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Resumo:

FERRANDINI, Peterson L. Contribuico ao Estudo da Microestrutura, Comportamentio
Mecanico € Estrutura de Defeitos Cristalinos do Composto Intermetélico NbyAl
Campinas, Faculdade de Engenharia Mecénica, Universidade Estadual de Campinas,
2002. Tese (Doutorado).

Os compostos intermetalicos podem exibir combinagio interessante de caracteristicas, o
que os torna uma alternativa na obienglio de materials estruturais para operagho em altas
temperaturas. Dentre tais compostos destaca-se o NbAl também denominado de fase o. Tal
composto exibe comportamento mecénico peculiar, envolvendo alta fragilidade a temperatura
ambiente e resisténcia mecénica muito elevada em altas temperaturas. O presente trabalho
objetivou estudar a microestrutura, o comportamento mecdnico e a estrutura de defeitos
cristalinos do NbyAlL Inicialmente, ligas Nb-Al foram preparadas através de fusdo a arco. As ligas
obtidas foram adicionados os elementos Ni, Si, Ti, Mo, V e Zr em quantidades varidveis. A
andlise microestrutural procurou estabelecer o efeito dessas adigdes na modificagio da estrutura
cristalina do NbAl, na formagiio de precipitados e no comportamento mecénico, quantificado
através de ensaios de dureza, e tenacidade a fratura. Em seguida foi investigado o efeito da
variacdo dos teores de Nb e Al na estrutura desse composto, avaliados através de ensaios de
difracdo de raios X e microscopia eletrbnica de varredura. Nessa etapa também procurou-se
estabelecer o efeito da taxa de solidificagfo sobre a microestrutura. O comportamento mecinico
do composto NbaAl foi estudado através de medidas de dureza em altas temperaturas. A estrutura
de defeitos cristalinos foi estudada por microscopia eletrnica de transmissdo. Os resultados
obtidos indicam que a adi¢iio de outros elementos ao NbyAl ndo modificou sua estrutura
cristalina ou seu comportamento mecdnico, formando apenas precipitados, indicando alta
estabilidade de seu arranjo atdmico. O aumento da quantidade de aluminio nesse composto
acarretou na modificacdo de seus pardmetros de rede. Constatou-se que o composio NbpAl ndo
apresenta transi¢ao fragil/duactil entre a temperatura ambiente e 800 °C. Finalmente, a andlise de
sua estrutura cristalina revelou a presenca de falhas de empilhamento e a auséncia de
discordéancias ou de sinais de sua movimentagio, o que explicaria sua alta fragilidade.

Palavras-chave: Intermetdlicos; Nb,Al; microestrutura; propriedades mecanicas.



Abstract:

FERRANDINI, Peterson L. A Contribution to the Study of Microstructure, Mechanical
Behaviour and Crystalline Defects of the Intermetallic Compound Nb;Al. Campinas, Faculdade

de Engenharia Mecénica, Universidade estadual de Campinas, 2002. 127p. Tese (Doutorado).

The intermetallic compounds usually exhibit interesting features, which make them
candidate materials to be used for the manufacturing of mechanical components to operate at
high temperatures. An intermetallic compound which attracts attention for research is Nb,Al, also
known as the o phase. Such a compound presents a very particular mechanical behaviour,
showing low fracture toughness at room temperature and remarkable strength at high
temperatures. The purpose of this work was to study the microstructure, the mechanical
behaviour and the crystalline defects structure of NbyAl. Firstly, samples of Nb-Al alloys were
arc melted. Afterwards Nb-Al alloys were alloyed with the following elements: Ni, 8i, Ti, Mo, V
and Zr, each one at several levels. The effects of these additions on the crystalline structure of
Nb»Al, on the precipitation of other phases and on the mechanical properties were investigated.
Mechanical properties were evaluated by means of hardness and fracture toughness tests. The
influence of the variation of niobium and alwminium contents on the microstructure of this
compound was evaluated utilizing X-ray diffraction and scanning electron microscopy. It was
also investigated the effect of the heat extraction rate on the microstructure of the alloys. Vickers
indentations were used to study the mechanical behaviour of the NbsAl compound at high
temperatures and a transmission electron microscopy study of the crystalline defects was also
done. The results show that the alloying elements do not cause any change neither to the
crystalline structure, nor to the mechanical behaviour of the NbyAl. The only effect of the
alloying elements was to form precipitates, which shows the remarkable stability of the structure.
The increase of the aluminium content causes changes in the lattice parameters. It was verified
that the Nb,Al compound does not show a brittle to ductile transition between room temperature
and 800 °C. Finally, the crystalline structure presents considerable amount of stacking faults as
well as it was not found any sign of dislocations and dislocations motion, which explains the
highly brittle behaviour of the material.

Key-words: Intermetallics; Nb>Al; microstructure; mechanical properties.
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Planos atdmicos junto a interface entre lamelas das fases NbAl e ALNb,
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correspondente ao eixo de zona [212].

Figura 443 Tmagens exibindo alta densidade de fallas, segundo eixo de zona [212]. 97

Figura4.44 Estrutura da fase NbyAl livre de defeitos cristalinos. 97

vii



Lista de tabelas

Tabela 2.1
Tabela 3.1
Tabela 3.2
Tabela 3.3

Tabela 3.4
Tabela 4.1
Tabela 4.2

Tabela 4.3

Tabela 4.4

Tabela 4.5

Tabela 4.6
Tabela 4.7
Tabela 4.8

Estruturas cristalinas dos intermetélicos presentes no sistema Nb-AL
Solucdes empregadas na decapagem dos materiais [Trivefio Rios, 2001].
Grau de pureza dos materiais utilizados.

Teores das adicdes de elementos de liga feitas ao Nb,Al, em porcentagem em
atomos.

Composigio do reagente utilizado na analise microestrutural.
Tenacidade 4 fratura das amostras que receberam adigdes de Ni, Ti e Si.
Microdureza Vickers em Kgf/mm2 das amostras que receberam adigdes de

elementos de liga

Composicdes, obtidas por fluorescéncia de raios X, das amostras 29 a 36,
utilizadas na identificagio e determinagdo dos pardmetros de rede.
Composicdes estequiométricas € encontradas por EDS, em porcentagens
atdbmicas, das fases presentes nas amostras.

Teores de aluminio das amostras utilizadas no estudo das secg0es transversais
em diferentes pontos dos lingotes (%oat).
Tamanhos de griio calculados a partir dos difratogramas de raios X.

Valores dos pardmetros de rede a e ¢ em A.

Distancias interatdmicas na fase c-NbyAl

viii

5%

59

78

81
81
83



Lista de simbolos

A,B  Atomos dos elementos A e B.

AB Compostos intermetalicos formados pelos elementos A e B na proporgao 1:1.
AB, Compostos intermetélicos formados pelos elementos A e B, na propor¢io 2:1.
E Médulo de elasticidade (GPa)

HV Dureza ou microdureza Vickers {(GPa)

K Camada eletrénica K.

Kie Tenacidade 4 fratura. (MPa.m'?)

L Faixas verticais de hexdgonos representando posicdes atdmicas no plano Z=0.
L Camada eletrdnica L.

L Valor médio das duas diagonais de uma impressio Vickers (um)

L Fileira L de hexdgonos especifica, retirada para criar uma faltha.

M Camada eletrdnica M.

P Carga utilizada para obter uma impressdo Vickers (gf).

Faixas verticais de hexdgonos representando posi¢des atdmicas no plano Z=1/2.

R Fileira R de hexagonos especifica, retirada para criar uma falha.
T Temperatura critica de ordenamento

Ts Temperatura de fusio

Z Numero atémico.

a Base da célula cristalina (A).

a Comprimento de meia diagonal de uma impressdo Vickers (um).
b Vetor de Burgers de uma discordéancia.

¢ Altura da célula cristalina (A).

1X



244

Comprimente de meia trinca gerada por uma impressdo Vickers (um).
Espacamento interplanar na célula cristalina (A).

Indicacio do efeito da falha de sequencia no cristal

Vetor representativo de uma falha na estrutura da fase sigma.

Deslocamento provocado na rede devido a criagBo de uma falha no plano Z=0.

Deslocamento provocado na rede pela retirada de uma fileira R’ de hexdgonos (7=1/2).

Deslocamento provocado na rede pela retiradade p’ e R,

Deslocamento provocado na rede pela retirada de p’.

Comprimento de meia trinca gerada por uma impresséo Vickers (mﬁ).

Fileiras verticais de pares de tridngulos formados por posi¢Ges atdmicas nos planos
7=1/2 e Z=0.

Fileira p de pares tridngulos especifica, retirada para criar uma falha.

Constante utilizada na Lei de Moseley

Comprimento de onda (A).

Angulo de incidéncia de um feixe de raios X em um cristal (°).

Fase sigma

Médule do deslocamento que ocorre nos planos Z=0 e Z=1/2 para acomodar uma falha

no cristal



Capitulo 1

Introducio

1.1. Consideracdes iniciais

As temperaturas de trabalho de propulsores aeronduticos e equipamentos para a geragdo
de energia em geral, sdo bastante elevadas, o que leva seus componentes a operar sob condi¢des
bastante severas e agressivas. E fato conhecido que o aumento da eficiéncia dessas méquinas
térmicas esta intimamente relacionado com acréscimos em sua temperatura de operagéo, que por
sua vez, € limitada pelos materiais empregados na fabricacdo desses componentes [Fleischer,
1989]. Atualmente, os principais materiais utilizados na fabricacdo de componentes criticos
(aqueles que recebem solicitagdes mecanicas considerdveis sob altas temperaturas) dessas
méquinas sdo as superligas & base de niquel. Um exame da evolugdo das maquinas térmicas
construidas com essas superligas indica que acréscimos na temperatura de operagfio sdo pouco
provaveis, ja& que existe um fator limitador, representado pela temperatura de fusdo do niquel
(1.453 °C). Além disso, a principal fase responsavel pelo aumento de resisténcia mecénica nessas
superligas é o composto intermetélico Niz(Al, X), que exibe temperatura de fuséo inferior a do

niquel [Anton et al., 1989].

Dessa maneira, torna-se evidente que o desenvolvimento desses equipamentos passa
obrigatoriamente pela obtengdo de materiais com melhor relagdo peso/resisténcia, elevada
resisténcia & fluéncia, boa resisténcia a oxidagdo e, principalmente, materiais que mantenham

suas propriedades mecénicas em altas temperaturas [Wadsworth, 1989].



Como possiveis alternativas ao uso das superligas & base de niquel tem-se os metais
refratarios, os materiais cerdmicos, alguns tipos de materiais compositos € 0s compostos
intermetalicos. Os metais refratarios tém como principal deficiéncia sua baixa resisténcia a
oxidag@o. No caso dos materiais cerdmicos, apesar de apresentarem 6tima estabilidade térmica e
quimica, existem poucas evidéncias de que venham a apresentar tenacidade & fratura
suficientemente alta para suportar carregamentos dindmicos [Anton et al., 1989]. No tocante aos
materiais compdsitos, sua grande limitagdo ¢ devida &s reacdes interfaciais que podem ocorrer

entre suas fases constituintes.

Com relagdo aos compostos intermetélicos, atualmente observa-se que parcela
significativa dos esfor¢os despendidos no desenvolvimento de materiais estruturais para operagio
em temperaturas elevadas sio direcionados a essa classe de compostos. O termo composto
intermetélico estd associado a uma ampla classe de fases e compostos que possuem estrutura
cristalina diferente daquela dos metais constituintes. Apesar de estarem presentes em intimeras
aplicagdes ha muito tempo, desde que se iniciou a pratica metaltrgica com o desenvolvimento da
metalurgia fisica, apenas recentemente esse compostos passaram a ser objeto de pesquisa
cientifica de maneira intensiva. Os compostos intermetdlicos sdo0 uma classe particular de
materiais metalicos, que por sua vez exibem comportamento mecanico também particular. Tal
comportamento pode ser sintetizado na baixissima ductilidade a temperatura ambiente e portanto,
baixissima tenacidade. Em temperaturas elevadas, esses compostos apresentam maior tenacidade,
maior tenacidade 2 fratura e tendéncia de aumento da resisténcia mecénica. O que determina essa
particularidade do comportamento mecanico dos compostos intermetdlicos é exatamente sua
estrutura cristalina ordenada de longo alcance [Liu, 1990]. Sabe-se também que a intensa
interacdo entre seus 4tomos é um dos fatores que explicam a alta resisténcia mecanica em
temperaturas elevadas. Em baixas temperaturas, dependendo do sistema considerado, as causas
para a baixa ductilidade desses materiais sdo varias, como por exemplo, o insuficiente nimero de
sistemas de escorregamento, fragilidade de contornos de gréo, deslizamento cruzado limitado ¢ a

limitag4o do movimento de discordancias por impurezas [Kumar, 1990].

Ao se analisar a utilizaco dos compostos intermetalicos constata-se que existem diversos

campos onde esses materiais estdo presentes. Uma andlise superficial indica algumas aplicacdes,



que podem sintetizar a evolugo desses compostos. Um dos primeiros empregos industriais desse
tipo de material estava relacionado a propriedades magnéticas de ligas do sistema Fe-Si-Al. Em
seguida, hd aproximadamente 5 décadas, ocorreu o desenvolvimento e uso de materiais
supercondutores na constru¢ido de magnetos de alto desempenho. Mais recentemente, uma outra
aplicacdo importante desses materiais estava associada & obtenc¢fo de ligas com memoria de
forma utilizando transformagdes de fase martensiticas. Finalmente, outra utilizagio de grande
importancia industrial refere-se a obtengdo de compostos semicondutores aplicados em

dispositivos € equipamentos eletrdnicos.

Ainda sobre a utilizagdo dos compostos intermetalicos em altas temperaturas como
elementos estruturais, atualmente sua utiliza¢do € limitada devido a sua alta fragilidade em baixas
temperaturas. Porém, ao se observar que tais materiais sfo usados com sucesso como fases
endurecedoras em ligas convencionais, torna-se evidente que o emprego de compostos
intermetalicos como materiais estruturais em altas temperaturas € possivel, desde que alguns
problemas sejam contornados. Um exemplo desse fato so os aluminetos de titdnio. Caso similar
refere-se ao desenvolvimento do alumineto de niquel, NizAl, que € a fase responsavel pelo

aumento de resisténcia nas superligas de niquel.

Através de uma revisdo da literatura € possivel constatar que um numero elevado de
sistemas metalicos sdo, atualmente, sistematicamente investigados em busca de compostos
intermetalicos com caracteristicas estruturais interessantes para uso em altas temperaturas e um
deles € o sistema Nb-Al. O sistema Nb-Al apresenta trés fases intermediérias: os compostos
NbsAl, AzNb e NbyAl. Enquanto os compostos Al3Nb e NbsAl foram e sdo investigados com o
objetivo de se desenvolver materiais estruturais [Erickson, 1992; Menon, 1992; Passa, 1996], o
composto NbyAl, denominado fase sigma, nfo foi alvo de grande ntimero de trabalhos. A fase
sigma foi muito mais estudada na composi¢éo FeCr em fun¢do de suas caracteristicas deletérias
quando precipitada em alguns acos. Porém, uma analise cuidadosa mostra que apesar desse
composto ser muito fragil a temperatura ambiente, ele exibe comportamento mecanico
extremamente interessante em altas temperaturas, que pode ser sintetizado por resisténcia
mecédnica ¢ dureza extremamente elevadas. Certamente, a ocorréncia desse fendmeno esta

associada a transi¢bes do tipo fragil-ductil, entretanto, para esse composto em particular, a



literatura néo apresenta dados em abundancia sobre os mecanismos envolvidos nessas mudangcas

de comportamento.
1.2. Objetivos do presente trabalho

Considerando-se as propriedades mecénicas do composto intermetalico NbyAl dos pontos
de vista microscopico e macroscopico, pode-se concluir que esse material exibe potencial para
substituir as ligas de niquel empregadas como material estrutural em altas temperaturas. Assim
sendo, o presente trabalho tem como objetivo principal avaliar, dos pontos de vista micro e
macroscopico, o composto intermetalico NbyAl. Tal objetivo serd alcancado mediante a

realizac8o das seguintes etapas:

a. Preparagdo de ligas do sistema Nb-Al, incluindo elementos de liga, em uma extensa faixa
de composi¢des utilizando-se forno de fusio por arco voltaico;
b. Avaliacdo do efeito de adi¢des dos elementos de liga Ni, Ti, Si, Mo, V ¢ Zr na

microestrutura e propriedades do composto intermetalico Nb,Al;

¢. Avaliagdo do efeito do teor de aluminio na microestrutura do composto intermetalico
szAI;

d. Avaliagio da presenca e caracteristicas de defeitos estruturais do composto intermetalico
szAl;

e. Avaliacdo da aplicagio da técnica de ensaio de dureza em alta temperatura como forma de

caracterizar mecanicamente o composto intermetalico Nb,Al.



Capitulo 2

Revisio Bibliografica

2.1. Introducio aos compostos intermetalicos

A despeito de existir intensa pesquisa envolvendo compostos intermetalicos, os egipcios,
ha 4.500 anos ja utilizavam o composto CuzAs no recobrimento de pegas de bronze [Sauthoff,
1989]. Atualmente, a motivagdo principal em se investigar os compostos intermetalicos esta
associada ao potencial que esses materiais exibem como elementos estruturais para operagao em
altas temperaturas. Hoje, quando se avalia os materiais estruturais utilizados em temperaturas
clevadas constata-se a existéncia de alguns compostos intermetalicos desempenhando tais
funcdes, porém esses compostos ainda ndo podem substituir com vantagens as superligas a base

de niquel [Yamaguchi, 2000].

Nas ligas metalicas desordenadas, em que se solubilizam dois ou mais elementos, ocorre a
substitui¢do do dtomo de um elemento por outro, em largas faixas de composi¢éo, enquanto que
algumas vezes, para certas concentracdes se desenvolve nova estrutura, ordenada, onde as
posicBes atomicas s30 ocupadas por 4tomos especificos. Esse tipo de arranjo € definido como um
super-reticulado. Em uma liga formada pelos elementos A e B por exemplo, o ordenamento
ocorre devido ao fato de as ligagBes A-B serem muito mais intensas que as ligagdes A-A e B-B.
Quando a energia de ordenammento ¢ baixa, a partir de certa temperatura, predomina a tendéncia
de aumento da entropia e a estrutura perde seu aspecto ordenado, dando origem a temperatura
critica de ordenamento T, acima da qual a estrutura € desordenada. Quando a energia de

ordenamento é elevada, o arranjo ordenado ¢ mantido até a temperatura de fusdo [Fleischer,



1989]. Em tal situagdo, pode-se dizer que a temperatura T, é mais alta que Tg. A figura 2.1 mostra

esquematicamente uma estrutura desordenada e uma estrutura ordenada.

(2) (b)

Figura 2.1. (a) estrutura cristalina desordenada e (b) estrutura cristalina ordenada.

Os compostos intermetalicos apresentam estruturas ordenadas sob a forma de virias
estruturas cristalinas. Dentre os fatores que governam tais estruturas podem ser listados o caréter
da ligag8o quimica, a diferenga de eletronegatividade entre os elementos constituintes, as bandas
de energia e concentracdo de elétrons e a relagfo entre os raios atémicos [Ferro, 1996]. Porém, €
importante observar que em um composto intermetalico as composicdes ndo seguem,
normalmente, as regras de valéncia quimica vélidas para outros compostos quimicos conhecidos,
e na formacdo das ligas metalicas em geral as ligacdes atdmicas tém um cardter bastante geral,

sendo muito mais dependentes do conjunto.

Ao se examinar a evolugfo do conhecimento sobre compostos intermetalicos para uso
estrutural, necessariamente deve-se citar os aluminetos de niquel. Tais compostos,
especificamente 0 NiAl e o Ni;Al, representam uma classe de material com grande possibilidade
de ser utilizada industrialmente em condi¢des de operagdo agressivas, envolvendo temperaturas

de trabalho elevadas. Os aluminetos de niquel caracterizam-se por exibir alta resisténcia



mecanica em altas temperaturas, baixa densidade e boa resisténcia a corrosio. Todavia, como €
comum aos compostos intermetélicos, a utilizagdo intensiva desses aluminetos ¢ muito

prejudicada pela baixa tenacidade a fratura em baixas temperaturas.

De acordo com a literatura, € possivel modificar o comportamento mecanico do NiAl,
principalmente seu comportamento fragil, pela adicio de elementos de liga. A adigdo de
pequenas quantidades de boro ao NiAl permite modificar seu comportamento mecénico, inibindo
as fraturas em contornos de grdo [George, 1990]. Entretanto, mesmo que a fratura intergranular
seja reduzida, tal adi¢8io néo resulta em aumento significativo de ductilidade. Provavelmente, a
fragilidade do NiAl estd associada a inexisténcia de um nimero suficiente de sistemas de
deslizamento em sua estrutura. De acordo com Darolia e co-autores [Darolia, 1989; Darolia,
1992], a fragilidade do NiAl pode ser reduzida através da adicdo de baixas quantidades dos
metais Fe, Mo ou Ga. Ainda assim, os resultados obtidos néo indicam um aumento significativo

de ductilidade.

Gracas 2 possibilidade de utilizagdio de compostos intermetalicos em aplicagdes
envolvendo altas temperaturas, grande parte das investigagbes cientificas atualmente
desenvolvidas sobre os mesmos estdo voltadas & compreenséo de seu comportamento mecanico.
Os compostos intermetalicos so bastante frageis a temperatura ambiente, apresentando baixos
valores de tenacidade  fratura. Entretanto, com o aumento da temperatura esses materiais podem
sofrer transicoes de comportamento, podendo exibir grande ductilidade em altas temperaturas. A
temperatura ambiente, ¢ comum encontrar-se valores de tenacidade & fratura da ordem de 2,0
MPa.m'?, porém, com o aumento da temperatura ¢ possivel obter ductilidade consideravel e,
conseqiientemente, elevagio nos valores de tenacidade 2 fratura [Ebrahimi, 1993]. Em relag@o a
determinacio da tenacidade & fratura de compostos intermetalicos, em fun¢do de sua natureza
extremamente fragil, é relativamente comum a utilizagdo do método da impressdo de dureza
Vickers, muito utilizado para materiais cerdmicos. E interessante observar que além do aumento
de ductilidade, esses compostos muitas vezes exibem também aumento da resisténcia mecénica

com o aumento da temperatura.



2.2. Sistema nidobio-aluminio

A figura 2.2 exibe o diagrama de fases do sistema Nb-Al [Massalski, 1990]. Em tal
diagrama observa-se que a temperatura de fusio do niébio é 2.469 °C e a do aluminio, 660,45 °C.
Nos extremos desse diagrama, junto as regides ricas em nidbio e ricas em aluminio, observa-se
que a temperatura ambiente o nidébio permite dissolver em torno de 6 % de aluminio em atomos,

enquanto o aluminio permite a solucfo de até 24 % de niébio em atomos.
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Figura 2.2. Diagrama de fases do sistema Nb-Al [Massalski, 1990].

Ao se aumentar a concentragdo de nidbio no aluminio, junto & composigdo de 25 %
ocorre a formagdo do composto AI;3Nb, um dos trés intermetalicos encontrados no sistema
Nb-AL O Al3Nb tem estrutura tetragonal de 8 4tomos por célula e suas designacdes, de acordo
com os varios sistemas de identificacdo de estruturas cristalinas podem ser vistas na tabela 2.1.

Outro intermetalico que o sistema Nb-Al apresenta é o NbsAl Esse composto tem estrutura



clibica, também de 8 atomos por célula e os detalhes sobre classificagéo e designagéo de sua
estrutura podem ser vistos novamente na tabela 2.1. Outro ponto importante a ser observado no
diagrama Nb-Al ¢ a presenca de uma reagdio eutética quando a composicéo ¢ aproximadamente

igual a 55 % em atomos de aluminio, formando a liga eutética Nb,Al-Al;Nb.

Tabela 2.1. Estruturas cristalinas dos intermetalicos presentes no sistema Nb-Al

Fase Estrutura Designagéo Simbolo Grupo Protétipo
cristalina Strukturbericht Pearson espacial
NbsAl cubico AlS cP8 Pm:n Cr;Si1
Nb,Al tetragonal D8 tP30 P4y/mnm oCrFe
Al;Nb tetragonal D02 tI8 4/mmm AlTi

O terceiro composto intermetalico do sistema Nb-Al ¢ o NbyAl, denominado de fase o,
também listado na tabela 2.1. Essa fase tem estrutura tetragonal tP30 cCrFe ou D8y e grupo
espacial P4,/mnm Sua estrutura cristalina ¢ bastante complexa, apresentando 30 atomos por
célula, semelhante a estrutura hexagonal compacta e, geralmente, é encontrada em sistemas que
envolvem metais de transicéo. A temperatura ambiente, a fase c-Nb,Al existe entre 31 € 34 % de

aluminio em 4tomos.
2.3. Aspectos cristalogrificos da fase ¢

A célula cristalina da fase o, quando analisada como uma estrutura hexagonal, exibe
alguns de seus dtomos deslocados do plano basal para posi¢des intermediarias entre as camadas,
resultando em maior empacotamento. Existem 5 posi¢des atdmicas ndo equivalentes na célula e o
arranjo permite 3 nimeros de coordenagdo: 12, 14 e 15. Usualmente o 4tomo de maior didmetro
ocupa as posi¢des de maior numero de coordenagdo e o atomo de menor didmetro ocupa as
posi¢des de menor nimero de coordenagdo, enquanto que ambos podem ocupar as posi¢des de
coordenacdo intermediéria. Existem excegBes & essa regra e a despeito de Niobio e Aluminio

terem o mesmo didmetro atdmico, o aluminio sempre ocupa as posi¢des de menor numero de




coordenagdo no NbyAl [Brown, 1961]. A figura 2.3 mostra a célula cristalina da fase ¢ em vista

espacial e sua projecgdo.
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Figura 2.3. Célula cristalina da fase o: (a) vista espacial [Nourbakhsh, 1992], (b) projecéo [001]
onde se observam as cinco posi¢Ses atdmicas ndo equivalentes [Daams, 1991].

E possivel representar a estrutura cristalina da fase ¢ através de seus planos atdmicos

paralelos ao plano (001). Nesse caso, as posi¢des centrais de cada atomo do plano Z=1/2 (figura
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2.3) podem ser unidas por linhas, de forma a produzir a rede mostrada na figura 2.4.a. Nessa
ilustragdo, o quadrado tracejado no canto superior esquerdo equivale a uma célula unitaria. Na
verdade, os hexagonos e tridngulos que formam a rede ndo séo regulares, pois para que a rede
corresponda exatamente a célula essas figuras geométricas devem ser levemente distorcidas. As
posi¢Bes atdmicas do plano Z=0 formam outra rede, vista na figura 2.4.b. A estrutura pode ser
dividida em faixas verticais que sdo as linhas mais grossas nas figuras 2.4.a € 2.4.b. As posi¢des
atdbmicas do plano Z=1/4 encontram-se muito proximas ao centro dos hexagonos e estdo

indicadas pelos pontos pretos.

As faixas verticais de hexagonos que aparecem na figura 2.4.a sdo denominadas R,
enquanto que as faixas verticais de hexagonos que aparecem na figura 2.4.b so denominadas L,
enquanto as fileiras verticais de pares de triangulos sdo denominadas p. Ao se sobrepor as figuras
2 4.3 e 2.4.b obtém-se a figura 2.5, que é uma representacdo detalhada da célula cristalina, vista
na figura 2.3. Ainda nas figuras 2.4 ¢ 2.5, ao se deslocar na diregdo x, sentido positivo, ao se
passar de uma faixa L para outra, contigua, observa-se que y varia positivamente (nas figuras 2.4
e 2.5 é representado pelo sinal +) e ao se passar de uma faixa R para outra, y varia negativamente
(sinal -). Por outro lado, quando existe uma coluna p entre as duas faixas essa variacdo se inverte.
Vé-se entdio que p nunca se sobrepde a p. Essas condigBes devem ser obedecidas para que as
relacSes de coordenagdo entre os 4tomos da célula sejam satisfeitas. Dessa maneira, ¢ possivel

esquematizar a estrutura da fase o conforme mostra a figura 2.6.

Na figura 2.4.a, ao se eliminar a coluna de hexdgonos indicada por R’, provoca-se 0

deslocamento de parte darede, fR,, gerando uma falha. Nessa ilustragéo, R indica que essa falha

ocorre junto ao plano Z=1/2. A notagdo O, no centro da figura 2.4.a corresponde a origem do
deslocamento. E oportuno observar que tal deslocamento nio altera o acoplamento das faixas
verticais no plano (001), assim como nesse contorno, os tipos de atomos mais proximos
continuam sendo os mesmos. Trés tipos de falhas podem ocorrer no plano (100), as quais estdo

indicadas na figura 2.4.a pelos indices Ry, R> e Rs.
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Figura 2.4. (a) Rede formada pela interligagdo das posi¢des atdmicas no plano Z=1/2, (b) rede
formada pela interligagdo das posi¢Ses atdmicas no plano Z=0. As posicSes atémicas localizadas
no plano Z=1/4 sio representadas pelos pontos pretos.



Figura 2.5. Sobreposicdo das figuras 2.4.ae 2.4.b gerando a projegdo (001) da estrutura da fase o,
sem a presenga de falhas

. p L - Lp L - L p L
R - R p R - B p R - R

Figura 2.6. Diagrama esquematico da estrutura da fase G.

A ocorréncia de uma falha fR, esta associada a remogdo de p’e R’ (figura 2.4.a), enquanto
que para ocorrer uma falha fR;, apenas p’ deve ser removido. O mesmo tipo de raciocinio pode

ser usado para o plano Z=0, mostrado na figura 2.4.b.



Ao se considerar uma falha em trés dimensbes, ¢ esperado que os vetores de

deslocamento em cada plano sejam iguais ao vetor da falha no cristal. Entretanto, isso ndio ocorre
na estrutura da fase o, pois os vetores de deslocamento nas camadas R e L nfio sio iguais, tanto

em dire¢do quanto em moédulo. Como exemplo, as magnitudes das falhas fR e fL, sdo

(¢/15)[720] e (a/15)[820], respectivamente, o que representa a diferenca de (a/15)[100] entre
dois planos R e L. Na figura 2.7, observa-se o arranjo resultante da sobreposi¢io de dois planos
Z=1/2 e Z=0 contendo falhas fR e fL,, respectivamente. A falha criada no plano (100) é
representada pela linha tracejada. As duas partes do cristal (a esquerda e a direita da linha
tracejada) sofreram deslocamento paralelo em relagdo ao plano (001) para poderem permanecer
unidas. A notagdo f;, sem as letras R e L refere-se 4 falha no cristal e n3o nos planos Z=0 ou

Z=1/2.

- 0 -
fi =35 115, 4,0]

Figura 2.7. A falha f| indicada pela linha tracejada ocorre no plano (100) da estrutura da fase o
(vista a partir do plano (001))
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Um diagrama de formagéo de uma falha f; ¢ mostrado na figura 2.8, onde os centros dos
atomos sdo representados por tragos verticais. Apos a eliminagéo das colunas L’, p* e R’, como
mostra a figura 2.8.a, a parte direita do cristal deve deslocar-se 4 esquerda. Entretanto, tal
deslocamento ndo ocorre a ndo ser que a coluna L seja estendida na dire¢do x em uma quantidade
2Af) e a coluna R seja contraida na mesma diregéo de uma quantidade 2Af;, como mostra a

figura 2.8.b. Esse rearranjo ocorre apenas nas imediagoes da falha.

z
i - 2[820] T—»x

- L
~R
-:i G -—l
fr, = 78 [720]
(a)
AT Al AT - g2[To0]
- ~ -
0 L =L
N N N
= H
Af) Af -AT, -AT;

(b)

Figura 2.8. (a) Diagrama ilustrativo de formacfo de uma falha do tipo f,", mostrando a situag&o
ap6s a retirada das colunas L’, p* e R” (eixo Y perpendicular ao plano do papel). (b) Diagrama
mostrando como a estrutura deve se ajustar nas imediagdes da falha para que a continuidade do
material possa ser mantida. A falha é produzida quando a porgéo direita do cristal é deslocada f1°

=(ae/30)[15 4 0].
O vetor representativo da falha no plano (100), que pode ser chamado de vetor da falha no

cristal, é dado por f1° = (ap/30)[15 4 0] ou, em outras palavras, a parte do cristal localizada a
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direita da falha € deslocada de f;” em relacio a parte esquerda, no plano da falha. Ao se comparar
a estrutura contendo uma falha, na figura 2.7, com a estrutura sem falha, na figura 2.5, é possivel
notar que a estrutura com falha sofreu pequena distorcio. Dessa maneira & possivel concluir que
as falhas do tipo f;° sHo de baixa energia. Os trés tipos de falhas abordados sio primarios e,
portanto, nenhum deles pode ser formado a partir da combinagdo dos outros dois. Entretanto, é

possivel ocorrer combinagdes, o que levaria ao aparecimento de vérios subtipos de falhas.
2.4 — Fases de Laves

Um grupo importante de compostos intermetalicos ¢ formado pelas fases de Laves. No
caso de sistemas bindrios, esse tipo de fase ocorre quando a relagdo entre os tamanhos atémicos
dos dois elementos varia entre 1 e 1,2. Em termos geométricos, o valor ideal para que ocorra a
fase de Laves ¢ quando a relagiio entre os atomos é igual a 1,225. Porém, uma analise de
compostos com esse tipo de fase revela valores bem menores que o valor ideal (desde 1,1) e
também, bem superiores a esse (até 1,6). A fase de Laves corresponde a estruturas compactas de
férmula aproximadamente igual a AB,. Dentre os compostos conhecidos que exibem fases de
Laves, trés tipos de estruturas cristalinas podem ser identificadas:

Ci4 = hP12 - MgZn;, estrutura hexagonal de seqiiéncia de empilhamento ABABAB;

Cis — cF24 - MgCu,, estrutura ctbica de seqiiéncia de empilhamento ABCABC;

Cs¢ — hP24 - MgNiy, estrutura hexagonal de seqiiéncia de empilhamento ABCABC.

A representacdo das células cristalinas das estruturas Cis, Cy5 e Cs6 s@o apresentadas na figura
2.9.

2.5 — Defeitos em Cristais

Um dos defeitos cristalinos mais importantes sio as discordancias, também denominadas
de imperfei¢des lineares. Esse tipo de defeito caracteriza-se pela existéncia em alguns locais da

estrutura cristalina, de um semiplano atdmico adicional. Uma discordancia ¢ caracterizada por

seu vetor de Burgers (b). Esse vetor ¢ utilizado para quantificar a distor¢3o que tal discordancia

causa a rede cristalina e representa a intensidade e direcio dessa distor¢3o.
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(a) (b)

(©)

Figura 2.9. Arranjo atdmico das estruturas (a) Cia, (b) Cis e (c) Cs. As posi¢Oes atdmicas néo
equivalentes de cada célula estdo identificadas por niimeros [Daams, 1991].

Quando uma discordéncia exibe vetor de Burgers igual a uma unidade do reticulado, ela €

designada como unitaria. O vetor de Burgers de uma discordancia € especificado por suas
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componentes nas trés dire¢Ges fundamentais. Assim, na deformacio plastica de um cristal de
estrutura CFC, o escorregamento ocorrera junto & diregéo [110]. Conseqiientemente, o vetor de

Burgers tem essa mesma diregéo e sua intensidade € equivalente a ¥ diagonal de uma face. Tal

vetor € representado por b =1/2[110].

E fato conhecido que a energia de deformagdo da rede cristalina provocada pela presenca
. A . . -2 . n .
de uma discordéncia completa é proporcional a }bl . Entretanto, caso essa discordincia seja

decomposta em duas discordéncias parciais, observa-se que a soma de suas respectivas energias
de deformacfo serd inferior & energia associada a discordéncia unitéria. Essas duas discordancias
normalmente recebem a designacio de discordéncias parciais de Shockley. A decomposicdo de
uma unitdria em duas parciais resulta na separagfio fisica das duas componentes, gerando uma
regido entre elas de descontinuidade na seqiiéncia de empilhamento de planos atdémicos, ou seja,
forma-se uma falha de empilhamento. Conforme consta da teoria basica de cristalografia, um
cristal CFC tem como seqiiéncia normal de empilhamento o arranjo ABCABC. Quando esse
arranjo ¢ interrompido por uma faltha de empilhamento, a seqiiéncia altera-se para ABCACABC.
Dessa maneira, a presen¢a de uma falha de empilhamento em uma estrutura CFC gera, de forma

localizada, uma regido de estrutura HC.

A distancia entre duas parciais de Shockley est4 associada ao balango entre a agdo de duas
forgas. A primeira dessas forcas resulta dos campos de tensfio dessas duas discordéncias, que
causa repulsdo mutua. A outra forga resulta da presenca da falha de empilhamento e tem carater
atrativo. Quando ndo existem outras fontes de tensdio na estrutura, a energia de uma falha de
empilhamento pode ser calculada. Essa energia ¢ determinada a partir da largura de equilibrio
entre as duas parciais, que por sua vez estd associada a forca que uma dessas discordancias

parciais exerce sobre a outra.
Uma parcial de Shockley pode ser definida como uma discordincia que tem b no plano

onde ocorre a falha de empithamento. Por outro lado, quando o vetor de Burgers, b, nfio se

encontra em tal plano, define-se a discordéncia como parcial de Frank. Como uma parcial apenas
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pode mover-se quando seu vetor de Burgers estiver no plano da falha, uma discordéncia parcial

de Shockley é mével, enquanto a de Frank € fixa. [Barret, 1980; Reed-Hill, 1994A].

Na literatura, aparentemente, existem informagles limitadas sobre estudos de defeitos
cristalinos na estrutura do NbyAl. Uma das poucas fontes de informagdes refere-se ao estudo de
Nourbakhsh et al. [Nourbakhsh, 1992]. Tal investigagdo trata de defeitos cristalinos na estrutura
desse composto, concluindo que a quantidade de discordéncias € limitada, bem como o numero
de sistemas de deslizamento resume-se a dois: (100)/[010] e (010)/[100]. Utilizando microscopia
eletrdnica de transmissdo, Nourbakhsh et al. [Nourbakhsh, 1992] observaram que as falhas de
empilhamento presentes na estrutura do NbyAl estdo associadas a discordancias, sugerindo que
algumas dessas falhas poderiam ser combina¢des de falhas de empilhamento e contornos de anti-
fases. A figura 2.10 mostra falhas que Nourbakhsh classificou como falhas de empilhamento

[Nourbakhsh, 1992].

Figura 2.10. Falhas de empilhamento na estrutura da fase 6-Nb,Al, de acordo com Nourbakhsh et

al. (a) quando g = (3§>0 ) as falhas sfo perfeitamente visiveis; (b) quando g = (001—1) as falhas sfo
praticamente invisiveis[Nourbakhsh, 1992].

Outra forma de avaliar a estrutura de defeitos do composto Nb,Al ¢ através do estudo de
compostos intermetdlicos com estruturas cristalinas = similares. Marcinkowski e Miller
[Marcinkowski, 1962], estudando o composto FeCr, precipitado em agos, que tem estrutura
cristalina igual & do NbyAl, constataram que essa fase ¢ € nucleada a partir de gréos de ferrita.
Nesse estudo, foi observado que a quantidade de falhas na estrutura era muito elevada. Em

fun¢io do mecanismo de formagdo dessas falhas, Marcinkowski e Miller denominaram as
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mesmas de falhas de seqiiéncia. Com relagdo a presenca de discordincias nessa estrutura,
constatou-se que a quantidade desse tipo de defeito é insignificante, o que poderia explicar, em
parte, a alta fragilidade deste tipo de composto. A figura 2.11 exibe falhas encontradas na
estrutura do FeCr. Marcinkowski e Miller também concluiram que a estrutura exibe apenas dois
sistemas de deslizamento. As poucas discordancias observadas nesse trabalho sfio fixas, ou
discordéncias parciais de Frank. Finalmente, uma avaliagdo dos trabalhos de Nourbakhsh e co-
autores [Nourbakhsh, 1992] e de Marcinkowski e Miller [Marcinkowski, 1962] mostra

concordancia entre os resultados obtidos.

Figura 2.11. Falhas na estrutura do composto intermetéalico FeCr obtidas através de microscopia
eletrénica de transmisséio[Marcinkowski, 1962].

2.6. Contornos de anti-fases

Dominios de antifases e contornos de antifases sdo caracteristicas microestruturais
exclusivas de estruturas ordenadas. Uma regifio ordenada de um cristal é denominada dominio e
seu maximo tamanho € determinado pelas dimensdes do cristal ou grio em que ele esta contido.
Em uma liga bindria AB, dentro de um dominio, cada 4tomo A tem como vizinho apenas atomos

B. Porém, no contorno desse dominio as posi¢des se invertem, ou seja, um atomo A serd vizinho
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de outro atomo A. Assim, pode-se afirmar que um contorno de antifase ¢ uma interface separando
dois cristais de mesma orientacio, deslocados um em relagdo ao outro. Usualmente, um gréo de
uma estrutura ordenada exibe diversos dominios e a diferenga entre griios e dominios pode ser
vista na figura 2.12. A regifio superior esquerda da ilustrago contém trés dominios, enquanto a
regifio inferior direita contém dois dominios. Propriedades interessantes de ligas ordenadas
podem estar relacionadas & presenca de dominios de antifases e contornos de antifases. Em ligas
ordenadas, a mobilidade de discordincias depende da estrutura de seus nicleos, que muitas vezes

estdo ligados a contornos de antifases.

Dominios

Grios
Cristalinos
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Aoson, A8
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X JoX o
(L Yol §
oeq’

Re L 1oL JeX
PO ®

O

e0®90 @

e°X
O

O
®
®
O

@
QQ
O
QO
&

%
O O

Contornd &
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de antifase

Figura 2.12. Arranjo atdmico ordenado exibindo dois gréos cristalinos contendo diversos
dominios de anti-fase e os respectivos contornos de antifases [Reed-Hill, 1994B].

Existem dois processos pelos quais os contornos de antifases e dominios de antifases s&o
formados. Tais processos consistem em transformagdes do tipo desordem/ordem e dissocia¢do de
discordancias. Em transformacdes desordem/ordem, que ocorrem durante um resfriamento, o
ordenamento ocorre em algum ponto do cristal, a partir da nucleag@o e posterior crescimento de

regides ordenadas, que se tornam dominios de antifases caso venham a se tocar. Ocorrendo a
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dissocia¢@o de discordancias, um contorno de antifases surge na forma de uma faixa estreita

ligando duas discordéncias parciais [Barret, 1980; Reed-Hill, 1994B; Sun, 1995].

2.7. Difusio Atomica e o efeito Kirkendall

Sabe-se que uma solucdo solida onde estio presentes dois tipos de atomos, quando
mantida em alta temperatura, as velocidades de movimentagio (velocidades de difusfo) de tais
atomos na rede cristalina sdo diferentes. Nesse caso, 0 4tomo do elemento com temperatura de
fusdo inferior desloca-se com maior velocidade. Kirkendall [Reed-Hill, 1994C] realizou
experimentos objetivando avaliar tal fendmeno de difusdo. Nesses estudos, duas barras de metais
puros com diferentes temperaturas de fusfio foram soldadas. Na regifo de juncdo dos metais,
foram adicionados fios de metais refratdrios insoltveis nos metais originais. Tais fios foram
empregados como referéncia da posi¢do inicial da jun¢do. Um diagrama de tal experimento &

mostrado na figura 2.13.

O conjunto constituido pelo par de metais soldado foi aquecido até altas temperaturas e
mantido aquecido por periodo de tempo suficiente para que a difusio atdmica dos metais se
efetivasse. Apés tal experimento, a analise do par de difusdo revelou que a juncdo havia se
movimentado em relacdo a posicio inicial. Constatou-se que a difus@io do elemento de menor
ponto de fusdo em diregéio ao elemento de maior ponto de fusio foi mais intensa que o contrario.
A figura 2.14 mostra a montagem de Kirkendall, incluindo a nova posicdo dos fios de referéncia.
Observa-se que apés o experimento de difusio, a junco deslocou-se de uma distdncia x em

relacdo ao local original.

Metal B Metal A
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Figura 2.13. Experimento de difus&o atémica de Kirkendall [Reed-Hill, 1994C].
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Outra constatacdo vinda do experimento é a formac8io de vazios ou poros junto & regido
com metal de menor ponto de fusdo, ou seja, essa regifo perde massa ao longo do experimento.
Isso se deve a maior velocidade de difusfio dos atomos do elemento de menor ponto de fusdo
dentro da rede, criando um fluxo atdmico desigual em uma das diregdes no par de difuséo.
Consegiientemente, como esse fluxo atémico ¢ diferente, observa-se também a geracdo de

tens®es residuais no conjunto.

Metal A Metal B Metal A Metal B
Referéncia Jungéio Posicfo ‘ Posicdo
\ de solda inicial da final da
jungdo Jjungao
i
X
(@ (b)

Figura 2.14. (a) Conjunto no inicio do experimento de Kirkendall, (b) conjunto apds o mesmo
experimento.

2.8. Caracterizacio mecinica de compostos intermetalicos

E evidente que quando se realiza um trabalho de pesquisa visando desenvolver materiais
estruturais, torna-se necessario determinar propriedades mecénicas em condigdes especificas. As
propriedades mecénicas mais comumente determinadas sdo resisténcia & tracfo, resisténcia a
compressio, tenacidade, tenacidade & fratura e dureza. A dureza pode ser considerada como um
parametro parcial ou incompleto na caracterizaggo de um material, j4 que o mesmo material, em
diferentes condicGes, por exemplo, apresentando maior ou menor tenacidade, maior ou menor
tenacidade a fratura, maior ou menor resisténcia, pode apresentar os mesmos valores de dureza.
Isso se deve ao fato de a dureza nfio ser exatamente uma propriedade mecanica, mas o resultado
da interacdio de um conjunto de propriedades. Esse fato que poderia ser visto como negativo sob
determinada 6tica, é extremamente positivo. Realizando-se um ensaio de dureza pode-se estimar
ndio apenas a resisténcia mecénica de um material, mas também, em alguns casos, sua tenacidade

3 fratura.
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A determinagfo das propriedades citadas envolve o emprego de corpos de prova com
geometria especifica, além de condigdes experimentais muito bem determinadas. Por outro lado,
um ensaio para caracterizar a dureza de um material requer apenas que o corpo de prova tenha
uma superficie plana. Essa informagio leva a crer que se ensaios mecanicos como de tragdo e
compressdo pudessem ser substituidos por ensaios de dureza, a caracterizagdo de materiais
estruturais seria razoavelmente simples e, portanto, mais rapida e com custo operacional inferior.
Infelizmente, excetuando-se o ensaio para determinagio da tenacidade & fratura de materiais
frageis, o ensaio de dureza ainda nfo substitui os outros ensaios. Entretanto, a partir de medidas
de dureza € possivel fazer importantes estimativas, que representam economia de tempo e menor

custo.

Conforme citado anteriormente, o comportamento mecanico de alguns compostos
intermetalicos € bastante complexo. Ao se efetuar a caracterizacdo mecénica de tais materiais &
prudente estabelecer alguns conceitos fundamentais, os quais incluem a definicdo da dureza, da
tenacidade, da tenacidade "4 fratura e- de técnicas normalmente empregadas em suas

determinacgdes.

A dureza nfio € uma propriedade mecanica tio bem definida como outras, pois depende
das condi¢Ges de analise. A dureza pode significar, por exemplo, a resisténcia que um material
apresenta a penetragdo de um corpo estranho ou a resisténcia que um material apresenta a ser
riscado por outro. Isso significa que quando se mede a dureza de um material através de um
ensaio de impressdo ndo se estd determinando uma propriedade mecéanica tinica, mas sim um
conjunto de propriedades [ASTM E 140].

Um das técnicas existentes para se medir dureza € o ensaio Vickers. Nesse ensaio, cargas
entre 1,0 kgf' e 120 kgf sdo utilizadas na aplicacdo de um penetrador em forma de pirdmide sobre
a superficie de um corpo de prova. Em alguns casos, entretanto, cargas inferiores a 1,0 kgf podem
ser utilizadas. Nesse caso, tal procedimento é denominado de ensaio de microdureza Vickers.
Nos ensaios de microdureza, 4 medida que as cargas sdo pequenas, as impressdes resultantes tém
dimensdes inferiores as do ensaio de dureza com cargas maiores. Portanto, os corpos de prova a

serem empregados necessitam apresentar superficie com melhor acabamento, bem como a
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determinacio das dimensdes da impressdio deve ser realizada com maior precisdo. O valor de
dureza Vickers € calculado a partir da rela¢o entre a carga utilizada para produzir a impressdo €
as dimensdes da impressdo obtida. Tal valor € calculado utilizando-se a expresséo:

_ 2Psen(8/2) 1854P
= e

HV 3
L r

(2.2)

onde P ¢ a carga utilizada em gf e L € a média das duas diagonais da impresséo, em pm.

Tenacidade € um conceito que a despeito de ser bastante utilizado, nfio € facilmente
definivel. Pode-se afirmar que a tenacidade de um material é sua capacidade de absorver energia
durante um processo de deformag8o plastica. Existem dois pardmetros normalmente utilizados
para quantiﬁcai' tenacidade: (a) a 4rea sob a curva tensdo x deformac@o obtida em um ensaio de
tracdio ou (b) a energia absorvida em um ensaio de impacto. Nos dois casos, € possivel concluir
que a tenacidade sera tanto maior quanto mais favorédvel for a combinagdo de resisténcia e
ductilidade do material em questdo. Alta tenacidade estd intimamente ligada a capacidade de
deformagcgio plastica do material, mas em geral, um material que exibe grande ductilidade também
exibe baixa resisténcia. Ao se deformar um material que exibe baixa resisténcia, a carga
necessaria é baixa e, portanto, a energia envolvida no processo também serd pequena. Como
exemplo ilustrativo pode-se utilizar a deformagéo pléstica de dois materiais com comportamentos
distintos: o chumbo e um material cerdmico como a alumina. Enquanto o chumbo ¢ altamente
ductil, a alumina exibe elevada resisténcia mecénica e tem um comportamento altamente fragil.
Ao ser solicitada mecanicamente através de um ensaio de tragdo, a alumina exigira elevada carga
para se romper, porém, uma vez atingido seu limite de resisténcia esse material se rompera sem
apresentar nenhuma deformagio plastica. Tal avaliagdo leva & concluséo que a alumina exibe
baixa absor¢dio de energia durante o processo e, portanto, baixa tenacidade. Por outro lado, um
metal como o chumbo, ao ser solicitado mecanicamente apresentard grande deformagéo plastica,
porém, sem apresentar elevada resisténcia a tal deformagio. Assim, apesar de exibir alta
ductilidade, sua absor¢io de energia nfo sera elevada, o que também implica em baixa
tenacidade. Dessa comparagéo € possivel observar que elevados valores de tenacidade apenas sdo
obtidos quando o material exibe alta resisténcia mecénica combinada a certa capacidade de

deformagio pléstica.
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Um meétodo grosseiro para se estimar a tenacidade de um determinado material &
temperatura ambiente € o ensaio Chisel. Nesse método, utilizam-se choques com uma ferramenta
de aco para uma estimativa inicial, classificando o material numa escala de 0 a 3. Se o material se
quebra simplesmente pelas tensdes de solidifica¢do ou com um toque de um martelo leve (160 g),
ele ¢ classificado como “0”. Se o material tem que receber varios golpes de um martelo leve para
se quebrar, ele € classificado como “1”. Se o material tem que receber vérios golpes de um
martelo pesado (729 g) para se romper, ele € classificado como ”2”. Se o material no se quebra,
nem mesmo recebendo varios golpes do martelo pesado ele é classificado como “3” [Fleischer,
1991].

A tenacidade a fratura € uma propriedade intimamente associada aos materiais estruturais.
Supondo-se que um componente possui uma falha geomeétrica como uma trinca e estid sendo
solicitado por uma tens&o mecénica, pode-se afirmar que na regifio préxima a essa trinca a tensio
mecanica atuante serd intensificada, o que é resultado da conjugacdo de efeitos da tensdo aplicada
ao componente e da geometria da suposta trinca. Sabe-se que além do aumento do valor da tenséo
efetiva a que o material estd sujeito, cria-se um estado triplo de tensdo na regido junto 4 ponta da
trinca, condi¢do que inibe deformagéo plastica. Em uma situacdo extrema, essa intensificacdio de
tensdo pode levar o material a sofrer fratura fragil, o que pode significar ruptura catastréfica do
componente. Esse valor critico do fator de intensificacio de tensio ¢ denominado de tenacidade &
fratura do material. De acordo com Hertzberg [Hertzberg, 1996], um material pode ser solicitado
a tragdo, por exemplo, sob vérios niveis de tensdo, mas existira um valor de tenséo especifico que
provocard a deformacdo plastica desse material e outro, também especifico, que causara sua
ruptura. Esses dois niveis de tens&o sdo tradicionalmente denominados de limite de escoamento e
limite de resisténcia do material, respectivamente. Da mesma forma, se um componente €
solicitado mecanicamente por uma determinada tensdio e este exibe uma falha geométrica, tal
componente estara sujeito a um valor de intensificacio de tensAo. Dependendo da geometria da
falha existente e do nivel de tensdo aplicado, sera gerada uma intensificagio de tensio que
ocasionara a propagacdo instivel da falha, o que caracterizara uma fratura fragil. A esse nivel
critico de intensificacdo de tensdo que leva & fratura, denomina-se de tenacidade 3 fratura do
material. Concluindo, a tenacidade & fratura de um material representa a maxima resisténcia a

propagacfo de uma trinca.
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Uma forma eficiente de se determinar a tenacidade a fratura de um material € através do
método de impressdo de dureza Vickers. Quando uma impresséo de dureza € realizada em um
material metalico ductil, a deformagfo pléstica ocorre devido & movimentacéo de discordéncias,
em uma escala atdmica. Em um material fragil, a mesma impressdo de dureza se forma por
mecanismos distintos, que incluem a deformacfo plastica e a compactagdo da estrutura, ambos
em escala microscopica. Em ambos os casos ocorre a formagdo de uma zona de deformacéo

pléstica abaixo do penetrador.

Os mecanismos responsaveis pela formacdo dessa zona de deformagdo plastica em
materiais frageis nfo sfio completamente compreendidos, porém, sabe-se que em alguns casos
ocorre o movimento intenso de discordincias (MgO, Al,Os, SiC), escorregamentos causando
trincas intergranulares (ZnS) ou o escorregamento localizado (KCl, LiF) [Dietz, 1990]. A
deformacio plastica é acompanhada de deformagfo elastica da regifo que circunda a impresséo,
o que gera uma regido de deformagdo elastopléstica, que exibe tensOes paralelas a superficie da
amostra e paralelas & diregéo de penetragfo. Essas tensdes sdo responsaveis pela formagéo e pelo
crescimento da trinca. O estado de tensfo criado pelo penetrador € composto por duas parcelas:
uma reversivel e outra irreversivel ou residual. A parcela reversivel esta ligada ao processo de
penetragio e age fora da zona deformada plasticamente. Essa parcela pode gerar tanto tensdes de
compressdo como tensdes de tragdo. Mais importante para a configuragéo final da trinca € a
parcela irreversivel, ligada & zona de deformagfo plastica abaixo do penetrador e as forgas

residuais presentes apos retirada a carga.

A realizacio de uma impressdo de dureza em um material fragil pode resultar em dois
tipos de trincas: trincas diagonais e trincas laterais. As trincas laterais néio podem ser utilizadas na
determinacio da tenacidade a fratura e, portanto, ndo sero aqui discutidas. As trincas diagonais
sdo aquelas que se iniciam nos cantos da impresséo, produzindo uma falsa extenséo da diagonal
da impressdo. Essas trincas desenvolvem-se em diregdo perpendicular a superficie do material e
podem ser trincas de Palmqvist ou radiais. Uma trinca € definida como de Palmqvist quando duas
trincas pequenas sdo geradas nos dois cantos de uma diagonal da impresséo, de forma simétrica,
sem ocorrer a jungdo, formando dois semi-circulos no plano perpendicular & superficie de

impressdo. No caso de trincas radiais, a formacdo dessa falha gera um unico semi-circulo,
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também perpendicular a superficie de impressfio. A figura 2.15 mostra esquematicamente uma

trinca de Palmqvist e outra radial.

Na literatura ha uma série de investigagBes sobre a determinac#o da tenacidade 2 fratura a
partir do método de impressdo de dureza Vickers, utilizando a relagdio entre o tamanho das
diagonais de impress&o e o comprimento das trincas geradas [Li, 1989]. Existem modelos criados
especificamente para trincas de Palmqvist, modelos especificos para trincas radiais e modelos
universais, que podem ser utilizados para os dois tipos de trincas. Um dos métodos eficientes na
determinag@o da tenacidade 4 fratura de um material refere-se ao modelo de Blendell, dado pela

relacdo:
K, =0,0285HV 8 E04 03 Iog(8,4 -‘1) (2.3)
¢
onde K¢ € a tenacidade 4 fratura do material (MPa.m'?), HV € a dureza Vickers (GPa), E é o

modulo de elasticidade (GPa), ¢ é o comprimento de meia trinca gerada (um) e a € o

comprimento de meia diagonal da impress&o Vickers (um).
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Figura 2.15. Representacdio esquemaética de uma trinca de Palmqvist e de uma trinca radial
geradas por uma impressdo Vickers.
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Capitulo 3

Materiais e métodos

3.1. Elaboraciio das amostras

O primeiro passo na elaboragdo das amostras foi preparar os materiais utilizados na fusdo.
Alguns foram recebidos em pequenas particulas ou po, isentos de 6xidos, enquanto o aluminio, o
nidbio, o titdnio e o niquel foram recebidos em barras ou placas, que foram cortadas em pedagos
menores e decapados. Os reagentes quimicos utilizados no processo de decapagem podem ser

vistos na tabela 3.1. Os materiais utilizados eram todos de pureza comercial. A tabela 3.2 mostra

os graus de pureza dos elementos utilizados.

Tabela 3.1. Solucdes empregadas na decapagem dos materiais [Trivefio Rios, 2001].

Material Solucdo (em volume)
Niobio H,0, H,804, HNO;3, HF. (1:2:2:2)
Aluminio 10% NaOH
Niquel HNO; (1:1)
Titdnio 20% H,0, 40% HF, 40% HNG;

Tabela 3.2. Grau de pureza dos materiais utilizados.

| Elemento

Al | Nb

Ti

Si

Zr

Pureza (%)

99,97 199,99

799,84

99,97

99,95

99,00

99,70




O equipamento utilizado na fusdo e preparagdo das amostras é um forno a arco que consiste
basicamente de trés partes: bomba de vacuo, fonte de corrente continua e cimara de fusfo. A
bomba de vacuo € mecanica e atinge a pressio minima de aproximadamente 250 mbar (25 kPa).

A fonte de corrente continua fornece entre 5 A e 200 A e & operada por meio de um pedal. Os

detalhes da camara de fusdo podem ser observados na figura 3.1.

g Visor para
(a) i observacdo

Entrada do
sensor de
vdcuo

Entrada 1 movimen
da

bomba

de vicuo

i Cadinho ‘L - \
e N e 0 H N N
== fnradade i Saida de dgua ;
dgua |
Saida de agua i Entrada de dgua 53

(b)

Figura 3.1. Forno de fusfio a arco: (a) diagrama e (b) equipamento em operacio.
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Os materiais utilizados na fusdo eram colocados no forno na forma de pequenos pedagos. A
necessidade de se utilizar materiais nessa forma resulta do fato de as temperaturas de fuséo do
nidbio e do aluminio serem muito diferentes (Al — 660 °C; Nb —2.469 °C), o que faz com que, ao
se atingir a temperatura de fusfo do nidbio, ocorra alguma perda de aluminio por evaporagdo.
Quanto menores os pedacos de niébio, menor o tempo de aquecimento necessario para se garantir
fusdo completa e, portanto, menor a perda de aluminio por evaporagio. Outro fator que exigiu a
utilizacio de pequenos pedagos foi a necessidade de se obter massas precisas de cada um dos
componentes para que as amostras tivessem a composi¢do mais préxima possivel da composi¢ao

nominal. Todas as amostras utilizadas tinham massa nominal 10 g.

As porcentagens nominais das varias adigbes de elementos de liga utilizados esto na tabela
3.3. As massas foram medidas utilizando-se uma balanc¢a semi-analitica (de trés casas decimais) e
a diferenca entre os valores de massa calculados e aqueles efetivamente utilizados na fusdo foi
sempre menor que 0,003 g. Isso significa que o maior erro cometido na pesagem de aluminio foi

de 0,3% e para os elementos de liga adicionados o maior erro de pesagem esteve préximo a 5%.

Tabela 3.3. Teores das adi¢des de elementos de liga feitas ao NbyAl, em porcentagem em atomos.

Titénio 0,5 1,0 3,0 5,0

Niquel 0,5 1,0 3,0 5,0

Silicio 1,0 1,5 2,5 4,0
Molibdénio 0,5 1,0
Zircdnio 0,5 1,0
Vanadio 0,5 1,0

Para minimizar a perda de aluminio por evaporagio, ao se colocar a amostra no cadinho
para a fusdo, o aluminio sempre foi colocado primeiro, sendo entdo coberto pelo niébio,
possibilitando dessa maneira, ser aquecido de forma indireta e ndo diretamente a partir do arco
elétrico. Para garantir homogeneidade, ap6s a primeira fusfo, as amostras eram retiradas do
cadinho, trituradas e recolocadas no cadinho para uma nova fusdo. Antes de se triturar as
amostras elas eram pesadas para se quantificar a perda de aluminio e ao se recolocar o material

no cadinho para a refusio, a massa de aluminio evaporada era reposta. Dessa forma, a perda de




aluminio por evaporagio foi sempre menor que 0,5%. Para evitar contaminac@o dessas amostras
por outros elementos metalicos, antes de se colocar o material a ser fundido no cadinho, todas as
partes acessiveis do forno eram limpas com um lengo de papel embebido em acetona, assim
como as particulas maiores, depositadas no fundo do forno, eram retiradas com o auxilio de um
aspirador. A cada fusfio foi executado o procedimento de eliminagéo de oxigénio da cdmara, que
consiste em se fazer vacuo por cerca de 25 minutos e em seguida preencher a cidmara com
argbnio, fazendo novo vacuo por 5 minutos. Esse procedimento era repetido mais duas vezes, até

que finalmente a cAmara era preenchida com argénio e estava pronta para se elaborar a fuséo.

Foram preparados dois conjuntos distintos de amostras. No primeiro, essas amostras eram
constituidas apenas por nidbio e aluminio. No outro grupo, além dos elementos citados, foram
adicionados outros elementos de liga. Nas amostras do primeiro grupo, as quantidades de
aluminio e ni6bio foram variadas com o objetivo de avaliar o efeito da composi¢do nas
caracteristicas da fase . Essa variagio esteve limitada a valores préximos a faixa de composicdo
de existéncia da fase 6. As composi¢Ses nominais utilizadas foram as seguintes: Nb;;Aly,
NbgoAlz;, NbggAlz, NbgrAlss, NbgsAlss, NbgsAlss e NbgsAlzs.(valores em porcentagem em
atomos). Essas amostras foram designadas por seus teores nominais de aluminio, sendo entdo
chamadas de 29, 31, 32, etc.

3.2. Tratamento térmico

Todas as amostras utilizadas nesse trabalho receberam tratamento térmico para alivio das
tensdes de solidificagdo e também, com o objetivo de eliminar possiveis heterogeneidades de
composigdo. A temperatura utilizada foi sempre de 1.100°C. No caso das amostras utilizadas no
estudo da evolugdo microestrutural das secgdes longitudinais dos lingotes (item 4.3.2) utilizou-se
um tempo de tratamento igual a 24 horas, enquanto que para todas as outras amostras, o tempo de
tratamento foi de 40 horas. A temperatura foi controlada eletronicamente utilizando-se
termopares do tipo K. A figura 3.2 mostra o forno utilizado para a realizagdo dos tratamentos

térmicos.



Os tratamentos térmicos foram realizados em um forno resistivo, circular, contendo um
tubo de quartzo de comprimento préximo a 48 cm, didmetro interno igual a 16 mm e didmetro
externo igual 20 mm, com uma extremidade aberta e a outra fechada, que foi posicionado na
regifio central do forno. Esse tubo desempenha o papel de cAmara de vacuo, onde as amostras sdo

acondicionadas para o tratamento.

Como a liga se oxida muito facilmente, é necessério que o tratamento térmico seja feito sob
atmosfera inerte, o que levou 4 utilizagio de argdnio como atmosfera. Para a limpeza da cimara
adotou-se procedimento bastante similar aquele adotado na fusdo das amostras no forno a arco:
ap0s serem colocadas trés amostras no tubo ¢ deslocadas até a extremidade fechada do mesmo,
posicionada na regifio central do forno, a bomba de vacuo era acionada por 25 minutos. Em
seguida era realizada a lavagem da cémara com argdnio e novamente a bomba de vacuo era
acionada por aproximadamente 5 minutos. Essa operagdo era repetida por mais duas vezes e
entdo a cAmara era preenchida com argdnio e o sistema de aquecimento acionado. A figura 3.3
mostra o sistema de vacuo utilizado e a figura 3.4 mostra um lingote obtido apos tratamento

térmico.

Figura 3.2. Forno utilizado para tratamento térmico.
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Figura 3.3. Sistema de vécuo utilizado.

Figura 3.4. Lingote pronto para ser embutido e cortado, apos o tratamento térmico.

3.3. Corte dos lingotes para obtenc¢do das amostras

As técnicas utilizadas na caracterizaco da liga foram microscopia 6ptica, microscopia

eletrnica de varredura, microscopia eletrdnica de transmissfio, ensaios de dureza Vickers,
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difracdo de raios X e fluorescéncia de raios X. Todas essas técnicas exigem faces planas e para
tanto os lingotes tiveram que ser cortados. Todos os cortes foram realizados em um equipamento
BUEHLER, Isomet 2000, utilizando-se disco diamantado refrigerado com 4gua. Devido a grande
fragilidade da liga, os lingotes sempre tiveram que ser embutidos antes de serem cortados para
que ndo sofressem fratura durante a operagdo. Os embutimentos foram feitos em resina de

poliéster, de cura a frio.

3.4. Determinacfo da microdureza Vickers

Algumas amostras, depois de cortadas, lixadas e polidas foram submetidas a ensaios de
microdureza Vickers. Os ensaios de dureza foram sempre executados com as amostras
embutidas. Foi tomado o devido cuidado para que as impressdes de dureza realizadas néo
gerassem frincas e, portanto, pudessem resultar em valores confidveis. Dessa forma, na
determinaco da dureza foram utilizadas apenas cargas baixas, mais precisamente 50 gf e 100 gf.
O equipamento utilizado foi um durdmetro BUEHLER, modelo Micromet 2100, que permite
cargas entre 10 gf € 1.000 gf. Foram realizadas 6 medidas para cada valor dado e o tempo

adotado de aplicagéo da carga foi 10 segundos.

3.5. Determinacio da tenacidade a fratura

O método escolhido para a determinagio da tenacidade a fratura foi o da impresséo de
dureza Vickers. Assim como para os ensaios de dureza, os lingotes foram cortados lixados,
polidos e estavam embutidos quando ensaiados. Devido a grande quantidade de poros e trincas
encontrados no material, a quantidade de impressGes de dureza necessaria foi muito grande.
Normalmente eram necessérias entre 15 e 20 impressdes para cada medida considerada ideal. Em
alguns casos, apenas se obteve uma boa impressio ap6s 30 impressoes realizadas. O equipamento
utilizado para fazer as impressdes foi 0 mesmo utilizado nos ensaios de microdureza, com tempo
de aplicagdo da carga também de 10 segundos. Como na determinagio da tenacidade a fratura o
objetivo ¢é exatamente gerar trincas na amostra, foram usadas cargas mais altas; mais
precisamente 200, 500 e 1.000 gf. Os valores a serem apresentados a seguir referem-se 4 média

de no minimo 5 impressdes consideradas ideais. E interessante ressaltar que quando a trinca

35



gerada durante a impressio € considerada satisfatéria, os valores de tenacidade a fratura obtidos
séo independentes da carga utilizada, j4 que os mesmos sio obtidos com base na relacdo entre a

diagonal da impressdo de dureza e o comprimento da trinca.
3.6. Difracio de raios X

As medidas de difragdo de raios X foram realizadas em um difratdmetro de p6 da marca
PHILIPS modelo PW 1730/10, utilizando-se tubo de cobre, portanto com A = 1,5406 A. As
medidas foram feitas em intervalos de 0,02° ¢ o tempo de contagem foi de 2 segundos. Na
determinagdo dos parimetros de rede, assim como na identificacdio das fases presentes, as
amostras utilizadas para as medidas foram cortadas na dii:egéo longitudinal (em relagdio a
principal dire¢do de extragdo de calor), lixadas e polidas, como detalhado anteriormente. No
estudo da evolu¢do microestrutural das secgbes transversais, os lingotes foram embutidos em
resina de poliéster e desbastados por lixamento a partir do topo. Para garantir a planicidade das
superficies, os lingotes foram lixados em uma lixadeira automatica BUEHLER, modelo Phoenix
Beta. Os lingotes das amostras 29, 34 ¢ 36 foram desbastados até se atingir uma superficie 1,5
mm abaixo do topo dos mesmos, originando as secgdes 29-15, 34-15 e 36-15. Como das outras
vezes, as sec¢Oes foram lixadas até se chegar 4 lixa 1.200 e entdo polidas com suspensdo de
alumina 0,3 um. O procedimento foi repetido para se atingir as sec¢des localizadas 4,0 mm
abaixo do topo dos lingotes, originando-se as seccdes 29-40, 34-40 ¢ 36-40 e mais uma vez, até
se atingir as sec¢bes 6,5 mm abaixo do topo dos lingotes, originando as secgdes 29-65, 34-65 e
36-65. Cada uma dessas secgdes foi submetida a ensaio de difracéo de raios X e fotografada
através de microscopia eletronica de varredura, utilizando-se imagem de elétrons retroespalhados.
Deve-se aqui frisar o sentido que foi adotado para os termos seccdo longitudinal e sec¢do
transversal: como na operagdo de fusdo dos lingotes, a extracdo de calor ¢ mais intensa na dire¢fio
da parede do cadinho, pode-se supor que a solidificagdo, majoritariamente, se d4 na mesma
dire¢do, em sentido oposto. O termo secgio transversal se refere a direcdio de extracdo de calor e

ndo a geometria do lingote.



3.7.F uorescéncia de raios X

Algumas amostras tiveram suas composi¢des determinadas por espectrometria de
fluorescéncia de raios X. As amostras foram exatamente aquelas utilizadas para difracdo de raios
X e, portanto, foram cortadas e lixadas para se obter as superficies planas e lisas, necessarias &
realizacdo das medidas. Utilizou-se 0 método semi-quantitativo com parmetros fundamentais,
isto é, comparando-se as intensidades medidas com intensidades tedricas contidas em um banco
de dados do equipamento. Utilizou-se um equipamento da marca RIGAKU, modelo RIX 3100, e
sobre as condi¢des de operagdo, foram medidas a intensidade de raios X das linhas K do aluminio
difratadas com cristal de PET e linhas K do niébio, difratadas com cristal de LiF. O equipamento
permite utilizar varios porta amostras para fazer as medi¢des, com o que se altera a 4rea atingida

pelo feixe de raios X

3.8. Microscopia optica

A preparag@o das secgdes analisadas por microscopia optica se deu da seguinte forma: os
lingotes foram embutidos e cortados longitudinalmente, gerando as amostras. Estas foram lixadas
até se chegar a lixa de granulacdo 1.200. Apés o lixamento, as amostras foram polidas com
suspensdo de alumina 0,3 um e atacadas com reagente quimico para revela¢do da microestrutura.

A composicdo do reagente utilizado € vista na tabela 3.4.

Tabela 3.4. Composicdo do reagente utilizado na anélise microestrutural.
HF - 1 parte HNO; - 3 partes CH; CHOH COOH - 6 partes

(4cido fluoridrico) (4cido nitrico) (acido latico)

As amostras foram observadas e fotografadas utilizando-se um microscépio OLYMPUS,
modelo BX60M.

37




3.9 Microscopia eletrénica de varredura

O microscépio eletrénico de varredura foi utilizado na determina¢@o de composic¢io das
amostras, determinagfo de composicio das fases por meio de EDS (espectrometria de energia
dispersiva) e na caracterizagdo microestrutural, por meio de imagens obtidas a partir de elétrons
secundarios e elétrons retroespalhados. O aparelho utilizado foi da marca JEOL, modelo JXA
840-A. Assim como para as outras analises jé citadas, as amostras foram cortadas, lixadas e

polidas antes de serem analisadas.

3.10. Microscopia eletronica de transmissio

A microscopia eletrénica de transmissio € uma técnica que envolve nlimero muito grande
de detalhes e conceitos, sendo assim bastante complexa. No entanto, uma vez dominados o
equipamento e a técnica fica evidente o extremo grau de importdncia que deve ser dado a

preparagdo das amostras, sem o que ndo ¢ possivel realizar as anélises.

A preparagéo das amostras se deu na seguinte ordem: a partir dos lingotes foram cortadas
fatias de aproximadamente 1,5 mm de espessura. Utilizando-se “balsamo do Canada”, as fatias
foram fixadas a uma placa de acgo para serem lixadas e terem sua espessura diminuida. O
lixamento teve inicio com lixa 320 e chegou-se até lixa 800, chegando-se a espessuras entre 140 e
180 pum. Durante esse processo inicial de lixamento as amostras foram viradas na placa de aco
para que ao se chegar a espessura desejada os dois lados estivessem com o mesmo acabamento. O
proximo passo foi obter, a partir dessas amostras, discos de didmetro 3 mm. Para o corte dos
discos as amostras foram fixadas a uma lamina de vidro, novamente utilizando-se cera especial
como adesivo. Os discos foram cortados utilizando-se equipamento de ultra-som, em que um anel
que € a extremidade de um cabecote vibrante, € colocado em contato com a amostra, em meio a
uma mistura de dgua e po abrasivo. Uma vez feitos os cortes, a lamina de vidro é aquecida, para
fundir a cera e os discos podem ser retirados. Usando-se a cera, os discos sZo entdo fixados a um
cilindro de didmetro igual a 8 mm para terem sua espessura diminuida em até aproximadamente

100 um. Essa operagfo € realizada utilizando-se um dispositivo préprio, chamado “disk grinder”.
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Esse desbaste é realizado usando-se lixa 1.000 e o acabamento ¢ feito polindo-se a amostra com

alumina 1,0 um e 0,3 pm.

O material com que se trabalhou apresenta uma combinag@o de trés fatores que torna a
etapa final de preparac@o das amostras especialmente dificil. Esses fatores sfo: elevada dureza,
elevada fragilidade e grande quantidade de poros e trincas. A presen¢a de poros e trincas impede
que as amostras sejam preparadas usando desbaste eletrolitico, j& que ocorre ataque preferencial
nesses pontos. Nesse caso, ao contrario de se diminuir a espessura da amostra, esta € perfurada. A
combina¢io de fragilidade mais a presenca de poros e trincas impede que se faca desbaste
mecénico, prévio ao “ion milling”, pois a amostra se quebra, ja que nesse desbaste prévio se
atinge espessuras da ordem de 5 a 10 pm. A alta dureza impede que se use o artificio de fazer um
sanduiche, utilizando-se material mais resistente junto com a amostra no desbaste final. E comum
utilizar-se ldminas de silicio para fazer tal sanduiche e entdo fazer a operagdo final de desbaste no
“jon milling”. Devido a alta dureza do material, todos os outros componentes da amostra se

desgastavam e o NbyAl ndo.

Depois de vérias tentativas utilizando-se o Nb,Al, decidiu-se utilizar a liga eutética NbyAl-
Al;Nb, solidificada direcionalmente. Optou-se pela liga solidificada direcionalmente por esta néo
apresentar porosidades e trincas e, portanto, ser menos sujeita a quebra durante o processo de
preparagdo. A ordem de preparagdo até a obtengdo dos discos com espessura 110 pum foi a
mesma, e o desbaste final foi feito utilizando-se ataque eletrolitico. O eletrélito utilizado foi uma
solugdo de acido perclérico 7,5% em etanol. Utilizou-se tensdo 6 V, temperatura do eletrolito
variando entre —30 °C e —20 °C e o tempo de desbaste variou entre 4 e 12 minutos. Foram obtidas
varias amostras “finas”, que possibilitaram iniciar a observagéo no microscépio. Como apos esse
ndo se obteve resultados satisfatorios, optou-se por preparar as amostras a partir da liga eutética,
no estado bruto de fusfo (a partir do lingote obtido no forno a arco). Novamente, houve algum
trabalho até se conseguir gerar amostras satisfatdrias, e houve necessidade de trocar o eletrolito,
passando-se a utilizar uma solug&o de dcido sulfirico 10 % em etanol e, finalmente, atingindo-se
a condicdo ideal com solugdo de acido sulfirico 10 % em metanol. A condigdo ideal de
“afinamento” das amostras foi obtida, mas como praticamente todas as amostras se quebravam

quando eram retiradas do suporte do TENUPOL, tltima etapa da preparago, depois de varias
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horas de trabalho, passou-se a colar um anel de latdo na borda das amostras, com a finalidade de
aumentar a resisténcia mecénica das mesmas, o que fez com que o nimero de amostras quebradas
caisse muito. Dessa forma, finalmente, conseguiu-se obter amostras com a qualidade e a

quantidade necessarias para desenvolver o trabalho.

As observagBes e imagens gravadas foram feitas em um microscépio JEOL JEM 3010, que

opera com tenséo de 300 kV.

3.11. Ensaio de dureza a altas temperaturas

Segundo as normas da ASTM, para que se possa realizar um ensaio de dureza é necessario
ter uma base onde o corpo de prova possa ser apoiado e um meio que permita a aplica¢do de uma
carga muito bem determinada, constante e por um intervalo tempo bem definido [ASTM E 10;
ASTM E 92]. Quando se realiza um ensaio de dureza Vickers, a carga a ser aplicada pode variar
entre 1 kgf e 120 kef e o tempo de aplicacio da carga deve ser entre 10 s e 15 s, a menos que
outro valor seja especificado [ASTM E 92]. Como a intengdo foi realizar ensaios a altas
temperaturas isso acarretou a necessidade de se realizar os ensaios sob atmosfera controlada, para

evitar a oxidagdo da amostra.

Em funcéo da indisponibilidade de um equipamento que permitisse todas essas exigéncias,
optou-se pelo desenvolvimento de um dispositivo dessa natureza. Com base nessas exigéncias
chegou-se & conclusdo de que o equipamento a ser construido deveria ter os seguintes itens: uma
unidade responséavel pela aplicacdo controlada da carga, que seria o equipamento normalmente
utilizado para ensaios mecanicos, MTS; uma unidade central que alojasse a amostra e que seria
também responsavel pelo aquecimento da mesma e uma carcaca que teria o papel de estrutura ao

mesmo tempo em que seria a cAmara de vacuo necessaria para se obter a atmosfera controlada.

A unidade central foi construida em cerdmica refratéria e consiste de 5 placas quadradas de
80 mm de lado e espessura ~ 10 mm. As duas placas inferiores possuem apenas orificios para os
parafusos de fixagdo e elas tém a funcdo tnica de isolar termicamente a base metalica dessa

unidade. As duas placas intermediarias possuem além dos furos para os parafusos de fixac8o, um
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furo central de didmetro 40 mm, onde se aloja o elemento de aquecimento (resistor). A placa
cerdmica superior, além dos furos para os parafusos de ﬁxac;ﬁo,' tem também um furo central de
didmetro 10 mm, em que se encaixa o porta-amostra. O porta-amostra é um tubo de alumina de
30 mm de comprimento, didmetro interno de 6,5 mm e didmetro externo de 10 mm. A unidade
central fol montada sobre uma base mével, que permite deslocar com precis@o o corpo de prova
ao longo de uma dada direcdo e portanto, realizar varias medidas em uma Unica operagfo. Para
controle da temperatura, na placa superior foi feito um canal que permite a introducfo de um
conduto, de alumina, por onde sfo colocados os filamentos do termopar tipo S. A extremidade
desse termopar situa-se junto a parede externa do tubo de alumina. Alguns detalhes da unidade

central podem ser vistos na figura 3.5. O aquecimento € controlado eletronicamente através de

um sistema que permite controle do tipo PID.

E

Figura 3.5.a A unidade central ¢ vista sem as Figura 3.5.b A unidade central montada. Pode-
duas placas inferiores. Como o elemento de se ver o lado externo do porta-amostra e do
aquecimento ndo estd colocado pode-se ver o termopar.

porta-amostra (tubo de alumina) e o termopar.

A figura 3.6 mostra a unidade central montada sobre a base movel, que por sua vez esta
acoplada a carcaga do dispositivo. Pode-se observar as conexdes elétricas que possibilitam o
aquecimento, ao fundo, assim como as conexdes do termopar ao centro. A carcaga do dispositivo
foi construida a partir de um tubo de aco inoxidével de didmetro externo igual a 200 mm, onde
foram colocadas duas saidas. A saida superior é o conduto, por onde passa o eixo ligado ao
equipamento MTS em sua extremidade superior e que acomoda o penetrador em sua extremidade
inferior. Na saida lateral é conectado o tubo flexivel da bomba de vacuo, assim como o sensor de
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vacuo (figura 3.7). Na parte anterior do dispositivo existe uma janela de vidro, necessaria para

que se possa observar a posi¢do do penetrador em relago ao corpo de prova.

Na parte posterior do dispositivo foram colocados cinco orificios para que pudessem ser
feitas as conexdes necessarias: dois deles foram destinados & polarizacdo elétrica do resistor, para
aquecimento da amostra, o terceiro suporta a conexdo elétrica que capta o sinal do termopar, o
quarto orificio se destina a instalagio do manipulo que permite acionar a base mével que desloca

a amostra ¢ o quinto ¢ utilizado como entrada de argdnio, para lavagem da cAmara na obtencdo da

atmosfera controlada (figura 3.8).

Figura 3.6. A unidade central montada sobre a base movel, que estd acoplada & carcaca do
dispositivo de medidas de dureza em altas temperaturas. Ao fundo véem-se as conexfes de
corrente para aquecimento da amostra e ao centro as conexdes do termopar.

A figura 3.9 mostra o conjunto montado, acoplado ao equipamento MTS e ligado a fonte de
tensdo para aquecimento e a bomba de vacuo. O anexo I apresenta os desenhos relativos a

fabricagéio dos varios componentes utilizados na construgfo do dispositivo.

O elemento de aquecimento € um fio resistivo da liga Ni-Cr enrolado em forma de espiras,
que sdo isoladas por micangas cerdmicas. A resisténcia do elemento é de 12,5 Q e a fonte de
alimentagfio utilizada permite controlar a tensfio fornecida. Para que o tempo de vida da

resisténcia néo seja muito reduzido chegou-se 4 conclusio de que a tensdo de trabalho nfo deve
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ultrapassar 50 V, o que significa trabalhar com corrente elétrica igual ou inferior a4 A e poténcia
maxima de 625 W. '

Figura 3.7. O tubo metalico flexivel ligado & bomba de vicuo ¢ conectado & saida encontrada na
lateral da carcaca. A mesma conexdo ¢ utilizada para o sensor de vacuo.

Como o porta-amostra empregado nesse dispositivo tem um didmetro interno igual a 6,5
mm, a forma e dimensdo dos corpos de prova ensaiados estavam limitadas a paralelepipedos de
base quadrada com aresta de no maximo 4,5 mm. A altura dos corpos de prova pode variar entre

4,0 mm e 6,0 mm. O acabamento superficial foi obtido através do lixamento dos corpos de prova

utilizando-se lixa 600.

Mais um detalhe importante sobre os ensaios de dureza realizados a altas temperaturas ¢ o
penetrador. Sabe-se que a altas temperaturas o diamante sofre um processo de “grafitiza¢do” e na
pratica isso se traduz em perda das arestas da pirdmide Vickers e, conseqlientemente no
arredondamento ap6s a utilizagdo por um curto espago de tempo. Esse problema fol contornado
utilizando-se um penetrador de safira, que & oxido de aluminio monocristalino. J& que
normalmente ndo se fabricam penetradores de safira, foi obtido um cilindro do material, de
didmetro 10 mm e altura 7.0 mm. Este foi cortado no equipamento ISOMET, com disco de
diamante, obtendo-se entdo uma barra quadrada de lado 1,5 mme altura 7 mm. Esta foi fornecida

3 DIMAFER Ferramentas Diamantadas Especiais, que confeccionou o penetrador.

Os ensaios foram realizados utilizando-se carga 5 kgf e tempo de aplicagdo 10 s.
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Figura 3.8. Na parte posterior do dispositivo estdo colocadas as conexdes de tensdo de

66,27

aquecimento “a”, a conexdo do termopar “b”, o manipulo para movimentagio da amostra “c” e a
entrada de argonio para lavagem da cdmara “d”.

Figura 3.9. Dispositivo montado e acoplado ao equipamento MTS. Pode-se notar a fonte de
alimentacdo, a bomba de vacuo, o cilindro de argénio e as respectivas conexdes.
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Capitulo 4

Resultados e discussdes
4.1. Consideragdes iniciais

Como o trabalho foi dividido em partes, os resultados aqui descritos sdo apresentados em
varias secdes, a saber: efeitos da adigdo de elementos de liga, efeitos da variagfo dos teores de

ni6bio e aluminio, ensaios de dureza a altas temperaturas e avaliagio de defeitos cristalinos.
4.2. Ffeitos das adicdes de elementos de liga nas caracteristicas do NbyAl

Antes de iniciar a discussdo sobre os efeitos da adi¢do de elementos de liga na
microestrutura ¢ propriedades do composto NbyAl ¢ necessario fazer alguns comentarios sobre a
quantidade de poros e trincas presentes nas amostras estudadas. Na maior parte das figuras
contendo micrografias, tanto nas obtidas por microscopia optica quanto naquelas obtidas por
microscopia eletronica de varredura, ¢ grande a presenca de trincas e porosidades. Algumas
trincas de tamanho consideravel, ao serem observadas através de microscopia eletrdnica de
varredura, evidenciam estar associadas a dreas de grande concentragio de porosidades, como
pode ser visto na figura 4.1. A figura 4.1.a mostra uma trinca e em alguns pontos pode-se
constatar que ela se desenvolve ao redor de uma area porosa; a figura 4.1.b mostra um poro
ampliado. Nas figuras 4.1.c e 4.1.d sdo vistos detalhes encontrados em superficies de fratura de

amostras que se romperam devido a tensdes termo-mecanicas induzidas durante o resfriamento.
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Figura 4.1. (a) Trincas associadas a 4reas com porosidades; (b) poro da figura (a) observado sob
maior ampliagdo; (c) vazios de contragdo na superficie de fratura; (d) vista da superficie de
fratura sob maior ampliac3o.

A presenga de trincas e poros nas amostras estd associada principalmente a conjuncéo de
dois fatores que séo a alta dureza do material e as condigdes de solidificacfio. Sabe-se que no
processo de fusdo dos lingotes, em cadinho de cobre refrigerado, os gradientes de temperatura
nas vérias regides do lingote durante a solidificag@o sdo consideravelmente elevados, pois durante
o processo a distribuigdo de temperaturas no lingote é bastante heterogénea. Esse fendmeno, além
de ser responsavel pela grande quantidade de poros, também induz ao tensionamento da estrutura,
que por sua dureza elevada, nfo se acomoda e trinca. Associado a esse fator tem-se também a
contragdo que normalmente ocorre no resfriamento [Mabuchi et al., 1997]. Barth [Barth and

Sanchez, 1993] menciona em seu estudo que a alta velocidade de resfriamento e contragio
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envolvidos no processo de solidificagdo e resfriamento, s3o responsaveis pela geracdo de

microtrincas.

Devido a grande diferenga entre os pontos de fusfo do niobio e do aluminio, também €& de
se esperar alguma influéncia do efeito Kirkendall [Mysko et al., 1989; Barama and Harabi,1998;
Mabuchi et al., 1997; Reed-Hill, 1994C], tanto na presenca de poros e trincas, quanto na estrutura

altamente tensionada.

A adicdo de elementos de ligas foi elaborada em duas etapas. Na etapa inicial foram
estudados os efeitos da adi¢dio de niquel, titdnio e silicio. Na etapa seguinte foram adicionados

molibdénio, zircdnio e vanadio.

H4 duas alternativas a serem seguidas quando o objetivo ¢ modificar as propriedades
mecanicas de um composto intermetalico através da adigdio de elementos de liga. Essas duas
alternativas sdo: (a) através de adigBes, provocar o aparecimento de uma fase secundaria, mais
tenaz, que aumente a tenacidade da liga, melhorando seu comportamento mecénico, o que leva a
geragdo dos materiais compésitos in situ [Behr, 1999; Aragdo and Ebrahimi, 1996; Yoshida and
Takasugi, 1997; Chan, 1996; Kumar, 1990]; (b) através de adi¢Bes, promover alteragdes da
estrutura cristalina, passando de uma estrutura reconhecidamente menos tenaz, para outra mais
tenaz [Stoloff, 1993; Mabuchi et al.,1997; Sauthoff, 1990; Kumar, 1990]. No presente trabalho, o
objetivo ndo foi gerar uma segunda fase mais tenaz, mas sim a alteracfio estrutural. Foram feitas
adigdes de elementos de liga a0 NbyAl na tentativa de provocar a modificacdo da estrutura, que
resultasse no aumento de sua tenacidade. Inicialmente, foram adicionados Ni, Si e Ti em teores

entre 0,5% e 5,0%. As figuras 4.2 - 4.4 mostram as microestruturas resultantes.

Nota-se que a adi¢do de Ni gerou uma segunda fase, que esta presente em pequena
quantidade, mesmo quando o teor de adigdo foi 0,5% (em 4tomos). Além do aparecimento da
fase segregada, a adigdo de niquel resultou em diminuicdo pronunciada de porosidades e trincas,
o que promoveu aumento de tenacidade, pois poros e trincas funcionam como intensificadores de
tensdo, que definitivamente determinam menor tenacidade [Hertzberg, 1996A]. Pode-se dizer que

qum ensaio de tenacidade Chisel, um método grosseiro de avaliagdo dessa propriedade [Aoki,
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1995; Fleischer, 1991], o valor obtido com as amostras que receberam 3,0% e 5,0% Ni seria

maior.

Com resultado bastante diferente em relagfo a adigdo de niquel, o titdnio faz com que a
microestrutura perca seu aspecto dendritico, o que pode ser visto na figura 4.3. Por outro lado,
mesmo também ocasionando segregacio de outra fase, a adigfo de titdnio nfo reduz a quantidade
de poros e trincas com a mesma eficiéncia que o niquel, o que também ¢ facilmente observavel
na figura 4.3. Como resultado, nenhum efeito de aumento de tenacidade foi percebido nas

amostras que receberam adi¢des de titAnio.

Figura 4.2. Microestruturas obtidas com adi¢des de (a) 0,5% Ni, (b) 1,0% Ni, (c) 3,0% Ni e (d)
5,0% Ni (% em atomos).

Na figura 4.4 sfo mostradas as microestruturas obtidas com as adi¢des de silicio, que assim
como as anteriores ndo resultaram em aumento consideravel de tenacidade do Nb,Al. Nota-se
que, assim como no caso das adi¢des de titdnio, a estrutura deixou de apresentar aspecto
dendritico ¢ a presenca de trincas nas amostras indica que a tenacidade ainda é baixa. Nota-se
também que uma segunda fase foi segregada. Sobre as adigdes de silicio, é necessario mencionar

ainda que foram feitas também adiges em teores de 0,1%, 0,3% e 0,5% (% em 4tomos),
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resultando em estruturas tdo frageis que se quebravam ainda dentro do forno, logo apds a fuséo,

sob o efeito das tenses de resfriamento.

Figura 4.3. Microestruturas obtidas com adi¢des de (a) 0,5% Ti, (b) 1,0% Ti, (c) 3,0% Tie (d)
5,0% Ti (% em atomos).

Na tentativa de quantificar os efeitos dessas adigGes sobre as propriedades mecanicas da
liga, foram determinadas microdureza e tenacidade & fratura pelo método da impressdo de dureza

Vickers.

Na tabela 4.1 estdio apresentados os valores de tenacidade a fratura, onde se pode observar
que a despeito do fato de as adi¢Bes de niquel terem reduzido a quantidade de poros e trincas da
estrutura, 0 que provocou aumento de tenacidade, a estrutura néo perdeu seu aspecto fragil
intrinseco. Como se pode constatar pelos resultados obtidos, as adi¢Bes ndo provocaram melhora
substancial de tenacidade & fratura, ja que segundo a literatura, tal tenacidade do composto NbyAl
¢ proxima a 1,9 MPam'? [Ebrahimi, 1993] e os valores encontrados estio dentro dessa faixa. E

interessante notar que os valores de tenacidade a fratura de materiais estruturais de engenharia

sd0 maiores que 20 MPam'? [Davidson,1996].
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Figura 4.4. Microestruturas obtidas com adigdes de (2)1,0% Si, (b) 1,5% Si, (c) 2,5% Si e (d)
4,0% Si (% em atomos).

Tabela 4.1. Tenacidade a fratura das amostras que com adi¢des de Ni, Ti e Si.

Amostra | Kic (MPa.m'?) | Amostra | Kic (MPa.m') | Amostra | Kic (MPa.m'"%)
Ni0,5 1,92+0,09 Ti0,5 1,71+£0,11 Sil 2,14+0,08
Nil 1,64+0,16 Til 1,80+0,10 Sil,5 1,96+0,20
Ni3 1,64+0,08 Ti3 1,85£0,20 Si2,5 1,96+0,35
Ni5 1,82+0,24 Tis 1,81+0,37 Si4 1,60+0,11

Sobre o método da impressdo de dureza para a determinagio da tenacidade & fratura, é
necessdrio citar ainda que houve grande dificuldade na obtengdio de trincas que pudessem ser
consideradas satisfatérias. A figura 4.5 mostra uma impressdo considerada como sendo
satisfatoria. Devido a presenca prévia de trincas e poros nas amostras, na maior parte das vezes as
trincas obtidas tiveram que ser descartadas por apresentarem viarios tipos de defeitos, como
quebra das bordas da impressdo, trincas que ndo se desenvolviam de forma plana e impressdes

que ndo geravam trincas a partir de todos os seus vértices. Muitas vezes também, surgiram
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defeitos classificados por Dietz [Dietz and Tietz, 1990] como “lateral crack”, “plane crack” e

“edge crack”.

Segundo o critério de classificagio encontrado na literatura [Niihara, 1982; Dietz and
Tietz, 1990; Lankford, 1982], a maior parte das trincas satisfatorias obtidas foi considerada como
sendo do tipo Palmqvist, porém, algumas trincas foram consideradas como sendo do tipo média.
A respeito da classificagfo das trincas obtidas, cabe ainda uma observagdo: de acordo com a
literatura pode-se classificar as trincas segundo a relaglo //a (figura 2.15); trincas de Palmqvist
ocorrem quando 0,25 < Va < 2,5. Os mesmos autores, no entanto, afirmam que trincas de
Palmqvist ocorrem para materiais de maior tenacidade, como as ligas WC-Co, preferencialmente
a baixas cargas. Sabe-se que as ligas WC-Co apresentam tenacidade & fratura por volta de 10
MPam'2 Isso pode ser considerado como uma evidéncia de que as trincas obtidas sdo trincas

médias, ja que a tenacidade a fratura do Nb,Al é proxima a 1,9 MPam'?.

Figura 4.5. Impressdo de microdureza considerada satisfatéria por ter gerado trincas
relativamente regulares a partir dos quatro vértices da impressao.
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Existem vérios modelos criados para determinar a tenacidade a fratura pelo método da
impressdo de dureza Vickers, alguns especificos para trincas de Palmqvist, alguns especificos
para trincas médias e alguns aplicaveis em ambos os casos [Li, et al., 1989]. Devido as davidas
em relagio a classificagfo das trincas obtidas nesse trabalho optou-se por utilizar um modelo

universal (expresséo 2.3).

Na tabela 4.2 estdo apresentados os valores de microdureza Vickers encontrados. A
dureza do NbyAl, segundo a literatura € HV 1250 [Jorda, 1992] e HV 1029 [Bhattacharya, 1992].
A primeira observagdio a ser feita € quanto aos desvios, relativamente altos, que devem ser
esperados quando se opta por utilizar microdureza [Dymek, 1997; Trentler et al., 1995]. Pode-se
também esperar que os resultados de medidas de dureza variem em funcfio da carga utilizada.
Normalmente, ao se utilizar cargas mais altas os valores obtidos sdo mais baixos [Trivefio Rios et
al., 2002]. Esse efeito ndo ficou tdo evidente com as medidas realizadas devido ao fato de a
variagdo das cargas utilizadas ter sido pequena, provocando pequena variagdo, que poderia ser
questionada devido aos desvios relativamente altos. No entanto, ao se observar os valores
médios, na figura 4.6, vé-se que a tendéncia ¢ perceptivel. Optou-se por utilizar cargas de 50 gf e
100 gf porque com essas cargas ndo ocorreu trincamento das amostras, o que certamente
ocasionaria alteragdo dos valores obtidos. Segundo Dietz [Dietz and tietz, 1990], para se obter
valores exatos de dureza deve-se utilizar apenas cargas baixas, que nfio levem a geragdo de
trincas.

Tabela 4.2. Microdureza Vickers em kgf/mm? das amostras com adicdes de elementos de liga.

Carga Ni0,5 Nil Ni3 Ni5
50gf 1.044+34 1.085+60 1.062£55 1.064+44
100gt 1.009+68 1.037+18 1.063+68 1.057+35
Carga Ti0,5 Til Ti3 Ti5
50gf 1.022+66 1.032+59 1.046+68 1.008+10
100gt 1.024£30 991+44 1.011£45 1.028+38
Carga Sil Sil,5 Si2,5 Si4,0
50gf 1.114£37 1.082+£53 1.109+48 1.140+54
100gf 1.049+41 1.087£36 1.075£37 1.088+48
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Outra informacdio importante sobre as adicBes feitas é que a adigfo de titdnio gerou
estrutura de menor dureza enquanto que a adigdo de silicio gerou estrutura mais dura. Convém
lembrar novamente que ao se considerar os desvios encontrados, os valores se confundem.

Porém, quando se analisa os valores médios, na figura 4.6, a tendéncia se torna evidente.

0 1 2 3 4 5
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Figura 4.6.a. Microdureza Vickers em fungdo da porcentagem de adi¢do de titanio.
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Figura 4.6.b. Microdureza Vickers em fungio da porcentagem de adigo de niquel.
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Figura 4.6.c. Microdureza Vickers em fungfo da porcentagem de adicio de silicio.

Usualmente, quando uma liga perde dureza sua ductilidade aumenta e por conseqiiéncia
sua tenacidade a fratura também. Ao se comparar os valores de tenacidade a fratura obtidos com
os valores de microdureza (tabelas 4.1 e 4.2) observa-se que essa expectativa nfo se confirma; a0
mesmo tempo em que se pode dizer que as estruturas com adicio de titAnio sdo menos duras e
que as estruturas com adi¢fo de silicio sdo mais duras em relagdo as estruturas com adi¢fo de
niquel, nenhuma tendéncia especifica ¢ encontrada em relacfio aos valores de tenacidade
fratura. Em outras palavras, para ligas intermetélicas, diminuicdo de dureza nio significa
obrigatoriamente aumento de tenacidade a fratura. Erickson [Erickson, 1992] denominou esse

fen6meno observavel nas ligas intermetdlicas como comportamento “soft yet brittle”.

Finalmente, ainda objetivando promover alteragBes estruturais que resultassem em
aumento de tenacidade, foram feitas adi¢cbes de Mo, Zr e V ao Nb,Al As figuras 4.7 e 4.8
mostram as microestruturas obtidas, onde se pode notar grande quantidade de trincas e defeitos, o
que indica que ndo houve ganho de tenacidade. Diante disso decidiu-se que no seria necessario
determinar a tenacidade a fratura, como para as adi¢Ges anteriores, j4 que o resultado obtido foi

evidente.
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Figura 4.7. Microestruturas
V 1,0% (% em 4tomos).

4 8. Microestruturas obtidas com as adigdes: (a) Zr 0,5%, (b) Zr 1,0% (% em atomos).

Figura
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4.3. Efeitos da variacfio dos teores de aluminio e niébio no Nb,Al

Pode-se observar no diagrama Nb-Al (figura 2.2) que para composigdes entre 31% e 34%
de aluminio (em atomos) a fase estivel é o Nb,Al. Para composi¢Bes com porcentagens de
aluminio inferiores a 31% e superiores a 34% o campo € bifésico, apresentando Nb3Al+Nb,Al e
Nb,Al+Al3Nb, respectivamente. Portanto, segundo o diagrama Nb-Al, a expectativa era de que a
amostra 29 se apresentasse bifdsica, com a presen¢a de Nbs;Al e a amostra 36 também se
apresentasse bifasica com a presenga de AlsNb. No entanto, a analise microestrutural mostrou
que as amostras 31, 32 e 33, assim como a 29, apresentaram alguma quantidade de NbsAl. As
figuras 4.9 a 4.15 referem-se a imagens obtidas a partir de elétrons retroespalhados e mostram
claramente a presenga da fase secundaria. Note-se que as ampliagdes utilizadas sdo consideraveis
€ que as imagens mostradas sdo de 4reas escolhidas para evidenciar a presenca da segunda fase e
nfo a quantidade da mesma. A quantidade de fase secundaria é pequena em todas as amostras. A

amostra 36, conforme era previsto, apresentou alguma quantidade de AI3Nb.

As denominagdes utilizadas para as amostras, como ja foi citado, indicam as composices
nominais, ou seja, as composi¢des utilizadas na preparagio das amostras. Sabe-se que a
temperatura de fuséo do ni6bio o aluminio evapora e devido a essa evaporagéo, as composicdes
determinadas apds a fusdo e solidificag@io nfio correspondem as composi¢cdes nominais. Existem,
no entanto, algumas evidéncias de que as composi¢des obtidas mesmo nfio sendo iguais as

composi¢des nominais sdo as composi¢des desejadas.

O fato de se ter utilizado composi¢Ses indicadas pelo diagrama Nb-Al j4 é forte evidéncia
de que a liga obtida ¢ a liga desejada. Nos ensaios de difrago de raios X, como sera visto a
seguir, a fase ¢ foi encontrada em todas as amostras. A composi¢io dessas amostras foi
determinada por fluorescéncia de raios X e a composi¢do das fases foi determinada por EDS. A
tabela 4.3 mostra as composi¢des determinadas por fluorescéncia de raios X, onde se verifica
que, em termos absolutos, as composi¢des diferem dos valores esperados, ja que, por exemplo, a
amostra 36 apresentou como segunda fase o composto Al3Nb, enquanto que a composi¢do

indicada € 32,7 % de aluminio em 4tomos. Ao se observar o diagrama de fases Nb-Al nota-se
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claramente que uma liga com essa composi¢do ndo pode apresentar AlsNb, mas apenas Nb,AlL E
importante lembrar que para efetuar as medidas de fluorescéncia de raios X ndo se utilizou
padrdio ou ndo se levantou uma curva de calibragdo. Portanto, o método é semiquantitativo, o que
implica em teores de aluminio menores que o real, 0 que ocorre em fungdo da absor¢do de sinal

pela matriz.

Quanto ao efeito de absorgdo pela matriz, sabe-se que na determinag8io da composi¢éo de
uma liga por fluorescéncia de raios X, a amostra ao receber a radiacio de raios X, emite um sinal
respectivo. Em outras palavras, o feixe de raios X incide sobre a amostra, interage com 0s atomos
da mesma e um sinal de saida é gerado. Esse sinal se deve a interagdo dos raios X incidentes com
os atomos das camadas internas e externas do cristal. A radiagdo emitida pelos atomos de
aluminio localizados nas camadas mais externas do cristal ¢ totalmente detectada no processo,
porém, a radiagdo proveniente dos atomos localizados nas camadas mais internas deve percorrer
um caminho dentro da estrutura para ser detectada. A energia emitida pelos atomos de aluminio
internos, ao caminhar ao longo da estrutura, interage com atomos de nidbio, sendo absorvida
pelos mesmos. Esse fendmeno acarreta na menor intensidade de radiagdo detectada, o que
representa um teor de aluminio inferior ao real [RIGAKU Industrial Corporation, 2001; Jenkins,
1972]. Por outro lado, os valores de composi¢io medidos por fluorescéncia de raios X podem ser
considerados efetivos como pardmetro de comparagdo entre as amostras, j& que mostram a
tendéncia gradativa de aumento da quantidade de aluminio. A figura 4.16 mostra a tendéncia de
aumento do teor de aluminio nas amostras avaliadas. Se por um lado os resultados obtidos com
fluorescéneia de raios X ndo podem ser considerados em termos absolutos, dado que indicaram a
presenca de 32,7% de aluminio para a amostra 36, que exibe a fase AL3Nb em sua estrutura, por
outro lado, observando a figura 4.16, constata-se que tais resultados mostram a variacdo da
composi¢do final das amostras de forma confiavel. Tal constatagdo se deve a evaporagdio do
aluminio durante sua fusdo, que ndo pode ser controlada e portanto, ndo poderia ser exatamente
linear. As analises de composi¢do das fases realizadas por EDS indicaram resultados com desvios
relativamente altos, mas que se aproximam das composi¢des estequiométricas de cada fase. Esses
resultados sdo bastante importantes na identificagdo das fases secundarias, NbsAl e Al3Nb, ja que
as medidas de difracdo de raios X nem sempre fornecem evidéncias seguras da presenca das

mesmas.
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A tabela 4.4 mostra as composi¢des estequiométricas de cada fase e os resultados obtidos
por de EDS.

Figura 4.9. Presenca de NbsAl na Figura 4.10. Presenca de Nbs;Al na amostra
microestrutura da amostra 29. 31 (fase NbsAl € mais pesada e aparece mais
clara).

. 20K %1,508 {8up Mﬂi,.c , 4 Al.388

F 1gura 4.11. Presenca de NbyAl (matriz) e de Fi 1gura 4, 12 Preseng:a de szAl (matrlz) e de
NbsAl (fase clara) e micro trincas na amostra NbsAl (fase clara), micro trincas e poros na
32 amostra 33.

Figr 4.13. Microestrutura mfésica Figura 4.14. Microestrutura rnonésica
(Nb,Al) da amostra 34. (Nb,Al) da amostra 35.
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1 28K 41500 idw s
Figura 4.15. Presenca de Al;Nb (fase escur ) na amostra 36.

Tabela 4.3. Composigdes obtidas por fluorescéncia de raios X das amostras 29 a 36, utilizadas na
identificacdo e determinagfo dos pardmetros de rede.

Amostra 29 31 32 33 34 35 36
Nb (% at.) 75,0 72,8 73,3 72,1 70,0 68,4 67,3
Al (% at.) 25,0 27,2 27.5 27,9 30,0 31,6 32,7

Tabela 4.4. Composicdes estequiométricas e encontradas por EDS, em porcentagens atdmicas,
das fases presentes nas amostras.

NbyAl NbsAl AlsNb
%Nb estequiométrica 66,6 75,0 25,0
%Nb - EDS 70+6 83£1 3445
%Al estequiométrica 33,3 25,0 75,0
%Al - EDS 3046 17+1 66+5

4.4. Difragdo de raios X

O banco de dados JCPDS (Joint Committee for Powder Difraction Standards) fornece
duas fichas diferentes para o composto Nb,Al: a fase 6-NbyAl, de composigio fixa, Nb34Al (%
em atomos) ¢ a fase NbyAl de composigdo variavel, Nb25-35Al (% em atomos). Segundo o
JCPDS, para se identificar uma fase, a identificagéo dos trés picos principais € suficiente e por

picos principais entende-se os de maior intensidade.
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Figura 4.16. Medidas de composigao obtidas através de fluorescéncia de raios X indicando que o
objetivo de se obter amostras com teores crescentes de aluminio foi atingido.

4.4.1. Identificacio das fases presentes nas amostras 29 — 36

A identificacdo da fase 5-Nb,Al por difragdo de raios X foi bastante clara, ndo deixando
nenhuma duvida, j4 que os principais picos dessa fase, assim como varios outros, foram
localizados nos difratogramas de todas as amostras. Um fato que mostra a correta identificagdo da
fase € o calculo dos pardmetros de rede ter sido feito com base na ficha da fase o-Nb,Al € os
resultados terem sido bastante coerentes. Ainda sobre a identificagdo, alguns picos ndo
apareceram, assim como foi notado que houve diferenga consideravel nas intensidades dos picos
identificados. Tanto os picos que ndo apareceram como as diferencas de intensidade podem ser
atribuidas ao fato de as medidas ndo terem sido feitas com p6, mas com pedacos (fatias polidas)
das amostras, que ndo € a condi¢@o ideal. Em outras palavras, o fato de as medidas nfo terem sido
feitas com po certamente levou a ocorréncia de alguma orientagdo, responsavel por diferentes

intensidades daquelas esperadas para os picos identificados.
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Nos difratogramas das amostras 29, 31 e 32 foram identificados dois picos pertencentes
ao NbsAl: o principal, (210) e o segundo mais intenso, (211). No difratograma da amostra 31
também foi identificado o pico (200) e no difratograma da amostra 33 apenas o pico relativo ao
plano (210) foi identificado. Nos difratogramas das amostras 34 ¢ 35 foram identificados os picos
relativos a fase o-Nb,Al, portanto apenas essa fase foi identificada, o que € completamente
coerente, j4 que essas amostras s30 monofésicas, como pode ser visto nas imagens obtidas a partir

de elétrons retroespalhados, mostradas nas figuras 4.13 e 4.14.

Note-se que as amostras 34 e 35 tém composigdo proxima, sdo monofésicas e apresentam
a mesma fase, mas seus difratogramas apresentam diferengas consideraveis quanto as
intensidades dos picos identificados, assim como apresentam alguns picos diferentes. Esse
detalhe ilustra a influéncia da orientacio das amostras nas medidas de raios X. Note-se que todos
os difratogramas vistos na figura 4.17, a despeito de serem relativos a amostras compostas pelas
mesmas fases, apresentam grande variagdo quanto as intensidades dos picos identificados. A fase
AL;Nb néo pode ser identificada com base nos resultados de difragéio de raios X (figura 4.17.g.).
Porém, a figura 4.15 mostra que a fase existe na amostra 36 e uma possivel causa para a no
identificagdio por difragdo de raios X ¢ a pequena quantidade dessa fase na amostra. Sabe-se
também que alguns picos da fase 6-Nb,Al e da fase Al;Nb se sobrepdem [Trivefio Rios, 2001]. A
seguir, na figura 4.17, sdo apresentados os difratogramas obtidos, onde foram indicados os planos
correspondentes a cada pico de o-NbyAl, e aqueles relativos ao NbzAl E interessante lembrar
que a auséncia de picos de AL;Nb evidencia a importancia de outras técnicas utilizadas na

caracterizagdo.

Os difratogramas mostrados apresentam picos que ndo foram identificados como sendo
de nenhuma das fases pertencentes ao diagrama Nb-Al. Esses picos podem ser associados &
presenca de impurezas, ja que na obtengdo das amostras foram utilizados materiais de pureza
comercial e a despeito dos procedimentos de lavagem do forno com argdnio para eliminagéo de
oxigénio, ndo ¢ possivel afirmar que esse foi totalmente eliminado. E possivel que os picos néo
identificados sejam relativos & presenca de 6xidos como AlO3, NbAIOs [Meier, 1992; Anton,
1992] ou Nb,Os [Perkins, 1990; Grabke, 1990].
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Figura 4.17.a. Difratograma de raios X da amostra 29. 26 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.17.b. Difratograma de raios X da amostra 31. 26 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.17.c. Difratograma de raios X da amostra 32. 26 em graus. Intensidade em cps.

intensidade

Figura 4.17.d. Difratograma de raios X da amostra 33. 26 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.17.e. Difratograma de raios X da amostra 34. 26 em graus. Intensidade em cps.

34 36 38 40 42 44 46
1 ! 1 ' 1 i i 1 ¢ 1
000 002 -4 6000
6000 (002) 35 0
] (202) 1
5000 - - 5000
4000 4 -1 4000
[ - 4
E
3000 + -1 3000
2 (222)
o b p
2
= 2000 + 4 2000
] (410) |
1000 + (330) - 1000
1 W (400) (411)(331) (312 ’
0~ ~0
i i 1 i 1 ! 1
34 36 38 40 42 44 46
26

Figura 4.17 1. Difratograma de raios X da amostra 35. 20 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.17.g. Difratograma de raios X da amostra 36. 20 em graus. Intensidade em cps.

A figura 4.18, obtida por microscopia Otica, mostra a presenga de vérios pontos. Alguns
desses pontos sdo porosidades, porém outros representam precipitados ou oxidos, ja que as
amostras escolhidas foram exatamente as de numero 34 e 35, que ndo deveriam apresentar fase
secundaria, como pode ser visto nas imagens obtidas através de microscopia eletronica de

varredura, por elétrons retroespathados (figuras 4.9-4.15).

%

Figura 4.18.a. Microestrutura da amostra 34, Figura 4.18.b. Microestrutura da amostra 35,
sem fase secunddria e com presenga de sem fase secunddria, com presenga de
inclusdes. inclusdes e poros.
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4.4.2. Evolucio microestrutural das secées transversais dos lingotes

Devido ao processo de obtengdo das amostras, ¢ de se esperar que alguma diferenca
microestrutural seja encontrada ao se analisar as secgBes transversais em diferentes posi¢des dos
lingotes. A regidio do lingote que fica junto a parede do cadinho é submetida a maior taxa de
resfriamento durante a solidificagio, condigfio em que a nucleagdo € intensa e o crescimento dos
gréos limitado. Sabe-se que nas sec¢des mais afastadas da parede do cadinho a extragdo de calor
¢ mais lenta, fazendo com que a velocidade de solidificagio também diminua, o que permite

maior crescimento dos grios.

Como j4 foi citado anteriormente, a designacio dada & sec¢do 1,5 mm abaixo do topo do
lingote da amostra 29 € 29-15, assim como 34-40 ¢ a designacdo dada a secgdo localizada 4,0 mm
abaixo do topo do lingote da amostra 34 e assim sucessivamente. A figura 4.19 mostra o
difratograma de raios X obtido apés a analise da secgdio 29-15, assim como a respectiva imagem
de elétrons retroespalhados. Nota-se no difratograma de raios X os principais picos de o-NbyAl e
Nb,Al e também a presenga dos picos relativos aos planos (200), (210) e (211) do composto
Nb3Al. Observando-se a figura 4.19.b, nota-se que a imagem de elétrons retroespalhados
confirma a presenca de duas fases, Nb;Al e 6-Nb,Al + Nb,Al ja que nesse tipo de imagem,
Nb;Al, mais rico em niébio, de maior peso atémico, aparece em cor mais clara que Nb,Al, assim
como a fase A3Nb, mais rica em aluminio, com peso atémico menor, aparece com tonalidade
mais escura. Na figura 4.20 estdo apresentados o difratograma de raios X e a imagem de elétrons
retroespalhados da se¢@o 34-15. Como era possivel esperar, a difracdo de raios X n#o indicou a
presenca do composto Nb3Al. A amostra é monofsica, mas na imagem de elétrons
retroespalhados (figura 4.20.b) nota-se a presenca de tracos de NbsAl, que devido a pequena
quantidade nfo foi detectada através da difragfio de raios X. Também se observa na figura 4.20.a
que a intensidade dos picos relativos ao plano (411) das fases naquela sec¢do € muito baixa. A
figura 4.21 se refere a seccio 36-15. Apenas as fases 6-Nb,Al e Nb,Al foram identificadas pela
difragdo de raios X, o que € coerente, j4 que mesmo que a presenca de AlsNb fosse esperada,
segundo o diagrama Nb-Al, a imagem de elétrons retroespalhados (figura 4.21.b) mostra uma

seccdo monofdsica, sem nenhum traco da fase.
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intensidade

Figura 4.19.a. Difratograma de raios X indicando a presenga das fases 6-Nb,Al, Nb,Al e NbsAl
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na parte superior do lingote da amostra 29. 20 em graus. Intensidade em cps.

Figura 4.19.b. Imagem de elétrons retroespalhados da sec¢do 29-15 indicando a presenca das
fases NbrAl e Nz Al
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Figura 4.20.a. Difratograma de raios X indicando a presen¢a das fases 6-Nb,Al e Nb,Al na parte
superior do lingote da amostra 34. 26 em graus. Intensidade em cps.

Figura 4.20.b. Microestrutura da parte superior da amostra 34, indicando a presenga de Nb,Al,
com tragos da fase NbsAl.
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figura 4.21.a. Dif‘rats)grama de raios X da parte superior do lingote da amostra 36, onde sdo
identificados os principais picos das fases 6-NbyAl e NbyAl. 20 em graus. Intensidade em Ccps.

TR

Figura 4.21.b. Imagem de elétrons retroespalhados da parte superior da amostra 36 constituida
pela fase o-NbAl
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Por outro lado, os picos relativos ao plano (41 1) das fases o-NbyAl e Nb,Al nio
aparecem. Como o plano (411) é um dos mais intensos nas duas fases (o-NbyAl e NbyAl), ndo é
possivel afirmar que elas estfio presentes na secdio 36-15 sem analisar dados adicionais. Convém
lembrar que a diferenga entre as fases 6-Nb,Al e Nb,Al nfo é acentuada. As duas fases tém os
mesmos planos principais, com variagdes de espacamento interplanar. Como as duas
correspondem ao NbyAl ndo € possivel distingui-las em micrografias, tanto obtidas por
microscopia otica quanto por microscopia eletrdnica de varredura. Apenas se fard distingfo entre
as duas nessa parte do trabalho, onde isso & necessario. No restante do trabalho a distingdo nfio

sera feita.

Quanto ao fato de a secgdo 36-15 ndo apresentar Al;Nb, sabe-se que a presenca dessa fase
estd ligada a composi¢do da amostra. Como ocorre evaporagdo de aluminio durante a fusdo das
amostras, através da técnica de fluorescéncia de raios X foram determinadas as composicdes de
cada sec¢do e os resultados podem ser vistos na tabela 4.5. Vale lembrar mais uma vez que as
medidas de fluorescéncia de raios X foram realizadas sem utilizagéo de padrfo, sendo, portanto,
de carater semiquantitativo, assim como aquelas apresentadas na tabela 4.3. Tais resultados
sugerem ser necessario cuidado adicional na interpretacio dos resultados obtidos. No entanto, tais
resultados ilustram bem o fato de que a composigdo difere para cada seccfio, sem nenhuma
davida de que as sec¢Bes mais proximas ao topo dos lingotes apresentam teores de aluminio mais
baixos. Isso pode ser atribuido ao fato de que as secgdes mais préximas ao topo do Iingote sdo as
Gltimas a se solidificar, o que resulta em mais tempo de evaporagfo e, portanto, com mais perda

de massa.

O difratograma de raios X e a imagem de elétrons retroespalhados da sec¢do 29-40 podem
ser vistos na figura 4.22. Como podia se esperar, a sec¢do 29-40 apresentou as fases NbsAl, o-
NbAl e Nb,Al As respectivas presengas sio confirmadas pelos picos identificados no
difratograma, assim como na imagem de elétrons retroespalhados pode-se distinguir as fases
NbyAl e NbsAl. A figura 4.23 se refere a secfio 34-40. Na figura 4.23.a pode-se observar que os
principais picos de 6-NbyAl ¢ Nb,Al foram identificados, evidenciando a presenca das fases,
assim como em 20 = 39° estd sobreposto ao pico (202) de o, o pico (112) da fase AL3Nb. O pico

(112) ¢ o mais intenso da fase AI3Nb e se encontra na posicdo exata, segundo o “JCPDS”, mas
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como a quantidade dessa fase € bastante reduzida nessa sec¢io e as medidas néo foram feitas com
p9, havendo alguma orientagio pré-estabelecida, ndo foram identificados outros picos da fase. Na
figura 4.23.b observa-se que nessa sec¢fo existem pequenas quantidades da fase NbsAl e AI3Nb,
0 que mostra que o pico identificado na figura 4.23.a refere-se ao plano (112) da fase Al;Nb.
Outro detalhe a ser comentado observando-se a figura 4.23.b ¢ sobre o tratamento térmico a que
foram submetidas as amostras. O fato de existirem as fases NbsAl e AI;Nb nessa seccdo, além do
composto NbyAl, mostra que a temperatura de tratamento térmico deveria ser maior para que a
amostra tivesse sido homogeneizada e, portanto, se apresentasse monofasica. Ainda sobre a
figura 4.23.b, nota-se que a pequena quantidade de Al;Nb da sec¢do estd presente na forma de
composto eutético, 0 que também foi observado por Barth [Barth et al., 1992] em suas
investigagbes. O difratograma de raios X e a imagem de -elétrons retroespalhados relativos &
secglo 36-40 sdo vistos na figura 4.24. Na figura 4.24.a é possivel notar que foram identificados
os picos relativos a fase ¢ e os picos (112) e (004) da fase Al;Nb, portanto nessa sec¢do a fase

NbAl ndo esta presente. A presenca da fase AI3Nb é confirmada pela figura 4.24.b.
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Figura 4.22.a. Difratograma de raio X da secg¢fio 29-40, onde se constata a presenca das fases o-

NbyAl, NbAl e NbsAl. 26 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.22.b. Microestrutura da sec¢do 29-40 indicando a presenca das fases NbyAl e NbsAl

(fase clara).
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Figura 4.23.a. Difratograma de raios X da sec¢fo 34-40 indicando a presenca das fases 6-NbyAl e
NbyAl Vé-se também o pico mais intenso do Al3Nb, relativo ao plano (112). 26 em graus.

Intensidade em cps.
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Figura 4.23.b. Microestrutura obtida através de imagem de elétrons retroespalhados indicando a
presenca da matriz Nb2Al e das fases NbsAl e AZ3ND .
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Figura 4.24.a. Difratograma de raios X da sec¢do 36-40 indicando a presenca das fases c-NbyAl e
AL;Nb. 26 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.24.b. Microestrutura da secgdo 36-40 mostrando as fases 6-NbyAl e AL;Nb (fase escura).

Na se¢do 29-65 foram identificadas as fases 6-Nb,Al e Nb,Al, assim como os principais
picos de NbsAl no intervalo avaliado (figura 4.25.a). A figura 4.25.b exibe a imagem de elétrons
retroespalhados coerente com os ensaios de raios X. A figura 4.26 refere-se 4 secgio 34-65 e
baseando-se no difratograma de raios X (figura 4.26.a), foram identificadas as fases o-Nb,Al e
NbyAl. Na figura 4.26.b notam-se tragos de NbsAl. A figura 4.27.a. mostra o difratograma
relativo a sec¢do 36-65, enquanto a figura 4.27.b mostra a respectiva imagem de elétrons
retroespalhados. Na figura 4.27.a foram identificados os principais picos da fase 6-Nb,Al, assim
como o pico relativo ao plano (112) de AlsNb. O fato de a fase Nb,Al nfo ser encontrada na
amostra 36 pode ser explicado, ja que segundo o JCPDS ela existe em uma faixa de composicdes
e no final dessa faixa encontra-se a fase 6. O que se fez nesse trabalho foi exatamente aumentar a
quantidade de aluminio e com base nos resultados obtidos pode-se afirmar que as amostras 29 e
34 t€m composi¢des onde existem as fases Nb,Al e 6-NbyAl, enquanto que a amostra 36 tem

composig¢do tal que apenas a fase ¢ € encontrada.

Seguindo-se tal raciocinio, pode-se questionar a existéncia da fase o em todas as outras
amostras utilizadas nesse trabalho, tanto no estudo das sec¢des transversais quanto nas amostras
utilizadas na identifica¢do e calculo dos pardmetros de rede. Ja que a fase ¢ tem composicio

Ginica, com 34% de Al em 4tomos, ndo seria esperado encontrar apenas Nb,Al em todas as
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amostras com menores teores de aluminio? Como em todos os difratogramas foram encontrados
os principais picos de fase o, € inegavel a presenga dessa fase e, portanto, a conclusdo € que para
composigdes com porcentagens de aluminio diferentes daquela em que apenas a fase ¢ existe, as

duas fases, o-NbyAl e NbAl coexistem.
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Figura 4.25.a. Difratograma de raios X da secgio 2965 exibindo picos das fases 6-NbyAl, NbyAl
e NbsAl. 20 em graus. Intensidade em cps.

Figura 4.25.b. Microestrutura da sec¢@o 29-65 exibindo a fases 6-NbyAl, NbyAl e NbsAl
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Figura 4.26.a. Difratograma de raios X da secgdio 3465, constituida pelas fases 6-Nb,Al, Nb,Al e
tragos de NbsAl. 260 em graus. Intensidade em cps.
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Figura 4.26.b. Microestrutura da secgfo 3465 constituida pela fase 6-NbyAl, Nb,Al e tragos de
Nb;AL
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Figura 4.27.a. Difratograma de raios X da se¢fio 36-65 exibindo picos relativos as fases 6-NbyAl
e AlsNb. 20 em graus. Intensidade em cps.

Figura 4.27.b. Microestrutura da seccfio 36-40 exibindo as fases o-NbyAl e Al;Nb.
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Tabela 4.5 — Teores de aluminio das amostras utilizadas no estudo das sec¢les transversais em
diferentes pontos dos lingotes (%at).

AMOSTRA
SECCAO 29 34 36
15 24,9 28,1 31,0
40 25,4 30,2 31,2
65 27,4 32,6 34,5

Quando sdo comparados os difratogramas de raios X obtidos da andlise das regides
localizadas a 1,5 mm, a 4,0 mm e a 6,5 mm abaixo do topo dos lingotes, nota-se que a largura dos
picos aumenta & medida que a amostra se distancia desse topo. E facil observar que o
alargamento dos picos torna-se mais intenso para amostras localizadas na regifio em contato cdm
o cadinho, que solidificou-se sob maior taxa de extragio de calor. A figura 4.28.a mostra uma’
imagem obtida por microscopia dtica da secciio 34-40. Nio é observada quantidade elevada de
contornos de gréo, o que sugere que a estrutura é uniforme e de griios relativamente grandes. Por
outro lado, a figura 4.28.b mostra também uma imagem obtida por microscopia Gtica, da mesma
amostra 34, mas da seccdo 34-65. Observa-se grande quantidade de contornos, o que sugere

maior numero de gréos, obviamente de tamanho menor. As diversas orientacdes sdo facilmente

observadas nos grios em que houve precipitacio de AlsNb.

Figura 4.28.a. Microestrutura da seccdio 3440 Figura 4.28.b. Microestrutura da secgfio 3465,
indicando a presenga de contornos dendriticos.  indicando granulacio refinada.
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Em um difratograma de raios X os picos de difragiio deveriam ser bastante estreitos, o que
ndo acontece na pratica. Tal fendmeno é basicamente atribuido ao fato de que ndo existe apenas
interferéncia construtiva, sob angulo de Bragg exato, e interferéncia destrutiva em Angulos
diferentes. Na verdade, quando um feixe de raios X incide sobre um cristal, ocorre também
difragio sob Angulos levemente diferentes do angulo de Bragg. Conseqiientemente, picos de um
difratograma de raios X tém sua intensidade méxima no angulo exato de Bragg e intensidades
menores em angulos levemente diferentes, o que leva os picos a apresentarem largura diferente
de zero [Cullity, 1978A]. No caso das amostras analisadas nesse trabalho, o efeito de alargamento
de picos pode ser atribuido & diminui¢do de tamanho dos grios [Mukhopadhyay, 1995; Wu,
1997; Liu, 1995], & distorgdo da rede cristalina [Wu, 1997] e a presenga de diferentes orientagdes
dentro de um mesmo grio. A partir dos respectivos difratogramas de raios X, a amostra 29,
utilizada no item 4.4.1, assim como as segdes 29-15, 29-40 e 29-65 tiveram seus tamanhos de
grio determinados. A tabela 4.6 mostra os resultados obtidos, onde se pode confirmar a
diminui¢io de tamanho de grio nas secgdes mais proximas & parede do cadinho, que

correspondem a maior velocidade de resfriamento na solidificac@o.

Sobre distor¢des da rede cristalina, estas podem causar, localmente, alteragdo do
espagamento ou da dire¢do planar. Elas podem ser causadas pela presenga de impurezas e pela
existéncia de tensdes residuais no cristal. Quanto as impurezas na rede cristalina, conforme ja
mencionado anteriormente, o nivel das mesmas ndo é desprezivel. Além disso, a forma de
preparagio das amostras das ligas Nb-Al, em forno de fusio a arco e cadinho refrigerado,
certamente gera tensdes termo-mecanicas consideraveis, que eventualmente poderiam provocar
distor¢Bes na rede cristalina das amostras. A figura 4.29, obtida por microscopia eletronica de
transmissdo de alta resolugfo, mostra o arranjo de atomos em um gréo constituido pelo composto
Nb,Al. Nessa imagem ¢ possivel constatar falta de regularidade na rede cristalina do NbyAl
porém a maior parte da mesma mostra planos atdmicos perfeitamente delineados. Na regido
proxima a parte superior esquerda nota-se a irregularidade da rede, o que indica que o cristal
apresenta uma regido em que o espagamento interplanar é diferente, o que pode indicar, como ja

mencionado, distorgdo da estrutura cristalina [Willians, 1996].
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Sobre a existéncia de diferentes orientagdes cristalinas dentro de um mesmo grdo, esta se da
por exemplo, quando um metal é encruado e submetido a tratamento térmico para recristalizaggo.
Durante o tratamento ocorre a recuperagdo da rede cristalina, deformada pelo trabalho mecénico
e no processo formam-se, dentro de um mesmo griio, 4reas com orientagfes levemente diferentes,
chamadas sub-gréios, que mais uma vez acarretarfio em pequenos desvios do dngulo de Bragg
[Cullity, 1978B]. Os respectivos difratogramas podem ser vistos nas figuras 4.25.a, 4.26.a e
4.27.a. Ainda sobre a figura 4.28, na secfio 34-40 (figura 4.28.) existem 4reas de granulacio
iguais a aquelas vistas na segdo 34-65 (figura 4.28.b) e vice-versa. O detalhe relevante é a
quantidade dessas dreas em cada se¢fo; na se¢fo 34-40 a ocorréncia dessas 4reas é muito
pequena, somente na periferia da amostra, enquanto que na se¢fo 34-65 a quantidade é muito

maior, praticamente em toda a secgio.

Regido que
apresenta
variagdo de

espacamento
interplanar

Figura 4.29. Imagem da estrutura cristalina do Nb,Al obtida através de microscopia eletronica de
transmissdo de alta resolugdo - Diregdo do feixe [212].
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Tabela 4.6. Tamanhos de grio calculados a partir dos difratogramas de raios X.

Amostra 29 29-15 29-40 29-65

T. Grio (A) 1331 742 703 496

4.4.3. Determinacéio dos pardmetros de rede do composto Nb;Al

Como informag#o prévia deve-se salientar que ao se fazer referéncia & variacéo do teor de
aluminio no composto NbyAl, a intengfo € se referir 4 alteracio da propor¢éo nidbio/aluminio. A
determinacfo dos pardmetros de rede da fase o-Nb,Al foi feita com base nos picos relativos aos
planos atdmicos identificados nos difratogramas de cada amostra. No célculo dos valores dos
parametros g ¢ ¢ foi empregada a classica expressdo que relaciona indices de Miller e os

pardmetros de rede citados:
1 _h%+k* I
PO D

onde d € o espagamento interplanar, 4, k e / sdo os indices de Miller do plano em questdo, a € a
aresta da base quadrada da célula cristalina e ¢ sua altura. Os valores dos pardmetros de rede
obtidos podem ser vistos na tabela 4.7. Pode-se notar que os valores de ¢ permanecem
relativamente estaveis quando a composicdo da liga é alterada, porém, os valores de a apresentam
tendéncia de queda com o aumento do teor de aluminio. As tendéncias de redugio do pardmetro a
e de estabilidade do pardmetro ¢ pode ser melhor avaliadas a partir da figura 4.30.

Tabela 4.7. Valores dos pardmetros de rede a e ¢ em A.

Amostra
Pardmetro 29 31 32 33 34 35 36
a 9,95+0,01 | 9,96+0,02 | 9,96+0,02 | 9,95+0,01 | 9,94+0,01 | 9,93£0,01 | 9,92+0,01
c 5,17+£0,01 | 5,16+0,02 | 5,17+0,01 | 5,16+0,02 | 5,17+0,02 | 5,17+0,01 | 5,16%0,01

Essa ilustragdo indica que para teores de aluminio entre 29% e 33% (em &tomos), 0
parametro a tende a exibir-se estavel, enquanto que teores maiores de aluminio claramente
provocam seu decréscimo. Tal comportamento era previsto, pois o diagrama Nb-Al mostrado na
figura 2.2 apresenta campo monofésico para teores de aluminio variando entre 31% e 34%.

Considerando que dentro desse intervalo apenas o composto Nb,Al ¢ estdvel & temperatura
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ambiente e sua composi¢do varia, ¢ previsivel que a alteracéo da proporcdo de dtomos de nidbio e
aluminio provoque variages nas dimensdes da célula cristalina do NbyAl As figuras 4.9 a 4.12
mostram que as amostras 29 a 33 sfo bifasicas, apresentando além da fase Nb,Al, a fase Nb;Al.
Portanto, a fase Nb,Al dessas amostras deve ter composi¢8o constante, notando-se apenas
variag8o na quantidade de Nb;Al em funcéo de alteragdo da composi¢do geral da amostra. Com o
aumento da quantidade de aluminio, observou-se a diminui¢do da quantidade da fase Nb;Al, até
sua total eliminac&o. Tal fato foi constatado nas amostras 34 e 35 , €Omo visto nas figuras 4.13 ¢
4.14. Com o aumento posterior do teor de aluminio, foi formada a fase Al;Nb, conforme indica a
figura 4.15. Dessa observacio ¢é possivel concluir que o aumento da quantidade de aluminio nas
amostras, em determinada faixa de composicSes, manteve a microestrutura monofésica e
constituida de Nb,Al Isso indica que a adicio de aluminio foi absorvida pelo composto Nb,Al, o
que confirma que essa fase existe dentro de uma faixa de composi¢des. Assim, constata-se que as
amostras 29 a 33 apresentam o composto Nb,Al com teor de aluminio constante € minimo
possivel, enquanto que a amostra 36 apresenta o mesmo composto com o maior teor de aluminio

possivel.
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Figura 4.30. Evolucdo dos pardmetros de rede a e ¢ da estrutura tetragonal do composto Nb,Al
em fungdo do teor de aluminio. M—a; ® - ¢.

Quanto a variagdo dos valores do pardmetro a, é importante mencionar que algumas das
posi¢Ses atbmicas na célula unitaria do Nb,Al podem ser ocupadas tanto por dtomos de nidbio

como por atomos de aluminio e esse dois elementos exibem raios atémicos iguais a 1,43 A
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[Wernick, 1967]. Por outro lado, a distincia interatdmica na célula cristalina, entre dois atomos
de niébio ¢ maior que entre um atomo de niébio e um atomo de aluminio, que por sua vez €
maior que a distancia entre dois atomos de aluminio. Conclui-se que quanto maior o nimero de
stomos de aluminio na célula, maior o ntimero de disténcias interatdmicas menores e menor sera
a dimensdo da célula cristalina. As distancias interatdmicas entre niébio e aluminio no composto
Nb,Al sfio apresentadas na tabela 4.8 [Brown, 1961]. Vale citar que segundo a literatura os
valores dos parametros de rede da fase 6-NbyAl séo a = 9,943 A e c=5,186 A [Brown, 1961;
Nourbakhsh, 1992].

Tabela 4.8. Distancias interatdmicas na fase o-Nb,Al

Nb-Nb Nb-Al AL-Al

3,040 A 2,895 A 2,712 A

Quanto & variagfo dos pardmetros de rede com a variag8o do teor de aluminio, a célula
cristalina da fase ¢ é composta por trés planos cristalinos diferentes, que podem ser vistos
separadamente na figura 4.31. Sabe-se que as posicdes atdmicas designadas pelas letras “C” e
“E” com numero de coordenagfo igual a 14, podem ser ocupadas tanto por atomos de nidbio

quanto por 4tomos de aluminio. Analisando-se as figuras 4.31.a e 4.31.c pode-se observar que

® e

(2) (b) (©

Figura 4.31. As posigdes atdmicas “A” e “D” séo ocupadas por atomos de Al, posi¢des “B” por
atomos de Nb e as posi¢des “C” e “E” sfo preferencialmente ocupadas por Nb, mas podem ser
ocupadas também pelo Al. () plano Z=0; (b) plano Z=1/4 e (c) plano Z=1/2.

quando a posi¢do atdmica “C” deixa de ser ocupada por um atomo de nidbio e passa a ser
ocupada por um d&tomo de aluminio, duas ligacbes atdmicas de menores distincias serdo

introduzidas nessa posigdo, resultando em um efeito muito mais intenso na dimensdo da base da




célula do que em sua altura .Brown e Worzala [Brown, 1976] determinaram que quando se
aumenta o teor de aluminio da liga, apenas uma das quatro posigdes “E” serd ocupada por atomos
de aluminio. As outras trés continuario a ser ocupadas por dtomos de ni6bio. Isso mostra que a

altura da célula depende muito mais da interacéo entre os vérios planos cristalinos.

4.5. Determinacio de dureza em altas temperaturas

Com o objetivo de caracterizar mecanicamente o composto NbyAl em altas temperaturas,
ensaios de compressio foram programados. Entretanto, as dificuldades experimentais envolvidas
na implementacio dos mesmos mostraram ser superiores ao esperado, inviabilizando sua
implementag@o. Tais obstaculos motivaram a escolha de outra técnica de caracterizagfio, mais
precisamente ensaios de dureza em altas temperaturas. A indisponibilidade de um equipamento
de medidas de dureza em altas temperaturas resultou na decisio de projetar e construir um
sistema préprio que permitisse tais ensaios. Conforme descrito anteriormente, o dispositivo de
medidas de dureza em altas temperaturas é constituido de uma cadmara com atmosfera controlada
através de vacuo e injegdo de argdnio, onde estio localizadas a unidade de aquecimento e
amostra. O penetrador piramidal é movimentado utilizando-se um sistema de ensaios mecanicos
MTS.

Como forma de ajustar o dispositivo de medidas de dureza foram adotados dois
procedimentos bésicos. Inicialmente foram realizadas medidas a temperatura ambiente. Os
resultados obtidos foram comparados a medidas de dureza Vickers obtidas para as mesmas
amostras em equipamentos certificados. Essa etapa inicial de ajustes teve como finalidade avaliar
a confiabilidade das medidas em baixas temperaturas. O outro procedimento foi mais especifico e
voltado aos objetivos do presente trabalho, ou seja, determinar comportamento mecénico em altas
temperaturas. Nessa segunda etapa de ajuste foram ensaiadas amostras do composto intermetalico
NiAl em temperaturas variando da ambiente até 800 °C. Esse composto ja foi investigado por
diversos autores e sabe-se que 0 mesmo exibe transico frégil/ductil em temperaturas proximas a
400 °C. Os resultados dessas duas etapas de ajuste permitem julgar a efetividade das medidas

obtidas.
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O equipamento de ensaios mecénicos MTS utilizado permite registrar a evolugdo das
cargas aplicadas em fungfo do tempo de ensaio. A figura 4.32 exibe o registro de um ensaio de
dureza, onde se nota a rampa de aplicagdo da carga, que apresenta descontinuidade devido &
interferéncia do anel “O RING” utilizado no sistema de controle da atmosfera. Através dessa
jlustracio é possivel observar que a carga mdaxima aplicada € igual a 5,5 kgf e o tempo de
aplicacio de 10 s. Esse valor de carga corresponde a forga aplicada sobre a amostra mais as
parcelas relativas & interferéncia do anel de vedagdo e a presséo interna da cimara. Vale salientar
que com o aumento da temperatura, a pressdo interna da cdmara também aumenta. Isso faz com

que a carga maxima também aumente.
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Figura 4.32. Evolugdo da forga aplicada em fungdo do tempo em um ensaio de dureza.

Os resultados dos ensaios de dureza do composto NiAl em alta temperatura podem ser
vistos na figura 4.33. Observa-se que a 350 °C o valor de dureza obtido foi HV 246 enquanto que
a 400 °C o valor é HV 153. Isso demonstra que entre 350 °C e 400 °C o material apresenta a
transicéio fragil/ductil. Outro detalhe a ser enfatizado, que confirma a presenga da transi¢éo, ¢ 0
comportamento relativamente constante do material entre 25 °C e 350 °C e acima de 400 °C, em

que a variacdo dos valores obtidos € bastante reduzida.
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Figura 4.33. Dureza do composto intermetalico NiAl em funcdo da temperatura.

Informagdes da literatura indicam que a temperatura de transi¢fo fragil/ductil do composto
NiAl sofre profunda influéncia de sua estrutura cristalina [Darolia, 1991]. No estado
monocristalino essa temperatura de transi¢do depende diretamente da diregdo de solicitacfo. Por
outro lado, no estado policristalino, nfo ha concordncia entre os dados disponiveis [Darolia,
1991]. Enquanto Liu [Liu, 1993] identificou a transicdo a temperatura de 277 °C, Kimura
[Kimura, 1998] afirma que a mesma transi¢do ocorre & temperatura de 527 °C e Takahashi
[Takahashi, 1995] ndo observou nenhuma variagdo abrupta de comportamento mecénico ligada
ao aumento da temperatura. Esses dados indicam que o NiAl apresenta transi¢do fragil/ductil,
porém, existe divergéncia em relacio & temperatura em que ela ocorre. Os resultados obtidos
neste trabalho (figura 4.33) confirmam a existéncia dessa transi¢do e em temperatura compativel
com a de outros autores, o que sugere que 0 conjunto experimental desenvolvido para medidas de

dureza em altas temperaturas permite obter informagdes confiveis.
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Finalizada a etapa de ajuste, o conjunto foi empregado em ensaios do composto NbyAL O
composto Nb,Al, como ja mencionado, apresenta elevada dureza a temperatura ambiente, que €
coerente com sua acentuada fragilidade. Outra caracteristica que evidencia a grande fragilidade
desse material é observada pela analise de suas superficies de fratura [Hertzberg, 1996A]. Na
figura 4.34 estdo mostradas superficies de fratura de amostras rompidas & temperatura ambiente.
Essas superficies indicam que a fratura se d4 unicamente por clivagem, pois apenas se observa a
presenga de facetas planas, caracteristica desse micromecanismo de fratura. Observa-se também a
presenga abundante de padrdes de rios, assim como a presenca de defeitos nas imediagdes da
trinca. A presenca exclusiva de sinais de clivagem na superficie de fratura evidencia a falta de
capacidade do material de se deformar plasticamente [Hertzberg, 1996B; Metals Handbook, g™
ed.]

A dureza do Nb,Al foi determinada 4 temperatura ambiente e em intervalos de 100 °C, a
partir de 200 °C até 800 °C. Como pode ser visto na figura 4.35, houve variagdo dos valores
obtidos, 0 que ¢ atribuido, mais uma vez, ao nimero elevado de defeitos macroscopicos presentes
nas amostras. Os resultados obtidos demonstram que dentro da faixa de temperaturas avaliada
nio ocorreu transicdo fragil/ductil. O valor de dureza obtido a temperatura ambiente (HV 811) €
bastante proximo aquele encontrado a 800 °C (HV 776) e apenas 100 pontos acima do valor
obtido & temperatura de 700 °C. Esses valores demonstram que ndo houve queda acentuada da
dureza no intervalo estudado, a despeito de se ter encontrado HV 647 a 400 °C. Barth [Barth,
1992], que utilizou microdureza Vickers em seus experimentos, reporta HV 820 a temperatura
ambiente, HV 700 a 700 °C e HV 650 a 800 °C. Tais medidas estfio em razoavel concordancia

com os valores aqui obtidos.

Além da dureza propriamente dita, o ensaio de dureza permite avaliar outro aspecto do
comportamento mecanico do material, que € sua tenacidade a fratura. Tal ensaio, como descrito
anteriormente, ¢ baseado na avaliagdo das trincas geradas em uma amostra ao s¢ realizar uma
impressdo de dureza. Inicialmente, vale salientar que ndo ¢ possivel quantificar tenacidade a
fratura com base nos resultados obtidos, pois para tanto seria necessario realizar um numero

elevado de impressdes, o que permitiria obter trincas ideais.
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Figura 4.34. Superficies de fratura do NbyAl a temperatura ambiente: (a) e (b) presenca de facetas
junto a porosidades, (c) e d) presenga de padres de rios, evidéncia do fendmeno de clivagem.

A formagdo de trincas associadas as impressdes de dureza pode indicar de forma
qualitativa a existéncia de alteragdo no comportamento mecanico do material com o aumento da
temperatura. Caso ocorra uma transi¢io frégil/dictil no aquecimento, a geracdo de trincas em
baixas temperaturas pode deixar de ocorrer em temperaturas acima da temperatura de transic#o.
Em sintese, como o aumento da tenacidade a fratura estd intimamente ligado & presenga e ao
comprimento das trincas geradas pela impressdo, a analise dessas impressdes pode fornecer dados
importantes sobre 0o comportamento mecanico do material. A figura 4.36 mostra impressées de
dureza Vickers. Como € possivel observar, em todas as temperaturas de ensaio utilizadas, em
maior ou menor intensidade, as impressdes causaram trincamento do corpo de prova. Em alguns

casos, como se nota no caso das impressdes obtidas as temperaturas de 200 °C e 800 °C, houve
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também quebra das bordas da impressdo. Isso demonstra que o comportamento do material se

mantém inalterado ate 800 °C.
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Figura 4.35. Dureza do composto Nb,Al em fungdo da temperatura.

4.6. Avaliacio da Estrutura de Defeitos Cristalinos do Composte NbzAl

Sabe-se que é fundamental para um material estrutural apresentar um conjunto favoravel

de propriedades mecanicas. Tal conjunto favoravel pode ser obtido, geralmente, quando se obtém

uma combinagdo de valores satisfatorios de resisténcia mecanica € ductilidade. Sabe-se também

mecanicas de um material sdo completamente dependentes da presenga de

que as propriedades
na [Korner, 1989; Hemker, 1993; Staton-Bevan,

discordéncias e de sua mobilidade na rede cristali
1975; Kumar, 2000]. Tais fatos levam 4 conclusdo de que a extrema fragilidade apresentada pelo

composto intermetalico Nb,Al estd ligada a natureza ¢ quantidade de defeitos cristalinos

presentes em sua estrutura.
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Figura 4.36. Impressdes Vickers obtidas em ensaios do composto intermetadlico NbyAl: (a)
temperatura ambiente; (b) 200 °C; (c) 400 °C;(d) 600 °C; (e) 700 °C e (f) 800 °C.
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Conforme citado anteriormente, o volume de informagdes sobre a estrutura de defeitos na
estrutura cristalina do composto NbyAl € restrita e uma forma efetiva de estudar tal estrutura ¢
através da observacdo de estruturas semelhantes, no caso a estrutura do composto intermetalico
FeCr. Investigando a fase o-FeCr, Marcinkowski [Marcinkowski & Miller, 1962] observou a
presenca de volume elevado de falhas, a que chamou falhas de sequéncia. Porém, nesse trabalho,
foram identificados poucos sinais da presenga de discordéncias, bem como nenhum sinal que
indicasse movimentacio das mesmas. Kumar [Kumar, 2000] investigou defeitos em fases de
Laves, de estrutura hexagonal e, portanto, semelhante a estrutura do composto NbyAl. Os
resultados dessa investigagdo mostraram que tal estrutura exibia defeitos planares que poderiam

corresponder a falhas de empilhamento.

Conforme salientado anteriormente, em fun¢dio de dificuldades experimentais, a
observagdo da estrutura do composto Nb,Al através de microscopia eletrénica de transmisséo foi
elaborada pela anélise de amostras da estrutura eutética Al3Nb-Nb,Al. Tais amostras exibiam
além de regides eutéticas formadas pelas fases AlsNb-Nb,Al, regides formadas pela fase primaria
Nb,AL Inicialmente, buscou-se evidéncias da presenga de discordancia ou de falhas em regides
contendo a estrutura eutética lamelar AlsNb-Nb,Al. Tal procura ndo teve sucesso, pois néo foram
encontrados sinais de tais discordancias ou mesmo de falhas. Na figura 4.37 observa-se uma
regido de estrutura eutética lamelar onde as lamelas escuras sdo constituidas do composto Nb,Al
enquanto as lamelas mais claras correspondem ao composto ALNb. A figura 4.38, utilizando
maior nivel de ampliagdo, permite confirmar que nfio hd sinais evidentes da presenga de
discordancias ou falhas. Tais observagdes levam a concluir que a estrutura cristalina do composto
Nb,Al poderia, em principio, estar livre de falhas. Uma possivel explicagdo para essa auséncia
poderia ser a diregdo de crescimento das lamelas, pois alguns tipos de defeitos cristalinos séo
visiveis apenas em determinadas diregdes de observagdo da amostra. Em uma estrutura eutética
lamelar, as fases constituintes estfio arranjadas de maneira alternada, sempre em contato direto
uma com a outra. Além disso, sabe-se que o plano de contato de uma fase com a outra ¢ sempre o
mesmo, portanto pode-se afirmar que dentro de um gréo eutético, as lamelas apresentam uma
direcdio tinica de crescimento. A figura 4.39 mostra a interface entre as fases Al3Nb e NbyAl em
uma estrutura eutética lamelar. Pode-se observar que o dngulo entre os planos cristalinos das duas

fases é constante, pois cada fase tem um determinado plano de contato com a outra, o que
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confirma o crescimento direcional das lamelas. A figura 4.40 mostra imagens de uma mesma
falha encontrada em um gréo do composto Nb,Al, obtidas com diferentes inclinagdes da amostra.
Percebe-se a alteragfo de aspecto quando a amostra é observada sob diferentes angulos, o que
ilustra o efeito do angulo de inclinagdo em relagfio ao feixe na imagem de um defeito cristalino.
Outro detalhe a ser observado na figura 4.38 é a maior espessura das lamelas de Nb,Al A
diferenga de pesos atdmicos entre as duas fases faz com que a lamela de AlsNb seja mais clara,
porém nota-se que em algumas regides as lamelas de NbyAl sfo muito escuras, o que ¢ atribuido
a sua maior espessura. Pode-se concluir que as dificuldades em se visualizar as imperfeicdes
cristalinas na estrutura eutética poderiam estar relacionadas a tal diferenca de espessura. Assim, é
possivel concluir que a néo observagio de defeitos na estrutura eutética poderia estar associada a

angulos de observagdo desfavordveis, bem como a dificuldades geradas pela espessura das

lamelas de Nby Al

Figura 4.37. Estrutura eutética constituida por lamelas de Nb,Al (escuras) e por lamelas de Al;Nb
(claras), sem defeitos cristalinos aparentes.
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(b)

Figura 4.38. As imagens ampliadas da microestrutura mostrada na figura 4.37 confirmando a
aparente inexisténcia de defeitos nas lamelas de NbAl

Figura 4.39. Planos atdmicos junto & interface entre lamelas das fases NbyAl e Al3Nb, indicando
que o angulo entre os planos cristalinos aparentes das duas fases se mantém constante.
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Ao serem analisadas regiGes constituidas pela fase priméria Nb,Al, os resultados obtidos
foram diferentes daqueles encontrados na anélise da estrutura eutética. Nesse caso, foi observado
um numero significativo de regides contendo alta densidade de falhas, chamadas falhas de
sequéncia, com base no trabalho de Marcinkowski [Marcinkowski, 1962]. Marcinkowski
encontrou esse tipo de defeito na liga FeCr. Esse tipo de falha ocorre sem que haja nenhuma

mudan¢a do niimero de coordenagio ou da distdncia entre os atomos mais préximos, sendo

portanto uma falha de baixa energia, que ocorre freqiientemente na fase .

Figura 4.40. Mesma falha de sequéncia observada sob diferentes condi¢des de contraste.
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A comparagdo entre as informages presentes nas figuras 4.41 e 4.42 permite afirmar que
o que se vé nessa Ultima corresponde a falhas de sequéncia. A figura 4.41 mostra uma imagem
presente na investigagdo de Kumar [Kumar, 2000], relativa a estrutura de Laves. Enquanto a
figura 4.42 exibe uma imagem da estrutura do composto NbzAl, assim como o respectivo padrédo
de difraggio, onde se observa a dire¢do de alinhamento da amostra. E necessario informar que a

indexacio do padrfo de difrago foi feita utilizando-se o “software” CARINEV.

Conforme discutido anteriormente, as falhas de sequéncia apenas foram observadas em
griios primarios de NbyAl, conforme apresentado nas figuras 4.40 e 442, Tais figuras
correspondem a regides com baixa densidade dessas falhas. Por outro lado, foram também
avaliadas regides contendo alta densidade desses defeitos, como indica a figura 4.43, ou regides
onde ndo se observa nenhum sinal de falhas, como mostra a figura 4.44. Ainda sobre a presenca
de falhas, Marcinkowski afirma que elas se encontram nos planos {100} e {010} e as
discordncias parciais associadas a elas nfio tém seus vetores de Burgers coincidentes com 0s
planos de deslizamento, sendo, portanto, parciais de Frank [Barret, 1980]. Nourbakhsh
[Nourbakhsh, 1992] sugere que essas falhas da estrutura podem ser combinagdo de falhas de
empilhamento e contornos de antifase e sugere que a deformagdo ocorre por apenas dois sistemas
de escorregamento: (100)/[010] e (010)/[100], o que € coerente com a extrema fragilidade

apresentada pelo composto NbyAl nas varias condigdes e temperaturas de analise.

Figura 4.41. Linhas de defeitos que podem ser uma combinagdo de falhas de empilhamento e
contornos de anti-fases [Kumar, 2000].
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(b)

Figura 4.42 (a) Falhas observadas em um grio de Nb,Al, (b) padréio de difracdo do NbyAl
correspondente ao eixo de zona [212].
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(2) (b)

Figura 4.44. Estrutura da fase Nb,Al livre de defeitos cristalinos.
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Capitulo 5

Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclusdes

Os resultados obtidos a partir da analise da obtengfo, dos efeitos de adi¢des de elementos
de liga, das propriedades mecanicas e dos defeitos estruturais do composto intermetalico NbyAl,

permitem concluir que:

a. A preparagéo de ligas do sistema Nb-Al através de fusdo a arco mostrou-se viavel. Apesar
desses dois elementos exibirem elevada diferenga em termos de temperatura de fusdo, os
resultados obtidos indicam que foi possivel obter amostras com bom nivel de
homogeneidade quimica e pouca perda de massa por evaporagdo. Além dos elementos Al
e Nb, a adicdio de outros elementos (Ni, Ti, Si, Mo, V e Zr) também teve resultados

satisfatorios em termos de homogeneidade composicional;

b. A adi¢fo de elementos de liga a esse composto no provocou nenhuma mudanca
estrutural, apenas resultou na geragfio de precipitados. Tal fato indica que a solubilidade
dos elementos de liga utilizados no Nb,Al é extremamente baixa. Além disso, tais adigdes
ndo resultaram em alteragdes significativas em seu comportamento mecénico. Dos
elementos de liga adicionados, o niquel resultou em menor quantidade de poros e trincas,
enquanto que o titdnio levou & queda da dureza, mantendo sua alta fragilidade, indicando

que o NbyAl pode exibir o comportamento definido na literatura como “soft yet brittle”. A
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realizacdo de tratamentos térmicos a temperatura de 1.100 °C n#o resultou em mudancas

estruturais ou eliminacfo de precipitados;

O exame de ligas Nb-Al com composices variando entre 31 % e 34 % de Al (% em
atomos) confirmou que a fase estavel nessa faixa € o composto Nb,Al. O aumento do teor
de Al nessas ligas provocou o decréscimo do pardmetro de rede a (a base da célula), que
varia entre 9,96 A (31%) € 9,92 A (34%). Por outro lado, variagdes na proporgio entre a
quantidade de 4tomos de Nb e Al nfo causaram modificacfo significativa no pardmetro de

rede c;

As condigdes de solidificagdo das amostras do sistema Nb-Al afetam de forma profunda a
microestrutura desse composto. Quando a liga é solidificada com maiores velocidades a
microestrutura torna-se mais refinada, induzindo a distor¢Ges na rede cristalina. Além
desse fendmeno, observou-se também que maiores velocidades de resfriamento levam a
geracdo de estrutura comparavel aquelas em que se tem a presenca de sub-gréos, evento
tipico em processos de recristalizag@io. Tais efeitos nfo foram eliminados apés a

realizac@o dos tratamentos térmicos;

A técnica de medida de dureza em altas temperaturas apresenta-se como uma alternativa
interessante na avaliagdo do comportamento mecénico de materiais acima da temperatura
ambiente. O conjunto experimental desenvolvido permitiu elaborar medidas confiaveis,
incluindo a andlise do composto intermetalico NiAl. Os resultados obtidos indicam que
esse composto exibe transicdio fragil/ductil entre 350 °C e 400 °C. A aplicagdo dessa
técnica na avaliagdo do comportamento mecénico do Nb,Al sugere que esse composto
ndo exibe transicdo fragil/ductil entre a temperatura ambiente e 800 °C. Constatou-se que
sua tenacidade & fratura permanece reduzida mesmo com o aumento de temperatura.
Além disso, observou-se que a dureza do Nb,Al ¢ mantida praticamente a mesma dentro
da faixa de temperaturas investigada.Tais fatos sugerem que a estrutura cristalina do

composto Nb,Al exibe baixa energia livre e portanto tem alta estabilidade;
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f. O exame da estrutura de defeitos cristalinos do composto Nb,Al, através de microscopia
eletrénica de transmissdo, indicou a presenca de falhas muito semelhantes a falhas de
empilhamento, mas que devido ao mecanismo de formagdo e segundo a literatura, sio
chamadas de falhas de sequéncia. Ao se utilizar estruturas eutéticas lamelares, onde as
fases crescem em direcSes bem determinadas, ndo foi possivel constatar tais falhas. Ao se
examinar grios equiaxiais do composto constatou-se a presenca abundante dessas falhas.
Porém, ndo foram identificados sinais da presenca ou de movimentagfio de discordancias,
0 que explica a alta fragilidade do composto Nb,Al. Tais resultados indicam que as falhas
na estrutura do Nb,Al apenas existem em planos atébmicos bem definidos. Baseando-se
em resultados da literatura e nos resultados aqui obtidos pode-se sugerir que a alta

fragilidade do Nb,Al é devida ao ntimero limitado de sistemas de escorregamento.

5.2. Sugestdes para trabalhos futuros

A realizac@io da presente investigagdo permite sugerir as seguintes linhas de pesquisa

complementares:

a. Investigagdo do efeito da adicio de outros elementos de liga, de diferentes tamanhos
atdbmicos como boro, que poderia ser dissolvido intersticialmente ou elementos de
tamanhos maiores, que poderiam substituir o aluminio ou 0 nidbio, na microestrutura, na
estabilidade da estrutura cristalina e no comportamento mecénico do composto

intermetélico Nb,Al;

b. Investigacdo do efeito de irradiagdo de neutrons sobre a estrutura de defeitos cristalinos
do composto intermetalico Nb,Al e relacionar a elevagdo da quantidade de defeitos em

linha com varia¢des no comportamento mecinico desse composto;

¢. Aperfeicoamento do sistema de medidas de dureza em altas temperaturas através do
aumento de sua temperatura de trabalho para valores préximos a 1.500 °C, utilizando
resistores de SiC, o que permitiria estudar comportamentos mecénicos de uma ampla

variedade de compostos intermetalicos, incluindo o composto intermetalico Nb,Al;
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d. Investigacdo do comportamento mecdnico do composto intermetalico Nb,Al em
temperaturas entre 1.000 e 1.400 °C, por meio de ensaios de dureza Vickers, obtendo-se
medidas de dureza propriamente dita, de tenacidade & fratura e constatando ou nfo a

existéncia de transigio de comportamento fragil/ductil dentro dessa faixa de temperaturas;

e. Avaliacdo da microestrutura € comportamento mecanico utilizando-se amostras do
composto intermetdlico Nb,Al obtidas por outro meio, como em forno de feixe de

elétrons ou metalurgia do pd, com menor quantidade de falhas geométricas, como trincas

€ poros.
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Anexo I

Conforme exposto anteriormente, ao se optar pela técnica de determinacdio de dureza para
caracterizagdo do comportamento mecanico do composto intermetdlico Nb,Al em altas
temperaturas, optou-se também por construir o equipamento. Apds fixados alguns pontos basicos,
como meétodo de aquecimento da amostra, método de controle da atmosfera, método de controle
de temperatura, método de controle e aplicagdo da carga e método de movimentagio da amostra,
partiu-se para o projeto dos componentes necessarios a montagem do conjunto. Os desenhos

utilizados na fabricagio desses componentes estio mostrados a seguir.
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