase. Em complementagio, nesse mesmo equipamento foi feita a analise de
calorimetria diferencial de varredura (DSC) das amostras solidificadas direcionalmente, ¢
portanto, exibindo microestrutura totalmente eutética, aplicando taxas de aquecimento e
resfriamento de 1, 5, 10, 20 e 40°C/min. O procedimento e demais condi¢des foram os
mesmos descritos anteriormente. Essa andlise teve como objetivo o estudo de influéncia da
taxa de resfriamento na temperatura eutética. Na determinagio de temperaturas de
transformacfo utilizou-se o sistema padrio “onset”, onde a temperatura da transformacéo €
determinada através do ponto de interceptagdo da reta tangente 3 curva que antecede a

transformacio, e da que sucede a transformagio.

3.4.3 Difracdo de Raios-X

A téenica de difracdo de raios-X € largamente usada na caracterizagdo dos materiais,
pois fornece muitas informagBes sobre estrutura cristalina. Através dela € possivel identificar
a estrutura cristalina das fases presentes, obter os valores das dimensdes estruturais, tais como
parimetro da rede e distdncia interplanar, bem como detectar a presenca de defeitos. A
obtengdo de raios-X para difragdo envolve a aplicagio de elevadas diferengas de potencial
entre um c4todo ¢ um anodo, dentro de um sistema apresentando alto vicuo. O funcionamento
do sistema é bastante simples. Ao ser aquecido, o filamento de tungsténio (citodo) libera
elétrons por emissdo termo-idnica. Devido a elevada diferenca de potencial, os el€trons
liberados sdo acelerados, ganham energia cinética e movimentam-se em direcdo ao &nodo
(metal examinado). Ao colidirem com o dnodo, estes elétrons provocam a emissdo de raios-X.
O espectro de emissdo de raios-X € caracterfstico quando o feixe incide em um conjunto de
tomos ordenados, como é o caso da estrutura cristalina, e caso este feixe monocromatico
apresentar comprimento de onda com valor semelhante 20s espacamentos entre tais 4tomos,

entio ocotrerd interferéncia construtiva em algumas direcdes e destrutiva em outras. A
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condicdo para interferéncia construtiva, ou seja, producio de picos de difragdo € determinada

através a lei de Bragg:
nA=2d,, sen 8 3.1

onde n é a ordem de difragdo, A € o comprimento de onda dos raios-X, dy,, € a distincia

interplanar entre os planos cristalinos e 8 € o angulo de incidéncia do feixe de raios-X.

O método de raios-X mais comum ¢ o método de pé. Nesse método a amostra do matenal
a ser utilizado no ensaio tem a forma de p6 fino para obter-se grios orientados em diferentes
direcdes, possibilitando interferéncia construtiva com o feixe incidente em algumas direcdes.
Em equipamentos modernos, a andlise de cristais por raios-X utiliza difratémetros equipados
com contadores que possibilitam a deteccdio de 4ngulo e intensidade do feixe difratado. O
registrador automaticamente monitora a intensidade do feixe, enquanto o contador desloca-se
em sincronismo com a amostra através da faixa de valores de 26. Dessa forma, os angulos dos

feixes difratados e as suas intensidades podem ser registrados ao mesmo tempo.

Neste trabalho, empregou-se a anélise por difrac@o de raios-X para identificar as fases
presentes na liga eutética. As andlises foram feitas em difratdmetro Philips com radiacio K o
de cobre (45kV, 30mA) e velocidade de 0,02%min, dentro da faixa de Angulos 20° a 90°, A
moagem das amostras ndo foi possivel devido a ductilidade do material, e portanto, o material
analisado foi na forma de pedagos com uma face plana e polida. Apds a andlise dos
difratogramas, o banco de dados JCPDS (Joint Comitee for Powder Difraction Standards) foi
consultado visando a identificagio das fases constituintes através da comparagio com padrdes

de difracgo.
3.4.4 Ensaios Mecanicos

Para determinar as caracteristicas mecinicas bésicas da liga eutética Ni-NisSi, ensaios

de microdureza e compressao foram realizados.
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A dureza de um material pode ser determinada usando dois tipos de testes: o teste por
riscos e o teste de indentacdo da superficie. O dltimo pode ser usado apenas em materiais
capazes de deformar plasticamente, como metais e materiais termoplasticos, enquanto que 0
teste por riscos € usado principalmente em materiais cerdmicos. Existem vdrios tipos de testes

de indentacdo, tais como o teste Brinell, teste Vickers, teste Rockwell, etc.

Neste trabalho, o ensaio de microdureza Vickers foi utilizado, devido a sua rapidez e
facilidade. Esse tipo de ensaio é realizado em um microscépio 6ptico adaptado para esse fim.
Um pequeno indentador de diamante na forma de uma pirdmide com base quadrada e dngulo
de 136° entre as faces triangulares, é embutido na superficie de uma lente da objetiva do
microscépio. A superficie da amostra deve ser preparada para micro-andlise, isto €, bem
polida e atacada quimicamente. Observando a microestrutura sob aumento elevado (200-
2000x), qualquer micro-constituinte pode ser escolhido para sofrer a indentagio [John, 92]. A
carga aplicada produz um losango. A microdureza Vickers pode ser determinada através a

equagio:

_1,8544F

HV o7

3.2)

onde D (em um) é a média dos comprimentos das diagonais e F (em g) € a carga utilizada. Os
ensaios foram realizados no mesmo microscopio usado na andlise microscépica. As medidas
foram feitas nas amostras de Ni puro, Ni3Si, bem como nas amostras com composicio eutética
no estado bruto de fusdo e solidificadas direcionalmente. As indentagGes foram realizadas

com as cargas de 100, 200, e 500g, respectivamente

O ensaio de compressio foi utilizado para determinar algumas propriedades mecénicas
da liga investigada. Os corpos de prova foram usinados a partir das amostras solidificadas
direcionalmente. Como elas ji apresentavam forma cilindrica com didmetro de 6,5 mm,
aproveitou-se suas dimensdes, sendo necessédrio apenas cortd-las. Assim, os corpos de prova
possufam forma cilindrica com didmetro de 6,5 mm e comprimento variando entre 8 ¢ 9 mm,

ou seja, possufam a relacdo comprimento/didmetro entre 1,0 e 1.5.
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Os ensaios foram realizados em equipamento MTS Test Star II, com capacidade de
carga de [00.000 N para ensaios a frio. e 20.000 N para ensaios a quente. As temperaturas dos
ensaios foram 23. 200. 400. 800 e 950°C, respectivamente. A velocidade de aplicacio de
carga foi 10™ 5™ e deformagdo maxima de 50%. A partir do grafico carga x deslocamento, foi

calculado o grifico tensio x deformacgdo.



Capitulo 4

Resultados e Discussdes

4.1. Consideracdes Iniciais

Considerando que este trabalho abrangeu a obtengdo e a caracterizacdo das amostras do
sistema Ni-S1 em dois estados distintos. ou seja, no estado bruto de fusdo e apds a solidificagio
direcional, a apresentagfio e discussdo dos resultados obtidos também foi dividida em duas
se¢des principais. visando facilitar e tornar mais clara a visualizagio e a compreensio dos
mesmos. Antes de apresentar e discutir os resultados de forma mais detalhada. é conveniente

revisar os objetivos que levaram a conducio dos experimentos de ambas as etapas.

Inicialmente. na secdio referente as ligas Ni-Si no estado bruto de fusdo. sdo analisados
os resultados relacionados as amostras obtidas em forno a arco. O objetivo principal desta
etapa fol analisar a microestrutura ¢ o modo de crescimento das fases constituintes das ligas
preparadas, ¢ tambeém, verificar a composi¢do e a temperatura de fusdo da liga eutética
localizada na parte rica em niquel do sistema Ni-Si. Na secio subseqiiente, foram tratados os
resultados obtidos durante a solidificagdo direcional da liga eutética Ni-Ni;Si. A apresentagio e
discussdo elaboradas nesta secio referem-se a caracterizagdo das ligas processadas sob
diversas taxas de crescimento. objetivando analisar a influéncia desta varidvel na
microestrutura. Para isso. tornou-se necessario determinar e analisar duas caracteristicas
principais da microestrutura eutética: o espagamento lamelar e a regularidade. Além disso. a
identificacdo das fases constituintes do eutético estudado, bem como a influéncia da taxa de
solidifica¢do na temperatura eutética foram também conduzidas. Finalmente. os resultados de

microdureza ¢ de ensaios de compressdo da liga eutética Ni-Ni;Si sio apresentados.
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4.2. Ligas Ni-Si no Estado Bruto de Fusio

Os resultados obtidos nessa etapa do trabalho referem-se a caracterizagdo das ligas
preparadas em forno a arco voltdico. no tocante & microestrutura ¢ ao modo de crescimento
das fases das ligas analisadas. Em relagio i microestrutura, inicialmente sio apresentados
resuitados da analise microscopica. os quais permitem discutir o modo de crescimento dessas

ligas, e em seguida, os resultados obtidos através da analise térmica.

A preparacdo das ligas envolveu composigdes que permitiram estudar, além da liga
eutética, as caracteristicas do sistema Ni-Si na regidio préxima a composiciio eutética. Assim.
para esse fim, foram analisadas ligas de composicdo eutética. hipoeutética e hipereutética,

cujas composices sdo mostradas na tabela 3.1 do capitulo anterior.

4.2.1. Analise Microestrutural

A observagdo de amostras com composicdes diferentes da eutética. através da
microscopia dtica, permitiu observar a forma de crescimento das fases. De acordo com a teoria
[Hunt. 1966}, o modo de crescimento das fases constituintes na transformagio eutética
determina diretamente a forma da estrutura resultante. Portanto, primeiro foi observada e

analisada a natureza de solidificacdo dessas fases.

A observacdo de microestruturas hipoeutéticas e hipereutéticas. onde as fases
primdrias exibem crescimento competitivo com a estrutura eutética permitiu avaliar o
comportamento das mesmas durante a solidificagdo. A figura 4.1 mostra a microestrutura de
solidificagdio das ligas de composi¢io hipoeutética e hipereutética, com formagdo das fases
primarias oNi e NiSi. respectivamente, envolvidas por estrutura eutética. E importante
salientar que nas micrografias, a fase mais escura ¢ a fase aNi, enquanto a mais clara, a fase

mtermetalica Ni;Si.

Pode-se notar que as dendritas das fases primarias solidificam de maneira completamente
isotropica. e que ndo existe direcdio de crescimento preferencial. Este modo de crescimento ¢

resultado de um crescimento controlado totalmente por difusfio. onde nio existe nenhum



41

obstaculo para a transferéncia de atomos entre liquido e sélido, e ¢ tipico para as fases ndo-

facetadas. Quanto a aNi, tal observago esta em concordincia com o comportamento previsto

na analise tedrica.

a)

b)

Figura 4.1. Microestrutura das ligas com composigio a) hipoeutética e b} hipereutética.
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Por outro lado. o fato que a fase Ni;Si também cresce de modo ndo-facetado ¢
intrigante. A fase Ni;Si representa um composto intermetalico. e tais compostos. como exibem
estruturas complexas e altos valores de entropia de fusdo. geralmente solidificam de maneira
facetada. Assim. surge a pergunta: como uma fase intermetdlica com alto valor de entropia de
fusdo solidifica de modo ndo-facetado? Uma explicagdo plausivel é que tal transicio
facetada/ndo-facetada € resultado direto da interferéncia do modo de crescimento de uma fase
no da outra. Tal fendmeno ja foi observado na solidificacdo de varios eutéticos, onde uma das

fases constituintes € intermetalica e foi descrito anteriormente por Elliott [Elliott, 1977].

A investigagdo da microestrutura de ligas de composicdo eutética mostrou alguns
resultados bastante interessantes. Primeiro, mesmo considerando que a solidificacfio ocorreu
em condi¢des de ndo equilibrio. pois a fusdo em forno a arco ndo permite nenhum controle sob
o modo de resfriamento do material. as morfologias resultantes mostraram alto grau de
regularidade, com uma orientagio claramente dependente da dire¢do do fluxo de calor durante
a solidificacdo (figura 4.2). Tal comportamento indica que o crescimento eutético em
condi¢cdes de controle de diregio e de taxa de solidificacio permitiria obter estruturas

regulares. anisotrdpicas, e bem alinhadas. denominadas por compésitos in situ.

Além disso. foram observadas variagdes de regularidade da microestrutura de uma
mesma amostra. As regides localizadas proxima a superficie superior do lingote exibiram maior
regularidade. enquanto que aquelas proximas & superficie inferior. baixa regularidade. A
explicacdo para tal fendmeno ¢ que vdrias regides foram expostas a diferentes taxas de
resfriamento, devido as intensidades distintas de extragdo do calor, ¢ conseqiientemente.
solidificaram sob taxas diferentes. Por exemplo, a parte préxima da superficie inferior, em
contato com o cadinho de cobre refrigerado a dgua, esteve sujeita a uma taxa de resfriamento
maior que a parte interior ou aquela proxima a superficie superior, em contato com atmosfera
do forno, onde ocorreu resfriamento por convecgdo (atmosfera de argdnio) e radiagdo com o
ambiente do forno. Este fendmeno mostra que ¢ aumento da taxa de solidificagdo provoca a

diminuicdo da regularidade e estd de acordo com a teoria de crescimento eutético regular

(Hunt. 1966].
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Figura 4.2. Microestrutura da liga eutética Ni-Si no estado bruto de fusdo.

Embora a solidificagdo ocorresse em condigdes distintas do equilibrio, e vérias regides
solidificaram sob taxas distintas, a microestrutura da liga com composi¢io eutética consistiu-se
apenas de um eutético lamelar, sem a presenga de fases primarias. A partir desta observacio
pode-se concluir duas coisas: primeiro, a amostra estava exatamente na composigdo eutética,
ou seja a composicdo eutética citada na literatura esta em concordancia com os resultados
obtidos, e segundo, a solidificacdo ocorreu dentro da zona de crescimento cooperativo. Além
disso, a estrutura eutética foi bem mais regular no caso de amostras com composicio eutética
do que nadquelas com composigdes hipo e hipereutéticas. Isso pode ser explicado pelo fato que
a presenca da fase primaria provoca alteragdes locais na direcio de crescimento, o que
perturba o crescimento regular do eutético, e acarreta na degeneracio da microestrutura

eutética.

Outro fato bastante interessante que esta relacionado a formaciio da estrutura eutética é
sua forma de crescimento. A anélise de amostras preparadas com composigdes hipoeutéticas e
hipereutéticas revelou que a fase priméria é fundamental na nucleagio das fases da estrutura
eutética. O fato que a estrutura eutética forma-se com a nucleagiio da fase de maior ponto de
fuso ¢ citado na literatura por varios autores. Na andlise das ligas com composigdes proximas
a composi¢io eutética, observou-se que isto realmente acontece, pois a fase «Ni ¢ primeira a
formar nicleos. Quando a fase priméria é o composto Ni;Si, ela é envolvida por um filme da

fase aNi, e a estrutura eutética ¢ formada a partir dessa fase, como mostra a figura 4.3
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Figura 4.3. Formagdo da estrutura eutética a partir da fase NizSi.

Por outro lado, quando a fase primaria é a fase aNi, que é a fase de crescimento
preferencial nesse sistema, a estrutura eutética cresce diretamente da superficie dessa fase, a
partir do momento quando sio estabelecidas as condigdes para o crescimento, isto &, quando o
liquido a frente da superficie da fase primaria atinge a temperatura eutética. A figura 4.4

mostra a formagfio da estrutura eutética a partir da fase uNi.

Figura 4.4. Formag8o da estrutura eutética a partir da fase oNi.
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4.2.2 Analise Térmica

Como em geral. a literatura apresenta dados diferentes sobre a temperatura eutética de
um dado sistema, tornou-se necessario conferir a temperatura de fusdo do eutético aqui
estudado. Para esta finalidade, as amostras com composigido eutética foram submetidas a
técnica de andlise térmica diferencial (DTA). Em complementagdo, objetivou-se também

verificar as temperaturas de transformacgdes no estado sélido.

A analise térmica foi conduzida em dois ciclos de aquecimento ¢ resfriamento, utilizando
diferentes taxas de resfriamento: 5 e 10°C/min. Porém, ambas as taxas produziram resultados
semelhantes. e 0 motive principal de avaliar o processo duas vezes foi assegurar o contato
térmico adequado entre a amostra e o cadinho de alumina. pois 0 mesmo ¢ crucial na obtengdo

de resultados

No crescimento eutético. € interessante determinar as temperaturas de equilibrio durante
o aquecimento das amostras. A etapa de resfriamento nfo foi usada para a determinagdo dessas
temperaturas devido 4 natureza da transformago eutética. Durante a solidificagdo de uma liga
com composi¢dc eutética, ocorre uma redistribuigdo de atomos na interface sélido/liquido
levando a um fluxo do soluto. Com o actiimulo de atomos junto ao liquido interfacial. ocorrem
alteracdes constitucionais no mesmo, 0 que provoca alteragdes na temperatura de
transformacdo eutética. Assim, a transformacdo eutética ocorre em temperaturas menores que
a temperatura eutética, Tg, ou seja, o liquido interfacial fica super-resfriado. A intensidade
deste super-resfriamento governa as caracteristicas do crescimento eutético. O resultado deste

fendmeno foi analisado nesse trabalho também, e sera discutido em seguida.

A figura 4.5 mostra uma curva tipica de aquecimento obtida durante analise térmica da
liga eutética Ni-Ni;Si. A temperatura “onset” de transformagfo eutética foi determinada como
sendo igual a 1.153°C, que esta em boa concordéncia com os dados da literatura (tabela 4.1).
Também, observa-se que o pico referente a transformacdo eutética é bem definido e estreito,
caracteristico de fusfio congruente, ou seja, fusfo em uma Unica etapa, sem dissociacdo e/ou
mudanca da estequiometria inicial. Além disso. a auséncia de picos alargados, indica que ©

material analisado € livre de impurezas.
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Figura 4.5. Curva de aquecimento da liga eutética Ni-Si obtida através DTA.

Além do pico associado a transformagdo eutética, foram detectados mais dois picos.
Como descrito anteriormente. a liga com composi¢do eutética sofre duas transformacdes de
fase no estado sdlido, durante o aquecimento da temperatura ambiente até a temperatura de
fusdo. Observou-se que o primeiro pico, que corresponde a temperatura de 1.042°C,
caracteriza a transformacfo peritetdide o + f3; <> B;. O outro, 4 temperatura de 1.120°C, ¢
relacionado a transformagdo polimdrfica B, <> ;. As temperaturas dessas transformagdes,
determinadas através DTA neste trabalho e as citadas na literatura. conforme mostrado na

tabela 4.1, estdo em boa concordincia.

Tabela 4.1. Temperaturas de transformacdes de fases da liga eutética Ni-Si.

Transformagdo Esse trabalho Ovya [1983] Okamoto [1938]
o+ B —Bs 1.042°C 1.035°C 1.040°C
By > Bs 1.120°C 1.115°C 1.125°C
L—a+b 1.153°C 1.143°C 1.152°C
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Além da wutilizagdo da técnica DTA, as amostras da liga Ni-Si também foram analisadas
por calorimetria diferencial de varredura (DSC), a fim de se avaliar o efeito das taxas de

resfriamento no valor da temperatura de transformacio eutética.

Na realizagdo da analise térmica por DSC, pequena quantidade da liga eutética, 319 mg,
foi colocada no porta amostras de um equipamento de analise térmica Netzsch STA 409. A
amostra foi submetida a ciclos de aquecimento e posterior resfriamento na unidade DSC. As

taxas empregadas situaram-se na faixa de 1°C/min a 40°C/min.

A figura 4.6 mostra as curvas de DSC, de aquecimento e resfriamento com taxas de
1°C/min a 40°C/min. Analisando-as, pode-se notar que a drea abaixo do pico referente
- transformacdo eutética, torna-se mais eétreita com o aumento da taxa de resfriamento. Os
resultados dos ciclos de aquecimento apontaram para uma temperatura eutética, tomada como

sendo igual & temperatura do inicio do pico DSC, de 1.153+/-0,1°C.
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Figura 4.6. Curvas de aquecimento e resfriamento da liga eutética Ni-Si solidificada
direcionalmente. obtidas através de DSC.
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Por outro lado. nos ciclos de resfriamento. constatou-se uma dependéncia da
temperatura de transformacdo com a taxa de resfriamento imposta. Um aumento nessa taxa

provocou uma diminui¢do na temperatura de crescimento. conforme mostrado na figura 4.7.
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Figura 4.7. Influéncia da taxa de resfriamento na temperatura de transformagdo eutética.

Esse fendmeno pode ser explicado pela natureza do crescimento das ligas eutéticas.
Devido a sua natureza. o processo € denominado de crescimento cooperativo e € governado
pela difusdo de curto alcance. Com o aumento de taxa de resfriamento, o tempo para difuséo
diminui, causando maior diferenca entre a concentracdo do liquido interfacial C; ¢ a
concentragdo eutética Ce. Como esta diferenca composicional determina diretamente a
intensidade do super-resfriamento, isto ¢, a diferenga entre a temperatura eutética ¢ a
temperatura na qual a transformacdo eutética reaimente ocorre, o aumento da taxa de

resfriamento resulta na diminuigdo da temperatura de transformacéo eutética.
4.3 Liga Eutética Ni-Nissi Solidificada Direcionalmente
A descrigdo aqui elaborada € relacionada 4 microestrurura da liga eutética solidificada

direcionaimente em um forno do tipo Bridgman com aquecimento indutive. Foram conduzidos

cinco experimentos, com velocidades de solidificacdo distintas. As taxas de solidificacdo
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empregadas foram 0,65; 1.15; 1.40; 1,65 ¢ 2.0 cm/h. respectivamente. Em relacdo a
microestrutura. inicialmente sdo apresentados resultados que permitem discutir a influéncia da

taxa de solidificacio nas duas principats caracteristicas da microestrutura eutética: o

espagamento lamelar ¢ a regularidade.

A analise microestrutural das amostras processadas por solidificagdo direcional forneceu
resultados interessantes no tocante a evolugdo da microestrutura, & morfologia, a regularidade
e ao espagamento regular. Freqiientemente, o processamento de ligas eutéticas com ponto de
fusio elevado envolve viarias dificuldades, como por exemplo a oxidagio das amostras, a
evaporagdo de constituintes, a formagio de porosidades. a perda de massa. ou a reagdo do
material com o cadinho. Todavia. durante a solidifica¢io direcional da liga em questdo ndo foi
enfrentada nenhuma das dificuldades mencionadas acima. Tal comportamento € importante.

quando considera-se as aplicagdes potenciais dessa liga como material estrutural.

A primeira constatagdo no tocante & microesirutura refere-se as extremidades das
amostras, referentes ao inicio e ao fim da solidificagdo, que apresentaram estrutura eutética
pouco regular. com aparecimento de dendritas de fases primarias, conforme mostrado na figura
4.8. Tal fenémeno esta ligado a diferenga entre a composigdo inicial da liga e a composigio
eutética. Considerando que € praticamente impossivel obter a mistura dos componentes na
proporgdo exatamente eutética. tal ocorréncia € perfeitamente normai na preparagao das ligas
com composigdes eutéticas. De acordo com a teoria. a solidificagdo de uma liga com
composicdo diferente da eutética inicia-se com o aparecimento da fase primaria. Tal processo é
acompanhado pela segregacdo de soluto para o liquido. ¢ conseqiientemente, pela alteragdo da
composigo do liquido ao longo da linha liquidus. até que seja atingido a composi¢cio eutética.
Assim, durante este periodo, a microestrutura pode exibir caracteristicas de crescimento

dendritico, 0 que provavelmente aconteceu aqui.

Qutro fator que também poderia provocar o fendmeno observado, ¢ a variagdo da
velocidade de solidificagio. Sukanek [Sukanek, 1982] mostrou que a taxa de solidificacdo
pode desviar-se significativamente da taxa de translacdo da ampola em processos de
solidificacdo direcional em equipamentos do tipo Bridgman. particularmente perto das

extremidades.
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Figura 4.8. Microestrutura da regido proxima a extremidade superior da liga eutética

solidificada direcionalmente - corte transversal.

Figura 4.9. Microestrutura da regifio proxima a extremidade da liga eutética solidificada

direcionalmente - corte longitudinal.

Uma outra observagio a favor da teoria de Sukanek ¢ mostrada na figura 4.9, que
apresenta ¢ corte transversal perto de uma extremidade da amostra. Nota-se uma gueda brusca

no espacamento lamelar, provocada pelo aumento da velocidade de solidificagdo. Porém, a
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regiio com espagamento inferior corresponde ao periodo inicial de solidificagdo. quando a taxa
de crescimento supera a de transla¢do. Logo apos a equalizagdo das taxas. ocorre o ajuste do
espagamento lamelar. De acordo com teoria [Hunt, 1966], com a diminui¢éo da velocidade de
solidificacdo, o ajuste do espagamento lamelar nio ocorre de forma continua. Ao contrério, a
interface solido/liquido torna-se instdvel, provocando o aumento repentino do espacamento
lamelar. Esse fendmeno foi explicado por O'Hara e Hellawell [O’Hara, 1968], e esta associado

a uma mudanca drastica no super-resfriamento a frente da interface sélido/liquido.

As figuras 4.10 a 4.14 apresentam microestruturas das segdes transversal e
longitudinal das amostras solidificadas as velocidades 0,65; 1,15; 1,40; 1,65 e 2,0 cm/h.
respectivamente. Em geral. observa-se que todas as amostras apresentaram microestrutura
regular, com as fases dispostas na forma de lamelas lado a lado. Em todos os casos, apesar da
taxa e da direcdo de crescimento serem controladas, a microestrutura cutética exibiu varios
grios eutéticos, ou seja, a estrutura obtida foi policristalina. Estes graos sdo definidos como
pequenas partes da microestrutura eutética onde as lamelas foram solidificadas em uma
determinada diregdo de crescimento. Dentro de cada grio, foi observada uma estrutura Jamelar
bem alinhada, paralela a direcio de crescimento, com espagamento lamelar regular. Além
disso, cada grio exibiu orientacdo paralela a dire¢io de crescimento. Analisando as
microestruturas das se¢des transversais das amostras processadas sob diferentes taxas de
solidificagdo (figuras 4.10a a 4.14a) notou-se que o aumento da taxa de solidificagdo acarretou

em um aumento no numero de grios eutéticos.

Apesar da estrutura lamelar, dentro de cada grio, apresentar grau de alinhamento e
regularidade elevados, com o aumento da taxa de solidificacdo, esta morfologia apresentou
certo grau de defeitos, como falhas no arranjo lamelar ou terminagGes lamelares. Foi
constatado que o tipo e quantidade de defeitos estd relacionado com as condi¢Oes de
crescimento, como a composicdo da liga (sua homogeneidade), e principalmente, com a taxa

de crescimento, como pode ser constatado através das figuras 4.10 a 4.14.

Sob baixas taxas de crescimento, o crescimento eutético ocorre proximo as condigdes de
equilibrio, o que produz microestruturas alinhadas e livre de imperfeicdes. Com o aumento da

velocidade de solidificacdo. podem ocorrer degeneragdes da microestrutura, fais come as
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descontinuidades, imperfeicdes lamelares ou a transi¢do de estrutura lamelar para estrutura

fibrosa. Além disso, a acumulagio das impurezas na interface sohdo/liquido pode provocar o

a)

b)

Figura 4.10. Microestrutura da liga eutética Ni-Si solidificada direcionalmente sob taxa

de crescimento V = 0,65 em/h: a) corte transversal; b) corte longitudinal.
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b)

Figura 4.11. Microestrutura da liga eutética Ni-Si solidificada direcionalmente sob taxa

de crescimento V = 1,15 cm/h: a) corte transversal; b) corte longitudinal.
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b)

Figura 4.12. Microestrutura da liga eutética Ni-Si solidificada direcionalmente sob taxa

de crescimentc V = 1,40 em/h: a) corte transversal; b) corte longitudinal.
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b)

Figura 4.13. Microestrutura da liga eutética Ni-Si solidificada direcionalmente sob taxa

de crescimento V = 1,65 cm/h: a) corte transversal; b) corte longitudinal.
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b)

Figura 4.14. Microestrutura da liga eutética Ni-Si solidificada direcionalmente sob taxa

de crescimento V = 2.0 cm/h: a) corte transversal; b} corte longitudinal.
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super-resfriamento  constitucional. que por sua vez. leva a instabilidade da interface
solido/liquido, acarretando na formagio de morfologia celular e colénias eutéticas. Porém.
para todas as taxas de crescimento aplicadas. a morfologia de crescimento para a liga eutética

Ni-Ni;Si foi regular, e nenhuma regido de estrutura celular ou fibrosa foi observada.

Para as ligas eutéticas com estruturas regulares, uma das principais caracteristicas é o
espacamento entre lamelas ou fibras, dependendo do tipo da morfologia. O espagamento entre
lamelas € definido como a soma da metades das larguras médias de lamelas de ambas as fases.
Também, na pratica é comum representar a variagio dessa caracteristica microestrutural com o
inverso da raiz quadrada da taxa de solidificagdo. Como descrito anteriormente, a teoria prevé
uma relagdo linear entre os dois parametros, ou seja, o produto AV deveria ser igual a uma
constante, onde A e V 530 o espag:amenté lamelar ¢ a taxa de crescimento, respectivamente.
Normalmente, existe concorddncia entre os resultados experimentais e os previstos pela

relagdo proposta por Jackson e Hunt {Hunt, 1966].

Para a determinagdo do espagamento lamelar foram selecionadas regifes livres de falhas
das amostras seccionadas transversalmente. No corte longitudinal, o espagamento lamelar é
diferente em cada grdo., devido a inclinagdo que existe entre a direcio de crescimento das
lamelas e a do corte, inviabilizando seu emprego para este fim. O espacamento lamelar foi
determinado atraves de método de interceptagio. normaimente usado na avaliagcdo de

espagamentos dendriticos ou de tamanho de grios.

A figura 4.15 apresenta a variagiio do espagamento lamelar em funcdo do inverso da raiz
quadrada da taxa de crescimento para a liga eutética Ni-NiySi solidificada direcionaimente.
Pode ser observado que a diminuigdo da velocidade de solidificagdo leva ac aumentc do
espacamento lamelar. Constatou-se, também, que a relagio A°V=constante é valida para o
sistema investigado. e o valor da constante foi calculado como igual a 3,62x107 cm’/h. Com o
aumento da taxa de solidificagdo, o fluxo lateral & frente da interface solido/liquido €
diminuido. o que leva 4 diminuicdo do espagamento lamelar, Quando o crescimento eutético €
controlado por difusdio, a constante K ¢ dnica para um dado sistema eutético. Seu valor

determina a influéncia da taxa de solidificacdo no espacamento lamelar: quando maior a
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constante, maior a variagio do espacamento lamelar para uma determinada taxa de

solidifica¢do. ou seja, maior a sensibilidade da varia¢do do espagamento lamelar.
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Figura 4.15. Variagdo do espacamento lamelar em fungdo da taxa de solidificagdo. V.

Finalmente, em transformagdes eutéticas onde uma das fases ¢ um composto
intermetalico. como no caso da fase NixSi do sistema Ni-Si. o crescimento facetade pode ser
observado, pois compostos intermetalicos apresentam altos valores de entropia de fuséo. Neste
caso, o crescimento controlado por difusdo € limitado e portanto. a solidificagéo pode resultar
em microestruturas irregulares. Além disso, fases com alta entropia de fusdo apresentam
dificuldades em relagio ac fendmeno de ramificacdo, que pode acarretar em problemas de
selecdo no espagamento lamelar [Aguiar, 1996]. A figura 4.16 apresenta a distribuicdo de
valores do espacamento lamelar para todas as taxas de solidificagdo aplicadas. Para tornar a
comparacio dos resultados obtidos sob diferentes taxas de solidificagdo mais clara, a abscissa
foi normalizada e dada em funcio de A/Amedio. Observa-se que para uma determinada taxa de
solidificagdio, os valores do espagamento lamelar ficaram dentro uma estreita faixa de 0.75
hmidic @ 1.15 Amegio- Este resultado mostra claramente que a distribuicdo do espagamento
lameliar nio depende da taxa de solidificagdio. indicando que o sistema eutético Ni-NisSi, além
da presenca de uma fase intermetélica. ndo apresenta dificuldade de selegdo de espacamentos

lamelares.
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Figura 4.16. Distribui¢do do espagamento lamelar em funcio da taxa de crescimento

4.4 Estrutura Cristalina da Liga Eutética Ni-Si

A analise por difragio de raios-X teve como objetivo nfio apenas verificar as fases
constituintes. bem como detectar a presenca de possiveis impurezas e outras fases. A analise
foi conduzida em amostras da liga eutética no estado bruto. bem como apos a solidificagéo

direcional. A figura 4.17 mostra os difractogramas obtidos.

Para identificar os picos dos difractogramas. foi consultado o banco de dados JCPDS (
Joint Comitee for Powder Difraction Standards) que fornece as distancias interplanares e suas
intensidades relativas, e também. os indices dos planos cristalinos correspondentes.
Geralmente, para classificar um material ¢ suficiente comparar trés distincias interplanares
consecutivas com as maiores intensidades, com o banco de dados. Nesse trabalho, este
procedimento ndo foi vidvel. pois as amostras ndo foram pulverizadas, o que inibe a

comparagio das intensidades com as das microfichas. Para a aplicacdo adequada da analise de



60

raios-X, o matertal deve ser na forma de po fino, para que os grios estejam orientados em

varias diregdes e assim. possibilitando a difragdo de todos os planos possiveis.

Um outro fato que impediu o procedimento tradicional foi a presenca das dire¢des de
crescimento preferenciais. Esses dois fatos também causaram a auséncia de difracdo de raios-X
de um elevado numero de planos. Portanto, o procedimento usado nesse caso abrangeu o
cilculo dos angulos 20 de todos os planos das fases constituidas pelo sistema Ni-Si, ¢ a

comparagdo dos mesmos com os observados nos difratogramas.

Analisando os difratogramas, observou-se a presen¢a de um baixo nimero de picos
(apenas 7), que pode ser explicado pela forma das amostras (nfio pulverizadas). Um outro fato
que contribuil para tal ocorréncia é a estfutura cristalina das fases eutéticas aNi e NisSi. O
niquel exibe a estrutura cibica de face centrada (cfc) que possui alta simetria e portanto, os
raios difratados dos planos paralelos sobrepdem-se. A fase intermetélica Ni;Si apresenta uma
estrutura ordenada do tipo L1, a qual é idéntica a do niquel, s6 que nos vértices das células
cristalinas encontram-se os dtomos de silicio. Conseqiientemente, ambas as fases possuem um
baixo némero de planos cristalinos que difratam os raios-X, sendo que para a faixa de dngulos

aplicada, este niimero € igual a trés para o niquel, ¢ a nove para o Ni;Si.

O outro fato interessante relacionado aos difratogramas foi que os dois tipos de
processamento das amostras, ou seja a fusdo em forno a arco ¢ a solidificacdo direcional,
forneceram difratogramas semelhantes, quase idénticos. Este fenémeno ¢é pouco
compreensivel, considerando a natureza dos procedimentos aplicados, pois a solidificagdo
direcional apresenta condi¢Ses proximas ao equilibrio e a fusdo, condicGes exatamente
opostas. Todavia, uma das explicagSes possiveis provém do fato que em todas amostras, tanto
no estado bruto de fusdo, como apés a solidificagdo direcional, a diregdc preferencial de
crescimento foi a do fluxo de calor durante a solidifica¢do, ou seja, a orientagdo foi claramente
governada apenas pela diregdo do fluxo de calor. Supondo que as dire¢des do fluxe de calor
coincidiram em ambos os casos, a orientagdo seria igual, resultando em difratogramas
semelhantes. Porém. isto € apenas uma hipdtese e a explicagdo completa de tal fendmeno

exigiria pesquisa adicional.
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Figura 4.17. Difratogramas da liga eutética Ni-Si: a) no estado bruto de fusdo e b) solidificada

direcionalmente,



62

A identificacdo dos picos revelou a presenca de uma terceira fase, além de aNi e Ni;Si
que ndo era esperada. Ap6s a indexagdo dos planos das fases eutéticas, restaram trés picos nio
identificados. Constatou-se que os mesmos pertencem a fase Ni;; Si;, denominada fase ¥ no
diagrama de fases (figura 2.7). Sua presenga pode ser explicada peio fato que a fase B;Ni:Si
ndo reagiu completamente em reacdo peritetdide a 1.035°C, e que o resto transformou-se
através de reagdo eutetoide a 990°C em {Ni;Si e yNiySiiz, de acordo com o diagrama de
fases. Porém, nenhum trago dessa reagdo foi encontrado, nem através da andlise microscopia
otica e eletronica de varredura, nem através da andlise térmica. Uma outra hipdtese plausivel é
existéncia de rela¢des complexas entre as fases nessa faixa de composi¢des do diagrama de
fase Ni-Si. De acordo com Oya [Oya, 1983] e Frank [Frank, 1971}, que foram os
pesquisadores que a mais contribuiram a av‘aliat;ﬁo quantitativa do diagrama Ni-Si, ainda
existemn incertezas no tocante ao equilibrio das fases em baixas temperaturas para a faixa de

composicdes ao torno de 30% em dtomos de silicio.

Conforme mostra figura 4.17, todos os picos e¢ planos foram identificados e
indexados com sucesso. Em relagdo a4 da identificacdo dos picos, observou-se a sobreposigdo
de alguns planos da aNi e Ni;Si. Considerando que ambas as fases exibem as estruturas
cristalinas semelhantes, notou-se que as mesmas apresentam algumas distdncias interplanares
semelhantes, que por sua vez, provocou a confusdo de alguns picos no difratograma.
sobrepondo uns aos outros. Por exemplo, o plano (111) da fase aNi coincidiu com o mesmo
da Ni;Si. Além disso, 0 mesmo aconteceu com o plano (200), porém nesse caso, ambos 0
picos foram sobrepostos pelo pico do plano (214) da fase Ni; Sii;. Este tornou-se evidente
através de uma leve separacio dos picos. Além disso, houve a sobreposi¢do dos planos (211) e

{310) da fase Ni3Si com os picos planos (410) e (330) da Ni3 Sty2.

Comparando os angulos de difracio 26 da fase NiySii; com os édngulos dos
difratogramas obtidos, constatou-se que seis dos sete picos observados correspondem & fase
Ni;;Siio. Tal numero elevado de planos que difratam os raios-X., é consegiliéncia da sua
estrutura. A fase NisSij; exibe a estrutura hexagonal. que apresenta um baixo nivel de

simetria. e portanto, exibe um nimero elevado dos planos que levam a difracio.
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Em complementacdo. a andlise quantitativa por microscopia eletrénica foi conduzida
objetivando complementar a identificacdo das fases da liga eutética Ni-Si. Para tanto. utilizou-
se a técnica de espectroscopia por dispersdo de energia (EDS). Tal andlise permitiu examinar a
composi¢do das fases presentes nas amostras com composicio eutética, conforme mostra a
tabela 4.2. A determinagiio dos valores de composigdo citados na tabela 4.2 foi elaborada

através do exame de diversos pontos de diferentes regiGes das amostras.

Tabela 4.2. Composi¢bes das fases presentes em liga de composicdo eutética.

Fase % de Ni em peso % de Ni em dtomos
Analise Tedrica Analise Teorica
aNi (lamela) 93,18 92,50 86,72 86,55
Ni;Si (lamela) 86,97 86,24 76,15 75
Eutética 88,95 88,50 79,37 78,60

Analisando os resultados obtidos, percebe-se que existe boa concorddncia entre os
valores te¢ricos e os obtidos experimentalmente. A discrepancia observada foi dentro da faixa

de erro da técnica usada. Porém. mais uma vez. ndo foi observada a presenga da fase Niz 1 Siis.

4,5, Comportamento Mecinico da Liga Eutética Ni-Si Solidificada Direcionalmente

O ensaio de compressdio de ligas eutéticas solidificadas direcionalmente teve como
objetivo principal avaliar o comportamento mecénico dessas ligas. Os resultados obtidos
referem-se ao médulo de elasticidade, 4 tensdo de escoamento e 4 ductilidade do material.
Cabe salientar, que a caracterizacdo completa desse material, no tocante a propriedades
mecdnicas, exigiria um nimero elevado de ensaios, e que os resultados apresentados aqui

devem ser interpretados como a base para as futuras investigacdes.

O ensaio foi realizado a temperatura ambiente, bem como as temperaturas de 200, 400.

800, e 950°C. respectivamente. sob taxa de deformacio de 0.0lmmy/s. Como referéncia.
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amostras de niquel puro foram ensaiadas também, a temperatura ambiente. 800, e 950°C. E
importante salientar que apenas os ensaios com amostras da liga eutética, conduzidos a 800 ¢
950°C forneceram os resultados completos, pois para as demais temperaturas, o material ficou
dentro da regido de deformagdo elastica. Conseqiientemente. para as temperaturas de 25, 200
e 400°C foi possivel calcular apenas o modulo de elasticidade. A figura 4.18 apresenta a

evolucdo do modulo de elasticidade em fungdo da temperatura.
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Figura 4.18. Variacdo do modulo de elasticidade em fungio da temperatura.

Pode-se observar a diminui¢do do mesmo com o aumento da temperatura de ensaio. Esta
observagdo ¢ perfeitamente normal, considerando que com aumento da temperatura as ligag0es
interatomicas tornam-se fracas, diminuinde assim, a tensfio necessdria para a deformacdo.
Além disso, em temperaturas elevadas, o nimero de sistemas de cisalhamento ativos torna-se

maior, facilitando assim, a deformagfo pidstica.

A figura 4.19 exibe as curvas de tensdo x deformacdo da amostra solidificada
direcionalmente, sob taxa de 1,65 cm/h, obtidas as temperaturas de 800 e 9350°C.
respectivamente. As tensfes de escoamento foram calculadas como sendo iguais a 282 MPa e

357 MPa. Quando comparadas com as do niquel, observa-se um significativo aumento do
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limite de escoamento. [sto é, provavelmente. resultado da interagdo da fase fragil, composta
pelo intermetalico Ni;Si, que apresenta alta resisténcia mecdnica, mas baixa ductilidade, com a

fase formada pela solugdo solida de Siem Ni.
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Figura 4.19. Curvas de deformacdo da liga eutética Ni-Si e niquel puro.

Analisando a forma das curvas, observa-se uma queda de tensdo no comego da regido
plastica, que em seguida volta a crescer. Este fendmeno pode ser explicado duplamente. A
primeira explicagdo € baseada no comportamento mecénico dos metais durante a conformagio
plastica a quente. Como os ensaios foram conduzidos em altas temperaturas, 0,7T¢ ¢ 0,8Ts,
respectivamente, deveria ocorrer a recristalizagio dindmica. eliminando os efeitos de
encruamento, levando 2 queda de tensdio observada. Apés o periodo de recristalizagdo. a

tensdo torna a crescer devido ao encruamento, principalmente da fase dactil.

Qutra explicacdo plausivel é relacionada ao comportamento mecdnico das fases

constituintes, ¢ também. 2 natureza do ensaio. Quando a deformagfio plastica inicia-se na fase
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fragil, aparecem trincas que propagam-se. diminuindo a resisténcia do material e causando a
queda da tensdo. Ao mesmo tempo, a fase ductil, aNi, deforma-se plasticamente, encrua. e
dessa maneira, provoca o aumento da tensdo. O resultado desses dois efeitos simultineos é a
queda da tensdo, pois a fase mais fragil tem maior fracdo volumétrica, dominando assim. o
comportamento geral da liga. Nesse caso, o aumento de tensdo posterior seria conseqiiéncia

do aumento da &rea da amostra, o que ¢ relacionado 4 natureza dos ensaios a compressio.

Um outro resultado bastante interessante no tocante a propriedades mecénicas do
compésito in situ estudado refere-se ao ensaio realizado a temperatura ambiente. Primeiro, o
fato de o material ficar dentro da regido eldstica durante o ensaio, ou seja, mesmo usando a
carga maxima de 100.000 N (limite do equiparnento) sem deformar plasticamente o material,
indica que 0 mesmo possui alta resisténcia mecénica, exibindo tensdo de escoamento superior a
3.000 MPa. Considerando que o maior valor encontrado na literatura para os materiais
baseados no composto intermetdlico Ni;Si, € proximo a 2.800 MPa [Li, 1995], pode-se
concluir que o resuitado obtido nesse trabatho constitui-se em uma boa base para os trabalhos

futuros sobre as propriedades mecénicas do material composito Ni-Ni;Si.

Alguns estudos recentes tem mostrado que a incorporagdo de uma fase dictil a uma
matriz intermetalica pode aprimorar as propriedades mecinicas de um material essenciaimente
fragil. Por exemplo. o nidbio pode melhorar significativamente as propriedades mecanicas do
NbsSi; [Mendiratta 1991]. O mecanismo responsédvel pelo melhoramento é denominado *crack
bridging”, pois a fase ductil atua como uma barreira a propagacio de trincas geradas dentro da
fase intermetalica. Durante a formacdo e a propagacdo das trincas, a fase ddctil deforma-se
plasticamente, consumindo boa parte da energia de deformagio, e portanto, contribui ao
aumento da resisténcia mecdnica do material. Analisando a microestrutura da amostra
deformada a frio, figura 4.20, podem ser observadas algumas micro-trincas dentro da fase
intermetdlica. Portanto, pode se concluir que nesse caso também, o mecanismo de “crack

bridging” ¢ responsavel pelo surpreendente alto valor da tensio de escoamento.

Em complementagdo. para fornecer uma visio mais completa da liga eutética Ni-Ni;Si no
tocante a propriedades mecdnicas, sdo apresentados os resultados do ensaio de microdureza.
Os ensaios de microdureza Vickers foram conduzidos a temperatura ambiente, com a carga de

100 g, para a fase Ni;Si e para a liga eutética em diversas condicdes de solidificacdo. A
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microdureza de nique! foi tirada da literatura. Os resultados e as condiches avaliadas sdo

apresentados na tabela 4.3.

Figura 4.20. Microestrutura da liga eutética Ni-Si deformada a frio.

Analisando os resultados obtidos pode-se perceber que os valores resultam da
composi¢do da dureza das fases constituintes da microestrutura eutética. Alem disso, observa-
se que a microdureza da amostra com microestrutura eutética no estado bruto de fusdo é maior
que a da amostra obtida por solidificagdo direcional Este fato pode ser explicado pela
diferenca de espagamentos lamelares nas amostras analisadas. A amostra no estado bruto de
fusdo foi submetida a uma taxa de resfriamento mais elevada que a amostra solidificada
direcionalmente, resultando em espacamentos menores e mais refinados, que apresentam,

obviamente, os valores da dureza mais elevados.

Tabela 4.3. Microdureza das ligas Ni-Si processadas sob diferentes condicdes ¢ composi¢des.

Amostra HV

Ni puro - (recozido) 75

Ni3Si - 13,14% de Si em peso (estado bruto de fusdo) 789
Ni-NiaSi eutético (estado bruto de fusio) 644

eutético Ni-NisSi ~corte transversal (solidif. direcional-V=2,0 cm/h) 396
eutético Ni-NisSi -corte longitudinal (solidif. direcional-V= 2,0 cnvh) 396
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Uma outra observagdo interessante relacionada ao comportamento mecinico da Liga
estudada, refere-se 4 evolugiio de trincas nas amostras durante o ensaio de microdureza.
Inicialmente, utilizou-se a carga de 200 g As amostras com composigio eutética, seja no
estado bruto de fusdo, seja solidificadas direcionalmente, ndo trincaram. Em seguida aplicou-se
4 carga maxima do equipamento, a de 500 g. De novo, as amostras com composi¢io eutética
mostraram boa ductilidade, ou seja ndic trincaram. Por outro lado, a amostra com composigio
correspondente a Ni3Si trincou ainda com carga de 200g. Estas constatagfes permitem

conchuir aue o material obtido neste trabalho. além de alta resisténeia mecinica. exibe uma



Capitulo 5

Conclusoes e Sugestoes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclusdes

A elaboracdo do presente trabalho teve como objetivo principal a investigagdo dos
processos de obtengdo, crescimento direcional e caracterizaco microestrutural do material
compésito in sifu a partir da liga eutética do sistema Ni-Si. Os resultados obtidos permitem

derivar as seguintes conclusdes:

a. A fusdo de ligas Ni-Si em um forno a arco foi realizada com sucesso, permitindo
obter amostras homogéneas no tocante & composi¢ao quimica € com perdas de massa

insignificantes;

b. A analise da microestrutura de solidificacio das ligas Ni-Si com composi¢des
hipoeutética e hipereutética mostrou que ambas as fases primdrias tém tendéncia ao
crescimento ndo-facetado. As ligas com composi¢fio eutética no estado bruto de
fusdo apresentaram uma microestrutura lamelar regular, com uma orientacdo
claramente dependente da direcfio e da intensidade da extracdo de calor. A auséncia
de fases primdrias mostrou que a composic¢io eutética citada na literatura estd correta.
Além disso, observou-se que a estrutura eutética comega crescer através de nucleagio

da fase ¢Ni, a com maior ponto de fusio;

st
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¢. O ponto de fusio, bem como as temperaturas de transformacio das fases no estado

sélido, determinadas através da andlise térmica das ligas com composi¢io eutética,

mostraram uma boa concordincia com os dados disponiveis na literatura;

O processamento das ligas eutéticas por solidificagdo direcional na faixa de 0,65
cm/h até 2,0 em/h mostrou que microestruturas eutéticas lamelares com alto grau de
regularidade podem ser facilmente produzidas. Apés a solidificagdo direcional, a
microestrutura apresentou vérios graos eutéticos orientados na diregio de do fluxo de
calor. Dentro de cada grdo, além da estrutura lamelar bem alinhada, paralela a
direcio de crescimento € com espacamento lamelar regular foi identificada a
presenca de defeitos microestruturais. Porém, em todas amostras, ou seja, para todas
as taxas de crescimento aplicadas, a morfologia de crescimento para esse sistema foi
lamelar, sem nenhuma regiio fibrosa. A avaliacio da influéncia da taxa de
crescimento na morfologia e regularidade da microestrutura mostrou que o nimero
de grdos eutéticos e defeitos microestruturais, diminui com ¢ aumento da taxa de
crescimento, conforme foi esperado. Além disso, verificou-se que o aumento da taxa
de solidificacdo implica na diminuigdo do espagamento lamelar, indicando
concordincia com a cldssica equacdo de Jackson e Hunt: AV? = constante. Para esse

sistema, obteve-se o valor da constante mencionada como sendo igual a 3,62 X 107

cm3/s;

A andlise de calorimetria diferencial de varredura (DSC) revelou que o aumento da

taxa de crescimento provoca decréscimo da temperatura de transformagio eutética;

A andlise da estrutura cristalina por difracio de raios-X permitiu a identificagdo das
fases presentes no material. Além das fases constituintes da estrutura eutética, as
fases olNi e ;NisSi, revelou-se 2 presenga de uma terceira fase, a fase Niy Siys, que
ndo era esperada. Ela formou-se através de decomposi¢io eutetSide da fase BoNi;Si.

Porém, essa fase ndo foi encontrada através da andlise microscopia 6tica e eletrOnica

de varredura, ou através da andlise térmica;

-

A realizacdo de ensaios de compressio a temperatura ambiente mostrou que um
material de alta resisténcia mecinica, exibindo uma tensdo de escoamento superior

de 3.000 MPa, foi desenvolvido, Conclui-se que o mecanismo de “crack bridging”™ €
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responsavel pelo alto valor da tensdo de escoamento. Além disso, em temperaturas
elevadas o comportamento mecinico foi satisfatério também. A andlise da dureza da
liga eutética, no estado bruto de fusio e crescida direcionalmente, mostrou que os
valores obtidos resultam da composigio da dureza das fases constituintes do eutético
e que o material exibe ductilidade superior 4 do composto intermetdlico NisSi.
Entretanto, qualquer afirmac¢fo sobre o comportamento mecénico dessas ligas requer

estudos mais aprofundados.
5.2 Sugestdes para Trabalhos Futuros

O trabalho aqui desenvolvido compreendeu um estudo preliminar sobre a microestrutura
de solidificagdo da liga eutética Ni-Si. O aprofundamento do conhecimento sobre ligas do

sistema Ni-Si torna-se necessario, e poderia ser conduzido através de pesquisas associadas a:

a. Estudo das diregSes de crescimento das fases constituintes do eutético e a relagiio

das mesmas com a dire¢io de resfriamento;

b. Estudo dos mecanismos de fratura a temperatura ambiente € em temperaturas

elevadas;

c. Estabelecimento da resisténcia a corrosio e i oxidagdo em ambientes agressivos em

altas temperaturas da liga eutética Ni-Si;
d. Determinac¢io da estabilidade da microestrutura eutética em altas temperaturas;

e. Avaliacio da influéncia dos adi¢Ges de outros elementos na microestrutura da liga

eutética € em seu comportamento mecéinico;

f. Solidificacdo rdpida da liga eutética Ni-Si, procurando avaliar a reaglio eutética em

condigdes distantes do equilibrio.
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