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RESUMO

O conhecimento das fases de equilibrio do sistema Al-Fe-Nb, e o entendimento de suas
microestruturas, sdo importantes para o desenvolvimento de diversas familias de ligas, como as
superligas a base de niobio para aplicacdes a altas temperaturas, as ligas de metais leves
empregadas principalmente em carrocerias de automoveis e acos com adi¢fes de aluminio, as
quais requerem materiais com baixa densidade e alta resisténcia a corrosdao para aplicacdes
aeroespaciais e aeronauticas. Entretanto, os processos de fusdo a arco e inducdo, utilizados
comumente para fabricacdo dessas ligas apresentam algumas restricdes, como por exemplo, as
elevadas temperaturas e longos tempos de processo, altas pressdes de vapor que geram
significativas perdas de massa por evaporacdo, assim como diferencas significativas entre as
temperaturas de fusdo dos elementos e a impossibilidade de se obter materiais em escala
nanométrica. Portanto, o processo de Mechanical Alloying (MA) torna-se uma alternativa
viavel, que permite sintetizar diferentes tipos de fases, como solugdes solidas supersaturadas, e
fases intermetalicas, a partir dos pds elementares, numa reacao em estado sélido, em um moinho
de bolas de alta energia, que propicia tempos mais curtos de processo quando comparados aos
convencionais para obtencdo de fases em ligas com materiais refratarios. E consequentemente,
os tratamentos térmicos (TT) subsequentes a MA, para formacéo e/ou estabilizacdo de fases,
em temperaturas bem menores aos empregados a estabilizacdo de fases ap06s fusdo. Com isso,
é possivel viabilizar o estudo do equilibrio de fases em regides pouco ou ainda nao exploradas
do diagrama, como a regido rica em Nb, em temperaturas abaixo de 1000 °C. Baseado nessa
premissa, nesse estudo, foram produzidas amostras nos sistemas binarios Fe-Nb e Nb-Al em
composicdes estabelecidas nos campos bifasicos e no sistema ternario Al-Fe-Nb em regides de
alta concentracdo de Nb com composicGes que apresentam se¢des isotérmicas com equilibrio
de trés fases distintas. Nos experimentos iniciais, para definicdo dos parametros de Mechanical
Alloying, utilizou-se p6s elementares de Al (min. 99,9%), Fe (min. 99,8%) e Nb (min. 99,8%),
com trés diferentes agentes controladores de processo (Metanol, Hexano e Acido Esteérico),
em quatro diferentes tempos de moagem (20, 40, 60 e 80 horas). A MA foi realizada em um
moinho planetario de alta energia, com atmosfera inerte de gas argbnio, a uma rotacdo de 350
rpm. Foram analisadas as morfologias dos pos, a distribuicdo de tamanho de particula, a
formacédo de fase, as reducGes do tamanho de cristalito e os parametros de rede. Apoés realizada
as definigcdes dos parametros de processo, aplicou-se as para todas as composi¢oes estudas. Os
tratamentos térmicos apés MA, foram realizados nas temperaturas de 600 °C, 800 °C e 1000
°C por 48 horas. Analizou-se a morfologia por Microscopia Eletronica de Varredura modo
Elétrons Secundéarios (MEV/ES). E identificou-se as fases por difratometria de raios X, assim
como a fracdo volumétrica das fases por refinamento Rietveld. Obteve-se a formacao de fases
em alguns sistemas a partir da MA, como para a amostra Nb-60Al (%at.), que apresentou 33,0
%v. da fase NbAlz na condi¢do moida e 40,3%v. apds TT a 1000 °C. Ja para o sistema ternario,
na amostra Nb-55AI-5Fe (%at.) foi possivel alcancar o equilibrio de fases esperado para sua
secdo isotérmica. Ademais, foi possivel observar que em todos estudos, fases intermetalicas
foram obtidas, como exemplos, a Laves (Fe2Nb) a partir do TT a 600 °C para composicao Fe-
15Nb (%at.), as fases NbAl e NbsAl para TT a 800 °C na composi¢do Nb-23Al (%eat.), e as
fases NbzAl, NbAl e NbAlz apds TT a 600 °C para composi¢do Nb-17Al-3Fe (%at.).

PALAVRAS-CHAVE: Mechanical Alloying. Sistema Al-Fe-Nb. Equilibrio de fases. Baixas
temperaturas de tratamento térmico.



ABSTRACT

The knowledge regarding balance phases of Al-Fe-Nb system, and the understanding of its
microstructures, are important for development of several families of alloys, such as niobium-
based super-alloys for use in high temperatures, light metal alloys used mainly in vehicles
bolide, and aluminum added steels, which request low density and high-resistance to corrosion
materials, used in aerospace and aeronautic applications. Although, arc fusion and induction
processes commonly used for manufacturing of these alloys present some restrictions, such as
high temperatures, lengthy times of process, high steam pressure that cause severe mass loss by
evaporation, significant fusion temperatures of elements and the impossibility to obtain
materials in nanometric scale. Thus, the Mechanical Alloying (MA) process becomes a viable
alternative, which allows to synthesize different phase types, as well as supersaturated solid
solutions, and intermetallic phases, from elementary powders, in a solid state reaction, into
high-energy ball milling that offers shorter process time when compared to conventional
methods for obtaining of phases in alloys with refractory materials. Consequently, heat
treatments subsequent to MA for phase formation and/or stabilization, in significant lower
temperatures than those used for phase stabilization after fusion are reached. Thereby, it is
possible to makes viable the study of phase balance in regions yet or few explored in diagram,
such as Nb rich region, in temperatures under 1000 °C. Based on this premise, in this study
there were produced samples in Fe-Nb and Nb-Al samples, with compositions that present
isothermal sections with balance of three distinctive phases. In initial experiments, in order to
define Mechanical Alloying parameters, powders of Al (min. 99.9%), Fe (min. 99.8%) and Nb
(min. 99.8%) were used, with three different process control agents (methanol, hexane and
stearic acid), under four milling times (20, 40, 60 and 80 hours). The MA was conducted in a
high-energy planetary mill, under inert atmosphere of argon gas, in a rotation of 350 rpm. The
analysis focused on powder morphology, distribution of particle size, phase formation,
reductions of crystallite sizes and lattice parameter. After set the process parameters, these were
applied to all studied compositions. Heat treatment after MA were developed for 600 °C, 800
°C and 1000 °C temperatures for 48 hours. The morphology analysis was made with Scanning
Electron Microscopy, in Secondary Electron mode (SEM/SE). The phases were obtained by X-
ray diffractometry, and phase volumetric fractions by Rietveld refining. Phase formation was
reached in some systems just after MA, such as for Nb-60Al (%at.) alloy, which presented 33.0
%v. of NbAls phase for milled condition, and 40.3 %v. after heat treatment at 1000 °C. For
ternary system, in Nb-55AI-5Fe (%at.) sample, it was possible to reach the expected phase
balance for its isothermal section. Furthermore, it was possible to observe that for all studies,
intermetallic phases were obtained, e.g. Laves from heat treatment at 600 °C for Fe-15Nb (%at.)
composition, the phases Nb2Al and NbzAl in heat treatment at 800 °C for Nb-23Al (%at.)
composition, and phases NbzAl, Nb2Al and NbAIs after heat treatment at 600 °C for Nb-17Al-
3Fe (%at.) composition.

Keywords: Mechanical Alloying. Fe-Al-Nb Systems. Phases equilibrium. Low temperatures
heat tretment.
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1. INTRODUCAO

O conhecimento das fases de interesse do sistema Al-Fe-Nb é necessario para o
entendimento da microestrutura e para a escolha do processo de fabricacéo de diversas familias
de ligas, sendo essas utilizadas atualmente em industrias siderargicas, ligas de metais leves, e
superligas a base de nidbio (Nb), as quais apresentam potencial para aplica¢fes estruturais em
altas temperaturas. Neste ultimo caso, com grande interesse em indUstrias nas areas de energia,
quimica e petroleo, onde sdo requeridos materiais com baixa densidade e altas resisténcias ao
desgaste e a corrosdo (STEIN; PHILIPS, 2018).

Os compostos do sistema Al-Fe-Nb podem apresentar tenacidades mais elevadas
quando comparados com algumas ceramicas, também podem ser empregados como matrizes
em varios materiais hanocompositos, substituindo os compostos intermetalicos de NiAl, NiTi,
FeAl e FesAl e tendo sua relevante atuagdo como supercondutores (NAGHIHA et al., 2017).

O composto intermetéalico NbsAl possui propriedades como alto médulo de elasticidade
e excelente desempenho como supercondutor, sendo apontado como um dos mais promissores
para o desenvolvimento de supercondutores com aplicacdes em elevados campos magnéticos,
sob condicdes extremas de esfor¢cos mecanicos e corrosivos (Wang et al., 2010). Portanto, esse
material pode ser utilizado em reatores, dispositivos de fusdo nuclear e imés supermagnéticos.
Supercondutores de NbsAl estabilizados com cobre ja sdo desenvolvidos por meio do método
jelly-roll, além de vérios condutores de cabo em conduite (cable-in-conduit-CIC) que
comprovam a aplicabilidade desse material em bobinas de grande escala e/ou elevadas correntes
(YAMADA et al., 1999).

Classicamente, as ligas a base de metal refratario/reativo, tais como Nb, Ta, W e Ti, séo
produzidas por fusédo a arco ou por inducdo, em equipamentos com atmosfera protetiva (Ar),
seguidos de tratamentos térmicos. Contudo, ha restricdes devido as elevadas temperaturas
desses processos, bem como as diferencas de temperaturas de fusdo entre os elementos (como
por exemplo Al e Nb), o elevado peso atdmico dos elementos refratarios, e 0s longos tempos
de tratamento térmico para sua obtencdo (REIP; SAUTHOFL, 1993).

Sobretudo em razao das altas pressdes de vapor dos elementos de liga, esses processos
convencionais podem levar a perdas significativas de massa por evaporacdo, fazendo com que,
muitas vezes, se tornem invidveis. Além disso, a formagdo de compostos intermetalicos com
grdos em escala nanometrica € impossivel pelos métodos convencionais (PENG;
SURYANARAYANA; FROES, 1996; SURYANARAYANA, 2018, 2022).
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Assim, hd uma escassez de informacgdes experimentais disponiveis na literatura a
respeito do sistema Al-Fe-Nb e os sistemas bindrios que o compdem, principalmente para
resultados abaixo de 1000 °C e em regides ricas em Nb. Torna-se necessario o estudo de
obtencdo de ligas por processos alternativos, como o processo de Mechanical Alloying (MA).

A Mechanical Alloying é um processo onde pds elementares sdo processados em um
ciclo repetitivo de soldagem a frio, fratura e ressoldagem das particulas, em um moinho de
bolas de alta energia, por reacdes em estado solido, capazes de transferir uma elevada energia
cinética aos corpos de moagem. Durante o processo, as particulas sofrem grandes deformacdes
plasticas, provocando vérios defeitos cristalinos, que envolvem energizacdo do material até um
estado metaestavel. As presencas desses defeitos, além do refino da microestrutura em escalas
nanométricas, diminuem as distancias de difusdo, pois 0 aumento de temperatura durante a
moagem facilita a difusidade dos elementos solutos na matriz.

Portanto, com a utilizacdo da MA € possivel viabilizar estudos em regides nédo
exploradas do diagrama de fases por permitir que tratamentos térmicos posteriores a esse
processo, transformem as fases metaestaveis provenientes da moagem, em fases de equilibrio
(estaveis), adotando ainda temperaturas e tempos inferiores aqueles utilizados em processos
tradicionais (fusdo a arco e/ou inducdo). Com isso, a MA é capaz de sintetizar diferentes tipos
de fases, incluindo solugdes solidas supersaturadas e fases intermetalicas. Essas singularidades
da MA possibilitam aplicagbes para desenvolvimento de materiais de armazenamento de
hidrogénio, ligas sintetizadas a partir de elementos imisciveis, materiais hanocompositos e
materiais heteroestruturados (SURYANARAYANA, 2018; 2022).

Este trabalho, tem por objetivo a obtengéo e a caracterizagcdo de amostras do sistema Al-
Fe-Nb, e seus respectivos binarios Fe-Nb e Nb-Al, por meio do processo de MA, para
temperaturas ainda ndo estudadas experimentalmente nos diagramas de fases correspondentes,
auxiliando, portanto, como referéncia para pesquisas posteriores. O sistema binario Fe-Al é
vastamente estudado na literatura, com grande nimero de dados publicados e, portanto, ndo foi
explorado no presente trabalho.
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1.1.  JUSTIFICATIVA

Os resultados previstos na obtencéo das fases nas amostras do sistema Al-Fe-Nb a partir
da Mechanical Alloying, visam proporcionar um processo alternativo, que reduz o tempo para
alcancar as fases intermetélicas desejadas. E consequentemente, diminuir o consumo de energia
e matéria prima, empregando tratamentos térmicos para o equilibrio de fases, com temperaturas
e tempos também inferiores, quando comparados aos processos convencionais.

Ademais, apresentar resultados viaveis para melhor compreensao das fases obtidas por
MA, dos sistemas Fe-Nb e Al-Nb em composi¢des bifasicas, e do sistema ternario Al-Fe-Nb
em regiBes ricas em Nb, tendo como referéncia os equilibrios de fases em regides isotérmicas
para trés fases estaveis. Este trabalho ressalta a importancia de se esclarecer o comportamento
termodinamico para formacdo das fases, uma vez que na literatura ndo sdo encontrados dados
referentes a essa formacédo, em temperaturas de tratamento térmico mais baixas (principalmente

abaixo de 800 °C) pela metodologia Mechanical Alloying.

1.2. OBIJETIVOS
1.2.1. Objetivo Geral

Estudar a formacdo de fases em composi¢Oes e temperaturas pouco ou ainda nao
estudadas experimentalmente (600 °C, 800 °C e 1000 °C), dos sistemas binarios Fe-Nb, Nb-Al

e ternario Al-Fe-Nb, a partir do processo de Mechanical Alloying.
1.2.2. Objetivos Especificos

- Avaliar a influencia dos agentes controladores de processo e diferentes tempos de MA
(20,40,60 e 80 horas), para obtencdo das fases do sistema binario Fe-15Nb (%eat.);

- Estudar o equilibrio de fases do sistema Fe-Nb, nas composic¢Ges Fe-15Nb (%at.), Fe-
40Nb (%at.) e Fe-75Nb (%at.), ap6s MA e seguidas de tratamentos térmicos nas temperaturas
de 600 °C, 800 °C e 1000 °C;

- Estudar o equilibrio de fases do sistema Nb-Al, nas composi¢es Nb-12Al (%at.), Nb-
23Al (%at.) e Nb-60AIl (%at.), apés MA e com subsequentes tratamentos térmicos nas
temperaturas de 600 °C, 800 °C e 1000 °C;
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- Estudar o equilibrio de fases do sistema Al-Fe-Nb, nas composi¢cGes Nb-55Al-5Fe
(%at.), Nb-15AIl-15Fe (%at.), Nb-17Al-3Fe e Nb-30Al-21Fe (%at.), ap6s MA e com

posteriores tratamentos térmicos nas temperaturas de 600 °C, 800 °C e 1000 °C.
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2. REVISAO BIBLIOGRAFICA
2.1.  PRINCIPAIS TECNICAS DA METALURGIA DO PO

A metalurgia do p6 (MP) estd em constante desenvolvimento tecnoldgico e, portanto,
em crescente expansdo, abrangendo ndo somente setores industriais, como também centros de
pesquisa e universidades, envolvidos na fabricacdo de componentes aplicados em condicdes
criticas de temperatura, corrosdo, resisténcia ao desgaste, e na implementacdo de novas
tecnologias, como a manufatura aditiva (impressdo 3D de materiais metalicos) e as liga de alta
entropia (SURYANARAYANA, 2018; 2022). Em resumo, ela estd comumente substituindo
processos como fundicdo, forjamento, fundicdo de precisdo, estampagem, usinagem e outros
por permitir o controle microestrutural, possibilitando uma versatilidade nas caracteristicas do
material.

A producdo de milhares de pecas por hora, de geometrias complexas, com forma
definida, toleréncias estreitas, combinadas com a eliminacdo de operacfes de acabamento,
economia de energia, de tempo e de matéria prima, tem levado este tipo de processamento de
metais em po, a um momento de crescente utilizagdo industrial (SURYANARAYANA, 2022).

A maioria das pecas fabricadas por MP € realizada por po6s-metalicos, sendo
imprescindivel caracteriza-los com o objetivo de entender o comportamento de cada elemento,
uma vez que tais caracteristicas influenciam na fabricacdo e no uso do componente.

InformacBes a respeito dos pds devem ser estudadas, analisadas e levadas em
consideracdo antes do inicio do processo de fabricacdo do material. Alguns destes atributos sao:
pureza, composi¢do quimica, microestrutura, distribuicdo granulométrica, morfologia, tamanho
da particula, porosidade da particula, densidade aparente, velocidade de escoamento,
compressibilidade e resisténcia a verde (KLAR; SAMAR, 2007; SURYANARAYANA, 2001).

As principais técnicas de obtencdo e processamento de pds-metélicos estdo agrupadas
em processos quimicos e mecanicos, sendo as principais:

I Processo eletrolitico (eletrodeposigéo);

ii.  Processos quimicos (reducéo de 0xidos e deposi¢éo);

iii.  Carbonila;

iv.  Atomizacdo (4gua ou gas);

V. Moagem de alta energia (MAE).

A moagem mecénica de materiais solidos, ou moagem de alta energia (MAE), € um

termo genérico para o processamento de p6s em moinhos de bolas, no qual o mecanismo
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apresenta armazenamento de energia mecéanica por deformagdo pléstica (Suryanarayana 2001,
2018; 2022). Sao geralmente divididos em duas técnicas principais, denominadas Mechanical
Milling (MM) e Mechanical Alloying (MA), que se diferenciam principalmente pelo estado da
mistura de po inicial e das etapas de processamento. Apesar das diferentes caracteristicas de
cada processo, todos sdo mecanicamente ativados.

Quando pds de composic¢do uniforme, como metais puros intermetélicos, ou pos pré-
ligados, sdo moidos em um moinho de alta energia, e ndo é necessaria a transferéncia de
material para a homogeneizacgéo, o processo é denominado MM, pois 0 objetivo do processo é
reduzir o tamanho da particula e aumentar a &rea da superficie. J&, se o processo envolver a
transferéncia de material para se obter uma liga homogénea, ou seja, se pds puros “A” e “B”
sd0 moidos juntos para produzir solucbes solidas em equilibrio ou supersaturada, fases
intermetalicas e/ou fases amorfas, o processo é referido como MA (SURYANARAYANA
2001).

Durante a MAE, particulas com tamanhos nanométricos sdo produzidas, devido aos
repetidos ciclos de deformacdo plastica, encruamento, soldagem a frio, fragmentacdo das
particulas e ressoldagem a frio, até que o poO atinja um estado de equilibrio das suas
caracteristicas (SURYANARAYANA, 2001; 2018; 2022).

O processo de Mechanical Alloying serd detalhadamente abordado no tépico 2.2, por

ser tratar do processo utilizado neste trabalho para o estudo das ligas em questao.

2.1.1. Morfologia das particulas

O que define basicamente a morfologia das particulas é o processo pelo qual o material
passou. Por exemplo, a moagem de alta energia é caracterizada por particulas irregulares,
enguanto a atomizacdo a gas é empregada quando se objetiva conseguir particulas esféricas.
Formatos como os irregulares proporcionam melhor sinterizagdo, uma vez que, hd maior
interacdo dos contornos das particulas. Sendo assim, o formato das particulas afeta
significativamente a densidade aparente dos p0s, as propriedades de compactacao e a qualidade
da sinterizacdo (FERREIRA, 2002).

Um dos métodos empregados para determinar as morfologias dos pds elementares é a
Microscopia Eletronico de Varredura, no qual as micrografias apresentam diferentes aspectos
morfologicos. A Figura 1 ilustra diversas morfologias possiveis para pos metalicos (GERMAN,
1994).
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Figura 1 - RepresentacGes esquematicas das possiveis morfologias para p6s metélicos de
acordo com German (1994)
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Fonte: Adaptado de German, 1994.

Na Tabela 1, é possivel verificar uma sucinta comparacao entre tamanho de particula,
tipo caracteristico de morfologia e custo de alguns dos processos dentre a metalurgia do po.

Tabela 1 - Comparagdo entre os processos de fabricacdo dos pos

Técnica Tarpanho da Morfologia Custo
particula (um)
Atomizacgdo a gas 15-300 Esférico Moderado
Atomizacdo a dgua 5-800 Arredondado/Irregular Baixo
Carbonila 1-10 Arredondado Moderado
Processos Quimicos 0,01-3 Esférico Baixo
MAE 0,1-40 Irregular Moderado

Fonte: Adaptado de German, 1994,

2.2. O PROCESSO DE MECHANICAL ALLOYING

John S. Benjamin e seus colaboradores do Laboratério de Pesquisa Paul D. Merica da
International Nickel Company (INCQO) desenvolveram o processo por volta de 1966, cujo nome
inicialmente foi denominado “moagem / mistura”. Mas, Ewan C. Mac-Queen, um advogado de

patentes da INCO, criou o termo "Mechanical Alloying™ (MA) para descrever o processo no
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primeiro pedido de patente, ficando esse 0 nome estabelecido na literatura. A técnica foi o
resultado de uma longa pesquisa para produzir uma superliga a base de Ni para aplicagdes de
turbinas a gas que combinasse a resisténcia a altas temperaturas, com a resisténcia a corrosao e
oxidagdo (SONI, 2000; SURYANARAYANA, 2018; 2022).

A MA era pouco conhecida fora da INCO, no entanto, em meados da década de 1980,
percebeu-se que a MA poderia resultar na formagao de solugdes solidas supersaturadas, fases
intermetalicas e até mesmo ligas amorfas. Posteriormente, as sinteses de ligas quasicristalinas
para o sistema Al-Cu-Fe também foram relatadas (SURYANARAYANA, 2022).

A técnica de processamento de pd em estado sélido, Mechanical Alloying, envolve
soldagem, fratura e subsequente soldagem das particulas de pd, em um moinho de bolas de alta
energia, até que o pd atinja um estado de equilibrio das suas caracteristicas (Suryanarayana,
2001). As particulas sofrem choques mecanicos e deformac6es, transferindo grande quantidade
de energia para as particulas de po, devido as colisdes entre os meios de moagem. Os moinhos
mais conhecidos sdo os moinhos agitadores, planetarios e atritores (CASTAGNET, 2008).

Essa técnica vem se popularizando e apresentando ser capaz de produzir compostos com
alta energia de mistura, solucdes sélidas supersaturadas, ligas intermetalicas metaestaveis, ligas
metaestaveis estiveis e completamente novas, ligas de elementos cujo equilibrio nos diagramas
de fase ndo indicam uma solubilidade perceptivel, fases com estequiometria alterada
(ampliada), além dos niveis de solubilidade sélida primaria estendida. A MA vem ganhando
maior destaque principalmente em pesquisas atuais para a obtencdo de ligas de alta entropia e
outros novos materiais, como para aplicacdo na producdo de ligas metélicas para manufatura
aditiva (ZAARA et al., 2019; SURYANARAYANA, 2022).

Uma observacdo geral importante € que os fatores cinéticos predominam sobre as
restricdes termodinamicas na determinacdo da formacdo de solucdes solidas metaestaveis na
MA. Assim, as regras que explicam as solubilidades solidas de equilibrio podem néo ser
capazes de explicar satisfatoriamente os resultados obtidos em condi¢des de ndo-equilibrio,
principalmente esse que é obtido a partir de rea¢des no estado sélido, ou seja, ndo se fundem,
logo ndo ha solidificacdo envolvida. No entanto, é possivel que a segregacdo de atomos de
soluto para as interfaces, como o0s contornos de gréo e as juncdes triplas em pos de MA, assim
como a difusividade aumentada devido a presenca de defeitos, possam ser responsaveis pelo
aumento dos niveis de solubilidade sélida em pds de MA. E necessario mais trabalho neste
aspecto para compreenséo de todas as essas questoes (SURYANARAYANA, 2018; 2022).

Segundo Suryanarayana (1995; 2001), apés longos tempos de MA as fases de (Al,Nb)

se transformam em uma fase amorfa porque essa aumenta a fracdo de volume dos contornos de
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grdo e se desordena, elevando a energia livre da fase de solucéo sélida. Logo, torna-se a mais
facil de ser formada em termos energéticos e cinéticos.

O principio de funcionamento do MA em um moinho planetario (utilizado neste
trabalho) é esquematizado na Figura 2, no qual, os jarros e o disco rotacionam em direcdes

opostas, enquanto os p6s colidem entre si e entre as paredes dos jarros e as esferas.

Figura 2 - Desenho representando o principio simplificado de funcionamento de um
moinho planetério para o processo de Mechanical Alloying

Esferas

Jarro

Material em
forma de po

o Disco
Fonte: Adaptado de Gogebakan, Kursun e Eckert (2013).

As mudancas estruturais dos pos durante as colises com 0s meios de moagem, em um
sistema ductil-dactil (utilizado neste trabalho), sdo esquematizadas na Figura 3, onde:

(@) Inicialmente, os pds apresentam distribuicdo de tamanhos e formas diferentes;

(b) A morfologia das particulas muda com o aumento do tempo de MA e se misturam, nesta
etapa, com o achatamento das particulas, tomando sua morfologia flocular. Conforme a MA ¢
continuada, mais alterages ocorrem e ha um aumento no tamanho meédio das particulas, assim
como o aumento da area superficial das mesmas, resultantes do processo de soldagem a frio, e
a microestrutura passa a ter uma forma de “sanduiche” (plaquetas).

(c) Comeca o fendmeno de encruamento, devido ao aumento do nimero de discordancias
na microestrutura do material, e dificulta a deformacéo pléastica, resultando em um material

cada vez mais fragil, até atingir seu limite de ruptura e se fragmentar em particulas menores.
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(d) Nesta fase final, a homogeneidade dos pds é maior, a dureza e o tamanho das particulas
possuem a tendéncia de atingir um nivel de saturacdo, com tamanhos menores e formas mais
arredondadas, o qual remete que se alcangou um equilibrio entre os fenémenos de soldagem e
fratura (GOGEBAKAN; KURSUN; ECKERT, 2013).

Figura 3 - Representacdo do processo de mistura dos pds durante as colisbes com as esferas
em um processo de MA (a) pds com diferentes formas e tamanhos, (b) morfologia das
particulas muda com o aumento do tempo de MA e comeca a ocorrer a soldagem a frio, (c)
ao se processeguir a MA comeca a fratura das particulas e (d) homogeneidade do pd, com
morfologia mais arredondada

(a)
7

“R &

Fonte: Gogebakan, Kursun e Eckert (2013).

Segundo Suryanarayana (2001), existe um aumento do tamanho das particulas nos
estagios iniciais de moagem, pois a tendéncia é que ocorra a soldagem a frio e, assim, a
formacdo de particulas maiores. Uma ampla gama de tamanhos de particulas se desenvolve,
com alguns tdo grandes quanto trés vezes maiores que as particulas iniciais. J& em um segundo
estagio, as fraturas se tornam predominantes, resultando no refinamento das particulas. Com o
decorrer da moagem, ambos os fenémenos, soldagem e fratura, se equilibram e o tamanho de

particula segue constante.

2.2.1. Cinética de Reacdo no Processo de Mechanical Alloying

Nesse processo a elevada energia adicionada ao material, pelo impacto e atrito com 0s

meios de moagem, bem como elevada rotagdo do sistema, resulta na introdugéo de excessivas
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deformacbes nas particulas do material, ocasionando significativa variedade de defeitos
cristalinos, como distor¢des de rede, vacancias e aumento do nimero de contornos de graos
(SURYANARAYANA, 2001).

A presenca desses defeitos € responsavel por aumentar a difusividade de elementos de
liga na matriz. Entretanto, devido ao acimulo de energia durante 0 MA, que pode atingir valores
proximos a 50% da entalpia de formacéo, a presenca desses defeitos pode elevar a energia livre
de um sistema contendo compostos intermetalicos, possibilitando a amorfizacdo do material.
(SURYANARAYANA, 2001; 2018; 2022).

Segundo Lima et al. (2000), os contornos de gréo e de interface dos elementos moidos
sdo extremamente importantes no processo de MA, uma vez que as reagdes no estado sélido
durante a moagem de diferentes composicdes de pos se iniciam em tais regies interfaciais.
Entretanto, a formacdo e, consequente crescimento de fases amorfas ou nanocristalinas,
somente serd promovida com o fornecimento de uma energia de ativacdo, que no MA é
viabilizada principalmente pela acdo dos meios de moagem (LIMA et al., 2000).

Durante a moagem, as constantes colisdes e atritos entre bolas, paredes do jarro e pos
ocasionam a concentracdo de energia em pequenas regides entre as bolas e o jarro de moagem,
gerando as chamadas zonas quentes. Nessas regides, a temperatura local apresenta um aumento
em relacdo as demais, devido ao impacto, atuando como energia de ativacdo para as reagdes de
formagéo e crescimento de fases (WANG, 2010).

Esse aumento de temperatura auxilia e fomenta o processo de difusdo dos elementos
para formacdo das fases, ocasionando a formacao de solucGes sdlidas em meio aos elementos
constituintes (Suryanarayana, 2001). Desta forma, através da MA permite-se a ocorréncia, em
baixas temperaturas e sem fontes externas de calor, de reacdes que normalmente requerem
elevadas temperaturas (MOSTAAN; KARIMZADEH; ABBASI, 2010).

Mesmo com a possibilidade de formacdo de fases ainda na etapa de moagem,
tratamentos térmicos podem ser desejaveis, principalmente nos casos onde se objetiva a
formacéo de intermetalicos. Entretanto, devido ao aumento de entropia do sistema ocasionado
pela acdo das bolas de moagem sob os pds, a energia acumulada por esses possibilita
tratamentos em temperaturas inferiores aos processos convencionais, sem que haja necessidade
de fusdo dos materiais (SURYANARAYANA, 2001).
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2.2.2. Variaveis do Processo de Mechanical Alloying

A MA é um processo estocastico, que envolve a otimizacdo de um grande numero de
variaveis (tais como: tipo de moinho, recipiente de moagem, energia/velocidade de moagem,
tempo de moagem, tipo, tamanho e distribuicdo de tamanho dos meios de moagem, relagédo po-
esfera, atmosfera de moagem, agente controlador de processo, temperatura de moagem, entre
outros) para alcancar a natureza da fase formada (solucdo sélida, fase intermetalica ou amorfa,
entre outras) e sua microestrutura.

Desse modo, o0s parametros mais importantes envolvidos nessa técnica estdo
representados na Figura 4. As variaveis do processo sao interdependentes, de modo que podem
atuar simultaneamente, bem como o efeito de cada uma delas pode influenciar as caracteristicas
do produto final (SURYANARAYANA et al., 1998; CHO; KOCH, 1991).

Figura 4 - Parametros de processo que influenciam o processo de Mechanical Alloying

Tipos de

Agente
controlador
de processo
(PCA)
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Meios de
moagem e

Efeitos da
temperatura

da esfera

Atmosfera de
moagem

Velocidade

de moagem

Razdo massa
p6/massa
esfera

Tempo de
moagem

Fonte: Adaptado de Ullah, Ali e Hamid (2014).

. Tipos de moinho: Atualmente, diferentes tipos de moinhos, como moinhos vibradores,

moinhos de bolas planetarios, moinhos de bolas convencional, moinho atritor, sdo disponiveis
para executar a operacdo de moagem (Di; Bakker, 1991). Geralmente, a capacidade do moinho,
a velocidade operacional, a temperatura e a contaminacao sao levadas em consideracdo durante

o0 desenvolvimento ou selecdo de um moinho para uma operacdo em particular (Suryanarayana,
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2001). Por exemplo, os moinhos vibradores e planetérios sdo usados para o processamento de
pequena quantidade de materiais (menos de 100 g) dentro de um curto espaco de tempo. Em
contraste, moinhos atritores sdo aplicados para processar maiores quantidades de p6 (entre 100
g e 10 kg) dentro de varias horas para a producdo em larga escala de nanoparticulas em
instalagdes comerciais (SCHWARZ; PETRICH; SAN, 1985; SCHWARZ et al., 1996).

Atualmente, os moinhos de bolas planetarios sdo usados para fins de pesquisa. Esse tipo
de moinho é assim chamado porque o0 movimento de seus jarros se assemelha aos movimentos
de rotacdo e translacao dos planetas. Seus jarros sdo dispostos sobre uma base de rotacdo com
suporte e um mecanismo é acionado para rotagdo em seu proprio eixo. Uma vez que o jarro e
sua base de apoio giram em sentidos contrarios, a forca centrifuga produzida pelo movimento
de rotacao e translacdo do jarro provocam uma interacdo das esferas entre si e com a parede do
jarro e, consequentemente, sobre o material a ser moido (SURYANARAYANA, 2001,
WATANABE et al., 1995).

. Meios de moagem e tipos de jarro: Devido ao alto impacto durante o processo, é

necessario saber qual a natureza dos materiais que constituem o jarro, assim como as esferas de
moagem, uma vez que os materiais podem desalojar-se na parede interna das esferas e/ou jarros
e, assim, contaminar o pé que esta sendo processado. Aco endurecido, aco temperado, aco
inoxidavel, cromo, carboneto de tungsténio revestido, zirconia, agata, alumina e nitreto de
silicio sdo os materiais mais comuns utilizados nos recipientes de moagem (Di; Bakker, 1991).
A forma interna e o design do recipiente também sdo importantes para alcancar o produto de
microestrutura desejado. Harringa et al. (1992) descobriram que o jarro de extremidade plana
é mais eficiente para a formacdo de ligas do que o arredondado. Além disso, 0s meios de
moagem também desempenham papel fundamental para controlar o tamanho da particula. O
processo de moagem por via Umida sintetiza particulas finas com mais eficiéncia do que aquelas
da rota de moagem a seco. Isto devido a diminuicdo da energia superficial pela adsor¢do do
solvente nas superficies das particulas recém-formadas (SURYANARAYANA, 2001;
DOLGIN et al., 1986).

. Tamanho da esfera: O uso de tamanhos diferentes das esferas produz a energia de

colisdo mais alta e, portanto, produz particulas mais finas. Logo, é benéfico realizar uma
combinagdo de bolas maiores e menores para randomizar seus efeitos. Alem disso, a bola de

moagem deve ser mais densa que o pé de moagem (RHODES et al., 1998).
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. Velocidade de moagem: A rotacdo mais rapida do moinho induz maior absorcao de

energia no pd. Em geral, a velocidade de moagem varia com o tipo de moinho. No entanto,
dependendo do projeto do moinho, a velocidade crescente de rotagdo do moinho pode fixar a
esfera na parede interna do jarro, ndo exercendo efeitos sobre a particula. Portanto, as
velocidades de moagem devem estar logo abaixo dessa velocidade critica, para garantir que
ocorra a queda das esferas a partir da altura méxima, para produzir maior intensidade na
moagem. Além disso, a alta velocidade produz alta temperatura, o que pode induzir a
decomposicéo do sélido supersaturado, contaminando o pé ou recristalizando a nanoparticula
(SURYANARAYANA, 2001).

. Tempo de moagem: O tempo de moagem € uma das variaveis mais importantes na

abordagem da moagem de alta energia. Geralmente, o tempo é ajustado para atingir um estado
estavel entre os mecanismos de fratura e soldagem a frio. O tempo necessério para moagem de
uma determinada amostra depende dos parametros, tais como tipo de moinho, relagdo entre
massa de pd/massa de esfera, temperatura de moagem e intensidade de moagem (rotacao). No
entanto, se o pé for moido por mais tempo do que 0 necessario podera ocorrer contaminagédo
indesejada, amorfizacdo ou transformagéo de fase (SURYANARAYANA, 2001).

. Razdo entre massa de material e massa das esferas: Desempenha efeitos significativos

no tempo de moagem necessario para obter uma fase a partir dos pds precursores. Quanto maior
essa razdo, maior a taxa de colisGes das esferas no meio de moagem, gerando mais energia, 0
que leva a transformacéo da fase de particulas (SURYANARAYANA, 2001).

. Atmosfera de Moagem: A atmosfera de moagem é um dos fatores responsaveis por

contaminar o pé de moagem. Usualmente, a cAmara de moagem € usada em vacuo ou
preenchida com gas inerte, como argbnio ou hélio, para evitar essa contaminacao
(SURYANARAYANA, 2001).

. Efeitos da temperatura: A temperatura na MA tem papel significativo na transformagao

da fase das particulas. Depende das caracteristicas do pd, dos jarros e da energia cinética da
esfera de moagem. No processo, dois tipos de efeitos de temperatura devem ser levados em
consideracdo: (1) temperatura local que surge devido a coliséo e friccdo das esferas e (2)
temperatura geral no recipiente de moagem. A temperatura resultante induz a difusao e defeitos
no po, seguidos pela transformacéo da fase das particulas. Durante a MA, uma parte do p6 pode

ficar presa as paredes do jarro e outra parte presa as esferas, mantendo o restante do pé em
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estado livre de movimento. Todas essas trés partes possuem temperaturas diferentes
(SURYANARAYANA, 2001).

. Agente Controlador de Processo (PCA): Os agentes de controle de processo (PCA) séo

materiais utilizados no processo de MA, com a finalidade de evitar a soldagem a frio entre as
particulas dos p6s metalicos. Essa soldagem advém do aumento da ductilidade do metal com o
aumento de temperatura de moagem, ou ainda da alta taxa de deformacéo plastica envolvida no
processo. Normalmente, os PCAs sdo compostos organicos, podendo ser sélidos, liquidos ou
gasosos. Sdo adsorvidos na superficie da particula metélica e atuam como um lubrificante ou
agente tensoativo, diminuindo a formacdo de aglomerados (FRAZIER; KOCZAK, 1987;
SURYANARAYANA, 2001).

2.2.2.1. Agentes Controladores de Processo (PCA)

Se ndo controlado, o processo de MA resulta em uma excessiva soldagem a frio e alta
aglomeracdo das particulas ddcteis. Para alcancar o equilibrio entre esses fendbmenos, pode-se
introduzir um material organico apropriado, a fim de modificar a superficie destes pds, chamado
surfactante ou Agente de Controle de Processo (Process Control Agent — “PCA”). Assim, é
possivel obter um alto rendimento de pd, bem como excelentes propriedades fisico-mecanicas,
boa compactacéo, alta densidade a verde e eficacia na sinterizacdo (SURYANARAYANA,
2001).

Os PCAs atuam como agentes de superficie ativa. Eles se adsorvem na superficie das
particulas de p6 e minimizam a soldagem a frio entre as particulas e entre o meio de moagem,
e, desse modo, minimizam a aglomeracéo. Para a garantia de uma MA satisfatéria, a interacéo
do PCA deve ser analiticamente estudada, juntamente com as varidveis do processo de MA,
correlacionando a morfologia e tamanho das particulas obtidas, a evolu¢do microestrutural, a
contaminacdo e a obtencdo de formacéo de ligas.

Os PCAs mais utilizados sdo o metanol, hexano, acido esteérico, &cido oxalico, acido
borico, alumina, etanol, polietileno glicol. Esses materiais sdo adicionados na quantidade entre
1% a5 % em peso do total da mistura e a escolha adequada é de suma importancia, pois o tipo,
bem como a quantidade de PCA, influenciara no tamanho e no formato das particulas durante
e ap6s moagem (SURYANARAYANA, 2001; SALGADO, 2002).

Na maioria das vezes, esses agentes se decompdem durante a moagem, ou interagem
com 0 po de modo a gerar compostos, e esses sdo incorporados na forma de inclusdes e/ou

dispersdes nas particulas de pé durante a moagem. E provavel que hidrocarbonetos que
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contenham hidrogénio e carbono, carbono e oxigénio, introduzam carbono e/ou oxigénio nas
particulas de pd, resultando na formacdo de carbonetos e dxidos que estardo uniformemente
dispersos na matriz. Esses carbonetos ndo sdo necessariamente prejudiciais ao sistema de liga,
uma vez que podem contribuir para o fortalecimento da dispersdo do material, resultando em
maior resisténcia e maior dureza (SURYANARAYANA, 2001).

Deve-se perceber que ndo ha um PCA universal e que sua quantidade é dependente da:
(1) Caracteristicas de soldagem a frio das particulas de po; (2) Estabilidade quimica e térmica
do PCA e (3) Quantidade do pé e meio de moagem utilizado.

As moléculas de PCAs sdo baseadas em cadeias de hidrocarbonetos que apresentam
grupos funcionais de carater polar, que interagem com os grupos polares dos p6s metélicos,
promovendo uma ligacdo covalente entre o absorbato (PCA) e a superficie do adsorvente
(material). Como resultado, as moléculas formam uma camada na superficie do po. As
ramificacbes das cadeias moleculares servem de barreira ao redor da particula, de modo a
protegé-las da aglomeracdo. Os agentes tensoativos adsorvidos nas superficies das particulas
interferem na soldagem a frio, diminuindo a tenséo superficial do material sélido (FRAZIER;
KOCZAK, 1987).

O estado fisico (s6lido ou liquido) do PCA influencia na adsorcdo. Um PCA em estado
solido, no inicio da MA, pode nao estar bem distribuido (“envolto”) nas particulas de po,
enquanto um PCA liquido atinge os locais requeridos com maior rapidez. Com uma duracéo de
MA maior, devido as condi¢cdes termomecanicas severas no ponto de colisdo, o PCA solido se
funde e se torna bem distribuido por toda a carga de pd. Entretanto, se a dura¢do for muito
longa, o PCA se decompde e é incorporado a matriz do p6. Como tal, o PCA ndo pode mais
evitar a soldagem a frio, e assim favorece a formacdo de aglomerados entre as particulas
(NOURI; WEN, 2014).

Talvez, a consequéncia mais significativa da adicdo de um PCA durante o processo de
MA seja a reducdo do tamanho das particulas. No caso de materiais ducteis, normalmente é
sugerida a utilizacido de PCA em razéo da forte tendéncia de soldagem a frio (NOURI; WEN,
2014).

A Figura 5 apresenta esquematicamente a atribuicdo do PCA no processo de MA,

recobrindo toda a superficie do po.



Figura 5 - Representacdo esquematica da funcdo do PCA no processo de MA

Particulas de pé PCA

Fonte: Nouri e Wen (2014).
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2.3. SISTEMA BINARIO Fe-Nb

A primeira publicacdo envolvendo o equilibrio de fases para esse sistema foi realizada
por Vogel e Ergang (1938), cuja proposta contém caracteristicas similares as propostas atuais.
O diagrama apresentado possui fase FeoNb (Laves) e dois eutéticos. Porém, a regido rica em
Nb néo é detalhada, Figura 6.

Figura 6 - Diagrama de fases do sistema Fe-Nb proposto por Vogel & Ergang (1938)
adaptado de Villars, Okamoto e Cenzual (2006)
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Fonte: adaptado de Villars, Okamoto e Cenzual (2006).

Posteriormente, Goldschmidt (1960), sugere um diagrama completo, contendo quatro
fases intermetéalicas e suas respectivas solubilidades. Destas fases intermetalicas, a fase Fe2Nb
confirma a propositura de Vogel & Ergang (1938) e a fase Fess7Nbe 33, mais tarde definiu-se
como fase “p” (Fe7Nbe). J& as demais fases, posteriormente foram associadas & contaminagéo

Bejarano et al. (1993) realizaram um extenso estudo experimental, analisando vérias
composicdes consolidadas na Tabela 2. Seus experimentos foram por fusdo a arco e TT sob
atmosfera de Ar em capsulas de quartzo, analisadas por MEV, DRX e DTA. Identificaram
apenas duas fases intermediarias estaveis: FeaNb (Laves) e Fess7Nbe 33z (). A solubilidade
encontrada para Laves tinha uma faixa de ~ 32 a 37 %at. Nb, entre 1100 °C e 1400 °C. Na fase
K uma solubilidade de ~ 48 a 52 %at. Nb, para temperaturas entre 1100 e 1400 °C, conforme
Figura 7.



Tabela 2 - Dados experimentais para producdo do diagrama de fases Fe-Nb por Bejanaro

Liga (%at.) Temperatura (°C) Tempo (h)
FelONb 800 200
Fe20Nb 800 500
Fe30Nb 1000 200

Fe33,3Nb 1100 110
Fe37,5Nb 1100 96
Fe40Nb 1200 48
Fe42,5Nb 1200 50
Fe45Nb 1200 96
Fe47Nb 1300 6
Fe47,5Nb 1300 38
Fe48Nb 1300 38
Fe48,5Nb 1300 48
Fe49Nb 1350 12
Fe49,5Nb 1350 30
Fe50Nb 1400 44
Fe50,5Nb 1450 22
Fe51Nb 1450 -
Fe51,5Nb 1470 1
Fe52Nb 1500 20
Fe53Nb 1600 1 minuto

Fonte: Adaptado de Bejarano et al. (1993).

Figura 7 - Diagrama de fases do sistema Fe-Nb proposto por Bejarano et al. (1993)
adaptado de Villars, Okamoto e Cenzual (2006)

1 1 1 1 1 1 1 1 1
2500 5473
v
23004 7R
L 4
21004 S/ [ 3
U l.
® _ 19001 _ | F
© v
=t 1700 'I
4 =5 -
[1] = 1630 : [
L 1538 / / | =
L W 1520 1 =)
E— 1500 = | e 200 ZF
QL 1380] & - 1372 \
1300\ / \ F
] 1192 N
_-— -
i W0
11004 — - o 3
| @ (1] w
[T L F
920§ 98 = g
9004 & z z E
1}
L
?Dc 1 I T 1 I I ) 1 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Fe at. % Nb

Fonte: Villars, Okamoto e Cenzual (2006).
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As descobertas de Bejarano et al. (1993) neste trabalho foram importantes, pois esses
pesquisadores foram os primeiros a definirem as fases estaveis, bem como as reacgdes
invariantes aceitas atualmente.

A Tabela 3 apresenta os principais experimentos de Voss et al. (2011), especificando a
composi¢do da liga, tempo e temperatura de tratamento térmico. O trabalho de Voss et al.
(2011) é um estudo experimental de grande importancia envolvendo o sistema Fe-Nb. Os
pesquisadores revisaram as informacdes experimentais do sistema Fe-Nb, especialmente para
0 equilibrio de fases, e propuseram uma solucdo para as divergéncias dos ranges de
solubilidades das fases. Seus resultados foram obtidos a partir de amostras produzidas por fuséo
a arco e as analises foram realizadas no estado bruto de fusdo, apds a realizacdo de tratamentos
térmicos entre 1000 °C e 1450 °C.

Liu et al. (2012) compilaram os principais dados experimentais da literatura e
modelaram termodinamicamente este sistema. A determinacdo de temperaturas de fusdo e
transformacéo de fases foram realizadas por meio de DTA. Posteriormente, foram efetuadas as
analises de MEV, EDS e WDS para caracterizacdo microestrutural e determinacéo de limites

de solubilidade das fases.

Tabela 3 - Dados experimentais para producdo do diagrama de fases Fe-Nb por Voss et al.

Liga (%at.) Temperatura (°C) Tempo (h)
Fel3,5Nb 1300 100
Fel3,5Nb 1150 500
Fel3,5Nb 1000 1000
Fe26,4Nb Fundido -
Fe29,7Nb 1350 50

Fe31Nb Fundido -
Fe31,6Nb Fundido -
Fe32,9Nb Fundido -

Fe33Nb Fundido -
Fe33,6Nb Fundido -
Fe33,9Nb Fundido -
Fe34,4Nb 1350 50

Fe35Nb Fundido -
Fe38,6Nb 1450 10
Fe38,6Nb 1300 100
Fe38,6Nb 1150 500
Fe38,6Nb 1000 1000
Fe57,6Nb 1450 10
Fe57,6Nb 1300 100
Fe57,6Nb 1150 500
Fe57,6Nb 1000 1000
DC Fe/Nb 1300 240

Fonte: Adaptado de Voss et al., 2011.
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Khvan e Hallstedt (2012) possuem um dos estudos mais recentes sobre o sistema Fe-
Nb, no qual se basearam em uma publicacdo anterior de Liu et al. (2012), e para tanto foi
realizada uma revisdo completa de dados experimentais do sistema binario Fe-Nb. O estudo de
Khvan e Hallstedt (2012) apresentou poucas alteracdes quando comparado ao trabalho de Liu
et al. (2012), como por exemplo, um aumento da solubilidade das fases CFC do Fe (fase y) e
alteracOes nas entalpias de formacéao das fases intermetalicas Laves e [, na temperatura de 25
°C (298 K), as quais foram menores que as encontradas por Liu et al. (2012).

A Figura 8 contém o diagrama de fases do sistema Fe-Nb calculado utilizando o
software Pandat com os pardmetros publicados por Liu et al. (2012). Ndo h& ainda muitos
estudos na literatura sobre o diagrama de fases do sistema binario Fe-Nb em temperaturas
abaixo de 800 °C, provavelmente devido ao fato de que a técnica experimental de fusdo a arco
seguida de tratamento térmico torna-se inviavel, requerendo muitas horas de tratamento para

obtenc¢éo da formacdo de fases.

Figura 8 - Diagrama de fases do sistema Fe-Nb publicados por Liu et al. (2012) calculado
com parametros otimizados por Voss et al. (2011)
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Fonte: Adaptado de Liu et al. (2012).
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2.3.1. Informacdes cristalogréaficas e entalpias de formacéo

No sistema Fe-Nb atual (Liu et al., 2012), duas fases intermetalicas sdo consideradas
estaveis: a fase FeoNb (Laves), que apresenta fusdo congruente (1646 °C), estrutura cristalina
com rede hexagonal, e range de solubilidade de 25 a 33 %eat. de Nb, entre as temperaturas 1373
°C e 1523 °C, e a fase Fe7Nbs () com formacdo peritética (1523 °C), estrutura cristalina
tetragonal e range de solubilidade de 41 a 51 %at. de Nb, entre 1523 °C e 1508 °C. O sistema
possui também duas reagdes eutéticas, uma entre as fases 6Fe (CCC) e Fe2Nb e outra entre as
fases Fe7Nbs € Nbss. A Tabela 4 mostra as informacdes cristalogréficas das fases estaveis no

sistema Fe-Nb.

Tabela 4 - Informac0es cristalograficas das fases estaveis no sistema Fe-Nb

Fase Designagéo Simbolo Pearson  Grupo Espacial Protétipo
Strukturbericht
a Fess A2 cl2 Im3m \W
v Fess Al cF4 Fm3m Cu
Fe2Nb (Laves) Cl4 hP12 P63/mmc MgZn>
Fe7Nbe (1) D85 hR13 R3m Fe7Ws
Nbss A2 cl2 Im3m w

Fonte: Villars e Calvert (1991).

A entalpia de formacdo de uma fase ¢é definida pela energia na forma de calor que é
liberado ou absorvido na reacdo de formacdo desta quando ocorre a pressdo constante, a partir
de seus elementos constituintes puros em sua estrutura mais estavel, podendo ser expressada
em mols de fase ou mols de atomos.

Na Figura 9 sdo apresentadas as entalpias de formacéo para o sistema Fe-Nb, calculadas
com o0s parametros otimizados por Liu et al. (2012), os valores medidos experimentalmente
Meschel e Kleppa (2006) pelo método de calorimetria de sintese direta (DRC), tal como os
dados de calculos ab-initio realizados por Mathon et al. (2009) por teoria funcional da
densidade (DFT). E possivel observar que os autores ajustaram os calculos termodinamicos
para atender aos valores obtidos experimentalmente por calorimetria e ndo pelos obtidos por

ab-initio.
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Figura 9 - Entalpia de formacdo das fases do sistema Fe-Nb a 25 °C calculados com os
parametros otimizados por Liu et al. (2012) juntamente com medi¢des por DRC e DFT
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Fonte: Adaptado de Liu et al. (2012).

A Tabela 5 sintetiza os valores encontrados para a entalpia de formacéo das fases Laves
(Fe2NDb) e u (Fe7Nbg) obtidos a partir de dados experimentais e calculos téoricos. Os trabalhos
de Drobyshev e Rezukhina (1966) e de Barbi (1969), apresentam resultados de energia de
formagéo obtidos por medidas de forca eletromotriz (EMF). Boer et al. (1989) utilizaram da
abordagem semi-empirica do modelo de Miedema, e Meschel e Kleppa (2006) relataram
resultados para a entalpia de formacéo pelo método de calorimetria de sintese direta (DRC) em
alta temperatura (1200 °C), e baseando na teoria do funcional da densidade (DFT). J& Mathon
et al. (2009) e Liu et al. (2012) apresentaram seus respectivos calculos.

De acordo com 0s ajustes termodinamicos apresentados por Liu et al. (2012), a menor
entalpia de formagao para os compostos sélidos estd na composicao de FezNbe referente a-12,6
kJ/mol.atomos, enquanto a composicdo Fe:Nb tem uma entalpia de formacdo de -13,2
kJ/mol.atomos. Os trabalhos de Drobyshev e Rezukhina (1966), Barbi (1969) e Boer et al.
(1989) apresentam valores consideravelmente superiores aos apresentados na Figura 10 e ndo

sdo adotados nos célculos termodinamicos mais recentes.
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Tabela 5 - Entalpia de formacéo das fases estaveis sistema binario Fe-Nb

Entalpia de formacéo (kJ/mol.atomos)

Referéncia Método

FeaNb (Laves) FezNbs (L)
Drobyshev e Rezukhina, 1966 EMF -20,5 -
Barbi., 1969 EMF -23,7 -
Boer et al., 1989 Miedema -21,0 -24,0
Mechel e Kleppa, 2006 DRC -53 -6,2
Mathon et al., 2009 DFT -14,5 -13,5
Liuetal., 2012 DFT -13,2 -12,6

Fonte: Adaptado de Silva, 2015.

2.3.2. Utilizacdo da MA para o estudo do sistema Fe-Nb

Nas ultimas duas décadas, vérias publicacdes surgiram sobre a amorfizacdo de pés de
ligas pela técnica de MA, mas pouquissimos trabalhos tratam da formacdo de compostos
intermetalicos e menos ainda da sintese de solu¢des solidas supersaturadas.

Mais recentemente, foi demonstrado que solugdes sélidas compostas por elementos
imisciveis (entalpia positiva de mistura) também podem ser formadas por Mechanical Alloying.
Vérios autores tentaram descrever os mecanismos fisicos levando a formacdo de fases
nanocristalinas ou amorfas e solucGes solidas estaveis e instaveis, principalmente partindo do
pressuposto de que a mistura dos componentes interfaciais dos elementos pode ser descrita
como uma solucéo ideal, e que a nucleacdo da fase cristalina ou amorfa se inicia na solugéo
ideal, mas até entdo falta uma explicacdo completa (LIMA et al., 2000).

Ainda que seja observado um aumento no numero de publicacdes a respeito da MA,
existe um significativo déficit na aplicacdo desta técnica ao sistema Fe-Nb, quando comparado
a outros sistemas (por exemplo Ni-Fe, Ni-Al, Ti-Nb e Al-Fe).

Buscou-se realizar neste topico um compilado de todos os estudos envolvendo MA para
sistema Fe-Nb, apresentando todos os artigos até o momento, com estudos relacionados aos
fendmenos de amorfizacdo e investigacGes da formacdo das fases intermetalicas (Laves e W)
que compdem esse diagrama de fases, devido ao elevado interesse em suas potenciais
aplicacdes.

A Tabela 6 resume informacdes selecionadas das pesquisas realizadas até 0 momento
sobre o sistema bindrio Fe-Nb, utilizando o processo de MA, como: as variagdes das

composicdes, tempo de moagem, tipo de moinho, temperatura e tempo de tratamento térmico.
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Tabela 6 - Parametros utilizados pelo processo de Mechanical Alloying para producgéo de ligas
do sistema Fe-Nb

Referéncia Composicao Horas de Moagem  Tipode TT  Tempo

(%at.) (h) Moinho (°C) TT (h)
Yang et al., 1996 FexNb® 3-9-16-30 Planetario - -
Sherif et al., 1999 Fe52Nb48 2-5-15-24-30-40 -
Jartych et al., 2001 Fe48Nb-Fe64Nb  5-10-22-35-50-70 Planetario - -
Povstugar et al., 2004 Fe20Nb - Vibratério 700 -
Roy, 2006 Fe40NDb 5-21-36-42 Planetario - -
Vélez et al., 2013 Fe-Nb* 30 Planetario 427 72
Vélez et al., 2014 Fe-Nb* 1-2-4 Planetario - -
Vélez et al., 2014 Fe33Nb 16-32 Planetario 427 72
Blazquez et al., 2014 Fe5,6Nb - Planetario - -
Mancho6n-Gordon et al., 2018 Fe30Nb 6-10-40 Planetério - -

*(ndo informou a porcentagem); (1): x=0,15; 0,30; 0,50; 0,70 e 0,85.
Fonte: Autora.

No trabalho de Yang et al. (1996), foi estudado o tempo necessario para a amorfizacdo
em estado so6lido, em ligas com uma faixa de composicdo de Nb variando de 15-85 %at., com
tempos de 3 a 30 horas de moagem. Foram caracterizados por difratometria de raios X,
microscopia eletrénica de transmisséo e varredura, anélise térmica diferencial, aléem de medicdo
de microdureza. Observou-se uma amorfizacdo completa em ligas com composicao de Fe-30Nb
(%at.) com 30 horas de MA.

Sherif El-Eskandarany et al. (1999) avaliaram os mecanismos de formacdo da fase
amorfa de composicdo Fe-48Nb (%at.) e a cristalizacdo durante o processo de MA. Realizaram
experimentos com tempos de moagem de 2 a 40 horas, utilizando rotacéo de 500 rpm e relagéo
massa de p6/massa de esfera de 1:10, obtendo ligas amorfas homogéneas apds 30 horas. Com
a moagem de 40 horas, realizou posteriormente tratamento térmico a ~815 °C, o qual resultou
na formacéo da fase .

Uma das andlises desse estudo de Sherif El-Eskandarany et al. (1999), foi a
determinacdo da entalpia de amorfizagdo e a entalpia de cristalizagdo, ou seja, mediu-se a
liberacdo de energia na forma de calor para a transformacéo da fase cristalina em amorfa e vice-
versa. O AHa diminui drasticamente com o aumento do tempo de moagem e aproxima-se de um
valor minimo de cerca de -1,83 kJ/mol ! apés 12 horas do tempo MA. Em seguida, aumenta
drasticamente para 0 ap0s 24 horas de MA. Ja para entalpia de cristalizacdo, encontrou-se
valores aproximados de AH ~ -8,3 kJ/mol .

Jartych, Oleszak e Zurawicz (2001) realizaram experimentos com tempo de moagem
até 70 horas, nas composicdes Fe-48Nb e Fe-64Nb (%eat.), com interesse em avaliar as

interacdes hiperfinas de misturas processadas por MA. Os autores adotaram uma relacdo massa
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de pd/massa de esfera de 1:10, com velocidade de 250 rpm. As mudancas estruturais que
ocorreram nas composigdes investigadas durante a moagem foram estudadas por difracdo de
raios X e as interagdes hiperfinas foram determinadas por espectroscopia Mdssbauer (MS).

A fase amorfa de composicdo Fe-64Nb (%at.) é formada mais rapidamente que a de
composicao Fe-48Nb (%at.), sendo 35 horas para primeira e 50 horas de moagem para segunda.
Com base nas medicGes de MS e anélise de DRX verificou-se que durante os processos de MA
das misturas foram obtidas ligas amorfas paramagnéticas.

Povstugar et al. (2004), além da moagem, realizaram tratamento térmico utilizando a
temperatura de 700 °C, em uma liga de composicdo Fe-20Nb (%at.). Os autores analisaram o
estagio inicial da MA por meio do deslocamento dos picos apresentados de DRX. Foi visto que
0s picos para ambos os componentes (Fe e Nb) foram ampliados significativamente com o
aumento do tempo de moagem. Os picos referentes ao elemento Fe sdo deslocados para angulos
menores, 0 que indica 0 aumento do parametro de rede Fe e, consequentemente, a dissolucéo
do Nb na rede Fe. Ao mesmo tempo, nenhum deslocamento do pico de Nb foi observado ao
longo do tempo, ou seja, a dissolucdo do Fe na rede do Nb ndo ocorreu. Neste trabalho nédo
estdo especificados os tempos de MA e, ap6s TT, nenhuma fase foi obtida em seu experimento.

Utilizando a técnica de DRX, Roy (2006) estudou o efeito do tempo de moagem na
formacéo e posterior amorfizacdo da fase FeaNb, a partir de uma mistura de p6s elementares
com proporcao Fe-40Nb (%at.). Outras caracterizagdes como medicdo de tamanho de particula,
magnetizacdo e estudos de ressonancia ferromagnética (FMR), também foram realizadas.
Quanto aos parametros de MA, utilizou-se relacdo massade pd/massa de esfera de 1:20 e
velocidade de rotacdo variando de 450 a 650 rpm. O jarro de moagem foi aberto a cada 5 horas
e uma pequena amostra foi retirada para analise. Com 36 horas, ocorreu a formagdo da fase
FeaNb (com estequiometria deslocada para a propor¢do Fe40ONb (%eat.), com caracteristicas
paramagneéticas e apos 42 horas foi obtida uma completa amorfizacéo.

Vélez et al. (2013; 2014a; 2014b) publicaram trés trabalhos relacionados a obtencédo de
ligas Fe-Nb por MA, também baseados no estudo das propriedades magnéticas, dos quais em
dois foram realizados TT com o intuito de formacédo da fase Laves. Entretanto, segundo os
autores, o elemento Nb combinou-se com o Oxigénio proveniente da perda normal de vacuo
apos 32 horas de MA, formando éxido de Nb (NbO) ao invés da fase desejada. Neste trabalho,
vale ressaltar que, de acordo com os autores, o parametro de rede do Fe (2,866 A) ndo aumentou,
levando a conclusdo que os atomos de Nb migram da estrutura CCC de Fe-Nb e formam com

0 oxigénio a estrutura CFC de NbO. Como o parametro de rede do Nb é de 3,311 A, portanto,
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maior que o de Fe, provavelmente se a liga tivesse se formado, o parametro de rede do Fe seria
acima de 2,866 A.

Blazquez et al. (2014) estudaram a cristalinidade da liga Fe5Nb10B (%at.) e
confeccionaram uma liga de Fe-5,6Nb (%at.) para efeito de comparacgéo. A difracao de raios X
e MS foram utilizadas para descrever a evolucdo da microestrutura e comportamento do Fe, em
funcdo do tempo de moagem. Enquanto o Nb é rapidamente incorporado a matriz
nanocristalina, as particulas de Boro (B) permanecem mesmo apos longos tempos de moagem.

Estudando as ligas amorfas de Fe-Zr e Fe-Nb, Manchdon-Gordon et al. (2018) avaliaram
a composicao de Fe-30Nb (%at.), com relacdo massa de pd/massa de esfera de 1:10. Esses
autores combinaram as técnicas de DRX, MEV e DSC, para obter informac6es detalhadas sobre
a composicdo, assim como parametros microestruturais das fases cristalinas e amorfas
remanescentes durante a MA. Concluiram que foram formados aglomerados nos tempos
iniciais de moagem (t = 6 e 8,5 horas para Fe-30Zr e Fe-30Nb %at., respectivamente), enquanto
em tempos de moagem mais longos (t > 22 horas) foram encontradas particulas de p6 isoladas
quase esféricas. Apds este tempo de MA, o tamanho das particulas aumentou, atingindo,
finalmente, tamanhos de cerca de 23 + 11 um para Fe-30Zr e 44 + 18 um para Fe-30Nb. Para
os aglomerados ndo ha uma tendéncia clara, sendo seus tamanhos entre 50 e 200 pum para ambas
as ligas, quando presentes. Também foi definido que a medida em que a fase amorfa se torna

enriquecida em Fe (0 menor &tomo em estudo), as distancias interatbmicas diminuem.
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2.4. SISTEMA BINARIO Nb-Al

Entre os pioneiros nos estudos para este sistema, Glazov, Lazarev e Korolkov (1959)
foram os responsaveis pelas primeiras publicacdes relacionadas ao equilibrio de fases, seguidos
por outros autores, aos quais ha contraposicdes em termos da natureza da formacédo das fases
NbsAl e NboAl, (Baron; Savitskii, 1961; Nedumov; Rabiezova, 1961; English, 1963; Richards,
1963; Lundin; Yamamoto, 1966; Svechnikov; Pan; Latysheva, 1968; Wicker; Allibert; Droile,
1971; Kokot; Horyn; lliew, 1976; Gelashviti; Dzneladze, 1980). Entretanto, a formacao
congruente NbAls esta bem estabelecida entre todos estes autores.

Richards (1963) e Svechnikov, Pan e Latysheva (1968) acreditavam que a fase NbzAl
era formada peritetoidicamente, enquanto Baron e Savitskii (1961), English (1963) e Lundin e
Yamamoto (1966), sugeriam que sua formacao era peritética.

Quanto a fase Nb2Al, foi proposta por Baron e Savitskii (1961), Lundin e Yamamoto
(1966) e Svechnikov, Pan e Latysheva (1968), que sua formacdo era peritética, porém Nedumov
e Rabiezov (1961), Richards (1963) e English (1963) propunham formacdo congruente.
Richards (1963) também indicava a presenca de outras duas fases formadas a altas
temperaturas, Nb7Alz e Nbi7Alz, porém ndo foram relatadas por outros autores.

A partir do trabalho de Jorda, Flukiger e Muller (1980), as inconsisténcias majoritarias
desse sistema foram corrigidas a partir de uma avaliacdo completa a respeito as transformacdes
de fase e de regides de fase em equilibrio a altas temperaturas (campos de fases ricas em Nb).
Empregando as técnicas de DTA, analise térmica de levitacdo (levitation thermal analysis -
LTA), e aquecimento passo a passo simultdneo (simultaneous stepwise heating - SSH),
determinaram a temperatura das reacdes invariantes, solidus e liquidus. Com o DRX,
Microscopia e EPMA definiram os limites de solubilidade das fases.

A Figura 10 apresenta o diagrama Nb-Al proposto pelos autores, indicando o equilibrio
de fases bastante proximo das propostas atuais, com reacdes peritéticas na formacédo das fases
NbsAl e Nb2Al.
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Figura 10 - Diagrama de fases do sistema Nb-Al proposto por Jorda, Flikiger e Muller
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Fonte: Adaptado de Jorda, Fliikiger e Muller (1980).

Os limites de solubilidade das fases também foram determinados por Kokot, Horyn e
Iliew (1976), Shilo, Franzen e Schiffman (1982) e Menon, Subramanian e Dimiduk (1992). Por
meio de experimentos de amostras fundidas a arco e tratadas termicamente por 14 dias a 1100
°C, Kokot, Horyn e lliew (1976) realizaram analises da variagdo dos parametros de rede
utilizando DRX. Medindo a variacdo de pressdo de vapor do Al, Shilo, Franzen e Schiffman
(1982), com intervalos de composicdo de 0 a 26 %at. de Al, esses autores realizaram o TT das
amostras a 1297 °C por 12 horas, depois mediram as pressdes a 1571, 1607, 1672 e 1721°C,
com diferentes tempos e ciclos de aquecimento/resfriamento, determinando em seu trabalho,
além das faixas de solubilidade, a entalpia de formacéo das fases.

Menon, Subramanian e Dimiduk (1992), a partir de analises de EPMA, DRX e TEM
em ligas fundidas a arco, com um primeiro tratamento térmico de 1650 °C por 50 horas €, outro
posteriormente para o equilibrio de fases, a 1200 °C por 14 dias ou de 1000 °C por 30 dias,
estipularam que a solubilidade do Al no Nb era considerada menor que a estabelecida por Jorda,
Flikiger e Muller (1980), principalmente para temperaturas mais baixas. Isto pode ter ocorrido
devido aos longos periodos de tratamento térmicos empregados, levando a condigdes mais
proximas ao equilibrio termodinamico.

Uma importante revisdo sobre o sistema foi realizada por Zhu et al. (2008), na qual

avaliaram também um dos pontos mais divergentes entre as pesquisas publicadas até entdo neste
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sistema: o equilibrio degenerado na regido rica em Al, entre as fases Liquido, NbsAl e Alss.
Alguns autores como Baron e Savitskii (1961) e Richards (1963) relataram que esta reagéo era
do tipo eutética, enquanto que, em oposicao, Glazov, Lazarev e Korolkov (1959), Wilhelm e
Ellis (1960) e Lundin e Yamamoto (1966), propunham que fosse peritética. Zhu et al. (2008),
a partir de medicGes de DSC com taxas de aquecimento e resfriamento de 2, 5 e 10 K/min,
estabeleceram que a reacao € peritética e ocorre a 661,4 °C.

Em seguida, Witusiewicz et al. (2009) propuseram que a reacao € do tipo eutética, com
temperatura de reacdo ocorrendo a 657 = 5 °C. Vale ressaltar que o erro inerente da técnica de
Witusiewicz et al. (2009) engloba a possibilidade da reacdo ser peritética. Além disso, espera-
se que a medida de DSC seja mais precisa que a DTA para este caso. Assim, mesmo com 0s
resultados dos seus experimentos, os parametros otimizados por Witusiewicz et al. (2009)
levam a uma reacdo peritética envolvendo estas fases.

Outra consideravel informacao obtida experimentalmente por Witusiewicz et al. (2009)
foi a temperatura de fusdo congruente da fase NbAls. Os valores de 1721 °C e 1714 °C foram
medidos por DTA e pirometria Optica, respectivamente, sendo que o calculo converge para a
temperatura de 1714 °C. Esses valores sdo superiores aos anteriormente propostos por Jorda,
Flikiger e Muller (1980), de 1680 °C.

Posteriomente, Stein et al. (2014), utilizando DTA, propuseram que a temperatura de
transformacao congruente era ligeiramente superior aquela obtida por Witusiewicz et al. (2009)
(identificado por linha tracejada na Figura 11), obtendo o valor de 1727 °C. No ano seguinte,
He, Stein e Palm (2015) propdem a modelagem termodindmica mais recente para este sistema,
pelo método Calphad (apresentado por linha continua), cujos parametros levam ao diagrama de
equilibrio de fases apresentado na Figura 11, juntamente com as informacdes experimentais
disponiveis para o sistema.

Em um estudo recente, Silva et al. (2019) realizaram uma reavaliacdo dos limites de
solubilidade das fases Nbss, NbsAl, Nb2Al e NbAlz em altas temperaturas, empregando as
técnicas de DRX e EMPA em amostras fundidas a arco e equilibradas a 1000, 1200 e 1400 °C.
Os resultados revelaram concordancia com a literatura quanto aos limites de solubilidade das
fases Nbss, NbsAl e NbAlz, enquanto diferencas importantes nos valores da fase Nb>Al foram
encontradas. Essas informacdes sao importantes, pois estas incoeréncias foram reportadas em
diversos outros estudos em sistemas ternarios envolvendo Nb e Al, levando a possibilidade de

uma descrigdo mais precisa destes sistemas (Figura 12).
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Figura 11 - Comparacédo do diagrama de fases Nb-Al calculado por He, Stein e Palm (2015)
(linha continua), e Witusiewicz et al. (2008) (linha tracejada)
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Figura 12 - Diagrama de fases do sistema Nb-Al calculado com os parametros otimizados
por Silva (2015)
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2.4.1. Informag0es cristalograficas e entalpias de formacdo para as fases estaveis do

sistema Nb-Al

O sistema Nb-Al, atualmente (He; Stein; Palm, 2015) é representado por trés fases
intermetalicas estaveis, NbsAl, Nb2Al e NbAls. As duas primeiras apresentam uma grande faixa
de composicdo e sdo formadas por reacdes peritéticas, e a terceira tem reagdo congruente e
estreita faixa de homogeneidade.

A NbsAl apresenta estrutura cubica, e sua transformagdo ocorre a ~2060 °C. A fase
Nb.Al se forma a cerca de 1940 °C e tem estrutura tetragonal. E a fase NbAls, presente na
regido rica em Al, tem sua reacdo a ~1660 °C e estrutura tetragonal (He; Stein; Palm, 2015). A
Tabela 7 mostra os dados cristalograficos das fases intermetalicas, além das fases Nbss e Alss.

Tabela 7 - Informac6es cristalograficas das fases estaveis no sistema Nb-Al

Designacao Simbolo . .
Fase StruktSrbegricht Pearson Grupo Espacial Protétipo
NbsAl Al5 cP8 Pm-3n CrsSi
NbAl3 D022 t18 [4/mmm TiAl3
Nb.Al D8b tP30 P42/mnm CrFe
Nbss A2 cl2 Im-3m W
Alss Al cF4 Fm-3m Cu

Fonte: Villars e Calvert (1991).

Varios estudos propdem valores estimados de entalpias de formacdo dos compostos
nesse sistema baseadas tanto em calculos, quanto em resultados experimentais. Gelashvili e
Dzneladze (1980) estimaram as entalpias de formacéo calculando as mudancas na energia livre
do processo de reducdo de 6xidos de Al e Nb com CaH..

J& Shilo, Franzen e Schiffman (1982) realizaram medic6es de pressao de vapor na faixa
de alta temperatura usando Célula de Knudsen e Boer et al. (1989) empregaram o modelo semi-
empirico de Miedema para seus estudos, assim como Meschel e Kleppa (1993) que realizou
seus experimentos por calorimetria de sintese direta e compararam seus valores obtidos, com
os valores previstos por Miedema e dados experimentais. Esses ultimos, relataram que a
entalpia de formacéo das fases intermetalicas estava de acordo com os dados termodinamicos
obtidos pela literatura até aquele momento para as fases NbzAl e NbAlsz. Colinet et al. (1997)
relataram as entalpias de formacao das fases intermetalicas por meio de célculos de primeiro
principio (orbital de estanho linear de potencial completo, FP-LMTO).

Mahdouk, Gachdn e Bouirden (1998), utilizando calorimetria por reacdo direta (DRC),
mediram as entalpias de formacéo para NbsAl e Nb2Al a 1425,85 °C (1699 K) e a de NbAlz a
aproximadamente 1259 °C (1533 K). J& George, Parida e Reddy (2007) realizaram medicoes
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de Forca Eletromotriz (EMF) na faixa de temperatura intermediaria 700 a 805 °C (973 a 1078
K) usando células eletroquimicas de estado sélido e CaF, como eletrolito sélido.

Essas medidas das entalpias de formacao estdo incluidas na otimizagdo de Zhu et al.
(2008). A Figura 13 e a Tabela 8, evidenciam a entalpia de formacéo para as fases intermetalicas
estaveis do sistema Nb-Al a 25 °C, com informacGes experimentais e calculadas, obtidos por

varios estudos.

Figura 13 - Entalpia de formagé&o das fases do sistema Nb-Al a 25 °C calculados com os
parametros otimizados por Witusiewicz et al. (2008) e demais valores medidos DRC
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Fonte: Adaptado de Silva (2015).

Tabela 8 - Entalpia de formacéo das fases estaveis sistema binario Nb-Al

Entalpia de formacéo (kJ/mol.atomos)

Referéncia Método NbsAl N Y NDAI;
Gelashvili & Dzneladze, 1980 Estimado -22,0 -33,5 -36,4
Shilo et al., 1982 &P CK -19,30 -24,9 -32,6
Boer et al., 1989 Miedema -28,0 -36,0 -29,0
Meschel & Kleppa, 1993 DRC -13,7 - -40,5
Colinet et al., 1997 LMTO-PF -19,0 -24.9 -41,5
Mahdouk et al., 1998 DRC -19,7 -29,8 -49,4
George et al., 2007 EMF -13,7 -32,2 -46,2

4 apud George, Parida & Reddy, 2007; b apud Mahdouk, Gachén & Bouirden, 1998.
Fonte: Adaptado de Silva (2015).



49

2.4.2. Utilizacdo da MA para o estudo do sistema Nb-Al

O sistema Nb-Al vem sendo cada vez mais estudado, pois suas fases intermetélicas
apresentam propriedades de grande relevancia, com aplicagcbes em diversos tipos de setores
industriais, principalmente nos energeticos, quimicos e petroliferos. Como exemplo, resta
evidente o excelente desempenho do composto NbsAl como supercondutor, sendo apontado
como um dos mais promissores para o desenvolvimento de aplica¢cbes em campos magnéticos,
sob condicdes extremas de esforgos mecanicos e corrosivos (PING, 2018).

Devido as complexas condicdes para formacao desta fase, o0 Mechanical Alloying se
destaca como método vantajoso para sua obtencdo, por fornecer energia suficiente para
tratamentos térmicos e tempos de processo menores, além de criar microestruturas muito finas
e alta densidade de defeitos em materiais supercondutores, aumentando significativamente o
espalhamento de elétrons e, portanto, 0s campos magnéticos criticos superiores Bez (T = 0 K)
(SANTOS et al., 2010).

Em razdo da enorme diferenca entre os pontos de fusdo do Nb (2477 °C) e Al (660 °C)
e também devido a baixa reatividade entre eles, é dificil preparar compostos intermetalicos Nb-
Al de alta qualidade a baixas temperaturas, usando métodos tradicionais como reducdo
calciotérmica (Okabe et al., 1992), hidrogenacdo-desidrogenacédo e deposicao eletroquimica.
Nesse caso, a MA foi amplamente empregada para produzir compostos intermetalicos, NbAlsz,
Nb2Al e NbsAl, pelo motivo de que esse método ndo é apenas de simples operacdo, mas também
pode diminuir significativamente a formacéo e a transicdo de fases (SCHWARZ; KOCH,
1986).

Na verdade, como dito por Suryanarayana (2018), o MA é um processo de nédo equilibrio
que pode quebrar a limitagdo do diagrama de fases de equilibrio em varios sistemas de
materiais, 0 que torna muito dificil o entendimento de seu mecanismo de formac&o e evolugédo
de fases. Muitos pesquisadores também tém feito grandes esforcos para estudar a evolucdo de
fase correspondente no sistema Nb-Al durante o processo de MA com o objetivo de otimizar
essa técnica e melhorar o desempenho dos compostos intermetalicos deste sistema (XIAN;
RAM, 2003).

Um fendmeno amplamente observado em MA, é a extensdo do limite de solubilidade
em solucgdes solidas. Isto ocorre porque a alta energia obtida a partir do atrito e do impacto dos
meios de moagem com 0s pds podem gerar uma alteracdo do equilibrio termodinamico,
mudando, assim, a proporcéo soluto-solvente, ampliando a solubilidade de um elemento em

outro, em condigdes metaestaveis. O elevado ciclo de deformacéo pléastica advinda dos meios
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de MA introduz maior densidade de defeitos nos pos, que, consequentemente, aumentam a
energia do sistema. Segundo Schwarz, Petrich e Saw (1985), esse limite de solubilidade durante
0 MA ¢ definido pelo equilibrio metaestavel entre as solugdes sélidas e as por¢des amorfas
resultantes.

Como essa ndo é a situacdo de equilibrio termodindmico, uma das alternativas que o
material encontra para diminuir a energia é a dissolucdo de um de seus elementos. Logo, no
diagrama de equilibrio, a tendéncia é a formacéo de fases intermetalicas, como NbsAl e Nb2Al
em suas respectivas composic¢des, uma vez que as energias livres de entalpia de formacéo dessas
fases sdo mais baixas que a energia da Nbss. Entretanto, como a MA altera o equilibrio do
sistema, a fase de solucdo sélida é a que apresenta menor entalpia de formagdo na MA,
preterindo em muitos casos a formacdo desses compostos (QI et al., 2014; NAGHIHA et al.,
2017). A Tabela 9 apresenta uma revisdo das pesquisas realizadas até o momento sobre o

sistema binario Nb-Al por MA.

Tabela 9 - Parametros utilizados pelo processo de Mechanical Alloying para confeccao de
ligas do sistema Nb-Al

Referéncia Composicédo Horas de Tipode Temperaturas Tempo
(%at.) Moagem (h) Moinho TT (°C) TT (h)
Pengetal.,, 1996 Nb15AI-Nb90AIl  5-15-18-25-40 Spex 825 2
Yang & Lee, 2000 Nb25Al 2-8-15-30-40 Attritor 700 2
Neto & Rocha, 2001 Nb75Al 1-2-3 Spex 750-500 3
Dollar & Dymek, 2003 Nb15Al-Nb25Al 87 Attritor 1150 -
Santos et al., 2010 Nb25Al 1-10-30-50 Planetario 800 -
Mostaan et al., 2010 Nb51Al 10-15 Planetario 800 lel5
Mostaan et al., 2012 Nb75Al 0-3-6-10-18  Planetario  933-454 3
Karpov et al., 2013 Nb25AlI 20 Planetério 1700 30 min.
Liu et al.2014 Nb25Al 10-30-50 Spex 700-1000 10 a 50
Qietal., 2014 Nb23AI-Nb27Al  1-2,5-5-10 Spex 800-950 10
Sina & lyengar, 2015 Nb25AI-Nb75Al - - 800-1400 1
Hanusova et al., 2015 NbO/Al 2-3-5-12 Planetério 1200
Zhang et al., 2016 Nb75Al la6 Spex 850-900-950 1al0
Mournani et al., 2016 Nb25Al 7-14-27-41 Spex 850 7
Naghiha et al., 2017 Nb25Al 7-14-27-41 Planetario 850 7
Linetal., 2017 Nb26Al 1-5 Spex 950 3
Lietal., 2019 Nb33,3Al 4-8-20 Planetério - -

Fonte: Autora.

Peng, Suryanarayana e Froes (1996) pesquisaram o efeito da MA na extensdo de
solubilidade do Al no Nb, com a formacdo de estruturas nanometricas, amorfizacédo e formacéo
de compostos intermetalicos. A partir dos pos elementares, com pureza acima de 99%,

escolheram as composigdes de 15 até 90 (%at.) de Al, para estar dentro ou perto dos limites de
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fase dos compostos intermetalicos NbsAl, Nb2Al e NbAlsz. Utilizaram a relagdo massa de
p6/massa de esfera de 1:10 e retiraram pequenas quantidades de po6s periodicamente para
avaliacdo, por tempos de MA comecando com 2 até 75 horas. Sequencialmente, as amostras
foram tratadas em diferentes temperaturas, em tubos de quartzo, e foi definido que o tratamento
térmico seria de 825 °C por 2 horas. Os resultados obtidos indicam que a solubilidade do Al no
Nb, em temperatura ambiente, pode ser aumentada para 60% de Al, a partir do valor referéncia
de equilibrio de < 6% de saturacdo de Al. E a solubilidade do Nb em Al aumenta para 15% de
Nb durante a MA, tendo o valor de equilibrio de referéncia 0,065% de Nb. Quanto aos tamanhos
das particulas, o tamanho do cristalito diminui exponencialmente até atingir tamanhos
nanomeétricos, sendo as composi¢oes ricas em Al aquelas que necessitam de maior tempo para
atingir esses tamanhos, assim como também requerem maior tempo para amorfizarem.

Identificaram que, em sua maioria, as fases metaestaveis se transformaram em fases de
equilibrio no TT de 825 °C por tempo de 2 horas. Tratamentos térmicos a temperaturas
inferiores ndo resultaram em equilibrio. Para as amostras de composi¢do Nb-25Al %at., com 5
horas de MA, ap0s tratamento térmico, apresentaram uma fase homogénea de NbsAl, ao invés
de apresentarem as fases de equilibrio NbsAl+Nb2Al, sugerindo que o equilibrio ndo é
alcancado a esta temperatura. A composicdo Nb-50Al (%at.) apds 15 horas de MA e TT,
apresentou as fases Nb2Al e NbAls. A composicdo de Nb-75Al %at., apds 15 horas e TT obteve-
se a fase NbAlz Da mesma forma, os pds com composicao de Nb-90AI (%at.) moidos com 18
horas continham apenas Al(Nb)ss e precipitaram o intermetalico NbAls; no TT. Por fim, a fase
CFC obtida nas amostras com longos tempos de moagem, sdo nitretos provenientes das
contaminagdes de N, resultantes do ambiente de moagem.

Yang e Lee (2000) estudaram os efeitos da variagdo do tempo de processamento de MA
na fabricagcdo de p6s nanocristalinos de NbAls, Os pds elementares de Al e Nb, com pureza >
99,8% e composicdo Nb-25Al %eat., foram usados como material de partida, com velocidade
de rotacdo de 400 rpm, relacdo massa de p6/massa de esfera de 1:80 e 3% em peso de acido
estearico como PCA, variando o tempo de MA com 2 até 40 horas. Para a caracterizacdo das
amostras obtidas ap6s MA, realizou-se MEV nos modos SE e MO para analisar a morfologia.
E para as altera¢des estruturais do po, identificacdo das fases e investigagdo das transformacoes
de fase durante a MA e TT, foram empregadas as técnicas de DRX, microscopia eletrénica de
transmisséo de alta resolucdo (HRTEM — High Resolution Transmission Electron Microscopy)
e DTA.

Os autores concluiram que para se obter particulas homogéneas de NbAls, o tempo de

MA tem de ser superior a 40 horas e o TT superior a 700 °C. E que a sequéncia da transformacao
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de fases foi Alsse Nbss com 2 horas de moagem. Depois de 30 horas de moagem, além de Alss
e Nbss, obtém-se a fase Nb2Al. E por fim, com mais de 40 horas de MA, encontram-se as fases
Alss e a desejada fase NbAl3 Salientam, em seu estudo, que as fases Alss e Nb2Al obtidas com
30 horas de MA séo metaestaveis e que com o TT elas se transformam por completo em NbAl3.

Com os estudos também voltados para obtencdo de NbAlz por MA, Leal Neto e Rocha
(2001) realizaram pesquisas a partir dos pos precursores de Nb e Al com pureza acima de 99%,
na composicdo de Nb-75Al (%at.), com relacdo de massa de pé/massa de esfera de 1:10, e
adicdo de 1% em peso de acido estearico com a funcdo de PCA, e tempos de 1, 2 e 3 horas de
moagem. Esses autores analisaram as amostras ap0s estes tempos com MEV/ES para
observacgdes microestruturais, DTA (taxa de aquecimento de 15 °C/min até 750 °C) e DRX para
averiguacdo da formacdo de fases. Concluiram que as principais mudancas durante a sintese da
reacdo de NbAIs pela analise térmica diferencial ocorreram na temperatura de transformacao e
na evolucio da reacdo. A medida que o tempo de moagem aumenta, a temperatura de
transformacdo de fase diminui, passando de 850 °C (amostra ndo moida) para 500 °C para
amostra moida com 3 horas, bem abaixo do ponto de fusdo do aluminio.

Dollar e Dymek (2003) estudaram este sistema binario e o sistema ternario Al-Nb-V,
com o intuito de analisar a microestrutura e a resisténcia a fluéncia de materiais a base de NbzAl
produzidos por MA. Os p6s foram misturados em quantidades apropriadas para fornecer as
composi¢des nominais e o tempo total de MA para as ligas binarias foi de 87 horas e para as
ligas ternarias de 180 horas, porque o Al se difunde muito mais rapido que o V. Nas amostras
binarias com TT a 1150 °C e nas ternarias, as temperaturas de tratamento foram de 1300 °C e
1500 °C, com o objetivo de realizar o equilibrio das fases. Caracterizou-se empregando as
técnicas de DRX, TEM e MEV.

Os testes de compressdo foram conduzidos a temperaturas de 800 a 1100 °C a uma
velocidade constante de 0,5 mm/min e os ensaios de fluéncia por compressao foram realizados
no ar, sob tensdes de engenharia constantes de 40 a 250 MPa, e a temperaturas de 825 a 975
°C, por 20 horas. Foram encontradas quatros fases: uma solugéo sélida desordenada de Nb, as
fases ordenadas de NbsAl e Nb2Al e inclusBes de o0xido de aluminio (contaminag&o intrinseca
ao MA). Comprovou-se gque o processo de MA € uma rota viavel para o processamento de ligas
a base de NbsAl, produzindo materiais totalmente densos, livres de trincas, apresentando alta
resisténcia a temperatura ambiente e as altas temperaturas. Todas as ligas (binarias e ternarias)
apresentaram alta resisténcia a temperatura de 800 °C, e as ternarias mantiveram a resisténcia
até 1100 °C. Este trabalho forneceu a primeira evidéncia de que as propriedades de fluéncia do

NbsAl séo superiores as do Nb2Al, e a dependéncia da taxa temperatura na fluéncia das ligas é
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controlada pela difusividade dos &tomos de Nb e Al (e &tomos de V nas ligas ternarias) na fase
ordenada de NbzAll.

Santos et al. (2010) realizaram experimentos para obter a estabilidade de fases
supercondutoras dos sistemas Nb-Al e Nb-Sn, fazendo uso em seguida de tratamentos térmicos
a baixas temperaturas. Processos que permitam a formacdo de fases supercondutoras em
temperaturas mais baixas (<1000 °C), particularmente para NbzAl, sdo de grande interesse
comercial. No entanto, a temperatura alta para sintese da NbzAl € um problema para sua
producdo em grande escala, sendo que atualmente j& sdo produzidos imas supercondutores de
Nb-Sn comercialmente.

Os p6s de Nb—Al e Nb—Sn com alta pureza (>99,8%) foram misturados para gerar as
fases supercondutoras necessarias, em composicoes estequiométricas de Nb—25Sn e Nb—25Al
(%at.), em uma glove-box com atmosfera de argénio, e moidas com diferentes tempos em um
moinho de bolas planetario Fritsch, com rotacdo de 200 rpm e relacdo massa de pd/massa de
esfera de 1:10.

Para as amostras de Nb-Al foram coletadas ap6s os tempos de moagem de 20 min, 1, 5,
10 e 30 horas, e nas amostras de Nb-Sn apds os tempos de 1, 5, 10, 30 e 50 horas. Depois foram
prensadas com a utilizacdo de uma prensa uniaxial e encapsuladas em tubos de quartzo para
tratamento térmico. Com a caracterizacdo por difratometria de raios X para identificacdo das
fases e MEV/EDS para a microestrutura e a analise quimica. Foi identificado que os picos de
NbsAl apareceram apds a sinterizacdo a 800 °C em amostras moidas por 30 horas. Essa
temperatura € muito menor que as usuais por outros processos de producdo desta liga, que sdo
geralmente a partir de 2000 °C, e os picos de NbsSn puderam ser observados mesmo antes do
TT.

Em dois trabalhos publicados por Mostaan, Karimzadeh e Abbasi (2010; 2012)
houveram analises de MA para ligas que formassem a fase NbAlsz O primeiro trabalho partiu
da mistura de Al com pureza > 99% com tamanho de particula < 45 um e 6xido de nidbio
(Nb205) com pureza de 99,5% ¢ tamanho de particula de < 15 um, para investigar a sintese in
situ do nanocomposito NbAls/Al>O3 por MA e seu mecanismo de formacgdo. Os pardmetros
utilizados para a MA em um moinho planetario foram: velocidade de rotagdo de 350 rpm,
relacdo massa de po/massa de esfera de 1:15, atmosfera de argonio e tempos de 5, 10 e 15 horas.
Foram estudadas, por difratometria de raios X e MEV, as mudangas estruturais das particulas
de po durante a moagem e verificou-se que a reacdo entre Al e Nb>Os ocorre de forma intensa

apos cerca de 10 horas de MA.
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O pbé moido apresentou uma microestrutura constituida por NbAls e Al.Oz com
tamanhos nanométricos, e em tempos mais longos de MA observou-se que 0S picos se
alargaram devido a diminuicao do tamanho do cristalito e ao aumento da deformacéo da rede.
Ap6s MA de 15 horas, o tamanho médio dos cristalitos de NbAl; e Al,O3 foram de
aproximadamente 8 e 13 nm, respectivamente. Para o tratamento térmico dos pos, as amostras
foram colocadas em recipientes de Al2O3 e aquecidas em forno tubular com fluxo de Argonio
a 800 °C por 1 horas e 1,5 hora. O TT das amostras moidas por 15 horas mostrou-se com uma
boa estabilidade térmica.

Em outro trabalho, referente ao estudo da sintese e dos mecanismos de formacao do
intermetalico NbAls nanoestruturado durante a MA e sua cinética de formacdo, Mostaan,
Karimzadeh e Abbasi (2012) apresentaram as alteracdes estruturais das particulas de p6 durante
a MA por técnicas de DRX, MEV e TEM e o mecanismo de reagdo e energia de ativacdo (Ea)
para a formacgdo do composto NbAls foi determinado sob condi¢es ndo isotérmicas, usando
analise téermica diferencial (DTA).

Foram utilizados pds elementares de Al e Nb com pureza de 99,5 e 99,7%,
respectivamente, na composicdo de Nb-75Al %at. em um moinho planetario, assim como no
trabalho anterior, mantendo os pardmetros de rotacdo, relacdo massa de p6/massa de esfera e
atm, mudando seus tempos de MA para 3, 6, 10 e 18 horas.

Os resultados apresentados identificaram que 0s corpos de prova tratados termicamente
por 3 horas, que foram moidos no tempo de 18 horas e analisados por DTA, tiveram uma
diminuicdo de temperatura de formacdo da fase do composto intermetalico NbAlz de 933 °C
para 454 °C. Apés 18 horas de MA, o tamanho do cristalito de NbAls atingiu 12 nm e uma
pequena diminuicdo na largura dos picos foi observada pelos padrdes de DRX, isso se deve a
reducdo da tensdo da rede, bem como ao crescimento de grdos. O tamanho de cristalito de NbAls
atingiu 19 nm ap6s TT. Considerando o crescimento de grdos como critério de estabilidade
térmica, pdde-se concluir que o NbAIlz nanocristalino preparado neste trabalho apresentou
estabilidade térmica adequada.

Karpov et al. (2013) investigaram a formagdo dos compostos intermetéalicos em
moagens com e sem aplicacdo de vacuo. Realizando o processo de MA por 20 horas, em um
moinho planetario com relacdo massa de po/massa de esfera de 1:10, utilizou-se uma prensa
hidraulica a pressdo de 300 MPa para compactacdo das amostras e a sinterizacao foi feita a
1700 °C por 30 minutos. Em ambas as situa¢fes ndo houve a formagdo de compostos
intermetélicos, apenas Nbss. Nesse estudo, destaca-se a formacéo, sob aplicagéo de vacuo, de

um 6xido complexo chamado de (AINb)20z.
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Em seu trabalho, Liu et al. (2014) buscaram sintetizar NbzAl sob vérios tempos e
temperaturas de tratamento térmico, empregando de 10 a 50 horas de TT, indo de 700 a 1000
°C, porém a preparacdo destes pos de Nb e Al, seriam por moagem manual, no qual 0s pos
foram misturados em almofariz e pildo de &gata por 30 minutos, seguidos por MA utilizando
um moinho vibratério Spex. As técnicas de DRX, microscopia eletronica de varredura de
emisséo de campo (FESEM — Field Emission Scanning Electron Microscopes) e MEV-EDS,
foram aplicadas para determinar que a MA promoveu significativamente a diminui¢do das
particulas e possibilitou a formacéo da fase NbsAl apenas a 1000 °C. Os autores consideraram
ainda que a temperatura de 800 °C ndo € adequada em termos cinéticos para o equilibrio da
formacdo de NbzAl (LIU et al., 2014).

Nos estudos de Qi et al. (2014; 2015) pesquisou-se a formacao de NbzAl para aplicacfes
supercondutoras em “bulks” e fios. Na primeira publicacdo em 2014, verificou-se que, embora
as energias livres de NbzAl e Nb2Al sejam menores que as de (Al, Nb) no diagrama de fases em
equilibrio, 0 método de MA faz com que esses dois intermetalicos tenham entalpias de
formacdo mais altas, por estarem fora do equilibrio termodinamico. Ou seja, € mais tendencioso
ocorrer primeiro a formacédo das fases em solucéo solida e depois as fases intermetalicas. Tal
fato pode ser muito vantajoso na producgédo de multifilamentos de NbsAl de alto desempenho,
pois a técnica mais empregada atualmente em sua producdo € a de aquecimento rapido, témpera
e transformacdo (RHQT - Rapid Heating Quenching and Transformation), na qual, para se
obter a fase, depende de primeiro produzir a solucdo sélida supersaturada de Nb-Al e depois
realizar tratamento térmico acima de 2000 °C para que a (Al, Nb) se transforme em
supercondutor NbsAl.

Pdrem, um dos problemas encontrados nesse processo, além das altas temperaturas e
tempos de tratamento de dificil alcance e controle, € que a temperatura acima de 2000 °C ¢
maior que o ponto de fusdo do Cu. Entdo, o revestimento de Cu como camada estavel acaba
sendo decapada antes do tratamento RHQT. Portanto, a MA possibilita preparar o (Al, Nb) a
uma temperatura inferior ao ponto de fusdo do Cu, tornando o processo de fabricacdo mais
viavel.

Uma série de misturas dos pds elementares de Al e Nb, cujos teores de Al variaram de
23 Yat. a 27 %at., em tempos de MA de 1, 2, 5 e 10 horas, foram realizadas por Qi et al. (2014;
2015). Os autores observaram que os efeitos combinados de diminuicdo das distancias de
difusdo (espacamento interlamelar), aumento das densidades de defeitos de rede e o calor
gerado durante o processo de moagem, também impulsionaram a formacéao de (Al, Nb). E com

prosseguimento da moagem, o (Al, Nb) transformou-se em uma fase amorfa, devido ao seu
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desordenamento e aumento da fragéo volumétrica dos contornos de gréo, o que elevou a energia
livre da fase de solucdo sélida.

Pelos padrées de DRX observaram que tanto as amostras tratadas a 800 ou 950 °C por
10 horas apresentaram picos da fase NbsAl, porém as fases NbAlz NboAl, e Nbss também
apareceram nas tratadas que haviam sido moidas nos tempos de 1 hora e 2,5 horas. Portanto,
apenas com moagens acima de 5 horas € exequivel obter a fase diretamente a fase NbzAll.

Qi et al. (2014) ressalvam que ha uma composicao ideal entre as investigadas (23 %at.
a 27 %eat. de Al), e que aumentar o teor de Al deveria ser uma forma eficaz de reduzir o tempo
de moagem para NbsAl. Entretanto, segundo os autores, existe um teor 6timo de Al, onde a
amostra exibe unicamente a fase NbsAl, sem contaminac@es, que é a composi¢do de Nb-26Al
(Yoat.).

No trabalho seguinte, responsavel pela fabricacédo de supercondutores de NbsAl em fios,
Qi et al. (2015) prepararam as amostras de (Al, Nb) por moagem utilizando os mesmos
parametros de seu artigo anterior. Em seguida, os pés de MA foram acondicionados em um
tubo de Nb (@10x2,5 mm) que tinha o objetivo de ser uma camada de barreira de protecéo a
contaminag&o, e o tubo de Cu como revestimento externo (&12,5x1,1 mm) para processamento
de trefilacdo e laminacéo para fabricar fios precursores. Depois, os fios foram dispostos em um
forno tubular para tratamento térmico a 800 °C por 10 h em atmosfera de argonio.

Foi visto pelo MEV que durante o TT houve uma reducdo do volume, acarretando o
encolhimento do ndcleo e o aparecimento de vacancias durante a formacdo do NbszAl, e isto
levou a um empacotamento inadequado entre as particulas. Como estes defeitos ndo puderam
ser reparados com o TT a baixas temperaturas, a capacidade de conducdo de corrente do
supercondutor de NbsAl nédo foi suprimida.

Sina e lyengar (2015) realizaram estudos sobre a formacdo de aluminetos (NbAls,
Nb2Al e NbzAl) em misturas com os pds Nb-Al pelo processo de sintese de alta temperatura
autopropagavel ativada mecanicamente (MASHS). Esse processo resulta da combinacdo de
duas etapas. A primeira ¢ a moagem de bolas de curta duracdo de uma mistura dos poés
elementares, seguida de uma reacdo de sintese de alta temperatura autopropagante (SHS)
induzida pela exotermicidade da reacdo de Nb+3Al.

Apos a preparacdo da amostra por MA, a sintese € iniciada pelo aquecimento pontual
de uma pequena parte (geralmente o topo) da amostra, e, uma vez iniciada, uma onda de reagédo
exotérmica varre o material. A MA de p6s das composigdes Nb-25Al %eat., Nb-33,3Al %at. e

Nb-75Al %at., foram estudadas durante um ciclo de aguecimento em um DSC.
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Os autores caracterizaram o0 tamanho das particulas de aluminio e a taxa de
aquecimento, assim como os produtos da reacdo usando MEV-EDS e DRX. Para todas as
amostras, quanto maiores os teores de Al, maior foram as temperaturas de inicio da reacdo. O
NDbAIlz foi o primeiro composto a se formar em todas as misturas, independentemente da
composicao inicial, sendo todas as reagdes de nucleacdo heterogéneas. Com o aquecimento
acima de 1000 °C identificaram a formacéo de NbAls, apenas, em amostras ricas em Al e uma
combinacgdo de NbAls e Nb2Al, juntamente com Nbss nas regides ricas em Nb. Portanto, um
segundo tratamento térmico nessas amostras ricas em Nb, fez com que o produto se
transformasse na fase estavel correspondente. Os autores verificaram que para a formagéo do
NbAIs, uma entalpia de 153 + 15 kJ mol™ e uma energia de ativagdo de 255 + 26 kJ mol™* foram
calculadas a partir de dados de DSC.

A partir de um processo proposto por lizumi et al. (2006), no qual o tempo de MA
necessario para a formacéo do NbB> diminui de 50 horas para 20 horas, com o aumento do
tamanho das esferas, Hanusova, Cupera e Dlouhy (2015) resolveram, a partir do composto de
Nb2Os/Al, aplicar este estudo e verificar se haveria alguma possibilidade de formacéo de fase
intermetalica NbsAl, para, posteriormente, utiliza-la como reforgo da matriz de aluminio.

Para isso, uma mistura de 6xido de Nb e p6s puros de Al foram submetidas a MA, em
um moinho planetério, com razdo massa/esfera de 1:15, sendo o tamanho das esferas fixados
em 15 mm, rotacdo de 300 rpm, atmosfera de argdnio, sem o emprego de nenhum PCA e tempos
de MA de 2, 3,5 e 12 horas. As técnicas utilizadas para analisar as particulas de po6 antes e apds
a MA foram MEV e DRX e, para as propriedades térmicas, utilizou-se DSC. Pelos resultados
de DRX, foi possivel observar que até 5 horas de MA ha apenas uma reacdo de troca entre Al
e Nb2Os resultando na formacdo de Al.Oz e Nb. Mas, apds 12 horas de MA, apenas a fase
intermetalica NbsAl foi formada e a curva de DSC mostrou a sua formagéo.

Estudando a fabricacdo do supercondutor de NbsAl por MA com o intuito de se evitar
processos de tratamentos térmicos de ultra-altas temperaturas e diminuir os custos de preparo,
Zhang et al. (2016) realizaram otimizag6es para producéo por MA, iniciando com uma moagem
manual com a composi¢do de Nb-75Al %at. por 30 minutos sob atomosfera de argbnio,
prosseguindo de MA em um moinho Spex, com tempos de 1 a 6 horas e relagdo massa de
po/massa de esfera variando de 1:5 a 1:10. Depois foram realizadas compactacdes em pastilhas,
com didmetro de 11,5 mm e espessura de 1,5 mm, seguidas de vedacdo em tubo de quartzo. As
amostras foram tratadas termicamente nas temperaturas de 850, 900 e 950 °C, com tempos de
1 a 10 horas e resfriamento dentro do forno. A caracterizagdo da estrutura cristalina e a

composicao das fases foram realizadas por DRX, a microestrutura foi analisada usando um
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microscopio eletrdnico de varredura por emissao de campo equipado com EDS para identificar
as fases constituintes e suas composi¢des quimicas.

Foram identificadas contaminacgdes de Nb2N, nas amostras com tempos de MA acima
de 3 horas e 10 horas de tratamento térmico a 850 °C. Com 0 aumento da temperatura para 900
°C, a contaminacdo quase nédo foi identificada, mas o tratamento de 950 °C resultou na
contaminacdo de NboN e NbsNs. Portanto, os autores concluiram que a temperatura de
tratamento térmico de 900 °C pode produzir menos impurezas do que a 850 e 950 °C e, assim,
ndo afetar as propriedades supercondutoras das amostras. Em resumo, as condic¢des otimas de
preparacdo do supercondutor NbsAl foram obtidas com o tempo de moagem de 1 horae TT de
900 ° C por 1 hora.

Mournani, Golikand e Asadabad (2016) realizaram uma analise termodindmica
comparativa da formacdo de fases supercondutoras de NbsSn e NbzAl, nanocristalinas e
amorfas, durante a MA. Com os pdés de alta pureza (Nb - 99,8%, Sn e Al 99,99%) os autores
utilizaram as composicdes de Nb-25Sn (%at.) e Nb-25Al %at.) em um moinho Spex com
atmosfera de Argonio, velocidade de 630 rpm, utilizando esferas de aco endurecido de 10 mm
de diametro, com relacdo massa de pd/massa de esfera de 1:10. Com tempos de MA de 2, 10 e
28 horas para amostras do sistema Nb-Sn e 7,14, 27 e 41 horas para as amostras do sistema Nb-
Al.

Apos prensa-las, as amostras foram tratadas em um forno de alto vacuo. As transicoes
de fase e evolugbes microestruturais durante a MA foram estudadas por DRX, a morfologia foi
investigada por MEV, e a energia livre de Gibbs, assim como a entalpia de mistura, foram
calculadas usando a teoria semiempirica de Miedema. Comprovou-se que a fase NbzSn
apresentou melhores condi¢fes para formacdo na moagem, sendo identificada ap6s 28 horas
MA. Quanto a liga do sistema Nb-Al, mesmo com o tempo de 41 horas de processo, ndo foram
suficientes para formar o composto intermetéalico na MA. A fase NbzAl também demonstrou
necessidade de maior temperatura de tratamento térmico, sendo obtida a temperatura de 850
°C, enquanto para NbzSn, 650 °C foram suficientes.

Uma explicagcdo importante considerada por Mournani, Golikand e Asadabad (2016)
sobre ndo apresentar a formagéo da fase NbzAl durante a MA, e de muita valia para este
trabalho, é que para a composicdo Nb-25Al (%at.), as energias livres de Gibbs para a formacéo
das fases amorfa e solucdo solida séo menos negativas que a fase intermetalica (NbzAl).

A curva (Figura 14) mostra que o composto intermetalico é termodinamicamente a fase

preferida e foi a fase mais estavel. Mas, nesse sistema, a formacéo do composto intermetalico
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NbsAl néo foi observada nem mesmo apds 41 horas de MA, porque a formagao de um composto
em um processo de ndo-equilibrio depende de dois fatores: os termodindmicos e os cinéticos.
A termodindmica do processo inclui a energia livre de Gibbs, enquanto a cinética inclui
o calor de formacdo e a energia de ativacdo do processo, 0s quais determinam a velocidade do
processo. Portanto, em alguns casos, como o do sistema Nb-Al, as condi¢des do processo sao
adequadas para a formacdo do composto, termodinamicamente, porém a velocidade do
processo € baixa o suficiente para ndo ser formada por moagem. Assim, a formacdo do
composto falha cineticamente. Portanto, um tratamento térmico é imprescindivel para se obter

a ativacdo necessaria para a fase desejada e, dessa forma, atender a ambos os fatores.

Figura 14 - Energia livre de Gibbs em funcdo da composicédo para solucdo solida, composto
intermetalico e fase amorfa para o sistema Nb-Al

== Solugao Solida

D - Amorfa

- Intermetalica

Entalpia de formacao [Kj/mol]

XAl

Fonte: Adaptado de Mournani, Golikand e Asadabad (2016).

Se as condig¢des do processo forem adequadas, termodinamicamente e cineticamente,
como no sistema Nb/Sn, a fase se forma ainda na moagem. Mas, a fase NbsAl tem menor
entalpia de formacdo (sendo sua energia livre menos negativa) entre os trés compostos

intermetalicos do sistema Nb-Al (Mahdouk; Gachon; Bouirden, 1998) e também a mais alta
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energia de ativagdo dentre os mesmos (Brahmbhatt; Das; Prahdan, 2014). Portanto, sua
velocidade de formacdo é menor, requerendo tratamento térmico, caso a MA ndo ofereca a
energia de ativacao suficiente.

Naghiha et al. (2017) também estudaram a formacdo e a estabilidade da fase
intermetalica NbzAl a partir de pds metalicos puros de Nb e Al com purezas acima de 98,5% e
composigdo Nb-25Al %at. por MA e posterior TT. A moagem ocorreu em um moinho de bolas
planetario sob atmosfera de argdnio, nos mesmos tempos que Mournani, Golikand e Asadabad
(2016) (7, 14, 27 e 41 horas). Entretanto, a rotacéo e a relacdo massa de pd/massa de esfera se
diferem, sendo 500 rpm e 1:20. O TT foi realizado também foi com os mesmos parametros de
Mournani, Golikand e Asadabad (2016). As transi¢cbes de fase ap6s MA e TT foram
caracterizadas por DRX, e a analise microestrutural por MEV e TEM. E os resultados mostram
gue nos estagios iniciais de moagem, a solucdo soélida de (Al, Nb) foram formadas com uma
estrutura nanocristalina, a qual é transformada na estrutura amorfa por tempos superiores a 27
horas.

Ressalta-se que os picos de Al desaparecem completamente ap6s 14 horas de processo,
0 que se justifica pela dissolucdo do Al em Nb, j& que a moagem sendo um processo fora do
equilibrio termodindmico, a maneira de diminuir a energia interna do sistema é encontrada ao
se dissolver mais soluto. Ademais, os autores concluiram nesta pesquisa que o intermetalico
NbsAl pode ser sintetizado por TT a 850 °C por 7 horas, tendo horas de moagem inferiores a
20 horas. E que as energias livres de NbzAl e Nb2Al sdo menores do que a solucdo sélida de
(Al, Nb) no diagrama de fases de equilibrio do sistema Nb-Al. Por outro lado, no sistema fora
do equilibrio, apresentado pela MA, esses intermetalicos possuem entalpias de formacao mais
altas, portanto, a MA impulsiona a formacdo das fases (Al, Nb). Em continuagdo da moagem, a
fase de solucdo sdélida transformou-se em uma fase amorfa, devido ao aumento da fracdo
volumétrica dos contornos de graos e seu desordenamento.

A fim de estudar melhorias significativas das propriedades criticas de densidade de
corrente (Jc) e a temperatura de transicdo supercondutora (Tc) do supercondutor NbzAl pela
rota de MA e sinterizacdo a quente (HP), Lin et al. (2017) produziram bulks a partir de
experimentos da MA dos p6s elementares de Nb e Al com pureza superiores a 99,8%, tempo
de 1 a 5 horas, em um moinho Spex em atmosfera de Argonio e relagdo massa de p6/massa de
esfera de 1:10. O objetivo foi verificar se a sua microestrutura porosa e a fraca conectividade
de grdos seriam eliminadas pelo tratamento por pressao a quente, assim como ja observado em

trabalhos sobre MgB., Bi>Sr. e CaCu.O, onde ocorreu 0 empacotamento intergranular de
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supercondutores de poés sinterizados (FUCHS et al., 2013; LARBALESTIER et al., 2014; LIN
etal., 2014).

Com base na motivacdo acima, 0s autores prepararam uma série de supercondutores
NbsAl, para os quais as amostras foram sinterizadas a 950 °C por 3 horas em vacuo com pressdo
uniaxial de 0, 10, 20 e 30 MPa, respectivamente. Os resultados sugerem que nas amostras em
que a formacdo da fase Nb>Al apareceu, houve menor desempenho do material, uma vez que
restringe a porcdo de aluminio disponivel para a fase NbzAl e, consequentemente, as
propriedades Tc e Jc sdo mais baixas, apresentando pior resultado como supercondutor. Mas
em resumo, a sinterizacdo HP pode melhorar amplamente as propriedades Tc e Jc dos
supercondutores NbsAl produzidos por MA, principalmente para amostras com 0s parametros
de tempo de MA de 3 h, TT a 950 °C por 3 horas e pressdo de sinterizacdo de 30 MPA. O Jc
atinge 6,7x10% (A/lcm? a8 K e 7 T) e Tc de inicio é de 15,7 K, sugerindo uma propriedade de
alta densidade de corrente em aplicacOes de imas de alto campo magnético.

Na pesquisa de Li et al. (2019) foram analisadas as propriedades supercondutoras e
estrutura cristalina de fios de NbsAl de alto desempenho fabricados por dois métodos diferentes,
0 RHQ e a MA. O primeiro método usa a tecnologia jelly-roll para fazer o fio precursor de Nb-
Al, depois emprega o processo de aquecimento e resfriamento rapido (RHQ) para formar a fase
(Al, Nb) e, finalmente, transformar o (Al, Nb) em NbsAl por TT entre 800—900 °C.

Ja pela MA, o p6 obtido é uma solugdo sélida saturada de Nb-Al, sobre o qual utilizou-
se 0s parametros de tempo entre 30 minutos a 20 horas, relacdo massa de p6/massa de esfera
1:10, em um moinho Spex sob atmosfera de argdnio. As amostras foram colocadas em um tubo
de nidbio metélico e, em seguida, submetidas a trabalho a frio para formar um fio.
Posteriormente, foi realizado o TT entre 800 - 1000 °C para transformar a fase (Al, Nb) na fase
NbsAl. Chegaram a conclusdo que ambos os métodos podem produzir a fase de solucéo sélida
supersaturada de (Al, Nb). No entanto, o desempenho dos fios de NbsAl consequentes sdo
bastante diferentes. Os fios fabricados pelo método RHQ apresentam Tc e Jc muito melhores
do que aqueles preparados pela técnica de MA, e nos dois processos obtiveram a microestrutura
e a composicao local da fase NbzAl durante o processamento.

Com o objetivo de fornecer uma nova perspectiva para entender a complexa
microestrutura e a evolucdo de fase em varios sistemas de tamanho nanométricos durante o
processo de MA, combinadas com observagdes microestruturais e experimentos de TT, Li et
al. (2019) realizaram um estudo sistematico desse comportamento no sistema Nb-Al. Alguns
pesquisadores consideraram que a amorfizacdo por MA esta intimamente relacionada a

formacdo de ligas amorfas na interface e contornos de grdo com alternadas camadas finas
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cristalinas, por reacdo de interdifusdo em estado s6lido (SCHWARZ; PETRICH; SAW, 1985;
HELLSTERN; SCHULTZ, 1986; ECKERT; NEWTON; KLEPPA, 1991).

Com base nessas premissas, Li et al. (2019) estudaram a termodinamica da interface
analisando a importancia da amorfizacao do sistema nano-dimensionado durante o processo de
MA. Os autores realizaram experimentos com pés de Nb e Al, com pureza de 99,5%, na
composicdo de Nb-33,3Al %at., com proporcédo de massa/esfera de 1:10, sendo as esferas de
aco inox de 6 e 10 mm. O processo de MA foi desenvolvido de forma descontinua, consistindo
de 30 minutos de moagem seguidos de mais 30 minutos de descanso, em um moinho de bolas
planetario sob atmosfera de argdnio, considerando os tempos reais de moagem de 4, 8 e 20
horas, respectivamente.

As composicBes das fases foram analisadas por DRX e foram calculados, por
Williamson-Hall com base nos dados de DRX, o parametro de rede, o tamanho de gréo e a
microdeformacgédo. A microestrutura foi investigada usando TEM e microscopia eletronica de
transmissdo de alta resolucdo (HRTEM). Ademais, os autores adotaram EDS para detectar a
composicao elementar, e DSC para os pds moidos por 4, 8 e 20 horas. Os tratamentos térmicos
foram realizados nas temperaturas de 500 K a 850 K (~227 a577 °C) com a taxa de aquecimento
de 20 K/min sob protecdo de argbnio. Os experimentos de DSC sob diferentes taxas de
aquecimento (5, 10, 15 e 20 K/min) também foram conduzidos para a amostra moida por 8
horas.

As inferéncias resultantes desse trabalho demonstram a existéncia de uma camada
amorfa de Nb-Al ao redor dos nano-gréos de Nb apds as moagens de curta duracdo (abaixo de
20 horas), sendo confirmadas com base na observacdo HRTEM e no comportamento de
cristalizacdo no experimento de TT. Na medida que se aumenta os tempos de MA, a espessura
da camada amorfa aumenta e atinge sua espessura critica (o valor previsto é de 1,9 nm e o valor
de observacdo experimental é de 2,2 nm), entdo cristaliza-se em solucédo solida de (Al, Nb).
Este procedimento de evolucgdo de fase melhora significativamente a solubilidade sélida do (Al,
NDb) a temperatura ambiente.

Além disso, a analise e o calculo termodinamico da interface baseados em um modelo
desenvolvido por Sommer et al. (2006), que € advindo do modelo de Miedema (Boer et al.,
1988), foi aplicado a diversos sistemas binarios apropriadamente como Al-Si e Fe-Zr,
considerando expressoes para as energias de Gibbs de superficies, interfaces e fases de interface
foram obtidas em termos de entalpia e contribui¢cbes de entropia. Todas as contribuigdes
possiveis para a entropia das fases e interfaces, como configuracdo, vibracdo, natureza das

propriedades eletronicas e magnéticas podem servir de referéncia para o mecanismo de
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formacéo e evolucdo dessa camada amorfa no sistema binario Nb-Al durante o processo MA,
como apresentado na Figura 16. Sendo, portanto, resumido nas etapas “a”, “b”, “c” e “d”,
adotando-se como interface inicial a simbologia < > para uma fase cristalina e {} para fase
amorfa, Figura 15.

(a): Estado antes da MA, é simplesmente uma mistura de Nb e Al, ao qual assume-se
duas fases cristalinas independentes <Nb> e <Al>;

(b): A medida que o processo de MA se inicia, (de acordo com os dados de DRX,
experimentos de TT e a analise de DSC), mais Al entra na rede do Nb e camadas amorfas ao
redor dos nanogrdos de Nb séo produzidas. Configurando a interface entre <Nb> e {NbAI}. A
termodindmica da interface do sistema Nb-Al a 25°C, foi calculada com base no modelo de
interface, ao qual existe uma forca motriz positiva para a formacdo de uma camada amorfa de
{NbAI}, em torno dos nanogrédos de Nb, que devem se formar entre 8 a 20 horas de MA;

(c): Ao passo que o tempo de MA prossegue, a espessura da camada amorfa aumenta e
atinge sua espessura critica, obtida experimentalmente no valor de 2,2 nm (o valor previsto era
de 1,9 nm). Assim, pode-se acreditar que a camada amorfa tem uma espessura critica e a
cristalizacdo ocorre quando a camada amorfa atinge essa espessura;

(d): Com base nestes fendmenos, sugere-se que tempos longos de MA (acima de 20
horas) promovem a cristalinidade da camada amorfa e o produto deve ser a solucao sélida (Al,
Nb).

Figura 15 - Representacdo esquematica da evolucdo da fase e interface no sistema Nb-Al

durante MA
Nano<Nb> Nano<Nb> Nano<Nb> Nano<Nb>
Tempos Mais Tempos
curtos de tempo de oot _L longos de
--------------------------------- moagem T moagem
MmoRgen izaca Amorfizagdo 5.3
Nano<Al> —_— Amorfizagdo c =8
{NbAI} > {NbAI} 5 —
Nano<Nb> Nano<Nb>
Nano<Nb> ianodis
a b c d

Fonte: Adaptado de Li et al. (2019).
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2.5. SISTEMA BINARIO Al-Fe

Ressalta-se que o sistema binario Al-Fe é vastamente estudado, com grande numero de
publicacBes e diversos trabalhos experimentais e modelagens estdo disponiveis na literatura.
Assim sendo, este sistema serd sucintamente apresentado neste trabalho apenas a titulo de
conhecimento.

Este sistema apresenta as fases intermetalicas: Al.Fe, formacdo peritética; FexAls
formacdo congruente; FesAlws, formagdo peritética; FesAlg (g), formag@o peritética e
decomposicgéo eutetoide. Também sdo encontradas duas reagdes eutéticas, uma ocorrendo entre
as fases FeAlz e FexAls e a outra entre as fases FesAl1z e Alss, representados no diagrama de

fases da Figura 16.

Figura 16 - Proposta para o diagrama de fases do sistema Al-Fe calculada por Sundman et

al. (2009)
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Fonte: Sundman et al. (2009).

A Tabela 10 mostra as informacdes cristalograficas das fases solidas consideradas

estaveis neste sistema compiladas de Villars e Calvert (1991).
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Tabela 10 - InformacgGes cristalograficas das fases estaveis no sistema Al-Fe

Designagao Simbolo Grupo

Fase Strukturbericht Pearson Espacial Prototipo
o Fess A2 cl2 Im3m W
v Fess Al cF4 Fm3m Cu
FesAl DO0s cF16 Fm3m BiFs
FeAl B2 cP8 Pm3m CsCl
FesAlg (g) D82 cl52 143m CusZng
FeAl, - aP18 P1 FeAl,
Fe2Als - 0C16 Cmcm -
FesAl13 - mC102 C2/m -
Alss Al cF4 Fm3m Cu

Fonte: Villars e Calvert (1991).



66

2.6. SISTEMA TERNARIO Al-Fe-Nb

O sistema ternario Al-Fe-Nb foi investigado experimentalmente pela primeira vez por
Raman (1966) que avaliou a secdo isotérmica a 1000 °C (Figura 17) utilizando técnicas
metalograficas e difratometria de raios X. Nesta proposta, pode-se destacar: (a) a auséncia da
fase intermetélica binaria FeoAls, que é considerada estavel atualmente (ver Figura 17); (b) a
elevada solubilidade de Al nas fases binarias do sistema Fe-Nb “Laves e p” (Identificadas como
NDbFe; e Nbs 3sFess7 Na Figura 17); (c) e a existéncia de uma fase ternaria de estequiometria

NbsFesAl que néo teve a sua estrutura cristalina determinada.

Figura 17 - Secdo isotérmica a 1000 °C proposta para o sistema Al-Fe-Nb por Raman
(1966)
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Fonte: ASM International (2016).

Posteriormente, também utilizando analise metalografica, juntamente com difratometria
de raios X, Burnashova, Ryabov e Markiv (1970) propuseram uma secao isotérmica a 800 °C
(Figura 18) para este sistema. As fases binarias do sistema Nb-Al, no diagrama proposto por
Raman (1966), indicam uma solubilidade de aproximadamente 10 (%at.) de Fe. Entretanto,
Burnashova, Ryabov e Markiv (1970) descrevem uma solubilidade consideravelmente menor
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de Fe, em torno de 1-2 %at. Nesta proposta, a fase ternaria também indicada como NbsFesAl,
apresenta uma faixa de solubilidade significativamente mais ampla, com teor de Nb constante
e estabilidade paralela a fase Nbg 33Fes.s7. Assim como Raman (1966), Burnashova, Ryabov e
Markiv (1970) ndo realizaram nenhuma analise da estrutura cristalina da fase ternaria, e a exata
faixa de homogeneidade das demais fases néo foi determinada, sendo as posi¢des da maioria
dos tridngulos de amarracdo nas se¢des isotérmicas uma estimativa aproximada.

Vale destacar, também a presenca das trés fases intermetalicas estaveis no sistema

binario Fe-Al, incluindo a fase FeAl,.g de estequiometria proxima a Fe;Als, aceita atualmente.

Figura 18 - Secéo isotérmica a 800 °C proposta para o sistema Al-Fe-Nb por Burnashova,
Ryabov e Markiv (1970)
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Fonte: ASM International (2016).

Raghavan (1987) revisa o sistema, consolidando as informagdes existentes na literatura
até aguele momento, por Raman (1966) e Burnashova, Ryabov e Markiv (1970), apresentando
uma proposta para sec¢do isotérmica a 800 °C. Bejarano (1994), em sua tese, publicou propostas
para a secdo isotérmica a 1000 °C (Figura 19a) e uma parcial para projecédo liquidus (Figura
19b). Seus estudos incluiram analises por métodos metalograficos (MO, MEV), analises de

composicgdo de fases por microanalise de sonda eletronica (EPMA), difratometria de raios X
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(DRX) e andlise térmica diferencial (DTA) de 62 ligas fundidas a arco. O autor propds uma
fase terndria rica em Nb, denotada como fase B, com uma composicdo aproximada de
Nb72AI20Fe8 %eat., ou seja, em uma regido proxima, porem mais rica em Nb do que a fase
ternaria NbsFesAl, proposta por Raman (1966) e Burnashova, Ryabov e Markiv (1970).
Novamente a estrutura cristalina desta fase ndo foi determinada.

A projecéo liquidus e parcialmente determinada neste estudo, apresentando apenas 0s
campos de precipitagcdo primarias das fases (Nb), NbsAl e FezNbe e as linhas monovariantes

relacionadas a estes campos, além de uma estimativa para a regido proxima ao binario Fe-Al.

Figura 19 - Secéo isotérmica a 1000 °C e projecdo liquidus proposta para o sistema Al-Fe-
Nb por Bejarano et al. (1993)

Fonte: Bejarano et al. (1993 apud SILVA, 2015).

A regido rica em Fe-Al do Al-Fe-Nb é amplamente pesquisada devido ao seu interesse
tecnoldgico, e, portanto, informacgdes mais precisas em termos de solubilidade das fases, bem
como temperaturas liquidus e solidus, sdo encontradas na literatura. Mota et al. (1999)
estudaram o comportamento mecénico e a estrutura de solidificacdo ligas eutéticas solidificadas
direccionalmente incluindo informagdes sobre o posicionamento da linha monovariante entre
(Fe) e Fe2Nb.

Na mesma tematica, Palm (2009) confeccionou ligas utilizando fusdo por inducéo,
porém ao realizar tratamentos térmicos determinou as composi¢oes destas fases via EPMA em
diferentes ligas determinando tie-lines nas temperaturas de 800, 1000 e 1150 °C. Prymak e
Stein (2010) complementaram a pesquisa de Palm (2009) e determinaram se¢fes isotérmicas
parciais da regido de Fe-Al do sistema ternario em temperaturas de 1000, 1170 e 1300 °C,

utilizando os mesmos procedimentos experimentais do trabalho anterior. Com o auxilio de
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DTA, este trabalho determinou o comportamento da monovariante envolvendo (Fe) e Laves da
projecdo liquidus, apresentando a composi¢do e temperatura em que se desenvolve a calha
eutética.

Essas investigacbes foram estendidas para todo o sistema terndrio em um estudo
experimental robusto publicado por Stein et al. (2015) utilizando MEV, DRX, EMPA e DTA
que estudaram as se¢des isotérmicas nas temperaturas de 1000, 1150 e 1300 °C, tal como uma
proposta completa para a projecédo liquidus. Recentemente He, Qin e Stein (2017) e Guo et al.
(2017) publicaram avaliacGes termodindmicas independentes modelando o sistema ternario
com base principalmente nos resultados experimentais de Stein et al. (2015). No entanto, as
regides ricas em Nb dos respectivos diagramas foram estimadas, devido a falta de dados
experimentais. O trabalho de He, Qin e Stein (2017), se consolida como a proposta mais
completa atualmente e seus principais resultados estdo expostos nas Figura 20 (projecdo

liquidus) e Figura 21 (secdes isotérmicas).

Figura 20 - Projecdo liquidus calculada para o sistema Al-Fe-Nb juntamente com dados
experimentais de Stein et al. (2015)
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Fonte: He, Qin e Stein (2017).
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Figura 21 - Sec¢do isotérmica calculada a (a) 1000 °C, (b) 1150 °C e (c) 1300 °C do sistema
Al-Fe—Nb em comparacdo com dados experimentais por Palm (2009) e Stein et al. (2015)
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Fonte: Adaptado de He, Qin e Stein (2017).

As ligas a base de Nb de alto ponto de fusdo, sdo uma promessa significativa para o
desenvolvimento de novos materiais de alta temperatura para aplicacfes estruturais, entretanto
esta regido permanecia inexplorada devido as dificuldades técnicas (difusdo lenta em razdo dos
altos teores de Nb levam a tempos de tratamentos térmicos elevados ou a necessidade de
tratamentos de equilibrio em temperaturas elevadas). Assim, Stein e Philips (2018) realizaram
experimentos em onze ligas ternarias com teores de Nb acima de 60 %at., a partir de amostras
fundidas a arco e pares de difusao, equilibradas a 1450 e 1600 °C (Figura 22).

O tempo de tratamento térmico variou de 1 a 7 dias para amostras tratadas a 1450 °C, e
de 6 horas a 4 dias para tradadas a 1600 °C. Além disto, através de amostras brutas de fusdo,
uma projecao liquidus foi proposta para esta regido (Figura 23). Apesar de as propostas de He,
Qin e Stein (2017) terem sugerido o equilibrio de fases baseado nos resultados dos célculos,
uma boa proposta foi obtida quando comparado com os resultados obtidos por Stein e Philips
(2018).
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Figura 22 - (a) Equilibrio de fases determinado experimentalmente a 1450 °C, incluindo
dados para os sistemas de fronteira binarios retirados de He, Stein e Palm (2015) e He, Qin
e Stein (2017) e (b) secdo isotérmica a 1450 °C
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Fonte: Adaptado de Stein e Philips (2018).

Figura 23 - Projecéo liquidus da regido rica em Nb do sistema ternario Al-Fe-NDb realizado
por Stein & Philips (2018)
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Fonte: Adaptado de Stein e Philips (2018).

Os campos das fases binarias FeaNb (fase Laves) e Fe7Nbs (fase ) se estendem até o
sistema ternario, com o Al substituindo o Fe e, portanto, suas férmulas podem ser escritas como
Nb(Fe,Al), e (Fe,Al)7Nbe, respectivamente. Nenhuma fase ternéria é aceita como estavel para
este sistema. Uma descricdo termodindmica categorica do sistema Al-Fe-Nb foi obtida, e
extensas comparacdes entre dados calculados e experimentais sdo apresentadas, mostrando que

quase todos os dados experimentais e tedricos disponiveis estdo satisfatoriamente ajustados.
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3. MATERIAIS E METODOS
3.1. MATERIAIS

° Niobio (Nb) foi processado por HDH (Hidrogenacao-Desidrogenacdo) com pureza >
99,90 wt.% e tamanho de particula entre aproximadamente 2 e 50 yum, produzido no
Departamento de Engenharia de Materiais na Escola de Engenharia de Lorena - USP.

e Aluminio (Al) pelo processo de atomizacdo a agua, doado pelo Departamento de
Engenharia Mecéanica da UNICAMP, com pureza de 99,95 wt.% e particulas entre 50 e
150 pm.

e Ferro (Fe) obtido por atomizacéo a agua, doado pela empresa Hogands com pureza de

99,50 wt.% e tamanho de particula entre 50 e 150 um, segundo manual Hoganas.

Os procedimentos realizados para caracterizacdo dos pos elementares de aluminio, ferro

e nidbio, estdo apresentados em fluxograma, na Figura 24.

Figura 24 - Fluxograma com as etapas de caracterizacdo realizadas aos pds elementares
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Fonte: Autora.

3.2.  METODOS EXPERIMENTAIS

Para a definicdo dos parametros de MA, os procedimentos foram aplicados inicialmente na
amostra de composicdo Fe-15Nb (%eat.), sendo essa uma referéncia para os demais
experimentos. Estdo apresentados sucintamente em forma de fluxograma na

Figura 25, ao qual se caracteriza como parametros fixos: (1) a velocidade de rotacao de
350 rpm, (2) a espessura das esferas de 6 mm (25 % das esferas), 12 mm (50 % das esferas) e
18 mm (25 % das esferas). (3) relacdo massa de po/massa de esfera de 1:15, (4) tempo de 1
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hora para cada ciclo e (5) intervalo de 15 minutos por ciclo. E foram definidos como parametros
variaveis quatro condigdes envolvendo agentes controladores de processo, sendo: (1) amostra
referéncia (sem a utilizacdo de PCA), (2) amostra com a utilizacdo de 3 ml do PCA metanol,
(3) amostra com a utilizacdo de 3 ml do PCA hexano, (4) amostra com a utilizacdo de 1 mg do
PCA 4cido estearico. Essas concentracbes de PCAs foram empregadas com base na publicagdo
de Nouri e Wen, 2014. E também foram adotados quatro diferentes tempos de moagem: 20, 40,
60 e 80 horas.

Figura 25 - Fluxograma dos processos realizados na amostra de composicéo Fe-15Nb

(%at.)
Mechanical Alloying - Fe15Nb (% at.)
|
| |
[ Parametros fixos: J [ Parametros variaveis:
s N O Y4 N
| = Velocidade de rotagio: 350 rpm ‘ Tempos de MA: Agentes Controladores de Processo:
= Espessura das esferas: 6, 12, 18 (mm) = 20 horas = SemPCA
= Relagio massa/esfera: 1:15 * 40 horas = Metanol (CH;0H)
= Tempo de ciclo: 1 hora = 60horas = Hexano (CeH,,)
= Tempo de parada: 15 min./hora | = 80 horas ] | = Acido Estearico (Cy5H350,)
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Fonte: Autora.

Apo0s essa analise com a amostra Fe-15Nb (%at.), foram definidos os parametros de
MA: tempo de moagem e PCA, que permitiram os melhores resultados em termos de (reducéao)
de tamanho de particula. Assim, estes parametros foram aplicados nas demais ligas dos sistemas
trabalhos, como representado na Figura 26.

Foram produzidas amostras nos sistemas binarios Fe-Nb e Nb-Al em composicoes
estabelecidas nos campos bifasicos e no sistema ternario Al-Fe-Nb em regides de alta
concentracdo de Nb, com composic¢Bes que apresentam secdes isotérmicas com equilibrio de
trés fases distintas. A Tabela 11 apresenta as denominagdes das amostras, as composigdes
escolhidas e as porcentagens estimadas pela regra da alavanca, das fases estaveis em equilibrio
para temperatura de 1000 °C por processo de fusdo, atuando como referéncia. N&o se tem na
literatura estimativas para as temperaturas de 800 °C e 600 °C, sendo, portanto, o estudo a essas

temperaturas, viabilizado pelo processo de MA, um dos pontos de ineditismo deste trabalho.
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Figura 26 - Fluxograma de todas as etapas realizadas para todas as amostras desse estudo
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Fonte: Autora.

Tabela 11 — Nomenclatura, composi¢oes das ligas estudadas nesse trabalho e porcentagem das
fases em equilibrio a 1000 °C por fusdo (processo referéncia)

Fases em equilibrio para temperatura de 1000 °C

ca 0,
Composigdo (% at.) por fuso a arco (%at.)

Nomenclatura

Amostral=L1 Fe-15Nb Fea=41,7 Fe;Nb = 58,3 -
Amostra2 =12 Fe-40Nb - FeoNb =41,7 FezNbs =58,3
Amostra 3 =L3 Fe-75Nb Nbss = 48,0 - FezNbs =52,0
Amostra 4 = Al Nb-12Al Nbss = 31,0 NbsAl = 69,0 -
Amostra 5 = A2 Nb-23Al Nb2Al = 20,0 NbsAl = 80,0 -
Amostra 6 = A3 Nb-60Al - Nb2AI =30,5  Nb2Al=69,5
Amostra7 = TL3 Nb-55Al-5Fe FeaNb =9,6 Nb2Al =349  NbAIl; =555
Amostra 8 = TL4 Nb-5Al-15Fe Fe7Nbs = 23,3 Nbss = 28,8 Nb2Al = 47,9
Amostra9 = TL5 Nb-17Al-3Fe Nb2Al =9,5 Nbss= 39,6 NbsAl = 50,9
Amostra10 =TL7  Nb-30AIl-21Fe FesNbs = 24,0 FeaNb=32,0  NbAl =440

Fonte: Autora.

Estdo apresentados nas Figuras 27, 28 e 29 os diagramas de fases referentes aos sistemas

Fe-Nb, Nb-Al e Al-Fe-NDb e suas respectivas composi¢Oes e temperaturas analisadas.



Figura 27 - Diagrama de fases do sistema Fe-Nb destacando as regides estudadas nas
composicoes L1 (Fe-15Nb %at.), L2 (Fe-40Nb %at.) e L3 (Fe-75Nb %at.)
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Fonte: Adaptado de Tokunaga et al. (2009).

Figura 28 - Diagrama de fases do sistema Nb-Al destacando as regides estudadas nas
composicoes Al (Nb-12Al %eat.), A2 (Nb-23Al %eat.) e A3 (Nb-60AI %eat.)
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Fonte: Adaptado de Jorda, Flukiger e Muller (1980).
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Figura 29 - Diagrama de fases do sistema Al-Fe-Nb destacando as regides estudadas nas
composicoes TL3 (Nb-55Al-5Fe %at.), TL4 (Nb-5Al-15Fe %eat.), TL5 (Nb-17Al-3Fe %at.)
e TL7 (Nb-30Al-21Fe %eat.)
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Fonte: Adaptado de Stein et al. (2015).

3.2.1. Mechanical Alloying

Os pos elementares (Al, Fe e Nb) foram pesados segundo a composi¢do requerida com
massa total de 60 g, utilizando uma balanca analitica de precisdo de 0,1 mg da marca Shimadzu
modelo Modelo AUY 220.

Para MA dos pos precursores, foi utilizado um moinho planetario de alta energia da
marca Noah-Nuoya® NQM 0.2 L no Laboratério de Processamento e Caracterizacdo de
Materiais (LPCM) da UNIFEI. O gas Argonio N4.0 (com 99,998% de pureza) foi introduzido
nos jarros de moagem visando evitar oxidagdo das amostras e 0s pardmetros de processo estdo
na Tabela 12.
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Tabela 12 - Pardmetros usados na moagem para as amostras de Fe-15Nb (%at.)

Parametros de MA Valor adotado
Velocidade de moagem 350 rpm
Espessura das esferas 6, 12 e 18 (mm)
Relacdo massa de pd/massa de esfera 1:15

Tempos de moagem 20, 40, 60 e 80 horas

Tempo de cada ciclo 1 hora
Tempo de parada 15 minutos/hora

Agente Controlador de Processo Metanol, Hexano e Acido Estearico

Fonte: Autora.

Para a amostra de Fe-15Nb (%at.), foram coletadas para analise amostras apds os
periodos de 20, 40, 60 e 80 horas de moagem, com a utilizacdo de PCAsS, cujas as caracteristicas
estdo presentes na Tabela 13. Para as demais ligas foi empregado apenas o tempo total de 80

horas e 0 PCA metanol, mantendo os outros parametros fixos.

Tabela 13 - Propriedades fisicas e quantidade utilizada de PCAs

PCA Formula Molecular po';fj?‘jc) E:r:{[lcl)g(%%)
Metanol CH3OH -98 65
Hexano CeH14 -95 68

Ac. Esteérico C1sH3602 69 232

Fonte: Autora.

3.2.2. Compactacao dos pds por prensagem uniaxial

A conformacédo dos pds metélicos apds MA foi realizada em uma prensa uniaxial de
puncdo simples, em matriz cilindrica, com cavidade interna de 8 mm de diametro. O
procedimento de preparo consiste na limpeza da matriz de prensagem com alcool etilico para a
remocao de possiveis Oleos lubrificantes, responsaveis por inibir oxida¢ées da mesma. Em
seguida, para lubrificagdo da matriz foi utilizada uma solugdo de acetona e &cido esteérico na
proporcao de 9:1. Ap0s essa etapa, a matriz é preenchida com o p6 metélico a ser conformado.

Durante a execucdo do ensaio de prensagem foi aplicada uma carga correspondente a
2,5 tnf, que foi mantida por 1 minuto. Este processo foi realizado apenas uma vez para cada
corpo de prova, no Laboratdrio de Processamento e Caracterizacdo de Materiais (LPCM) da
UNIFEI.
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3.2.3. Tratamentos térmicos

Utilizou-se um forno de atmosfera inerte de Argonio, de marca Nabertherm e modelo
Schaltplan (1700 °C) do Laboratorio de Metalurgia e Materiais (LMM) da UNIFEI. O
procedimento consistiu em dois estagios, sendo o primeiro até a temperatura de 400 °C, com
uma rampa de aquecimento de 5 °C/min, mantendo essa temperatura por 60 minutos, com o
objetivo de volatilizar os PCAs remanescentes da MA. Para o segundo estagio, a rampa foi
alterada para 20 °C/min até que atingisse 600 °C, 800 °C e 1000 °C, para qual o tempo de
encharque foi de 48 horas. O resfriamento do TT ocorreu dentro do forno, até temperatura
ambiente.

Para a inibicdo de oxidacOes e contaminagdes, a atmosfera interna da camara do forno
foi controlada de modo a manter-se quimicamente inerte, através de fluxo constante de gas

argonio N4.0 (com 99,998% de pureza).

3.3.  METODOS DE CARACTERIZAGAO

3.3.1. Andlise de Tamanho de Particula

Antes da anélise granulométrica, as amostras foram submetidas a um banho de
ultrassom (Alfa Mare, modelo ALTsonic) por 5 minutos, em uma solucdo de agua glicerina,
para garantir a dispersao da particula. O teste granulométrico por difracdo a laser foi realizado
por meio do Microtec Flex S3500, para as analises via Umida, que é composto por 2 lasers com
comprimentos de onda no vermelho (780 nm) e no azul (405 nm) no Laboratério de
Caracterizacdo Estrutural (LCE) da UNIFEI, do qual dispdes de um software de analise baseado
em modelos Gticos derivados da Teoria de Dispersdo de Mie. Para expressar um Unico valor da
particula medida, uma esfera com valor equivalente foi escolhida e definida para esse estudo

como didmetro médio.
3.3.2. Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

Os resultados foram obtidos por meio de Microscopia Eletronica de Varredura no modo
elétrons secundarios (ES) em um equipamento Carl Zeiss EVO® MA15, com 20 kV de
aceleracdo para analises de morfologia e de distribuicdo de tamanho de particulas, pertencente
ao LCE da UNIFEI.. O espectrometro de energia dispersiva (EDS), acoplado ao MEV, foi
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utilizado para identificacdo e medida composicional de impurezas presentes, sendo realizadas
medidas em regides aleatdrias por toda sec¢do da amostra.

3.3.3. Difratometria de raios X e refinamento Rietveld

As identificacOes das amostras foram realizadas pela difratometria de raios X, utilizando
o equipamento da marca Panalytical, modelo X'Pert Pro® e a radiagdo CuKa (A = 0,154056
nm) a 40 kV e 30 mA. A andlise foi desenvolvida em um angulo 26 de 30° a 90°, com passo de
0,02° e tempo de contagem de 2 segundos por intervalo de passo, no LCE da UNIFEI.

As fases foram identificadas por meio da comparacdo das posi¢des dos picos com
difratogramas simulados utilizando o software PowderCell (Kraus; Nolze, 1999), e informacéo
cristalografica disponibilizada por Villars e Calvert (Asm International, 1990; 2006). Um
tratamento dos dados foi realizado, aplicando a funcdo Smoothing do software Origin (versdo
9.0), e 0 método Gauss por 15 pontos de dados para reduzir o ruido do difratograma.

Utilizou-se o refinamento Rietveld por meio do software GSAS 2. Foi escolhida a
funcéo pseudo-Voigt em razéo da sua usabilidade em descrever linhas de perfil de difragdo no
pico Fe-a (110), o qual ¢é o perfil mais relevante no difratograma das amostras moidas de Fe-
15Nb (%eat.). Os tamanhos de cristalito e a distorcdo das fases no parametro de rede foram
determinados a partir do uso do método Scherer (Muniz et al., 2016; Miranda; Sasaki, 2018).

Esse método utiliza a seguinte formula para determinar o tamanho do cristalito:

kxA
Dxcos6

FWHM = (1)

Onde FWHM é a largura total na metade mais alta do pico de difracdo, k é a forma
constante (0,9 para policristalino), (A) € o cumprimento de onda da radiagdo (0,15405 nm), D ¢
o tamanho do cristalito e (0) ¢ o angulo de Bragg.

Tentou-se calcular valores relacionados ao tamanho do cristalito e micro-deformacodes
de nanocristais pelo método de Williamson-Hall (WH). Mas, na maioria dos casos, 0 DRX
apresentou picos com baixas intensidades, o que dificultou o refino de Rietveld com resultados
precisos. Como consequéncia, houve uma grande disperséo dos valores plotados nos gréaficos,
0 que gerou valores relativos a microdeformacdo, com inclinagdo negativa. Por fim, para cada
caso com 80 horas de moagem, foi possivel identificar apenas 110 picos, enquanto outros eram
praticamente amorfos. Assim, ndo ha possibilidade de plotar apenas um pico no grafico, pois

s8o necessarios pelo menos dois picos de difracdo para obter uma linha reta.
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Entramos em contato com o Professor Titular do Departamento de Fisica da
Universidade Federal do Ceard, que ¢ Doutor pelo “Gleb Wataghin™/Instituto de Fisica da
Unicamp, e que usa o0 método de Rietveld desde 1996 para caracterizar materiais policristalinos.
Atualmente trabalha na caracterizacdo de cristais por Difracdo de Raios X usando radiacédo
sincroton, Teoria Dindmica da Difracdo e Sintese de Nanoparticulas. Também é Chefe do
Laboratdrio de Multiusuarios em Nanotecnologia do CNPq. Ele sugeriu desenvolver o Método
de Equacéo de Scherrer em vez de WH.

Para o refinamento Rietveld dos difratogramas nas condicdes: (1) MA a 80 horas, (1)
TT a600 °C, (3) TT a800 °C e (4) TT a 1000 °C foi utilizado o programa GSAS 2 (General
Structure Analysis System-I1-Crystal Structure Refinement) (Toby & Dreele, 2013) com a
funcéo de perfil pseudo-Voigt de Thompson-Cox-Hastings e a radia¢do de fundo ajustada pelo
polindmio de Chebyschev, ao qual a parte desordenada e o fundo de espalhamento inelastico
foram ajustados alternando o nimero de termos dos polinémios de Chebyschev (interpolagédo
do background). Assumindo que o espalhamento difuso lsgc simulado pelas funcbes de
Chebyshev descreve a fase amorfa e o espalhamento inelastico é desprezivel, pode-se
considerar que a intensidade integrada total liotal COrresponde a leristal + Isc , @ porcentagem de

cristalinidade é calculada segundo a equacéo (2) (LIMA, 2007):

Itotal—IBG
Itotal

Xc (%) = (100) * ( ) (@)
Foram refinados o fator de escala, a célula unitéria, a radiacdo de fundo (background) e
a posicao atbmica. Em seguida, refinou-se o fator de escala e o background, simultaneamente,
para evitar convergéncia a valores negativos (sem sentido fisico). Logo apds essa etapa, foram
refinados os parametros de ajuste (phase fractions) de todas as fases. Seguindo o processo, foi
indexado a célula unitéaria e o deslocamento da amostra para corrigir o deslocamento do pico
calculado em relacédo ao pico observado do difratograma, para a correcéo do efeito gaussiano,
gue é uma queda brusca no perfil do pico, a qual esta relacionada ao tamanho de cristalito. Para
corrigir o erro de picos, acima e abaixo de zero, é necessario refinar a posicdo atbmica e 0s
deslocamentos atdbmicos dos a&tomos. Os refinamentos com o programa GSAS 2 apresentam,

em geral, Rw e GoF para indicarem a qualidade do ajuste, e confiabilidade dos resultados.
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4. RESULTADOS E DISCUSSAO
4.1. CARACTERIZACAO DOS POS ELEMENTARES

A matéria prima, na forma de pos elementares (Al, Fe, Nb), foi caracterizada por
difratometria a laser, MEV modo ES e DRX para analisar o tamanho médio, a distribuicdo
granulométrica, a morfologia das particulas e a pureza da matéria prima.

A Figura 30 apresenta a micrografia (MEV/ES) e a distribuicdo granulométrica dos
elementos Al, Fe e Nb. Evidencia-se que as morfologias das particulas foram analisadas por
meio de métodos comparativos fornecidos pela classificacdo apresentada no livro Powder
Metallurgy Science, 2° Ed., Capitulo 2, pagina 63 (GERMAN, 1994).

O Al apresenta particulas com morfologias arredondadas e angulares (Figura 30a),
decorrentes do processo de atomizacdo a agua utilizado para sua obtencdo. Quanto a sua
granulometria (Figura 30b), observa-se uma distribuicio monomodal com tamanho médio de
particula de aproximadamente 77,3+0,4 um, (Tabela 14).

Para o Fe, verificou-se uma morfologia composta por particulas irregulares e angulares
(Figura 30c), também provenientes do processo de atomizacdo a &gua utilizado para sua
producdo. Quanto a sua granulometria (Figura 30d), observa-se uma distribuicdo monomodal
com tamanho médio de particula em torno de 114,5+ 0,3 um, (Tabela 14).

O Nb, por sua vez, apresenta uma morfologia heterogénea com particulas irregulares,
angulares e em flocos. No entanto, também é possivel observar particulas muito finas, do tipo
“satélite”, aglomeradas as particulas maiores, (Figura 30e), decorrentes do processo obtengéo
por HDH, técnica empregada em metais ddcteis reativos ou de alto ponto de fusdo (German,
1994). Quanto a sua granulometria (Figura 30f), observa-se uma distribuicdo trimodal com
tamanho médio de particula de 36,2+0,2 um (Tabela 14), onde a maior populacéo de particulas
se concentra entre 30 e 50 um, com cerca de 67,5% das particulas. Porém, h4 uma pequena
guantidade de particulas com dimens@es inferiores a 10 um, em torno de 1,2%, e outra
populacdo com tamanhos médios inferiores a 30 um, representando aproximadamente 31,3%

dos particulados, Tabela 14.
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Figura 30 - Micrografias (MEV/ES) e distribuicdo de particulas das amostras de pos
elementares de (a) micrografia do p6 de aluminio, (b) distribuicdo granulométrica do po de
aluminio, (c) micrografia do pé de ferro, (d) distribuicdo granulométrica do pé de ferro, (e)
micrografia do po6 de niobio e (f) distribuicdo granulométrica do pé de nidbio
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Fonte: Autora.

Tabela 14 - Porcentagem de distribui¢do dos tamanhos de particula e tamanho médio em um
dos pos elementares de Al, Fe e Nb

Amostra Muito finos Finos Medianos Grosseiros T,ar_nanho
(<10pm) (10>30 um) (30>50 um) (50>150 um) médio (um)
Al - - - 100 %v. 77,3+0,4
Fe - - - 100 %v. 114,5+0,3
Nb 1,2 %v. 31,3 %v. 67,5 %v. - 36,1+0,2

Fonte: Autora.

A Figura 31 apresenta os difratogramas dos pds elementares de aluminio, ferro e niébio,

assim como a identificacdo dos planos cristalograficos para seus respectivos picos. Observou-
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se que para todos os difratogramas de raios X apenas 0s picos esperados foram encontrados,

n&o apresentando sinais de oxidacdo ou contaminacgao por outros elementos.

Figura 31 - Difratograma dos pds elementares de aluminio (Al), ferro (Fe) e nidbio (Nb)
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Fonte: Autora.

Com relagdo aos parametros de rede, apos o refinamento Rietveld, foram encontrados
valores das células “a”, “b” e “c” bem proximos aos obtidos na literatura pelo banco de dados

de Bases de Estruturas Cristalinas (BdEC) do Inorganic Crystal Structure Database (ICSD)
apresentados na Tabela 15.
Tabela 15 - Valores do parametro de rede do "BdEC" através do ICSD dos pos elementares de

Alss, Nbss e Fe-ass reportados na literatura e obtidos a partir do refinamento Rietveld dos
difratogramas dos pds elementares

Parametro de rede (A) - Literatura Parametro de rede (A) — Rietveld
Fases
a=b=c a=b=c
Alss 4,049 4,047
Nbss 3,311 3,305
Fe-ass 2,838 2,865

Fonte: Autora.
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4.2.  ANALISES DAS INELUENCIAS DE DIFERENTES PCAS E TEMPOS DE
PROCESSO PARA OBTENGAO DOS PARAMETROS DE MECHANICAL ALLOYING

Inicialmente realizou-se estudos experimentais com a amostra L1 de composicao Fe-
15Nb (%at.) nos tempos de 20, 40, 60 e 80 horas de moagem e as misturas foram sujeitas a
quatro diferentes condigdes: (1) Referéncia de Fe-15Nb (%at.) (sem PCA); (2) Fe-15Nb (%at.)
com metanol; (3) Fe-15Nb (%at.) com hexano; e (4) Fe-15Nb (%at.) com acido estearico (AE),
para definir quais seriam os melhores parametros para o processo de MA.

4.2.1. Tamanho médio de particulas

A Figura 29 apresenta os tamanhos médios de particula em todas as condicdes, ou seja,
com diferentes PCAs e a amostra de referéncia (sem PCA), em razdo do tempo de moagem (20,
40, 60 e 80 horas) obtidos da analise de difracdo a laser. E possivel notar que os erros de medida
foram minimos quando comparados aos valores. Portanto, as barras de erros da Figura 29 estdo

na mesma escala dos simbolos. Foram utilizadas quatro medidas para cada amostras.

Figura 32 - Variacao do tamanho médio de particulas dos pds em funcdo do tempo de MA
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Fonte: Autora.

Os tamanhos médios de particulas iniciais adotados foram de ~ 70 um antes da MA,

como referéncia. Depois de 80 horas de moagem, para todas as condic¢des, foram obtidos
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tamanhos de particulas similares de ~20 um. De forma geral, foram observados aumentos nos
tamanhos médios de particulas nos estagios iniciais da moagem, seguidos pelos respectivos
refinamentos. Esse comportamento era esperado em razao da ocorréncia de soldagem a frio nos
estagios iniciais da moagem, seguido por fraturas das particulas nos estéagios finais, quando o
equilibrio estacionério ocorre entre a soldagem a frio e as fraturas, entdo, espera-se que 0
tamanho médio das particulas permanega 0 mesmo. Detalhes das diferentes condi¢cdes sdo
discutidos a seguir.

A amostra de referéncia (pura) apresentou um aumento no tamanho médio das particulas
de 93,4+0,5 um para 40 horas, indicando soldagem a frio. Depois de 60 horas as particulas
foram sendo refinadas, com 73,6+0,6 pum para 60 horas de MA e 28,8+0,1 um para 80 horas.

A amostra moida com PCA metanol resultou em um rapido refino das particulas, ja nos
estagios iniciais da moagem. Apresentando 27,7+0,3 um em 20 horas e 32,9+0,3 um em 40
horas. O maior tamanho médio de particulas foi 40,8+0,3 um em 60 horas, 0 que sugere que
uma sutil soldagem a frio ocorreu entre 20 e 60 horas. Estabilizou-se o tamanho médio das
particulas entre 60 e 80 horas, alcancando assim 19,8+0,2 um em 80 horas. As poucas variagdes
entre os tamanhos médios de particulas durante os periodos analisados derivam do uso do
metanol liquido, permitindo que ocorra mais absor¢do de PCA nas superficies das particulas
nas primeiras horas de MA, e consequente reducdo dos efeitos da soldagem a frio.

As amostras moidas com PCA hexano liquido apresentaram diminuicdo do tamanho
médio gradativamente. O tamanho meédio de particulas foi 56,1+0,3 um em 20 horas e
permaneceu estavel em 57,7+0,5 um em 40 horas. Em 60 horas, o valor diminuiu para 51,6+0,4
pm, o depois ocorre um aumento no fendmeno de fratura o valor de 20,5+0,1 um é atingido
com 80 horas de MA.

Para a amostra com &cido estearico em 20 horas de MA, as particulas apresentaram
tamanho de 75,8+0,4 um, iniciando o aumento das particilas referentes ao processo de
soldagem a frio antes das demais amostras. Posteriormente a 40 horas inicia-se a predominancia
do processo de fratura, chegando a 32,5£0,3 um em 40 horas, 27,2+0,1 um em 60 horas, e
25,8+0,1 um para 80 horas. Isso ocorre provavelmente em razdo do estado sélido em p6 de
PCA que pode nao se distribuir adequadamente no inicio do processo de moagem, resultando
em uma absor¢do menos eficaz da particula de po, quando comparado ao PCA liquido. Assim,
0s agentes solidos causam mais soldagem a frio no inicio da MA, exatamente como observado
nessa amostra.

Com base nessa analise, e considerando que o fendmeno da soldagem a frio deve ser

mitigado em processos de MA, o metanol se apresenta como o PCA mais eficiente dentre os
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analisados para esse propoésito. Esse comportamento era esperado e foi previamente constatado
em outros estudos em razdo do uso de metanol e hexano em estados liquidos, permitindo maior
absorcdo de PCA nas superficies das particulas no inicio da MA e, consequentemente,
minimizando a soldagem a frio. Esse mecanismo é descrito detalhadamente por Jorda, Fllkiger
e Muller (1980), Zhu et al. (2008), Mournani, Golikand e Asadabad (2016), e Zhang et al.
(2016).

4.2.2. Anédlise morfolégica e distribuicdo granulométrica apds Mechanical Alloying

A anélise da morfologia das particulas teve como foco o estagio final da moagem, ou
seja, depois de 80 horas, em razdo da expectativa de reducdo dos aglomerados e melhor
homogeneidade da particula, assim como foi visto pelo tdpico 4.2.1 que os melhores resultados
de reducdo de tamanho médio ocorreram com este tempo de processo.

A Figura 30 apresenta a micrografia das amostras depois de 80 horas e suas respectivas
distribuicGes granulométricas. As amostras de referéncia (sem PCA), as com hexano e com
acido estearico apresentaram formatos de particula floculares, irregulares e angulares (Figura
30a, 30e e 30g), enquanto a amostra com metanol apresentou formatos angulares e irregulares
(Figura 30c).

Com relacdo a distribuicdo granulométrica, para a amostra de referéncia (Figura 30b), é
possivel observar uma distribuicdo bimodal assimétrica, o que significa que ocorrem duas
concentracdes de populacdo, uma com particulas finas que representa 31,2 % de seu volume e
outra mais ampliada, composta por particulas medianas e aglomerados, que compdem cerca de
68,8% (Tabela 15). Ela também mostrou mais aglomeragdes em tamanho e quantidade (Figura
30a) ao ser comparada as demais amostras, o que também influenciou no maior tamanho médio
de particula, ~28,8+0,1 um.

Isso ocorre possivelmente em razdo da auséncia de PCA, que € responsavel por mitigar
a soldagem a frio, bem como a natureza ductil desse material e também ao fato do processo de
MA intrinsicamente ja tender a ocasionar a soldagem a frio por causa das deformacdes plasticas
sob cargas compressivas (provenientes dos meios de MA) ao material. Portanto, como
consequéncia apresentam mais aglomeracGes e aumento do tamanho médio das particulas,
como visto na Figura 30 (SCHWARZ; PETRICH; SAW, 1985; SINA; IYENGAR, 2015).

Para a amostra com metanol (Figura 30d), observa-se a existéncia de trés populacdes de

particulas (trimodal), onde a predominéancia é de particulas muito finas, com 13,5 % de seu

volume com particulas inferiores a 5 pm, 67,4% de particulas, abaixo de 10 pm. E também
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possivel identificar outra populagdo com particulados mais grosseiros, com 19,1% de particulas
entre 50 e 70 um (Tabela 13). Por apresentar a maior porcentagem de particulas abaixo de 10
pum (totalizando 80,9%), seu tamanho médio também foi 0 menor em compara¢do com 0s
demais (Tabela 15), apresentando ~19,8+0,2 um.

Ao analisar as amostras que utilizaram hexano (Figura 30f), assim como as com acido
estearico (Figura 30h) como PCA, nota-se uma distribui¢cdo bimodal assimétrica. Mas, a MA
mostrou-se pouco mais eficiente na amostra com utilizacdo de hexano, onde a maior
concentracdo das particulas é fina, 53,2% das particulas estdo entre 10 e 30 um e 0s outros
46,8% dos particulados encontram-se entre 30 e 50 pum, representando um tamanho médio de
particula de ~ 20,5+0,1 pum para toda a amostragem (Tabela 15).

Na amostra usando acido estearico, 48,5% das particulas séo finas e 54,5% medianas
no intervalo de 30 a 50 um (Tabela 15). Essa maior populacdo de particulados medianos gerou
um tamanho de particula maior, de ~25,8+0,1, a0 comparadas com as outras amostras que

utilizaram PCA.

Figura 33 - Micrografias (MEV/ES) e distribuicdo de particulas (granulometria a laser) das
amostras de Fe-15Nb (%at.) preparadas por MA de 80 horas nas condic¢des (a) micrografia
da amostra sem o uso do PCA, (b) distribuicdo granulométrica da amostra sem o uso do PCA,
(c) micrografia da amostra com PCA metanol, (d) distribuicdo granulométrica da amostra
com PCA metanol, (e) micrografia da amostra com PCA hexano, (f) distribuicdo
granulométrica da amostra com PCA hexano, (g) micrografia da amostra com PCA é&cido
estearico, e (h) distribuicdo granulométrica da amostra com PCA 4cido estearico
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A Tabela 16 apresenta os valores em porcentagem para os tamanhos de particulas

classificados em muito finos, finos, medianos e grosseiros, obtidos dos histogramas,

representando assim quais sdo suas populaces e também mostrando seu tamanho médio de

particula.

Tabela 16 - Porcentagem de concentragdo dos tamanhos de particulas moidos por 80 horas,
para todas as amostras e seus respectivos tamanhos médios em pm

Amostra Muito finos Finos Medianos Grosseiros Tamanho
(<10pum) (10>30 um) (30>50 um) (50>100 um) médio (um)

Sem PCA - 31,2% 68,8% 28,8+0,1
Metanol 13,5-67,4% - - 19,1% 19,840,2
Hexano - 53,2% 46,8% - 20,510,1
Ac. Esteérico - 48,5% 51,5% - 25,8+0,1

Fonte: Autora.

As amostras com a utilizacdo dos PCAs metanol (Figura 30c) e hexano (Figura 30e)

apresentaram significativamente menos aglomeragGes, e menores tamanhos médios de

particula. Sendo assim, mostram que o uso de PCA é eficiente.
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4.2.3. Difratometria de raios X e Refinamento Rietveld para andlises de tamanhos de
cristalito e parametro de rede

A partir dos difratogramas de raios X foi possivel identificar um processo de aumento
de regides amorfizadas ao longo dos tempos de MA, para todas as condicdes, sendo identificada
com a diminuicdo da intensidade e alargamento dos picos de DRX.

Isso ocorre em razéo da MA estar associada a severas e ndo homogéneas deformacodes
plasticas 0 que resulta em mais defeitos estruturais (deslocamentos, vazios, limites de gréos,
etc.), consequentemente, diminuindo a ordem de longo alcance e influenciando no parametro
de rede.

O tamanho médio de cristalito e as variacGes de parametros de rede também foram
analisados por refinamento Rietveld, com fungdo do tempo de MA em relacdo a posicédo de
referéncia da fase Fe-a (110).

A Figura 34 apresenta o difratograma das amostras de Fe-15Nb %at. sem adigédo de
PCA. E possivel notar a presenca de Fe-o durante todo o processo de MA, e também a fase
carbeto de tungsténio (WC), a qual deriva do carbeto de tungsténio presente nas esferas de
moagem, tida como contaminacdo. A reducdo do tamanho do cristalito estd associada ao
aumento dos tempos de MA, e também ao acréscimo das microdeformacdes, com deslocamento
dos picos para a esquerda, mudando para menores angulos, acarretando o aumento dos
parametros de rede.

Na Figura 35, é possivel identificar que o processo de MA causa rapida reducao nos
tamanhos do cristalito nos estagios iniciais. Em 20 horas de MA, o tamanho foi reduzido de
35,0+1,0 nm para 5,5+1,0 nm e entdo permaneceu nessa medida. Houve um progressivo
crescimento do parametro de rede até 40 horas de MA, de 2,025+0,005 A até aproximadamente
2,059+0,005 A, possivelmente em razdo da dissolucdo de atomos de Nb com a rede de Fe,

acompanhado de acimulo de defeitos resultantes das permanentes colisGes e das fraturas de po.
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Figura 34 - Difratograma de Fe-15Nb %at. sem adicdo de PCA apds diferentes tempos de
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Figura 35 - Tamanhos de cristalito e parametro de rede em funcéo de diferentes tempos de
MA para o pico de Fe-a (110) nas amostras de Fe-15Nb %at. sem PCA (referéncia)
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A Figura 36 apresenta 0 DRX da amostra Fe-15Nb %at. com adigdo de PCA metanol.
Além da fase Fe-a, foi possivel identificar uma solugdo solida de Nb em 20, 40 e 60 horas de

moagem. Porém, em 80 horas, a fase Nbss ndo esté presente, indicando solubilizacdo completa
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dessa fase. Observa-se que o pico de Fe-o (110) de maior intensidade, em 20 horas é bem
definido e a medida em que a MA se prolonga, o pico se torna mais largo e se deslocando para
angulos menores. Quando 0 p6 moido esta mais deformado, ndo somente o tamanho do gréo é
reduzido a dimensGes nanométricas, como também as ordens de longo e curto alcance
simultaneamente diminuem, levando a formacgédo de uma fase nanocristalina e, eventualmente,
aumentando as regides amorfizadas.

A Figura 37 mostra uma reducéo gradual do tamanho do cristalito, de 35,0+1,0 nm para
14,0+ 1,0 nm em 20 horas, 6,0+ 1,0 nm em 40 horas e, finalmente, para 5,0+ 1,0 nm no final
da etapa. De forma geral, todas as amostras com PCA tendem a gradualmente reduzir o tamanho
do cristalito, com reducdes mais significativas depois de 40 horas. Isso demonstra que as
amostras demandaram mais tempo e energia para alcancarem maiores regifes de amorfizacéo.

Os valores de parametro de rede aumentaram até 60 horas, alcancando 2,045+0,005 A,
posteriormente, foram reduzidos para ~ 2,036+0,005 A, isso possivelmente ocorreu em razio
da recuperacéo e/ou recristalizacdo, causada pelo aumento da temperatura no processo (EL-
ESKANDARANY, 2020; KHOZANI E ABUCHENARI, 2021).

Figura 36 - Difratograma de Fe-15Nb %at. com adigdo de PCA metanol, apos diferentes
tempos de MA
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Figura 37 - Tamanhos de cristalito e pardmetro de rede em funcéo de diferentes tempos de
MA para o pico de Fe-a (110) nas amostras de Fe-15Nb %at. com PCA metanol
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A

Figura 38 apresenta o difratograma para a amostra Fe-15Nb (%at.) moida com PCA
hexano. As fases Fe-a e Nbss estdo resentes apds 20 horas de MA e permaneceram em sua forma
cristalina até 60 horas. Em 80 horas, apenas 0 pico mais intenso de Fe-a com baixa
cristalinidade se fez presente.

E entre os PCAs analisados, a amostra com hexano apresentou a perda mais rapida de
cristalinidade, ja nos estagios iniciais de MA, partindo de 35,0+ 1,0 nm, e reduzindo-se a 7,5+
1,0 nm em 20 h e finalmente para 4,5+ 1,0 nm nos estagios finais. Os valores de parametro de
rede aumentaram até 40 horas, sendo 2,033 + 0,005 A para 20 horas e 2,055 + 0,005 A para 40
horas. De forma semelhante ao caso da amostra com metanol, ocorreu uma subita reducao dos
valores de pardmetro de rede em 60 e em 80 horas, sendo 2,053 + 0,005 A e 2,045 + 0,005 A,
respectivamente. Isso ocorreu em razdo da recuperagdo e/ou recristalizagdo, assim como
anteriormente apresentado na amostra contendo metanol (Figura 39) (EL-ESKANDARANY,
2020; KHOZANI E ABUCHENARI, 2021).



Figura 38 - Difratograma de Fe-15Nb %at. com adicdo de PCA hexano, ap0s diferentes
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Figura 39 - Tamanhos de cristalito e parametro de rede em fungéo de diferentes tempos de

MA para o pico de Fe-a (110) nas amostras de Fe-15Nb %at. com PCA hexano
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A Figura 40 apresenta a amostra moida com adi¢do do PCA de &cido esteérico, e assim
como na amostra sem PCA, houve contaminacdo por WC, justificada pelo estado solido do
PCA ndo ter sido capaz de proteger toda a superficie do p6 durante a MA, como 0 metanol e 0
hexano fizeram. De todos os picos Fe-a (110), a amostra com acido estearico foi a que
apresentou a maior intensidade em 20 horas. Em 40 horas foi possivel verificar um alargamento
desse pico, que em 60 horas é ainda maior, possivelmente, em razdo da insercdo do atomo de
Nb na estrutura CCC do Fe, o que também ocasiona no aumento do parametro de rede. Em 80
horas o pico se achata, e perde intensidade.

A Figura 41 demonstra uma significativa redugdo do tamanho do cristalito até 40 horas,
iniciando em 35,0 + 1,0 nm, depois 27,0 £ 1,0 nm em 20 horas, e 7,0 + 1,0 nm em 40 horas.
Depois desse periodo, os valores reduzem em uma taxa constante, até 4,0 + 1,0 para 80 horas.
Os valores do parametro de rede aumentam substancialmente depois de 60 horas, partindo de
2,026 + 0,005 A a 40 horas para 2,039 + 0,005 A em 60 horas e, finalmente, 2,047 + 0,005 A
em 80 horas.

Figura 40 - Difratograma de Fe-15Nb %at. com adicdo de PCA 4cido estearico, apds
diferentes tempos de MA
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Figura 41 - Tamanhos de cristalito e parametro de rede em fungéo de diferentes tempos de
MA para o pico de Fe-a (110) nas amostras de Fe-15Nb %at. com PCA acido estearico
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4.2.4. Consideracfes quanto ao estudo realizado para definicdo dos parametros de
Mechanical Alloying

Os efeitos de cada PCA foram investigados sistematicamente por meio do processo de
moagem. Em termos das caracteristicas analisadas e discutidas, o PCA metanol foi considerado
o mais eficiente, devido sua melhor distribuicdo granulométrica, com maior nimero de
populacdes e com e menor ocorréncia de soldagem a frio.

Essa definicdo € baseada nas necessidades das etapas subsequentes do processo de MA
gue comumente incluem prensagem e TT, com a finalidade de se obter a melhor densificacdo
possivel. Logo, quanto mais diversificada for a distribuicdo, melhor tende a ser o
empacotamento entre as particulas. As analises morfologicas e granulométricas apresentaram
menor tamanho médio de particulas e menores formacGes de aglomerados com particulas de
aproximadamente 19,81+0,21 pm.

A amostra sem adi¢do de PCA e a amostra com PCA em estado sélido (&cido estearico)
apresentaram contaminacéo de WC proveniente das esferas de tungsténio. Essa contaminagao
ocorreu em razdo do intenso atrito durante a moagem. Os PCAs em estado liquido (metanol e
hexano) apresentaram resultados mais eficazes em razdo das suas absorcdes em toda a

superficie dos pos, resultando em protecao contra a contaminagao.
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Foram, portanto, apresentadas as modificagdes no tamanho do cristalito e no parametro
de rede para cada uma das amostras nos picos Fe-a em fungido do tempo, com e sem a adigdo
de PCA. Verificou-se que a amostra com o PCA metanol apresenta a melhor taxa de

refinamento do grao.
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4.3. ESTUDO DA FORMAC}AO DE FASES NO SISTEMA BINARIO FE-NB
4.3.1. Granulometria por difracéo a laser e Morfologia das particulas apés MA

A Figura 42 apresenta as micrografias (MEV/ES) e os resultados da distribuicdo
granulométrica da analise por difracdo a laser das amostras do sistema Fe-Nb, apds MA por 80
horas utilizando metanol como PCA, representadas por L1 (Fe-15Nb %at.), L2 (Fe-40Nb %at.)
e L3 (Fe-75Nb %eat.). Ademais, a Tabela 17 consolida a representacdo da distribuicédo
granulométrica demonstrando os valores obtidos para a porcentagem volumétrica de cada
concentracdo de particulados, bem como seus tamanhos médios em pum e seus desvios padréo.

Representou-se 0s resultados para a amostra L1 (Figura 42a, Figura 42b) com os obtidos
na secdo 4.2.2, referente aos estudos para se obter os melhores parametros de MA, pois um
retrabalho poderia inviabilizar a gestdo do tempo para os demais sistemas estudados. Portanto,
para L1 teve-se distribuicdo granulométrica trimodal (Figura 42b), onde a concentracdo das
populacdes se deu por tamanhos de particulas muito finos (inferiores a 10 um), representando
80,9% de seu volume e tamanho médio total das particulas aproximados a 19,8+0,2 um. Sua
morfologia é composta por particulas angulares e irregulares, mas também é possivel observar
alguns aglomerados, que totalizam 19,1% de particulas entre 50 e 70 pm.

Os resultados para L2 (Figura 42d) e L3 (Figura 42f) mostram, novamente, distribui¢fes
trimodais. E possivel observar que com os aumentos dos teores de Nb, os valores médios de
particulas aumentaram, 32,2 +0,2 um para L2 e 37,0+0,3 um para L3, encontrados para as
mesmas condi¢des de moagem (Tabela 17), o que pode sugerir que ha uma tendéncia maior de
ocorrer a soldagem a frio, com 0 aumento do percentual de Nb.

Essa hipdtese é consolidada ao se analisar a porcentagem volumétrica das populacdes
obtidas, assim como a morfologia apresentada pelo MEV. A amostra L2 apresentou uma
morfologia predominantente flocular (achatada) com aglomerados menores agregados aos
maiores (Figura 42c), caracteristica tipica da soldagem a frio (Suryanarayana, 2001). Sua
distribuicdo trimodal foi dividida em 1,3% das particulas menores que 10 um, outra mais
acentuada com 54,7% das particulas finas, entre 10 e 30 um, e por fim os 44,0% restantes, de
particulas medianas, com tamanhos dentro de 30 e 50 pm (Tabela 17).

Para a amostra L3, verificou-se uma morfologia heterogénea composta por particulas
irregulares, angulares e aglomerados floculares (Figura 42e). Quanto a sua distribuicdo
granulométrica (Figura 42f), observa-se uma distribuicdo trimomodal, onde a maior populagéo

de particulas concentra se entre 50 > 100 um, certa de 47,8% das particulas, mas ha uma quantia
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menor de particulas com dimensdes inferiores a 10 um, em torno de 7,6% e outra populacdo
significativa de particulas finas, com tamanhos acima de 10 pm e abaixo de 30 um,

representando aproximadamente 44,6% da amostra (Tabela 17).

Figura 42 - Micrografias (MEV/ES) e distribuicdo de particulas (granulometria a laser) das
amostras do sistema Fe-Nb preparadas por MA (80 horas), (a) micrografia da amostra L1
(Fe-15Nb %eat.), (b) distribuicdo granulométrica da amostra L1 (Fe-15Nb %eat.), (c)
micrografia da amostra L2 (Fe-40Nb %eat.), (d) distribuicdo granulométrica da amostra L2
(Fe-40Nb %eat.), (e) micrografia da amostra L3 (Fe-75Nb %eat.), e (f) distribuicdo
granulométrica da amostra L3 (Fe-75Nb %at.)
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Tabela 17 - Porcentagem de concentragdo dos tamanhos de particulas moidos por 80 horas,
para todas as amostras trabalhadas no sistema Fe-Nb e seu respectivo tamanho médio

Amostra Muito finos Finos Medianos Grosseiros Tgrr_\anho
(<10pum)  (10>30pum) (30>50 um) (50> 100 um) médio (um)

L1 80,9% - - 19,1% 19,8+0,2

L2 1,3% 54,7% 44,0% - 32,240,2

L3 7,6% 44,6% - 47,8% 37,0+0,3

Fonte: Autora.

4.3.1. Anélise da formacéao de fases apds MA e Tratamentos Térmicos

Os difratogramas das amotras L1 (Fe-15Nb %at.), L2 (Fe-40Nb %at.) e L3 (Fe-75Nb
%at.) foram analisados nas seguintes condi¢des: moido a 80 horas e tratado termicamente nas
temperaturas de 600, 800 e 1000 °C para L1. Para as amostras L2 e L3, apenas moido a 80
horase TT a 1000 °C. N&do foram realizados tratamentos térmicos a 800 °C e 600 °C nas ligas
L2 e L3, pois este sistema apresentou uma cinética de formacédo de fases muito lenta. Mesmo
para a liga L1, essas temperaturas mais baixas ndo promoveram a formagdo das fases de
interesse, como sera discutido mais detalhadamente a seguir. Como é esperada uma reducao
ainda maior da cinética com os aumentos dos teores de Nb, essas temperaturas mais baixas
foram descartadas para o presente sistema.

Foi realizado o refinamento Rietveld com o uso do software GSAS 2, nas amostras com
0 objetivo de se alcancar a porcentagem de fracdo volumétrica em todas as condicdes de
trabalho, para todas as fases encontradas e seus parametros de rede. Este método fornece os
melhores resultados para caracterizacfes de microestruturas e estimativas quantitativas de
materiais multifasicos, cujos padrdes de difracdo incluem multiplas reflexdes sobrepostas
(Ghosh; Olson, 2007). Ressalta-se que o refinamento deve ser adequado a estrutura cristalina
de cada fase analisada e que, para amostras com regides amorfizadas, fato comum em amostras
obtidas por MA, como no caso deste estudo, € possivel que alguns resultados sejam inexatos.

Normalmente, em um bom refinamento, o padrdo calculado deve se aproximar o
maximo possivel do padrdo experimental, além disso, no método de refinamento Rietveld
existem alguns fatores de confianga do refinamento que indicam se o ajuste foi obtido com
sucesso e confiabilidade, conhecidos como fatores ou indices R. Sendo um dos fatores mais
significativos o fator Rw (R-Weighted Pattern). A ordem de grandeza ideal de Rw para
refinamentos de materiais metalicos esta entre 2% e 15% (Mccusker et al., 1999; Young, 1993).
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Quanto maior o nimero de fases presentes na amostra, maior a dificuldade na identificacéo e,
consequentemente, na quantificacdo de fases cristalinas.

Outro parametro analisado para verificacdo da qualidade do refinamento foi o GoF
(Goodness of Fitting) o qual é definido pela razéo entre Rw e 0 Resp. Valores de GoF inferiores
a 2% indicam que o refinamento é considerado bem sucedido (Cordeiro, 2009). Uma dltima
consideracao sobre o método Rietveld é que fases inferiores a 2% (em sua fragdo volumétrica),
a relacdo sinal/ruido é reduzida e os picos se mesclam com o ruido de fundo no difratograma,
portanto também é considerado um resultado impreciso (PAIVA-SANTOS et al., 2009).

Os valores representados na Tabela 18, mostram quais sdo os parametros de rede “a”,
“b” e “c” em A, encontrados na literatura pelo banco de dados de Bases de Estruturas Cristalinas
(BdEC) do ICSD (Inorganic Crystal Structure Database), seus respectivos grupos espaciais e
a estrutura cristalina correspondente para todas as fases encontradas nos difratogramas das
amostras L1, L2 e L3.

Tabela 18 - Valores de parametro de rede, grupo espacial e estrutura cristalina do "BdEC"
através do ICSD das fases encontradas nas amostras L1, L2 e L3

Fases Parametro de rede (A) — Literatura Grupo Espacial Rede
a b C Cristalina
Fe2Nb 4,835 4,835 7,881 P63/mmc (194) Hexagonal
FezNbe 4,927 4,927 26,776 R-3mH (166) Trigonal
Nbss 3,311 3,311 3,311 Im-3m (229) CCcC
Fe-a 2,838 2,838 2,838 Im-3m (229) CCC
NbC 4,472 4,472 4,472 Fm-3m (225) CFC
Nb.C 3,125 3,125 4,982 P-3m1 (164) Trigonal
NbO> 13,702 13,702 5,985 141/aZ (88) Tetragonal
WwC 2,902 2,902 2,831 P-6m2 (187) Hexagonal

Fonte: Autora.

A Figura 43 apresenta os difratogramas de raios X da amostra Fe-15Nb (%at.) ap6s o
processo de MA de 80 h e com tratamentos térmicos subsequentes a 600, 800 e 1000 °C por 48
horas. Na amostra somente moida, é possivel observar picos referentes a fase Fe-a (de rede
CCC) representando 67,4%v. (Tabela 19) e o pico mais intenso do (Nb) referente ao plano
(110), que constitui 32,6%v. da fragdo volumétrica, porém com baixa intensidade, o que indica
uma possivel solubilizagéo parcial do Nb na fase (Fe-a).

Tendo o diagrama de equilibrio deste sistema como diretriz, é esperada para esta
composicdo, a presenca da fase Laves (FeaNb). Foi possivel identificar picos referentes a esta

fase apds os tratamentos térmicos.
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As fragdes das fases foram analisadas através do refinamento Rietveld, mostrando que
a temperatura do tratamento térmico € importante para a estabilizacdo desta fase. Mas também,
foi observado um aumento das contaminagdes com o0 aumento da temperatura de TT, de 4,4%v.
de NbO2 com TT a 600 °C, para 10,9%v. de NbO. e 8,1%v. Em relacdo ao NbC de
contaminacdo para o TT a 1000 °C, Hajipour, Raanaei e Zarei (2022) evidenciam que
contaminagfes por oxigénio (6xidos) sdo comuns e resultam do manuseio dos pos apos cada
etapa do processo. As fracdes volumétricas estdo apresentadas na Tabela 19.

A entalpia de formagé&o da fase Fe2Nb é pouco negativa (Figura 9), indicando uma forga
motriz pequena para formacéo desta fase. Isto pode ser observado pela baixa fracdo de formacéo
desta fase, sendo 5,7%yv. a 600°C, 10,6%v. a 800 °C e 9,3%v. a 1000 °C, mantendo a fase de

(Fe-a) acima de 70%v. para todas as amostras tratada (Tabela 19).

Figura 43 - Difratograma da amostra L1 (Fe-15Nb %eat.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Fonte: Autora.

Tabela 19 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra L1, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra L1 Refinamento
Fe2Nb Nbss Fe-a  NDbC NbO- Rw (%) GoF

1000 °C 9,3 - 71,7 8,1 10,9 2,8 0,9
800 °C 10,6 - 75,9 7,0 6,5 2,9 0,9

600 °C 5,7 - 89,9 - 4.4 3,5 0,9
Moida 80 h - 32,6 67,4 - - 3,2 1,2

Fonte: Autora.
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Haja vista que ap6s MA o difratograma (Figura 43) apresentou apenas as fases de (Nb)
e (Fe-a), é observado que os valores do parametro de rede sdo bem proximos aos obtidos da
literatura para estas fases (Tabela 18 e Tabela 20), mostrando coeréncia e confiabilidade nos
resultados obtidos para esta liga no refinamento. Também é verificado que para os valores de
parametro de rede da fase FeoNb (Tabela 20), os valores mais proximos da literatura sdo os da
amostracom TT a 1000 °C, exibindo as maiores intensidades, menores alargamentos, indicando
que a temperatura foi suficiente para minimizar os varios defeitos estruturais introduzidos
durante a MA, como contornos de grdo, vacancias e falhas de empilhamento.

Salienta-se que a existéncia de varios defeitos cristalinos facilita a difusdo de compostos
elementares e, como resultado, é possivel que as mudancas estruturais possam ocorrer através
da difusao da solucéo sélida (resultando no desaparecimento de certos picos) e/ou na formacéo
de novas fases, e consequentemente o aparecimento de novos picos (SURYANARAYANA,
2001; 2022; ZAARA et al., 2019).

Tabela 20 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra L1, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Parametro de rede (A)

AmLolstfa 1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h

a=b c a=b c a=b c a=b=c

FeoNb 4810 7,836 4,804 7,848 4,908 7,875 -
Nbss - - - - - - 3,356

Fe-a 2871 2871 2,869 2,869 2,871 2,871 2,791

NbC 4450 4,450 4,449 4,449 -

NbO- 13,610 6,00 13,614 5,994 14,444 6,272 -
Fonte: Autora.

A Figura 44 mostra os difratogramas de raios X para a amostra de composi¢ao Fe-40Nb
(%at.) na condigdo como moida (80 horas) e moidas com TT de 1000 °C. Na amostra moida
picos referentes as fases Nbss com 33,7%v e Fe-oss. com 66,3%v.

E possivel observar a formacio de uma fragdo volumétrica significativa para a fase
Fe:Nb, de aproximadamente 74,9%yv. na amostra tratada ha 1000 °C. Para esta liga, era
esperada também a presenca da fase [, mas esta ndo se formou. Ha duas hipoteses que podem
ser levantadas para justificar a auséncia desta fase: (1) a formacao dos carbetos (13,6%v. de
NDbC) e de oxidos (11,4%v. de NbO2) de Nb, totalizando 25%v. da fragdo volumétrica (Tabela

21), alteraram a composicao da liga, levando-a para o campo de estabilidade monofésico de
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Fe>Nb. Outra possibilidade, é (2) a entalpia de formagéo da fase p ser menor (em mddulo),
conduzindo a uma baixa for¢a motriz para sua formacg&o apds o aparecimento da fase de Laves.

Quanto aos valores obtidos de parametro de rede (Tabela 22), todos estdo proximos aos
encontrados na literatura (Tabela 18), ndo havendo alteracdes significativas entre o0s

tratamentos térmicos.

Figura 44 - Difratograma da amostra L2 (Fe-40Nb %at.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamento Térmico de 1000 °C
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Fonte: Autora.

Tabela 21 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra L2, para todas as condi¢des (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra L2 Refinamento
FeaNb  Nbss Fe-a NbC  NbO: Rw (%)  GoF

1000 °C 74,9 - - 13,6 11,4 4,0 1,1
Moida 80 h - 33,7 66,3 - - 24.9 13,7

Fonte: Autora.

Tabela 22 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra L2, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Parametro de rede (A)

Amostra L2 1000 °C MA 80 h
a=b c a=b c
Fe>Nb 4,826 7,869 - -
Nbss - - 3,417 3,417
Fe-a - - 2,860 2,860
NbC 4,454 4,454 - -
NbO, 13,658 5,818 - -

Fonte: Autora.
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O difratograma da Figura 45 exibe a amostra L3 de composicdo Fe75Nb (%at.), nas
condic@es: (1) moida por 80 horas e (2) moida por 80 horas com subsequente TT a 1000 °C por
48 horas. Esta amostra foi a que apresentou a maior dificuldade de analise. Os picos
posicionados em 20 = 53,5°, 63,5° ¢ 86,0°, permaneceram sem identificacao, e também foram
encontradas fases referentes a contaminagdes de carbetos de Nb e carbeto de W (proveniente
de uma provavel contaminacdo cruzada durante o processo de MA). Entretanto, obteve-se a
formacéo da fase p para as duas condi¢des, sendo a fracdo volumétrica de 44,5%v. para moida
(Tabela 23). Para amostra com TT a 1000 °C, nédo foi possivel identificar a porcentagem da
fragdo volumétrica das fases encontradas, pois o refinamento Rietveld apresentou “Erro na
Analise Hessian”, ocasionando falha de refinamento. Portanto, devido a dificuldade de analise
desta amostra, foi necessario realizar uma microanalise por energia dispersiva (EDS) para
confirmar as contaminacdes encontradas pela analise de DRX. Os resultados da analise quimica
semiquantitativa em EDS para amostra tratada termicamente a 1000 °C (Figura 45) estdo
sintetizados na Tabela 25, e confirmam a contaminagao no processo de MA.

Quanto aos valores obtidos de parametro de rede (Tabela 24), todos estdo proximos aos

encontrados na literatura (Tabela 18), ndo havendo alteracdes significativas entre os TTs.

Figura 45 - Difratograma da amostra L3 (Fe-75Nb %eat.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamento Térmico de 1000 °C
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Fonte: Autora.

Tabela 23 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra L3, para a condi¢cdo Moida (por 80 h) analisadas por refinamento

Rietveld
Amostra L3 Fases Presentes (%) Pardmetros de Refinamento
FezNbs NDbss Fe-a Rw (%) GoF
Moida 80 h 44,5 45,3 10,7 5,3 1,1

Fonte: Autora.
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Tabela 24 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A), obtidos para as fases
encontradas na amostra L3, para condi¢do Moida (por 80 h) analisadas por refinamento

Rietveld
Amostra L3 - Parametro de E}de — Refinamento RletveI:I
FesNbe 4,671 4,671 27,077
Nbss 3,431 3,431 3,431
Fe-a 3,088 3,088 3,088

Fonte: Autora.

Tabela 25 - Tabela com os valores obtidos pela analise semiquantitativa de EDS/MEV para

amostra L3 tratada a 1000 °C

Composicdo (wt. %) Desvio Padrdo (wt. %)

Elemento Composicdo (at. %)
Cr 0,45 0,41 0,04
Fe 19,81 19,37 0,64
Nb 39,84 64,78 2,53
W 2,18 7,01 0,32

Fonte: Autora.



107

4.4. ESTUDO DA FORMACAO DE FASES NO SISTEMA BINARIO NB-AL

4.4.1. Granulometria por difracdo a laser e Morfologia das particulas

A Figura 46 expde as micrografias (MEV/ES) e as distribuicdes granulométricas das
analises de difracédo a laser para as amostras do sistema Nb-Al ap06s o processo de 80 h de MA,
utilizando metanol como PCA, sendo representadas por Al (Nb-12Al %eat.), A2 (Nb-23Al
%at.), e A3 (Nb-60AIl %at.). A Tabela 26 consolida a representacdo da distribuicdo
granulométrica demonstrando os valores obtidos para a porcentagem volumétrica de cada
concentracdo de particulados, seus tamanhos medios em pum e devidos desvios padréo.

Para a amostra Al (Figura 46a), é possivel identificar uma morfologia heterogénea,
constituida por particulas angulares, irregulares e grandes aglomerados floculares. Observa-se
a existéncia de trés populagdes de particulas (Figura 46b), caracterizando uma distribuicéo
trimodal, onde estdo presentes duas populac@es de particulas muito finas, abaixo de 10 um,
representando 1,6% de particulas de aproximadamente 2,5 um e 12,5 % de particulas entre 5 e
10 pum. J& a predominancia é de particulas entre a faixa de 50 a 100 pum, correspondendo a
85,9% da amostragem (Tabela 26), diretamente relacionada aos aglomerados obtidos nesta
amostra. Assim como no sistema Fe-Nb, as amostras com maiores teores de Nb, Al e A2,
apresentaram maior concentracdo de aglomerados e tamanhos médios acima de 30 pum, sendo
o0 tamanho médio de Al 71,2+0,3 um e 84,1+0,6 um para A2 (Tabela 26).

A amostra A2 apresentou uma morfologia mista, composta por particulas irregulares,
angulares e floculares com aglomerados menores agregados aos maiores (Figura 46¢). Sua
distribuicdo granulométrica trimodal (Figura 46d) foi dividida em 1,6% das particulas menores
que 10 pum, 17,2% das particulas finas, entre 10 e 30 um, e de forma mais acentuada, com
81,2% particulas grosseiras e aglomerados, com tamanhos entre 50 e 100 um (Tabela 26).

Para a amostra A3, verificou-se uma morfologia também heterogénea, composta por
particulas irregulares, angulares e aglomerados floculares (Figura 46e). Porém, seu tamanho
médio apresenta bem menor que as demais ligas, sendo de 19,6 +0,1 um (Tabela 26). Assim
ocorre devido a apresentacdo de maior teor de Al em sua composi¢do, mostrando uma MA mais
eficiente para esta composicéo e corroborando para a hipétese que o Nb influencia na formagéo
de maiores aglomerados. Quanto & sua distribuicdo granulométrica, observa-se uma
distribuicdo trimomodal (Figura 46f), onde a maior populagdo concentra-se em particulas finas,
entre 10 > 300 pum, representando 58,6% de seu volume. Por outro lado, ha uma quantidade

menor de particulas com dimensdes inferiores a 10 um, em torno de 4,7% e outra populacédo
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com particulas medianas, com tamanhos acima de 30 pum e abaixo de 50 pm, de
aproximadamente 36,7% da amostra (Tabela 26).

Figura 46 - Micrografias (MEV/ES) e distribuicdo de particulas (granulometria a laser) das
amostras do sistema Nb-Al preparadas por MA (80 horas), (a) micrografia da amostra Al
(Nb-12Al %eat.), (b) distribuicdo granulométrica da amostra Al (Nb-12Al %at.), (c)
micrografia da amostra A2 (Nb-23Al %at.), (d) distribuicdo granulométrica da amostra A2
(Nb-23Al %at.), (e) micrografia da amostra A3 (Nb-60AIl %eat.), e (f) distribuicdo
granulométrica da amostra A3 (Nb-60Al %eat.)
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Tabela 26 - Porcentagem de concentragdo dos tamanhos de particulas moidos por 80 h para
todas as amostras

Amostra Muito finos Finos Medianos Grosseiros Tamanho
(<10pum) (10>30um) (30>50 um) (50>100 um) médio (Um)

Al 1,6 -12,5% - - 85,9% 71,2+0,3

A2 1,6% 17,2% - 81,2% 84,1+0,6

A3 4,7% 58,6% 36,7% - 19,6+0,1

Fonte: Autora.

4.4.2. Anédlise da formacao de fases ap6s MA e Tratamentos Térmicos

Os difratogramas das amostras A1 (Nb-12Al %eat.), A2 (Nb-23Al %at.) e A3 (Nb-60Al
%at.) foram analisados nas condi¢des moido a 80 horas e tratado termicamente nas temperaturas
de 600, 800 e 1000 °C.

Os valores representados na Tabela 27, mostram quais sao os parametros de rede “a”,
“b” e “c” em A, encontrados na literatura pelo banco de dados de bases de estruturas cristalinas
(BdEC) do ICSD (Inorganic Crystal Structure Database), seus respectivos grupos espaciais e
a estrutura cristalina correspondente para todas as fases encontradas nos difratogramas das
amostras Al, A2 e A3.

Tabela 27 - Valores de parametro de rede, grupo espacial e estrutura cristalina do "BdEC"
através do ICSD das fases encontradas nas amostras Al, A2 e A3

Fases Parametro de rede (A) — Literatura Grupo Espacial Estrutura
a b C Cristalina
NbsAl 5,186 5,186 5,186 Pm-3n (223) CCC
Nb2Al 9,943 9,943 5,186 P42/mnm (136) Tetragonal
NbAI3 3,844 3,844 8,605 14/mmm (139) Tetragonal
Nbss 3,311 3,311 3,311 Im-3m (229) CCC
Alss 4,050 4,050 4,050 Fm-3m (225) CFC
NbO 4211 4,211 4,211 Pm-3m (221) CFC
NbC 4,472 4,472 4,472 Fm-3m (225) CFC
Nb,C 3,125 3,125 4,982 P-3m1 (164) Trigonal

Fonte: Autora.

A Figura 47 retrata os difratogramas de raios X da amostra Nb-12Al (%at.) apos o
processo de MA de 80 horas e com tratamentos térmicos subsequentes a 600, 800 e 1000 °C
por 48 horas. A Tabela 28 apresenta os resultados do refinamento Rietveld, contendo as frag0es
volumétricas das fases encontradas para esta composi¢do em todas as condigdes trabalhadas,

assim como os parametros de refinamento Rw e GoF, que representam um valor aceito e
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coerente a de outras pesquisas como os trabalhos j& publicados por Hadef e Ans (2021), Alam
et al. (2022) e Shahbazkhan, Sabet e Abbasi (2022).

Na amostra somente moida, é possivel observar picos apenas referentes a fase Nbss,
indicando que houve uma completa solubilizacdo do Al (estrutura CFC) na matriz (CCC) de
Nb. O Al possui um raio atdmico de 1,43 A (Hadef; Ans, 2021), sendo menor que o raio atbmico
do Nb de 2,08 A (Zaara et al., 2019), e estd presente nesta fase como solucdo solida
substitucional. Pode-se dizer que a supersaturacdo da dissolucédo do Al na estrutura do Nb é a
forma que o sistema manifesta para diminuir as interfaces destes elementos, e para reduzir sua
energia interna (Suryanarayana, 1995; Gleiter, 1989), pois a moagem sendo um processo fora
do equilibrio, dissolver mais soluto é a maneira que ele encontra para diminuir a alta energia
do sistema (NAGHIHA et al., 2017).

Para o sistema Nb-Al, o limite de solubilidade sélida em condicdes de equilibrio (at.%
de soluto) a temperatura ambiente é de 5,9%at., j& em condicGes fora do equilibrio, este valor
chega a se estender até 25%at. utilizando o processo de RSP e 60%at. por MA, sendo um dos
maiores valores de extensdo do limite de solubilidade reportados na literatura
(SURYANARAYANA, 2018).

O refinamento Rietveld (Tabela 29) do difratograma (Figura 47) da amostra A1 moida,
indica um parametro de rede para o Nbss de 3,284 A, valor inferior aos 3,311 A reportados para
0 Nbss (Tabela 27), pela literatura. O comportamento esperado, analisando apenas as tensoes
residuais (distorcdo dos parametros de rede) advindas da MA, resultaria no deslocamento do
pico de difracdo principal, em direcdo a um angulo menor. Entretanto, este fato ndo ocorreu,
em razéo da solubilizacdo do Al na rede de Nb. O Al por possuir um raio atbmico menor que 0
do Nb, portando desloca o pico para um angulo maior.

O difratograma da amostra tratada termicamente a 600 °C, assim como na amostra apenas
moida, apresentou apenas picos relativos a fase Nbss. Verifica-se, assim, que essa temperatura
ndo promoveu a formacdo do composto intermetalico NbzAl, em fracGes suficientes para serem
detectadas por DRX.

Entretanto, o parametro de rede obtido foi de 3,288 A (Tabela 29), indicando um aumento,
com relacdo a amostra apenas moida. Provavelmente, mesmo com o tratamento térmico
eliminando parte as tensdes residuais provenientes da MA (que acarretaria em diminuir esse
parametro), um inicio de formacao da fase NbzAl poderia promover um aumento do parametro
de rede, sendo a hipdtese mais relevante para o resultado obtido.

Na amostra tratada a 800 °C, identificou-se picos de Nbss com 82,6%v. e NbC com fragdo

de 16,9%yv. (Tabela 28). Porém, também foi encontrado um valor pouco representativo da fase
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NbsAl pelo refinamento, de aproximadamente 0,5%v. Pode-se ressaltar que na DRX valores
abaixo de 2%v. em sua fracdo volumétrica sdo considerados imprecisos, pois 0s picos estardo
com uma baixa relacdo sinal/ruido.

A amostra tratada termicamente a 1000 °C possui também picos relacionados as fases
Nb2C e NbsAl, representando 41,0%v. e 10,1%yv. (Tabela 28). Em uma primeira anélise, pode-
se considerar que a fragdo volumétrica da fase NbsAl foi baixa. Entretanto, o resultado obtido
é relevante, pois é uma fase intermetalica de alto grau de dificuldade de formacéo, em uma
faixa de composicdo provavelmente alterada devido a perda de Nb para a formacdo dos
carbonetos.

Duas formas estaveis de carbonetos de Nb foram encontradas, NbC e Nb>C na amostra
com TT a 1000 °C, representando um valor bastante expressivo (67,5%v.). A principal causa
provavel desta impureza é o longo tempo de processo de MA, pois o elevado atrito com as
esferas e o jarro, que sdo de aco inoxidavel, pode levar a contaminacdo por carbono e
consequentemente a formacao de carbetos (Michalcova et al., 2020). A segunda possivel causa,
é devido a utilizacdo do PCA. Como a sua concentracdo empregada foi baixa, foi descartada a
possibilidade de ser o principal fator causal e, como apresentado na se¢do 4.2, ainda assim, as
vantagens da utilizacdo do mesmo para a MA foram mais significativas. Logo, como a
contaminacéo de elementos como o C, O, H e Cr sdo inerentes ao processo, e 0 que pode ser
feita é a mitigacdo desta porcentagem (HAJIPOUR; RAANAEI; ZAREI, 2022).

Como tem sido reconhecido por muitos pesquisadores na area de MA, a
contaminagao por po é um problema onipresente. A contaminagédo do p6 pode
surgir de varias fontes, sendo as mais importantes contaminantes no pé
original, atmosfera de moagem e desgaste do meio de moagem. O p6 moido
também pode ser contaminado ao entrar em contato com a atmosfera ap6s a
abertura do frasco de moagem. Enquanto a pureza do pé e a atmosfera de
moagem contribuem principalmente com as impurezas intersticiais, o desgaste
do meio de moagem contribui com impurezas substitucionais, principalmente
Fe, Cr e Ni de frascos de aco e W e C de frascos/ferramentas de WC
(SURYANARAYANA, 2018, p. 13370).


https://pubmed.ncbi.nlm.nih.gov/?term=Michalcov%C3%A1%20A%5BAuthor%5D
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Figura 47 - Difratograma da amostra A1 (Nb-12Al %at.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Fonte: Autora.

Tabela 28 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra Al, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parémetros de

Amostra Al Refinamento
NbsAl  Nbss NbC Nb2C Rw (%) GoF
1000 °C 10,1 22,4 26,5 41,0 11,8 2,5
800 °C 0,5 82,6 - 16,9 9,5 2,0
600 °C - 100 - - 6,8 1,4
Moida 80 h - 100 - - 7.1 1,5

Fonte: Autora.

Tabela 29 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra Al, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Parametro de rede (A)

Amostra 1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
Al
a=bh c a=bh c a=h=c a=h=c
NbsAl 4993 4993 4,995 4,995 - -
Nbs 3,293 3203 3,293 3,293 3,288 3,284

NbC 4,282 4,282 - -
Nb.C 3,133 5,132 3,111 4,966 - -

Fonte: Autora.
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A Figura 46 apresenta os difratogramas de raios X (DRX) da amostra Nb-23Al (%at.)
apos o processo de MA e também tratadas termicamente a 600, 800 e 1000 °C por 48 horas.

Os resultados apds a MA e TT a 600 °C foram semelhantes a amostra anteriormente
reportada, com baixa intensidade dos picos referentes ao Alss, indicando sua solubilizagcdo no
Nbss. Os picos de Nbss estdo bastantes achatados, com baixa intensidade e grande amplitude,
fendmeno decorrente da deformagdo plastica ocasionada pela MA, que pode ser consolidado
com os valores obtidos para os parametros de rede do Nb de 3,427 A, (acima do indicado pela
literatura de 3,311 A) e do Al de 4,550 A (acima do indicado pela literatura de 4,050 A) (Tabela
31), comprovando a distor¢do da rede, a dissolugcdo do Al na rede do Nb e 0 aumento da
microdeformacéo.

A fracdo volumeétrica das fases de Nbss e Alss foram de 87,3%v. e 15,7%yv. (Tabela 30),
e, para tanto, ndo se formou nenhum composto intermetalico ap6s MA. A condi¢do apenas
moida levou o parametro de rede da fase Nbss para valores superiores aqueles reportados na
literatura, provavelmente, os maiores teores de Al permitiram maior armazenamento de tensdes
na rede cristalina. E como ja apontado pelos trabalhos na revisdo bibliogréfica, a extensdo do
limite de solubilidade em solucdes solidas pela MA, pode gerar uma alteracdo do equilibrio
termodinamico, mudando, assim, a proporcdo soluto-solvente, ampliando a solubilidade de um
elemento em outro.

Como essa ndo é a situacdo de equilibrio termodindmico, uma das alternativas que o
material encontra para diminuir a energia, é a dissolucdo de um de seus elementos. Logo, no
diagrama de equilibrio, a tendéncia é a formacéo de fases intermetalicas, como NbsAl e Nb2Al
em suas respectivas composic¢des, uma vez que as energias livres de entalpia de formagéo dessas
fases sdo mais baixas que a energia da Nbss. Entretanto, como a MA altera o equilibrio do
sistema, a fase de solucdo sélida é a que apresenta menor entalpia de formacao na MA (Figura
14), preterindo em muitos casos a formacao desses compostos e necessitando do TT para obter
o equilibrio e, consequentemente, a formacdo das fases intermetéalicas.

A temperatura de TT de 600 °C n&o houve formagc&o de nenhuma fase intermetalica, assim
como na amostra anterior e a justificativa para esse evento é a mesma amostra Al, ou seja, a
temperatura ndo foi o suficiente para promover a formacdo dos compostos intermetalicos em
fragdes suficientes para serem detectadas por DRX.

Verifica-se que, no entanto, a temperatura do TT conseguiu reduzir as tensdes
ocasionadas pelo processo de MA, reduzindo os valores dos parametros de rede do Al (4,275
A) e do Nb (3,287 A), para valores proximos aos da literatura. Os valores encontrados para as

fases foram de 72,9%v. Nbss e 27,1%v. Alss em fragdo volumétrica (Tabela 30).
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Para a amostra com TT a 800 °C, foram identificadas as fases intermetalicas NbzAl e
Nb.Al, representando em valores significativos de 36,4%v. para a NbsAl e 55,2%v. para a
Nb2Al, alem tambem de uma pequena quantidade de Nbss, que representam certa de 8,4%v. em
fracdo volumétrica.

Na amostra TT a 1000 °C, encontrou-se também uma substancial porcentagem da fase
NbzAl, cerca de 56,9%v., 25,0%yv. da fase NbyAl, 4,0%v. de Nbss e 14,1%vV. de NbC (Tabela
30) inerentes ao processo de MA. Quanto aos valores obtidos de parametro de rede (Tabela 31),
todos estdo proximos aos encontrados na literatura (Tabela 27), ndo havendo alteracdes

significativas entre os tratamentos térmicos.

Figura 48 - Difratograma da amostra A2 (Nb-23Al %at.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Fonte: Autora.
Tabela 30 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases

encontradas na amostra A2, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra A2 Refinamento
NbsAl  Nb2Al  Nbss Alss Nb2C Rw  GoF
1000 °C 56,9 25,0 4,0 - 14,1 9,5 2,0
800 °C 36,4 55,2 8,4 - - 8,9 1,9
600 °C - - 729 27,1 - 54 1,2
Moida 80 h - - 84,3 15,7 - 5,6 1,2

Fonte: Autora.
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Tabela 31 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra A2, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Amostra Parametro de rede (A)
1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
A2
a=b c a=b c a=b=c a=b=c
NbsAl 5190 5,190 5,191 5,191 - -
NboAl 9,831 5,190 9,756 5,214 - -
NDss 3,288 3,288 3,291 3,291 3,287 3,427
Alss - - - - 4,275 4,550
Nb,C 3,105 4,954 - - -
Fonte: Autora.

A Figura 47 apresenta os difratogramas de raios X da amostra Nb-60Al (%at.) ap6s o
processo de MA e tratamentos térmicos a 600, 800 e 1000 °C por 48 horas.

O DRX das amostras no estado moida a 80 horas, apresenta picos relacionados a fase
Nbss, com 67%yv. (Tabela 32). Também é possivel notar sinais da formacéao da fase NbAlz ja no
processo de moagem, com 33,0%v. em fracdo volumétrica. Conforme destacado, esta fase tem
uma alta entalpia de formacdo e ja sdo encontrados na literatura trabalhos como os de Mostaan,
Karimzadeh e Abbasi (2010; 2012) que obtiveram na MA o aparecimento desta fase e outros
como de Peng, Suryanarayana e Froes (1996), Leal Neto e Rocha (2001), Sina e lyengar (2015)
e Zhang et al. (2016), que as conseguiram com baixas temperaturas de TT em tempos
relativamente pequenos.

J& ap6s tratamento térmico a 600 °C, os picos relativos a fase NbAlz ficam mais
evidentes, aumentando também a fracdo volumétrica obtida desta fase para 64,1%\v. e 36,9%v.
para a fase Nbss (Tabela 32).

Nas ligas tratatadas a 800 e 1000 °C, as duas fases de equilibrio esperadas foram
encontradas. Para amostra com TT a 800 °C obteve-se 26,8%v. de NbAlz, 65,4%v. Nb.Al, e
uma pequena quantidade de Nbss, representando 7,8%v (Tabela 32).

Apenas um pico relacionado ao 6xido NbO foi indexado a esta amostra, também
consistindo em um resultado inexpressivo, ndo identificando esta fase nem mesmo pelo
refinamento Rietveld.

Para amostra tratada termicamente a 1000 °C, as fraces volumétricas das fases
intermetélicas foram de 40,3%v. para NbAls e 58,7%v. para Nb2Al. O difratograma néo
apresentou a fase Nbss e 0 valor obtido para a fase NbO foi pouco relevante (1,5%v.), como ja
conhecido, valores abaixo de 2%v. (em fracdo volumétrica) sdo considerados resultados

imprecisos, devido a relagéo sinal/ruido apresentada pelo difratograma.
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Os parametros de rede apresentados na Tabela 33 estdo semelhantes aos obtidos na
literatura (Tabela 27). E observado que para fase NbsAl, que os valores dos pardmetros de rede
nas amostras tratadas termicamente sdo praticamente os mesmos, a=b = 3,839 A e c = 8,618
A na amostra com TT a 600 °C,a=b =3,839 A e ¢ = 8,615 A na amostra com TT a 800 °C e
a=b=3,837 A ec=8,614 A naamostra com TT a 1000 °C. J4 na amostra apenas com MA
este valor ¢ bastante diferente, a = b = 4,479 A e ¢ = 8,605 A, 0 que ja se esperava, pois, a
mesma distorce a rede cristalina causando um aumento no valor encontrado. Para as demais

fases identificadas, o comportamento se mostrou similar, portanto, comprovam-se coerentes.

Figura 49 - Difratograma da amostra A3 (Nb-60Al %at.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Fonte: Autora.

Tabela 32 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra A3, para todas as condi¢cdes (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra A3 Refinamento
NbAlz NbAl  Nbss NbO Rw (%) GoF
1000 °C 40,3 58,7 - 1,5 19,9 42
800 °C 26,8 65,4 7.8 - 20,4 4,2
600 °C 64,0 - 35,9 - 6,8 1,3
Moida 80 h 33,0 - 67,0 - 8,1 1,6

Fonte: Autora.
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Tabela 33 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra A3, para todas as condi¢des (MA por 80 he TT a 600, 800 e 1000 °C)
e analisadas por refinamento Rietveld

A Parametro de rede (A)
”X’;”a 1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
b Cc a b Cc a=b c a=b Cc
NbAl; 3,838 3,838 8,619 3,839 3,839 8,615 3,839 8,618 4,479 6,850
NbAl 9,923 9,923 5,178 9,904 9,904 5,234 - - - -
Nbss - - - 3,247 3,247 3,247 3,299 3,299 3,421 3421
NbO 4,081 6,299 3,657 - - - - -
Fonte: Autora.

4.5. CARACTERIZACAO DAS AMOSTRAS DO SISTEMA TERNARIO
4.5.1. Granulometria por difracéo a laser e Morfologia das particulas

A Figura 47 apresenta as micrografias (MEV/ES) e os resultados da distribuicdo
granulométrica da analise por difracdo a laser das amostras do sistema Al-Fe-Nb, apds o
processo de MA por 80 h utilizando metanol como PCA, representadas por TL3 (55AI5Fe40Nb
%at.), TL4 (15AI15Fe70Nb %eat.), TL5 (17AI3Fe80Nb %at.) e TL7 (30AI21Fe49Nb %at.). A
Tabela 34 consolida a representacdo da distribuicdo granulométrica demonstrando os valores
obtidos para a porcentagem volumétrica de cada concentracdo de particulados, bem como seus
tamanhos médios em pm e seus respectivos desvios padréo.

E possivel observar que o efeito continuo da deformacéo e soldagem a frio durante a
MA acarretou maior interacdo entre os elementos, levando a formacdo de particulas mais
uniformes, com tamanhos médios similares (Tabela 34), e morfologias também parecidas.
Todas as amostras apresentaram particulas angulares e aglomerados floculares (Figura 47a,
Figuras 47c, Figura 47¢), mesmo tendo teores diferentes dos elementos em sua composicao.

Salvo as similaridades ocorridas devido aos fendmenos da soldagem quanto a sua
morfologia e tamanho médio, independente dos teores de cada elemento, é possivel verificar
que as amostras TL3, TL4 e TL5 (Figura 47b, Figuras 47d e Figura 47f) apresentaram
distribui¢Oes bimodais, enquanto a TL7 (Figura 47h) apresentou uma distribuicdo monomodal,
podendo ter sido causada pela composi¢do quimica dos pos individuais, pois sua composi¢ao
era a que apresentava a menor distin¢éo entre os elementos iniciais, tornando-se uma estrutura
Unica com tendéncia mais uniforme.

Para TL3, a distribui¢do bimodal é caracterizada por duas populac¢des, uma representada

por particulas finas entre 10 e 30 um, correspondendo a 24,3%, e outra de particulas medianas,
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de 30 a 50 pum, de maior concentracdo com 75,7%. Partindo desta influéncia individual dos
elementos, observou-se que todas as amostras que haviam maior concentragéo de Al, tanto para
este sistema ternario quanto para o binario Nb-Al, apresentaram também o menor tamanho
médio, mesmo que para as amostras ternarias essa diferenca seja bem sutil.

Os resultados para o tamanho médio das ligas TL4 e TL5 séo proximos, 47,5+0,2 um e
48,9£0,3 um, respectivamente. Como suas composi¢des sdo as que menos diferem aos teores
de Al, Fe e Nb, suas distribuicdes também se assemelham, 15,4 % e 29,7% de seus volumes
sdo particulas finas, de aproximadamente 11 pum e outros 84,6% e 70,3% de particulas
grosseiras, com cerca de 55 um (Tabela 34). Ja na amostra TL7, ha apenas uma populacéo,

com predominancia de particulas grosseiras, seu tamanho médio é de 56,3+0,1 um (Tabela 34).

Figura 50 - Micrografias (MEV/ES) e distribuicdo de particulas (granulometria a laser) das
amostras do sistema Nb-Al preparadas por MA (80 horas), (a) micrografia da amostra TL3
(Nb-55Al-5Fe %eat.), (b) distribuicdo granulométrica da amostra TL3 (Nb-55Al-5Fe %at.),
(c) micrografia da amostra TL4 (Nb-15Al-15Fe %at.), (d) distribuicdo granulométrica da
amostra TL4 (Nb-15AI-15Fe %at.), (¢) micrografia da amostra TL5 (Nb-17Al-3Fe %eat.), (f)
distribuicdo granulométrica da amostra TL5 (Nb-17Al-3Fe %at.), (g) micrografia da amostra
TL5 (Nb-30Al-21Fe %at.), e (h) distribuicdo granulométrica da amostra TL7 (Nb-30Al-21Fe
%at.)
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Fonte: Autora.

Tabela 34 - Porcentagem de concentracdo dos tamanhos de particulas moidos por 80 horas,
para todas as amostras

Amostra Muito finos Finos Medianos Grosseiros T,ar.nanho
(<10um) (10>30 pm) (30>50 pm) (50>100 pm) meédio (um)

TL3 - 24,3% 75,7% - 41,2402

TL4 - 15,4% - 84,6% 47,0+0,2

TLS - 29,7% - 70,3% 48,9+0,3

TL7 - - - 100% 56,3+0,1

Fonte: Autora.

4.5.2. Andlise da formacao de fases ap6s MA e Tratamentos Térmicos

Os difratogramas das amostras TL3 (55AI5Fe40Nb %at.), TL4 (15AI115Fe70Nb %at.),
TL5 (17AI3Fe80Nb %eat.) e TL7 (30Al21Fe49Nb %eat.), foram analisados nas condigdes: (1)
moido a 80 horas e (2) TT nas temperaturas de 600, 800 e 1000 °C. Os valores representados
na Tabela 35, mostram quais sdo os pardmetros de rede “a”, “b” e “c” em A, encontrados na
literatura atraves do ICSD, seus respectivos grupos espaciais e a estrutura cristalina

correspondente para todas as fases encontradas nos DRXs das amostras TL3, TL4, TL5e TL7.



120

Tabela 35 - Valores de pardmetro de rede, grupo espacial e estrutura cristalina do ICSD das
fases encontradas nas amostras TL3, TL4, TL5e TL7

Fases Parametro de rede (A) — Literatura Grupo Espacial Estrutura
a b C Cristalina
NbsAl 5,186 5,186 5,186 Pm-3n (223) CCC
Nb2Al 9,943 9,943 5,186 P42/mnm (136) Tetragonal
NbAl3z 3,844 3,844 8,605 14/mmm (139) Tetragonal
Nbss 3,311 3,311 3,311 Im-3m (229) CCC
Alss 4,050 4,050 4,050 Fm-3m (225) CFC
FeaNb 4,835 4,835 7,881 P63/mmc (194) Hexagonal
Fe7Nbs 4,927 4,927 26,776 R-3mH (166) Trigonal
Fe203 5,038 5,038 13,772 R-3cH (167) Trigonal
NbO 4,211 4,211 4,211 Pm-3m (221) CFC

Fonte: Autora.

A Figura 49 apresenta os difratogramas de raios X da amostra TL3 (55AI5Fe40Nb %at.)
apos o processo de MA e tratamentos térmicos a 600, 800 e 1000 °C por 48 horas. Seguindo o
diagrama de fases como diretriz, as fases estaveis para esta composicdo eram: FeoNb, NbAl e
NbAls.

Sdo observados na amostra apenas moida os picos referentes as fases Alss, representando
49,3 %v. e Nbss com 50,7 %v. (Tabela 36). Néo ¢ identificado nenhum pico de Fe-ass, levando
a hipotese de estar solubilizado no Nbss. Tal hipdtese se confirma pela amostra tratada
termicamente a 600 °C, que tem a presenca da fase formada por esses dois elementos, com
19,1%v. em fracdo volumétrica (Tabela 36), Fe2Nb. Esta amostra também apresentou as fases
Nbss com 59,8%v. e Alsscom 21,0%yv.. Este valor para a Alss indica que parte deste elemento
esta solubilizado no Nbss. O valor de parametro de rede do Nb (3,300 A), Tabela 37, mostra um
deslocamento para a esquerda dos picos de Nbss em relagdo as posicfes dos picos de Nb puro,
que sugere que os elementos de liga, especialmente o Alss, permanecem dissolvidos no Nb.

A amostra tratada a 800 °C teve sua maior fracdo volumétrica para a fase NbAl3,
87,0%v. (Tabela 36), sendo esta fase aquela com maior entalpia de formacéo. A explicagdo para
as demais fases intermetalicas apresentarem valores inexpressivos € que a energia fornecida
pelo TT foi insuficiente para a formagéao desta.

Para as amostras tratadas a 1000 °C foi possivel identificar 5,2%yv. para a fase Fe2Nb,
20,0%v. para a fase Nb2Al e 74,2%v. para a NbAlz (Tabela 36), indicando resultados bem
sucedidos, e apontando que os fatores cinéticos foram favoraveis com esta temperatura, tal qual

possibilitou o equilibrio termodinamico.
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Figura 51 - Difratograma da amostra TL3 (55AI5Fe40Nb %eat.) apdés MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Fonte: Autora.

Tabela 36 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra TL3, para todas as condi¢cGes (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra TL3 Refinamento
NbAls NbAl FeaNb  Nbss Al FesO2 Rw GoF
1000 °C 74,2 20,0 5,2 - - 0,4 8,7 1,5
800 °C 87,0 0,9 0,7 11,3 - - 8,6 1,4
600 °C - - 19,1 598 21,0 - 6,9 15
Moida 80 h - - - 50,7 49,3 - 9,4 1,4

Fonte: Autora.

Tabela 37 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra TL3, para todas as condi¢cbes (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Amostra Parametro de rede (A)
1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
TL3
a=b C a=b C a=b C a=b=c

NbAI; 3,839 8,616 3,839 8,616 - -

Nb2Al 9,929 5,171 10,028 5,230 -

Fe2Nb 4678 8540 4,814 7,399 4884 7,728 -
NDss - - 3,300 3,300 3,302 3,302 3,306
Alss - - - - 4,040 4,040 4,045

FesO2 8,375 8,375 - - - - -

Fonte: Autora.
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Os difratogramas de raios X da amostra TL4 (15AI115Fe70Nb %eat.), apds o processo de
MA e tratamentos térmicos a 600, 800 e 1000 °C por 48 horas, estdo identificados na Figura
50. Tomando o diagrama de fases como orientacdo para identificacdo das fases, esperava-se
para esta composicao as fases: Nbss, Nb2Al e Fe7Nbe.

Sao identificados na amostra com MA a 80 horas, 0s picos referentes as fases Alss,
representando 35,8%yvV. e Nbss com 64,2%v., (Tabela 38). N&o é identificado nenhum pico de
Fe-ass, levando a hipdtese de estar solubilizado no Nbss, assim como na amostra TL3.

A amostra com TT a 600 °C apresentou as fases Nbss com 82,5%yv., Alsscom 14,7%v.,
e NbO com 2,8%v., em fracdo volumétrica. O valor de parametro de rede do Nb (3,306 A),
mostra um pequeno deslocamento para a esquerda dos picos de Nbss em relacdo as posi¢des dos
picos de Nb puro (3,311 A), o que sugere que os elementos de liga Fe e Al estéo dissolvidos na
estrutura CCC de Nb, uma vez que ambos apresentam raios atdbmicos menores. Os valores de
raio atbmico destes elementos sdo: 1,43 A para o Al, 1,72 A para o Fe, e 2,08 A para o Nb.

Para as fases indexadas na amostra com TT de 800 °C foram encontrados de 0,9%v.
para a fase Fe7Nbs, 2,2%v. para a fase Nb2Al, 8,0%v. para a fase NbsAl e um valor expressivo
para Nbss de 88,6%yv. (Tabela 38). Esperava-se obter as fases Nbss, Nb2Al e FezNbg, porém
ocorreu uma homogeneizacao incompleta, a qual contribuiu para presenca da fase NbsAl (fase
de ndo equilibrio) e para resultados de pouca relevancia em relacdo a fase Fe7Nbs.

Para a amostra tratada termicamente a 1000 °C as fra¢gdes volumétricas obtidas para as
fases esperadas foram de 1,45%v. para Fe7Nbs, 43,4%v. de Nb2Al, e 19,9%v. de Nbss. Também
foi identificada a fase ndo esperada NbsAl com 35,2%yv. de fracdo volumétrica, evidenciando
também a incompleta homogeneizagdo para essa temperatura de processo (Tabela 38). Tempos
maiores de tratamento térmico seriam uma possivel solugdo para tentar alcancar a completa
homogeneidade. Quanto aos valores de parametro de rede obtidos pelo refinamento Rietveld

(Tabela 39), todos estdo semelhantes aos obtidos na literatura (Tabela 35).
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Figura 52 - Difratograma da amostra TL4 (15Al15Fe70Nb %at.) apds MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C

TL4_15A115Fe70NDb Legenda:
- 1000 °Clm  Nbss
T NbAl
A NboAl
— |s9l 70004 g0n Fe;Nbg
©
= NbO
% " Alss
A | |
‘S L X [ 1) besve A K I X J\ Y
[2])
3 600 °C
£
] [ |
* * * +u * A L. = "
Moagem 80 h
| ] u - u - -
T T T T T T T T T T T T .
20 30 40 50 60 70 80 a0

26 (°)
Fonte: Autora.
Tabela 38 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases

encontradas na amostra TL4, para todas as condi¢cbes (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra TL4 Refinamento
NbsAl NbAl FesNbs  Nbss Alss NbO Rw GoF
1000 °C 35,2 43,4 1,45 19,9 - - 6,9 1,4
800 °C 8,0 2,2 0,9 88,6 - - 6,4 1,2
600 °C - - - 82,5 14,7 2,8 9,7 1,3
Moida 80 h - - - 64,2 35,8 - 8,9 1,5

Fonte: Autora.

Tabela 39 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra TL4, para todas as condi¢cdes (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Amostra Parametro de rede (A)
TL4 1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
a=b C a=b C a=b=c a=b=c
NbzAl 5199 5,199 5195 5,195 - -
Nb2Al 9,936 5,164 9,924 5,185 - -
FezNbe 4980 26,509 4,968 27,217 - -

Nbss 3,299 35925 3299 3,299 3,306 3,307
Algs - - - - 4,049 4,049
NbO - - - - 4,214 -

Fonte: Autora.
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A Figura 51 apresenta os DRX da amostra TL5 (17AI3Fe80Nb %at.) apds o processo
de MA e tratamentos térmicos a 600, 800 e 1000 °C por 48 horas. Eram esperadas para esta liga
as fases estaveis Nb2Al, NbAlsz e Nbss.

Encontram-se, na TL5 apenas moida, os picos referentes as fases Alss, representando
15,7 %v., e Nbss com 82,4 %v., em fragdes volumétricas (Tabela 40). N&o é identificado
nenhum pico de Fe-ass, levando a hipotese de sua solubilizagdo no Nbss.

Para o tratamento térmico de 600 °C a amostra TL5 apresentou as fases Nbss com
percentual de 63,9 %v. e Alsscom 34,6 %v. Os valores obtidos de NbO na amostra TL5 apenas
moida e tratada termicamente a temperatura de 600 °C n&o foram expressivos.

Os resultados encontrados em fracdo volumeétrica, para as fases indexadas na amostra
com tratamento térmico de 800 °C, foram significativos para as fases NbAlz e Nbss, sendo estes
24,1 %v. e 68,3 %v. respectivamente (Tabela 40). Mas, o valor encontrado para a fase Nb.All,
foi pequeno, de 1,5%v. em fragdo volumétrica.

Para a amostra tratada termicamente a 1000 °C, as fragdes volumétricas obtidas para as
fases encontradas foram de 49,5 %v. de NbAl, 10,5 %v. de NbAlse 20,8 %v. de Nbss (Tabela
40). Quanto aos valores de parametro de rede obtidos pelo refinamento Rietveld (Tabela 41),
todos estdo semelhantes aos obtidos na literatura (Tabela 35).

Na amostra tratada termicamente a 800 a fase NbsAl apresentou o percentual 3,3 %v. e
paraa TT a 1000 °C o valor encontrado foi de 19,2 %v. (Tabela 40). Essa fase € metaestavel,
devido a regido isotérmica desta composicao no diagrama de fases ternario. Entretanto, é fase
intermetalica de alto grau de dificuldade de formacdo, de grande importancia para aplicacdes
em supercondutores, sendo formada em equilibrio apenas em temperaturas acima de 2000 °C.

Portanto, a homogeneidade foi incompleta, sem alcancar o equilibrio termodindmico ao
comparar as fases obtidas por esse processo com o processo de fusdo. Ademais, possivelmente
0 tempo de TT para a consolidacdo das fases em equilibrio deveria ser maior para que

alcancasse 0 objetivo.
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Figura 53 - Difratograma da amostra TL5 (17AI3Fe80Nb %eat.) apdés MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Tabela 40 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra TL5, para todas as condi¢des (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra TL5 Refinamento
NbsAl Nb2Al NbAIl;  Nbss  Alss NbO Rw GoF
1000 °C 19,2 495 105 20,8 - - 8,9 1,4
800 °C 3,3 1,5 241 68,3 2,8 - 8,9 1,3
600 °C - - - 63,9 34,6 1,5 8,3 1,4
Moida 80 h - - - 82,4 15,7 1,8 9,5 1,3

Fonte: Autora.

Tabela 41 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra TL5, para todas as condi¢des (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Parametro de rede (A)

Amostra 1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
TL5
a=bh C a=b C a=bh=c a=h=c
NbsAl 5200 5200 5193 5193 -
Nb,Al 9948 5168 9924 5170 - ;
NbAl; 3,835 8618 3838 8614 - -
Nbs 3,309 35968 3,298 3,298 3,304 3,307
Algs i ] 4123 4,123 4,053 4,046
NbO ; - - - 4214 4212

Fonte: Autora.
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A Figura 51 apresenta os difratogramas de raios X da amostra TL7 (30Al21Fe49Nb
%at.) apos o processo de MA e tratamentos térmicos a 600, 800 e 1000 °C por 48 horas. Eram
esperadas para esta liga as fases estaveis FesNb, FezNbe e Nb2All.

Sdo observados, na amostra TL7 moida, picos das as fases Alss, representando 56,8%uv.,
e Nbss com 43,2%yv., (Tabela 42). N&o é identificado nenhum pico de Fe-ass, levando a hipétese
de novamente estar solubilizado no Nbss.

Para o tratamento térmico de 600 °C, a amostra TL7 apresentou as fases Nbss com
percentual de 89,9%v. em fragdo volumétrica, Nb2Al com 4,1%v. e Fe2Nb com 5,9%v. (Figura
52 e Tabela 42).

Os resultados encontrados em fracdo volumeétrica, para as fases indexadas na amostra
com tratamento térmico de 800 °C confirmam que néo se atingiu o equilibrio para obtencéo das
fases desejadas, apresentando apenas pequenas fracdes volumétricas das fases esperadas, sendo
9,9%yv. para fase NboAl e 1,0%v. para Fe;Nb as fracOes obtidas pelo refinamento Rietveld.
Concentrou-se um valor expressivo para a fase Nbss de 82,6%v. em fracdo volumétrica e uma
pequena fracdo de NbAlz de 6,9%v. (Tabela 42).

Para a amostra tratada termicamente a 1000 °C, as fracfes volumétricas obtidas para as
fases esperadas foram mais significativas, com 50,6%v. para fase Nb2Al, e 9,0%v. para fase
Fe2Nb, levando ao entendimento de que com maior tempo de TT a esta temperatura, os valores
para as fases esperadas poderiam ser mais satisfatorios.

Encontrou-se para demais fases obtidas, as fracdes de 18,6%v. para NbAls e 21,8%v.
para Nbss. Apenas um pico nado foi identificado para esta amostra, que mostrou ser referente ao
Oxido de Nb, mas o refinamento Rietveld ndo apresentou nenhum resultado ao indexa-la e,
portanto, esta fase foi desconsiderada, restando sem identificagéo.

Salienta-se que as fases referentes de FeoNb e FezNbg apresentam uma pequena entalpia
de formacdo em comparacdo as fases do sistema Nb-Al (assim como ja discutidos nos
resultados do sistema Fe-Nb), o que mostra a tendéncia de inicialmente se formar a fase Nb.All.
Possivelmente, a reacdo fora do equilibrio facilitou a formacéo de fases metaestaveis de NbAl3
e Nbss. Quanto aos valores de parametro de rede obtidos pelo refinamento Rietveld (Tabela 43),

todos estdo semelhantes aos obtidos na literatura (Tabela 35).
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Figura 54 - Difratograma da amostra TL7 (30Al21Fe49Nb %at.) ap6s MA de 80 horas e
Tratamentos Térmicos de 600 °C, 800 °C e 1000 °C
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Tabela 42 - Valores correspondentes a porcentagem de fracdo volumétrica obtida para as fases
encontradas na amostra TL7, para todas as condi¢bes (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Fases Presentes (%) Parametros de

Amostra TL7 Refinamento
NbAIl;  Nb2Al  FezNb Nbss Algs Rw GoF
1000 °C 18,6 50,6 9,0 21,8 - 7,7 1,4
800 °C 7,0 9,9 1,0 82,1 - 6,6 1,2
600 °C - 4,1 6,0 89,9 - 6,2 1,2
Moida 80 h - - - 43,2 56,8 7,6 1,4

Fonte: Autora.

Tabela 43 - Valores correspondentes aos parametros de rede (A) obtidos para as fases
encontradas na amostra TL7, para todas as condi¢cbes (MA por 80 h e TT a 600, 800 e 1000
°C) analisadas por refinamento Rietveld

Parametro de rede (A)
Amostra 1000 °C 800 °C 600 °C MA 80 h
TL7
a=b c a=b c a=b c a=b=c
NbAls3 3,840 8,617 3,841 8,620 - - -
Nb.Al 9,945 5,169 9,910 5,333 10,051 4,793 -
Fe2Nb 4822 7,835 4,649 8,229 4,836 7,875 -
NDss 3,300 3,300 3,299 3,299 3,305 3,305 3,308
Algs - - ! - - 4,046

Fonte: Autora.
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5. CONCLUSOES

Com base nos resultados obtidos e discutidos a partir dos estudos experimentais de
formagcdo de fases de interesse dos sistemas binarios Fe-Nb, Nb-Al e ternario Al-Fe-Nb, obtidos
pela técnica de Mechanical Alloying e tratadas termicamente em temperaturas pouco ou ainda
nédo exploradas (600 °C, 800 °C e 1000 °C) do diagrama de fases, conclui-se que:

" A MA pode ser empregada como um processo alternativo, o qual possibilita a
reducdo do tempo para obtencdo das fases intermetélicas e, consequentemente, reduz o
consumo de energia e de matéria prima.

. Os efeitos de trés diferentes PCAs (metanol, hexano e acido estearico), assim
como uma amostra referéncia (ausente de PCA), foram investigados sistematicamente durante
0 processo de MA, por quatro tempos distintos (20, 40, 60 e 80 horas) para liga de composigédo
L1 (Fe-15Nb %eat.), com o objetivo de se definir os pardmetros mais adequados para 0 processo
e aplica-los nas demais composicdes deste trabalho. Conforme resultados analisados e
discutidos, o PCA metanol e o tempo de 80 horas, foram considerados os parametros mais
eficientes, devido a: (1) melhor distribuicdo granulométrica, pois apresentou maior nimero de
populagdes, (2) menor ocorréncia de soldagem a frio, tal qual menor formacéo de aglomerados
e (3) menor tamanho médio de particulas, com particulas de aproximadamente 19,81+0,21 pm.

. Quanto a contaminacdo, as amostras L1 (Fe-15Nb %at.) e L2 (Fe-40Nb %eat.)
apos tratamento térmico apresentaram picos correspondentes as fases NbO2 e NbC. Estes sdo
resultantes das contaminagdes com 0s meios de moagem e do manuseio dos p6s depois de cada
etapa do processo. Devido a dificuldade de analise da amostra L3 (Fe-75Nb %at.) com TT a
1000 °C, foi necessario realizar uma microanalise por energia dispersiva (EDS) para confirmar
as contaminac0es identificadas pela analise de DRX. Entretanto, mesmo com a comprovacgao
de alguns picos referentes a contaminacao, os picos posicionados em 20 = 53,5°, 63,5° e 86,0°
permaneceram sem identificagéo.

" Quanto a andlise morfoldgica, em geral, as amostras se apresentaram compostas
por particulas angulares, irregulares e floculares, com alguns aglomerados menores agregados
aos maiores. No que se refere a distribuicdo granulométrica, todas as amostras do sistema Fe-
Nb e Nb-Al apresentaram distribui¢des trimodais. Ja nas amostras ternarias, com excecao da
amostra TL7 (30AI21Fe49Nb %at.) que apresentou distribuicdo monomodal, as demais, TL3
(55AI5Fe40Nb %at.), TL4 (15AI15Fe70Nb %at.) e TL5 (17AI3Fe80Nb %at.), evidenciaram
distribuicdo bimodal.
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. Com relagdo as fases encontradas para o sistema Fe-Nb, identificou-se na
amostra L1, apés MA, picos referentes as fases Nbss e Fe-ass com 32,6%v. e 67,4%v.,
respectivamente, e apos TT a fase Laves (Fe2NDb) foi observada, sendo 5,7%v. a 600°C, 10,6%v.
a 800 °C e 9,3%yv. a 1000 °C. Na amostra L2, foi possivel observar na amostra moida picos
referentes as fases Nbss com 33,7%v e Fe-ass. com 66,3%yv.. Também € possivel observar a
formagdo de uma fracdo volumétrica significativa para a fase Fe2Nb de 74, 9%v. na amostra
tratada ha 1000 °C. Esperava-se a presenca da fase |, entretanto a formacdo dos carbetos e
oxidos de Nb, podem ter alterado a composicdo da liga, levando-a para o campo de estabilidade
monofasico de Fe2Nb, ou devido a entalpia de formag&o da fase L ser menor, ap6s a formacéo
de Laves, ela ndo obteve forca motriz o suficiente para se formar. Ja para amostra L3, obteve-
se a formacdo da fase | para as duas condicGes, com valor representativo de 44,5%v. de fracdo
volumétrica para moida. Entretanto, para amostra com TT a 1000 °C néo foi possivel determinar
a fracdo volumétrica das fases.

. Para os resultados observados para o sistema Nb-Al temos, na amostra A1(Nb-
15Al %at.) somente moida e na tratada a 600 °C, picos apenas relativos a fase Nbss apareceram,
0 que indica que houve uma completa solubilizacdo do Al (estrutura CFC) na rede (CCC) de
Nb. Com TT a 1000 °C, obteve-se 10,1%yv. de NbsAl. Esse resultado é relevante, pois é uma
fase intermetalica de alto grau de dificuldade de formacdo, em uma faixa de composicédo
provavelmente alterada devido a perda de Nb para a formacéao dos carbonetos.

. Os resultados de difratometria de raios X para o sistema Al-Fe-Nb evidenciaram:

(1) Para TL3 na condi¢cdo moida, picos referentes as fases Alss, representando 49,3 %v.,
e Nbss com 50,7 %v.. Nenhum pico de Fe-ass foi encontrado, levando a hip6tese dessa fase estar
solubilizada no Nbss. Tal inferéncia se confirma pela amostra tratada termicamente a 600 °C,
gue tem a presenca da fase formada por estes dois elementos, FeoNb com 19,1%v.. Nessa
temperatura, também foram identificadas as fases Nbsscom 59,8% e Alsscom 21,0%. Esse valor
para a Alss indica que parte deste elemento esté solubilizado no Nbss. A amostra TL3 tratada a
800 °C teve sua maior fracdo volumétrica para a fase NbAls, 87,0%v., sendo essa fase a com
maior entalpia de formacéo. Seguindo o diagrama de fases como diretriz, as fases estaveis para
essa composicdo eram: FeaNb, Nb2Al e NbAls. Para as amostras tratadas a 1000 °C foi possivel
identificar 5,2%v. para a fase FeoNb, 20,0%v. para a fase Nb2Al e 74,2%v. para a NbAls,
indicando resultados bem sucedidos, apontando que os fatores cinéticos foram favoraveis com
esta temperatura, tal qual possibilitou o equilibrio termodinamico.

(2) Séo identificados na liga TL4 com MA a 80 horas, os picos das fases Alss,

representando 35,8%v. e Nbss com 64,2%v.. Nao foi identificado nenhum pico de Fe-oss,
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levando a hipotese de estar solubilizado no Nbss. Nas amostras tratadas termicamente a 1000
°C, encontrou-se para das fases esperadas, as fracdes volumétricas de 1,45%v. para Fe7Nbe,
43,4%v. de NbzAl, e 19,9%v. de Nbss. Também foi identificada NbsAl com 35,2%v.
evidenciando, assim como na liga TT a 800° C, ressalta-se que esta fase é de importante
aplicabilidade na area de supercondutividade. Tempos maiores de tratamento térmico seriam
uma possivel solucdo para tentar alcancar a completa homogeneidade.

(3) Encontra-se na TL5 apenas moida os picos referentes as fases Alss, representando
15,7%v., e Nbss com 82,4%yv.. Nao ¢ identificado nenhum pico de Fe-ass, levando a hipdtese de
estar solubilizado no Nbss. Para o TT de 600 °C identificou-se Nbss com 63,9%v. e Alss com
34,6%v. Os resultados encontrados em fracdo volumétrica, para as fases indexadas a amostra
com TT de 800 °C foram significativos para as fases NbAlz e Nbss, sendo estes 24,1%v. e
68,3%v. respectivamente, o valor encontrado para a fase Nb2Al, foi pequeno, de 1,5%v. Com
0 TT de 1000 °C as fragdes volumétricas obtidas para as fases encontradas foram de 49,5 %v.
de Nb2Al, 10,5 %v. de NbAlz e 20,8 %v. de Nbss. Na amostra com TT a 800 °C, a fase NbsAl
apresentou-se 3,3 %v. e paraa TT a 1000 °C 9,2 %v..

(4) Eram esperadas para esta liga as fases estaveis FeaNb, FezNbs e Nb2Al. Parao TT a
600 °C a amostra TL7 apresentou as fases Nbss com percentual de 89,9%v. em fracdo
volumeétrica, Nb2Al com 4,1%v. e FezNb com 5,9%yv. Concentrou-se um valor expressivo para
a fase Nbss de 82,6%v., e para fase NbAls a porcentagem de 6,9 %v. Para a amostra tratada a
1000 °C as fragbes volumétricas obtidas para as fases esperadas foram mais significativas, com
50,6%v. para fase Nb2Al, e 9,0%v. para fase Fe2NDb, levando a hipdtese de que com um maior
tempo de TT a esta temperatura, os valores para as fases esperadas poderiam ser mais préximos
de um sistema em equilibrio. Para as demais fases obtidas, foram encontradas as fraces de
18,6%v. para NbAlz e 21,8%v. para Nbss. Salienta-se que as fases referentes de FeaNb e FezNbe
apresentam uma pequena entalpia de formacdo em comparacdo as fases do sistema Nb-Al
(assim como ja discutidos nos resultados do sistema Fe-Nb), o que revela a tendéncia de
primeiro se formar a fase Nb>Al. Ademais, entende-se que a reacdo fora do equilibrio facilitou
a formacao de fases metaestaveis de NbAlz e Nbss.

Por isso, este trabalho apresenta resultados viaveis para melhor compreensdo da
formacéo de fases de solugéo sdlida e intermetélicas desses sistemas, por uma importante area
de processamento completamente em estado solido, ao qual as restri¢coes de diagramas de fase
nédo controlam a selecéo de fases, mas atuam como diretrizes para compreensao deste processo

que apds tratamento térmico é possivel obter as fases de equilibrio (estaveis).
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5.1 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Tendo em vista os limites estipulados para esta pesquisa, sugere-se a continuidade das

investigacOes acerca das sugestoes:

1) A moagem dos pds em um moinho do tipo Attritor, com o intuito de diminuir o
tempo de processo;

(2) A utilizagdo da prensa isostatica no processo de compactagdo dos pds moidos;

3) Estudos referentes a avaliagdo das propriedades microestruturais e mecanicas
(como resisténcia a oxidacdo) das ligas do sistema Al-Fe-Nb;

4) O desenvolvimento de um estudo de viabilidade econémica.
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