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Resumo:

TRIVENO RIOS, Carlos, Obtencio, Crescimento Direcional e Caracterizaclo das Estruturas
Futéticas AlIsNb-NbyAl e¢ Al;Nb-Nb;Al-AINBNI, Campinas, Faculdade de Engenharia
Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 2000, Tese (Doutorado).

A fabricagio de componentes estruturais para aplicagdes em altas temperaturas e em meios
agressivos envolve o emprego de materiais que mantenham suas caracteristicas quimicas,
mecénicas e fisicas em niveis aceitdveis, mesmo em temperaturas acima de 1.000 °C. Uma
possivel alternativa para suprir tal demanda é o emprego de ligas eutéticas solidificadas
direcionalmente. Tal processo permite obter materiais compésitos do tipo in situ, com alta
estabilidade em altas temperaturas. No presente trabalho, ligas dos sistemas Nb-Al e Nb-Al-X
(X=Ti, Cu, Cr, Si e Ni) foram obtidas e processadas. Inicialmente, amostras desses sistemas
foram analisadas em rela¢do & microestrutura de solidificagio no estado bruto de fusdo, através
de técnicas metalograficas convencionais com o objetivo de identificar composi¢des associadas a
estruturas eutéticas. Tal estudo resultou na identificagfio de uma nova liga eutética, de estrutura
ternéria do tipo Al;Nb-NbyAI-AINbNi. Em seguida, tais ligas eutéticas foram solidificadas
direcionalmente através da técnica Bridgman em forno com aquecimento indutivo. As amostras
resultantes tiveram suas microestruturas caracterizadas no tocante as condigdes de solidificacdo,
ao comportamento mecanico através de ensaios de dureza, de tenacidade a fratura por impressdo
Vickers e de compressdo a quente. Em uma etapa final, tais ligas foram avaliadas no tocante a
resisténcia a oxidagio e a estabilidade de suas microestruturas em alta temperatura. Os resultados
obtidos possibilitaram a compreensido do modo de solidificacio das ligas estudadas, bem como

do comportamento mecénico e da estabilidade microestrutural em diferentes meios.

Palavras-Chave: Eutético Bindrio, Eutético Ternario, Intermetslico, Solidificacio Direcional,

Meteriais Compdsitos.
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Abstract:

TRIVENO RIOS, Carlos, Obtainment, Directional Growth and Characterization of the Al;Nb-
Nb2Al and AlNb-Nb,AI-AINbNi Eutectic Structures, State University of Campinas,
Department of Materials Engineering, 2.000, Thesis (Doutorado).

The manufacture of structural components for application in high temperatures and
aggressive environments involves the use of materials that maintain their chemical, mechanical
and physical properties even in temperatures above 1000°C. A possible alternative to meet such
requiremnents is the use of directionally solidified eutectic alloys. Such process allows the
obtainment of in situ composite materials, with elevated high temperature stability. In the present
work, alloys in the Nb-Al and Nb-Al-X (X=Ti, Cu, Cr, Si and Ni) systems were obtained and
processed. Initially, samples were analyzed regarding the solidification microstructure in the as-
cast condition through conventional metallographic techniques, with the objective to identify
compositions presenting eutectic structures. This study resulted in the identification of a new
eutectic alloy, i.e. of a new Al3Nb-Nb;Al-AINbNi ternary structure, Further, the eutectic alloys
were directionally solidified using Bridgman technique in furnace with inductive heating. The
resultant microstructures were characterized in terms of solidification conditions. Also, the
mechanical behavior was evaluated through hardness testing, fracture thoughness using Vickers
indentation technique and hot compressing. In a final stage, the oxidation resistance and the high
temperature microstructure stability of the alloys were evaluated. The results obtained allowed to
understand the mode of solidification of the studied alloys, as well as the mechanical behavior

and the microstructural stability in different atmospheric conditions.

Key-Words: Binary Eutectic, Ternary Eutectic, Intermetallics, Directional Solidification,
Composite Materials.
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Capitulo 1

Introduc¢io

1.1 Consideracoes Iniciais

A fabricagdo de componentes estruturais para aplicacdes em altas temperaturas ¢ em meios
agressivos requer o emprego de materiais que mantenham suas caracteristicas quimicas,
mecénicas e fisicas em niveis aceitdveis, mesmo acima de 1.000 °C. Atualmente, dentre os setores
industriais com alta demanda por tal classe de materiais estruturais, podem ser citados o aeronautico
e o de geragio de energia [Bewlay, 1994]. Materiais sujeitos a elevadas temperaturas experimentam
diversos fendbmenos quimicos e fisicos, incluindo a oxidago e a deterioragfio de suas propriedades
mecdnicas. Na selegdo de materiais para operagdio em tais condiges ¢ necessario avaliar um
amplo conjunto de propriedades, dentre as quais pode-se citar a temperatura de fusdo, a
resisténcia a fluéncia, a tenacidade a fratura em altas e baixas temperaturas, a resisténcia 4 fadiga,
a condutividade térmica, a expansdo térmica, a resisténcia d oxidagio e, principalmente, a
resisténcia mecénica. Dessas propriedades, em geral, a temperatura de fusfio € a primeira a ser

observada [Anton, 1989].

Uma avaliag8o dos materiais estruturais para uso em altas temperaturas desenvolvidos nas
Gltimas décadas revela que parcela substancial dos mesmos estd associada a acos de alta

resisténcia mecdnica, as ligas de titdnio e as superligas de niquel. Em adicfio, um grupo de



materiais muito estudado recentemente envolve os compostos intermetédlicos, onde estio
incluidos os aluminetos de niquel e de titanio (Ti,Al TiAl, Ni,Al e NiAl) e intermetalicos menos
comuns, tais como o Fe;AlC, o ALNb, o Co,TiAl o NbAINi e o Ti,81;. No caso dos agos e ligas
de titdnio, as aplicagdes estdo restritas a temperaturas inferiores a 1.000°C, enquanto que para as
superligas de niquel, a temperatura maxima de trabalho est4 relacionada a temperatura de fusdo
(Ty) desse elemento, que corresponde a aproximadamente 1.150°C (~ 85% da T, [Meetham,
1987], [Jackson, 1996], [Subramaniam, 1996]. Por outro lado, diversos compostos intermetalicos
exibem potencial para operagio em temperaturas préximas ou até superiores a 1.500 °C. Porém,
um fator que restringe sua utilizacio concentra-se na pobre tenacidade a fratura em baixas
temperaturas. [Sauthof, 1989}, [Dimiduk, 1993]. Tal fator limitante pode ser eliminado com a
combinacio desses compostos, com fases mais ducteis [Yang, 1997). Essa solucfio é ainda mais
interessante se tais fases, a fragil, de alta resisténcia e a ductil, sfio combinadas dentro de um
equilibrio termodindmico, como por meio da transformagdo eutética. Em algumas aplicagdes
especificas, ¢ dificil ou virtualmente impossivel selecionar um tinico material que satisfaca uma
série de requisitos ligados a caracteristicas e desempenho. Nesse caso, uma op¢io para suprir tal

demanda € a combinacio de diferentes materiais, o que resulta em um material definido como

composito.

Os materiais comp6sitos ou conjugados para aplicagGes sofisticadas e envolvendo alta
tecnologia apenas foram desenvolvido h4 ndo mais que 30 anos. Esses materiais resultam da
combinacdo de dois ou mais diferentes constituintes, permitindo a formag@o de um novo sistema,
com propriedades aprimoradas. A maioria dos materjais compositos consiste de uma fase envolvida
por uma matriz, onde os constituintes nio se dissolvem um no outro e podem ser identificados
fisicamente por uma interface bem definida entre os mesmos. Umas das definicbes mais
apropriadas de material compoésito esta ligada a materiais sélidos que exibem mistura ou
combinacdo de dois ou mais constituintes, diferentes em forma e composi¢io e insolGiveis um no
outro [Atkin, 1997]. A classificagio desses materiais estd relacionada 3 geometria de suas fases e,
principalmente, em relagio 4 natureza das mesmas. Como exemplo desses materiais podem ser

citados 0s comp6sitos de matriz polimérica (CMP), compésitos de matriz metalica (CMM) ¢

compositos de matriz cerdmica (CMC).



Atualmente, os materiais compo6sitos de matriz metélica (CMM) podem ser considerados
como os mais indicados na fabricagfio de componentes estruturais para operagfio em temperaturas
elevadas. Os CMM e subgrupos, incluindo aqueles classificados como compositos de matriz
intermetalica (CMI) e compésitos de matriz intermetdlica refrataria (CMIR), em fungio da
técnica de obtengdo empregada, podem ser de dois tipos, quais sejam: in situ e ex situ [Aikin,
19971. No caso de materiais compoésitos in situ, o elemento de refor¢o e a matriz sdo produzidos
em uma Unica etapa, tal como no caso de uma transformacio eutética. No caso dos compésitos ex
situ, a fase de reforgo € produzida separadamente e, em seguida, inserida na matriz em um
processo subsequente, como nas técnicas de infiltragio ou de consolidacio de pds. Em altas
temperaturas, além dos problemas classicos enfrentados por outros materiais, os materiais
compdsitos do tipo ex situ exibem um outro adicional e que refere-se a ocorréncia de reagdes entre
as fases, que resultam na degradac8o total dos mesmos. No caso dos materiais compésitos in situ,
tal problema ¢ minimizado 4 medida que a formagfo das fases ocorre, geralmente, dentro de um
equilibrio termodinamico [Aikin, 1997], [Yang, 1997]. Esta situagfo de equilibrio ¢ observada
principalmente em sistemas resultantes de fendmenos naturais, como € o caso da solidificacéio de

ligas eutéticas.

No inicio da década de 1960, Kraft [Mc Lean, 1983] propds que uma nova classe de
materiais compositos poderia ser obtida a partir da solidificag@o direcional de ligas polifasicas e
em particular de ligas eutéticas. Em uma transformagio do tipo eutética, a fase liquida, ao
solidificar-se, resulta em duas ou mais fases solidas arranjadas lado a lado e alinhadas com a direcsio
de crescimento. Quando tal transformacdo solido/liquido € processada em uma tnica direcdio
(solidificagio direcional), as fases solidas tornam-se alinhadas com a direcdio de retirada do calor
contido no liquido [Kurz, 1992]. A figura 1.1 mostra um exemplo de microestrutura eutética obtida
através de solidificacdo direcional. Nesse caso, como a matriz e a fase de reforgo sio geradas ao

mesmo tempo, €m uma unica etapa, o material compdésito resultante € do tipo in situ.

Ap6s a sugestlio de Kraft, materiais compésitos in situ produzidos através da solidificagéio
controlada de ligas eutéticas e envolvendo fases de alto ponto de fusdo foram intensamente
investigados. Entretanto, a exploragfo dessas ligas como materiais compésitos esteve restrita a

ensaios laboratoriais devido a inexisténecia de amplo conhecimento sobre os mecanismos e
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principios ligados a solidificacgo, a falta de diagramas de fases precisos envolvendo mais de dois
componentes € a inexisténcia de técnicas eficientes de processamento. Porém, tal quadro tem se
alterado em muito nos tltimos anos, 4 medida que tais dificuldades estio sendo gradativamente
contornadas e aplicacBes industriais do processamento dessas ligas estdo se tornando realidade.
Atualmente, diversos compésitos in situ produzidos a partir da solidificagfo de ligas eutéticas sio
utilizados industrialmente, e dentre os quais destaca-se o eutético Ni-TaC [Chang, 1992]. Nessa
liga, a matriz, constituida por niquel, ¢ reforcada por carbonetos de tantalo, resultando em um
material com alta resisténcia mecénica, elevado médulo de elasticidade e boa tenacidade # fratura.
Uma restri¢do a esse material refere-se também a temperatura de fusdo do niquel. A solugdo de tal
problema poderia ser a combinacfio de fases de ponto de fusdo mais elevado, como aquelas

constituidas por compostos intermetalicos on por metais refratarios.

Figura 1.1. Arranjo tridimensional das fases em uma microestrutura eutética solidificada

direcionalmente.

Existem intmeros sistemas metalicos que apresentam reagdes eutéticas que j4 sdo ou
podem ser empregadas na preparacio de materiais compositos in situ. Dentre os mesmos,
destacam-se os sistemas Nb-Al e Nb-Al-Ni. O sistema Nb-Al exibe ponto eutético proximo a
composi¢io Al-42,2%Nb em dtomos ¢ temperatura de 1.590°C, e sua solidificacdo resulta nas

fases intermetdlicas: Nb,Al e AlNb. Resultados recentes indicam que a adi¢do de niquel a tal
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sisterna eutético pode levar a formagéo de um eutético terndrio constituido pelas fases Nb,Al,
ALNb e AINbNi.

1.2 Objetivos do Presente Trabalho

Considerando que um caminho alternativo para obter materiais estruturais para uso em alta
temperatura seria a utilizagdo de ligas eutéticas com microestruturas controladas, o objetivo
principal do presente trabalho ¢ estudar os aspectos ligados a4 obtencfio, processamento e

caracterizago de ligas eutéticas dos sisternas Al-Nb e Nb-Al-Ni. Como objetivos especificos

foram dimensionados os seguintes itens:

a. Avaliagdo de ligas eutéticas e proximas a composi¢io eutética nos sistemas Al-Nb e Nb-
Al-X (X=Ti, Cu, Cr, Si e Ni);

b. Estudo da microestrutura de solidificagio, do modo de crescimento eutético e da

morfologia das fases solidas de ligas estudadas no item a, no estado bruto de fusfo;

c. Utilizagdo da técnica de solidificacdo direcional no processamento de ligas estudadas no

item a, objetivando a obtengdo de estruturas eutéticas orientadas;

d.  Estudo da influéncia da taxa de crescimento na microestrutura eutética das ligas

solidificadas direcionalmente do item ¢;

e. Caracterizagdo das ligas eutéticas obtidas no item ¢ no tocante as propriedades mecanicas
basicas;

f. Caracterizagio das ligas eutéticas obtidas no item ¢ no tocante 4 resisténcia & oxidac#io;

o Caracterizag@o das ligas eutéticas obtidas no item ¢ no tocante 2 estabilidade térmica de
suas fases.



Capitulo 2

Revisao da Literatura Sobre Crescimento Futético

2.1 Consideracées Iniciais

Ligas eutéticas ou préximas da composicdo eutética sio de grande importincia na indvistria
de fundicdo, de soldagem, no meio académico e na busca de novos materiais. A solidificagfio
direcional de ligas cutéticas freqiientemente leva ao crescimento cooperativo de suas fases
constituintes, permitindo a obten¢io de materiais compositos, com propriedades mecanicas,
Opticas, elétricas ¢ magnéticas anisotrdpicas [Galasso, 19671, [Parsons, 1981]. A palavra eutética
tem o significado “fusdo mais facil”. Os primeiros estudos ligados a solidificagdo de ligas
eutéticas remontam ao inicio do século XX, e atualmente, apesar de haver um volume
significativo de conhecimento sobre esse tema, o crescimento de ligas eutéticas ainda nio &
totalmente entendido. Uma revisio completa sobre a solidificacdo de ligas eutéticas pode ser

encontrada nos trabalhos desenvolvidos por Hogan et al. [Hogan, 1971] e Taran [Taran, 1992].

2.2 Reacio Eutética

A reagfio eutética ocorre nos sistemas chamados anisomorfos, ou seja, naqueles em que seus
componentes levam a formagdo de mais de uma fase solida. Nesses sistemas, a solubilidade total
ndo ¢ possivel, ou por existir um limite de solubilidade de um constituinte no outro, ou pela

gerago de fases intermediarias estaveis. Tais fases podem ser constituidas por metais puros,
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compostos ou solugbes solidas. E importante notar que a reacfio eutética nfio ¢ exclusiva de
sistemas binarios, ocorrendo em sistemas terndrios ou mesmo quaternarios, onde o liguido esta
em equilibrio com duas, trés ou mais fases s6lidas distintas, e que cristalizam-se de forma

conjunta e cooperativa [Kurz, 1992]. A transformago eutética pode ser representada pela reacdo:
Liquido(L) <« o + B

E necessério realgar que a grande maioria das ligas eutéticas de interesse tecnolégico sio
compostas por duas fases e, dessa forma, especial atencfio é dada a esse tipo de eutético. A
existéncia de duas ou mais fases, coexistindo em uma mesma microestrutura leva a ocorréncia de
morfologias diversas, as quais sdo influenciadas pela relagdo volumétrica entre as fases e pelas
suas caracteristicas interfaciais. Morfologias do tipo regular apresentam arranjos onde as fases
ocupam posi¢bes definidas, uma em relagio a outra, e sdo de grande interesse tecnoldgico.
Basicamente, as estruturas regulares podem ser divididas em lamelares e fibrosas, conforme

ilustra a figura 2.1. Além dessas estruturas, existem ainda aquelas definidas como irregulares,

onde o arranjo regular entre as fases ¢ comprometido.

¥ x
_L /"/ ’_// /// // 4(

p, N [ A
__’%____@// D )V/ T

Eutético Fibroso Eutético Lamelar

Figura 2.1. Diagrama esquematico das microestruturas regulares lamelar e fibrosa.

A microestrutura de ligas eutéticas esta intimamente relacionada a natureza do crescimento
que as fases apresentam durante a solidificagdo ¢ & distribuigéo dos constituintes junto ao liquido

interfacial, que por sua vez afeta o superesfriamento da interface sélido/Hquido.
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2.3 Classificacdo de Ligas Eutéticas

A forma do arranjo das fases de uma estrutura eutética pode variar consideravelmente, e
dependera da composigio do liquido e das condigdes de crescimento do sélido. Como resultado, a
morfologia observada em um sélido eutético é bastante ampla, o que dificulta sua classificagdo.
Uma revisdo da literatura indica que um ntmero consideravel de tentativas de classificagfio das
ligas eutéticas ja foi proposto, principalmente aquelas baseadas em resultados puramente
experimentais. Lamplough e Scott [Lamplough, 1914] estudaram um grande niimero de sistemas
eutéticos e acabaram por resumir suas observaces em duas classes principais: normal e anormal.
Outros trabalhos importantes de classificagdo foram sugeridos por Brady [Brady, 1922] e
Portevin [Portevin, 1923]. Um dos primeiros trabalhos a introduzir o modo de crescimento como
critério principal para classificar as microestruturas eutéticas foi o elaborado por Scheil [Scheil,
1954]. De acordo com tal autor, microestruturas normais sio aquelas que apresentam um arranjo
ordenado das fases e crescem de maneira simultinea. Essas microestruturas, geralmente, sio
divididas em estruturas lamelares e estruturas fibrosas. As microestruturas andémalas nio
apresentam arranjo ordenado das fases e as mesmas, em geral, exibem diferentes taxas de
crescimento. As estruturas globulares nidio constituem uma variedade microestrutural, apenas

podem ser observadas em alguns casos de ligas eutéticas contendo carbono.

Baseando-se em propriedades termodindmicas, Jackson [Jackson, 1958] identificou duas
morfologias interfaciais: interface ndo-facetada, onde ocorre completa anisotropia cristalogréfica,
e interface facetada, onde o crescimento ocorre em dire¢Ses preferéncias. De acordo com Kurz e
Fisher [Kurz, 1992], materiais com crescimento facetado apresentam interface solido/liquido
atomicamente plana, o que maximiza a ligagio entre atomos no solido e estes na interface, ou
seja, a0 nivel microscopico a interface tem a forma de facetas (figura 2.2a). Isso significa que
para a continuidade do crescimento, a superficie deve ser totalmente preenchida por 4dtomos, o
que resulta em uma interface solido/liquido com poucos vazios para receber novos 4tomos vindos
do liquido, o que limita o crescimento do cristal. A interface nio-facetada (figura 2.2b) exibe
superficies interfaciais atomicamente rugosas (e microscopicamente planas), exibindo vazios que

favorecem a agregacdo de atomos vindos do liquido, ou seja, nfo existe obstaculo para a



transferéncia de 4tomos do liquido para o sélido, e portanto, a componente cinética do

superesfriamento interfacial é baixa.

De acordo com Jackson [Jackson, 1958], a natureza morfolégica da interface sélido/liquido
de um material em contato com seu liquido pode ser prevista usando o fator a, que estia

relacionado a sua entropia de fusdo AS,, que ¢ dada por:

E o= 7 £ 2.1)

onde L. ¢ o calor latente de fuséo atdmico, R ¢ a constante de Boltzmann, T, é a temperatura de
fusdo e £ € um fator cristalogrifico que relaciona o nimero de vizinhos de um atomo,
considerando o plano cristalino da interface ¢ o ntmero total de vizinhos (numero de

coordenacdo). Em geral, £ assume valores entre 0,5 ¢ 1,0.

Facetada Nio Facetada

 ——

T, -

Nivel Microscopico

Nivel Atdémico

Figura 2.2. Formas de interfaces: a) facetada (atomicamente plana) e b) ndo-facetada

(atomicamente rugosa).

Uma analise estatistica [Jackson, 1958], [Caram, 1993] mostra que quando o < 2, a

interface € ndo-facetada, tipica de materiais com baixos valores de entropia de fusdio, como os
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metais. Quando o > 2, a interface ¢ facetada, tipica de materiais que apresentam elevados valores
de entropia de fusfo, como os materiais cerdmicos, poliméricos e alguns compostos
intermetalicos. O fator o pode ser utilizado com razoavel eficiéncia na previsio do

comportamento interfacial durante a solidificagio [Elliott, 1977].

Em 1966, Hunt e Jackson [Hunt, 1966] apresentaram um método de classificagio das ligas
eutéticas bastante simples e muito eficiente. Tal método fundamenta-se na analise da teoria de
crescimento para materiais puros, desenvolvida por Jackson [Jackson, 1958]. A classificacdio

refere-se a trés grandes grupos de ligas eutéticas e relaciona a morfologia eutética com a entropia

de fusdo das duas fases sélidas:

a. Ligas Eutéticas Facetada/Facetada (/f): Na literatura, nio existem informagdes
completas sobre o crescimento desse tipo de liga, pois as mesmas sdo pouco estudadas {Biloni,
1996]. A partir da andlise de Hunt e Jackson [Hunt, 1966] e baseando-se em resultados de outros
autores, 0 comportamento dessas ligas € do tipo irregular [Hurle, 1967], [Fisher, 1978], Fisher e
Kurz, [Fisher, 1980]. Segundo Jackson e Hunt [Jackson, 1966], esse tipo de liga apresenta
crescimento ndo cooperativo, ou seja, as fases facetadas, apesar de crescerem simultaneamente,

crescem de maneira independente uma da outra e por essa razio, ndo ¢ possivel a obtengdo de

estruturas regulares.

b. Ligas Eutéticas Facetada/N3o-Facetada (f'nf): Um ntimero elevado de ligas de
importéncia tecnolégica e industrial, incluindo sistemas Fe-C e Al-Si, estdo inseridas nessa
classe. Esse tipo de liga foi estudado de maneira aprofundada por Hurle e Hunt [Hurle,1967],
Fisher [Fisher, 1978], Croker et al. [Croker, 1975], Liu [Liu, 1990]. Nessas ligas, uma das fases
exibe alta entropia de fusdo (facetada) e a outra baixa entropia (ndo-facetada), podendo resultar
em microestruturas do tipo regular ou irregular. A obtencio de uma interface plana ¢ dificil, pois
as duas fases exibem diferentes caracteristicas de crescimento. A fase facetada exibe um

crescimento anisotropico pronunciado, que pode levar & deterioraciio da estrutura orientada,

causando a degeneragdio do crescimento regular.

c. Ligas Eutéticas Nao-Facetada/No-Facetada (nf/nf): As duas fases nio-facetadas crescem

com interface atomicamente rugosa, o que favorece o crescimento anisotrdpico. O crescimento
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ocorre preferencialmente na direcéio de transporte local de calor ¢ de massa através da interface
solido/liquido. As duas fases crescem lado a lado, de forma cooperativa, com uma interface
s6lido/liquido quase plana {Jackson, 1966], permitindo o movimento perfeito de dtomos na fase
liquida a frente de cada fase, evidenciando a existéncia de uma interdependéncia das mesmas.
Ligas deste tipo, quando solidificadas direcionalmente, permitem a obtengio de um grupo de
material bastante importante: 0s compdsitos in situ, constituidos de microestruturas regulares
lamelares ou fibrosas, observadas na figura 2.1. Este tipo de estrutura regular foi utilizado como

referéncia no desenvolvimento da teoria classica de transformagfo eutética realizado por Jackson

e Hunt.

A validade e utilidade desse tipo de classificagfio pode ser questionada quando o processo
de solidificagéio ocorre fora das condigSes de equilibrio termodindmico. Nestas condi¢des, uma
interface facetada pode-se comportar como uma interface ndo-facetada e vice-versa. OQutra
dificuldade que existe € a determinagio da entropia de fusio de cada fase do sistema. Essa
estimativa envolve o conhecimento da mudanga de entropia com a variagio da composico e da
temperatura. As dificuldades em se estimar tais valores tornam-se maiores quando se trata de

compostos intermetalicos, que possuem entropias de fusdo raramente conhecidas [Fisher, 1978].

Estudos recentes tém mostrado que as condicdes de crescimento determinam as
caracteristicas microestruturais e o tipo de microestrutura. Seguindo esses critérios, Crocker et al.
[Crocker, 1973] estudaram uma quantidade consideravel de ligas eutéticas e classificaram-as em
funcdo da entropia de solugdo, fracio de volume, velocidade de crescimento e morfologia do
sistema. Tal classificacdo € mostrada na tabela 2.1 e na figura 2.3. Nessa ilustragdo sdo
observadas duas regiGes: estruturas normais ¢ estruturas anémalas. Pode-se observar que a classe

de estruturas andmalas depende da fracdio de volume e da taxa de crescimento. A transicio

estrutural depende da velocidade de crescimento.

Outra regra simples de classificagdio das estruturas regulares ¢ a mencionada por Kurz e
Fisher [Kurz, 1992]. Tal regra estd associada & fra¢io de volume das fases, ou seja, quando a
fracio de volume de uma fase tem valor entre zero e 0,28, a estrutura eutética é do tipo fibroso.

Se a fragdo de volume esta entre 0,28 ¢ 0,50, o eutético sera do tipo lamelar.
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Tabela 2.1. Entropias de solugfo, fracdo de volume das fases e estrutura de alguns sistemas

eutéticos: L = lamelar; F = fibroso; LQ = lamelar quebrada; LE = lamelar de curto alcance; | =

irregular; e QR = quase regular, para V = 1,8 cm/hr [Elliott, 1983].

Regido Fase 1 Fase 2 AS, AS, Vi Estrutura
(Fig. 2.3) Jmol'K? | Jmol 'K Fase 1
A CuAl, Al 15,1 12,9 0.46 L
A Pb Sn 0,37 L
B Cd Pb 22,7 8,9 0,18 LF
AB Zn Sn 31,8 15,4 0,08 LQ
C Ag Bi 37.8 20,5 0,02 LQ
C Al Sn 51,2 13,9 0,01 LQ
D Ge Fe 0,07 LE
DE Sb Pb 33,8 8.5 0,13 LE, I
DE Si Al 0,13 LE, I
E Ge Al 41,0 14,3 0,34 I
E Bi Pb.Bi 24,3 10,3 0,27 I
F Bi Cd 262 16,7 0,57 QR
F Fe,C Fe 0,51 QR

2.4 Solidificacio e Crescimento de Ligas Eutéticas Regulares

Devido 2 simplicidade da microestrutura ¢ sua natureza bidimensional, as estruturas mais
estudadas s3o as regulares dos tipos lamelar e fibroso. O mesmo nio ocorre com as estruturas
irregulares. Nessas estruturas, a influéncia de variaveis como a taxa de crescimento e a relagéio
volumétrica entre as fases, ndo ¢ muito bem determinada, devido, principalmente, a sua grande
complexidade. A figura 2.4 mostra um diagrama de fases do tipo eutético, onde a reaciio eutética

ocorre em uma unica temperatura T, e composigio Ce.

Na fase liquida existe completa miscibilidade de elementos A e B, enquanto na fase s6lida,
a miscibilidade € parcial. As fases sélidas « ¢ B e a fase liquida coexistem em equilibrio apenas
no ponto eutético (Cg, Tg). A liga com composigdo eutética C; ¢ a tnica que transforma-se em

duas fases solidas, o e B, 4 temperatura constante (Liguido & o + B).
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Figura 2.3. Classificagdo de microestruturas eutéticas em termos da fracdo de volume, entropia de

solugdo e velocidade de crescimento.
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Figura. 2.4. Diagrama de fases do tipo eutético, com miscibilidade parcial.
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As fases o e f crescem pela redistribuicfio de atomos dos tipos A ¢ B. Enquanto a fase «,

rica no elemento A, segrega o excesso de atomos B, a fase B rica no elemento B, segrega o

excesso de atomos A. Como a rejeigio dos dtomos é resultado da parti¢do de soluto, a quantidade
de atomos rejeitados durante a formagio de cada fase pode ser calculada através do diagrama de
fases. A segregaciio de ambas as fases produz um acimulo de soluto no liquido a frente das fases
solidas o e B. Esse actimulo continua até provocar a difuséo lateral de curto alcance de solutos A
¢ B, conhecido como fluxo cruzado, ao longo de interface solido/liquido. Assim, o crescimento
serd sustentado, pois a formaggio de uma fase requer o tipo de dtomo que a outra rejeita. Dessa
forma, a taxa de solidificagdo global depende da difusio de curto alcance. Devido a sua natureza,
o processo ¢ denominado de crescimento cooperativo. Observa-se na figura 2.5a um diagrama
esquematico do fluxo atdmico durante o crescimento lamelar. O mesmo argumento aplica-se ao

crescimento fibroso, porém, de visualizagio mais complexa que o anterior, observado na figura
2.5b.

Fluxo de Atomos tipe B Fluxo de atomos tipo A

\_/

-

Actimulo de Soluto A"

Interface Solido/Liquide

a) b)
Figura 2.5. Esquema de fluxo atdmico no crescimento: a) lamelar e b) fibroso.

2.4.1 Distribuiciio de soluto na solidificacdio de ligas eutéticas

A figura 2.5 mostra o crescimento eutético das estruturas regulares lamelar e fibrosa, em

um sistema binario. As fases crescem lado a lado de forma cooperativa € com uma interface
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isotérmica. A transferéncia de massa durante o crescimento eutético, sem assumir conveccdo no

liquido, € governada pela equagio:

V2C+—\—[.—€?—m
D &

0 (2.2)

onde, D € o coeficiente de difusfo no liquido, V a taxa de crescimento, C a concentracdo de
soluto no liquido no ponto (z, x), x € a distancia a0 longo da interface em solidificagiio, normal a

Jamela ou fibra, e z ¢ a distncia dentro do liquido a partir da interface, na direcio do

crescimento.

Na formulagdo de um modelo de andlise da redistribuicio assume-se uma interface
solido/liquido microscopicamente plana, fragdes volumétricas das trés fases (liquido, a, B)

constantes e uma composicdo do liquido proxima ao eutético, ou seja, superesfriamento

interfacial muito pequeno.

A composi¢do media na interface sélido/liquido ndo ¢ facilmente determinada & medida que
a posicdo da interface nfo pode ser sempre conhecida, o que ¢ solucionado mediante a analise das
condigdes de contorno. Jackson e Hunt (JH) desenvolveram uma solugfo aproximada para o
crescimento de eutéticos nf/nf. Neste modelo, o espacamento entre as fases, A, é considerado
muito menor que a distancia de difusdo D/V. Essa consideragfo ¢ valida para baixas taxas de
solidificacdo, onde: nﬂ/(Sa+S§) >> V/2D, para n > 0. Por simetria, o espacamento lamelar médio

de cada fase € dado por: & = 2(S_+S;), simbolos que s#o definidos nas figuras 2.4 ¢ 2.6.

A medida que a interface s6lido/liquido avanga, o fluxo de atomos devido ao deslocamento
da interface esta relacionado com os gradientes de concentragdo nas fases liquida e sélida. A

conservagao de massa na interface € dada por:

(92) --Leo o pam 0sx s, 2.3)
0 Jze D
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= m—-«V(Iﬁpara Se<x 5S§,+8S (2.4)
D’ g
z=(

onde (dC/dz),., ¢ o gradiente de concentragido de soluto na interface.

E importante salientar que C* = Ce - C, e C/=C; - C, estdio associados as quantidades de
soluto de B e A respectivamente, rejeitados quando o liquido se transforma nas fases . e B, tal
como é mostrado na figura 2.5. Deve ser observado que C? e C? dependem implicitamente da
distdncia X, e devem ser dados como C% =(1-k® )Coa € CJ=(1-%")C,,, onde k é o

coeficiente de parti¢do, ¢ Ceo € a composicdo na interface. A variaglo da composicio com a

posicio através da interface ¢ pequena, porém, ¢ importante considerar como ponto de partida a

composigdo eutética, C,.

Longe da interface, a composigdo do liquido ndo & alterada e & dada por:

C=C,+C, em z = (2.5)

onde C, ¢ a diferenca entre a composicdo eutética, Cy, e a composicdo local na interface, C, do

liquido distante da interface.

A periodicidade do perfil de concentragdo de soluto na diregdio x para o crescimento

lamelar, leva a um gradiente de concentragdo nulo em algumas posicdes:
—e=0 em X =0 ¢ X =8, +8;=372 (2.6)

Estabelecidas as condi¢des de contorno, a distribuigfio de soluto no liquido interfacial &

obtida pela solucgo da equagéo 2.2, que é dada por:

V A=
C=C, +C, + B, exp(— Ez} 3 B cos(S ”fo ) exp(v— 5 ”TS ] 2.7
n=t a B o B
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Usando as condi¢des de contorno na interface, pode-se avaliar os coeficientes da equacio
2.7, obtendo-se:

CeS, - CES,

B, = S, +5, (2.8)
2
B, = (S, + Sﬁ)fu C, sen| — (2.9)
(n 7{) D S, + S,B
onde C, = C§ +CP, conforme mostrado no diagrama da figura 2.4.
A composi¢o média do liquido interfacial & frente das fases o e B ¢ dada por:
2
- 28, + S
Ca=C,+C, + By + —(—mmd-f/—cop (2.10)
S, D

- ZZ(SOt + Sﬁ)2 vV
Cy = Cp+ C,+ By— ———————(C,P (2.11)

onde P depende unicamente da razdo {S_/( S,+S;)} e seus valores séo apresentados na tabela 2.2,
sendo que:

(2.12)

X /
o 8
o 8t S5

fo—ere 2]

Figura 2.6. Interface lamelar mostrando as definigoes de 8, S, € .
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No caso crescimento eutético fibroso, a solugcdo da equagdio de difusdo é semelhante a de
eutéticos lamelares [Jackson, 1966]. Tal solugdo € obtida pelo uso das fungBes de Bessel, “J”.
Para isso, € utilizada a figura 2.7, que ilustra uma estrutura fibrosa vista em relagdo 4 normal a
interface [Caram, 1993]. Em tal ilustracéo ¢ definida um gradiente de concentragdo nulo, (dC/dr)
=0,emr=0eR =r, +r,. Dessa maneira, as composi¢bes médias do liquido & frente das fases o

¢ B3 séo dadas pelas equagdes 2.13 ¢ 2.14, respectivamente.

St %
Co mE(ra + 1 )CM+Cy +C, + 4, (2.13)
- 412 r, +r,) ¥

Cﬁzwww—(——wmﬁn—)-—wCQM+CE +C, + A, (2.14)

2
(ra +rﬁ) ~-r2 D

onde
2
F
Aom(r jrj C,~Cf (2.15)
@ Ji)
JQ[ ra:?’ra J
i
= 1 ra«H’ﬁ
M=N.__~* B 2.16
260 (216

onde J denota a fungdo de Bessel, v, € a raiz de J i(X) = 0, que ¢ considerada préxima a nx. As

somatoérias P e M séo tabeladas a seguir [Jackson, 1966].

s fase 8

~
Ol O)%
e
A

Figura 2.7. Diagrama mostrando as defini¢des de R, 1, € 1y para o crescimento eutético fibroso.

I8

fase ¥
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Tabela 2.2.Valores de P e M apresentados por Jackson e Hunt [Jackson, 19661

2 10 - 2
Sa _ 1 _ﬂ_[ ro: } P”Z( 1)3 [ I‘ET{SQJ Jz[ ru’}’n ]
Sa+8p 1+C P+ h nm sen So. *+Sp 104 ! T
n=1 M= Z NIy
n=1 ¥ n JO ('Y n)
] 0,0 0,0
0,1 0,00620 0,0395
0.2 0,01627 04,0430
6,3 0,02545 0,0385
0,4 003167 0,0330
0.5 0,03383 0,0260
0,6 0,03167 0,0190
0,7 0,02545 0,0123
0,8 0,01627 0,0065
0,9 0,00620 0,0025
1,0 0.0 0,0

2.4.2 Curvatura na interface sélido/liquido

De acordo com Jackson e Hunt, as curvaturas médias da interface solido/liquido (R, 4(x)) &
frente das fases o e 3, dependem dos dngulos nos contornos das fases e do espacamento lamelar

ou fibroso. No caso lamelar, a curvatura média € dada por:

L Jmseng (2.17)
R,(x) S,

L —~1—sen6’ (2.18)
Ry(x) S

No eutético fibroso, o calculo da curvatura é mais complexo [Jackson, 1966], portanto serd

colocado diretamente o resuitado de interesse.

«%— _2 send, (2.19)
ra
1 ——zng—senaﬁ (2.20)

R, (ra +rg) 18

O angulo “ 8 , as meias espessuras “ S “ e o raio r s80 mostrados nas figuras 2.6 e 2.7.
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2.5 Superesfriamento Interfacial

A estabilidade do crescimento eutético depende do grau de resfriamento da interface
solido/liquido, ou seja, da diferenca entre Ty e a temperatura da interface T;. No crescimento
eutético lamelar ou fibroso, as duas fases, o e B, crescem cooperativamente lado a lado, com uma
interface sélido/liquido (S/L) préxima a plana e com um superesfriamento total, AT. O actimulo
de soluto interfacial com difusdo lateral durante o crescimento diminui a temperatura interfacial
para valores abaixo da temperatura eutética em uma quantidade, AT.. Essa contribui¢fo ao

superesfriamento total deve-se 3 diferenga de composigdo entre a composi¢do local C,4(x) e a

composi¢do eutética C,.

Por outro lado, a curvatura da interface produz um desvio térmico em relagdo 2
temperatura de uma interface planar, o que resulta na contribuigdo, AT, no superesfriamento
interfacial total. Finalmente, AT, ¢ a contribui¢do relativa ao superesfriamento cinético. O
superesfriamento total, AT, em um determinado local da interface & dado pela soma de: AT, +
AT, + AT,. Tais parcelas sdo observadas na figura 2.8. Porém, o superesfriamento cinético AT,, é

desprezivel em sistemas ndo-facetados. Dessa forma, assume-se que o superesfriamento

interfacial total AT ¢ dado por:
AT = AT, - AT, = AT, + AT, 2.21)

Baseando-se em sugestdes de Brandt, Zener, Tiller e Hillert [Elliott,1977], Jackson e Hunt

assumiram que o superesfriamento total deve ser constante. Isso € equivalente a escrever:

L

[
ATa,ﬂ = ATC + ATCF = ma,,ti‘ {CE - Ca,ﬁ (X)] + —t

L= Constante (2.22)
‘Ra,ﬁ (JC)

onde, a ¢ uma constante dada pela relacio de Gibbs-Thomson, R.s(X) é a curvatura local da
interface, m,; ¢ a inclinagio da linhas liquidus de cada fase o e B, C(x) € a composigdo no ponto

X, € 0 indice superior L denota valores referentes ao crescimento lamelar. A constante a e R(x),
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correspondem a variagOes na temperatura local de equilibrio em relagfio a temperatura eutética e

podem ser derivadas da termodindmica de sistemas em equilibrio, estabelecendo-se a igualdade

entre os potenciais quimicos.

O superesfriamento médio total de cada fase na interface para um eutético lameliar é obtido

pela solugdo da equacio de difusfio. Jackson e Hunt obtiveram essa expressdo como sendo igual

a.
S +8.F L
AT, =m, Cm+BO+2KC0«(m°5w-~?~—)-—P + a0 (2.23)
D S S,
2
v (S.+5,) al
BTy =my| = Co = By 25 Co e P[4 (2.24)
B B
COm.:
at = L olsenf e 4= I ot send: (2.25)
@& L o 4 ) L B i
fla S /g

O parametro L, € o calor latente de fusdo por unidade de volume de cada fase e o, e o sdo

as tensdes superficiais entre o liquido e as fases o e P, respectivamente.

As equagfes 2.23 ¢ 2.24 contém trés variaveis, A, V e AT. A relaco entre as mesmas pode
ser melhor abordada utilizando-se o que convecionou-se chamar de crescimento em condigdes
extremas, onde o superesfriamento total deve ser minimo para um dada taxa de crescimento
[Langer, 1980]. Nestas condigles existe um minimo para uma taxa de crescimento constante

encontrada na solucdo das equagbes 2.23 e 2.24, ou seja, 0 eutético cresce de acordo com

[B(AT)/ X = 0], o que fornece a relagdo:

L
W2V = «57 — Constante (2.26)



2
L’%)m =4m’a"Q" = Constante (2.27)

De maneira semelhante ao crescimento eutético lamelar, Jackson ¢ Hunt abordaram o
crescimento eutético fibroso, obtendo os superesfriamentos medios, e aplicando as condigdes de

resfriamento minimo (condigfo extrema), obtendo-se uma relagdo semelhante:

F

RV = 4—5-;; = Constante (2.28)

onde 2", Q", m, ", e Q sdo constantes para determinada liga, € os indices L e F correspondem ao
crescimento lamelar e fibroso, respectivamente. O superesfriamento como uma fungiio de

espagamento lamelar € mostrado na figura 2.9, para uma taxa de crescimento fixa.

A relag3o A*V=constante, obtida em condi¢bes extremas, corresponde a um dos resultados
mais interessantes e mais importantes da teoria de Jackson ¢ Hunt. De acordo com Trivedi et al.
[Trivedi, 19871, as aproximagdes utilizadas, como baixa velocidade, [nm/(S,+S,) >> V/2D], néo
podem ser aplicadas quando o crescimento se d4 sob altas taxas de solidificagdo, ou em processos
de solidificagdo rapida. Nesse caso, a fungéio P (equagdo 2.12) dependerd ndo sé da fracdo
volumétrica das fases, e do numero de Péclet (p=V2/2D), mas também do coeficiente de
distribuicio, k. Trivedi estabelece também que para todos os valores de k, o modelo prevé uma
velocidade méaxima acima da qual nfio é mais observada o crescimento cooperativo das fases
eutéticas. De acordo com Aziz [Aziz, 1982], quando o avanco da interface se da com velocidades
muito superiores a velocidade de difusdo, dtomos de soluto sio englobados pela interface em

progressdo e incorporados ao sélido, podendo gerar regies amorfas na estrutura solidificada,

fendmeno conhecido por aprisionamento de soluto.
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Figura 2.8. Representa¢do esquematica da interface lamelar solido/liquido e as parcelas do

superesfriamento interfacial total.

Resfriamento Interfacial, AT

. iy ATg

/ h"“"-u.-

Espacamento Lamelar, A

Figura 2.9. Superesfriamento interfacial de um eutético solidificado cooperativamente em fungéio
do espagamento lamelar, para uma taxa de crescimento fixa.
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O modelo de Jackson e¢ Hunt permite estabelecer uma relacdo entre valores de
espacamentos lamelares e fibrosos e o superesfriamento interfacial, Entretanto, tal modelo nfio
explica a forma como ocorreria um ajuste de valores no caso da variagéo do superesfriamento. De
acordo com Jackson e Hunt, a estrutura eutética poderia ajustar-se a novas condicbes de
crescimento a partir da presenga de terminacdes da estrutura (figura 2.10). O mecanismo de ajuste
dos espacamentos envolveria a movimentacio dessas terminagdes. Quando o espacamento deve
ser reduzido, a extremidade ¢ caminharia em direcio ao ponto a. Quando tal espacamento deve
ser aumentado, o ponto ¢ deslocaria-se em diregio ao ponto b. Com relagiio a valores de
superesfriamento, Chadwick {Chadwick, 1967] sugere que o superesfriamento interfacial minimo
para uma estrutura fibrosa deve ser maior que o correspondente para uma estrutura lamelar. Por
outro lado, segundo Jackson e Hunt, as estruturas lamelar e fibrosa exibem superesfriamentos
similares (distintos, porém proximos). Quando o espagamento lamelar de uma amostra é
momentaneamente grande ou pequeno demais, & possivel que o superesfriamento lamelar supere
o superesfriamento fibroso minimo. Isso provocaria uma transicdo de lamelas para fibras. Essa
mudanca local pode produzir novas falhas e essas falhas podem mover-se ao longo da interface,
alterando o espagamento. Da mesma forma ocorre a transicdo de fibroso para lamelar, Hunt e
Chilton [Hunt, 1962/63] sugeriram que a transicdo de lamelar para fibroso estaria associada a

uma mudanga na direcdo de crescimento, por imposi¢éo das condicdes de solidificagfo.

Figura 2.10. Diagrama esquemtico de um defeito do tipo terminagdo lamelar,
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2.6 Zona de Crescimento Cooperativo (ZCC)

O termo crescimento cooperativo geralmente é empregado para descrever a solidificagdo e
obtengio de microestruturas totalmente eutéticas, livres de dendritas ou de fases primarias
[Bilone, 1996], pois na zona de crescimento cooperativo, a evolugio das dendritas & rapidamente
inibida pelo eut€tico. Teoricamente, estruturas eutéticas sdo obtidas em composi¢io ¢ temperatura
eutéticas fixas, tal como € observado em um diagrama de fases bindrio. Experimentalmente, sdo
obtidas estruturas eutéticas a partir de liquidos com composicdo em uma faixa de valores
proximos a composicdo eutética e em temperaturas inferiores a eutética. Esse tipo de fendmeno
esta associado ao conceito de zona de crescimento cooperativo, ZCC. Essa faixa de composicies
e temperaturas, refere-se a interagéo de campos de difusio de curto alcance no liquido em frente
as duas fases solidas que crescem lado a lado, ou seja, em um crescimento competitivo e
cooperativo, € ela representa um conjunto de condigdes (composigio e superesfriamento).
Segundo Biloni [Biloni, 1996], os primeiros trabalhos sobre a ZCC foram elaborados por

Tammann e Botschwar (1926) e por Kofler (1950) em sistemas organicos.

Segundo Chadwick [Chadwick, 1967], a zona de crescimento cooperativo, ZCC, pode
apresentar-se de duas maneiras: (a) zona simétrica em torno do ponto eutético e (b} zona
assimétrica, ambas mostradas na figura 2.11. As ligas com ZCC simétrica sio formadas em
sistemas nf-nf e exibem uma composigdo exatamente igual a eutética. Quando solidificada, a
microestrutura eutética € obtida em uma ampla faixa de temperaturas iguais e inferiores a
eutetica. Essas temperaturas est@o ligadas as diferentes taxas de crescimento. Ligas com ZCC
assimétrica sdo formadas em sistemas f-nf que produzem eutéticos irregulares, tal como o
eutético Al-Si. Porém, o crescimento sob elevadas taxas leva a formagéo de fases primarias, com

morfologias dendriticas da fase o ou da fase 8. A ZCC est4 ligada ao crescimento dentro de uma

faixa de condigGes, onde a interface desenvolve-se com morfologia plana e estavel.

2.7 Presenca de Outros Elementos em Ligas Eutéticas Bindrias

Quando adiciona-se um elemento de liga a um eutético de dois componentes, mesmo em

pequenas quantidades, o elemento adicionado comporta-se como impureza. A presenca de tais
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impurezas pode levar & transformacio da microestrutura, de forma semelhante quando ocorrem

mudangas nas varidveis externas: gradiente térmico e taxa de crescimento.

g
= o -+ liguida B +Haquido o + Hquide B + liquide
5)
£
ﬁ Dendritas de o Dendritas de Deadrims' de p
+ eutético + entético + eutético
Drendritas de o
+ eutético

eutético

entético

i ———— Ll
Composicio Composicio
a) b)

Figura 2.11. Diagrama esquemitico dos tipos de ZCC: a) ZCC simétrica e b) ZCC assimétrica.

Varia¢Ges na composigio da liga, no gradiente térmico junto & interface solido/liquido e na
taxa de crescimento podem levar a degeneracfio da interface plana e & ocorréncia da formacdo de
colonias eutéticas. Segundo Chadwick [Chadwick, 1967], a estrutura de coldnias em ligas
eutéticas € resultado de fendmeno similar a degeneracio de uma interface plana em ligas
monofasicas. De acordo com Kraft [Kraft, 1962], ambos os fenémenos estio associados ao
superesfriamento constitucional na interface. A colénia de células esta, geralmente, associada a
formagdo de lamelas, com a presenca de estrutura fibrosa. Dessa manelra, a adigfo de outros
elementos 4 liga eutética pode levar a estrutura lamelar a ser substituida por uma estrutura fibrosa.
Outros estudos sobre adi¢do de terceiros elementos sio encontrados em McCartney et al.
[McCartney, 1981} e [Ruther, 19771, que analisaram o crescimento eutético em sistemas de irés

componentes usando critérios de estabilidade e crescimento competitivo.

Na figura 2.12 ¢ apresentada a quebra da estabilidade de um crescimento inicialmente

estavel com interface plana. A figura 2.12a mostra a quebra de estabilidade por apenas uma das

26




duas fases, e ocorre, geralmente, em ligas com composicdes diferentes da eutética e fora da ZCC.
Uma das fases cresce a frente da interface, resultando em uma estrutura contendo dendritas da
fase primaria e o eutético. A figura 2.12b mostra a quebra da estabilidade das duas fases, que é
resultado da presenca de um terceiro elemento na liga. Tal elemento, durante a solidificacdo, é
rejeitado por ambas as fases, e dependendo do valor de G/V, o fendmeno de superesfriamento

constitucional pode ocorrer, resultando na degenera¢do da interface plana, o que pode levar &

formac&o de células ou dendritas eutéticas.

i rfhdh

T Sial

Figura 2.12. Tipos de quebra da estabilidade interfacial: a) Quebra da estabilidade de apenas uma
fase € b) Quebra da estabilidade de ambas as fases [Kurz, 1992].

2.8 Eutético Ternario

Segundo Chadwick [Chadwick, 1972] e Flemings [Flemings, 1974] a morfologia dos
eutéticos terndrios € pouco parecida com as microestruturas eutéticas de sistemas bindrios. Os
fatores que controlam essas morfologias ndo sdo bem conhecidos, embora diferencas nas energias

de contorno interfacial entre as trés fases podem ser vistas como as responsaveis pela mudanga na

microestrutura.
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Os mecanismos envolvidos no crescimento cooperativo de ligas eutéticas bindrias podem
ser tomados como base do crescimento de eutéticos ternario. Nas ligas ternérias, a transformagio
eutética ou reagio invariante ocorre quando quatro fases coexistem em equilibrio, em uma
condi¢do Unica de composicio e temperatura. A reagdo envolve trés fases sélidas e uma fase
liquida:

Lea+rp+y

As trés fases solidas o, B e v apresentam composi¢Ses diferentes da apresentada pela fase
liquida. Nesse caso, a fase a ¢ rica no elemento A, a fase p ¢ rica no elemento B e a fase v no
elemento C, todos em relagdo 4 composicdo eutética, Quando o liquido se solidifica, 4tomos de A
¢ B sdo rejeitados pela fase v, da mesma forma que 4tomos de B e C sio rejeitados pela fase o e
atomos de C e A sdo rejeitados pela fase B, segregando os elementos A, B e C para o liquido
interfacial a frente das fases o, B e vy, de maneira similar ao crescimento eutético binario. Tal
situagdo faz com que a formagiio de cada uma das fases solidas ocorra a partir do consumo de
atomos acumulados 4 frente das fases adjacentes, através de difusio atdmica no liquido préximo &
interface. A figura 2.13 mostra um sistema ternario hipotético, ABC, formado por trés sistemas
bindrios eutéticos, com solubilidade sélida parcial dos componentes: as solugdes soélidas
primarias sdo ., B e y. Os vales eutéticos s3o representados pelas linhas: EE,, E,E,, E,E,, que sio
constituidas pela coexisténcia de trés fases: uma liquida e duas sélidas, as quais prolongam-se dos
sistemas bindrios até o ponto eutético ternario, E,. Tal ponto é a convergéncia das trés reacles
eutéticas. Essas reagdes podem ser exemplificadas pelos pontos X e Y. No ponto X, adjacente ao
diagrama bindrio do sistema B-C, ocorre a reagio eutética bindria: L -> B + a. No ponto Y ocorre

areacio ternaria: L > v +f +a.
2.9 Solidificacdo dos Eutéticos ALNb-Nb,Al e Al Nb-Nb,Al-AINBbNi
O diagrama bindrio Nb-Al apresenta a transformagéio eutética:

L <> ALNb + Nb,Al
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A temperatura e composicdo eutéticas para tal transformaciio nio sdo estabelecidas com

precisdo, pois estudos prévios mostram a existéncia de (rés temperaturas e composicdes

diferentes, resumidos na tabela 2.3.

Tabela 2.3. Composi¢des eutéticas presentes na literatura relacionados ao sistema Nb-Al

Referéncia % atémica % peso Ty

Nb Al Nb Al QY
[Elliott, 1981}, [Kumagai, 1992] 42,2 57.8 71,5 28,5 1.550
[Kaltembach, 1989], [Jorda, 1980] 45,0 55,0 73.8 26,2 1.590
[Leonhardt, 1997] 40,5 59,5 70,4 29,6 1.580

As diferencas de composigéo e temperatura mostradas na tabela 2.3 possivelmente estio
relacionadas ao modo de obtengdio e condigdes de processamento da liga eutética e também, a
solubilidade dos elementos Nb e Al nas fases Nb,Al e ALLNb, constituintes do eutético. Por outro
lado, ¢ possivel que a fase 5, Nb,Al, influencie em maior grau tal diferenga, por ser a mais
instdvel e do tipo ndo-estequiométrico, ou seja, essa fase existe em uma ampla faixa de

composico e temperatura, variando de 30,0 a 42,0% at. de Al em 1.600°C.
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Figura 2.13. Diagrama ternario hipotético, associado a diagramas eutéticos bindrios. As
composicdes eutéticas binarias sdo E,, E, e E;, e o eutético ternario, E,. Os vales eutéticos sdo
representados por: EE: L +a+ B, EE: L+oa+y, e E,E: L +B +7.
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Conforme mencionado, a liga de composigio eutética, segundo Massalski et al.
[Massalski, 1990], inicia a solidificagfio em 1.590°C, quando o liquido com 55,0% em 4tomos de
Al transforma-se a temperatura constante em duas fases sélidas Nb,Al e ALNb. O modo de
crescimento desse eutético ¢ determinado pela estrutura cristalina e propriedades termofisicas de
ambas fases e pelas condigcdes de processamento. De acordo com a literatura, compostos
intermetalicos possuem estruturas complexas e elevados valores de entropia de fusdo,
apresentando crescimento do tipo facetado. Tal observagdo é verificada experimentalmente em
ligas hipoeutéticas e hipereutéticas do sistema Nb-Al. Quando solidificadas, as fases primarias
Nb,Al e ALNb crescem de maneira facetada [Trevisan, 1997], [Alves, 1998]. Isso sugere que o
eutético aqui abordado teria o crescimento facetado/facetado, levando a produzir estruturas
irregulares ou regular complexa. Entretanto, a solidificagdo de ligas Nb-Al permitem produzir
estruturas altamente regulares. Conforme citado, o tipo de morfologia depende da fragdo
volumétrica de cada uma das fases. Kumagai e Hanada [Kumagai, 1992] demonstraram
experimentalmente que a fase ALNb na liga eutética (Al-42,2Nb % atdmico) exibe uma fracdo
volumétrica de 47,7%, o que resulta em um eutético com morfologia predominantemente lamelar.
Os estudos citados revelam que independentemente das fragdes volumétricas e composicéo, as
ligas eutéticas Nb-Al mostram presenca de morfologia fibrosa ¢ outras imperfei¢oes lamelares, as
quais estdo relacionadas as condigdes de solidificacio. Por outro lado, a analise do espacamento
lamelar segue a equag¢iio A’V = Cte. sugerida por Jackson e Hunt. Estudos relacionados 2
influéncia do nivel de superesfriamento foram realizadas por Leonhardt et al [Leonhardt, 1997],
mostrando que a morfologia da estrutura eutética ALNb-Nb,Al, varia de acordo com o nivel de
superesfriamento. Superesfriamentos da ordem de ~20 K produzem uma estrutura regular com
morfologia Jamelar, com 2 da ordem de 0,6 pm. Superesfriamentos superiores a 200 K levam a
degeneragio da estrutura lamelar, obtendo morfologias globulares e celulares. A busca por
informagOes na literatura sobre o sistema Nb-Al-Ni mostrou-se pouco produtiva. Nenhuma

informagfo sobre o eutético ternario presente nesse sistema foi encontrada.

De acordo com o diagrama ternario do sistema Nb-Al-Ni, a fase ALND,Ni estaria localizada
na regido rica em Al, fazendo parte do campo monofsico AINbNi, Dessa forma, é possivel a
existéncia de uma rea¢fo ternaria envolvendo as fases: Nb,Al, ALLNb e AINbNi. Entretanto, ndo
existem informagdes bibliograficas suficientes que sustentem tal suposi¢fo. A tnica blibliografia
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existente sobre a adi¢do de Ni ao eutético ALLNb-Nb,Al é ¢ trabalho de Smith [Smith, 1992].
Segundo Smith, a adi¢fio de 2,0% atdémico de Ni 2 liga eutética produz uma morfologia fibrosa,
com microestrutura refinada na condi¢do bruta de fusfio. De acordo com esse autor, 0 Ni é
acomodado integralmente na fase Nb,Al, deslocando a composicdo eutética para Al-45Nb-2Ni
em porcentagem atomica. Segundo Smith, quando solidificada direcionalmente, tal liga produz

uma estrutura de morfologia globular. Esse estudo ¢ limitado, pois nfo indica qual fase é formada

além daquelas ja conhecidas: Al,Nb e Nb,Al

UNICAMP
3IBLIOTECA CENTRA
SECAO CIRCULANTS
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Capitulo 3

Compostos Intermetilicos nos Sistemas Nb-Al e Nb-Al-X

3.1 Compostos Intermetilicos

Os compostos intermetélicos podem ser definidos como fases ou compostos constituidos de
dois ou mais elementos metalicos com proporgdo atdmica bem definida (estequiométricos) ou
tendo uma faixa de possiveis composiges (nio estequiométricos) [Askeland, 1996]. Como
exemplo de compostos estequiométricos pode-se citar Fe;C e ALND, e de compostos ndo
estequiométricos Nb,Al e NiAl. Estes compostos possuem composi¢do, propriedades e estrutura
cristalografica diferentes daquelas de seus elementos constituintes. O arranjo atdmico da estrutura
cristalina apresenta ordem de longo alcance, que pode ser mantida até a fusfio ou até temperaturas
mais baixas onde ocorre a transicio de ordem-desordem [Dimitrov, 1994]. O afastamento da
propor¢do estequiométrica pode ocasionar profundos efeitos sobre as propriedades mecénicas. Da
mesma forma, defeitos no arranjo de longo alcance, como dominio e contornos de antifase,
desempenham um papel importante nas propriedades dos intermetilicos. Os compostos
intermetalicos possuem propriedades muito interessantes em temperaturas elevadas. No entanto,
sua aplicagdo ¢ limitada pela elevada fragilidade e baixa resisténcia i clivagem em baixas

temperaturas [Liu, 1990], [Khan, 1990].

Os compostos intermetalicos vém sendo utilizados ha muito tempo, desde aplicagdes mais

simples como em revestimentos de pecas decorativas (Cu;As, Cu,Sb) e espelhos (CuSn)
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[Westbrook, 1977] até as mais modernas, como supercondutores (Nb;Sn) e super-ims (SmCo;,
NdFe ,B;) [Sauthof, 1989]. Os primeiros usos resultaram de propriedades como elevada dureza e
a excelente estabilidade quimica, tipicas desses materiais. Qutras propriedades fisicas mais
especificas determinaram aplicagSes mais recentes. Por muitos anos, a investigacdo dos
compostos intermetalicos esteve confinada a pesquisa basica. No entanto, ha aproximadamente

duas décadas, os intermetélicos vém sendo estudados sob a possibilidade de serem utilizados

como materiais estruturais [George, 1994].

Segundo Villars [Villars, 1994], até o momento, 2.750 tipos de estruturas cristalinas ja
foram estudadas e possivelmente existam mais de 25.000 compostos intermetalicos conhecidos
entre bindrios, terndrios e quaterndrios, sendo os bindrios os mais estudados, com
aproximadamente 9.000 compostos conhecidos. Também é possivel que existam entre 600 a 700
materiais com temperaturas de fusdio entre 1.500 e 2.000°C, caindo para 28 compostos

intermetalicos com temperaturas de fusio entre 2.000 a 3.000°C [Fleischer, 1985/ 1986].

Os compostos intermetalicos constituem um grupo grande e heterogéneo, no qual as regras
interatdmicas de ligacfio e de valéncia ainda ndo sio bem conhecidas [Haussermann, 1995]. No
entanto, a forte afinidade das ligacdes entre os diferentes tomos de compeostos intermetalicos sio
ainda consideradas de natureza metalica, porém, apresentam um carater idnico adicional que é
influenciado pela diferenga de eletronegatividade entre os elementos constituintes. Fssa atrac#o
entre diferentes 4tomos leva o cristal a exibir uma estrutura que acomoda, de forma preferencial
essas ligacGes atdmicas. O arranjo atdmico dos compostos intermetalicos é chamado de estrutura
ordenada de longo alcance, significando que cada elemento tem uma posigdo preferida na
estrutura cristalina. Essas posi¢des preferenciais sdo chamadas de sub-redes e a combinacdo de

duas ou mais sub-redes constituem uma super-rede de longo alcance [Dimitrov, 1994].

A defini¢do da estrutura cristalina de um composto intermetalico é complexa e envolve
varias caracteristicas, tais como: composigfo quimica, tipo de estrutura, niimero de atomos por
célula unitaria, grupo espacial, simetria do cristal, posi¢io de pontos atémicos, pardmetros de
rede, numero de coordenacdo, etc. [Girgis, 1983]. No entanto, o simbolo de Pearson e a
designagio Strukturbericht, sdo as mais usadas para representar a célula e a estrutura cristalina

[Anton, 1992]. O simbolo de Pearson é composto por duas letras e um nimero que indica a

33



simetria do cristal e o nimero de 4tomos na célula unitiria, Por exemplo: o simbolo do NaCl &
ckF8 e indica uma estrutura cibica (c) de face centrada (F) com 8 4tomos na célula cabica. O
simbolo do MgZn, ¢ hP12 e indica uma estrutura hexagonal (h) primitiva (P) com 12 atomos no
hexagono. O simbolo do AL;Ti € tI8 e indica uma estrutura tetragonal (t), de corpo centrado (I)
com 8 atomos. Entretanto, a designacfio Strukturbericht é um metodo parcialmente sistematico
para a especificacdo de um cristal através de uma letra. Geralmente, a letra A representa uma
estrutura monoatdmica, a letra B uma estrutura diatémica com uma razio de atomos de 1:1, a
letra C uma estrutura diatdmica com razfio de atomos de 2- 1, o simbolo DO apresenta uma razio
de 3:1, etc., as letras D, E, ..K, sdo compostos mais complexos. Tal método nio & aplicavel a

partir das estruturas A15. A designacgo dos ntimeros, de forma geral, segue a ordem cronologica

em que foi estudado o cristal.

Varias das estruturas cristalinas podem ser descritas em termos da seqiifncia de
empithamento de planos compactos, com varios modos de ordenamento, variando em fungdo das
diferencas de ligagio quimica e propriedades mecanicas e fisicas. Células do tipo CFC, HC, LL,
Lly, DOy, DOy, DOy, DO, pertencem as estruturas geometricamente compactas (GC) e suas
variagdes do tipo Al, B,, L2, DO; e B32 pertencem as estruturas CCC. Células do tipo A1S5,
C16, C15, C14, C36 e D8, pertencem as estruturas topologicamente compactas (TC). Todas as
estruturas TC caracterizam-se por apresentar intersticios tetraédricos e mimero de coordenacio de
12, 14, 15 e 16. Das varias estruturas GC, Al e LI; sfo cubicas, as DO, e DO,, sio tetragonais, e
as A3, DOy, e DO,, sdo hexagonais. As semelhancas estruturais entre GC e TC podem ser
descritas em termos de variagBes no empilhamento de grupos de 4tomos formando poliedros

imagindrios [Girgis, 1983), [Kumar, 19901.

Segundo Anton et al. [Anton, 1989], compostos intermetalicos binarios formados por
elementos A e B podem ser classificados dentro de cinco grupos estequiométricos nominais: AB,
A,B, A;B, A;B; e A,B,. Dentro de cada grupo, os compostos podem ocorrer com diferentes tipos
de estrutura cristalina. Ap6s um levantamento vasto da literatura ¢ alguns critérios [Khan, 1990],
[Anton, 1989] e [Kumar, 1993] identificaram um grande nimero de compostos intermetalicos
estruturais, os quais podem ser divididos em quatro grandes categorias: (a) aluminetos de niquel

(NLAI e NiAl), (b) aluminetos de titanio (Ti,Al, TiAl e ALTI), (c) silicetos com metais de
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transigdo (Ni, Fe, Co) e refratarios (Mo, Cr, Ti, Nb, W e Zr), ¢ (d} outros intermetdlicos, os quais

sdo listados na tabela 3.1.

Empiricamente, a natureza da formag&o dos compostos intermetélicos pode ser simplificada
pela combinagdo de elementos com certas caracteristicas fisicas e quimicas comuns, tal como ¢
observado na figura 3.1. Os quatro grupos sfio compreendidos entre: (a) elementos com estrutura
cubica centrada (cfc), (b) grupo VIIIA: elementos refratirios com estruturas ctibicas de corpo
centrado (ccc) e hexagonal compacta (he) (Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta, Mo ¢ W), (¢) grupo dos
metaldides (Zn, Cd, Al, Ga, In, Si, Ge, Sn, Pb, As, Sb e Bi) e (d) elementos de transi¢do (Cr, Mn,
Re, Ru e Os). Do ponto de vista atdmico, os elementos do grupo VIIIA apresentam a camada
eletrdnica d quase cheia, comportando-se como receptores de elétrons. No entanto, no grupo dos
refratarios, a camada d possui elétrons no compartilhados, comportando-se como doadores de
elétrons. Em termos do tamanho atdmico, nos grupos do Ni e Cr, os &tomos sdo
aproximadamente 15% menores que no grupo dos metaldides e refratirios. No entanto, a
combinagio desses fatores, mostrados através de diagramas pseudobindrios na figura 3.1, fornece

um guia qualitativo sobre a formacgo de compostos intermetalicos de elevada temperatura.

Muitos dos intermetalicos exibem propriedades como: baixa densidade, altos pontos de
fusdo, boa condutividade térmica e excelente resisténcia em elevadas temperaturas. Em muitos
casos, existem limites de elasticidade anormais, na qual a resisténcia aumenta zo invés de
diminuir com a temperatura, 0 que sugere que tais metais sejam apropriados para aplicagdes
estruturais em elevadas temperaturas. Contudo, os intermetalicos geralmente exibem baixa
resisténcia ao impacto, fratura fragil por clivagem e baixa ductilidade em temperatura ambiente
{Khan, 1990}, [Fleischer, 1989]. Em muitos casos, a baixa resisténcia a fratura e a dificuldade de

processamento tém restringido o uso desses intermetalicos como materiais de engenharia.

Um dos principais requisitos para aplicages estruturais ¢ a resisténcia  fluéncia, porém, a
caréncia de ductilidade em baixas temperaturas dos compostos intermetalicos torna-se o principal
fator limitante. A resisténcia 4 fluéncia de um material metalico & principalmente governada por
sua temperatura de fusdo. Entretanto, isso ¢ uma medida muito simplista da forca de ligacdo
atdmica e da difusividade, pois nem sempre os intermetalicos com elevado ponto de fusio sio
mais resistentes a fluéncia que aqueles com ponto de fusgo inferior. No entanto, o comportamento
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duactil € melhor entendido através da estrutura cristalina e pela composicio estequiométrica, que
influenciam bastante o comportamento plastico dos intermetalicos. A geometria do processo de

cisalhamento (comportamento dos planos de cscorregamento ¢ natureza das discordancias)

influencia em maior grau a fragilidade dos intermetalicos,

Tabela 3.1. Classificagdo de compostos intermetélicos de elevada temperatura [Anton, 1989].

Composi- | Estrutura | Simbolo | Com posto Ponto de Densidade
cio Cristalina* | Pearson Fusio (°C) (g/cm’)
A,B Li, P4 Ni,Al 1397 741
L1, cP4 Pt,Al 1556 17,47
LI, cP4 Ni;Si 1140 7,30
DO, hP8 Ti,Al 1472 4,20
DO, hPS Ti,Sn 1670 5,29
D, t/8 NiTa 1547 11,80
DO, 78 ALNb 1607 4,52
DO, t8 AlTa 1550 6,90
DO, 178 ALTi 1350 3,20
DO, 716 ALZr 1580 3,70
AlS cPs Nb,Al 1960 7,29
AlS cP8 Mo,Si 2025 8,97
Als cP8 V,;8i 1925 6,47
Als cP3 Cr,Si Y7 6,46
Al2 cI58 Re;Nb 2700 17,6
AB Cl1 c¢F12 CoSi, 1326 498
Cil, t/é WS, 2438 9.86
Cii, /6 MoSi, 2030 6,31
Ci4 hPi2 Cr,Hf 1870 10,24
Cl4 hP12 Cr,Nb 1720 7,68
Cl5 cF14 W Hf 2512 -
CIs cFl4 Co,Nb 152¢ 9.0
Ci5 cFl4 Co,Zr 1560 8,23
Cis cFl4 Fe,Zr 1645 7,69
C36 hP36 Mo, Hf 2170 114
D8, tP30 Nb,Al 1871 6,87
AB; D8 132 Mo.Si, 2180 82
D3 hP16 TisS8i, 2130 4,38
A.B, DS, hR13 NbFe, 1620 --
DS; hR13 WCo, 1689 --
AB B2 P32 NiAl 1640 5,88
B2 cP32 CoHf 1640 12,5
B2 cP32 FeAl 1300 5,56
L1, tP4 TiAl 1452 3,91
*Designacdo Strukturbericht.
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Figura 3.1. Representacdo esquemadtica de diagramas de fases pseudobinarios na formagdo de

compostos intermetéalicos.

A figura 3.2 mostra alguns fatores que controlam a ductilidade dos materiais metalicos.
Observa-se que um material intermetalico, quando submetido a um estado de tensdes complexas
(por exemplo: entalhes ou contornos de grio), apresenta maior dificuldade de nucleacdo de
discorddncias, assim como possuem poucos sistemas de escorregamento. Ao contrdrio, alguns
metais possuem elevado niimero de sistemas de escorregamento, o que favorece a nucleagfio das

discordéncias.

Vérias explicagdes foram formuladas para entender a caréncia de ductilidade dos
intermetalicos, tais como: a fratura prematura ao longo dos contornos de grio, a existéncia de
baixa resisténcia coesiva resultante de altas valéncias (devido & segregagio de S, P, Sn e Sb)
[Takasugi, 1985], grandes diferencas na eletronegatividade e no tamanho atdmico entre os

elementos [Taub, 1987], como no caso de ligas de elevada simetria cristalina, NizAl, [Froes,



1989]. Em geral, a baixa simetria dos intermetalicos esta associada a um vetor de Burger com alto
modulo ou a baixa solubilidade de elementos intersticiais [Giamei, 1990] que leva a dificuldade
de nucleagdo de discorddncias (um nimero limitado de sistemas de escorregamento, ou seja,
menos de cinco sistemas independentes de escorregamento, bem menor que nos metais dicteis)
[Fleischer, 1989]; discorddncias imoveis que podem atuar como locais preferenciais para
nucleagdo de trincas; elevada sensibilidade ao entalhe e baixa resisténcia a clivagem. Dentre os
fatores extrinsecos que afetam a ductilidade, alguns deles sfo as impurezas que podem levar a
uma fragilizacfo e as condi¢des de operacdo, como elevadas taxas de resfriamento que aumentam
a dureza e o limite de escoamento. Um dos fatores extrinsecos mais significativos que governam
a baixa ductilidade e a fratura fragil ¢ a mistura de hidrogénio e oxigénio no meio ambiente. O
mecanismo de fragilizagio por hidrogénio em temperatura ambiente ocorre (em aluminetos) por
perda de resisténcia coesiva na interface, por interagdo com as discordancias ou por formacio de
hidretos. Este dltimo também atua em temperaturas elevadas. Outro agente de fragilizagdo é o
oxigénio que pode causar perda de ductilidade nas temperaturas ambiente ¢ elevada [George,
1994], [Hippsley, 1992]. Deve-se enfatizar que uma revisiio sobre o presente tema ¢ muito
complexa e as explicagdes ainda ndo sdo totalmente satisfatérias. No entanto, existe um consenso
de que o contorno de grio é um dos fatores que afeta em maior proporcio a fragilidade nas ligas
fortemente ordenadas. Kimura et al [Kimura, 1998] sugere que a dificuldade intrinseca em

nuclear discordéncias pode ser contornada por um controle microestrutural, o que pode methorar

a ductilidade ou tenacidade do intermetalico.

A mudan¢a de estruturas cristalinas ¢ uma maneira interessante de ductilizar os
intermetalicos. Segundo Sauthof [Sauthof, 1990] e Mabuchi et al. [Mabuchi, 1997}, compostos
AlLM (M = elemento de transi¢io), tais como o ALNDb e o ALTi apresentam uma estrutura
cristalina tetragonal, D0,,, que sio derivadas de estruturas cubicas, L1, pelo deslocamento de um
plano (001) por um vetor %[110). A conversio de D0,,-> L1, pode ocorrer através de adigdes de
elementos de liga que causam ajustes no tamanho atdmico e/ou na valéncia dos componentes da
liga. Tais transicbes foram experimentalmente demonstradas nos estudos de Raman e Schubert
[Raman, 1965], Mazdivasni et al.[Mazdiyasni,1989]. Segundo Carlsson e Mescher [Carlsson,
1989] as estruturas clibicas L1, exibem um niimero suficiente de sistemas de escorregamento
para satisfazer o critério de deformacgio. Apesar da estrutura cristalina simples desses
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intermetalicos sugerirem ductilidade, como nos casos do Cu,Al e do NiAl, muitos desses

compostos sdo frageis, embora exibam apreciavel ductilidade compressiva em temperatura

ambiente. Em relago a transigdo DO0,, > L1, os sistemas Ti-Al-M e Nb-Al-M mostram que o
AlL;Ti pode ser convertido para L1, por adi¢Ses de M ( M = Fe, Ni e Cu). No entanto, tentativas
em transformar a fase ALNb em L1, no apresentaram éxito. Segundo Carlsson e Mescher
[Carlsson, 1989], a diferenca de energia na camada eletrdnica d entre as estruturas DO0,,/L.1, do
grupo ALM (M = V, Nb e Ta) favorece fortemente a estabilizacio da estrutura DO0,,, pois a
energia requerida para transformar a fase ALNb em cibica é aproximadamente uma ordem de
magnitude maior que da fase AL;Ti. Tal diferenca sugere que os compostos ALND e Al,Ta nio

tém potencial para a modificagdo cubica, mesmo sendo estabilizados por adigdes de liga.

Multiplicidade .
de Sistemas de Regifo dos
Escorregamento Metais Décteis
Ches
Coe

Intermetalicos

Cristais Estado de
. Simples Tensdes
Cemplexidade na Ay Complexo
Nucleagiio de
Discordincias Sensibilidade ae entalhe
Materiais Policristalinos

Figura 3.2. Fatores que controlam a ductilidade nos materiais metalicos.

3.2 Sistemas Nb-Al e Nb-Al-X (X = Ti, Cu, Cr, Si ¢ Ni)

No presente estudo trabalhou-se com uma liga eutética binaria do sistema Nb-Al No
entanto, um dos objetivos do presente estudo foi adicionar elementos ternérios, X, X =Ti, Cu,
Cr, Si e Ni) a liga eutética ALLNb-Nb,Al, em quantidades tais que ficassem soltiveis nas fases

ALNb e NbyAl, visando manter a morfologia eutética original. Estudos desse tipo ndo sio
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encontrados na literatura. No entanto, estudos sobre adi¢bes de elementos terndrios as fases
isoladas AL;Nb e Nb,Al podem ser encontrados. No desenvolvimento e estudo dessas ligas,

obteve-se uma liga eutética ternéria do sistema Nb-Al-Ni. No entanto, ambos eutéticos sio

constituidos de fases intermetalicas.

O sistema Nb-Al tem sido estudado por vérios pesquisadores. Um dos primeiros diagramas
calculados a partir de dados termodindmicos foi obtido por Kaufman e Nesor [Kaufman,1973].
Nesse estudo, o ponto de transformacgio eutética corresponde a aproximadamente 1.527°C e 40%
at. de Nb, inferiores aos resultados experimentais obtidos por Lundin [Lundin, 1963] e Jorda
[Jorda, 1980]. Da mesma forma, apresenta diferengas principais na faixa de composicio das fases
Nb,Al e Nb,Al, que sio consideradas como compostos estequiométricos. De acordo com Elliott
[Elliott, 1981], o sistema Nb-Al ¢ relativamente simples e apresenta seis fases bem definidas, tal

como ¢ apresentado na tabela 3.2. Em relagfio 4 estrutura cristalina, os dados sdo apresentados na

tabela 3.3.

A figura 3.3 [Massalski, 1987] é um dos diagramas mais completos do sistema Nb-Al
sendo baseado no trabalho de Lundin e Yamamoto [Lundin, 1963]. Tal diagrama foi construido a
partir da analise metalografica de fundidos e de amostras recozidas, e por ensaios de dureza, de
analise térmica e de difracdo de raios-X. Outra contribuicdo de importincia é o diagrama
construido por Jorda et al. [Jorda, 1980], através das técnicas Ja mencionadas e de outras como
microscopia eletrénica de varredura, levitagio térmica, aquecimento simultineo por etapas
(simultaneous stepwise heating). Tal diagrama foi compilado por Massalski et al. [Massalski,
1990]. A diferenga nesses diagramas consiste basicamente na falta de concordincia da
temperatura de rea¢do e da faixa de composicio das fases intermetalicas. A figura 3.4, apesar de
ser a mais aceita, necessita de maior atengdo em regides onde existem linhas tracejadas. Segundo
Okamoto ¢ Massalski [Okamoto, 1994), linhas tracejadas nos diagramas estio relacionadas a
possiveis problemas de solubilidade dos elementos nas fases correspondentes durante a
solidificagdo, o que modificaria a tendéncia de inclinacdo das linhas liquidus. Tal problema atinge
o presente estudo em relacdo a determinacdo da temperatura e da composicdo da reagfio eutética.

As tabelas 3.2 e 3.3 mostram algumas caracteristicas das fases existentes no diagrama Nb-Al.
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Tabela 3.2. Pontos de interesse no sistema Nb-Al [Elliott, 1981].

Reacgio Composigio % at. de Al Temperat. | Tipo de
(Pontos de Reacdo) "0 Reagio
{(Nb) + L <> Nb,Al ~21.,5 ~28,0 ~22.5 206010 | Peritética
Nb;Al+ L <> Nb,Al 25,0 ~36,0 32,0 1940+10 | Peritética
L <> Nb,Al + ALLNb ~55,0 42,0 ~75,0 1590%5 | Eutética
L + ALLNb <« (Al) (99,96) ~75,0 (99,94) 661,4+0,5 | Peritética
L «> ALLNb ~75,0 1680+ 5 | Congruente
L Nb 0,0 2469 Fusfo
L« Al 100,0 660,452 | Fusdo
Tabela 3.3. Estruturas cristalinas no sistema Nb-Al [Elliott, 1981].
Fase | Composicio | Estrutura | Simbolo Grupo Designacio Proto-
(faixa) % at. | cristalina | peapgon | Espacial | Syeukturbericht | tipo
D) 0,0a215 coc o2 Imim A2 W
Nb3zAl 18,6 2 25,0 cubico cP8 Pmin Als Cr3Si
NbrAl 30,0a42,0 | tetragonal tP30 P4,/mnm D8y oCrFe
Al3Nb 75,0 tetragonal tI8 [4/mmm D072 Al3Ti
AaD 100,0 cfc cF4 Fmim A4 Cu

A fase sigma, Nb,Al, apresenta uma estrutura tetragonal ordenada do tipo D8,, semelhante
ao tipo oCrFe, com reagdo peritética: A15 (Nb,AD+L < NbgeAl, em 1.940 £ 10°C. Devido a
sua ampla faixa de composicdo (30 a 40%, em 1.600°C), os parametros de rede a e ¢ variam com

o conteudo de aluminio ou nidbio [Jorda, 1980]: para 32% at. Al, a = 99525 A, c=5,169 A e

para 42% at. Al, a = 9,898 A, ¢ = 5,187 A. Estudos mais detalhados relacionados a fase sigma
séo encontrados em Hall e Algie [Hall, 1966], Brawn e Worzala [Brawn, 1976] e Nourbakhsh et
al. [Nourbakhsh, 1992]. Esses estudos mostram que a fase Nb,Al com simbolo de Pearson, tP30,

contém 30 é&tomos por célula unitiria, distribuidos em 5 posices cristalograficas ndo

equivalentes. A figura 3.5 mostra a célula unitéria da fase Nb,Al.
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QOutros estudos mostram que a fase Nb,Al possui elevada resisténcia mecanica e elevada
resisténcia a fluéncia em temperaturas acima de 1.200°C, exibindo resisténcia a fratura de 265
MPa em 1.200°C, medidos por ensaios de flexic de trés pontos [Barth, 1993]. No entanto, o
elevado modulo de elasticidade (E = 100GPa), a baixa tenacidade 3 fratura (K¢ = 1,9 MPam'?)
[Ebrahimi, 1993] e a elevada dureza Vickers (1.250 % 20 kg/mm?) [Jorda, 1980] 2 temperatura
ambiente impoém severas limitacSes em sua aplicagdio como material estrutural, por ser muito
fragil na temperatura ambiente. O valor de K¢ concorda bem com outros trabalhos, variando de
1,5 a 2,0 MPam'”? [Bhattacharya, 1992]. Segundo Nourbakhsh e Sahn [Nourbakhsh, 1992], a
fragilidade resulta da pequena densidade de discordancias que possui o composto Nb,Al Tais
discordincias estdo unidas a falhas planares, que por sua vez podem ser uma combinacio de
falhas de empilhamento e de contornos de antifase. O Nb,Al possui somente duas falhas planares
sobre os planos (100) e (010). Isso sugere que a deformagdo ¢é realizada por escorregamento sobre
os planos {100} ao longo da diregio <010>, compreendendo unicamente dois sistemas de
escorregamento: (100)/[010] (010)/{100]. De acordo com Guilherme de Aragdo ¢ Ebrahimi,
[Guilherme de Aragfo, 1996], a fase sigma deforma-se principalmente por mecanismo de
deslizamento nos contornos de griio, em temperaturas acima de 1.000°C. Ji & 1.300°C, trincas na
fase sigma estdio associadas a fraturas intergranulares, porém com alguma presenca de fratura
transgranular. No entanto, ensaios de flexfo mostram que o Nb,Al exibe uma deformacdo
desprezivel por fluéncia de 0,15% a uma taxa minima de deformagdo (7,08x10* s), sob carga
estavel de 69MPa em 1.200°C. Isso sugere que abaixo de 1.200°C, o composto Nb,Al ndo exibe
temperatura de transigio dictil-fragil. Por outro lado, a atividade do Al na fase Nb,Al €

insuficiente para formar camadas protetoras, dando lugar a uma oxidagio catastréfica
(AINBO,)[Anton, 1992].

A fase Al;Nb apresenta também uma estrutura tetragonal ordenada do tipo D0, semelhante
ao tipo TiAl,, com reagéio congruente: L «» ALNb em 1.680 £ 5°C, e apresenta uma faixa de
homogeneidade menor a 1,0%. Os parimetros da célula unitaria foram determinados como sendo
iguais a a = 3,844 A e ¢ = 8,605 A, valores que concordam com os trabalhos de Jorda et al.
[Jorda, 1980] ¢ Nourbakhsh et al. [Nourbakhsh, 1992]. Também ¢ mostrado que a fase Al;Nb,
com simbolo de Pearson, /8, contém 8 atomos por célula unitaria, 0 que é observado na figura

3.6.
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Figura 3.3. Diagrama de fases do sistema Nb-Al, baseado no trabalho de Lundin [Massalski,
1987].
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Figura 3.4. Diagrama de fases do sistema Nb-Al, baseado no trabalho de Jorda [Massalski, 1990].
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O interesse pela fase ALNb vem dos primeiros estudos em relacdo 2 resisténcia mecinica e 4
oxidagdo, assim como por sua excelente estabilidade e baixa densidade. O limite de escoamento
(0,2%) do ALND (~570 MN/m’ em ~930°C) ¢ maior que do NiAl (~330 MN/m® em ~400°C) e de
outras superligas baseadas em niquel [Sauthof, 1990]. No entanto, a fase Al:Nb exibe uma
resisténcia & compressdo de 520 MPa e resisténcia 4 fratura de 275 a 326 MPa, medidas por
ensaio de flexdo de quatro pontos na temperatura ambiente. O elevado médulo de elasticidade (E
= 120 GPa), a baixa tenacidade a fratura (Kic= 2,5 + 0,5 MPam"?) [Schneibel, 1988] e a elevada
dureza (Hv = 750 * 20 kg/mm” com cargas de 100gf) [Jorda, 1980] na temperatura ambiente,
mostram que a liga AGND ¢ altamente fragil. Shechtman e Jacobson [Shechtman, 1975] indicam
que a maior causa da fragilidade da fase ALNb é devido a um baixo nimero de planos de
escorregamento, pois estruturas deformadas por compressdo na temperatura ambiente mostraram
superdiscordincias a<110> sobre planos (112) e maclas de deformagio tipo (112). Segundo
Nourbakhsh [1992], a deformagéo tipo (1 12)<1-1'0> do sistema de escorregamento corresponde
somente a 4 sistemas de escorregamento, dos quais s6 3 sdo sistemas independentes, porém, tal
sistema ndo produz contragdio ou alongamento algum ao longo do eixo ¢, Além disso, Nourbakhsh
encontrou nominalmente mais outros dois tipos: discordincias <201> sobre planos (112) e
discordancias superparciais a/2<110> sobre planos (001). Os sistemas (112)<110> e (112)<201>
580 os principais modos de deformagdio. No entanto, a discordancia <201> sofre dissociagio para
um par de discordancias <111> e <311>, resultando em um arranjo complexo de discordancias
parciais e de falhas de empilhamento, porém, sem nenhuma formacio de mecanismos de maclacio,
observado por Shechtman. Em temperaturas elevadas foram observadas discordancias tipo <100>
e <110> e maclagio ordenada. Porém, a fase ALNb permanece fragil mesmo em temperaturas
superiores a metade de sua temperatura de fusfo [Kumar, 1993]. De acordo com Raisson e
Vignes [Raisson, 1970], a fase ALNb ¢ fragil até a temperatura de 820°C. Segundo Ray e Ayer
[Ray, 1992], baixas taxas de deformagio como £ =10"s" em 1.030°C, levam a uma deformacio

plastica constante da fase AL;Nb, apés um pequeno encruamento. Esses resultados sugerem uma

possivel temperatura de transi¢io datil-fragil acima de 900°C.
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Figura 3.5. Célula unitaria da fase Nb,Al Figura 3.6. Célula unitaria da fase Al;Nb

Varios sistemas ternarios contendo Al como um dos elementos principais de liga tém sido
estudados em relag@o 4 estrutura, composigo e estabilidade de compostos intermetalicos. Esses
sistemas geralmente s&o do tipo: Al -Y ... (Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta, Mo)-X (V, Cr, Mn, Fe, Co,
Ni, Cu, Zn). Tais estudos sio baseados na densidade, no ponto de fusdo ¢ na faixa de
composi¢io. Diversos estudos tém como objetivo contornar a baixa ductilidade dos compostos
intermetalicos, o que ¢ feito através de micro e macro-adigbes de elementos de liga com a
finalidade de transformar estruturas ndo cibicas em ctbicas, ou através de técnicas envolvendo a

eliminacdo de impurezas e particulas de segunda fase, refinamento de griio, Processos

termomecénicos e solidificacio rapida.

Tentativas em transformar intermetélicos do tipo, AL,Ti, D0,,, em compostos ricos em
alurninio, do tipo L1,, tém criado muito interesse na comunidade cientifica. Subramanian et al.
[Subramanian, 1989] avaliou varios elementos ternarios: Fe, W, Co, Ni, Cu, Cr, Mn, Ag, Mo e
Zr, no tocante a estabilidade da estrutura do AlNb, D0,,. Porém, tais estudos nfo revelam um
elemento com potencial para mudar a estrutura DO,, para L1,. Os efeitos de tais adi¢des sugerem
somente substitui¢des preferencias de Al ou de Nb em contetidos constantes, o que vai depender
da solubilidade. Por outro lado, Hansen ¢ Raman [Hansen, 1970] estudaram o efeito de adiges

ternérias como: Ta, Rh, Zr, Mo, Ti, Cr e V sobre a fase o-Nb,Al e a extensdio de solubilidade
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dessas adi¢Bes, porém ndo foi encontrado um elemento com potencial para mudar a estrutura

cristalina.

De acordo com Ebrahimi et al. [Ebrahimi, 1993], o sistema Nb-Al-Ti, exibe muitos
intermetalicos que podem ser aplicados como materiais estruturais em temperaturas elevadas. No
entanto, Hoeltzer ¢ Ebrahimi [Hoeltzer, 1989] e Menon et al. [Menon, 1992], indicam que o
sistena Nb-Al-Ti ainda ndo € entendido totalmente em fungdo de poucos dados da literatura e
principalmente, pela complexidade das relacdes de fase no sistema. Sugerem que muitos dos
diagramas de equilibrio terndrio foram baseados em diagramas pseudobinarios como: Ti,Al-
Nb,Al e TiAI-NbTi, através de adicSes de Nb. Novos estudos {Menon, 1992], indicam que a faixa
de homogeneidade da fase § (Nb,Al) & alterada, pois a solubilidade de Al na fase B, (Nb,T1) é
muito menor que aquela proposta por Kaltenlbach et al. [Kaltenbach, 1989] na isoterma de
1.200°C. Zdzobiek et al.[Zdzobiek, 1995] confirma as alteracbes das regides primarias B (Ti,Nb)
¢ v (TiAl), assim como sugere que a reagio entre ALND, Nb,Al e TiAl, € preferencialmente de
natureza peritética ao contrario de uma eutética, proposta por Kaltenbach et al.. Uma nova fase
ortorrdmbica (O) também é encontrada no sistema Nb-Al-Tj [Kumar, 1994]. A figura 3.7 mostra
um diagrama terndrio do sistema Nb-Al-Ti na isoterma de 1.200°C. No entanto, diagramas
completos com as modificagbes mencionadas nfio sdo encontrados na literatura. De acordo com

esses estudos, a solubilidade de Ti na fase o (Nb,Al) corresponde a 34,6 % em 4tomos e na fase n

(AIL,ND) corresponde a 5,4% em atomos, na isoterma de 1.200°C.

O sistema Nb-Al-Cr foi estudado por Hunt e Raman [Hunt, 1968], na isoterma de 1.000°C e
revela significativa solubilidade de Cr em Nb,Al (~15% at. Cr) e em Nb,Al (~23% at. Cr), com
Cr substituindo atomos de Al em ambas as fases. Porém, o ALNb dissolve até 5% at. Cr, tomando
os lugares do Al. A solugdo sélida de Cr apresenta grande solubilidade para o Al (> 40% at. Al)
no sistema bindrio, no entanto, a solubilidade para o Nb ¢ baixa (~3,0 - 4,0% at.). Entretanto, a
fase ternaria, AICINb, C14, encontra-se em equilibrio com as fases Cr,Nb, ALLNb, Nb,Al ¢ a
solugo solida de Cr(AlNb) sobre uma ampla faixa de composi¢do, que € mostrado na figura 3.8.
Outro estudo de interesse sobre o sistema Nb-Al-Cr & realizado por Kaufman e Nesor [Kaufman,
1973] através de técnicas computacionais, que permite prever a formacgdo de vales eutéticos e
pontos minimos de fusdo, tal como o eutético com composi¢do de Nb,,Al;,Cr,, (% em atomos),
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com ponto de fusdo minimo de 1.317°C. Com a finalidade de verificar o trabalho de Kaufman e

Nesor, Thomas [Thomas, 1976] conclui que o ponto de fuso est entre 1.346 e 1.366°C.

O sistema Nb-Al-Cu foi estudado por Oesterreicher et al. [Kumar, 1990] e argumenta a
existéncia do composto p (Nby(Cu,Al),) com estrutura hexagonal e a existéncia do composto
Laves, Nb(Cu,Al,,),, com estrutura alternada entre ctbica e hexagonal, com x variando de 0,18
para 0,66. Hunt ¢ Raman [Hunt, 1968] em isotermas de 1.000°C, figura 3.9, confirmam a
existéncia da fase Laves, NbAICu (C-14) e da fase simples, g, Nb,Cu,,Al,,, com faixa de
composicdo muito estreita. No entanto, a fase 5-Nb,Al pode dissolver aproximadamente 10,0
%oat. de Cu a 1.000°C, e a fase Al;Nb, dissolve até 5,0 %at. de Cu, sugerindo que 0 Cu substitui
preferencialmente o Nb. A substituigiio é diferente nos compostos ricos em Al, com estrutura tipo

L1,, na qual atomos de Cu substituiriam atomos de Al. Isso sugere que nio existem derivados da

estrutura D0,, para L1, no sistema Al-Nb-Cu.

Nb 1200°C (1473°K) Cr 1000°C (1273 K)

A THETLN

A AL Ti(HT
Al L gol‘[ -Illl AlTigy

. v
w {T)w a0 E Ti Al 2 0 a0 50 I ) 50 20 Nb
ALNb AlNb:  AINDs o)

Figura 3.7. Diagrama terndrio sistema Nb-Al-  Figura 3.8. Diagrama ternario sistema Nb-Al-
Ti, [Kaltenbach, 1989]. Cr, [Hunt, 1968].

O sistema Nb-Al-Si tém sido estudado por Pan et al., [Pan, 1984] e Allibert et al. [Allibert,
1973] et al.. Ambos estudos concordam com a existéncia de duas fases com composigdo ternaria:
~ALNbD,Si; e ~AlNb,Si;. Porém, nos estudos de Pan et al., a fase ALND,Si, observada por

Allibert et al., ndo foi confirmada. Por outro lado, foi encontrada uma regifio quase binaria com
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diagrama do tipo eutético, formada pelas fases Nb;Al-Nb,Si,, apresentando ponto de fusiio
proximo a 1.660°C e outra regifio quase ternaria formada pelas fases Nb-Nb,Al-Nb,Si,. Segundo
esses autores, o limite de solubilidade de Si em Nb ¢é baixo. Porém, a solubilidade de Si em Nb,Al
€ proximo 6,0% at., na fase Nb,Al diminui para menos que 1,5% e na fase AL,Nb a solubilidade é
menor que 0,5% at. de Si. Allibert reporta uma solubilidade proxima a 4,0% at. de Si em AI,Nb.

A figura 3.10 mostra os diagramas ternarios do sisterna Nb-Al-Si.

Cu 1000°C {1273 K)

Al 1 20 30 50 g & [ N
Al N AjND, AINb;  AIND) (K b

Figura 3.9. Diagrama ternério do sistema Nb-Al-Cu, [Hunt, 1968].

Nb 1500°C (1773 K) Nb

1566°C (1773 K)
[Nb)

1o

Figura 3.10. Diagrama ternério do sistema Nb-Al-Si: a) [Pan, 1984] e b) [Allibert, 1973).
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O sistema Nb-Al-Ni tem recebido grande atengio, pois 0 Nb é um elemento popular de
adigdo na formacdo de ligas, especialmente em superligas baseadas em niquel, assim como na
formago de compostos intermetalicos L1, do tipo Ni,Al. Em 1964, Schubert et al. [Schubert,
1964], confirmaram a existéncia de quatro compostos terndrios do grupo (metais de transi¢o):
NbNi,Al com estrutura L2,; NbNiAl com estrutura tipo-C14 com a = 0,487nm, ¢ = 0,792nm;
NbNiAl, com estrutura cubica; e um composto rico em Al, ALNb,Nj com estrutura Ll,coma=
0,403nm. Markiv et al.[Markiv, 1965] independentemente confirmaram a existncia do composto
Heusler (L.2,), NbNL,Al ¢ do composto equiatdmico (C14), AINbNi, porém com variacdes nos
pardmetros de rede. Raman e Schubert [Raman, 1965] confirmaram a existéncia dos Compostos
L2, e da fase Laves (C-14) sobre uma ampla faixa homogénea. Porém, tal estudo no confirma a
existéncia do composto L1, (AL;Nb,Ni) rico em Al, sugerido por Schubert et al. [Schubert, 1964].
Outros estudos reportaram isotermas completas do sistema Nb-Al-Ni (figura 3.11), em 1.140°C
[Benjamin, 1966] e 900°C [Markiv, 1966]. Esses estudos confirmaram a existéncia das fases 1
(NbNi), Heusler (H) e Laves (L), porém n#o identificaram as fases ALNDNi (L1,) e M
(Nb,gNizAl;;). Existe o argumento que a fase AINbNi estabiliza-se acima de 900°C, aumentando
a faixa de composi¢do com aumento da temperatura no sistema ternario. Por outro Iado, as fases

Al;Nb e o-(Nb,Al) mostram baixa solubilidade para Ni nas isotermas de 900°C e 1.140°C.

Nb 200°C (1173 K} Nb 1140°C (1413 K)

a)
Figura 3.11. Diagrama ternario do sistema Nb-Al-Ni, isotermas: a) 900°C [Markiv, 1966] e b)
1.140°C [Benjamin, 1966].
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De acordo com dados bibliograficos, a fase AlNb,Ni ndo existe, pois ela estaria localizada
no extremo rico em Al, fazendo parte da fase equiatébmica, AINbNi como & observado no
diagrama de fases do sistema Nb-Al-Ni. O composto ternario AINBNj é uma fase com estrutura
Laves Hexagonal, Cl14, semelhante ao tipo MgZn,. De acordo com o diagrama de fases
pseudobinario de NiAl-Nb, obtido por Kornilov [Sherman, 1974], a temperatura de fusdo da fase
AINDNi (33,3Nb-33,3Al-33,4Ni em porcentagem atdmica) ¢ de aproximadamente 1.597°C.
Segundo as fichas JCPDS, os parimetros da célula unitaria da fase Laves & igual:a=5,000 A ec
= 8,093 A, com grupo espacial P63/mmc e simbolo de Pearson: hP12. Da acordo com Sauthof

[Sauthof, 1990] a fase AINbNi ¢ significativamente mais resistente que a fase ALNb, porém mais
fragil.

Outros estudos mostram que a fase AINBN; exibe um limite de escoamento por compresséo
de 592 MPa. A temperatura ambiente, a liga fratura de maneira fragil com uma resisténcia a
fratura de 1.500MPa. Tensdes méximas de compressio desse material correspondem & 1.407 MPa
a 800°C (1% deformado), 1.075 MPa a 900°C (>12% deformado), 642 MPa a 1.000°C (>12%
deformado) e 200MPa a 1.200°C (>15% deformado) [Wunderlich, 1992). A elevada fragilidade
possivelmente esta relacionada com um ntmero insuficiente de planos de escorregamento para a
deformag@o. Porém, a fase AINDNi exibe elevada dureza (HV = 865 kg/mm?®) [Reviere, 1992] e
baixa tenacidade & fratura na temperatura ambiente, sendo que 0 aumento na temperatura eleva o
valor da tenacidade: K,. = 2,2 (ambiente), ~3,4(600°C), ~3,3(700°C), ~5,1(800°C) e
8,2(1.000°C) MPam'? [Reuss, 1990]. Segundo Wunderlich e Reuss, a temperatura de transiciio
fragil-dictil é exibida em torno de 1.000°C. Por outro lado, a resisténcia & oxidagdo é muito

maior que da fase AI;Nb.
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Capitulo 4

Materiais, Métodos e Procedimento

4.1 Consideracoes Iniciais

Com a finalidade de atingir os objetivos do presente trabalho, foi realizado um conjunto de
procedimentos experimentais e andlises. O trabalho iniciou-se com a elaboragdo de amostras no
estado bruto de fusdo a partir de elementos puros, via fusfio a arco. Posteriormente, as amostras
foram acondicionadas em tubos de alumina para serem processadas pela técnica de solidificacdo
direcional. A caracterizagdo das ligas aps as etapas de fusio a arco ¢ solidifica¢do direcional
envolveu: (a) andlises microestruturais via microscopia éptica e eletronica de varredura; (b)
andlise térmica diferencial (DTA) e termogravimétria e (c) caracterizagio mecanica através de
testes de microdureza e compressio a quente. Em adigfo, algumas amostras foram também

tratadas termicamente.

4.2  Elaboracao das Amostras

Na preparagfo das amostras através do forno a arco, foram usados elementos metalicos Nb,
Al Ni, Ti, Cr, Cu e Si, com grau de pureza comercial. A tabela 4.1 mostra as decapagens
quimicas usadas para cada elemento, pureza e procedéncia. Pedagos pequenos desses elementos
foram decapados quimicamente com a finalidade de limpar e eliminar sujeiras como 6xidos
formados na superficie, quando expostos ao ar. Apds a decapagem e secagem dos metais, foi

realizada a pesagem de cada um deles, visando atingir as composi¢Ses desejadas das ligas. As
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Tabela 4.4. Composi¢des nominais, para estudo no sistema Nb-A]-Ni.

Amestra  Composi¢io Composicio  Amostra Composicio Composicio
(% w) (% at) (% w) (% at)

A Nb7ogAlsgoNiyg  NbyygAls;3Nige 11 Nbsg 6Alz77Nir3; Nbss 3Al544Nirs
B Nbeo gAlgNizg  NbajpAlsy (Ni g 12 Nbs72AlLg oNijs g Nbisz pAlss 7Nijz3
C Nbeg2AbgoN e NbagsAlssoNiy 5 13 Nbsg oAl 1Nijpg Nbs2 5Als60Niy; 5
D Nbes sAbgNizg  Nbag3AlseoNis g 14 Nbsg Al 2Niggg Nbs3 5ALp sNizs g
E Nbes,1AbgoNiz 7 NbsogAlss gNis 4 15 Nbyg sAli0oNizgs Nbss 3Als 1 Nigy ¢
F Nbes,0AlagsNiss  NbsgyAlsssNis 16 Nbys,1Als2,0Niszs  Nbss3Als33Niss g
4a Nbss5Alg0Nitss NbsjaAlsesNigge 17 Nbgy7AL3 (Nigz  Nbgj sAlz; sNis
8a Nbss6ALsoNiigs NbsysAlsgNijg 18 Nbsz6AlssaNizg  NbasgAlys oNiy 5
10 Nbss4AloeNing Nbsy gAlsesNijgg

As ligas do sistema Al-Nb e AI-Nb-X, (X = elemento de liga) foram preparadas em forno
a arco voltaico equipado com eletrodo ndo consumivel de tungsténio, atmosfera inerte controlada
por vacuo e inje¢do de argbnio de alta pureza, € em cadinho de cobre refrigerado por fluxo de
agua. O processo de fusdo a arco assemelha-se ao processo de soldagem constituido de trés
componentes: catodo (eletrodo positivo de W), dnodo (metal base, eletrodo negativo) e o plasma
que € o meio do arco. Neste caso, o plasma concentra o calor produzido pela transformacio de
energia elétrica através do arco elétrico formado entre os eletrodos. Nesta situagfio, 70% do calor
gerado encontra-se na peca, protegendo desta forma o eletrodo de W de um maior desgaste. Os
eletrodos de W podem ser, além de puros, combinados com 1 ou 2% de Th, 0,15 a 0,40% de Zr,
pois esses elementos permitem emitir elétrons livres mais facilmente quando aquecidos, O gases
de protecdo mais utilizados s3o argdnio e hélio. O argbnio propicia um arco mais suave e sem
turbuléncia, menor tensdio do arco e maior facilidade de igni¢Go do arco. No caso do hélio,

produz-se um arco mais alto para determinada corrente, logo obtém-se mais calor.

Para a fusdo dos elementos metdlicos, estes foram colocadas no cadinho de cobre na
seguinte ordem: na base o aluminio, seguido de nidbio e dos outros elementos. O niébio é
colocado nessa posi¢éo, visando cobrir a totalidade do aluminio com a finalidade de evitar perdas
de material por evaporacdo. Neste caso, o aluminio ¢ fundido por transferéncia de calor através
do miobio. No equipamento utilizado, a abertura do arco ¢ realizado por contato fisico e rapido
das pontas dos eletrodos (catodo e anodo) acionando o pedal, o qual ¢ ligado a uma fonte

retificadora. O plasma produzido pela abertura do arco & deslocado para cima do materjal
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depositado no cadinho de Cu, ¢ uma aproximacio com balange apropriado produz a fusdo do
material. A homogeneizacio ¢ conseguida pelo deslocamento do metal lguido vérias vezes, no
comprimento do cadinho, até se atingir um grau de homogeneidade razodvel da amostra. O
deslocamento ¢ ajudado pela movimentacdo do forno em até 30 graus para ambos sentidos da
posicdo horizontal. Por outro lade, o cadinho de Cu que serve como anodo ¢ refrigerado a dgua.
O forno possui um fole, que além de flexivel € rosqueado, o que permite o deslocamento quase

linear do eletrodo com plasma sobre o material. O forno a arco é observado na figura 4.2.

Durante a preparacéio das amostras, sdo realizadas as seguintes operagdes: colocacdo do
material no cadinho do forno. fechamento do visor do forno, lavagem da cdmara de véacuo até trés
vezes com argbnio. A lavagem ocorre de maneira alternada: operacdio de vacuc entre 10 a 15
minutos {aproximadamente até 10 mbar), injecdo de argdnio apds o vacuo, até atingir a pressio
atmosférica, e finalmente a abertura de arco para fusfio dos elementos metalicos. A obtengdo dos
lingotes para analise ou solidificagfo direcional foi realizada em duas etapas: a primeira fusdo €
para obter uma amostra com razoavel homogeneizacdo, que ¢ fragmentada em almofariz de ago
logo apdés sua retirada do forno. A segunda fusdo ¢ realizada para garantir melher
homogeneizagio ¢ fusfo de possiveis tragos de nidbio metdlico ndo dissolvidos. Durante a
primeira fusfo, no caso do Al-Nb, as perdas de material foram entre 0,2 e 0,4%, enquanto na
segunda fusdo as perdas de malenal foram inferiores a 0,2%. No casc da liga Al-Nb-Ni, as perdas
de material em ambas operagles foram proximas a 0,3%. O processo de fusdo foi controlade
unicamente pelo valor da corrente elétrica que se aplica na fonte, na faixa de 100 a 120 A. Por
outro lado, a pressdo foi mantida quase constante, levemente positiva em relagdo a atmosférica,

com a finalidade de evitar entrada de oxigénio no interior do forno.

Um problema freqilentemente encontrado na fusfio dos lingotes a base de nidbio foi a
presenga de trincas. Uma das causas de formacdo dessas trincas foi a presenga de nidbio metalico
nio dissolvido durante a fusfio, observado na figura 4.3. A ge;a@ﬁé de trincas basicamente deve-
se a choques térmicos e diferengas no coeficiente de expansfo linear. Neste caso, o nidbio ao
sofrer um aquecimento ou resfriamento, expande-se mais rapidamente que os intermetalicos,
exercendo pressdo sobre a interface Nb/liga, suficiente para criar fissuras na amostra devido a

elevada fragilidade em temperaturas baixas.
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Figura 4.2. Forno de fusfo a arco: a) desenho esquematico e b) fotografia do forno.

4.3 Crescimento Direcional

O crescimento direcional teve como objetivo estabelecer o processo de solidificaciio com
controle da dire¢fio e da taxa de solidificacfio sobre determinado gradiente térmico. A técnica de
crescimento direcional assemelha-se ao processo de crescimento de cristais simples através do
método Bridgman vertical. O crescimento direcional foi realizado em um equipamento que
consiste basicamente de uma cdmara de vdcuo, de injecdio de argdnio e de um sistema de

translagio que permite movimentar lentamente a amostra processada, de uma regido de alta
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temperatura, para outra inferior, de baixa temperatura, ou seja, ao longe de um gradiente de

temperatura.

Figura 4.3. Geragdo de trincas devido a diferengas no coeficiente de expansdo em amostras ndo

homogéneas.

O processo de lavagem ¢ andlogo ao descrito para a fusdo no forno a arco. embora com
tempos menores de vacuo. O forno de solidificagfo direcional é observado na figura 4.4. A
pressdo foi mantida também igual a fusfio a arco. As amostras de comprimento proximo a 50,0
mm e didmetro proximo a 5,0 mm foram acondicionadas em tubos de alumina de alta pureza, que
por sua vez foram inseridos em cilindros de tantalo. A amostra, o tubo de alumina e a peca em
tintalo foram posicionados dentro de um tubo de quartzo de difimetro proximo a 50,0 mm ¢
aquecidos através de uma bobina convenientemente conectada a uma fonte de radio-freqiiéncia.
A unidade de aquecimento € do tipo indutiva com poténcia de 7,5 kW, consiste basicamente de
uma bobina de cobre refrigerada com 4gua e no seu interior € posicionado o material de trabalho.
Neste caso, a bobina ¢ o material de trabalho so acoplados para produzir corrente induzida, que
permite o aquecimento do material. O controle de temperatura foi realizado através de um
pirdmetro Optico. Para o sistema Nb-Al, a temperatura de opera¢do foi fixada em 1.610 £ 10°C,
enquanto gue para o sistema Nb-Al-Ni, foi de 1.590 £ 10°C e gradiente térmico préximo a 100
°C/em. As taxas de crescimento foram iguais a 2,9; 2,0; 1,6; 1,3 ¢ 1,0 crv/h, para o sistema Nb-Al

e de 1.0;2,0; 3,0; 5,0 e 18,0 civ/h, para o sistema Nb-AL-X (Ni).
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Figura 4.4. Forno de solidificagfio direcional: a) desenho esquemadtico e b) fotografia do forno.

Figura 4.5. Obtenglio de amostras: a) bruta de fusfio, b) bruta de fuso para SD, ¢) preparada

para SD, e d) apds solidificagio direcional (SD).
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4.4 Caracterizacio Microestrutural

As amostras no estado bruto de fusio e processadas através da técnica de solidificagsio
direcional, foram caracterizadas no tocante a microestrutura. Tal caracterizagdo teve como
objetivo observar a natureza da estrutura eutética, a determinagfio de espagamentos lamelares ¢ a
identificacdo de fases presentes nas diferentes amostras. As amostras foram cortadas em uma
cortadeira Isomet de alta velocidade, com disco de corte diamantado e dgua como refrigeracio.
As amostras foram submetidas & microscopia Optica, eletrdnica de varredura, micro-analise por

EDS e difracdo de Raios-X. A caracterizagio microestrutural envolveu técnicas adequadas de

metalografia para preparacfo das amostras:

a} Embutimento em baquelite: amostras das ligas no estado bruto de fusio, solidificadas

direcionalmente e as tratadas térmicamente foram embutidas sob pressio (~18 MPa) em

temperatura proxima a 200°C, durante 13 minutos. Em alguns casos as amostras foram embutidas

em resina de cura a frio, Epofix - Struers;

b) Lixamento mecénico: em politrizes rotativas DP-10, Panambra, com abrasivos 3 base de

SiC na seqtiéncia de 180, 220, 320, 400, 600 e 1000 granas;

¢) Polimento grosseiro: foi empregada pasta de diamante de 6,0 um, em pano de nylon,

com a finalidade de minimizar os relevos na superficie a ser analisada, e como Iubrificante,

empregou-se alcool etilico absoluto;

d) Polimento fino: foi empregado pasta de diamante de 1,0 e 0,25 um, em panos de Kitten-
Ear ¢ Rayvel, respectivamente, e lubrificados com alcool absoluto. Em alguns casos, as amostras
foram polidas em pano Microcloth lubrificado com suspenséo de (H2Ogeer + KOH), com a

finalidade de obter maior contraste das fases A;Nb e Nb,Al;

e) Ataque quimico: apoés o polimento fino, as amostras foram atacadas com solugéo
constituida de 6 partes em volume de 4cido ltico, 3 partes de HNO; e 1 parte de HF. O ataque

empregou um cotonete embebido no reagente, que foi aplicado & superficie da amostra por
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aproximadamente 6 segundos. A presente solugdo deu melhor resultado em comparagéo a outra

solugdo constituida de 5 partes em volume de HNOs;, 10 partes de HF e 85 partes de H,0.
4.5  Microscopia Optica

A microscopia Optica & de utilizago simples, rapida, pouca dispendiosa e permite a
analise de grandes 4reas. Além disso, permite basicamente direcionar a pesquisa para resultados
mais aprofundados. Para amostras metalicas empregou-se 0 microscopio 6ptico de luz refletida.
Neste caso, a penetragio da luz é muito pequena. Através desses microscopios pode-se observar:
contornos de gréo e de sub-grio, assim como contornos de macla e constituintes microestruturais
maiores que 0,5 um. Em alguns casos, é usada huz polarizada com a finalidade de observar a
anisotropia dos gréios de uma amostra policristalina. Cada grdo da amostra aparece com uma
determinada cor, para uma dada posigdo. Este comportamento estd diretamente relacionado com
as propriedades Opticas de uma superficie anisotropica que varia em relagdio as orientacGes

cristalograficas de cada grio.

No presente trabalho, CMmpregou-se um microscépio 6ptico Neophot-32 Carl-Zeiss/Jena,
com aumento de 25,2 a 2.000x, com luz refletida. Acoplado a este microscdpio, existe uma
cmera fotografica e um sistema de aquisicdo de imagens, através do qual foi possivel realizar
medida de diversos parimetros relacionados com a microestrutura obtida. Foram feitas medidas

de espagcamento lamelar, fracio volumétrica, identificagdo de fases, além de aquisi¢io de

imagens.

4.6 Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV)

O microscopio eletrdnico de varredura (MEV) apresenta excelente profundidade de foco,
permite a andlise de superficies regulares e irregulares, como superficies de fratura. O principio
deste microscopio € baseado nas possiveis Interagdes que ocorre entre o elétron e a matéria
durante a incidéncia de um feixe de elétrons. Cada um destes eventos produz informacéo sobre a

amostra. Os raios X sdo utilizados para identificar e quantificar os elementos presentes.

As andlises foram realizadas em um microscopio Jeol, modelo JXA 840-A, com

microssonda EDS Noram, que possibilita aumentos acima de 2.000x, equipada com detectores
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XRE (emissdo de raios X) e EDS (espectrometria de energia dispersiva) para a realizacdo de
microanalises quimicas semiquantitativa e quantitativa. Amostras polidas até grana (1,25 pm, sem
ataque quimico foram usadas para anilise e identificagio de fases. A identificagdo de fases para o
sistema Nb-Al foi realizada por elétrons secundarios. No caso do sistema Nb-Al-Ni foram usados
elétrons retroespalhados para identificaciio da fase AINDBNI, que € confundida com a fase NbyAlL
quando se usa elétrons secundarios. As superficies das amostras oxidadas foram recobertas com

filmes de carbono com a finalidade de conseguir uma boa condutividade elétrica.

De forma simplificada, o MEV ¢ equipado com quatro elementos basicos: a coluna de
elétrons, cdmara das amostras, sistema de produgfio de vacuo e sistema de controle eletrdnico e
de formagdo de imagens. Neste tipo, o canhdo de elétrons produz um estreito feixe divergente,
empregando como fonte um catodo de tungsténio aquecido A aproximadamente 2.500°C, e os
elétrons sdo acelerados na coluna através de duas ou trés lentes eletromagnéticas de 1 a 35kV. As
lentes obrigam o feixe de elétrons bastante colimado (50 a 200 A) a atingir a superficie da
amostra. Bobinas de varredura obrigam o feixe a varrer a superficie da amostra. O sistema de
vacuo € essencial na operagdo do equipamento, pois a cdmara das amostras deve ficar livre de
4tomos para ndo espalhar o fino feixe de elétrons. O limite de resolugfio de um MEV ¢é cerca de
uma ordem de grandeza maior que o microscépio éptico. Da mesma forma, a profundidade de
foco € melhorada em qualquer superficie eletricamente condutora e estidvel em vacuo. Materiais

- isolantes devem ser recobertos com uma camada de material condutor [Metcalfe, 1988].

4.7 Difracio de Raios-X

Os métodos de difragfio (de raios-X, de néutrons e de elétrons) sdo de grande importancia
na analise microestrutural. Permitem obter informacdes sobre a natureza e os parimetros de rede,
presenca de defeitos na rede cristalina, assim como detalhes a respeito do tamanho, da perfeicio e
da orientagdo dos cristais [Padilha, 1986]. Nessa técnica, ondas eletromagnéticas de alta
freqiiencia sdo selecionadas para alcangar comprimentos de onda na faixa de 0,05 a 0,25 nm (0,5

a 2,5 A) menor que o espacamento interplanar da rede cristalina.

Na produg@o de raios-X para difragio, é necesséria a aplicacdo de uma alta voltagem, da
ordem de 35kV, entre um catodo e um 4nodo, sendo este tiltimo o metal alvo e ambos colocados

em véacuo. O catodo € aquecido e elétrons sio liberados por emissdo termo-ibnica e acelerados no
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vacuo devido 4 alta diferenca de potencial entre citodo e o eletrodo. Quando os elétrons colidem
com o alvo ha a emissdo de raios-X. A aceleracio dos elétrons provoca um aumento da energia
cinética cuja maior parte (aproximadamente 98%) € convertida em calor na colisio dos mesmos

com o alvo, que necessita, portanto, de refrigeragdo externa.

Quando os raios-X encontram um material cristalino, eles séo difratados pelos planos
atbmicos ou idnicos dentro do cristal, produzindo um angulo de difragdio (8) que dependera do
comprimento de onda () e da distancia interplanar (dn). De acordo com a lei de Bragg para a

condigéo de interferéncia construtiva, a produgdo de picos de difracio estd associada equacio:

nA = 2dpgsend 4.1)

onden € a ordem de difragio. Na maioria dos casos utiliza-se difragdo de primeira ordem, n=1.

No presente trabalho, para andlises por difracdo foram usados materiais policristalinos
polidos até grana 1,0 um e em forma de pé para analise de amostras de 6xidos. A finalidade das
analises foi a deteccdo de eventuais fases ou compostos, diferentes daqueles estudados nos
compdsitos eutéticos, € a identificacio das fases presentes em camadas 6xidas. Foi utilizado um

difratdmetro da marca Rigaku, com tubo de cobre (A=1,5418A) e varredura de 20/min, 2kcps, de
20°a 90° e 100°, para tensdes de 30kV e 15mA.

4.8 Anailise Térmica Diferencial (DTA)

A anilise térmica diferencial registra qualquer mudanca de entalpia ou de calor
exotérmico ou endotérmico causada por mudangas quimicas, estruturais ou por transformacdes de
fase. Considera-se como um método dindmico, pois condigdes de equilibrio ndo sdo atingidas, ou
seja, os eventos térmicos determinados por essa técnica nio correspondem a temperaturas de
equilibrio termodindmico. Na analise térmica diferencial, a diferenga de temperatura (AT) entre
uma amostra € uma amostra de referéncia néo-reativa é determinada em fungdo do tempo (1), ou

em funcdo da temperatura (T), fornecendo 1nformagdes Wteis sobre as temperaturas dos eventos

termodindmicos e cinéticos.
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Neste caso, amostras de ligas solidificadas direcionalmente, com formato cilindrico e peso
em torno de 200 mg, foram acondicionadas em cadinhos de alumina. O material de referéncia e a
amostra no cadinho sfo acondicionados na cémara de aquecimento do analisador térmico de
forma simétrica com respeito ao forno. A temperatura foi controlada por um termopar,
constituido de Pt10%Rh-Pt, com emprego na faixa de 0 a 1.700°C. O equipamento utilizado é da
marca Netzsch, modelo STA 409-EP. As condig¢des operacionais foram atmosfera protetora de
argbnio, temperatura de aquecimento de 10°C/min e 5°C/min para o resfriamento. Na
determinagido de temperaturas de transformacfo utilizou-se o sistema padriio onset, onde a
temperatura de transformacgfo € determinada através do ponto de intercepgdo da reta tangente a

curva que antecede a transformacio, e da que sucede a transformaco.

4.9  Analise Temogravimétrica (TG)

As andlises termogravimétricas determinam as varia¢des de peso (ganho ou perda) de uma
amostra como funclo de temperatura. A técnica ¢ Util para transformagdes envolvendo absorgdo
ou produgdo de gases. No caso da oxidagdo, o ganho de massa é via adsor¢do, absor¢io e
ionizagio de moléculas de oxigénio no substrato. Entretanto, a perda de material freqlientemente
se d4 por evaporacdo de gases, descamacio ou lascamento de 6xidos. Os equipamentos usados
neste tipo de andlise possuem configuragSes para vacuo ou atmosferas variaveis. As balancas siio

altamente sensiveis, com resolugdes menores a 1ug.

As andlises experimentais de oxidagdo das amostras foram realizadas em temperaturas
proximas a 0,75T¢ (Tr = temperatura de fusfio), ou seja, em temperatura de 1.200°C, em
atmosferas de ar sintético e oxigénio, com fluxo de aproximadamente de 70cc/min, durante 24
horas. Para estes experimentos, as amostras foram aproximadamente retangulares, polidas até
grana 1,0 pm e com massas que variaram entre 150 a 250 mg. Da mesma forma que no DTA, foi

usado o equipamento Netzsch modelo STA 409-EP com termopar constituido de Pt10%Rh-Pt.

4.10 Tratamento Termico

Os tratamentos térmicos tiveram como objetivo estudar a solubilizagio do elemento

niquel nas fases NbyAl, AL;Nb e AINbNi. Amostras no estado bruto de fusfo foram introduzidas
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em tubo de quartzo, e logo apés a lavagem com vécuo e argbnio, o tubo foi selado. O tratamento
térmico foi realizado em forno resistivo da marca EDG, com controle da temperatura e um
sistema de aquisiciio de temperaturas. As ligas, apos o aquecimento em taxa de 8,0°C/min e
estabilizadas em 1.100°C por 24 horas, foram resfriadas rapidamente em 4gua. Ji em um segundo
caso, ligas na condigdo eutética e solidificadas direcionalmente foram tratadas termicamente com
a finalidade de estudar a estabilidade quimica das fases: seja por mudangas de fase, segregagoes
ou mesmo engrossamento das fases. Semelhante ao estado bruto de fusdio, as amostras
solidificadas direcionalmente foram inseridas em tubo de quartzo, e apoOs lavagem alternada de
vacuo e argdnio, o tubo foi selado. Neste caso, o tratamento térmico foi realizado em forno
resistivo com cdmara de aquecimento cilindrico com controle de temperatura eletronico e
monitorada por termopares tipo K. As amostras, apos o aquecimento foram estabilizadas em

1.200°C por 24, 48 ¢ 96 horas. Apés cada ciclo, foram resfriadas rapidamente em dgua com a
finalidade de congelar a estrutura.

4.11 Caracterizacio MecAnica

Ensalos de microdureza e tenacidade & fratura via impressdo Vickers e¢ ensaios de

compressao a quente, foram realizados com a finalidade de determinar algumas caracteristicas

mecénicas das ligas eutéticas.

A medida de microdureza ou dureza fornece informacdo sobre a resisténcia em relagdo a
deformacéo plastica, ao desgaste, ao corte, a0 risco ou i penetracdo de um material em outro. A
diferenca entre microdureza e dureza nfio é bem definida, pois depende do tipo de carga e do
aparelho utilizado. No entanto, segundo Souza [Souza, 1974], medidas de microdureza sio
consideradas quando se empregam cargas menores a 1 kef, e as impressdes sdo microscdpicas.
Entretanto, medidas de dureza sdo consideradas com cargas que variam de 1 a 120 kgf. Ambas
medidas utilizam como penetrador um diamante que € praticamente indeformavel & como todas
as impressdes séo semelhantes entre si, nio importando o seu tamanho, a dureza Vickers Hv) ¢
independente da carga, isto ¢, o nimero de dureza obtido é o mesmo qualquer que seja a carga
usada para materiais homogéneos, o qual fornecera a mesma informac&o. No entanto, deve-se ter
em conta a carga € o tempo de impressdo. De acordo com Souza [Souza, 1974], a dureza cai com

a aplicagfo de cargas muito baixas, menores a 20 gf. Segundo Li et al. [Li, 1989], a relagdo entre
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carga e microdureza no € muito clara, embora, seja um tema muito estudado. Li et al. indica que
usualmente a dureza aumenta com cargas menores, o que ¢ demonstrado no material cerdmico o-

SiC. Por isso, € necessario mencionar a carga toda vez que um material € ensaiado.

As medidas de microdureza foram realizadas na temperatura ambiente num microscdpio
optico usado para analise microscopica, com carga de 65gf. Entretanto, medidas de dureza foram
realizadas em um durbémetro Otto Wolpert (W-TESTOR), equipado com cargas que vio de 0,250
até¢ 10,0kgf. As medidas de dureza foram realizadas segundo a norma ASTM E 384-89 [ASTM,
1989], porém com tempo de impressdo de 15 segundos. A medida de dureza foi realizada em
amostras no estado bruto de fusfo do sistema Nb-Al e Nb-Al-X e amostras eutéticas solidificadas
direcionalmente. Para a determinagio da dureza média, foram feitas no minimo 10 impressBes. A

microdureza Vickers (HV) foi determinada utilizando a equacio 4.2:

1.854,4Q
2

HV = =kgf/mm?’

(4.2)
onde, Q ¢ a carga em gramas-forga, e a é 0 comprimento das diagonais em um.

A tenacidade a fratura, Kic, de um material é um parimetro importante e necessério para
prever o desempenho mecénico de materiais estruturais. Tenacidade & fratura de um material é a
capacidade que esse material tem de resistir & propagacdo de um defeito existente (trinca).
Quando a tenacidade a fratura de um material ¢ conhecida, sabe-se exatamente que valor da
combinacdo tensdo/comprimento de trinca aplicado a esse material causaria a propagacéio desse
defeito, que na pratica significa falha catastréfica. Esse parimetro pode ser obtido utilizando-se
varios métodos disponiveis na literatura, e um deles é o método da impressdo de dureza, que
consiste em fazer uma impressio de dureza Vickers em um material fragil, estimando-se a
tenacidade a fratura do material a partir das dimensdes das trincas geradas na impressio. O
método € simples e rapido, e ¢ bastante utilizado na determinacfio da tenacidade 2 fratura de
materiais cerdmicos hd quase duas décadas [Li, 1989], e recentemente, de compésitos do tipo

metal-cerdmica e de compostos intermetalicos [Schneibel, 1988], [Choi, 19931, [Ebrahimi, 1993].




Ao se fazer a impressdo cria-se uma zona, logo abaixo do penetrador, deformada
plasticamente, que ¢ totalmente envolvida por uma segunda zona deformada elasticamente. Esse
processo cria um campo de tensbes que leva i formagiio de trincas no material que circundam a
impress&o. Alguns tipos de trincas podem surgir, € as mais importantes sio as trincas diagonais,
que sdo aquelas saindo dos cantos da impressdo. A trinca diagonal pode ser média ou
semicircular, ou pode ser uma trinca de Palmgqvist. A trinca de Palmgvist ocorre para os materiais
de maior tenacidade a fratura e a trinca média ocorre para os materiais de menor tenacidade a

fratura [Lankford, 1982]. A figura 4.6 mostra os comprimentos caracteristicos de uma impressio
Vickers utilizados na determinacio de K.

Existem diversos modelos utilizados para se determinar a tenacidade 3 fratura a partir das
dimensdes da impressdo e das trincas geradas. Um modelo bastante utilizado & aquele proposto
por Blendell [Ponton, 1982], que estabelece a existéncia de uma relacdio universal entre
tenacidade & fratura e a raz8o tamanho da trinca/tamanho da impressdo, que € mostrado na

equacio 4.3. Outra equagéo, menos precisa é proposta por Niihara et al. [Niihara, 1982] que &
expressa através da equagio 4.4.

Kic = 0,0285H, “E™a%log(8 4a/c) (4.3)

Kic = 0,0370(H.P/1)"? (4.4)

onde, Hy € a dureza Vickers (GPa), E é o médulo de elasticidade (GPa), c, a e |, sio os

comprimentos da trinca e da impressdo (um), observados na figura 4.6, e P é a carga da

impressdo em kgf.

A determinacio da tenacidade 3 fratura da liga eutética binaria AlsNb-Nb,Al foi realizada
utilizando a equag#o 4.3. No entanto, a estimativa da tenacidade & fratura da liga ternaria Al;Nb-
NbAl-AINDNI foi realizada através da equaciio 4.4, devido 2 falta do médulo de elasticidade da
fase AINBNI. A determinagfo da tenacidade 2 fratura foi realizada em amostras brutas de fusfio e
em superficies transversais e longitudinais de amostras processadas por solidificacfio direcional
(SD). As impressdes de dureza foram executadas em um durémetro Otto Wolpert (W-TESTOR)

equipado com cargas que variam de 0,250 até 10,0kgf, com tempo de impress@o de 15 segundos.
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Os valores médios de tenacidade a fratura foram obtidos de pelo menos cinco medidas, ja que

quase 60% das impressdes resultaram em trincas improprias para utilizagio.

N

Figura 4.6. Comprimentos caracteristicos da impressdes Vickers.

Por outro lado, na literatura néo foi encontrado o médulo de elasticidade da liga eutética,
Al;Nb-NbyAl Isso levou ao uso dos modulos de elasticidade das fases Al;Nb e Nb»Al, através da

equacdo 4.5:
E =1,.Entaai + (1 - £).Easne (4.5)

onde, f, ¢ fragdo das fases AlsNb e NbyAl no eutético binario e E é o médulo de elasticidade das
fases NbyAl e AlsNb.

Ensaios de compressdo a quente sfo usados com a finalidade de determinar algumas
caracteristicas do material. Os ensaios em temperaturas elevadas foram realizados segundo a
norma E-209 [ASTM, 1997]. Essa norma estabelece alguns parimetros quanto a elaboracfio da
amostra, ao controle da temperatura e a taxa de deformacdo durante o ensaio, ou seja, a amostra
deve ser representativa do material investigado, deve ser adequada ao conjunto de controle de

temperatura ¢ a taxa de deformacfio, deve ser alinhada com o eixo e sofrer carregamento

uniforme.

As amostras usadas no ensaio de compressdo a quente foram retangulares ¢ preparadas a

partir de lingotes cilindricos obtidos na solidificagio direcional com taxa de crescimento de 2,0
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cm/h. As amostras para ensaio tiveram dimensdes de 4.0x4,0x8,0 mm®, as quais foram polidas
em grana 0,25 um e preferencialmente foram obtidas de regides centrais dos lingotes cilindricos.

Foram preparados 14 corpos de prova para cada liga eutética.

Neste tipo de ensaio mecénico, as amostras sio posicionadas entre duas matrizes
localizadas em um forno de resisténcia para altas temperaturas. A amostra e as matrizes foram
aquecidas juntas, até a temperatura de ensaio (1.000°C), permanecendo nessa temperatura por 10
minutos, antes do ensaio. A temperatura foi monitorada através de trés termopares, distribuidos
no interior do forno de maneira que um termopar € situado no atuador superior, outro no atuador
inferior e o Gltimo termopar foi situado no centro, em contato com a amostra. Durante o
aquecimento do ensaio, foi controlada a atmosfera do forno através de fluxo de argénio
comercial, isso, com a finalidade evitar a oxidagdo das fases intermetalicas, visto que elas exibem
uma temperatura critica de oxidagdio préxima a 900°C. Durante o ensaio, foram aplicadas,
inicialmente, altas taxas de deformacio (g =2x107 s, as quais foram diminuidas até

£=75,1x107s", em amostras eutéticas binarias.

A maquina de compressio a quente, tipo servo-hidraulica MTS, modelo Test Star I, com
célula de carga de 10 toneladas, apresentou limitagdes quanto & temperatura de trabalho, pois a
maéquina foi desenhada para operar apenas em temperaturas inferiores a 1.000°C. Por outro lado,
para trabalhos a quente, o sistema de refrigeragdo do equipamento suporta apenas uma carga de
duas toneladas. Deficiéncias essas que foram barreiras para trabalhar em temperaturas superiores

que possibilitassem encontrar temperaturas de transicio fragil a ductil das ligas.

A elevada resisténcia das duas ligas eutéticas em 1.000°C, mesmo em baixas taxas de
deformacdo, fez com que as matrizes oxidassem rapidamente, quebrassem ou sofressem
deformagdo por penetragio dos corpos de prova na matriz. A elevada temperatura de trabalho,
elevada resisténcia das ligas eutéticas na temperatura de trabalho ¢ tempos prelongados do ensaio
(em baixas taxas de deformagéo), provocou restrigdes no uso das matrizes. As matrizes utilizadas
foram a liga comercial EMVAC-718 (Waspalloy), metal duro e uma combinagio de ago
ferramenta H13 com nitreto de silicio. O uso desta tiltima combinaco permitiu obter melhores

resultados que as outras matrizes, porém com limitagdes para uma analise completa.
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Capitulo 5

Resultados e Discussoes

5.1 Consideracoes Iniciais

O presente capitulo estd dividido em seis partes. A primeira parte trata da obtencio,
processamento e caracterizac@o da liga eutética bindria Al;Nb-Nb,A, no estado bruto de fusio e
solidificada direcionalmente. O objetivo foi analisar o modo de crescimento das fases
constituintes, verificar a composi¢@o eutética, analisar a morfologia microestrutural, o efeito da
taxa de crescimento na microestrutura ¢ a temperatura de fusdo da liga eutética. Na segunda
parte, foi analisado o efeito da adi¢do dos elementos Cu, Ni, Ti, Cr e Si na liga eutética binaria
AlNb-Nb AL A finalidade foi estudar a influéncia desses elementos na morfologia eutética
binaria, no estado bruto de fusdo e apés a solidificagiio direcional. Na terceira parte, a liga
eutética ternaria AlsNb-NbyAl-AlsNbyNi/AINDNi foi analisada. Na quarta parte, encontram-se os
resultados referentes as propriedades mecanicas das ligas eutéticas: microdureza, tenacidade a
fratura e ensaio de compressio a quente no estado bruto de fusdo e solidificada direcionalmente.
Finalmente, os resultados a respeito da oxidagio das ligas eutéticas bindria e ternaria sio

apresentados, além do estudo de estabilidade térmica de suas microestruturas.
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5.2 Analise do Sistema Nb-Al

Inicialmente, foi verificada a composigdo eutética do sistema Nb-Al Basicamente, existem
trés composi¢des eutéticas na literatura: Al-57,8Nb a 1.550°C, Al-55,0Nb a 1.590°C e Al-59 5Nb
a 1.580°C, em porcentagem atdmica (tabela 2.3). Foi necessaria a andlise da regifio eutética, para
que posteriormente, fosse adotada a composi¢do padrio ao longo do presente trabalho. A
existéncia dessas composigSes poderia ser explicada através do diagrama bindrio Nb-Al,
apresentado por Massalski [Massalski, 1990]. Segundo Okamoto-Massalski [Okamoto, 1994]
linhas pontilhadas exibidas nos diagramas de fase indicam possiveis contradictes e devem
receber aten¢do maior na anilise de resultados. Tais problemas sdo influenciados pela
solubilidade dos elementos nas fases solidag correspondentes durante. a solidificacdo,
modificando a inclina¢io das linhas liquidus. No caso de eutéticos, o encontro destas linhas seria

desviado para o lado direito ou esquerdo, dependendo da solubilidade dos elementos nas fases.

A figura 5.1 mostra microestruturas tipicas da liga eutética Nb-Al e préximas & composicio
eutética, envolvendo as ligas apresentadas na tabela 4.2. Tais microestruturas foram obtidas em
condi¢Ses de ndo equilibrio, pois a fusdo em forno a arco nfo permite o controle sob o modo de
resfriamento da amostra. A liga de composigdo 70,4%, figura 5.1a, estudada por Leonhardt et al.
[Leonhardt, 1997], comporta-se como uma liga basicamente hipoeutética. Observa-se nessa
figura, grande quantidade de fases primérias dendriticas, AlsNb. No entanto, com 71,1% de Nb,
figura 5.1b, existe ainda presenca da fase priméria, A3Nb, porém em quantidades bem menores
que na anterior. O crescimento dessas fases durante a solidificacdio é de maneira totalmente
isotrdpica e aleatdria, ou seja, nfo existe direcdo de crescimento preferencial. A principio, a
formagéo dessa fase deve-se a um excesso do elemento Al na composi¢io eutética. Um
crescimento basicamente eutético € observado na figura 5.1c, apresentando morfologia bastante
regular de células eutéticas constituidas por lamelas de curto alcance. A auséncia de fases
primdarias em ligas com composicio 71,5% de Nb, levou a conclusio que a solidificagfio ocorreu
dentro da zona de crescimento cooperativo, razdo pela qual, esta composicfio foi usada como
padrdo ao longo do presente trabalho. No entanto, a figura 5.1d, com composi¢io 73,8% de Nb,
usada no trabalho de Jorda et al. [Jorda, 1980], mostrou grande quantidade de fases primarias
dendriticas, Nb,Al. Neste caso, a liga comporta-se basicamente como uma liga hipereutética. A

formagdo dessa fase ¢ influenciada pelo excesso do elemento niébio na composicdo eutética.
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Figura 5.1. Microestruturas de ligas com composicho eutética e préximas a eutética: a) liga
hipoeutética, 70,4% de Nb, b) liga hipoeutética, 71,1% de Nb, ¢ liga eutetica, 71.5% de Nb e d)
liga hipereutética, 73,8% de Nb. Fase escura AL;Nb e fase clara NbyAl (em porcentagem em
).

peso) { 20 pm:
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Ligas com composicdo fora da composicio eutética apresentam microestruturas
hipoeutéticas ¢ hipereutéticas, onde a presenga de fases primérias leva a existéneia de um
crescimento competitivo [Kurz, 1979]. No presente caso, as fases primarias dendriticas ALLNb ¢
NbyAl, apresentam tendéncias em assumir morfologias facetadas. Isso estd em concordancia com
0 comportamento apresentado pela maioria das ligas intermetdlicas que exibem geraimente
estruturas complexas, elevados valores de entropia de solucdo e solidificam de maneira facetada,
No entanto, os intermetalicos Al;Nb e NbyAl, quando solidificam na forma eutética comportam-

se como ndo facetados [Trevisan, 1997], [Westbrook, 1994].

Quando fases primadrias sdo nucleadas dentro da zona cooperativa, o crescimento dendritico
¢ rapidamente impedido pela estrutura eutética e prontamente absorvido pelas mesmas, ou seja,
quando ligas eutéticas superesfriam abaixo da temperatura eutética, formam-se cristais primarios
de uma das fases, crescendo independentemente dentro do Hquido eutético. A extensio do
crescimento desses cristais depende da maneira como a segunda fase é nucleada sobre a primeira.
Geralmente, a segunda fase nucleia-se formando um filme em volta do cristal primario e €
resultado do acumulo de scluto na interface solido/liquido devido a incapacidade do cristal
primario em nuclear a segunda fase do eutético. Tal comportamento, possivelmente é devido a
existéneia de uma zona de crescimento cooperativo assimétrico [Gigliotti, 1970]. Neste caso, a
composigio do liquido ¢ deslocada para longe da ocorréncia da zona de crescimento cooperativo,
Para retornar a esta zona, € necessdria a deposicio de um filme da segunda fase no primeiro, até
ocorrer ¢ enriquecimento do liquido e permitir o crescimento eutético do tipo simétrico. Para
observar tal comportamento, fol preparada uma liga eutética nio homogénea, ou seja, somente
com uma fusdo a arco. As microestruturas s3o observadas nas figuras 5.2a e 5.2b. Observa-se na
figura 5.2a que a primeira fase a nuclear ¢ o NbyAl sobre o substrato de nidhio durante a fusio
dos elementos. Em seguida, forma-se a fase A;Nb, rica em Al Ambas as fases primarias
contribuem para a formacdo da estrutura eutética. Nas figuras 5.1a, 5.2a, e 5.2b observa-se a
formago de filmes (actmulo de soluto) de Nb,Al em volta da fase primaria AsNb. Isso leva a
supor que a fase Al;Nb (segunda a se formar) comporta-se como um cristal primdrio e nucleia a
fase NbAl, de maneira que o liquido € enriquecido de Nb. Nesse caso, a fase ALNb ¢
rapidamente absorvida pela estrutura eutética. No entanto, tal comportamento ndo € observado na
fase primaria NbyAl (figura 5.1d), pois nfio existe nenhum filme em volta da fase Nb;AL Isso esta

de acordo com as temperaturas de fusio das fases intermetalicas, ou seja, a fase Al3Nb, que exibe
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menor temperatura de fusdo, superesiria a fase NbyAl na interface solido/liquido, a qual estaria
diretamente relacionada com pequenos superesfriamentos, necessdrios para nuclear fases
secundarias ¢ primdrias [Sundquist, 1962/63]. Por outro lado, de acorde com a figura 5.2a, pode-
se concluir que a formacéo das fases durante a fuso de particulas de Al e Nb segue a ordem das

seguintes reagles, concordando com a temperatura de fuséio (Ty).

Nb-ndo dissolvide (2.469°C) = NbAl6 (1.940°C) = AlLNb (1.680°C) = Eutético (1.390°C)

Figura 5.2. Microestruturas fora da composicdo eutética: a) formacgio de fases primarias a partir

de Nb, durante a fusdo e b} formagdo de filmes em volta da fase primaria ALNb durante a

solidificacdo de amostras no estado bruto de fusfio (20 um: )
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Ne estado bruto de fusio, as amostras solidificam-se sem nenhum controle do resfriamento
do material, ou seja, a solidificagdo ocorre em condigdes de nio equilibrio. No entanto, as
amostras processadas com composicdo eutética apresentam um alto grau de regularidade da
microestrutura, porém com ligeiras variagSes na morfologia, na dimensio dos espacamentos
lamelares e na orientagfo das lamelas, que depende do fluxo de calor. Tal variacdo se deve a
existéncia de diferentes taxas de extra¢do de calor quando as amostras solidificam-se. De acordo
com a teoria classica de crescimento eutético [Jackson, 1966], o aumento da taxa de crescimento
leva & diminuigdo dos espacamentos lamelares. Tal teoria pode ser observada em amostras
obtidas pela fusdo em cadinho de Cu refrigerado por 4gua e em atmosfera inerte, As figuras 5.3a
e 5.3b mostram macroestruturas tipicas no estado bruto de fusfo. Sdo observadas diferentes
1sotermas formadas durante a solidificacdo pela existéncia de diferentes fluxos de calor: atraveés
do cadinho (parte inferior), da atmosfera (parte superior) e através das paredes laterais. A regifio
central apresenta espagamentos maiores como conseqiiéneia de ser a ultima a solidificar-se. O
espacamento diminui na regido superior, onde ocorre resfriamento por convecgiio (atmosfera de
argbnio) e radia¢do com o ambiente do forno. Além disso, as células lamelares apresentam-se
alongadas ¢ direcionadas para a superficie externa da amostra. J4 na parte inferior em contato
com o cadinho de Cu, o espagamento lamelar das células diminui ainda mais, pois a taxa de
solidificagdo nesta regido ¢ mais elevada. Pode-se observar nas micrografias, microestruturas
lrvres de dendritas primérias, porém com formagdo de pequenas quantidades de fases primarias
de NbyAl e de AINb. A formagdio dessas fases & resultado do crescimento obtido sob elevada

taxa de resfriamento.

Apés a preparagdo de ligas eutéticas no estado bruto de fusfo, foi realizada a solidificacéo
direcional para a obtencfio de lingotes com estrutura orientada, em um forno do tipo Bridgman
vertical com aquecimento indutivo. Nessa etapa, as ligas provenientes da fusio a arco foram
processadas sob cinco taxas diferentes de crescimento: 1,0; 1,35: Le; 2,0 ¢ 3,9 em/h. O
processamento das amostras foi realizado em cadinhos de alumina, que se mostrou muito
apropriade, pois nde apresentaram problemas de reagfio. Observa-se na figura 5.4, uma superficie
lisa e quase livre de molhabilidade entre o metal liquido e a superficie do cadinho, ou seja, néo

houve problemas de reagio com os elementos ni6bio e aluminio ou com as fases intermetalicas.
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Figura 5.3. a) Macrografia tipica, b) Ampliagdo ¢ evolugdo da morfologia microestrutural de uma

liga eutética no estado bruto de fuslo (vistas de diferentes regides — (20 pm: —— ).
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Figura 5.4. Parte de cadinho de alumina, apds a retirada dos lingotes, onde se constata que ndo

houve reagdo entre o material cerdmico e o metal liquido.

A andlise microestrututral das amostras processadas por‘soiidiﬁcagao direcional forneceu
resultados bastante interessantes no tocante a evolugfo da microestrutura, & morfologia, a
regularidade e ao espacamento regular. Porém, a obtencio de lingotes constituidos de elementos
com pontos de fusdo muito diferenciados, (2.468°C para Nb e 658°C para Al), trouxe dificuidades
de processamento, como evaporagdo de aluminio ¢ formagio de gases no interior do cadinho.
Cortes longitudinais nos lingotes solidificados direcionalmente, quando submetidos as
microscopias optica e eletronica de varredura, permitiram observar a evolucdo da microestrutura.
A andlise microestrutural mostrou que os lingotes apresentaram trés regifes (2, 3 e 4) com
caracterfsticas diferentes, observadas na figura 5.5. Qutra regifio interessante foi observada na

parede do cadinho acima do topo do lingote. Nesta regifio 1, foram observadas dendritas de

aluminio.

A regido 1 mostra microestruturas dendriticas com composicio de 99,2 % at. e residuos de
elementos de Mg, 81, Cl e C. As dendritas de aluminio formadas na parede do cadinho sdo
resultado da deposi¢do do aluminio que evapora durante o processo de solidificag8o. A deposigdo
destas camadas de vapor ocorre durante a solidificagdo da Gltima regifio (regifio 2). A perda de
aluminio € relacionada ao gradiente de temperatura, taxa de solidificacdo e as diferencas
existentes nas propriedades do Al e Nb, tais como: pdnto de fusdo, peso atdmico e energia de

ativagdo para difusdo, pardmetros que geram um mecanismo de termotransporte do elemento
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aluminio. Segundo Bhat [Bhat, 1975] e Uz [Uz, 1991], o efeito do termotransporte leva a uma
mudanga na composi¢io do material devido 4 migra¢do de um dos elementos, resultando em
microestruturas indesejaveis com propriedades diferentes das esperadas (figura 5.6), regido 2.
Outro fator que possivelmente facilita o termotransporte do aluminio para a superficie do lingote
¢ a pouca espessura existente na regiio 2. Entretanto, a analise da composicéo da regifio 2 por
EDS, mostrou a existéncia de um gradiente de composigdo. Isso pode ser observado na figura 5.6,
onde a perda de aluminio aumenta & medida que se aproxima do topo do lingote, a partir de uma
regidio totalmente eutética. Outra amostra processada sob pressdo de 2 atm foi analisada por EDS
ao longo de toda a amostra e revelou o mesmo comportamento de termotransporte do elemento
Al, sendo mais notdrio a partir de 1,5 cm, partindo do extremo inferior do lingote. A figura 5.7
mostra que houve um aumento gradativo no conteido de nidbio e diminuigdo de aluminio,
porém, a perda de aluminio foi menor que a anterior, processada sob 1 atm. Isso mostra que o

aumento gradativo da pressdo limita o termotransporte.

Cadinho de alumina

Regifio 1, Aluminio
depositado em forma de
Ja e dendritas, >

Regido 2, Edtrutura

~0,8cm .
quase eutetica.

Regido 3,
~2,2cm  Completamente
eutético.

\/) i 12 Regido 4, eutético
A\ ~4eCM equiaxial + fases
f\ \\/ primarias. @————»

Figura 5.5. Desenho esquemdtico da evolugdo microestrutural da liga processada por

solidificaco direcional.
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Outra observagiio interessante relacionada 3 microestrutura é mostrada na regido 2. A
microestrutura presente no corte transversal da regidio 2 (topo do lingote) compreende colénias de
células eutéticas com morfologia predominantemente lamelar. Esse tipo de microestrutura é
caracteristico de ligas com composi¢io proxima a eutética e reflete a existéncia de uma zona de
crescimento cooperativo. Analisando as microestruturas, pode-se perceber que os contornos das
coldnias possuem microestrutura andémala e grossa, com a fase Nb,Al em maior fragdo
volumétrica. Esta regidio € o resultado da ocorréncia de um ajuste na fracdo volumétrica das fases
dentro da colonia e da ocorréncia de segregagio de soluto de longo alcance, ou seja, segregagio
do interior das células para o contorno celular. A perda de aluminio na fase Al3Nb, rica em Al

favorece a formagdo de NbyAl, dal a presenca de maior quantidade nos contornos celulares,
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Figura 5.6. Perfil de composi¢do na regidio 2, de um lingote processado sob pressdo de | atm.

Na regido 3, a microestrutura consiste em lamelas totalmente regulares e bem alinhadas. A
formagdo deste tipo de microestrutura estd associada i condiges de crescimento eutético
cooperativo e proximo ao equilibrio, ou seja, existe um superesfriamento interfacial baixo, que

permite obter lamelas eutéticas quase livres de imperfeigdes.
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Figura 5.7. Perfil de composicio de Nb e Al ao longo de um lingote eutético binario processado

s0b pressdo de 2 atm.

No extremo inferior do lingote, regidio 4, a microestrutura foi totalmente irregular e
parcialmente desordenada, com orientages aleatorias devido 4 presenga de inclusbes de alumina
¢ de fases primarias dendriticas. Nessa regifio, os primeiros cristais sao nucleados na parede do
cadinho, em impurezas ou em dendritas primarias. A medida que o sistema se estabiliza, com
aproximagdo 4 regido 3, sdo observadas tendéncias de ordenamento da estrutura eutética. Tal
ordenamento esta relacionado a formagdo de uma interface solido/liquido em equilibrio com a
frente quase plana. Essa condigdo ¢ alcangada com 2 estabilizacdo do fluxo de calor durante o

crescimento eutético que produz microestruturas alinhadas e quase livre de imperfeigdes.

FEm estudo anterior, constatou-se que microestrutura eutética Al;Nb-Nb, Al exibe arranjo
lamelar ¢ & fortemente dependente da taxa de crescimento [Trevisan, 1997], [Kumagai, 1992].
Constatou-se que o aumento da taxa de solidificacdio leva a diminuigdo dos espacamentos
tamelares. Entretanto, tal investigagio foi elaborada com a utilizacdo de um equipamento
Bridgman com aquecimento indutivo e espiras de passo variavel, o que contribuiu para 2 queda
no valor do gradiente térmico na interface solido/liquido (= 80°C/cm). No presente estudo, a
utilizagdo de um outro sistema de crescimento direcional, com gradiente térmico superior
{=100°C/cm), produziu resultados distintos. A primeira observagao interessante refere-se a forma
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da interface solido/liquido. Geralmente, a interface sélido/liquido pode apresentar uma forma
concava ou convexa dependendo da taxa de crescimento e do perfil térmico ao qual a amosira fol
exposta. Em ambos casos, as microestruturas consistem de fases que ndo sdo completamente
alinhadas com o eixo principal da amostra, especialmente nas regides periféricas da mesma A
utilizagdo do equipamento aqui descrito permitiu a obtencdo de uma interface quase plana, ¢
conseqlientemente, uma estrutura bem alinhada com ¢ eixo principal, A figura 5.8 mostra a
estrutura de um lingote solidificado direcionalmente, onde é possivel observar a forma quase-

plana da interface sélido/liquide. Neste caso, as fases crescem perpendicularmente & interface.

Figura 5.8. Macroestrutura do lingote sclidificado direcionalmente, mostrando a forma da

interface solido/liquido.

Outra observacdo interessante esté relacionada com a regularidade da estrutura lamelar. Ao
se aumentar o gradiente térmico, a microestrutura tornou-se muito mais regular, apresentando
diminuicdo significativa da presenca de fases primarias, e de coldnias eutéticas. Possivelmente,
esse fato estd associade a uma maior estabilidade da interface solido/liquido. Tal fato foi
demonstrado experimentalmente por Thomas [Thomas, 1976], durante o processamento
direcional da liga eutética AlLNb-CrAl. Pode-se observar na figura 5.9, que a taxa de
solidificagdo e o gradiente térmico imposto & amostra eutética Al Nb-Nb AL sdo fatores
determinantes na evolugdo da microestrutura e no espacamento lamelar. No trabalho de Trevisan
[Trevisan, 1996}, utilizando um gradiente menor (G=80°C), foram obtidas microestruturas com

menor grau de regularidade. Com a utilizacfo de um gradiente térmico maior (G=100°C), foi
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possivel avaliar o efeito da taxa de crescimento na microestrutura eutética. A figura 5.9 mostra a
evolugdo do espagamento lamelar em fungdo do inverso da raiz quadrada da taxa de crescimento.
No sistema eutético Al-Nb, a relagdo entre a velocidade de crescimento e o espagamento lamelar
estd de acordo com a equagdo classica de Jackson e Hunt, A*V =constante {Jackson, 1966]. Os
valores obtidos nestes experimentos indicam que o valor da constante ¢ 4,19x107 cm’/h. A

figura 5.10 apresenta microestruturas eutéticas obtidas do crescimento direcional sob as taxas de
crescimento de 1,0; 1,3; 1,6, 2,0 2,9 cr/h.
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Figura 5.9. Evolugio do espagamento lamelar em funcfio do inverso da raiz quadrada da taxa de

crescimento.

Novamente, observou-se que o aumento da taxa de solidificagio resulta no refino da
microestrutura. Para a taxa de 2,9 cm/h, obteve-se o menor espagamento lamelar, porém, com
presenga de coldnia de células eutéticas. Isso possivelmente se deve & presenca de
superesfriamento constitucional e conseqilentemente as condigdes de crescimento fora do
equilibrio. Entretanto, para a taxa de 1,0 cm/h, obteve-se o maior espacamento lamelar. Isto se

deve a um crescimento cooperativo mais intenso ¢ a uma distancia de difusdo maior, pois para
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uma taxa de crescimento pequena, o transporte de massa por difusdo atdbmica torna-se maior.
Nesse caso, o fluxo de 4tomos junto ao liguido interfacial, que € responsavel pelo crescimento
cooperativo, pode redistribuir uma quantidade maior de itomos para um mesmo intervalo de
tempo. A medida que a taxa de crescimento ¢ aumentada, os espacamentos diminuem. Um outro
fendémeno observado durante o crescimento direcional foi a perda de aluminio por evaporacio.
Nas amostras crescidas com 1,0 a 1,6 cm/h, a permanéncia em temperatura elevada foi maior que
no caso da amostra solidificada a 2,0 cm/h. Essa diferenga causou perda excessiva de aluminio, o
que levou & formagdo de maior quantidade de fase priméria durante a solidificagdo. Esse defeito
ndo ¢ semelhante a defeitos produzidos pelo aumento da velocidade de solidificagio, pois o

aumento desse parametro produziu ou intensificou outros tipos de defeitos, como falhas lamelares

e grios eutéticos.

Apesar da estrutura lamelar se apresentar como a morfologia dominante nas
microestruturas obtidas, lingotes processados sob taxa de 2,0 cm/h, apresentaram transicdes
morfolégicas de lamelar para fibroso. Embora nio seja bem compreendida tal transi¢do, muitos
relacionam-a com a taxa de solidificacfio e a presenca de superesfriamento constitucional. No
entanto, Hunt e Chilton [Hunt, 1962] e Cline et al. [Cline,1971], explicam que o fator
determinante para a transicio lamelar para fibroso, é a direcsio de crescimento, ou seja, a
transicBo ocorre quando as lamelas sdo forgadas a crescer em outras diregbes que aquela
preferencial. Segundo os mesmos pesquisadores, geralmente tal transigdo pode ser prevista
através da andlise da fracio volumétrica das fases (£:). Se a f, > 32%, serdio formadas unicamente
lamelas, com f, < 32% podem ser encontradas estruturas lamelares e fibrosas. Outros fatores que

contribuem para a transi¢do ¢ a presenca de fases primarias e de impurezas que induzem ao

crescimento com interface curva, tipo celular.

A figura 5.11 mostra uma microestrutura longitudinal, onde se observa a fransi¢do
lamelar/fibrosa. Neste caso, as lamelas crescem paralelas ao fluxo de calor, no entanto, a
estrutura fibrosa apresenta outra diregdo de crescimento, com desvio de aproximadamente de

20°. A figura 5.12 apresenta um contorno de gréo que separa a estrutura lamelar de uma fibrosa,

com a presenca de lamelas de pequeno comprimento.
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Figura 3.10. Microestruturas longitudinais e transversais obtidas em diferentes taxas de

processamento: a) 1,0; by 1,3:¢) 1,6; d) 2,0; e €) 2,9 emv/h (25 e )

A figura 5.13 mostra uma estrutura fotalmente fibrosa, encontrada em uma regifo
circundada de lamelas. Tal microestrutura exibe uma fragdio volumétrica de ~36,4% da fases
AlNb. A formaciio dessas morfologias (lamelar ¢ fibrosa), que crescem sob condig@es idénticas,
ndo & bem entendida para o presente sistema que exibe frag@c volumétrica de fases de
aproximadamente 50%. Segunde Hunt e Chilton [Hunt, 1962}, em sistemas que gxibem tal
tendéncia, a probabilidade de observar estruturas fibrosas ou a degeneraciio de lamelar para
fibrosa ¢ bem menor. No entanto, Davies [Davies, 1977] sugere que tais comportamentos podem
ser explicados através de mudangas na direcfo de crescimento de um grupo de lamelas para
outra, e acompanhadas de mudangas na orientacdo cristalogrdfica das lamelas. Chadwick
[Chadwick, 1967] sugeriu que a relagio de orientagdo entre as fases € diferente dentro de cada

grfio, ot no minimo, um dos grios nio estd em sua orientagdo de equilibrio.

As figuras 5.14 e 5.15 exibem defeitos de superficie. Nestas figuras, observa-se um
desencontro de regides eutéticas relativamente perfeitas. Geralmente, tais superficies podem
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apresentar ou n&o o mesmo numero de lamelas. A figura 5.13 sugere um mecanismo de ajuste do

espacamento lamelar devido ao fato de uma lamela central parar de crescer.

Figura 5.11. Transi¢do morfolégica de Figura 5.12. Contorno de grio separando a

lamelar para fibrosa (vista longitudinal). morfologia fibrosa de uma lamelar (transversal).

Figura 5.13. Regido totalmente fibrosa no interior de uma estrutura lamelar (10 um: )3
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Figura 5.14. Desencontro de superficies eutéticas Figura 5.15. Mecanismo de ajuste  do

quase perfeitas {10 um: ———). espagamento lamelar (10 um: 3

A relacfio entre taxa de crescimento e dimensdes microestruturais pode ser sinietizada no
fendmeno exibido pela figura 5.16. O aumento repentino na taxa de crescimento produziu uma
variacdo abrupta nos espagamentos lamelares. Tal fendmeno indica a natureza da selecfio do
espacamento lamelar durante o crescimento eutético. De acordo com Jackson e Hunt, o
crescimento eutético ocorre em condicdes definidas como extremas. onde o superesfriamento
interfacial ¢ proximo ao minimo. Apesar de tal principic ser confirmade em uma série de
sistemas metdlicos, o mesmo ndo tem base cientifica. Ainda segundo Jackson ¢ Hunt, o
crescimento eutético deve ocorrer em uma faixa de valores muito pequena para uma determinada
condicio de crescimento. Tal conceito deveria ser aplicado apenas aos sistemas com crescimento
n3o facetado e o ajuste das dimensGes dos espacamentos lamelares com variagdes na velocidade
de solidificagfio deveria ocorrer sem dificuldades. Tal comportamento ndc é esperade quando o

crescimento eutético forma duas fases intermetalicas, como o AlkNb e o NbAL



Figura 5.16. Alteragdo microestrutural provocada pelo aumento repentino na taxa de crescimento.

Qutro fator interessante observado nas microestruturas processadas com diferentes taxas de
solidificagdo, foi a distribuicio das lamelas constituintes da fase AlsNb na matriz de NbAlL
Alves [Alves, 1998] observou que um aumento na taxa de solidificacio leva a um aumento na
fragdo volumétrica da fase lamelar. Este resultado foi confirmado em parte, no presente trabalho.
Microestruturas observadas através do microscopio dptico revelam efetivamente tal fato. A tabela

5.1 mostra as porcentagens encontradas em fracdo volumétrica da fase AL;Nb, para as diferentes

taxas de processamento.

Tabela 5.1. Frago volumétrica da fase Al;Nb para diferentes taxas de solidificacdo.

Fragfie voluméirica da fase ALND (% )
Léem/h | 13 cm/h | 1,6 em/h | 2,0 em/h 3,0 em/h
Média 46,87 47,64 47,60 47,92 48,36
Dp 0,95 0,97 0,68 0,87 0,94

D = Desvio padrio.
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Apbds o processamento no forno a arco e solidificagdo direcional, as amostras foram
submetidas a técnica de analise por EDS (espectrometria de energia dispersiva) em um
microscopio eletrénico de varredura (MEV), o que possibilitou a andlise quantitativa da
composicdo quimica da liga eutética bindria. Da mesma forma, foi possivel examinar a
composi¢o das fases constituintes do eutético Nb-Al, assim como a distribui¢do dos elementos
Al ¢ Nb em cada fase constituinte do mesmo, localizando-as na microestrutura. A tabela 5.2
apresenta os resultados obtidos em amostras com composico eutética. A analise foi realizada em
amostras livres de ataque quimico e tensdes de 20kV, para aceleragdo do feixe. Os resultados
obtidos mostram que a estrutura eutética é constituida de lamelas de diferentes tons. As lamelas
de cor cinza clara sfo constituidas pela fase Nby,Al e as lamelas de cor escura sdo constituidas
pela fase Al3Nb. Analisando os resultados da tabela 5.2 ¢ 5.3, percebe-se que existe uma variagio
na composigdo tedrica e experimental, tanto no eutético como nas fases. A maior variagfo é
encontrada na fase NbyAl, que exibe maior contetido de nidbio, quando comparado a fase AL;Nb.
Todas as analises indicaram uma quantidade de Al maior que a tedrica. Tal resultado nfo é muito
claro. Quando considera-se que as perdas de Al durante as fusdes é de (,5% em peso, deveria ser
observado uma menor quantidade de Al na composigdo eutética. Tal variagio deve ser
consequéncia da grande diferenca de niimero atdmico (Z) entre o Al (Z=27) ¢ Nb (Z=41), ¢ pelo
fato do Al apresentar uma energia muito baixa na camada K (1,49 keV), quando comparado ao
Nb, que apresenta energia mais alta nas camadas K (16,61 keV) e L (2,29 keV). Neste caso, o
espectro da camada 1. € mais complexo, e geralmente ¢ mais apropriado para a identificagio de
elementos com nimero atémico mator que 32. Outras fontes de erro podem estar associadas as

incertezas sobre a voltagem da aceleracfo, desvios do feixe e a espessura muito baixa das

lamelas.

A figura 5.17 exibe a microestrutura longitudinal de uma amostra processada a 2,0 cmv/h e
a distribuigo dos elementos Al e Nb. Nota-se que a distribuicdo de Nb na fase ALNbD ¢ menor

que da fase NbyAl. O mesmo € observado com o elemento Al, que estd em maior quantidade na

fase AlzNb e em menor quantidade na fase NbyAl.
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Tabela 5.2. Analise da composigdo por EDS da liga eutética Nb-Al, no estado bruto de fusio
{BF) e solidificada direcionalmente (SD).

Elemento Teorico EDS/BF EDS/SD
Y at. | Yopeso | %at. | Y% peso | D,* Y% at. | Yopeso | Dp*
Nb 42,2 71,5 40,69 70,23 0,41 39,79 69,45 0,63
Al 57,8 28,5 59,31 29,77 0,41 60,21 30,55 0,63
Total 100,0 | 100,0 100,0 100,0 100,0 100,00
*Dy, = Desvio padrio da % atdmica.

Tabela 5.3. Analise de composicdo por EDS da distribuicio de Al e Nb nas fases Nb,Al e Al;Nb.

Elemento | Teérico (% peso) NbyAl AlND
Nbh; Al ALNDb | % at. | % peso Dw® % at. | % peso )y
Nb 82,6-88.4 | 46,56 | 56,12 81,48 0,57 24,54 | 4719 0,3
Al 17,4-11,6 | 53,44 | 43,88 18,52 0,57 75,46 | 52,81 0,3
Total 100,0 100,0 § 100,0 100,0 100,0 100,0
*Dw = Desvio padro da % atdmica.

eroesttara eutética Raios-X de Al Raios-X de Nb

Figura 5.17. Distribuicio dos elementos Nb e Al na microestrutura eutética solidificada

R

direcionalmente, quando submetida & andlise de imagem por raios-X ( 10 um:
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A analise das amostras com composi¢do eutética no estado bruto de fusdo, por difragio de
raios-X, forneceu um difratograma tipico de amostras eutéticas, figura 5.18. A analise foi
realizada com a finalidade de verificar as fases constituintes da liga, a deteccdo de possiveis
impurezas e outras fases, quando comparadas com o banco de dados JCPDS (Joint Committee for
Powder Difraction Standards). Segundo o JCPDS, para a analise de um material é suficiente
comparar trés distincias interplanares consecutivas de maiores intensidades, com as informagées
do banco de dados. No presente trabalho, tal comparagio foi bastante aceitavel, porém com
ligeiras variagOes, as quais possivelmente se devem a ndo utilizacsio das amostras na forma de po,
onde a orientago € totalmente aleatoria em varias diregdes, possibilitando a difragdo de todos os

planos possiveis.

Na liga eutética, grande parte dos planos relativos as duas fases tetragonais, Nb,Al e ALNb,
puderam ser identificados quando comparados as informagdes do banco de dados. Segundo o
JCPDS, existem duas microfichas para a fase com maior contetdo de niébio: o-Nb,Al e Nb, Al
A fase sigma, 6-NbyAl, € considerada como de composicdo homogénea, Nb-34Al (% at.). No
caso da fase NbyAl, essa € considerada como de composi¢iio nfio homogénea, Nb-25-35A1 (%
at.). Nessa liga, os parimetros de rede também variam em fungéio da composigdo: para 75% at.
Nb, (a=9,96 A e c =5,16 A), e para 65% at. Nb, (a = 9,90 A e ¢ = 5,19 A). No entanto, na
literatura, a fase Nb,Al € fregiientemente considerada como a fase sigma (o), com composigio
ndo homogénea, tal como no trabalho de Jorda et al. [Jorda, 1980] e Nourbakhsh et al.
[Nourbakhsh, 1992}, com variagGes nos pardmetros de rede a e ¢, em fungfio da composigdo. Um

incremento na quantidade de Al, aumenta o parimetro ¢, diminuindo o parametro a.

Em relagéo aos picos da fase Al3Nb, todos os planos foram identificados, porém os picos
apresentaram ligeiras variagSes em relagdo 2 intensidade. Com relagiio 2 fase NbyAl, a grande
maioria dos planos sofrem difracdio. Dos planos que ndo foram difratados, a maioria encontra-se
na faixa de 45° a 90°, tais como: (202), (332), (113), (600), etc., todos com baixa intensidade de
difragdo. Os planos ndo presentes e as variagSes na intensidade podem ser explicados pelo fato de
ndo se utilizar material em forma de pé. No presente trabalho foram utilizadas amostras
policristalinas, que podem difratar regides com intensidade diferente das previstas. Outro fator
que contribui para isso, ¢ a auséncia de homogeneidade na fase NbyAl. Variagdes no contetdo de

Nb ou Al levam a variagbes nos parimetros da rede cristalina. Outra observagdo importante ¢ a
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existéncia de sobreposi¢io de planos devido a elevada densidade de planos em angulos de baixo
valor. Os planos (202), (114) e (105) da fase ALNb podem ser confundidos respectivamente com
0s planos (440), (113) e (620) da fase NboAl. Ainda, os planos (312) e (512) da fase Nb,Al,
também podem ser confundidos respectivamente com planos (430) e (540) da fase 6-Nb,Al. Por
outro lado, foram observadas ligeiras variagges quanto a posigdo inicial dos planos difratados. A

maior variacdo foi observada em 4ngulos maiores, na faixa de 60 a 90°.
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Figura 5.18. Analise por difragfio de raios-X da liga eutética Nb-Al, no estado bruto de fusgo.

A analise de difragfo de raios-X de amostras processadas por solidificaco direcional mostra
caracteristicas interessantes sobre o modo de solidificagfio das lamelas AI;Nb e da matriz NbAl
Como foi visto anteriormente, a solidificacfio direcional é obtida em condigdes préximas ao
equilibrio, contrario ao processamento por fusdo a arco. Nesses dois casos, a diregio de

crescimento € a do fluxo de calor durante a solidificacdo, ou seja, a orientagiio dos planos
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também € governada pela direggo do fluxo de calor. Estudos mostram que existe uma tendéncia
preferencial na orientagdo cristalogréfica das fases, e tal tendéncia é diminuir a energia interfacial
entre as fases, pois o processo de crescimento favorece a seleciio de contornos de interface
semicoerentes ¢ de baixa energia. Estudos mostram que a orientacfio das lamelas durante o
crescimento direcional varia de 8 a 12° no sistema Al-CuAl, [Elliott, 1977]. Tal variacdo na
orientagdo tem sido associada a energia de contorno interfacial [Cantor, 1974], 4 influéncia que a
diregdio de crescimento exerce sobre o crescimento das lamelas ou fibras [Germong, 1975], a um

fator anisotrépico das fases [Cantor, 1974] e a densidade e tipo de defeitos da estrutura eutética.

A figura 5.19 mostra difratogramas das se¢des longitudinal e transversal da liga eutética
solidificada direcionalmente. Nesses difratogramas, a grande maioria dos picos observados no
estado bruto de fusio sdo eliminados quando a amostra ¢ solidificada direcionalmente. O
desaparecimento de tais picos, possivelmente estd relacionado com o crescimento competitivo
entre as fases e a mudangas na diregéo lamelar (defeitos ou falhas superficiais). No difratograma
da amostra longitudinal, o habito de crescimento da fase Nb,Al (matriz) esta associado aos planos
(111), (320) e (423). Por outro lado, o habito de crescimento da fase Al;Nb estd associado aos
planos (114) e (220). Ja o difratograma da amostra transversal apresenta picos preferenciais de

crescimento da fase NbyAl, localizados nos planos (210) e (420). Porém, a fase Al;Nb apresenta
um unico plano preferencial (004).

5.3 Anilise dos Sistemas Nb-Al-X (X = Ti, Cu, Cr, Si ¢ Ni)

A literatura registra diversos estudos (tabela 5.4) sobre o efeito de elementos de liga, X, no
sistema Nb-Al, na forma Nb-Al-X. O objetivo principal desses estudos esteve concentrado em
tentativas de modificar a estrutura cristalina ordenada tetragonal da fase Nb,Al (D8y) ¢ da fase
AlsNb (D022), para estruturas cibicas do tipo L1,. De acordo com tais estudos, a solubilidade
méxima do elemento X, (X = Ni, Cu, Cr, Si e Ti), nas fases Al3Nb ¢ NhAl, sfo aquelas
apresentadas na tabela 5.4. Os limites de solubilidade apresentados na tabela foram determinados
em temperaturas na faixa de 1.100 a 1.500°C [Hunt, 1968], [Zakharov, 1984], [Subramaniam,
1989] ¢ [Hansen, 1970]. Entretanto, pouquissima informag&o esta disponivel em relagfio ao efeito

desses elementos na microestrutura de solidificagiio dessas ligas.
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Figura 5.19. Difratogramas: a) amostra longitudinal, ¢ b) amostra transversal, solidificadas
direcionalmente.

Tabela 5.4. Limite de solubilidade de elementos de liga X (X = Ni, Cu, Cr, Si e Ti) nos
compostos Al3Nb e Nb»Al, medidos em temperaturas na faixa de 1.100 a 1.500°C.

Solubilidade de X nos compostos NbyAl e AGND (% at.)
Element. X | Fase c-Nb,Al | ALNb Observacio Referéncia
Ni ' ~ 8.0 <15 Ni substitut Al | {Hunt, 1968}, [Kumar, 1990]
Cu ~ 10,0 ~5,0 | Cu substitui Nb | [Hunt, 1968], [Viliars, 1995]
Cr ~ 23,0 ~ 5,0 Cr substitui Al | [Hunt, 1968], [Villars, 1995]
Si <15 <1,0 Si substitui Al | [Villars, 19957, [Kumar, 1990]
Ti ~13,1a24,7 ~5,0 Ti substitui Nb | [Villars, 1995],[Subramaniam, 1989]
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5.3.1 Analise microestrutural no estado bruto de fusio do sistema Nb-Al-X, (X= Ty, Cu,
Cr, Si e Ni)

Amostras no estado bruto de fusdo foram obtidas em forno a arco, em condi¢des ndo
controladas. A andlise das microestruturas mostrou morfologias bastante interessantes, onde o
arranjo das fases exibe dependéncia da dire¢do e da intensidade do fluxo do calor durante a

solidificagdo, semelhante a liga eutética bindria estudada nos itens anteriores.

A tabela 4.3 mostra a composi¢io nominal das ligas avaliadas. A escolha dessas
composi¢des foi elaborada em fungio de dados da literatura e de experimentos preliminares, onde
tentou-se manter a estrutura eutética estavel apds a adigfio de um terceiro elemento. Os primeiros
resultados indicaram que altas taxas de solidificaco resultaram em estruturas mais finas e vice-
versa, 0 que & esperado durante a solidificacdo de ligas eutéticas regulares. As amostras foram
obtidas pela fusfo em cadinhos refrigerados, na qual a taxa de solidificagdo ¢ elevada junto a

superficie do cadinho e diminui de intensidade 4 medida que se aproxima do interior do lingote.

A figura 5.20 apresenta microestruturas tipicas no estado bruto de fusfo, obtidas em regides
proximas ao centro do lingote. A liga eutética A3Nb-NbyAl sem a adicfo de elementos de liga
(figura 5.20a), apresenta microestrutura do tipo eutético celular, onde nota-se a presenca de
estruturas lamelares. A formacdo de tal microestrutura deve-se a existéncia de uma zona de
crescimento cooperativo, ZCC, e tal microestrutura corresponde a taxas de solidificago elevadas,

o que resulta em superesfriamentos também elevados.

Ao adicionar-se elementos de liga aos elementos Al e Nb, foram observadas mudangas
morfologicas. A figura 5.20b (Eutético + Ni) apresenta uma estrutura celular fina, constituida de
lamelas na periferia e de estrutura fibrosa no centro. Observa-se também, uma terceira fase no
interior das células. Através de EDS, identificou-se tal fase com composi¢io 56,9A1-30,9Nb-
12,2Ni (Als ¢Nbz sNi) em porcentagem atOmica, que supostamente corresponderia ao composto
AlsNbaNi (62A1-25Nb-13Ni), com estrutura cabica (tipo L) [Schubert, 1964]. Como foi visto no
capitulo 3, essa fase ndo fo1 confirmada por outros estudos [Markiv, 1966] e [Raman, 1965]. Por
essa razdo, no presente estudo, tal fase serd considerada como a fase Laves (C14). A composicio

Aly ¢Nb, sNi estd localizada em um extremo rico em Al da fase AINDbNi, no sistema Nb-Al-Ni.

95



Tal fase permite a formagc de uma liga polifésica do tipo eutético ternaric ALNB-Nb,Al-
AINDbNI.

18Py WDE?

%488 18¥n W27

Figura 5.20. Microestruturas no estado bruto de fusio: a) eutético AlNb-Nb,Al b) eutético + Ni,

¢} eutético + Ti, d) eutético + S, e) eutético + Cu, e f) eutético + Cr.
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Por outro lado, a adi¢io de titdnio (Eutético + Ti) resultou na formacio de uma
microestrutura  eutética dendritica (figura 5.20c), tipicamente encontrada em lingotes
solidificados sob elevadas taxas de resfriamento ou em ligas eutéticas com alto teor de impurezas.
A partir da analise da microestrutura de solidifica¢io, percebe-se que houve segregacéo de soluto
de longo alcance, devido a existéncia de uma regifio de contorno grosseira, necessaria para ajustar
as fragBes volumeétricas das fases. Este tipo de microestrutura foi também observado apos a
adigdo de cobre e cromo. Em relagio 4 adigdio de silicio, obteve-se uma microestrutura (figura

5.20d) do tipo hipereutética, mostrada na tabela 5.5, indicando que o crescimento ocorreu fora da
ZCC.

5.3.2 Analise microestrutural de amostras solidificadas direcionalmente do sistema Nb-Al-
X, X=Ti, Cu, Cr, Si e Ni).

Em estudo anterior, constatou-se que a microestrutura eutética Al3Nb-NbyAl exibe arranjo
lamelar e ¢ fortemente dependente da taxa de crescimento [Trevisan, 1997}. Constatou-se
também, que o aumento da taxa de solidificagfio leva a diminuicio dos espacamentos lamelares.
No presente trabalho, o crescimento direcional das amostras eutéticas e proximas & eutética (pela
adicio de elementos de liga), foi realizado utilizando uma tinica taxa de crescimento (2,0 cm/h).
Sob tais condi¢Ges, o crescimento eutético ocorreu em condigBes proximas ao equilibrio (baixo
super-resfrimento interfacial), o que permitiu produzir microestruturas alinhadas e regulares. No
caso da liga ALNb-NbAL, a morfologia dominante foi a estrutura lamelar, quase livre de

defeitos, embora regides com morfologia fibrosa foram também formadas.

A figura 3.2] apresenta microestruturas obtidas da solidificacdo direcional da liga eutética
Al-Nb com adi¢des de Ti, Cu, Cr, Si e Ni. Os resultados obtidos indicam que os trés primeiros
elementos (Ti, Cu e Cr) levaram & degeneragdo completa da estrutura eutética regular,
inicialmente formada pelas fases AlsNb e Nb,Al O elemento que produziu a maior degeneracdo
foi o Cr, seguido do Cu e, finalmente o Ti. A liga eutética com Ti apresentou uma morfologia
eutética com menor volume de defeitos, caracterizando-se pela formagdo de coldnias de células
eutéticas, formadas por lamelas. Além disso, a adiciio desse elemento levou a ocorréncia de
transigdes do tipo lamelar-fibroso. Por outro lado, na liga eutética com adicsio de Cu, foi também

observada a transicdo lamelar-fibroso, e tais fibras, com caréter pouco regular, foram envolvidas
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por fases primarias. Ja no caso da liga eutética com Cr, a morfologia € mais irregular, com
pequena frag8o de estrutura eutética e presenca expressiva de fases primdrias. No caso da adigdo
de Si, a morfologia sofreu mudangas em relagiio a eutética formada pelos elementos Al ¢ Nb.
Nesse caso, ao contrario de lamelar, obteve-se a estrutura globular com presenca da fase primaria
AlNb. As transi¢bes da morfologia lamelar para fibrosa ou globular, provavelmente estfio
associadas com o tipo e a quantidade de elementos de liga adicionados, assim como pelo
superesfriamento constitucional, devido i rejeigio de soluto, que provoca a instabilidade da
interface solido/liquido. Por outro lado, a formagfio de colénias de células & resultado do ajuste
das frages volumétricas das fases. A anélise microestrutural de amostras com o elemento Ni, que

mostra uma estrutura bastante regular do tipo eutética ternaria, NbyAl Al:Nb-AINbNi, serd
estudada no item seguinte.

Ao contrario da adi¢do de Ni, os elementos Cr e Cu também formaram a fase de Laves,
porém, em proporgdes muito inferiores para serem consideradas importantes. Da mesma forma,
proporgdes muito inferiores de fases desconhecidas foram encontradas em amostras com Si, na
condi¢@o bruta de fusdo e solidificada direcionalmente. Porém, com Ti ndo foram encontradas
outras fases, possivelmente pela elevada solubilidade de Ti nas fases AlsNb e NbyAl A tabela

5.5, mostra a solubilidade méxima dos elementos X (Ni, Ti, Cr, Cu e Si) nas fases NhAl e

Al3Nb, assim como a formagéo de outras fases.

Tabela 5.5. Solubilidade do elemento X (X = Ni, Ti, Cr, e Si) nas fases AlsNb e Nb,Al em
amostras referentes  tabela 4.3,

Solubilidade de X nas fases ALND € Nb,Al do eutético Nb-Al (% at.)

Fase Ni Ti Cr Cu Si
Nh;Al 0,33 5,37 3,73 0,52 1,09
AL;Nb 0,30 2,11 0,84 1,44 0,00
Outras fases:

Laves A14,7Nb2’5Ni* - AigJN-b] ,4Cr AI3’7N‘DZ’1 Cu -

Nio identificada Nb; 1Al 5Si%*
Nio identificada Nby 6Siz JAl***
Nio identificada Al )Nbg gSi***

* Forma: eutético terndrio com as fases A;Nb e Nb,Al.

**Fase em pequena quantidade que poderia corresponder a fase AlsNbSis.
***Fase em pequena quantidade nfo identificada.
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Longitudinal Transversal
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Longitudinal Transversal
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Longitudinal Transversal

Figura 5.21. Microestruturas longitudinais e transversais obtidas de composi¢des proximas a
eutética, solidificadas direcionalmente: a) eutético + Ti, b) eutético + Cu, c¢) eutético + Cr, d)

eutético + Si, e e} eutético + Ni (20 um aeme ).

54 Sistema Nb-Al-Ni

Os resultados anteriores mostraram que a adicdo de Ni modifica a morfologia lamelar do
eutético binario Al3Nb-Nb,Al, para uma morfologia fibrosa. Tal transi¢fio pérmite a obtencdo de
uma estrutura eutética terndria, ALNb-Nb,AI-AINDNi. No presente item, sera estudada a
influéneia da taxa de crescimento no eutético ternario através da técnica de solidificagio
direcional. No entanto, a possivel existéncia da fase com composi¢do 56,9A1-30,9Nb-12,2Ni
(Aly ¢Nby sNi), que supostamente corresponderia a4 fase AlsNb;Ni de estrutura cibica (L1;), serd

analisada através de difragfo de raios-X.

Com a finalidade de observar a evolugdo microestrutural do eutético ternario através de

adi¢des de Ni ao eutético binario, foram preparadas varias ligas { a, b, ¢, d, e, e f) do sistema Nb-
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Al-NI1, que sGo mostradas na tabela 4.4. As microestruturas das mesmas sdo mostradas na figura
5.22. A escolha dessas composices foi em fungfio de experimentos preliminares. A obtengdo das
ligas foi em forno a arco voltdico, ou seja, a solidificagio das ligas foi em condicdes ndo
controladas. Os primeiros resultados microestruturais mostram que a adigdo de Ni ao eutético
Nb-Al leva a um refine da microestrutura, com modificagio da morfologia lamelar para fibrosa.

Tal transi¢do tambeém ¢ observada no trabatho de Smith [Smith, 1992], com adicio de 2,0% de

Ni, em atomos.

Um fato interessante observado nessa transigio morfologica ¢ ilustrada na fipura 5.22.
Observa-se que & medida que aumenta a quantidade de Ni no eutético AlLNb-Nb,Al as lamelas
das células gradualmente sdo degeneradas até a obten¢fio de uma estrutura totalmente fibrosa
(liga ternaria). No entanto, maiores adi¢Bes de niquel em quantidades constantes de Nb e Al
promovem a formacdo de fases primdrias dendriticas. A liga A, com 1,0% em peso de Ni, figura
5.22a, apresenta um contorno celular mais grosseiro devido a presenca de uma fase cinza, rica em
Al, porém as famelas de cor branca e preta ainda persistem no interior da célula. Na liga B, com
2,0% em peso de Ni (figura 5.22b), observa-se o contrario a figura 5.22a, pois a morfologia
lamelar agora ¢ encontrada nos contornos das células e a morfologia fibrosa no interior das
células. Isso mostra um aumento progressivo da estrutura fibrosa com aumento de Ni. Na liga C,
com 2,6% de Ni em peso (figura 5.22¢), observa-se que a microestrutura ¢ totalmente constituida
de células do tipo fibroso. No entanto, a liga D com 3,0% de Ni (figura 5.22d), exibe a formacgio
das primeiras fases cinzas, ricas em Ni. A presenca dessa fase primdria dendritica é mais
acentuada a medida que aumenta a quantidade de Ni no eutético ALNb-Nb,Al, (figura 5.22¢). A

formagfo dessa fase € conseqiiéncia do excesso de soluto na estrutura eutética terndria.

A solidificagio direcional de liga C, com 2,6 % em peso de Ni, resultou em estruturas
alinhadas, porém, com mudancas na morfologia em comparagio com a liga eutética bindria
AlNb-Nb:AL A liga C apresenta uma estrutura bastante regular da liga eutética ternaria AlNb -
NbyAl-AINbNi, na qual as trés fases estdo uniformemente arranjadas na forma de fibras. No corte
transversal, a liga ¢ constituida de uma estrutura fibrosa, enquanto o corte longitudinal exibe
fibras deformadas de curte comprimento. A formagdo da terceira fase indica que a quantidade do
niquel adicionado (2,42 %eat) a liga bindria AI-Nb, excedeu o limite de solubilidade das fases
NbyAl e ALNb. De acorde com o diagrama de fases terndrio Nb-Al-Ni [Villares, 19951, a

solubilidade do niquel em Nb;Al € menor que 1,5% e préximo a 8,0% na fase AL;Nb. Entretanto,
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medicdes de EDS indicam que o nivel de niquel nessas fases, na condigfo solidificada
direcionalmente, esta totalmente abaixo dos citados na tabela 5.4. A formagdo da terceira fase €
atribuida a rejeicdo do excesso de dtomos de niquel na liga bindria, que promove a formagdo da

nova fase ternaria.

Figura 5.22. Microestruturas de amostras no estado bruto de fusdo do eutético ABLNb-NbAl com
a adicdio de: a) 1,0% Ni; b) 2,0% Ni; ¢) 2,6% Ni; d) 3,0% Ni; e) 3,7% Ni; e ) 5,0% Ni.
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A relagdo entre taxa de crescimento e espagamento de fases é um aspecto sigmficativo do
crescimento eutetico. De acordo a Jackson e Hunt [Jackson, 1966], o inverso da raiz quadrada da
taxa de crescimento (V) e o espagamento entre as fases (A) sdo linearmente dependentes, ¢
geralmente, os resultados experimentais obedecem a relacioc A“V=Cte, Na figura 5.23 ¢é
apresentado o espacamento entre as fases em funcio do inverso da raiz quadrada da taxa de
crescimento. Pode-se observar que no caso da liga eutética ternaria, a evolugdo do espacamento
das fibras entre duas fases adjacentes: AlNb-Nb,Al, Nb,ALAINDNi e AlNb-AINBbNI
respectivamente, com a taxa de crescimento, se ajusta & equaciio classica de Jackson e Hunt com
algumas restrigbes. Provavelmente, isso estd relacionado ao arranjo complexo das fases na
microestrutura eutética terndria, o que impede a obtengfo de medidas mais precisas do
espacamento entre as fases. Entretanto, Ruggiero e Rutter [Ruggiero, 1998] que trabalharam com

a liga eutética ternaria Cd-In-Sn, mostraram que através de um ajuste linear & possivel obter a

relagiio A*V=constante.
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Figura 23. Evolugdo do espagamento entre as fases em funcfo do inverso da raiz quadrada da

taxa de crescimento.

A figura 5.24 apresenta microestruturas eutéticas do sistema Nb-AL-Ni, que correspondem a

taxas de crescimento de 1,0; 2,0; 3,0 e 5,0 cm/h. Uma observagio bastante interessante & que a
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microestrutura eutética terndria ALINb-Nb,AI-AINbNi, ¢ fortemente dependente da taxa de
crescimento, pois o aumento dessa produz a diminuicdo nos espacamentos fibrosos (corte
longitudinal) e um refino no arranjo microestrutural {corte transversal). Sob taxas de crescimento
de 1,0 e 2,0 cin/h, as microestruturas foram totalmente regulares, exibindo um arranjo alinhado
das trés fases, indicando que a frente de solidificacdo foi mantida plana durante o processo. Sob
baixas taxas de crescimento, o tempo para a difus@o a frente da interface sélido/liquido € maior,
implicando em um fluxo atdmico mais intenso, e dessa maneira, grandes quantidades de atomos
podem ser redistribuidas no mesmo perjodo de tempo. Transportes de massa mais intensos e
distancias de difus@io maiores levam a um crescimento cooperativo mais efetivo, resultando em
maior espacamento entre as fases. Sob taxas de crescimento de 3,0 e 5,0 cm/h, obteve-se a
formacio de coldnia de células eutéticas, possivelmente devido a um ajuste na fragdo volumétrica
das fases e 4 existéncla de uma segregacio de soluto de longo alcance, na direg¢io dos contornos
das células. A formagdo de coldnia de células eutéticas é resultado do superesfriamento
constitucional a frente da interface sélido/liquido, provocado por efeitos combinados da rejeigio
de impurezas das fases em solidificacdo, da taxa de crescimento e do gradiente térmico imposto a
interface solido/liquido. Nessas condigGes, a interface solido/liquido plana torna-se instdvel e €
transformada em uma interface do tipo celular. Outro fato interessante relacionado a solidificagio
direcional da liga eutética ternaria, € que ndo foi observada perda de aluminio durante o processo,
como foi o caso da liga eutética binaria. [sso sugere que o termotransporte de aluminio existente
na liga eutética AlsNb-Nb,Al ¢ inibido pela adigdo do terceiro elemento (Ni), devido a formacio

da terceira fase AINbNI e o surgimento de uma nova estrutura ternaria.
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A figura 5.25 mostra o resultado do aumento da taxa de crescimento. Inicialmente, utilizou-
se a taxa de 1,0 cm/h, que rapidamente foi aumentada para 18,0 cnv/h. O resuitado dessa variagéo
¢ um processo de degeneracdo do crescimento eutético. Através da microscopia optica ndo foi
possivel revelar claramente a existéncia da terceira fase, AINbNi. Em taxas de 1,0 cm/h, a
estrutura eutética consiste de trés fases solidas com um arranjo regular, que € resultado de um
crescimento estavel e cooperativo, obtido com uma interface solido/liquido plana. Entretanto,
mudang¢as na taxa de crescimento podem levar a suspensdo do crescimento estavel. Com o
aumento da taxa de crescimento, a estrutura eutética regular ¢ progressivamente substituida por
coldnias de células eutéticas e fase primaria, como resultado da combinacfio de superesfriamento
constitucional e crescimento fora da zona cooperativa (figuras 5.25b-e). A figura 5.25f mostra a
microestrutura eutética crescida sob taxa de 18,0 cm/h. A microestrutura resultante € mais
refinada e irregular, indicando que o crescimento ocorre em condigdes instaveis, onde a interface
solido/liquido nfio ¢ mais plana. QOutra observagio é que a degeneragdo ndo ocorre
repentinamente, mas por etapas. O processo € marcado pelo aparecimento de células eutéticas,
seguido por sua ramificagdio e diminuiciio até alcancar um tamanho critico onde tornam-se

instaveis, ocorrendo a completa degeneracio da estrutura eutética.

Semelhante ao eutético binario, observou-se que a fragdo volumétrica das fases
constituintes do eutético terndrio varia em funcio da taxa de crescimento durante a solidificacio
direcional. Observa-se na tabela 5.6 que a frac8o volumétrica da fase AINbNi diminui quando se
aumenta a taxa de crescimento. [sso, possivelmente, tem relagfo com o crescimento cooperativo,
pois baixas taxas de crescimento permitem um transporte mais efetivo de massa, gerando maior

rejei¢do do soluto Ni.

Tabela 5.6. Porcentagem das fases AlNb, Nb;Al e AINDNI, para diferentes taxas de

solidificacéo.
Taxa =2 1,0 ecm/h 2.0 ecm/h 3,0 em/h 5,0 cm/h
Fase % Vol. Dn Y Vol. D % Vol D % Vol. D
Al;Nb 35,47 0,49 36,15 0,49 36,34 0,92 37,37 0,73
Nb,Al 43,43 0,59 43,13 0,51 43,26 0,74 43,83 0,74
AINDNI 21,10 0,45 20,72 0,62 20,40 0,98 18,80 0,79

Dy, = Desvio padréo.
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Figura 5.25. Evolugdo microestrutural com o aumento da taxa de crescimento: a) crescimento

regular 1,0 coo/h, b-e) evoluglio eutética de regular a irregular, e f) eutético irregular 18,0 cm/h.

De forma semelhante a liga eutética bindria AI;Nb-Nb,Al, foram realizadas as analises de
composi¢io atraves de EDS no estado bruto de fusdo (BF) e solidificada direcionalmente (SD}) da
liga euiética terndria ¢ das fases constituintes do eutético. Analisando-se os resultados da tabela
5.7, percebe-se novamente que existe variagio entre a composigdo prevista ¢ a experimental da
liga eutética. Isso possivelmente estd relacionado as condigdes de solidificacdo. Amostras no
estado bruto de fus@o exibem um crescimento répido ¢ instdvel da estrutura eutética. A estrutura

das amostras solidificadas direcionalmente crescem de maneira estavel e tem um tempo maior
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para a redistribuicio de soluto. Outra diferenca bastante notavel ¢ em relaclio ao contetide de Al
gue ¢ malor que a composicio nominal. [sso ndo deveria ocorrer, visto que ¢ aluminio € o
primeiro elemento a sofrer perda de massa, sugerindo um aumento de massa no elemento niébio.
Tais diferencas, possiveimente estio relacionadas 3 precisdo da analise guimica do MEV ¢ as
grandes diferencas no ponto de fusfio, numero atdmico e na energia eletrdnica dos elementos Al
Nb e Ni. Os resultados obtides mostram que a estrutura cutética ternaria & constituida de trés
fases que apresentam diferentes tons: a cor cinza identifica a fase AINDNI, rica em Al; a cor clara
identifica a fase NbyAl e a cor escura identifica a fase ALND. A andlise de composigio das fases
presentes na liga terndria, tabela 5.8, permite observar que a solubilidade de Ni nas fases AlsNb e
NbpAl na condigdc eutética, novamente estd bem abaixo dos limites apresentados pelos

diagramas ternarios do sisterna Nb-Al-Ni, como ¢ visto na tabela 5.4

Tabela 5.7. Anédlise de composigéo por EDS da liga eutética Nb-Al-Ni, no estado bruto de fusdo
(BF) e solidificada direcionalmente (SD).

Elemento Nominal EDS/BF EDS/SD

Yoat Yow Y% at. | % peso | Dy~ % at. | Yo peso | Dy*
Nb 40,46 | 69,00 38,25 66,95 0,64 37,10 65,78 0,89
Al 57,18 | 28,39 59,09 30,08 0,79 59,93 30,90 0,96
Ni 2,42 2,61 2,66 2,97 0,16 2,97 3,33 0,15
Tetal 100 100 100,0 100,0 100,0 | 100,00

*D, = Desvio padrio.

Tabela 5.8. Composi¢lo quimica de fases AlzNb, NbyAl e AINBNI, presentes na estrutura eutética

ternaria.

Flemenio Fase: ALND Tase: Nb,Al Fase: Cinza
YW Y%at Dy oW %Y%eat D ow Y%at D
Al 4777 75,80 | 0.43 17,32 41,76 1,53 ¢ 2599 536,85 1 0,55
Nb 51,80 23,89 | 045 82,37 57,82 1,56 © 36,00 3088 | 064
Ni 0,43 0,31 0,11 0,36 0,39 0,22 1 14,01 12,23 | 0,58
Total 106 100 160 100 100 100

Dy = Desvio padriio.
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Atraves da figura 5.26, observa-se que a composiglo quimica do Ni ao longo de lingotes
solidificados direcionalmente manteve-se constante. No entanto, a perda de Al ¢ minimizada
consideravelmente quando comparado & liga bindria do sistema Nb-AlL Isso deve-se
principalmente ac surgimenio da terceira fase (AINDNI) rica em Al e pela mudanca na

morfologia de lamelar para fibrosa.
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Figura 5.26. Perfil de composicéo ao longo do lingote eutético ternario.

Na figura 5.27 ¢ observada a microestrutura longitudinal de uma amostra processada
direcionalmente em 2,0 cio/h, e as distribuicGes dos elementos AL Nb e Ni. Neste caso, a maior
concentragdo do Nb esta na fase ALNb. No caso do Al a maior concentragio esta nas fases
AlND e AINDNi. O Ni concentra-se na fase AINDNI, estando quase ausente nas fases ALNb e
Nb AL

Com a finalidade de verificar a natureza da terceira fase formada na liga eutética ternaria
(Al 7Nby sNi), foram preparadas duas ligas com composicAo Alss sNbs;sNins (AL sNby7Ni) e
Alss sNDbsg sNijy 5 (Alg gNby gNi), (tabela 4.4). A liga 11 (AL sNby+ND) foi submetida a tratamento
térmico por 24 horas em 1.100°C. A liga 13 (Al sNbo gN1) foi analisada sem tratamento térmico.
Ambas as ligas foram submetidas 4 difracfio de raios-X na faixa de 20 a 100° na condigfo

policristalina.
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Figura 5.27. Distribuigdo dos elementos Nb, Al e Ni na microestrutura eutética terndria

solidificada direcionalmente, quando submetida 4 analise de imagem por raios-X.

A andlise de difragdo de raios-X dessas ligas resultou em difratogramas quase idénticos,
com ligeiras variagBes nos picos e planos de difragfo, devido as condigles das amostras. Porém,
ambas as amostras exibiram grande parte dos planos e picos presentes na ficha JCPDS da fase
AINDNI. A liga 11, com tratamento térmico, mostrou os picos mais intensos nos angulos 26:
35,88° (I=7,3); 39,317 (I=100); 42,46° (I=12,8); 43,21° (I=47,0); 34,45° (I=24,8) ¢ 66,79 (I=16,3).
Esses picos também estdo presentes na fase Laves AINbNi do banco de dados JCPDS (figura
5.28), porém com variagdes na intensidade dos picos. Isso indica que a terceira fase da liga
eutética terndria (Als7Nby sNi) corresponde a fase Laves (AINbNi). Os picos mais intensos da
fase AINDbNi da base de dados JCPDS ocorrem nos dngulos 28: 35,891° [1=65, (110)]; 39,311°
[1=98, (103)]; 42,464° [I=100, (112)]; 43,210° [I=61, (201)] e 66,799° [1=23, (213)]. No entanto,
as ligas 11 ¢ 13 exibiram presenga de outras fases nos contornos de grio, como: AINi, AZNb e
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NbAl A presenca dessas fases também foi confirmada por analises de composi¢io através de
EDS/MEV, observadas na figura 5.31d. Planos nio presentes, variacOes na intensidade e leves
variagdes nos dngulos podem ser explicados pelo fato de néo se utilizar material na forma de po.
Segundo Jorda et al.[Jorda, 19801, variagdes no contetido de nidbio ou aluminio na fase NbhAlL

levam a variacdes nos parmetros da rede cristalina.
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Figura 5.28. Difratograma da Liga 11 {Als44Nbs33Nij23) com tratamento térmico em 1.100°C,
por 24 horas.

Com a finalidade de completar a identificagiio das fases presentes na liga eutética terndria,
amostras no estado bruto de fusio ¢ solidificada direcionalmente foram submetidas 2 andlise de
difracfo de ratos-X, na condi¢io policristalina. Da mesma forma que a liga eutética binéria, a liga
ternaria no estado bruto de fusdo, figura 5.29, apresenta difratograma compativel com o banco de
dados JCPDS.

Por outro lado, a andlise de raios-X de amostras processadas por solidificagdo direcional
mosira também carateristicas importantes em relacdo ao modo de solidificacdo das fases
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constituintes do eutético ternirio NbyAl, A;Nb e AINbNi. Neste caso, grande parte dos planos
existentes na amostra bruta de fuséo no sdo observados quando solidificada direcionalmente. No
entanto, as andlises transversal e longitudinal das amostras mostram que as fases apresentam

planos de crescimento preferencial, como & observado na figura 5.30.
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Figura 5.29. Difratograma de amostra eutética terndria na condigéo bruta de fuso.

Com a finalidade de verificar a solubilidade de Ni nas fases NbrAl, AND e AINDNi,
foram preparadas varias ligas: 4a, 8a, 10, 12, 14, 15, 17 e 18. Os resultados das analises de EDS
s&o mostrados na tabela 5.9. As andlises foram realizadas na condi¢do bruta de fusfio, ST (sem
tratamento térmico) e TT (com tratamento térmico), em 1.100°C por 24 horas e resfriadas
rapidamente em agua. Foi observado que a solubilidade de Ni nas fases AlLNb e NbyAlL na
condigdo eutetica, esta bem abaixo daquela observada nos diagramas de equilibrio do sistema
Nb-Al-Ni em 1.140°C [Benjamin, 1966] ¢ 900°C [Markiv, 1966], sendo inferior a 0,40% na fase
Nb,Al e inferior 0,31% at. na fase ALND (tabela 5.5 e 5.8). Essa solubilidade aumenta em ligas

que nfo estdo na condigio eutética, tal como é observado na tabela 5.9.
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Figura 5.30. Difratogramas de amostras solidificadas direcionalmente da liga eutética ternaria: a)

amostra longitudinal, e b) amostra transversal.
As hgas 17 e 18 de composig:ﬁo nominal Nb51,5A133,5Ni5,{) € Nb24,3A173,7N11,5,
correspondem as ligas NbyAI(Ni) e ALNb(Nj), respectivamente e foram preparadas com a

finalidade de observar a solubilidade do Ni nas matrizes Nb;Al e AI;Nb. As analises da tabela 5.9
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mostram que o nivel de solubilidade do Ni estd abaixo dos resultados mostrados nos diagramas
de equilibrio de fases do sistema ternario Nb-Al-Ni a 1.140°C [Benjamin, 1966] e 900°C
[Markiv, 1966]. As andlises de composi¢io mostram que a maior quantidade de Ni dissolvida na
matriz NbyAl da liga 17 € de 3,15%, antes do tratamento térmico e apds tratamento, € de 2,57%
de Ni, (em % at.). Isso sugere que a matriz, durante o tratamento térmico, rejeita o soluto Ni para
os contornos interdendriticos. A liga 18, antes e apos o tratamento térmico da matriz AlsNb
exibiu solubilidade de Ni bem menor, inferior a 0,42% at., concentrando-se o Ni nos contornos

interdendriticos na forma de AINbNI. As figuras 5.31a-b mostram contornos interdendriticos das

ligas analisadas.

As ligas 4a, 8a, 10, 12, 14 e 15 com composi¢io nominal Nbsy 2Als4;Nija 6,
Nbsz3Alg 7Nisge, NbsosAlsesNits, NbiyoAlssNirzs, NbsssAlpsNixg e Nbas 3Alps, 1 Nig 6,
respectivamente (tabela 4.4), foram preparadas com a finalidade de observar a extensdo do
extremo rico em Al, correspondente a fase Laves AINbNi. As analises de composi¢o mostram
que existe um extremo rico em Al com composigdo préxima a AlsNb,Ni, correspondente a fase
Laves, AINbNi. A extensdo desse extremo rico em Al exibe composi¢do maior que aquela
apresentada nos diagramas ternarios Nb-Al-Ni de Benjamin e Markiv. Isso é observado no
diagrama da figura 5.32, construida com base nas tabelas 5.7, 5.8 ¢ principalmente, na tabela 5.9.
Por outro lado, micrografias de algumas dessas ligas mostram que a fase AINBbNi tem morfologia
dendritica, com presenca de regides interdendriticas que hospedam as fases AINi, AINbNi,,
AlzNb(Ni) e Nb,Al(Ni), tal como € observado na figura 5.31c.

A figura 5.32 também indica que a extensio da fase Nb,Al(Ni) ¢ diferente da exibida no
diagrama ternario Nb-Al-Ni. A solubilidade do Ni diminui para menos de 5,0% e a extensdo de
Nb;Al ¢ maior, semelhante ao diagrama binario Nb-Al. A fase ALNb ndo sofre variagio
significativa em relacdo aos trabalhos existentes na literatura. Segundo estas observagées, o
tridngulo formado entre as trés fases, NbyAl, AIsNb e AINbNI, observado nos diagramas de
equilibrio de fases do sistema Nb-AL-Ni a 1.140°C [Benjamin, 1966] ¢ 900°C [Markiv, 1966],
seria modificado para aquele observado na figura 5.32. No tridngulo, a letra E indica a existéncia
de uma reagdo eutética de trés fases (L < NbAl + ALNb + AINbNI) e as linhas convergentes

seriam os vales eutéticos, tal como foi observado no capitulo 2.
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Tabela 5.9. Solubilidade do Ni nas fases Nb,Al, Al;Nb e AINDNI, em ligas nfio eutéticas.

Liga Nb,Al (% at.) ALND (% at) AINDNI (% at)
Al No Ni Al Nb Ni Al Nb Ni
TT17 31,51 | 66,84 | 1,65 | 76,43 | 22,62 | 095 | 4543 | 3220 | B35
3125 | 6682 | 1,93
30,26 | 67,17 | 2,57
ST17 32,71 | 6521 | 2,08 44,79 | 33,89 | 21,32
32,92 | 6393 | 3,15
33,52 | 64,07 | 241
33,56 | 64,37 | 2,07
ST16 31,87 | 6435 | 378 | 7471 | 2417 | 112 | 5349 | 31,74 | 1477
TT11 33,12 | 62,83 | 4,05 | 7553 | 23,69 | 078 | 3337 | 3168 | 34.95
75,99 | 23,39 | 062
ST11 52,05 | 32,18 | 15,77
TT14 32,76 | 64,551 | 2,73 | 7592 | 23,69 | 039 | 4146 | 31,65 | 2689
76,05 | 23,56 | 039 | 3233 | 3139 | 3628
7585 | 2349 | 0,66
ST14 39,70 | 31,94 | 2836
TT12 7529 | 23,55 | 1,16 | 53,53 | 3131 | 1516
47,01 | 2900 | 23,99
ST12 7424 | 2401 | 1,75 | 53,02 | 31,76 | 1512
TT15 21,50 | 31,50 | 47,0
ST15 26,10 | 3241 | 4149
ST4a 5227 | 31,50 | 16,24
ST8a 47,17 | 3173 | 21,10
TT18 76,3 | 237 — | 53,13 | 32,08 | 14,79
7583 | 2381 | 036
76,06 | 2394 | —
76,02 | 23,56 | 042
ST18 7593 | 24,07 | - | 53,09 | 3249 | 1442
76,00 | 2400 | -
Eutético | 37,90 | 61,79 | 031 56,20 | 3353 | 1027
(préximo) | 38,10 | 61,35 | 0,55 5436 | 3443 | 11,21
AL72 | 581 | 0,18 | 7575 | 23,83 | 031 | 53,52 | 34,00 | 1248
43,49 | 5599 | 0,52 5575 | 3236 | 11,89
56.69 | 30,91 | 12,40
56,04 | 31,76 | 12,09
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Figura 5.31. Presenca de fases na regides interdendriticas das ligas: a) NbyAI(NI), b) AlzNb(Ni),
c) liga 12 (Nbsz 0Alss,7Ni123), € d) liga 11 (Nbsz 3Al544Nip23).

55 Analise Térmica

Nesta etapa, amostras totalmente eutéticas bindria e ternaria, foram analisadas através da
técnica DTA, com a finalidade de determinar a temperatura de transformacao eutética, bem como

detectar a presenga de outras fases. A presenga de outras fases corresponderia a ligas com

composic¢des diferentes da eutética.

A andlise térmica foi realizada utilizando dois ciclos: aquecimento em taxa de 10°C/min e
resfriamento em taxa de 5°C/min, produzindo resultados diferentes. A temperatura de
transformacdo eutética foi obtida de curvas de aquecimento, pois segundo Zhu e Devletian [Zhu,

1994], as curvas de aquecimento exibem uma melhor defini¢8o da curva e apresentam maior
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precisdo na determinagio da temperatura de transformacéo inicial {onset). Da mesma forma,
Mota [Mota, 1998], sugere a utilizagio de curvas de aquecimento, devido ao fato das curvas de
resfriamento durante a reacdio eutética envolverem fluxos de soluto no liquido interfacial, o que

produz alteracGes de composigdo, e conseqiientemente, superesfriamento na interface

solido/liquido.
@ Amostras sem Tratamento Térmico 5Ty
% Amostras com Tratamenio Térmico (TT)
am ~1100° C/R24 horas
i —
o s o
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Figura 5.32. Diagrama proposto de uma transformagfo eutética a partir de trés regides primarias.

O ponto E indica a reagfio eutética terndria: L < Al3Nb + Nb,Al + AINBNi.

Os resultados da analise térmica sdo mostrados nas figuras 5.33 ¢ 5.34 e correspondem a
transformacGes eutética binaria e eutética ternaria, respectivamente. Observa-se em ambas figuras
que existe uma tnica transformacéio que corresponde a transformagfo eutética. A liga eutética

binaria ALNb-NbwAl figura 5.33, na curva de aquecimento, aponta para uma temperatura
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eutética igual a temperatura de transformacfio inicial, de 1.379,1°C. Tal resultado estd em boa
concordéncia com o trabalho de Jorda [Jorda, 1975] e com o diagrama binario apresentado por
Massaiski [Massalski, 1990], que mostram temperatura de transformagio eutética de 1.390+45°C.
Em relagdo a liga eutética ternaria ALNb-Nb;Al-AINbNI, figura 5.34, nenhuma informacgéo
bibliografica foi encontrada a respeiio da transformac@io eutética. Neste caso, a curva de
aquecimento indica uma temperatura eutéfica igual 2 temperatura de transformacgio inicial do

pico, de 1.553,6°C. Esse resultado esta de acordo com a quantidade de Ni adicionade 2 liga

binaria (2,42% at. de N1}, responsavel pela diminuicio da temperatura de transformacio eutética,
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Figura 5.33. DTA da liga eutética binaria AlsNb-Nb,Al solidificada direcionalmente.

5.6  Avaliacfio das Propriedades Mecinicas

Com a finalidade de avaliar a resisténcia mecinica na temperatura ambiente foram
determinadas a microdureza e dureza de ligas Al-Nb-X e tenacidade a fratura de amosiras
sutéticas na condigfo bruta de fusfo e solidificada direcionalmente. A avaliagBo da resisténcia
mecinica em temperaturas elevadas ndo {oi satisfatoria, pois os ensaios de compressio 4 quente

foram realizados no limite da temperatura de trabalbo da maquina sérvo-hidratilica MTS. Isso
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produziu resultados parciais do comportamento mecinico em temperatura slevada das ligas

sutéticas binaria e ternaria.
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Figura 5.34. DTA da liga eutética ternaria Al3Nb-Nb,Al-AINbNi, solidificada direcionalmente.

Os primeiros resultados de microdureza (com carga de 65gf) da liga eutética Nb-Al e ligas
Al-Nb-X no estado bruto de fusfo, mostraram uma elevada heterogeneidade nos valores medidos
de microdursza dentro de uma mesma amostra. Como mencionado anteriormente, amostras
brutas de fusdo exibem estruturas mais refinadas, exibindo espacamentos lamelares gue variam

entre 1,0 2 2,5 um, devido a elevada taxa de resfriamento envolvida durante a solidificagéo.

A figura 535 mostra que a microdureza diminui quando se aumenta o espagamento
lamelar, indicando que as microestruturas mais refinadas apresentaram valores elevados de
dureza. Por outro lado, a adigdo de elementos de liga ao eutético binario Al Nb-Nb,Al alteram o
valor da microdureza. Os elementos Ni, Si e Cr aumentam a resisténcia a deformagdo, enquanto
que os elementos Cu ¢ Ti diminuem tal resisténcia. Tal comportamento nfo & claramente
entendido, mas possivelmente os principais fatores que contribuem para esse comportamento
estdo ligados a natureza de acomodagio dos elementos de liga no interior da estrutura tetragonal

das fases Al;Nb e NboAl e 4 formacio de outras fases. Qutros fatores gue podem contribuir s8o as
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dimensOes microestruturais, a2 mudanca morfolégica, presenca de impurezas intersticiais. a

introducdo cu modificagdc dos sistemas de escorregamento ¢ de maclaco, etc.[ Shah, 19951,
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Figura 5.35. Valores de microdureza em fungdic do espacamento lamelar e em fungdo de
clementos de liga (Cr, Cu, Si, Ni e T1) adicionados a liga eutética ALNb-NbyAl (No estado bruto
de fusio).

A figura 5,36 mostra os resultados da dureza obtidos com cargas que variam de 0,25 kgf
até 10,0 kgf. A analise mostra que existe uma boa concordincia com os resultados da figura 5.35
em relagio 3 adigdo de elementos de liga. Os valores de dureza medidos com carga de 250gf
(2,45N) sfio menores que os valores obtidos com carga de 65gf. Observa-se ainda que os valores
da dureza diminuem com o aumento da carga, porém apresentam uma tendéncia a permanecer
constantes sob cargas mais elevadas. Tal reduco de dureza esta dirstamente relacionada a
ocomréncia de trincas durante a operacdo de impressdo, onde uma parte da energia necessaria para
a formagdo da mmpressdo ¢ dissipada pela formago de trincas. Também ¢ observado que a liga no
estado brutc de fusdo exibe maior dureza quando comparada com a liga solidificada
direcionalmente. Isso se deve principalmente ac fato de que no estado bruto de fusdo, o

espacamento lamelar ¢ mais refinado (A = 1,0 a 2,5 um) do que na estrutura solidificada
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direcionalmente (A = 4,0 a 5,0 um). Deve-se lembrar também que a maior concentracdo de

tensBes em estruturas brutas de fusio torna-as mais duras e frageis.
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Figura 5.36. Dureza Vickers em func#o da carga e em fungfio da adicio de elementos de liga.

A tabela 5.10 mostra valores de microdureza com cargas de 100gf, que foram realizadas
em amostras solidificadas direcionalmente e no estado bruto de fusfio, em ligas eutéticas bindria e
ternaria. Semelhante a figura 5.36, a microdureza no estado bruto de fusio foi maior do que nas
ligas solidificadas direcionalmente. Tal evento estd relacionade ao espacamento lamelar ou
fibroso, e a maior concentracdo de tensBes em estruturas brutas de fusdo, o gue tornam as
amostras mais duras e frageis. Por outro lado, os valores apresentados na tabela 5.10 mostram
boa concordéncia com valores de dureza apresentados na literatura. A fase Nb,Al é mais dura,
exibindo valores de 1250420 kg/mm’ [Jorda,.1992], 1029 kg/mm® [Bhattacharya, 1992], seguida
da fase AINBNi, com 865kg/mm?* [Reviere, 1992] e por dltimo a fase Al3Nb, com 622 kg/mm®
[Smith, 1992] e 75020 kg/mm” [Jorda,1992]. A microdureza da liga eutética bindria e da liga
eutética terndria mostra-se razoavelmente em concordédncia com o trabalho de Smith [Smith,

1992]. Os valores de dureza na literatura ¢ os obtidos no presente trabalho indicam que os
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compositos na forma de liga eutética biniria ou terndria exibem um balango de dureza de suas

fases constituintes.

Tabela 5.10. Valores de microdureza para as ligas eutéticas AI-Nb e Nb-Al-Ni, na condicdo bruta
de fusdo e solidificada direcionalmente com carga de 100gf por 15 segundos.

Eutético: AL;Nb-Nb,Al Eutético: ALNb-Nb,AI-AINDNi
Bruta de S. D. (taxa de 2,0 em/h) Bruta de S.D. (taxa de 1,0 em/h)
fusdo | Transversal | Longitudinal | fusdo | Transversal | Longitudinal
HV, (kg/mm”) 8924 855,2 848,5 998,1 886,1 865,7
Dm* 283 28,1 276 32,9 273 26,7
[Smith, 1992] 927 923%*
*Dm = Desvio padriio; ** Amostra Al3Nb-Nb,Al +2.0 % atémico de Ni.

A determinac@o da tenacidade a fratura da liga eutética binaria Al;Nb-NbyAl foi realizada
em amostras brutas de fusio e em superficies transversais e longitudinais de amostras
processadas por solidificagdo direcional (SD). Foram usadas as equacdes 4.3 e 4.5. Os valores da
tenacidade a fratura sob diferentes cargas sdo representados na figura 5.37. A tenacidade & fratura
da liga eutética terndria AlsNb-NbAl-AINbNi apenas foi estimada, pois ndo foi encontrado o
médulo de elasticidade da fase AINbNi na literatura revisada. A estimativa do valor de
tenacidade a fratura foi realizada através da equacdo 4.4. Essa equagdo é menos precisa por ndo
envolver o médulo de elasticidade, mas considera a diferenca entre o comprimento da trinca e as
diagonais impressas. Os resultados séo observados na figura 5.38a. Como forma de avaliacdo ¢
comparagdo da tenacidade da liga eutética ternaria, foram estimados valores de tenacidade 2

fratura para a liga eutética binaria através da mesma equagiio 4.4. Os resultados s3o mostrados na
figura 5.38b.

A andlise da figura 5.37 mostra que os valores de K¢ para a liga eutética binaria, que
exibe um valor médio de 2.3 + 0,3 MPam"?, concorda com os valores existentes na literatura. A
fase NbpAl exibe Kic proximo a 1,9 MPam'? [Ebrahimi, 1993}); 2,5+0,5MPam'? para a fase
AL:ND [Schneibel, 1988], e de 1.6 a 2.5MPam'”? para Alz3Nb com dispersio uniforme de NbyAl

[Bhattacharya, 1992], medidas por impressdo Vickers e por flexdo de quatro pontos. Porém, a
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interagio das fases Nb,Al ¢ AlsNb na forma de composito eutético, ndo melhora a resisténcia i

tenacidade na temperatura ambiente.
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Figura 5.37. Tenacidade 4 fratura, Kyc, da liga eutética AlsNb-NbyAl em fungidio de cargas de
impressdo, obtida através da equagio 4.3.

A andlise da figura 5.38, em relacfo 2 liga binaria, mostra que os valores obtidos de K¢
através da equacdo 4.4 sdo aproximadamente 80% superiores aos valores obtidos pela equagdo
4.3. No entanto, comparando o K;c de ambas as ligas, observa-se que a liga eutética ternaria ¢
mais fragil. Através de um calculo simples estimou-se o valor de Kjc em torno de 2,1 MPam'?
para a liga eutctica terndria. A menor resisténcia possivelmente esta ligada & presenca da fase

AINDBNI, que € ligeiramente mais dura que a fase ANb e altamente frigil na temperatura
ambiente, com Kic igual a 2,2MPam"? [Reuss, 1990].

Nas figuras 5.37 e 5.38, observa-se que as amostras no estado bruto de fusio apresentam
tenacidade 2 fratura inferior quando comparadas a solidificada direcionalmente. Explica-se esse
comportamento pelo estado instavel em que se encontra a amostra, devido ao nivel consideravel

de tensdes residuais resultantes da solidificacfio rapida na obtencio das amostras. Nas amostras

124



solidificadas direcionalmente, apesar de apresentarem um espagamento lamelar maior que das
amostras no estado bruto de fusao, a tenacidade a fratura € maior, o que mostra que o efeito da
estrutura mais grosseira tem menor influéncia nas propriedades mecanicas da liga do que o maior
ou menor nivel de tensdes residuais. Deve-se lembrar que as amostras solidificadas

direcionalmente foram processadas quase em equilibrio, 0 que gera uma estrutura com um menor

nivel de tensdes residuais.
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Figura 5.38. Tenacidade a fratura, Kic, para: a) liga eutética terndria e b) liga eutética binaria,

obtida através da equacéo 4.4.

Na figura 5.39, observam-se frincas do tipo Palmqvist, normal 2 dirég:éo de aplicacdo da
carga de impressdo, sendo que todas as trincas desenvolvidas nas pontas das diagonais sdo
relacionadas a0 Modo I de fratura. As trincas quase simétricas comecgam nos extremos e se
propagam até profundidades relativamente baixas (préximas ao comprimentio da impressio).
Segundo Niihara et al. [Niihara, 1982], uma forma simples de classificar o tipo de trinca
desenvolvida pela aglio do penetrador Vickers consiste na utilizagfo da relagio ¢/a. Quando cfa <
3, a trinca ¢ classificada como sendo do tipo Palmqvist, e quando ¢/a > 3 a trinca ¢ classificada
como do tipo radial-média (¢’ e 'a' sHo os comprimentos da trinca e da impressdo,

respectivamente).
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d)1.000 gf (Nb-AI-Ni / Longitudinal — SD).

We)Z.OOng (Nb-Al/ Transversal — SD). ~ §) 1.000gf (Nb-Al-Ni / Transversal — SD).
Figura 5.39. Trincas Palmqvist obtidas por impressfio Vickers em ligas eutéticas Nb-Al e Nb-Al-
Ni.
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O objetivo do ensaio de compressic a quente de ligas eutsticas solidificadas
direcionalmente foi caracterizar, pelo menos qualitativamente, o comportamento mecdnico das
estruturas eutéticas binaria e ternaria. Devido 4 falta de um procedimento adequado para 0 ensaio
de compressdo & quente de materiais intermetalicos em temperaturas elevadas, foi necessario a
realizagio de alguns ensaios preliminares para a escolha do material da matnz. O primeiro
material escolhido foi a liga EMVAC-718 (Waspalloy), que mosirou COmprometimento no seu
desempenho na temperatura de ensaio de 1.000°C. O corpo de prova utilizado foi cilindrico
possuindo, 13mm de comprimento por 6,5mm de didmetro. A taxa de deformacdo foiigual ae =
2%x107s O resultado do ensaio € observado na figura 5.40. O material ensaiado provocou uma
deformacio na matriz, ficando partes do material retidas na matriz EMVAC, indicando que o
eutético binarioc Nb-Al ensaiado exibe slevada resisténcia, maior que da liga EMVAC. Outio
material usado como matriz foi o metal duro com elevada resisténcia, pois apresenta elementos
de tiga como WC, Co e Nb. Nio foi satisfatorio sua utilizagio, pois exibiu elevada taxa de
oxidacdo, provavelmente devido ao fato do metal duro apresentar pequenas trincas em volta da
matriz, que serviram de caminho para a difusdo do oxigénio para o interior do metal duro,
resultando numa oxidacdo catastréfica, embora o ensaio tenha sido conduzido sob fluxo de.

argdnio comercial.

Figura 5.40. Comprometimento da matriz EMYVAC-718 em temperatura de ensaio de 1.000°C,

com liga eutética binaria 5. D.



Qutro material testado como matriz foi o nitreto de silicio (Si3Ny). Placas de nitreto de
silicio de ~20x12x6 mm® foram acondicionadas em matrizes de ago ferramenta H13, utilizado no
processo de forjamento a quente. A utilizaciio destes materiais foi satisfatoria para a liga eutética
bindria, porém. devido ao limite de temperatura de trabalhe do equipamento de ensaio que ¢ de
1.000°C, nfio se conseguiu melhores resultados, mesmo sob baixas taxas de deformacdo. No caso
da liga eutética temaria, a matriz Si;Ny ¢ o ago ferramenta tiveram comprometidos seu
desempenho na temperatura de ensaio de 1.000°C. Algumas placas de Si3N., durante o ensaio de
compressdo, fraturaram (figura 5.41) e em outros ensaios, o aco ferramenta deformou-se devido 4
adesdo do SNy (figura 5.42 ¢ 5.43). Este resultado indica que o material compésite eutético

terndrio exibe uma elevada resisténcia a deformacéo, maior que a liga eutética binaria.

iCorpo de prova apds
do ensaio (superficie
xidada) «

Figura 5.41. Fratura do nitreto de silicio durante  Figura 5.42. Deformacdio do aco ferramenta
ensaio de compressdo a quente da liga eutética devido 2 incrustagio do nitreto de silicio,
ternaria Nb-AI-Ni. (1.000°C). durante ensaio a quente (liga terndria).

Figura 5.43. Incrustacdo do nitreto de silicio na matriz base de ago ferramenta, sob taxa de

deformacio igual ae = 1x10™s™,
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A figura 5.44 mostra resultados de ensaios considerados satisfatorios. Ensaios sob taxas
de deformacdo & = 2x107s™ apresentaram resultados caracteristicos de materiais frageis. O valor
maximo de tensdo de compressdo para a fratura foi proximo a 850MPa. A fratura (falha)
provavelmente ocorreu apds a ocorréncia de pequenas deformagdes no composito eutético, pois a
tensdo de escoamento excedeu & resisténcia a fratura. A diminuicio na taxa de deformacio
(2x107%" e 1x10™*™) ainda resultou em fratura fragil, porém, com diminuicio da tensdo de
fratura. Na taxa mais baixa de deformagfio, £ = 5,1x107s%, a curva tensdo-deformacdo foi mais

pronunciada, possivelmente devido ao escoamento mais intenso que nos casos anteriores.

Em geral, em ensaios de tensdo-deformagfio em temperaturas elevadas, a resisténcia
mecanica ¢ dependente da taxa de deformagdo e do tempo de exposico [Dieter, 1986]. Na figura
5.44, no limite elastico é observado que uma diminui¢io na taxa de deformacgdo leva a
diminuigéo na tenséo de fratura. Tal comportamento possivelmente ests relacionado com o tempo
de ensaio. Um tempo de ensaio maior permite que variacdes metalurgicas ocorram, tais como a
acomodagdo de dtomos, crescimento de particulas de precipitados, recristalizacdo ou outras

variagdes.
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Figura 5.44. Curvas de tensdio compressiva — deformagiio em fungdo da taxa de deformacfo, da
liga eutética bindria ANb-Nb,Al processadas por S. D. (V = 2,0em/h).
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Em relacdo a liga eutética terndria Al;Nb-Nb,Al-AINBN;, figura 5.45, os ensaios nio
foram satisfatorios e a Unica curva suficiente para analise seria aquela obtida com taxa de
deformagéio & = 2x10™s™". Essa curva exibe um limite eléstico elevado (800 a 850 MPa, maior que
o da liga binaria} seguido do escoamento, do encruamento e da fratura. No entanto, nenhuma
analise isolada pode ser feita sobre essa curva, pois a matriz de nitreto de silicio penetrou no ago
ferramenta, como € observado nas figuras 5.42 e 5.43. Esse resultado indicaria que a liga ternaria
pode exibir uma resisténcia mecénica maior que a liga bindria e maior que da matriz de aco
ferramenta. O aumento da resisténcia tem a ver com a formagdo da fase AINbNi. Apesar da fase
AINDNI ser mais fragil que a fase Al3Nb na temperatura ambiente, em temperaturas elevadas essa
fase exibe temperatura de transi¢do fragil-ductil proxima a 1.000°C [Wunderlich, 1992], [Reuss,
1992], maior que a da fase Al;Nb, que exibe temperatura de transi¢do fragil-dictil em torno de
900°C [Ray, 1992].
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Figura 5.45. Curvas tensdo-deformaggio em funcdo da taxa de deformac#o da liga eutética ternaria
Al;Nb-Nb,Al-AINbNi processadas por S. D.

As figuras 5.46 a 5.50 mostram morfologias de trincas geradas pelo penetrador Vickers,

como conseqti€ncia da geragio de tensdes internas no material, responsaveis pela propagagio da
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trinca. As trincas desenvolvidas nas pontas das diagonais sdo refacionadas ao Modo T de fratura.
Como foi mencionado anteriormente, a energia necesséria para a formacdo de novas superficies
com frincas, surge duranie a operagéo de impressdo, onde parte da energia utilizada para produzir

a area de impresséo € dissipada pela formaco das trincas.

Ao se observar as figuras 5.46-5.50, pode-se presumir que o micromecanismo de fratura
pelo qual as trincas se desenvolveram foi clivagem, jA que o material nfo tem ductilidade
suficiente para a formac#o de dimples e as trincas se apresentam de forma bastante reta. Isso nfio
sugere nenhum acompanhamento de contorno, que aconteceria se a fratura fosse intergranular.
Porém, uma observacfo mais detalhada da figura 5.48 mostra desenvolvimentos parciais de
fraturas tipo transgranular. Amostras brutas de fusfo (figura 5.46) exibiram um desenvolvimento
de trincas através de segmentos descontinuos e aproximadamente retos através de grios de
células eutéticas. Segundo Wade e Petrovic [Wade, 1992] tal comportamento ¢ do tipo crack
skipping (pulos de trinca). Acredita-se que a propagagio das trincas em segmentos descontinuos
ocorre ao longo de planos de clivagem preferencial e a energia requerida para a fratura é menor

que para a propagacio de trincas continuas.

Amostras solidificadas direcionalmente mostram trincas normais as lamelas, e atravessam
as mesmas (figura 5.47). O modo de fratura € transgranular, o qual ¢ induzido pela forga da
impressdo em um dos extremos. A mesma for¢a induz trincas mais compridas quando estas sdo
paralelas as lamelas (figura 5.48). A razfo pela qual as trincas normais s lamelas s3o menos
curtas que as paralelas se deve 4 natureza do desenvolvimento da trinca. Pode-se observar que
muitas vezes, ao atingir uma nova fase, a trinca sofre uma pequena mudanga de diregio. Essa
pequena mudanga de diregfio significa que cada lamela é um obstaculo a propagagio da trinca e
quanto maior o nimero de obstaculos & propagacfio de uma trinca, maior a tenacidade 3 fratura da
liga [Hertzberg, 1996]. Segundo Heredia et al.[Heredia, 1993], em microestruturas com
alterndncia de camadas frdgeis e dicteis, o impedimento pode ser realizado através de
mecanismos de engrossamento da ponta da trinca e pela formagdo de fendas na qual a interface
sofre separacdo de fases. Em ambos casos, a camada mais dictil modifica a tensdio a frente da
trinca. Esses mecanismos, embora no sejam bem evidenciados na figura 5.47, estdo presentes na
liga bindria. Na figura 5.48, observa-se que em alguns casos a trinca mostrou tendéncia a
acompanhar a interface entre as fases, e que essa tendéncia nfio se confirmou totalmente, ja que a

trinca, mesmo seguindo diregfo paralela a dire¢do das lamelas, nfio se manteve na interface, mas
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penetrou em uma das fases. Isso mostra que a interface apresenta maior energia de ligagio, o que

dificulta a propagagdo da trinca.

coiy A1, BB 13vn W028

Figura 5.46. Trincas descontinuas segmentadas em amostra bruta de fuso na liga eutética bindria

Figura 5.47. Desenvolvimento de trinca transversal as lamelas na liga eutética bindria solidificada

direcionalmente.

Figura 5.48. Desenvolvimento de trinca através das interfaces das lamelas na liga eutética bindria

solidificada direcionalmente.
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No caso da liga eutéfica ternaria, figuras 549 e 3.50, as trincas se desenvolveram por
clivagem e se apresentam de forma bastante reta. Neste caso, o micromecanismo de fratura é
dominado pela fratura {ransgranular. Nestas figuras, observa-se que a trinca caminha pelas trés
fases, o0 que revela que ndo ha diferenca significativa de tenacidade entre o NbAl, 0 AlsNbe o
AINBbNi. No entanto, percebe-se que a fase mais fragil continua sendo a fase clara, NbyAl,

seguido da fase cinza, AINbNi. Pode-se concluir que nas duas ligas eutéticas, a fase escura AlsNb

atua como fase de refor¢o na matriz clara, o NbyAl

Figura 5.50. Desenvolvimento de trinca transversal as fibras na liga eutética ternaria solidificada

direcionalmente.

As figuras 5.51 a 5.61 mostram superficies de fratura transversal obtidas por golpe de

martelo na temperatura ambiente, com o plano superficial normal a tensfo aplicada pelo golpe.
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Nessas figuras, nota-se claramente que as trincas desenvolveram-se por clivagem. Nas figuras
5.51 e 5.52, observa-se a superficie de fratura de amostras no estado bruto de fusio das ligas Al-
Nb e Nb-Al-Ni. Nota-se também que a trinca se desenvolveu por clivagem, j4 que o aspecto ¢
sempre plano sem nenhum indicio de deformacio. Na liga ternaria, também observa-se que a

fratura ¢ totalmente transgranular, o que ¢ atribuido ao estado instivel em que se encontra a

amostra.
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Figura 5.51. a) Fratura de amostra bruta de fusfio

Figura 5.52. a) Fratura de amostra bruta de

da liga cutética bindria Nb-Al e b) ampliacio da fusdo da liga eutética ternaria Nb-Al-Ni e b)

figura (a). ampliagdo da figura (a).

Na figura 5.53, vé-se a superficie de fratura de um lingote solidificado direcionalmente,
correspondente a liga bindria Nb-Al, também apresentando aspecto plano, sem sinais de
deformago, o que ¢ tipico de superficies clivadas. As figuras 5.54 e 5.55 mostram essa mesma

superficie com maior ampliagdo. Na figura 5.54, pode-se observar que realmente ndo ha indicios
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de deformagfo, e em termos microscdpicos, a fratura é plana, apresentando alguns padrdes de
rios, que sdo mudangas de plano de propagaciio da trinca. Ainda na figura 5.54, observa-se um
encontro de gréos, onde € facil notar que a trinca sofreu um desvio em sua direcfio de propagagio
devido ao fato de ter que acompanhar a orientagdo cristalina diferente do novo grio em que estd
entrando. Na regifo central da figura 5.55, observa-se mais claramente a mudanca de direcdo de
propagacdo da trinca, que vem acompanhando a orientagdio das lamelas e encontra uma regifio
fibrosa, que funciona como um obsticulo, obrigando a uma mudanga de plano. O defeito
observado na figura 5.55 aparece na figura 5.54 como um padrdo de rio. A fractografia confirma

que o composito AlNb-NbyAl exibe um comportamento de fratura fragil preferencialmente, do

tipo transgranular.
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gura 5.53. Fratura transversal da liga Figura 5.54. Ampliaco da figura 5.53.
oinaria Nb-Al (8. D.).
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Figura 5.55. Ampliacio da figura 5.54.
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As figuras 5.56 a 5.58 mostram as superficies de fratura transversal do composito terndrio
Nb-Al-Ni de um lingote solidificado direcionalmente. Observa-se também que as superficies
mostram um aspecto plano, sem sinais de deformagdio, o que ¢ tipico de superficies clivadas.
Uma andlise mais aprofundada da figura 5.57 sugere que a fratura pode ter sido iniciada na
jungio de gros com diferentes orientagdes. Também foram observadas grande quantidade de
microtrincas nas superficies fraturadas, e que se desenvolvem de maneira reta, atravessando os
grios do NboAl, do AL:ND e do AINbNI, tal como é observado na figura 5.58. Nesta figura, as

fases NbAl e AINDBNi encontram-se em baixo relevo, em relagdo a fase escura ALNb. [sso

sugere que as fases Nb;Al e AINDbNi exibiram uma fratura clivada com menor energia que a fase
ALND.

Figura 5.56. Fratura transversal da liga terndria  Figura 5.57. Ampliagfio da figura 5.56.
Nb-Al-Ni solidificada direcionalmente.

Figura 5.58. Ampliacdo da figura 5.57.
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As figuras 5.59 e 5.60 mostram superficies de fratura longitudinal, paralelas 3 direcdo de
crescimento, dos compositos bindrio Al-Nb e ternario Nb-Al-Ni, solidificados direcionalmente.
Nestas figuras, observam-se mclusfes ndo metdlicas que comportam-se como nucleantes de
trincas ¢ em alguns casos modificam o curso das trincas, nfo acompanhando a diregdo de
crescimento dos compésitos. Isso indica que locais com presen¢a de inclusdes sfio grandes

concentradores de tensdo interna e provavelmente, neste local tenha sido iniciada a fratura.

Figura 5.59. Fratura longitudinal da liga bindria Nb-Al solidificada direcionalmente, com

:nga de inclusses.
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Figura 5.60. Fratura longitudinal da liga ternaria Nb-Al-Ni solidificada direcionalmente, com

presenca de inclusdes.
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Amostras submetidas ao ensaio de compressio a quente, a temperatura de 1.000°C,
apresentaram comportamento caracteristico dos materiais frageis, ocorrendo a ruptura elastica de
forma repentina, observando-se inclusive rompimento por cisalhamento. No entanto, grande parte
dos pedagos estilhagados sofreram oxidagdo superficial devido a alta afinidade das fases pelo
oxigénio, mesmo o ensaio tendo sido feito em atmosfera de argdnio comercial. Um dos estilhagos
longitudinais da amostra de Nb-Al, figura 5.61a, fraturou-se em sentido paralelo 2 aplicagfo da
carga de compressdo, influenciado pelo paralelismo das camadas lamelares. Isso indica que as
lamelas fraturaram de forma transgranular. Na figura 5.61b, é confirmada a fratura transgranular
devido a auséncia de separagdo de fases na interface. Qutro estilhaco longitudinal da liga eutética
ternaria Nb-Al-Ni, figura 5.62a, mostra que a fratura mesmo paralela a carga de compressio
esteve influenciada pelos contornos de grios eutéticos, que s3o os menos resistentes. Porém, a
figura 5.62b mostra que no interior dos grio eutéticos, a fratura foi desenvolvida de forma

transgranular. A fractografia dessas amostras apresentou a ocorréncia de superficies planas

clivadas com fratura fragil transgranular.

A figura 5.63 mostra outro estilhago transversal 4 aplicagio da carga de compressio com
taxa de deformagdo igual a £ = 5,1x107s". Observa-se na superficie fraturada, a existéncia de um
baixo relevo na metade das lamelas escuras da fase Al3Nb, sugerindo que possivelmente existiu
uma separagdo plastica do tipo trative em conseqiiéneia da ruptura violenta da amostra. Este
resultado confirmaria a existéncia de um comportamento visco-eldstico da fase AL;Nb ¢ estaria de
acordo com os trabalhos de Raison e Vignes [Raison, 1970] e Ray e Ayer [Ray, 1992}, que
indicam ductilidade em torno de 820 e 1.000°C, respectivamente. Entretanto, tal analise nfio é
conclusiva por falta de mais evidéncias de deformagio durante o ensaio‘de compressdo. De
acordo com as figuras 5.44 e 545, pode-se afirmar que a temperatura de transicio fragil-dactil
destes dois compdsitos eutéticos estd acima de 1.000°C, e o comportamento fragil da fase AlLNb

seria influenciado pela matriz NbyAl pois a fase Nb,Al apresenta uma temperatura de transigdo

fragil-ductil superior a 1.200°C [Anton, 1992].
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b)
Figura 5.61. a) Fratura longitudinal da liga  Figura 5.62. a) Fratura longitudinal da liga

Nb-Al e b) ampliagdo de (a). Lingote  AINbNi e b) ampliagio de (a). Lingote

solidificado direcionalmente. solidificado direcionalmente

e, 888 18y il

Figura 5.63. Fratura transversal apos ruptura por compressdo a quente.
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5.7  Avaliacio da Resisténcia 4 Oxidacio de Eutéticos Solidificados Direcionalmente

O processo de oxidagdo envolve os fendmenos de adsorcdo, absorgdo, dissociagdo e
ionizagdo de moleculas de oxigénio, com subsequente incorporagfio de fons para formar a camada
de oxido [Alves, 1998], [Perkins, 1990]. O éxido pode formar-se sobre a superficie ou
internamente pela precipitagiio de Oxido fora da matriz. A natureza protetora da camada 6xida,
assim como sua estabilidade em altas temperaturas sdo carateristicas importantes, pois muitos
oxidos tornam-se volateis, e outros apresentam pontos de fusdo menor que o do substrato. Metais
refratrios freqiientemente apresentam tais caracteristicas, como pobre resisténcia a oxidagdo e
elevada reatividade em altas temperaturas. Aspectos como facilidade de oxidagdo do metal base,
natureza da camada 0xida e a taxa na qual ocorre a oxidacfio devem ser consideradas na reacio
metal-oxigénio durante a formagfo da camada 6xida. O conhecimento da energia livre de
formagfo dos éxidos € de utilidade. Por exemplo, alguns elementos formam éxidos mais estaveis
(Mg, Al, Ti) e outros elementos exibem oxidos menos estaveis (Cu, Ni, Fe). A natureza da
camada éxida determina a taxa de oxidagfio ou a passivacio do metal. A taxa de oxidacdo
depende principalmente do acesso de oxigénio aos atomos metalicos, e da maneira como
interagem fons metdlicos e fons de oxigénio. O mecanismo de crescimento pode ser expressado
em termos de leis de crescimento: linear, parabélica, logaritmica e cubica. Segundo essas taxas de

crescimento, a logaritmica e a cibica sio as mais desejaveis para servico em temperaturas
elevadas [Meier, 1992], [Guy, 1970].

Muitos dos resultados experimentais evidenciam que a cinética de crescimento das camadas
oxidadas sobre a superficie do metal é governada pelo processo de difusdc de espécies (cation e
anion) através da camada 6xida externa ou de metais ou ligas subjacentes, ou quando ndo se tem
acesso direto de oxigénio molecular em diregfio ao substrato. A taxa de crescimento em cada
instante ¢ proporcional a espessura do filme protetor. Isso, geralmente, leva a uma cinética de
oxidago descrita pela lei parabélica. Segundo Monceau e Pieraggi [Monceau, 19981, a cinética
de crescimento da camada éxida ¢ descrita também pela lei linear, a qual ¢ afetada
freglientemente por estigios transientes, tais como em transformagdes metaestaveis de alumina-
y/6 em alumina-«, mudancas de composigdo da liga abaixo da camada 6xida, oxidacdo
simultdnea de componentes mais nobres ¢ menos nobres, reagdes interfaciais associadas a

transferéncia de massa ou de defeitos nas interfaces atmosfera/camada ou camada/liga. Por isso, a
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cinética de crescimento da camada 6xida, no minimo, & controlada pelas etapas de difusdo
descrita pela taxa parabdlica (k) e de reagéio descrita pela taxa linear (k). Uma desconsideracéo

da taxa linear constante pode levar a uma aparente constante parabdlica k',

Os ensaios de oxidagdo foram realizados pela técnica termogravimétrica através de trés
estagios: aquecimento, manutengio da temperatura em 1.200°C ¢ 1.000°C durante 24 horas,
resfriamento e aquecimento com taxas 10°C/min respectivamente, ¢ um fluxo de ar sintético e
oxigénio molecular (Oz) de 70 cc/min. Os ensaios foram realizados com amostras
aproximadamente retangulares de 3,2x3,8mm?, polidas até grana de 1,0 um, Apés o ensaio, as

amostras oxidadas foram embutidas, lixadas e polidas adequadamente para andlise
microestrutural.

A cin¢tica de oxidagdo das ligas eutéticas (figura 5.64) mostra que durante o periodo de 24
o ganho de massa foi atribuido ao consumo de oxigénio. No entanto, a resisténcia a oxidagdo da
liga eutética ternaria Al-Nb-Ni ¢ muito superior a liga eutética binaria Nb-Al, a qual oxida 5a 6
vezes mais rapidamente. A cinética de crescimento da camada 6xida do sistema Nb-Al aparenta
exibir curvas do tipo parabdlico em temperatura de 1.200°C. Porém, por meio de um ajuste linear,
as curvas exibem um comportamento de oxidagio quase-linear, com presenga de pequenos
periodos repetitivos que obedecem as leis da taxa parabdlica. Isso ¢ observado mais claramente
na curva ensaiada com atmosfera de oxigénio. Esses eventos repetitivos podem ser relacionados a
fenbémenos a geracdo de fissuras na camada 6xida durante a oxidagdo isotérmica, através das
quais as moléculas de oxigénio penetram diretamente no substrato, gerando uma oxidacio
acelerada [Grabke, 1990]. A oxidagdo acelerada pode acontecer por oxidacéo seletiva de um dos
elementos que oxida preferencialmente para formar camadas protetoras {com caracteristicas
parabolicas), seguido de uma degradaciio da camada protetora, aumento na permeabilidade de
difusdo, e finalmente, por uma reagio acelerada de ions metalicos e jons de oxigénio, processo
que pode repetir-se varias vezes [Bérnard, 1964], [Steinhorst, 1989], [Doychak, 1991]. Por outro
lado, na temperatura de 1.000°C, a curva de crescimento é totalmente linear, podendo indicar que
houve estagios transientes mais intensos, tais como a oxidagdo acelerada devido  transformacio

de oxidos metastaveis (alumina-y/8), em 6xidos estaveis (alumina-ur). De acordo com Bergsmark

et al. [Bergsmark, 1989, filmes de alumina-y sfo formados em temperaturas de 700 a 900°C e
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sfo transformados em alumina-o. com o aumento da temperatura, porém, a transformacdo &

acompanhada de oxidacio acelerada.

No sisterna Nb-Al-Ni, a cinética de crescimento da camada 6xida em 1.200°C é descrita por
curvas com aparéncias parabdlicas, sem presenga de eventos repetidos. Isso sugere que uma
grande parcela do processo de oxidago foi controlada pela difusio de fons metalicos e de
oxigénio. Porém, observa-se ainda um ganho de massa elevado de 18 a 22 mg/cm’, quando
comparado a outras ligas, que exibem ganhos de massa de aproximadamente 2,4 mg/cm’ para o
composto AINbNi e de 6,5 mg2/cm para 0 Al3Nb em 1.200°C, Po, de 133 mbar, durante 24 horas
[Grabke, 1991]. O elevado ganho de massa possivelmente estd relacionado 4 geometria e

tamanho da amostra, ao elevado fluxo de gas durante o ensaio e a tensdes internas e externas que

facilitam a formacao de trincas.

O ajuste de curvas termogravimétricas para a equagdo clssica Am” = kot (Am € o ganho de
massa por unidade de drea, t € o tempo de exposicio e kp € 0 coeficiente de taxa parabélica), leva
implicitamente a obtengo instantinea de coeficientes aparentes da taxa paraboélica, k’p, 0 que
permite uma analise mais precisa e confiavel dos dados experimentais. Segundo esse ajuste, o k‘p
da liga Al-Nb permanece constante até aproximadamente 400 minutos de ensaio (figura 5.65), e a
cinética de crescimento pode ser descrita pela lei parabélica cléssica, precedida por um regime
transiente de oxidagdo rapida. No intervalo de 400 a 1.600 minutos, o ganho de massa pode ser
ajustado para uma simples pardbola (figura 5.65) e corresponde a uma constante k’,J igual a
8,11x10% e 0,185x107 mgZem™s™! para amostras ensaiadas em ar sintético e oxigénio,
respectivamente. A amostra ensaiada em 1.000°C exibe uma curva mais complexa, sendo dificil
determinar o coeficiente k'y, possivelmente devido ao envolvimento com estagios transientes. A
camada 6xida da liga terndria Nb-AI-Ni exibe um crescimento constante apos exceder 150
minutos de ensaio, com taxas parabélicas k', iguais a 8,9x107 e 4,3x107 mgzcm“"s'i, para
amostras ensaiadas em ar sintético e oxigénio, respectivamente. Tais valores sios ligeiramente
superiores & liga ALNb, que exibe uma oxidagiio extremamente rapida com cinética de
crescimento linear igual a 2,7x107 mg®cm™s’! [Doychak, 1991]. Isso sugere que a camada éxida

da liga eutética temndria, apesar de apresentar curvas de aparéncia parabdlica, exibe um

crescimento cinético quase-linear.
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A figura 5.66 mostra que no estagio de aquecimento, o ganho de massa ¢ mais rapido em
meio atmosférico de oxigénio que em ar. Tal fendmeno é oposto a aquele desenvolvido em
temperatura isotérmica (figura 5.64), no qual o ganho de massa em ar sintético € maior que em
oxigénio, para ambas as ligas eutéticas. No entanto, até a temperatura de aproximadamente

900°C, ambas as ligas apresentam taxa de oxidagfo baixa. Nessa faixa sdo desenvolvidos filmes

de éxidos tipo Al,Os-y, com caracteristica protetora [Meier, 1990].
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g 5.64. Cinética de oxidacio das ligas eutéticas binaria Nb-Al e ternaria Nb-Al-Ni, de

.ificadas direcionalmente em ar sintético e oxigénio.

No entanto, excedendo a temperatura de 900°C, observa-se uma taxa de oxidagdo muito
elevada. Isso sugere que 900°C ¢ a temperatura critica para ambas as ligas eutéticas, na qual pode
comegar o fendmeno “pest”. Esse fendmeno néo € bem entendido, porém, bastante estudado em
ligas de Al;Nb com presenga da fase NbyAl em atmosfera de oxigénio {Doychak, 1991]. Segundo
Grabke et al. [Grabke, 1991}, o fenémeno “pest” em temperaturas consideradas criticas € iniciado
pela difusfio de oxigénic nos contornos de grio no interior do composto, devido a formagdo de

precipitados de alumina, que levam 4 fissura e desintegraco dos grios, assim como do composto.
Outro fator que possivelmente influencia tal fenémeno sio as diferengas existentes no volume

molar das fases presentes no processo de oxidacfio, por exemplo, aluminas metaestaveis (Al;05-
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v/ Al;03-8) exibem maior volume molar que 2 alumina estavel (Al O3-1t). Essas diferencas geram
deformactes compressivas, tanto na camada oxida como no substrato. Segundo Raj et al. [Raj,
1992], o termo “pest” ¢ utilizado em um amplo sentido e pode assumir mecanismos de falha
envolvendo oxidagdo e tensdo residual interna e externa, ou seja, geragéio de fensdo na ponta das
trincas, efeito cunha devido 4 oxidagdo, ruptura da camada protetora devido a mudancas no

volume associadas a formagio de noves oxidos e degradacgdo da camada oxida.

Nb-Al: 1200°C | Ar
-3
T NB-AR 1200°C/ 0, —
P e
N - 4000 R Rk

Nb-Al-Ni: 1200°C / Ar

Nb-AINE: 1200°C 7 O

i(;@ {mg " fem s}

N YR WUOR TN S TR N R NUVE TN S

800 800 1000 1200 1400 1600 1800
Tempo {minutos}

Figura 5.65. Coeficiente aparente de taxa parabolica em fungio do tempo para as ligas eutéticas

binaria e ternaria, em atmosferas de ar sintético e oxigénio.

Na figura 5.67, observa-se uma camada espessa de Oxido em torno do substrato, porém com
razoavel quantidade de porosidade e de trincas, que indicam um processdde degradacdo. No
substrato, a regido loge abaixo da camada externa também exibe um processo de degradacio. As
causas da degradac@o por fissura, trincamento e desintegracdo ndo s@o bem claras e podem ser
influenciadas pela geracdo de tensdes residuais internas e externas durante a oxidacdo [Steinhorst,
19897, porém, sdo relacionadas ao fendmeno “pest” descrito anteriormente. Tal fato pode estar
relacionado a existéncia de multiplas interagOes durante a oxidagfo, tais como a formagdo de
camadas sucessivas de Oxidos, degradagio de filmes de 6xidos de alumina, formacio de misturas
de 6xidos de Nb-Al mais estaveis, exposigio livre do substrato para O,, oxidagio seletiva nos

contornos de grdo, forma e tamanho da amostra.

144



Al-Nb: 1200°C / O,

5 L Al-Nb-Ni: 1200°C /0, ¢
AL-Nb: 1200°C / Ar

2 Al-Nb-Ni: 1200°C / Ar

Ganho de Massa (mg/cm?)

i i i 1 | 1 | ) i 1 ]

200 400 600 800 1000 1200
Temperatura {°C)

_.ra 5.66. Efeito da temperatura no ganho de massa por unidade de area das ligas eutéticas

binaria e ternria, expostas a ar sintético e oxigénio molecular (Oz).

Figura 5.67. Macroestrutura tipica de amostra oxidada em ar sintético em 1.200°C / 24h.

Observa-se na figura 5.68a, a existéncia de trés regides bem diferenciadas: uma camada

externa espessa de oxido, uma zona de oxidag@o intermediéria {ZOl) e o substrato sem presenca
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de oxidagdo. A formagdo da zona de oxidagdo intermedidria (ZOI) pode ser facilitada pelo fluxo
acelerado de oxigé€nio molecular através das fissuras localizadas nas interfaces das lamelas de
AlsNb e NbyAl e pelo surgimento de trincas ¢ fissuras paralelas e normais 4 camada 6xida. A
figura 5.68b mostra uma ampliagfio da interface camada externa/Z0I, na qual a camada externa
exibe maior presenca de fissuras e trincas normais as lamelas, porém, sfo mais intensas na fase
NbzAl (regido 5), indicando que essa fase sofre degradacio mais profunda. Entretanto, na zona de
oxidagfo intermediaria existe uma oxidagio seletiva, na qual a fase escura ALLNb (regifio 6) sofre
esgotamento de Al para formar NbyAl. A fase NbyAl nfio apresenta estigios de oxidagio como a
fase ANb. Isso levaria a supor que a fase NbyAl oxida diretamente para NbAIQ, e Nb,Os, e
possivelmente, seja um condutor de fons de oxigénio (2Nb,Al + 70, = 2NbAIO, + NbyOs + 0‘2)
que acelera a cinética de oxidagfio. De acorde com Doychack [Doychack, 19917, materiais com
baixo contetido de Al exibem acréscimo de jons de Nb*™ na rede cristalina da alumina, o que faz
aumentar a concentragdo de vacancias de Al na alumina, e dessa maneira, a taxa de oxidagdo

aumenta em baixas concentragdes de Al, dando origem ac crescimento de AINBO4 e Nb,Os.

Na figura 5.68¢, observa-se o processo de oxidacio da fase AL;Nb. Nessa figura, a fase
cinza clara ALNb (regido 9) ¢ envolvida pela fase clara rica em Nb (NbyAl — regido 8) com
presenga de filmes muito finos de AlOs-o (regifio 7). A fase clara esta envolvida por um filme
escuro de ALO3-o e esta, por sua vez, por uma mistura de 6xidos (ALO3/9NbB,Os e AINDO,), que
fazermn parte da camada externa (regido 10). Isso sugere que o mecanismo de oxidagdo € um
processo repetitivo e pode ser descrito como: a) formagdo continua de filmes de alumina-o; b)
crescimento continuo de alumina abaixo da camada 6xida devido ao esgotamento de Al na fase
ALND ¢ paraielamente, tem-se o aumento no volume de fase rica em Nb (Nb,Al), por ocorréncia
de difusio de oxigénio em direco 4 fase Al3Nb e a difusdo de Al através da fase N Al (sentido
contrario ao oxigénio); ¢) fissura do filme de alumina, que facilita o ﬂaxo. da atmosfera para a
matriz (NbyAl), sobre a qual se tem um crescimento acelerado de 6xidos AINDO, e Nb,Os; € d)
esgotamento de Nb na interface oxido/matriz, para que se inicie novamente o processo de
crescimento de filmes de alumina abaixo dos niobatos (AINbO; e Nb20s). Qutros estudos
indicam que a oxidagdo de fases simples, como o ANb, produzem um crescimento simultineo
de fases AL,O3; e NbOs (AlsNb + 7/20; > 3/2A1,05 + 1/2NbyOs), ou crescimento posterior da
fase NbaOs (Al3Nb + 23/80; = 5/4A1,0; + 1/2AINDO, + 1/2Nb™).
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De acordo com as observacGes pode-se sugerir que a degradagdio progressiva da liga
eutética exibe: a) geracfo de trincas e fissuras na camada Oxida, no substrato e na interface
associadas & mudanca de volume na formacgio dos dxidos e formagio de porosidade na camada
oxida; b) descascamento lento da camada 6xida, embora mais intensa nos extremos, promovendo
novas areas para expor o substrato ao ar; e ¢) formaco de novas superficies para serem oxidadas

ao longo das trincas, das fissuras e das interfaces das lamelas, ocorrendo eventuaimente um

mecanismo de formag8o de cunhas na ponta das trincas e no interior das interfaces.

Z0IL

Camada externa oxidada +—® Substrato
< >

Figura 5.68. Mecanismo de oxidag3o da liga eutética lamelar: a) presenga de zona de oxidagio
intermediaria (ZOI), b) interface entre ZOI e a camada externa, e ¢) processo de oxidagfo da fase
simples AlsNb.
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Com a finalidade de conferir a presenca das fases AlO;, Nb,Os e AINDbOy, foi realizada
analise de difragfo de raios-X da camada externa. Para isso, foram extraidos oxidos da superficie
da amostra ¢ triturada para a obtengfo do pé. A analise do difratograma, figura 5.69, quando
comparada ao banco de dados do JCPDS, mostra que a camada externa € constituida basicamente
por AINbOs e em menor propor¢do de uma mistura de éxidos na forma AlLO4/9NB,O5. No
entanto, existe muita sobreposi¢do de picos, dos 6xidos AINDO, e Al O3/9Nb,Os, devido a
coincidéncia no angulo 26. Através desse método ndo foi possivel verificar a presenca isolada de
alumina. Uma analise de composi¢do por EDS (figura 5.68) das diferentes regides oxidadas e nio
oxidadas ¢ observada na tabela 5.11, onde & conferida a existéncia de alumina, ALO,, no
processo de oxidagdo da fase Al;Nb (figura 5.68¢). Por outro lado, através da analise qualitativa
de espectros de energia dispersiva de raios-X, também foi possivel acompanhar a evolucio do

oxigénio no interior do oxido e do substrato.
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Figura 5.69. Analise por difragfio de raios-X da liga eutética Nb-Al solidificada direcionalmente

e oxidada em ar.
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Tabela 5.11. Composigdo quimica de diferentes regides observadas na figura 5.67 (20kV),

Regiio (%o atomica)

Elemento i 2 3 ) 4 S/clara | 6/escura 7 8 9

Substrato 201 Oxido Nb,Al Al:Nb AlLO; | NbAl ALNb
Al 29,5 30,5 299 29,7 215 30,7 94,6 26,9 77.6
Nb 70,5 69,5 70,1 70,3 78,5 69,3 54 73.1 22,4

Total 100,0 | 100,0 | 100,0 { 100,0 | 100,0 100,0 | 100,06 | 100,0 | 100,0

Energia Intensidade {cps)
~0,518
(keV)
O 0,0 768 1311 | 1.532 | 1.299 | 1532 | 2.135 ] 657 0.0

Na figura 5.70, observa-se a amostra eutética ternaria AL;Nb-NbyAl-AINBNI, apés oxidacio
em ar sintético e temperatura de 1.200°C durante 24 horas. A formacdo de trincas ¢ fissuras ¢
menos severa que na liga bindria. A degradagio da liga possivelmente estd relacionada ao
fendmeno "pest', que pode assumir mecanismos de falha envolvendo oxidagdo e tensdes

i+ “os tipos interna e externa. Na figura 5.70, a presenca de protuberdncias de éxidos ao

nostra sugere que as mesmas exercam algum tipo de tensfo no substrato, pois proximo
as protuberdncias apresenta-se a maior incidéncia de trincas e fissuras, como é observado nos
extremos € no centro da amostra. Segundo Grabke et al. [Grabke, 1991], as protuberdncias
geralmente sdo formadas em lugares onde existe segregacio ou engrossamento da fase AINbNI.
Isso também € observado nas figuras 5.71 e 5.72, porém, esta fase apresenta-se junto a fase

alumina (cor preta) ou junto a fase cinza escura (regido 7).

Na figura 5.71a, observa-se o processo de oxida¢do abaixo de uma protuberincia de 6xido,
onde forma-se uma camada externa de 6xido nfio protetor com presenca de porosidade. A camada
¢ constituida das fases AINbO4, mistura de fases de ALOJ/NIO e ALO;/NbyOs, que foram
confirmadas através da andlise de difragdo de raios-X. Junto a camada externa sfo formados
filmes finos de alumina-o (regido 2), que geralmente tem fungdo protetora do substrato quando
submetida a meios agressivos acima de 1.000°C. Entretanto, em regides onde a alumina ndo esta
presente ou apresenta-se com espessura muita fina, sfo formados outros tipos de dxidos junto a
fase AINDNI (regifo 6). A formagfo desses Oxidos de cor cinza escuro (regifio 7, figura 5.72),
possivelmente esta refacionada ao excesso de fons de oxigénio (O%) que reagem com a fase
AINDbNi. A ndo identificagdo quantitativa desses 6xidos estd relacionada as limitagdes do MEV

em relacdo 2 analise composicional de fases oxidas. No entanto, as fases possivelmente
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correspondem a mistura de oxidos de NiNb»Og ¢ NiALO4. Segundo Grabke et al. [Grabke, 1990]
a fase Laves AINDNi, desenvolve preferencialmente camadas de mistura de éxidos constituidas

pelas fases NiNb2Og e NiAL Oy, entre outras.

Figura 5.70. Amostra eutética ternaria Al;Nb-Nby Al-AINbNi oxidada em ar em 1.200°C.

Em regides onde néo se tém protuberdncia de éxidos (figura 3.71b), observa-se que junto
ao Oxido de alumina (regidio 2) existe uma oxidacfio seletiva em grios da fase Al;Nb. Nestes
gréos, ocorre a difusdio de aluminio para o contorno do grio para reagir com o oxigénio,
produzindo filmes finos de alumina em volta do grio. A segregagfio desses gréios atua como uma
camada protetora da regifo adjacente & fase rica em Nb (NbAl) localizada no substrato. A
presenga de cavidades ou de porosidades no interior dos grios de ALNb em processo de oxidagio
(regido 3) pode ser favorecida pela perda ou segregagiio de componentes (Al ou Ni). A formagio
de porosidade também ¢ favorecida pela presenca e segregago superficial de tracos de enxofre. E

conhecido que a segregagdo de enxofre diminui a energia superficial de superficies metélicas
livres [Grabke, 1991].

Outra observagio interessante durante o processo de oxidagio da liga .teméria ¢ a formacio
de uma zona rica em NbpAl (regidio 5) com presenca da fase AINbNi em uma faixa de 30 a 40 um
de espessura. Nesta zona existe um engrossamento € um aumento na fragio volumétrica da fase
NbyAl, possivelmente devido & transformacgdo de AlNb em NboAl que comporta-se como a
principal fonte de fons de AI” para a formacio da alumina. Por outro lado, o crescimento do
filme de alumina nestas ligas ¢ favorecido pela segregacio da fase AINBNi junto ao filme de
alumina e pela degradagdo da fase Al;Nb, que atuam como barreira a difusdo do oxigénio para o

interior da liga, protegendo dessa maneira a oxidago acelerada da fase Nh,Al
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A figura 5.72 exibe uma andlise de imagem de raios-X da distribuicdo de elementos
constituintes da amostra oxidada. Observa-se na regifo 2 (Al Os-a), alta concentra¢fio dos
elementos Al e O e auséncia de Nb. Entretanto, a maior concentragio de elemento Ni localiza-se
nas regides 6 ¢ 7, seguido do substrato. Por outro lado, a formacgio da regido 7 (NiNb,O¢ e

NiAl,Oq4) pode ser favorecida pela presenca de vazios e de superficies livres de AINDNi,

S

(2)

(b
Figura 5.71. Microestrutura da interface substrato/camada 6xida da liga eutética ternaria AlsNb-
Nb,Al-AINbNi: a) oxidacio abaixo de uma protuberincia, e b) oxida¢fio sem presenca de

protuberancia.
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Figura 5.72. Andlise de imagem por raios-X: a) microestrutura da interface substrato/dxido, b)

distribui¢éo de Al ¢) distribui¢do de Nb, d) distribuiggo de Ni, ¢ ¢) distribuigio de O.

A presenca das fases Al,Os, NbyOs, AINbQ, e NiO foi conferida por andlise de difragio

de raios-X, sendo o resultado observado no difratograma da figura 5.73, onde utilizou-se éxido
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da camada externa, que foi triturado para a obteng#o de pé. O difratograma quando comparado ao
banco de dados do JCPDS mostra que a camada externa esta constituida basicamente de AINbO,
seguida da mistura de 6xidos ALO3/9NDOs e SALOIYNIO. No entanto, existe uma elevada
sobreposicdo de picos entre os oxidos AINDO,, 5ALOINIO, e ALOs/9NbOs, devido &
coincidéncia no dngulo 26. Uma andlise de composigiio por EDS das diferentes regides oxidadas
e ndo oxidadas (figuras 5.71-5.72) ¢ observada na tabela 5.12. Por outro lado, através de uma
andlise qualitativa por espectros de energia dispersiva de raios-X, também & possivel acompanhar

a evolugdo do oxigénio no interior do éxido e substrato.
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Figura 5.73. Difratograma da camada externa 6xida da liga eutética ternaria em ar sintético por
24 horas.




Tabela 5.12. Composi¢do quimica de diferentes regides observadas nas figuras 5.71 e 5.72
(20kV).

Regido (% atémica)
1 2 3 4 5 6 7 8
Elemento | Mistura AlLO; Al:Nb ALNb | Nb,Al | AINbNi | NbNiAl/ | Porosidade
NbAIO, pProcesso Fase
NbyOs de Cinza
NiO, ALO; oxidacio Escuro
Al 49,6 97,9 48,2 71,3 354 56,1 51,9 presenca
Nb 494 2,1 51,1 27,7 64,2 31,2 37,5 de
Ni 1,0 - 0,7 0.8 0.4 12,7 10,6 S, CL §i,
Total 100,0 100,0 100,0 1060,0 | 100,0 100,0 100,0
Energia Intensidade (cps)
~0,522
keV
Q) 1,493 5,057 751 - - - 1,289

5.8  Estabilidade da Microestrutura em Altas Temperaturas

A estabilidade térmica das ligas eutéticas binaria e ternaria foi estudada em condi¢des
isotérmicas, proxima a temperatura 0,75Tf ou especificamente em 1.200°C, em atmosfera de
argdnio. Para isso, foram utilizadas amostras solidificadas direcionalmente com taxa de
crescimento de 2em/h, que foram colocadas no interior de um tubo de quartzo. Posteriormente, o
tubo foi inserido em um forno equipado com sistema de véacuo e injegdo de argdnio, sendo o
controle térmico a partir de um termopar tipo K, colocado convenientemente junto a amostra. O
tratamento isotérmico foi realizado em vérias etapas: 24, 48 ¢ 96 horas. Apés cada etapa, as
amostras tratadas foram resfriadas em 4gua para posterior caracterizacdo. Antes da caraterizagio
microestrutural, as secdes transversais das amostras foram ligeiramente lixadas em grana 1.200 e
polidas até 0,25pum, eliminando dessa maneira oxidacdes na superficie da amostra. O resultado
desse tratamento, exibido nas figuras 5.74 e 5.75, mostra que em nephuma das etapas, apos
tratamento de 24, 48 e 96 horas, existe mudanga morfolégica, pois ambas as ligas eutéticas,
bindria e ternaria, conservam a mesma microestrutura. No entanto, no sistema Nb-Al (figura
5.74), observa-se que em algumas superficies tratadas existe aumento ou eliminacdio de falhas

como na regido A (desencontro de regides lamelares). O mesmo poderia se dizer da regido B,
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onde existe um encontro de itrés grdos, e um deles apresenta uma morfologia eutética mais
irregular com presenga isolada de regides fibrosas. A mesma situaclo € observada no sistema
ternaric Nb-Al-Ni {figura 5.73). As falhas observadas nas micrografias 3.74 e 5.73 aparentam
haver sido originadas durante o processo de crescimento das ligas eutéticas em condigdes
controladas. Isso concorda com o trabalho de Suchthelen [Suchthelen, 19787, que sugere que o
aumento ou diminuicdo na espessura de fibras ou lamelas ¢ devido i instabilidade local ou a
perturbagbes na interface solido/liquide, que geram processos de aumentc de espessura
(engrossamento), seja por coalescéncia, quando existe toque de fases, ou pelo processo "Ostwald
ripening”. Segundo Courtney [19741 e May {1975}, o processo "Ostwald ripening” em estruturas
fibrosas € produzido pelo aumento da espessura de fibras com o consumo de fibras de raio menor
(associadas a processos de difusdo, migracdo e exterminio de falhas) com uma redugfo na energia
superficial interfacial entre as fases. Por razdes geométricas, eutéticos lamelares ndo aumentam
de espessura pelo processo "Ostwald ripening", exceto pela migracdo e exterminio de falhas, o

que produz um engrossamento das lamelas adjacentes.

A ndo altera¢do na morfologia microestrutural dos sistemas Nb-Al e Nb-AI-Ni sugere que
as microestruturas sdo estdveis em condigBes isotérmicas e atmosfera inerte, concordando com
um dos requisitos para ser considerado material estrutural. Isso mostra que as fases constituintes

das estruturas eutéticas bindria e terndria est8o em equilibrio termodinidmico, pelo menos até

1.200°C.

Por outro lado, os ensaios isotérmices de oxida¢@o em meios ativos como ar e oxigénio
e um gue as ligas eutéticas sofreram severa instabilidade microestrutural na superficie ou
siuatina & superficie. Como foi visto, o sistema Nb-Al exibe uma cinética de oxidagdo muito
severa, do tipo linear, ou seja, produz éxidos nfio protetores, sem percepcdo de aumento ou
diminuiglo da espessura lamelar durante a oxidag@o. No caso do sistema Nb-AlI-Ni, a cinética de
oxidagfo é muito menos severa do que no sistema Nb-Al, devido 4 formagdo do filme protetor,
Al;Op-o. Porém no substrato, préximo ao filme protetor, existe uma regifio de engrossamento das
fases Nb;Al e AINbNI, devido ao desaparecimento da fase AI;Nb por esgotamento de Al e a

formacio de mais fases NbyAl, tal como foi observada na figura 5.71.



(10 pm: ——)

Figura 5.75. Tratamento isotérmico do sistema Nb-Al-Ni: a) 24 horas, b) 48 horas, ¢ ¢) 96 horas.

(10 pm: )
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Capitulo 6

Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclasdes

O desenvolvimento do presente trabalho teve como objetivo principal avaliar os aspectos
ligados & obtencdo, processamento, e caracterizagio de ligas eutéticas nos sistemas AI-Nb e Nb-

Al-Ni. A analise dos resultados permitiu obter as seguintes conclusdes:

a. A obtencdo de ligas eutéticas e proximas a eutética nos sistemas AI-Nb e Al-Nb-X X=
Ti, Cu, Cr, Si e Ni) em forno a arco mostrou-se viavel, permitindo obter microestruturas

bastante homogéneas no tocante & composigio quimica;

b. A andlise de ligas hipoeutéticas e hipereutéticas do sistema Nb-Al mostrou que fases
primarias Al;Nb e Nb,Al t&m tendéncia ao crescimento facetado. Na composicio eutética,

ambas as fases crescem de maneira regular, lado a lado, de forma n3o facetada;
c. A liga eutética ALLNb-Nb,Al na condigdo bruta de fusio exibe microestrutura regular

caracterizada por células eutéticas do tipo lamelar. A adigdo de terceiros elementos (X =

Ti, Cu, Cr e Si) ao sistema Nb-Al modificou a microestrutura eutética celular para
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eutético dendritico. No entanto, a adi¢io de Ni resultou na transicdo morfolégica de

celular lamelar para celular fibroso;

. Ligas proximas a composigéo eutética, obtidas pela adigéio de elementos de ligas X (X=
T1, Cu, Cr, Si e Ni) e solidificadas direcionalmente apresentaram mudangas na morfologia
eutética. Tais ligas exibiram fibras de curto comprimento apos a adigfo de Ni, transi¢des

de estrutura lamelar para fibrosa (pela adicgio de Ti e Cu) e eutético globular (pela adigiio
de Si);

. Em relac@o & adi¢do do elemento Ni, observou-se a formacio da fase AINDNi. AdigGes de
2,42% atdmico de Ni ao eutético binario Al;Nb-Nb,Al permitiram identificar uma nova
liga eutética de estrutura terndria, formada pelas fases Al;Nb-Nb,AI-AINDNi, com
transformacdo eutética junto a composicdo Al-40,4Nb-24Ni (% at) e temperatura
proxima a 1.553,6 °C. Observou-se também, que a solubilidade de Ni nas fases AL,Nb e
Nb,Al esta abaixo de valores existentes na literatura. Por outro lado, a adi¢do de Ni inibe

a perda de aluminio observada durante o crescimento direcional da liga eutética binaria;

. Durante a solidificacio direcional, baixas taxas de crescimento produziram estrutura
lamelar (no sistema AI-Nb) e estrutura fibrosa (no sistema Nb-Al-Ni), com alto grau de
regularidade. O aumento dessa taxa causou o decréscimo no espagamento lamelar e no
espacamento entre fibras, aumentou a presenca de defeitos e a degeneracdo dessas
microestruturas. A variagdo do espacamento em funcdo da taxa de crescimento mostrou
concordéncia com a classica equagio de Jackson e Hunt: VA*=constante, para o eutético
binario AlLNb-Nb,Al. No caso do eutético ternario A];Nb-Nb,Al-AINbNi, tal
concordancia tem algumas limitagdes. Observou-se também, que o aumento do gradiente

térmico na interface sélido/liquido permite obter microestruturas eutéticas mais regulares;

. Ligas eutéticas na condigdio bruta de fusdio exibem maior valor de dureza que as
solidificadas direcionalmente. No tocante i tenacidade a fratura, esta propriedade &
melhorada em relagéo as ligas na condigfio bruta de fusdo. Isso indica que amositras na

condi¢fo bruta de fusdio exibem maior concentragio de tensdes residuais resultantes da
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solidificacdo rapida. A liga eutética bindria apresenta K igual a 23 MPam'?
ligeiramente superior ao valor da liga eutética ternéria (2,1 MPam'?). A formagfo da nova

fase AINBNI ndo melhora o comportamento mecanico do composito eutético bindrio;

. Os ensalos de compressdo a quente das ligas eutéticas bindria e terndria solidificadas
direcionalmente mostraram que ambos compésitos exibem alta resisténcia mecanica até

1.000 °C e possivelmente, apresentem uma temperatura de transicio fragil-ductil acima

dessa temperatura;

i. O micromecanismo de fratura de amostras no estado bruto e solidificadas direcionalmente
de ambas as ligas eutéticas é por clivagem, tipico de materiais frageis, ou seja, as
amostras apresentaram superficies fraturadas planas sem sinais de deformacdo e o
desenvolvimento das trincas é de forma reta e preferencialmente do tipo transgranular.

Por outro lado, a alterndncia de camadas de lamelas ou de fibras € a presenca de defeitos

dificultaram a propagacio da trinca;

J. A realizagfo de ensaios de oxidagfio em temperatura de 1.200 °C, em atmosfera de ar
sintético ¢ de oxigénio mostrou que a resisténcia a oxidacdo da liga eutética terndria é
muito superior a da liga eutética bindria. A cinética de crescimento do éxido em ambos
sistemas Nb-Al € Nb-Al-Ni € do tipo quase-linear. Isso indica que o Al desses compoésitos
¢ insuficiente para formar filmes protetores de ¢xidos. O melhoramento na resisténcia 3 -

oxidagdo no sistema Nb-AI-Ni é favorecido pela segregacdo da fase AINDNI junto ao
filme de alumina;

- Em atmosfera oxidante, a temperatura de 900 °C pode ser considerada como critica para
ambas as ligas eutéticas solidificadas direcionalmente. Acima dessa temperatura, a taxa
de oxidagdo ¢ muito elevada e a degradacdo dos compdsitos € mais acentuada. Em
atmosfera de argbénio, ambas as ligas apresentam alto grau de estabilidade

microestrutural, inclusive apés exposigdes de tempo de até 96 horas, em 1.200°C.
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5.2 Sugestdes para Trabalhos Futuros

A analise dos resultados deste trabalho permite identificar varios estudos que poderdo

aprofundar o conhecimento sobre as ligas dos sistemas Nb-Al e Nb-Al-Ni e dentre os quais podem

ser citados:

a. Aprofundar os estudos a respeito das propriedades mecanicas em temperaturas acima de
1.000 °C;

b. Avaliar a tenacidade 4 fratura de ligas nos sistemas Nb-Al e Nb-AL-Ni em altas

temperaturas através de técnicas de indentagéio;

c. Aprofundar os estudos a respeito da solubilidade de Ni nas fases AlLNDb e Nb,Al ¢ da

extensdo da fase AINbNi em diferentes isotermas;

d. Avaliar a influéncia da adi¢io de outros elementos na microestrutura da liga eutética

AlL;Nb-Nb,Al, porém fora do limite de solubilidade das fases Al Nb e Nb,Al;

e. Solidificagho répida das ligas eutéticas binaria e terndria, procurando avaliar a reacio

eutética em condi¢Ges distantes do equilibrio;

f. Avaliar os mecanismos de crescimento cooperativo durante o crescimento da liga

eutética terndria AL Nb-Nb,AI-AINbNi.
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