RODOLFO POLITANO

PROPRIEDADES MAGNETICAS E TRANSFORMAGCOES DE FASE
EM LIGAS DO SISTEMA ND-FE-AL

RICAS EM ND

Dissertacio apresentada a Escola
Politécgica da Universidade de
S30 Paulo para obtengéio do

titulo de Mestre em Engenharia.

Area de Concentragio:

Engenharia Metaldrgica.
Orientador:

Frank P. Missell

S3o Paulo
1992



f = o oy

? £1. 74

- UNIVERSIDADE DE SAO PAULO

2

“:  ESCOLA POLITECNICA

EDY

TERMO DE JULGAMENTO
DE
DEFESA DE DISSERTACAO DE MESTRADO

Aos > _gigs do més de setemoro deg 1992 , as 14:00 horas
spapTamence 42 Zagennaria detalurcica 2 zZe Haterlails

Jo Escola Poirtdemca do Universidaode de Sdo Pauvio, présénts ¢ Comissdo Julgadora, infegrade

selos Sephores Professores__orS. Frank Patrick Missell Orientador do candi-

Herril:g Q,Zechenberg e Andre Paulco Tschiptschin (

niciou-se @ Defssa de Dissertacdo de Mestrado do Senhor _ =ng? Metalurgista
RODOLFQ POLITANO

Titulo de Oisserracdo:_"Propriedades Magnéticas e Transformagoes de Fase em

syme do 3istema hd-Fe-Al Ricas em Nd"

{
Conciuide g orguigdo, procedeu-se ao julgomanto na forma regulomentar, fendo @ Comissdo (
Julgadora ofribuido oo condidato as seguintes nolas:
Prof.Or.Frank Patrick Misgsell (15 ) (rove e cinco ),
Prof.Dr.Hercilio R.Rechenversg (4T ) el eGned
orof.Dr.Andre Paule Tschiptschin (%’3-) [ NONE E.C_:NQD)
Para constar, € lavrade o presente lermo, que vai assinode pele Comissdo Julgodg {
rg e pelo Sacretdrio da Serdo de Fds-Groduacdo (
S0 Pauls, 25 e setembro de _1992. (
¢
Presidente ,;/Z"’V\/“é ﬂ W (

O oA

VL L)
Secretdrie _Mara Fatima de Jesus Luz Sanches “Vin g natdlaceted '

Obsarvocdes:

Homologada peia C.P G. em reynido raalireds g Z.& /. /0 /99"3 4

= 420
DEDALUS - Acervo - EPBC

MUATRRRATAIE

31200029228




RODOLFO POLITANO

PROPRIEDADES MAGNETICAS E TRANSFORMAGOES DE FASE
EM LIGAS DO SISTEMA ND-FE-AL

RICAS EM ND

Dissertagio apresentada a Escola
Politécnica da Universidade de
Sdo Paulo para obtengio do

titulo de Mestre em Engenharia.

Area de Concentragio:

Engenharia Metalurgica.
Orientador:

Frank P. Missell

Sdo Paulo

1992



o d

FSCOLA POLITECNICA DA UNIVERSIDADE DE SX0 PAULO

Servico de Bibliotecas

~

FOLHA GUIA PARA ELABORACAO DE RESUMO

Fodol (o
piliine o Hioduoko oty di Jao ovn Lifa ..

4

raog

COLTTAND

AUTOR:

?MM da des

TITULO:

ol | Olw [ AT IJH OIS ¥ Jd v I vopha [ o W SS] o] @
ol WA HWa| =] W - T[] o[ X [a][d IPO I 3 [ o S 1y
ol |G [=QO] [X[w[=a] [VOL [o J-HuHd {0 ol o= = W
~ HwLICIS] [ala] oI [l Tdas[dolglolsldAe] =

ol v [Aulu s [ T I Tou[ ol [F [Hadn<= [ 2o o
wn|| O e IE K Of yl v Ol ol d |a 4 - TLE R EE
| A o = SCGETPEUED- W N INEEERR <t
o | [ w Sle] S« 2 ClAs [ JoadA < B2l [ 3 [ e
a9 ool A2 w o [B= A S ERENENE <

| [ Q[ O& | Ha|dw[He [A AN I 2 & A w o HolH bYA=
S I EENRNN R EEENENEEE R EREREEEE
ol O] [X AP H WO HH| W O o ¢t [Ho
ol [ WA s [ HE e ga - J dalw |alslt
~] |0 < Ol <l wi| & »| O & W 2l Wl Dl 2 do &l O »l &l O &2
o = Wl ¢y L= W & o A Wi wl plol W =W Pt ™
wl [V W O Al Y [l u- W 9 (S O/ d 129 [2
| [ O & O HolAw s gy o HA S < ) &l | L

el A= < | X Ol A [l vy al | W O ol b Ol H D s d =
I WO HFHo| AL W] [ W S A A ORI o
~ WV o FQ SIS ol JQal g H O ol <[ < A o L]
ool (ol a < > 2 v [0 O T2 = H vl v &
ol lwalHRQI AN O ¥ da d n[dd & H O 1 Wi W O of -
w HlR |l Jdal A g A4S A HIIHIES {22
~lltld] JolA2< &UGNOM.LQESQEMQMGOPGNDHE
wll g2l a2 (&I Q RN E N EEREREN
| [ B Wl o=l = H A< OOl OS] T A ol H =& wl w
< duwswalagEa Sl [o [ A AT sl o o [«
MiIiEEFRERNNNERE P EREERR ol od|=[d DO T
o P ) YO Q Ol Huwl A HAW [H I ald =l o » Ol J R
A gdaAHoprd AN ool o [H oI Jo[a g 1o <
—ll2A2dd [H [WH.TA32Z [A | [dWalJdH (AU ANTO
o W W ] wy ) = d Hw <t Ol &| w ~ M A Wl »#| | H
ellwodqagu <o SOl O E 6 9 10l |V g2 w H N H
~| (e & Hi blal2 o[H =221 ZlelNvoldal ] J-EWD W
ol |l orwl 2 E[H] s uia W Jw g v [ 2 o [a oS o
HE AXMHL of L[S AO O a] W N2 4 = NHENEEEER
<[ JdA A F NEdEE H Jd< [l I o gun|e[FasE [V [«
o (O <] (A A A RE| 21|~ Ol |+ ORI (o [TFE AL I
o R EENREENERER . E,QTEEI = ol & H [dE]lO
E dal [2@ AT [JdA [da~Td o A olEE Tl oA H el H D
ST il R Il Tl el B i =1 B e i e B N T R - R N I M e M N T R T D S




RESUMO

A compreenc¢do dos efeitos provocados pela adigdo de Al
na fase metaestavel Al do sistema Nd-Fe estad vinculada

com o entendimento dos mecanismos de coercividade dos
{m&s Nd-Fe-B. Para isso foram estudadas ligas ternarias
Nd-Fe-Al ricas em Nd de composigBes: Nd-{20-x)7%Fe-x7Al
com x =1, 2, 3, 4, 5, 7 e 10%at. Nas amostras brutas de
fusfio foi encontrada uma fase metaestdvel cuja Tc

diminuiv conf orme o aumento do. teor de Al: de 245°C
(x = o) até 160 C (para x = 10}. O Hc destas amostras

diminuiu de 5 kOe para 3.2 kOe (na mesma f aixa de
composicBes). A microestrutura eutética destas ligas
sofreu um engrossamento das lamelas conforme o aumento
do teor de Al. Apés o tratamento térmico a 600°C por 2
horas, amostras com X variando de 1 a 4 %Al ainda
apresentaram uma fase ferromagnética cuja Tc €

ligeiramente maior que a da amosira bruta de fusdo. A
microestrutura sofreu uma mudanga  importante,
apresentando esta fase f erromagnética nio mais na forma
de eutético fibroso mas na de agulhas. Para 10 = x = 3,
as amostras tratadas termicamente n&o apresentaram
nenhuma fase ferromagnética.

Para poder identificar estas fases presentes nestas
amostras foram estudadas as fases p, ferromagnética e a
fase &, paramagnética a temperatura ambiente. As
amostras correspondentes destas fases foram
caracterizadas magnéticamente, por metalografia,
espectroscopia M&ssbauer e por difracdo de Rajos-X. Os
resultados obtidos permitiram identificar a fase
ferromagnética presente nas amostras Nd-(20-x)Fe-xAl (x
= 4) tratadas térmicamente como sendo a fase W. A fase
ferromagnética metaestivel encontrada nas amosiras
brutas de fusio também correspondem a estrutura
cristalina de p. Identificou-se a fase Al como tendo a

mesma estrutura de .

Estudou-se a cinética de transformagio da fase
ferromagnética metaestével (All, encontrada nas amostras

brutas de fusdo (com x =5 7 e 10}, em fase(s)
paramagnética(s). Para isso foi determinada a fragdo
remanescente para tratamentos térmicos em temperaturas
entre 400 C € 600 C em 15min de tratamento e para tempos
de O a 2h em uma temperatura de 450°C. Foram
determinados os expoentes da equagdio de Johnson e Mehl
para estas curvas.



ABSTRACT

An understanding of the effect of Al addition on the
metastable A1 phase of the binary Nd-Fe system is

related to a comprehension of coercivity mechanisms in
Nd-Fe-B magnets. For this reason, Nd-rich ternary
Nd-Fe-Al alloys were studied : Nd-(20-x)Fe-xAl with x =
1, 2, 3, 4, 5, 7, and 10at% In the as-cast samples a
metastable phase was encountered whose Tc diminished as

the Al content increased: from 245°C (x = 0) to 160°C
(for x = 10). H_ for these samples decreased from 5 kOe

to 3.2 kOe over the same composition range. The eutectic
microstructure of the alloys coarsened as the Al content
increased. After annealing at 600°C for 2 hours, samples
with x varying from 1 to 4at% Al still presented a
ferromagnetic phase whose Tc is slightly higher than

that of the as-cast samples. The microstructure
underwent an important change with the ferromagnetic
phase appearing in the form of needles instead of the
fibrous eutectic. For 5-10 at% Al, the annealed samples
did not present a ferromagnetic phase.

To identify the phases present in these materials, the
ferromagnetic g and paramagnetic 8 phases were studied.
Samples corresponding to these phases were studied by
magnetic measurements, metallography, Méssbauer
spectroscopy and x-ray diffraction. The resuits obtained
led to the identification of the phase present in
annealed samples with X = 4 as the u phase. The
ferromagnetic metastable phase [Al) in as-cast samples

also presents the structure of p. For x = 5, the
annealed samples contain the & phase.

The kinetics were studied for the transformation of the
metastable A1 phase, present in as-cast samples {(with x

= 5, 7, and 10), into the paramagnetic & phase. The
fraction of the remaining Al phase was determined after

annealing at temperatures between 400°C and 600°C for 15
min and at 450°C for times between O and 2 h. The
exponents of the Johnson and Mehl equation were
determined for these curves.
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Representagdo esquematica de diversos imds de diferentes
matérias-primas.

Anilise do mercado de im&s permanentes (1991) em termos dos
valores globais.

Aplicacdes automotivas envolvendo imas-permanentes. De Croat e
Herbst apud Livingston [39].

Microestrutura ideal para um imd Nd-Fe-B. [50]

a) Mudanca da magnetizagio de uma fase ferromagnética na
regido intergranular, sob um campo aplicade H; b) nucleagio de
um dominio na mesma diregdo de H no gréo de ¢; ¢} propagagéo
deste dominio ao longo do grdo; d) passagem da inversdoc de
magnetizagdo entre dois gréos de ¢ em contato.

Fluxograma esguematico do método de f abricagdo de

iméds sinterizados Nd-Fe-B.

Esquema dos varios tipos de prensagem: a) prensagem
isostatica; b)prensagem uniaxial paralela a orientagfio dos
grios e c) prensagem perpendicular a orientagéo.

Efeito da variagio da temperatura de sinterizagdo de um pb
Nd15Fev7B3 na densidade D, coercividade JHC, remanéncia Br e
produto energético (BH]max {46].

Efeito do tratamento térmico na coercividade.

Diagrama de fases do sistema Nd-Fe segundo Landgraf et al.

[36].

Medidas termomagnéticas de Imés sinterizados {curva superior),
sinterizados e tratados térmicamente (curva inferior), feitas
perpendicularmente a diregdo da orientagio de facil

magnetizacdo (c). Campo aplicado de 100 Oe [42].



Figura

Figura

Figura

Figura

Figura

Figura

Figura
Figura

Figura

Figura
Figura

Figura

Figura

Figura

Figura

Figura

12:

13:

14:

15:

16:

17:

18:

19:

iv

T em fungio da %Al (x) de monocristais Nd_(Fe Al ) B
c 2 1-x x 14

segundo Hirosawa et al. [28].

T e HA em funglo da ZAl (x) para ligas Ndm(Femo-xAlx)vsBa
segundo Handstein et al.  [25].

Definigio do angulo de molhabilidade, 6. [32]

Corte temperatura-concentra¢io no sistema Fe-Nd-Al em 10% at
de Al [19]

Corte temperatura-concentragio no sistema Fe-Nd-Al ao

longo de 5% at de Al.[20]

Medida termomagnética feita em um im& Nd-Fe-B-Al, contendo em
massa aproximadamente 3% de Al, feita perpendicularmente 2a
diregBo de facil magnetizagfio. A curva superior corresponde ao
imd apenas sinterizado. A curva inferior corresponde ao ima
tratado térmicamente [42].

Esquema do forno & arco fabricado no IFUSP [56].

Esquema do magnetdmetro de amostra vibrante [56].

20:a) curva ¢ x H (histerese); b) curva ¢ x T e
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c) curva 8c/8TxT.
Exemplo de um uma curva AT x T obtida pelo DTA [S1].

Exemplo de difratograma.

23: Esquema do arranjo experimental para a obtengdo do espectro

24:

M&gsbauer [18].

Parametros Mossbauer e seus respectivos efeitos [18].

25: Exemplo de um espectro Mbssbauer, pertencente & amostra

Nd-20%at.Fe bruta de fusdo {acima) e a mesma amostra recosida

a 600 C por 2 horas.

26: Difratograma da amostra Nd-58%at.Fe-57at.Al tratada a 600C

27:

por 20 dias ~ fase u. Radiagao CuKa.

Difratograma da amostra Nd-47.5%at.Fe-20%at.Al tratada a 850C

por 30 dias - fase §. Radiagdo CuKa.
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29: ¢ x H da amostra & apés a subtra¢io da pequena contribuigéio
ferromagnética relativa & fase p.

30: a) Curva experimental M vs. H para 60 K. b) Curva Hsr xT
para a amostra da fase 8.

31: Espectro Mdssbauer da amostra relativa a fase pu.

32: a) Espectro Mossbauer para a amostra & a 295 K e b) a 77 K.

33: Micrografia da amostra p, com um aumento de 1000x e sem
ataque.

34: Micrografia da amostra relativa & fase &, aumento de 1000x e
sem ataque.

35: Tc em funcdo da concentragido de Al

36: Hc em fungio da concentracéc de Al

37: Analise térmica diferencial de amostras
Nd~(20-%)%at.Fe-x%at.Al com x =1, 2 e 5.

38: Espectro Mossbauer da amostra Nd-187%at.Fe-57at.Al bruta de
fusfio, a temperatura ambiente,

40: Amostra Nd-197at.Fe-17at.Al bruta de fusfo. 1000x, sem
ataque.

41: Amostra Nd-16%at.Fe-4%at.Al bruta de fusdo. 1000x%, sem
ataque.

42: Amostra Nd-15%at.Fe-5%at.Al bruta de fusfo. 1000x, sem
ataque.

43: Amostra Nd-13%at.Fe-7%at.Al bruta de fusdo. 1000x, sem
ataque.

44: Amostra Nd-107at.Fe-10%at.Al bruta de fusio. 1000x, sem
ataque.

45: Tc em funcdo da concentracgio de Al para as amostras tratadas

o

termicamente a 600 C por 2 horas.
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Espectro Mi&ssbauer, a temperatura ambiente, da amostra
Nd-18%at.Fe-2%at.Al tratada termicamente a 600°C por 2h.
Espectro Mossbauer para a amostra Nd-15%at.Fe-5%at.Al tratada
termicamente a 600°C por 2h, obtido a temperatura ambiente.
Amostra Nd-18%at.Fe-27at.Al tratada termicamente a 600°C por
2 horas. 1000x, sem ataque.

Micrografia da amostra Nd-13%at.Fe-7%at.Al tratada a 600°C
a) por 15min. e b) por 2h . 1000x sem atague.

Micrografia da amostra Nd-13%at.Fe-7%at.Al tratada a 450°C

por 2h. 1000x sem ataque.

: ¢ X, H para uma amostra Nd-157at.Fe-5%at.Al tratada a 450C

por 30 min.

Efeito da temperatura de tratamento na fraciio remanescente
de A1 para as composi¢cdes Nd-(20-x)%at.Fe-x%at.Al, x = 5, 7 e 10.
Fracdo remanescente de Al em funcio do tempo de tratamento a
450C para a composicio Nd-15%atFe-5%st.Al com o ajuste da
equacdo de Johnson e Mehl.

Fracdo remanescente de A1 em funcdo do tempo de tratamento
a 450C para a composicio Nd-13%atFe-7%atAl com o ajuste da
equagdo de Johnson e Mehl.

Fragéo remanescente de Al em fungdo do tempo de tratamento a
450°C para a composigdo Nd-107at.Fe-107at.Al com o ajuste da
equagdo de Johnson e Mehl.

Efeito do tempo de tratamentc a 450°C no comportamento
magnético das amostras tratadas (¢ x H) de composigio
Microestrutura da amostra Nd-15%at.Fe-57at.Al tratada
termicamente a 450°C por 90min.

Amostra de composigio Nd-13%at.Fe-7%at.Al tratada a 450 C por

90min. 1000x sem ataque.
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[371.
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1. Introduc8o:

1.1 Histérico [6]

O desenvolvimento de imds permanentes se deu no comego deste século. No
principio, a capacidade destes materiais era relativamente baixa, sendo que,
para a maioria das aplicagbes tecnoldgicas, era ainda utilizado o eletro-imaé.
Porém, a medida que a qualidade desses materiais foi sendo aperfeigoada, a
substituicio dos eletro-imds tornou-se geral para a maioria das aplicagfes.
Atualmente, © uso de [mis permanentes é tdo difundido que tornaram-se
pré-requisito indispensavel para a tecnclogia moderna.

A figura 1 serve para ilustrar a evolugdo desde a virada do século. Ela
mostra através de varios tipos de imis representados por nimeros, o quanto de
volume destes seria necessario para a obtengdc do mesmo total de energia
magnética. Além disso, as dreas das secgdes transversais (@) sd@o menores
conforme se aumenta o valor da inducio magnética (B) uma vez que o fluxo
magnético (B &) é o mesmo para todos. Finalmente, os diferentes comprimentos L
dos imés correspondem & capacidade de produzir a mesma forga magnetomecanica.

O primeiro im# apresentado na figura 1 (n2l) representa um ima de ago ao
carbono desenvolvide no fim do século passado. Por volta de 1900 um leve
aumento das propriedades se deu através do uso de ago ao tungsténio como
matéria-prima inicial. Como pode ser observado na figura 1, uma sensivel
evolugio ocorreu com o aparecimento do ago Honda (n2 3} no qual
aproximadamente 35% do Fe no ago Fe-W-C fora substituido por Co. Pelo elevado
preco do Co comparado ao do Fe, a aplicacdo tecnolégica deste imad procedeu-se
de maneira relativamente lenta. Por este motivo pode-se dizer que a introdugéo
do aco MK (n? 4) por Mishima (uma liga composta de Fe, Ni, Co e Al) foi

significativa uma vez que seu preco era trés vezes menor que o do ago Honda,



além de possuir um desempenho muitec maior (veja a figura 1). Este bom
desempenho do aco MK pode ser entendido por mecanismos de endurecimento por
precipitagéo. O aumenfo nas propriedades magneticamente "duras" do material
sdo devidas principalmente a ocorréncia de uma microestrutura que pode ser
obtida apds um tratamento térmico especifico., De fato o ago MK pode ser
considerado o precursor da liga Ticonal II desenveolvida em 1936 e mostrada
como n? 5 na figura 1. Apds uma série de experiéncias variando-se a composigéo
desta liga, juntamente com diferentes tratamentos térmicos, chegou-se ao
material denominado Ticonal G {(n® 6). A microestrutura deste material
juntamente com o Ticonal II é anisotrdpica, e uma das fases de fabricagéo
tipica € a de tratamentos térmicos na presenga de um campo magnético.

Apds dez anos (em 1949) juntamente com este tipo de tratamento térmico
efetuou-se um novo processo para a solidificacgo da liga Ticonal gerando
lingotes com gréos orientados. Este tipo de material é referido como Ticonal
GG (n® 7 na fig. 1) e finalmente Ticonal XX ( n® 8 ) em 1956.

Avangos posteriores no desenvolvimento de imfs permanentes ocorreram apods
a constatagdo de que era necessaria a obtengSc de altos valores na anisotropia
magnética do material para atingir-se um maior campo coercivo. Nas ligas do
tipo Alnico, a anisotropia magnética é obtida através do formato tipico dos
precipitados presentes em sua microestrutura (anisotropia de formal.
Anisotropias magnéticas muito maiores podem sem obtidas quando o material
possui uma estrutura cristalina fortemente anisotrépica ( das simetrias
hexagonais e tetragonais}). De fato, em 1936 foi determinado que a fase
tetragonal CoPt exibia um campo coercivo elevado devidc 4 presenga de uma alta
anisotropia magnetocristalina. Porém o prego destas ligas inibiram qualquer
tentativa de aplicagdc comercial. Ferroxdure (ou Ferrite) é outro material gue
possui esta caracteristica. E um 6éxido de férmula geral M(Fezos)s’ onde M
representa um ( ou mais ) metais bivalentes: Ba,Sr e Pb. Apesar do campo

coercive deste material ser alto, sua remanéncia € relativamente baixa. Este



tipo de material ¢ largamente utilizado devido ao seu baixo custo e alta
resisténeia elétrica, portanto podendo ser utilizado em dispositivos de alta
freqiiéncia.

A mais de duas décadas que os compostos hexagonais RCo5 (R = terra-rara)
foram descritos como tendo propriedades magnéticas promissoras para a sua
utilizagédo como ima. Inicialmente pensava-se que a anisotropia
magnetocristalina extremamente grande devia-se & sub-rede de cobalto.
Tentativas em preparar imis permanentes com um campo coercive considerdvel e
altos produtos energéticos foram concentradas em compostos onde o componente R
era nao-magnético, como o YCos. Foi entendido mais tarde que uma consideravel
vantagem poderia ser derivada da anisotropia da sub-rede de R pelo uso de
terras-raras como o samario. O aperfeigoamento considerdvel no desempenho do
imd permanente pelo uso de SmCo5 como matéria prima é mostrado na figura 1,
onde SmCo5 é representado pelo n® 9,

Em trabalhos posteriores esperava-se gque melhores resultados fossem
obtides utilizando-se de uma composi¢Zo mais rica em cobalto: a fase TRZCOI .

7

Os valores de (BH) e M verificados para imis Sm2Co17 sdo superiores aos
max T

&
obtidos para as ligas 1:5 [35]. Entretanto a anisotropia de rede nestes
compostos é uniaxial apenas para o Sm.

Das terras-raras, o samario ¢ o que possui uma das menores ocorréncias
nos respectivos minérios. Isto acarreta o encarecimento desse material. Por
outro lado, a maior ocorréncia de minérios para a obtenciio do cobalto metdlico
localiza-se na Africa. A década de 70 foi marcada por turbuléncias politicas
nesse ceontinente o que levou a um aumento drastico no preco do cobalto no
mercado mundial [39]. O aumento do custo de produgSio dos iméds SmCo5 levou os
pesquisadores a buscarem composigBes que substitu{ssem o Co por Fe e, se
possivel, o Sm por uma terra-rara mais abundante.

Finalmente, Sagawa et al. [46], chegaram em composigBes que resultaram na

fase RzFeMB. As propriedades desses materiais superavam as obtidas pelas



ligas 1:5 , diminuindo o custo do material e a darea necessaria, em termos do

corte transversal, sendo representados na figura 1 pelo n2 12.

Figura 1: Representacio esquemdtica de diversos imés de diferentes
matérias-primas. O maximo produto energético (BH)max aumenta de
maneira abrupta da esquerda para a direita. A variagdo
correspondente de B e H ¢é refletida na variagio nas &reas
das segBes transversais{ ¢) e na variagdo dos comprimentos L

dos imds, respectivamente.[6]

1.2.Aplicagdes:

O mercado global dos im#s permanentes esta dividido, em termos de valor
associado, conforme a figura 2. Pode ser constatade que a maior fatia pertence
aos ferrites. Isto se deve ao seu custo reduzido que ainda o torna uma opgdo
interessante para algumas aplicagdes. Porém uma parte significativa do mercado
ja é ocupada pelo Nd-Fe-B, seguido pelas ligas Terra-Rara-Cobalto, AlNiCo e

outros.



Simered/Hot Formed NdFeB
- $281 million

Bonded NdFeB - $79 million
Sintered RECo - $211
million

Zd Bonded RECo - $20 million
Sintered Ferrite - $835
million

Bonded Ferrite - $405
million

AINiCo - $191 million

Other - $48 million

Global Total =
$2,070 million

2.32%
9.23% 13.57%

A 3.82%

y.

19.57% 10.19%

0.97%

B O O@&

40.34%

A

Figura 2: Andlise do mercado de imés permanentes (1991) em termos

dos valores globaisl.

Igualmente ilustrativa ¢é a andlise das areas nas quais os 1m8s
permanentes sdc aplicados. Estas &reas especificas estdo listadas na tabela 1.
A principal utilizagio de imds permanentes se dd em motores ¢ geradores. Isto
abrange tanto as aplicagSes domésticas quanto industriais, Exemplos de
geradores produzidos em larga escala séo os dinamos utilizados em bicicletas e
alternadores, e os varios tipos de motores, desde os motores miniaturizados de
poténcia muito baixa ( alguns uW ) que sdo usados em relégios de pulso, até os
motores de alta poténcia ( > 100kW ) utilizados na inddstria. Uma proporgéo
substancial de im#s permanentes ¢ utilizada pela crescente inddstria de
informatica e telecomunicdes, e o restante das aplicagbes divide-se igualmente
entre os dispositivos aclsticos e os magnetomecanicos. Outras aplicagdes séo

descritas na tabela 1.

1Fonte: Gorham Advanced Materials Institute, maio 1991
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Motores e Telecomunicagdes, Dispositivos | Dispositivos
Geradores Informatica, aclisticos Magnetomecéanicos
Dispositivos de
controle e medidas
motores de interruptores; autofalantes;| suportes
crch;
motores de sensores; fones-de- engates
arranque; ouvido;
tubos de guia-de- mancais
motores de onda ; microfones;

separadores

magnéticos.

Tabela 1 : Principais Campos de Aplica¢des para im&s permanentes.

Uma outra maneira de se visualizar a utilizagio de im&s-permanentes & ©
nimero de itens que um automével totalmente equipado possui destes materiais:

aproximadamente trinta (figura 3).
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Figura 3: Aplicacbes automotivas envolvendo imas-permanentes. De Croat e

Herbst apud Livingston [39].

1.3. A TESE NESTE CONTEXTO:

Em 1984 iniciou-se no IFUSP o estudo de ligas e imds Nd-Fe-B produzidos
por resfriamento rdpido. A partir de 1985, o grupo de Materiais Magnéticos do
IFUSP, em cooperagio com o IPT, iniciou o desenvolvimento do processo de
fabricagdic por metalurgia do pé. Estudos de coercividade e das propriedades
intrinsecas dessas ligas também foram realizados no IFUSP.

Durante mais de um ano, a partir de 1988, o grupo teve como pesquisador
visitante o Dr. Gerhard Schneider, proveniente do Max-Planck-Institut fiir

Metaliforschung em Stuttgart, Alemanha. Com o Dr. Schneider, o grupo iniciou



pesquisas sobre as fases intergranulares dos imas Nd-Fe-B. Este

estudo consistiv em analisar ligas dos sistemas Nd-Fe e Nd-Fe-B que
permitissem a compreensio das fases existentes na regifo intergranular, e o
papel das mesmas nos mecanismos de coercividade dos [més.

Como resultado deste estudo, o grupo identificou a existéncia de uma fase
metaestavel A1 ferromagnética, tanto nas ligas binarias como nas ternéarias
ricas em Nd, sendo estudado o seu efeito na coercividade dos imis. Também foi
identificada uma nova fase estavel no binario, NdsFe”, o que possibilitou a
alteragfo do respectivo diagrama de fases.

Depois que se dominou a técnica de fabricagio dos {m#s baseados no
sistema Nd-Fe-B, iniciaram-se estudos para a otimizagio de suas propriedades.
Uma das maneiras para tanto foi a de adicionar elementos de liga que
alterassem tanto a microestrutura do im& e/ou a estrutura da fase NszeMB.

O estudo da adigdo do aluminio teve como origem o fato de que o mesmo é
um contaminante. A sua origem pode ser tanto da matéria prima (terra-rara)
como do cadinho de alumina no qual a liga é fundida. Neste caso o liquido
ataca as paredes do mesmo, reduzindo a alumina e trazendo Al para o liquido. A
consequéncia para o iméd € um aumente substancial do seu Hc, conforme serd
discutido adiante. Este resultado levou varios autores a estudarem mais
detalhadamente esta adigfio. Entretanto existia uma lacuna na literatura em
relagio as fases presentes na microestrutura destes imas, assim como suas
respectivas transformagdes apés os tratamentos normalmente efetuados.

O objetivo deste trabalho ¢é de preencher, em parte, esta lacuna,
caracterizando as fases que surgiram gracas & adigdio de Al aos imds Nd-Fe-B.
Para tanto utilizou-se da técnica empregada para o estudo das fases
intergranulares: o de estudar o sistema Nd-Fe, porém agora adicionando-se Al
ao mesmo. A importdncia desta caracterizagio estd na compreensdio das
alteragdes nas propriedades dos imis devido a esta adicdo, além de fornecer

parametros ao processo de fabricag8o dos mesmos. Porém, o aspecto mais central



deste trabalho serad o de estudar detalhadamente a regifo rica em Nd no sistema
Nd-Fe-Al

Para isso, serdo feitas analises microestruturais, estruturais e
magnéticas. A partir destas andlises serfo determinadas as correlagbes entre
microestrutura e propriedades magnéticas, sendo também determinadas as

cinéticas de transformagio das fases que alteram estas propriedades.
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2. Revisdo Bibliogrifica:

2.1. Propriedades Magnéticas Necessdrias:

As propriedades requeridas para um im3 permanente sdo: i) que mantenha
uma magnetizacio espontdnea, criada por um campo externg_) aplicado, na
temperatura ambiente e acima desta e ii) quando for aplicado um campo em
sentido oposto & sua magnetizagdo, este material resista & desmagnetizacdo até
valores significativos desse campo. Estas propriedades extrinsecas sfo dadas,
respectivamente, pela remanéncia Br(=p0Mr) e pelo campo coercivo Hc. este
dltimo correspondendo ao valor do campo no qual a magnetizago atinge o valor
nule. Uma outra medida seria a do produto energético maximo (BH)max que
implicitamente esta relacionada com as propriedades acima e gue fornece, além
disso, um parametro de projeto no qual o im& sera utilizadoe. E importante
salientar que o fator determinante destas propriedades é a microestrutura do
ima.

As propriedades intrinsecas sfo aquelas que dependem da estrutura
cristalina e da composiciio quimica. Estic nelas incluidas a temperatura de
Curie Tc, a magnetizacio de saturagio MS e ¢ campo de anisotropia HA. A
maximizacio desses valores s8o igualmente importantes uma vez que, por
exemplo, a Tc deva ser suficiente para que, sob a temperatura de operagdoc do
dispositivo no gqual o (mi serd empregado, o mesmo mantenha as suas

propriedades [16].

No casc dos imis Nd-Fe-B, as propriedades intrisecas da fase NszemB (¢)

T=2310C
[+
HA= 73 kOe (temperatura ambiente)

M=161T
5



1

2.1.1:Mecanismos de Coercividade:

A coercividade é uma propriedade extrinseca que depende diretamente da
microestrutura. Entender o mecanismo pelo qual esta afeta o Hc é importante
uma vez que indicard quais as variaveis microestruturais que deverdo ser
controladas.

A coercividade é responsavel em manter a magnetizagéo de saturacdo em um
campo nulo e em resistir ao efeito desmagnetizante de um campo externo. Em um
material altamente anisotrépico, a inversdo da magnetizagio  devera,
teoricamente, ocorrer através da rotagdo coerente da magnetizagio. Neste caso
Hc seria igual ao campo de anisotropia HA, de acordo com a teoria de Stoner e
Wohlfarth [55].

O que se observa na realidade sdo valores de Hc bem menores que HA.
Outros fatores influem na coercividade e na inversfo da magnetizagdo nos imas
terra-rara - metal de transicdio: nucleacfo de dominios com magnetizagido
invertida e migracfo das paredes de dominios. O resultado disso € que Hc<< HA.
Esta reducgdo do Hc deve-se principalmente a importante inf luéncia de defeitos
microestruturais. Na fabricag8o de i{m#s permanentes, portanto, o controle
sobre a microestrutura ¢é essencial para reprimir a drédstica redugéo da
coercividade que os defeitos e inomogeneidades acarretam.

No caso de imas Nd-Fe-B, o principal mecanismo é o da nucleagao de
dominios com magnetizagdo invertida [16]. O fendmeno da nucleagio da-se pela
formagio sob um campo inverso Hn de um pequeno dominio cuja magnetizagdo €
oposta & saturagdo. Uma vez o nicleo formado, este propaga-se imediatamente
através de todo o volume a sua disposigdo, resultando em uma magnetizagdo
totalmente invertida, se nada restringir o movimento das paredes de dominio.
Este é o caso de um material homogéneo onde a energia da parede de dominio é
independente da posigdo e onde, portanto, Hc= Hn. Em um material cristalino,

os defeitos levam a wum valor de Hn muito pequeno. Experimentalmente,
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entretanto, Hn ¢ funcdo do volume (v) de tal modo que, diminuindo-se v este
valor pode atingir 0.1 HA. Esta é uma propriedade muito importante e permite a
preparagdo de {mis com altas coercividades. Em um material policristalino
normal, entretanto, o nimero de defeitos é significativo.

A microestrutura que minimiza estes efeitos & aquela onde: i) o tamanho
de grio é o menor possivel; 2) este gréo possui a menor densidade de defeitos
possivel, principalmente em sua superficie; 3) os grdos estdo isolados
magneticamente uns dos outros por uma fase nao ferromagnética e 4) os gréos
encontram-se orientados entre si. [50]

A inversdo da magnetizacio ocorrerd em cada grido de maneira independente,
através da nucleacdio em defeitos na superficie do grdo, e nfo afetara seus
vizinhos, que poderfo ter valores de ]-In tanto maiores como menores. Para os
{mas Nd-Fe-B, a situaciio ideal estd esquematizada na figura 4. Nela podemos

observar os grios da fase magnética principal ¢ isoclados por um filme rico em

=io
in

Figura 4: Microestrutura ideal para um Imé& Nd-Fe-B. [50]

Nd.
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Entretanto, esta microestrutura dificilmente é a encontrada entre os
im3s. Na regido intergranular, a existéncia de outras fases ferromagnéticas
com I-Ic inferior ao da fase ¢ e em contato com a mesma, possibilitam a
nucleacio de dominios com magnetizag8o inversa. Isto levara a uma inversdo de
magnetizagdo em campos magnéticos mais baixos. O processo, quando é aplicado
um campo em sentido contrario ao da magnetizagéo, oé:orre da seguinte maneira:

A fase ferromagnética presente na regifo intergranular, em contato com o
grio de ¢, inverte sua magnetizacio facilmente, uma vez que possui um Hc menor
que o de ¢ (figura 5a). Como esta fase esta em contato com ¢, por interacdo de
troca, nucleard no grio um dominio com a mesma orientagdo do campo aplicado
(figura 5b). As paredes deste dominio movimentar-se-8o até que preencham todo
o griao de ¢ (figura 5c).

O contato entre os grio de ¢ poderia promover um efeito similar. Supde-se
que um grio tenha sua magnetizag8o invertida antes que a de um gr&o vizinho.
Caso estes estejam em contato, a interagdo de troca na regido de contato fara
com que ocorra a nucleagio de um dominio nesse local no grao que ainda néo
teve sua magnetizagdo alterada (figura 5d). Com isto a mudanga na magnetizagdo
sera mais facil do que na situagdio em que os gréos estfo desconectados.

O resultadc destes processos é de que Hcldeal > Hcreal. Isto porque a
rotacio coerente da magnetizacio em l-lC foi suplantada por mecanismos onde
defeitos favorecem a nucleacio e o crescimento de dominios de magnetizagao
invertida. Este mecanismo requer um campo magnético menor para a inversao da
magnetizagio. Portanto o valor de Hc sera menor do que na microestrutura
ideal.

Portanto o controle da microestrutura promovera o aumento da coercividade
no imi. Um exemplo disto estd na escolha da composigdo. No imd@ Nd-Fe-B a
composigio utilizada n3o € a estequiométrica da fase ¢ por esse motivo. E
acrescentadc Nd, além da composigio estequiométrica de ¢, no imd

(15%at.Nd-77%at.Fe-8%at.B) para se evitar a formacdo de Fe-«, além de aumentar
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a quantidade de fase rica em Nd.

E’T 4

Figura 5: a) Mudanga da magnetizagio de uma fase ferromagnética na
regido intergranular, sob um campo aplicado H; b) nucleagdo de
um dominic na mesma direciio de H no grdo de ¢; c) propagagdo
deste dominio ao longo do grédo; d) passagem da invers8o de

magnetizacio entre dois gréos de ¢ em contato.

A importéncia da regifio intergranular nestes mecanismos ¢é clara. Assim, o
entendimento das fases existentes na mesma levarda a um controle cada vez mais

fundamentado sobre o H, tanto no que diz respeito a alteragdes na composi¢do
c

do fm# por elementos adicionais, como nos tratamentos térmicos efetuados em

sua fabricagio.
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2 2 Método de Fabricacfio para os Imds Nd-Fe-B:

O método largamente utilizado para a fabricagio de imis Nd-Fe-B € a
Metalurgia do Pé. O fluxograma do processo de fabricagdo esta esquematizado na

figura 6:

Produgdo da Liga

Moagem

Orientacdo e Compactagdo do Pb

Sinterizacgéo

Tratamento Térmico a 600 C

Magnetizacéo

Figura 6: Fluxograma esquemdatico do método de fabricacdo de

imas sinterizados Nd-Fe-B.

2.2.1.Preparacio da Liga:

A preparacgdio da liga consiste ou na utilizacfio dos elementos puros ja

previamente reduzidos e refinados a partir de seus &xidos, ou na utilizagéo da
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mistura de o6xidos puros de seus componentes, reduzindo-os conjuntamente
atravéz da calciotermia. No primeiro tipo de processo as vantagens estdo no
controle do teor de oxigénio e na pureza da liga obtida. O produto final
estari na forma de lingotes. A desvantagem esta concentrada no fator econdmico
uma vez que que a matéria prima, devido as suas especificagbes, possui um
preco elevado, comparando-se aos seus respectivos 6xidos. O pé obtido na
redugiio por calcio possue um alto teor de oxigénio resultante, além do aumento
na concentracio de impurezas. Além disso, a granulometria do pé ¢é bastante
grosseira, sendo necessaria uma série de moagens. A principal vantagem é o
menor custo de matérias-primas.

A composicSio 6tima para a liga foi determinada por Sagawa et al. [46]
como sendo 15%at.Nd-777%atFe-8%at.B. Esta composicio evita a formagdo de Fe-«

além de prover as perdas por oxidagio durante as etapas seguintes do processo.

2.2.2.Moagem :

-

A moagem é uma etapa importante no processo [6] uma vez que nela sera
determinada a distribuicdo granulométrica do pbé6 e consequentemente seu
didmetro médio. Esta etapa é vulnerdavel a contaminagdo por oxigénio. A fim de
se evitar que esta contaminacdo ocorra, o pé é mantido em atmosfera inerte
(argénio). Durante a moagem, o material é mantido selado dentro dos moinhos.
Utilizam-se solventes organicos come refrigeradores com o pd imerso nos mesmos
durante a etapa final da moagem. Podem ser utilizados: cicloexano, tolueno e
até Agua. Devido & presenga de fases ricas em terra-rara, existe o risco de
explosdo no processo, principalmente quando sdo utilizados solventes clorados,
assim os solventes mais apropriados sdo o toluenc e a agua.

0O objetivo da moagem ¢ obter-se particulas monocristalinas garantindo-se,

assim, a possibilidade de orientacio das particulas através da aplicagdo de um

campo magnético, antes cu durante a compacta¢io. O tempo de moagem determinara
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a distribuicdo granulométrica do pé. Para tempos muito curtos, o pd resuitante
terd uma distrubuicdio grosseira. Por outro lado, tempos muito longos
aumentardo a quantidade de terra-rara oxidada. O estudo feito por Ormerod
(Ormerod Apud Buschow [6]) mostra que ocorre perda de terra-rara durante a
moagem devido a sua oxidagdo. Portanto este fator devera ser levado em conta

na fabricacio da liga, colocando-se terra-rara em excesso.

2.2.3.0rientacdo e Compactagdo do Po:

Com o objetivo de se obter um fm# anisotrépico é necessério que o pd
sofra uma processo de orienta¢do através de um campo magnético aplicado. O
grau de orientagfio dependera nfo s6 do tamanho de particula mas também da
quantidade de fases n¥o magnéticas presentes e do formato das particulas. Apés
a orientacdo, dentro da matriz, o pdé é prensado com o objetivo de se obter uma
compactagdo, que influenciard a densidade final do im& ap6és a sinterizag&o.
Assim, é necessario que se apliquem pressdes elevadas na compactacio do pd, em
torno de 200 MPa, porém ndo o suficiente a ponto de anular o efeito da
orientagido do pé. O processo todo pode ser efetuado em prensagem uniaxial ou
por prensagem isostatica.

Na prensagem isostatica a orientagdo do pd precede a compactagio e é
feita através da aplicagiio de um campo pulsado longitudinal da ordem de 100
kOe. Neste momento o pdé ja esta confinado na matriz. A matriz normalmente é
fabricada com resinas eldsticas, que possibilitem a prensagem de maneira
uniforme em todas as direges.

A prensagem uniaxial pode ser feita de duas maneiras: a pressdo poderia

ser aplicada paralela &4 orientagio ou perpendicular a mesma., Nos dois casos a

orientagdo e compactagic ocorrem concomitantemente na mesma ferramenta.
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Figura 7: Esquema dos varios tipos de prensagem: a) prensagem

.

isostética; b)prensagem uniaxial paralela & orientagdo dos

gréos e c) prensagem perpendicular & orientagdo.

Chin et al. [7] compararam os trés métodos de prensagem em termos do grau
de orientacio do compactado antes e depois da sinterizagdo. Os resultados
mostram que antes da sinterizagio o método que apresenta o major grau de
orientacdo é o da prensagem uniaxial com o campo aplicado perpendicularmente.
O menor grau de orientagio é obtido pela prensagem isostatica.

Ap6s a sinterizagdo, o método que resulta no ima de melhor grau de
orientacio é o da prensagem isostdtica. O segundo melhor método € o da
prensagem uniaxial com o campo aplicade perpendicularmente ao sentido da
pressdo aplicada. Uma possivel explicagiio para esta discrepancia, segundo Chin
et al. [op. cit] seria a de que nos processos uniaxiais as deformagdes
causadas pela ferramenta provocam durante a sinterizagéo a recristalizag&o dos
grios de ¢. Outro fato curioso é o de que apds a sinterizagdo, o grau de

orientacio é maior do que no compactado verde. Isto ¢é explicado pela
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possibilidade de orientagdo entre os grdos, quando os mesmos estdio envolvidos

pela fase liquida, devido a anisotropia magnetocristalina.

2.2.4.Sinterizag8o e Tratamento Térmico:

A sinterizagdo por fase liquida é um processo que é essencial para a
obtengéio de altos valores de magnetizacio e campo coercivo nos imas produzidos
por metalurgia do pd. Enquanto que na etapa anterior de compactacgio obteve-se
densidade a verde com valores préximos a 65% da tedrica, densidades muito
maiores sdo obtidas apds a sinterizacdio - entre 95 a 997 da densidade tedrica
(determinada pela estrutura cristalina) [3L.

Valores altos para a densidade ndo sfo importantes apenas para que se
obtenha valores de densidade de fluxo magnético altos. Ao mesmo tempo o
processo reduz a porosidade do imd, o que resulta numa maior resisténcia &
corroséo e confere ao material uma resisténcia mecanica maior,

A sinterizagiio pode ser efetuada sob atmosfera protetora de argénio
(SmCosl ou sob vacuo (NszeMB). As temperaturas de sinterizagdo tém seus
valores Otimos conforme se varia o material e seus elementos de liga. Na
figura 8 podem ser observadas as variagdes que ocorrem nas propriedades
fisicas dos {m&#s conforme varia-se a temperatura de sinterizagfdo. Uma

°
otimizag8o nos valores de HC € obtida através de tratamentos térmicos a 600C
efetuados apbés a sinterizag@io, por um tempo relativamente curto (~ 1 h). Este
tratamento serd discutido com mais detalhes adiante.

No casc de Nd-Fe-B, o efeito benéfico da sinterizac& por fase liquida
concentra-se na formagdo de um filme rico em Nd em torno dos contornos de gréo
© que os isola entre si. Além disso a formacio desta fase liquida ocorre a
temperaturas baixas o que leva a uma densificagdo, sem necessariamente
acarretar em um aumento do tamanho de grio.

Nos 1[m#s sinterizados 157at.Nd-77%at.Fe-8%at.B, na temperatura de
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sinterizac8o, trés fases sfo estaveis: ¢, n e um liquido rico em Nd. Sera
agora analisada apenas a fase rica em Nd, de importante papel no ima
sinterizado de Nd-Fe-B. Ocorre a solidificacio desta fase imediatamente apés a
sinterizacio e varios autores ({15] [48] [51] constataram a existéncia de uma
fase metaestavel nos contornos de grdo. Esta fase foi denominada A1 por
Schneider et al. [51]. A fase A1’ que também estd presente no bindrio Fe-Nd
[36] [49], é dissclvida apés o tratamento térmico de recozimento. A fase A1
piora as propriedades dos {mds por ser também magnética, pre judicando o
desacoplamento magnético entre qs grios. O produto estdvel de solidificagéo
deste liquido sd3o as fases ¢, n e Nd, segundo Schneider et al. [50). Mas
Landgraf et al. [37] determinaram que o produto de solidificagdo termina no
binario Nd-Fe eutético, o que explica a presenga da fase Al, também encontrada
neste sistema binario. Assim, o produto de solidificagdo do liquido é ¢, m, Nd
e a fase metaestavel Al.

E importante salientar a importadncia do tratamento térmico, feito ap6s a
sinterizacdo, a 600°C por * 1h. Este tratamento melhora sensivelmente o Hc
(ver figura 9) devido & mudangas microestruturais que o mesmo provoca.
As mudangas que ocorrem durante o tratamento e as suas conceqgiiéncias ainda s8o
motivo de discussfio. Existe a hipétese da ocorréncia de um alisamento da
superficie do grdo de ¢, o que eliminaria regides onde a anisotropia
sofresse reducdes locais. Caso contrario, ocorreria a nucleagdo de dominios de
magnetizacio invertida nas rugosidades do grdo, diminuindo o Hc. Esta hipdtese
foi levantada pelo trabalho de Hirosawa et al. [28].

Outra hipétese é a de que o aumento da coercividade se da pela eliminag&o
da fase metaestavel A1 da regifo intergranular. do imd durante o tratamento
térmico. A existéncia de A1 em contato com os grios de ¢ resuntaria em regides
onde dominios com magnetizacio invertida possam nuclear nesses grdos. Esta
hipétese foi apresentada no trabalho de Schneider et al. [S1] e é nela que

este trabalho se baseia.
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2.3. Ligas Bindrias e Ternarias: Nd-Fe , Nd-Fe-B :

O estudo detalhado de ligas Nd-Fe e Nd-Fe-B ¢ importante para a
compreensdo das fases intergranulares nos im#s Nd-Fe-B. Ele permite o entendimento
das transformagbes de fase que ocorrem nesta regifio e as conseqiiéncias destas
nas propriedades magnéticas dos I[més, principalmente seu papel na
coercividade.

As ligas "modelo" bindrias, Nd-20%atFe e Nd-10%at.Fe, possuem
composigles proximas & do eutético e sfio importantes como sistemas limites.
Lembramos que Landgraf et al. [37] mostraram que a solidificacio do ima
termina no binario Nd-Fe.

Foram utilizadas ligas "modelo", de composices em torno de
80%at.Nd-15%at.Fe-5%at.B (encontrada por Schneider’ para o liguido formado na
sinterizacéo), para estudar a regifio intergranular. Esta regifio possue
dimensGes da ordem de nanometros, o que dificulta a maioria das técnicas
experimentais para a observagdo direta. A presenca majoritdria da fase ¢
mascara as transi¢bes magnéticas que possam ocorrer nesta regiio e que
indicariam a presenca de fases ferromagnéticas. Andlises quimicas por Analise
de Energia Dispersiva ficam dificultadas devido & sua dimensio. Microscopia
eletrénica de transmissio, devido ao método de preparacio da amostras, fica
sujeita a presenca de artefatos. Metalografia oéptica é igualmente dificil
devido & problemas de preparagio de amostras pelo freqiiente arrancamento
Jjustamente da regifio intergranular. Portanto a utilizagdo de ligas modelo ¢
uma opgdoc atrativa,.

Por este motivo Schneider et al. [51] estudaram ligas bindrias e
ternarias com altas concentragdes de Nd. Nas amostras bindrias brutas de fus3o

(fabricadas em forno-a-arco) determinaram a presenca de uma fase metaestavel

1Tese de Doutoramento
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denominada A1 com Tc= 245 C. Esta transigio magnética também foi encontrada
para amostras que solidificaram em taxas de resfriamento menores, juntamente
com a fase Nsze”. As amostras recozidas a 600°C por 2 horas apresentaram
Nszen, A1 e uma fase com Tc= 230°C. Esta transicic posteriormente foi
identificada como pertencente a uma nova fase estivel do sistema Nd-Fe,

NdsFe17 [36]. O novo diagrama binirio Nd-Fe & representado na figura 10.

] l l\] 1 1 L .I =i
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sool_d 1l . 1,1 ..
0 20 40 60 80 100
Fe at%Nd  Nd

Figura 10: Diagrama de fases do sistema Nd-Fe segunde Landgraf ef al.
[36].



24

A fase A1 também foi encontrada nas ligas ternarias brutas de fusdo de
composicoes:

Nd-15%at.Fe-5%at.B, Nd-53.5%at.Fe-6.5%at.B e Nd-73.5%at.Fe-6.5%at.B.

Apds recozimento A1 desaparece, dando lugar a fase ¢. Em ligas de
composigdes proximas a do imd, a presenga de A1 também foi constatada.
Noziéres [42], através de medida perpendicular ao eixo de orientacdo do ima4.
encontrou, na curva do momento em fungdo da temperatura, uma transicéo
correspondente a fase A1 {figura 11).

O estudo feito por Schneider et al.[S1] em f{m&s sinterizados mostra um
aumento do Hc destes imfs apds o tratamento térmico a 600°C (figura 9). Estes
autores concluiram que este aumento no campo coercivo deve-se & eliminacdo da
fase A1 durante o recozimento.

A fase A1 foi também estudada por outros autores [36] [48] [49] [22).
Schneider et al. [52] e Landgraf et al. [36] observaram sua microestrutura que
se apresenta na forma de um eutético fino com a fase Nd. Na literatura &
possivel encontrar varias tentativas para a obtencsio da estrutura cristalina e
composicgdo da fase A1' Hadjipanayis et al {22] encontraram, para A1’ uma
relagBo para Fe/Nd de 4/1 via andlise de energia dispersiva. Também
apresentaram alguns valores de d associados a esta fase sem no entanto mostrar
o difratograma. Knoch et al [30] investigaram Al em uma liga terndria
Nd-15%at.Fe-5%at.B e encontraram uma relacic Fe/Nd de 1.1/1. Givord et al.
[17] através do momento magnético desta fase, encontrou a relagdo Fe/Nd entre
2.6/1 e 3/1l. A discrepancia entre os resultados encontrados ¢ devida ao
tamanho reduzido (~ 1 um) de A1 no eutético com Nd, ndo podendo, portanto,
ser analisada, tanto por andlise quimica como por difracio de raio-X.

No binadrio também se encontrou, em amostras analisadas em DTA e por
tratamento a 600°C por lh, uma fase metaestavel com a mesma Tc da fase Al,

porém com uma microestrutura diferente, na forma de lamelas na matriz Nd

Esta fase foi denominada Al’ [36].
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A conexfo entre as ligas "modelo" e a regidio intergranular foi feita por
Landgraf et al. [37]. Neste importante trabalho, os autores afirmam que a
solidificagBo da fase liquida na sinterizagdc se da pela formacio da fase 7
primaria terminando no eutético bindrioc Nd-Fe. Istc explicaria a formacio de

uma fase binaria A1 na regido intergranular da liga ternéria.
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Figura 11: Medidas termomagnéticas de {m&s sinterizados (curva superior),
sinterizados e tratados térmicamente (curva inferior), feitas
perpendicularmente &  diregdo da  orientago de  fécil

magnetizagdo {c). Campo aplicado de 100 Oe [42].



26

o 4, O Efeito do Al nas Propriedades Intrinsecas da Fase 2:14:1:

Um dos primeiros trabalhos a estudar as alteragdes nas propriedades
intrinsecas da fase ¢ devido & adigdes de Al na composigdo das ligas foi o de
Abache; Oesterreicher [1]. Os seus resultados mostram de maneira geral uma
piora nos valores do campo de anisotropia HA e da temperatura de Curie Tc.

Hirosawa et al. [28] estudaram monocristais da fase ¢ contendo diferentes
concentraces de Al. Conforme pode ser observado na figura 12, seus resultados
mostram uma diminuicio da Tc em fungdo da quantidade de Al. Constataram o
decréscimo linear da magnetizagio de saturagio com a concentracdo de AL
Outros autores obtiveram resultados concordantes, tais como Rodewald et al.
[44], Handstein et al. [25], Lin et al.[38], Kou et al. [34] e Endoh et al.
[12]. Todos concordam que o Al na fase ¢ diminui seu campo de anisotropia HA,
conforme pode ser visto na figura 13.

Entretanto, Rodewald et al. [44] e Handstein et al. [25] observaram que ©
Hc aumentava com o teor de Al Handstein et al. constatou que, além disso,
existia um valor minimo para a concentragio de Al (6% na composicio de sua
liga) a partir do qual a discrepancia entre o Hc calculado para a fase ¢
isolada e o Hc global do ima& aumentava.

Estes autores também observaram que a particio do Al entre a fase ¢ e a
fase rica em Nd alterava conforme o teor de Al na composigio da liga, ou seja,
a fase rica em Nd enriquecia-se em taxas maiores do que ¢ conforme aumentava o
teor de Al na liga.

Knoch et al. [33] apresentaram uma anilise quantitativa da particdo do Al
entre ¢ e a regiio intergranular com base em investigagles da solubilidade.
Schneider, em sua tese de Doutoramento (Schneider apud Knoch et al. [33]),
determinou a quantidade da fase intergranular no imé contendo duas fases,
entre 10% a 15%, sendo o restante ¢. A partir deste nimero Knoch et al. [33]

notaram que : 1) a concentragdo de Al em ¢ esta em torno de 80% da quantidade
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global de Al no im#; 2} a quantidade da fase ¢ no imd, portanto, fard com que
a mesma consuma de 70% a 75% do Al total; 3) a quantidade restante de Al ( 257
a 30%) estd dissolvida na regifio intergranuilar. Multiplicando estes valores
pela quantidade da fase intergranular e considerando uma compogicdo onde o
total de Al seja 3%at. esta quantidade corresponderd a 7.5%at. a 9%at. de Al
na fase intergranular,
Deruelle et al. [10] sugeriram que a degeneragic das propriedades

intrinsecas da fase ¢ pela adigdo de aluminio na mesma devia-se & substituigéo
dos atomos de Fe pelos de Al. Isto causaria a diminuigio do momento relativo

aos aAtomos de Fe.
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Figura 12: T em funciio da %Al (x) de monocristais Nd (Fe Al ) B
c 2 1-x x 14

segundo Hirosawa et al. [28].
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Figura 13: TC e HA em fungio da %Al (x) para ligas Ndm(Femo—xAlx)?sBa

segundo Handstein et al. [25].
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2 5. 0 Efeito do Al Sobre a Microestrutura dos fméis Nd-Fe-B:

Existe a contradiciio, portanto, entre o efeito degenerativo do aluminio
sobre as propriedades intrinsecas e o aumento do campo coercivo. A conclusdo
da maioria dos autores é de que esta adicBo altera a microestrutura do {ma3,
principalmente a da sua regido intergranular. Isto acarretaria mudangas nos
mecanismos de nucleagdo de dominios de magnetizagdo inversa, melhorando a
coercividade apesar da queda da anisotropia magnetocristalina da fase ¢.

Knoch et al. [30] {31] [32] estudaram ligas
45%7at.Nd-(48-%x)%at.Fe-x%at.Al-7%at.B com x = 0, 3, 5, 10%at. Constataram que a
molhabilidade da fase rica em Nd em relacio a ¢ durante a sinterizagdo aumenta
com a adigio de alumfnio. A molhabilidade € definida pelo adngulo € mostrado na
figura 14. Quanto menor O, maior a molhabilidade. O &ngulo 6, conforme poe ser

visto na figura 14, estd associado &s energias de superficie ¥ 7 e ¥
s 8

iv

onde s = sodlido, 1 = liquido, v = vapor.

N
Q

Ysv 5 Ly
7SL 4
Nd, Fe B

Figura 14: Definicdo do angulo de molhabilidade, 6. [32]

/N

O aumento da molhabilidade implica uma maior separac¢do entre os grédos de
¢ pela fase rica em Nd. Isto leva a um maior desacoplamento magnético entre
estes grios dificultando, assim, a nucleagio de dominios de magnetizagdo
invertida e portanto aumentando os valores de Hc.

Porém Grieb et al. [20] [21] e Durst et al. [11] detectaram a formagdo de

uma nova fase estabilizada por Al no im& Fe-Nd-B. Durst et al. encontraram uma
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fase ferromagnética com Tc= 190° C, de baixa anisotropia magnetocristalina.

Isto motivou o estudo do sistema Fe-Nd-Al, por Grieb et al. [19] [20]
[21], na regido de baixas concentracdes de Al ( < 30% at ). Este estudo
demonstrou que nas fases ricas em Fe, este € substituido por Al formando duas
fases, @ e 8, ambas observadas em imds Fe-Nd-B-Al. Estas fases s8o formadas
peritéticamente a 750°C e 900°C respectivamente, conforme mostrado nas figuras
15 e 16. Suas composicBes, determinadas por Grieb, sdo:

S Ndao Fe Al (0 < x <17

62-x 8+x

: 5 <x <
B Nd33.3 Fe64.2—x A12.5+x (25 <x <5)

BB.0 Nd 0.0 6
0.0 Fe Fe, aass % 94.9 Fe
2.0 M) 5.1 4l

&

g - I‘-"a LYesh, A

§ ”9: / /
L) A i XTI

A &.\ Lebe

700 Ny Hn
600_ st ftowdee

Lensvi Al e
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Figura 15: Corte temperatura-concentragio no sistema Fe-Nd-Al em 107 at

de Al. [19]

Knoch et al. [33] constataram a existéncia destas fases em {mas
sinterizados contendo Al através de microscopia eletrdnica de transmissdo.
Para um imi contendo 2,5%at. de Al, foi detectada a fase p em contato direto

com a fase ¢. O contorno de grio de ¢ forneceria a energia de superficie para
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a nucleagdo heterogénea de p e seu respectivo crescimento. Esta fase €

ferromagnética € possui uma alta energia de anisotropia (“{)HA > 8T), Tc
237-260°C e magnetizacio de aproximadamente 0.85T [20].

Delamare et al. [9] determinaram a estrutura de u por microscopia
eletrénica de transmissdo. Ela se apresenta com politipismo, constituido de um
empilhamento com longo perfodo de camadas atémicas idénticas ( plano basal) de
simetria hexagonal. A seqiiéncia de 12 camadas consecutivas formam a estrutura
completa, que é romboédrica tendo como parametros a=1.65nm e c=15nm.

Segundo Grieb et.al [20] a fase & ¢ antiferromagnética, de estrutura
tetragonal (a=0.8lnm e c=2.3lnm) e de elevada susceptibilidade magnética (x =
0.05). Esta fase também foi detectada por Knoch et al. em imés sinterizados

contendo aproximadamente 3%at. de Al [33].
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Figura 16: Corte temperatura-concentragéo no sistema Fe-Nd-Al ao

longo de 5% at de Al.[20]
Fidler et al. [15] constataram, para a regifo intergranular nos i{méis
contendo Al, inicialmente uma fase de Laves (Al,Fe)Ndz. Em um trabalho
posterior [14] afirmou que a adigdo de Al formaria na regifo intergranular,

uma fase AlaFeuNdb. Ja Endoh et. al. [12] afirmaram ter identificadc a fase
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ferromagnética Nd76Fe15A110’ possuindo Tc=1'78 Ce Hc= 3.2 kOe em seu estude de
ligas terndrias ricas em Nd. Trabalhos de Sanchez et al. [47] mostram também a
existéncia de novas fases na regifc rica em Nd do sistema Nd-Fe-Al. Eniretanto
vale a pena ressaltar o trabalho de Knoch et al. [33], onde os autores
detectaram a existéncia das fases g e & na regifco intergranular de imés
sinterizados Nd-Fe-B contendo Al. Esta identificagBo de fases do sistema
Nd-Fe-Al no {m& esclarece quais as fases observadas por outros outores nos
trabalhos citados acima. Noziéres {42], em concordancia ac trabalho de Knoch
et al., constatou uma transicdo magnética, no fmi nfo tratado térmicamente, a
180°C correspondendo, portanto, & fase p (figura 17) além, obviamente, da

relativa & fase ¢.. Para o im3 tratado térmicamente n&o constatou nenhuma

transicfo além da correspondente A fase ¢.
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Figura 17: Medida termomagnética feita em um im& Nd-Fe-B-Al, contendo em
massa aproximadamente 3% de Al, feita perpendicularmente 2a
direcdo de facil magnetizagBo. A curva superior corresponde ao
ima apenas sinterizado. A curva inferior corresponde ao ima

tratado térmicamente [42].
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3. Procedimento Experimental :

3.1: Produciio de Amostras:

3.1.1.Composigtes:

O estudo in loco da regifio intergranular no (md € extremamente dificil,
uma vez que suas dimens@es impossibilitam tanto sua andlise microestrutural
detalhada quanto a possibilidade de medidas magnéticas relativas as fases
presentes nesta regifio. Portanto foram escolhidas composi¢Ges relativas ao
Gltimo liquido a solidificar-se apés a sinterizacdo. Landgraf et al. [37]
determinaram que, no caso do imd Nd-Fe-B o dltimo liquido solidifica no
binario Nd-Fe. Aqui, como o Al possui o menor ponto de fusfo, supomos que este
mesmo liguido solidificara na regifio rica em Nd do sistema Nd-Fe-Al.

Para estudar as propriedades e microestruturas das fases intergranulares
do imd Nd-Fe-B-Al, elaborou-se amostras de composigdes:

Nd - (20 - x) %at.Fe - x %at.Al onde x = 1,2,3,4,5,7,10.

Nd - 15 %atFe - 5 %at.Al - 5 7at.B

Foram feitas amostras com as composicies das fases g e 8 do sistema
Nd-Fe-Al [19]. Estas amostras servirdo como ‘“padr8es" para analises

magnéticas, microestruturais e cristalogrédficas. Elas possuem as seguintes

composictes:
g Nd - 58%atFe - S5Zat.Al (600 C / 20 dias)
8 Nd - 47.5%tFe - 20%at.Al (850 C / 30 dias)

3.1.2.Fusdc das Ligas:

A fus@o das ligas foi feita em forno & arco voltaico de escala
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laboratorial, construido no IFUSP, esquematizado na figura 18:
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Figura 18: Esquema do forno & arco fabricado no IFUSP [56].
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Estando o forne selado, efetua-se vacuo por bomba meca3nica até
aproximadamente 100 mTorr quando entdo injeta-se argénio. Repete-se esta
operagdo por 3 vezes. A fusdo ¢é feita, ent3o, sob atmosfera de argénio
ligeiramente maior que a pressdo atmosférica. A temperatura do plasma é de
aproximadamente 2700°C. A amostra é refundida por, no minimo, 5 vezes para que
se garanta a sua homogeneidade. A refrigeracfio do cadinho de cobre é constante:
a pressido da agua de refrigeracio é mantida em 4 kgf/cmz. Afastando-se a chama
do liquido, sua solidificacdo é réapida, levando alguns segundos. A massa das
ligas é de aproximadamente Sg.

O controle da composicdo € feito analisando-se a diferenca entre a massa
da carga € a massa resultante da fusfo. A amostra é aceita caso a diferenca

entre as massas ndo ultrapasse 0.2%.

Algumas amostras foram preparadas por Marcia Emi Isejima.

3.1.3.Tratamentos térmicos:

As amostras foram encapsuladas em vidro (Pirex ®) ou quartzo para
tratamento térmico. O vidro é empregado quando a temperatura de tratamento é
inferior a 600°C e o tempo de tratamento seja de no maximo 2 horas. As
amostras foram encapsuladas sob atmosfera protetora de argénio. Foi utilizado
um forno resistivo Lindberg que pode atingir temperaturas de até 1200°C, e um
forno resistivo fabricado pelo IPT com a mesma capacidade. Apdés o tratamento,
a céapsula é submersa em &4gua para a témpera.

O processo de encapsulamento contou com a colaboragdo do Eng. Sérgio A.
Romero, que também treinou este autor no referide procedimento.

Na tabela II estdo listados os tempos e temperaturas de tratamento para

cada composigio.
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COMPOSIGAQ TEMPERATURA ( C) TEMPO
Nd-58%at .Fe-5%at.Al (p) 600 20 dias
Nd-47.5%at.Fe-20%at. Al (&) 850 30 dias

Nd-(20-x)%at.Fe-x%at.Al

x=1,2,3,4 600 2h

Nd-(20-x)%at.Fe-x%at. Al

X = 5,7,10 400 15min
" 450 15min
" 450 30min
" 450 60min
" 450 90min
i 450 120min
" 500 1S5min
" 600 15min
" 600 2h
x = 10 600 24h
Nd-15%at.Fe-5%at.Al-5%at.B 600 2h

Tabela 2: Amostras investigadas com as respectivas composicdes e

tratamentos térmicos.
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3.2 :Métodos de Analise:

3.2.1: Magnetometria:

0O equipamento utilizado para medir a magnetizagio das amostras estudadas
é o magnetdbmetro de amostra vibrante fabricado pela EG&G Princeton Applied
Research, Modelo 4500, Neste equipamento a amostra € fixada na extremidade
inferior de uma haste acoplada a um sistema mecinico que gera um movimento
vertical de freqiiécia conhecida. A posigdo da amostra é tal que a mesma
oscilarda entre quatro bobinas sensoras que geram um sinal eletrénico
relacionado com a magnetizagio da amostra (figura 19). A magnetizacgéo
especifica o é obtida comparando este sinal com o gerado por uma amostra

z

padréo de Ni. A unidade utilizada para ¢ é o emu/g.

VIBRADOR
.~~~ MECANICO

CAPACITORES

/ DE REFERENCIA

BOBINAS
SENSORAS

AMOSTRA

PECAS POLARES
DO ELETRO- IMA

Figura 19: Esquema do magnetémetro de amostra vibrante [56].
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A analise magnética é feita determinando ¢ em relagdo a outras duas
varidveis: o campe aplicado H, fornecido pelo eletroimi, ou a temperatura,
utilizando-se um forno resistivo acoplado ao magnetémetro.

O eletroimi é capaz de gerar campos que variam de -18.5 kOe até 18.5 kQe. ©
valor do campo ¢é medido por um Gaussmeter cuja pastilha de efeito Hall
situa-se entre as pegas polares do eletroim3. A precisdo na determinagdo do
campo é de 10 Oe.

O forno resistivo possibilita que a medida seja feita em atmosfera
protetora de argdnio, a fim de que se evite a oxidagdo da amostras na
temperatura da medida. Consta, para tanto, de uma camara interna onde a haste
é introduzida, e de uma cimara externa mantida em vécuo a fim de isolar a
camara interna. O forno resistivo é capaz de atingir até 750°C e foi fabricado
pela Princeton Applied Research.

Para que a temperatura da amostra possa ser medida, no interior da haste
foi embutido um termopar Chromel-Constantan cuja jungdo situa-se na base do
porta-amostra. A medida da temperatura € feita por um multimetro digital. A
precisdo no valor obtido para a temperatura é de 0.5°C.

Para coletar oz dados e controlar os equipamentos de medida foi
desenvolvido um sistema de aquisdo de dados automatizado - o ATMAG - elaborado
por Renato Cohen e por Augusto C. Neiva. Este sistema coleta os dados

fornecidos pelo magnetémetro, Gaussmeter e termopar. Com este sistema,

portanto, pdde ser feitas andlises de ¢ x H e ¢ x T das amostras.

- Medidas de ¢ x H:

As medidas de ¢ x H foram utilizadas para:

a) caracterizar al(s) fase(s) presentes na amostra;

b) determinar a fracdc volumétrica relativa da fase ferromagnética ()
presente nas amostras que sofreram transformacfes de fase.

Estas medidas sf@o feitas variande-se o campo aplicado podendo se obter
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dois tipos de curvas. O primeiro seria a curva de magnetizacfo inicial. Para
isso, wutiliza-se uma amostra desmagnetizada. Aplica-se entdo um campo
crescente até atingir-se o campo maximo do eletroimid. Este tipo de curva
fornece o valor da magnetizacio de saturacio (o‘s), permeabilidade inicial
(xo), etc. Um exemplo deste tipo de medida ¢ dado pela figura 20.a.

Estas curvas também permitem determinar o momento remanente, o'r, da
amostra. Supondo a existéncia de duas fases, @« e B, em uma amostra a ser
medida, o momento total, ¢ sera dado por

o(H) = X' o (H) + X', o, (H

o o B B
Neo caso em que uma das fases é ferromagnética, por exemplo o, quando H=0,
temos que o‘B(O]zo e a‘r=o~“(0). Como o € proporcional a Xv“ , logo o Xva.
Portanto € possivel determinar a variagfio da fragfo volumétrica da fase u, do
sistema Nd-Fe-Al, em fungfo dos tratamentos térmicos tomando-se como base o
da amostra bruta de fusSo. A precisdo dessa medida indireta dependera da
reprodutividade da mesma. Na verdade, o que se deseja obter com esta andlise é
a cinética de transformagido da fase p metaestivel em fases previstas pelo

diagrama de fases. Normalmete o erro adimitido para estas analises [4] [8]

[43]) € de 5%, o que esti dentro da precisfio do magnetdmetro.

-Medidas de ¢ x T:

As medidas de ¢ X T determinam a temperatura de Curie - Tc- de cada fase
ferromagnética presente na amostra (figura 20.b). Com isso ¢é possivel
identificar as fases presentes, conhecendo-se a respectiva Tc. Por outro lado,
quando a fase n8o fora caracterizada anteriormente, determina-se entfo sua Tc.
A resolugdo desta medida dependerd da quantidade relativa entre as fases
ferromagnéticas presentes e de suas respectivas contribui¢des para o momento
total.

O método que utiliza diretamente os resultados da medida é baseado no

"Efeito Kink" (Wojtowitz apud Villas-Boas [56]). Enquanto a transiciio
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ferro-paramagnética ndo ocorre, se o campo magnético aplicado & amostra é
suficientemente pequeno, a magnetizacdo permanecerd constante em fungéo da
temperatura. No momento da transigdo, entretanto, a magnetizagao sofre uma
queda abrupta, atingindo o valor zero caso a amostra contenha apenas uma fase
ferromagnética. A temperatura onde ocorre esta queda, portanto, sera a Tc.

Utilizou-se um métode numérico para a obten¢do de um valor mais preciso
para a Tc. Este método consiste em determinar a curva 80/8T x T (figura 20.c).
Como o valor da Tc estd associado a um ponto de inflex8o da curva ¢ x T, na
curva da derivada este ponto corresponderd a um minimo bem definido. A
incerteza do valor da Tc corresponde & largura da meia altura do pico
correspondente.

As curvas o x T utilizadas para a determinagio da Tc normalmente sdo as
relativas ao resfriamento da amostra. A primeira curva de aquecimento €
utilizada para determinar, de maneira aproximada, onde ocorrerd a transigdo. A
curva de aquecimento de uma amostra previamente desmagnetizada apresenta um
problema: a ocorréncia da liberagédo, devido & efeitos térmicos, de paredes de
dominios ancoradas em defeitos, o que leva a um comportamentc andmalo da
curva. Assim, apés o aquecimento, acompanha-se o resfriamento que ocorrera de
maneira controlada através da utilizacdo (ou nfo) de poténcia no forno,
principalmente nas proximidades do evento. A poténcia do forno € aplicada de
modo que a diferenca entre a temperatura do termopar a da amostra seja minima.

Exemplos de curvas ¢ X H, ¢ x T e 3¢/3T sio dados na figura 20.

A geometria das amostras é a de paralelepipedos de largura e espessura em
torno de Imm e comprimento de 5mm. O fator desmagnetizante é pequeno pois a
mostra ¢ orientada, na medida, ao longo de seu comprimentc. A massa utilizada
€ de aproximadamente 0.03g.

Todas as medidas foram feitas no LMM e algumas contaram com a colaboragio

de Marcia Emi Isejima.
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3.2.2 : Metalografia:

A andlise metalogrifica permite o estudo da microestrutura das amostras
analisadas. Esta andlise permite determinar quais as fases presentes na
amostra e qual a sua morfologia. Permite também avaliar quais as conseqliéncias
dos tratamentos térmicos em termos da mudanga de morfologia e/ou as
transformagtes de fase decorrentes.

O método utilizado para a preparagdc das amostras metalograficas seguiu o
procedimento convencional:

- embutimento da amostra em baquelite;

- lixamento com lixas de granulometria decrescente: 320#, 4004 e 600#;

- polimento com pasta de diamante, com lubrificaciic a &lcool, em duas

granulometrias: 2.5 ym e 1 pm.

Todo este processo foi realizado no LMM do JFUSP.

Estando a amostra devidamente polida, partiu-se, entdo, para a observagéo
da mesma em microscopia 6ptica. Foi, para tanto, utilizado o microscopio Zeiss
Jenapol pertencente ao ILMM e o banco metalografico Zeiss pertencente ao
Departamento de Metalurgia e Materiais da Escola Politécnica. Fotografou-se,
entdo, a imagem obtida.

Algumas fotos foram cedidas pelo Eng. Fernando G. Landgraf.
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3.2.3. Analise Térmica Diferencial (DTA):

0O DTA ¢é um equipamento utilizado para detectar transformacgdes
termodinamicas que envolvem troca de calor entre o material e o sistema. Mais
especificamente, permite determinar a temperatura que estas transformagtes
OCOI'TEM.

O método consiste em colocar a amostra em um forno onde situa-se um
material padrdo que ndo sofrerd transformagdes entre as temperaturas
analisadas. A temperatura da amostra e do padrio é medida conforme a
temperatura do forno é alterada. A temperatura do padrdo tenderda a acompanhar
a do forno. Caso em uma determinada temperatura ocorra uma transformacgdo, a
amostra trocard calor com o meio e portanto sua temperatura serd diferente do
padrdo. Subtraindo-se a temperatura da amostra da temperatura do padréo
obtém-se curvas de onde poderfio ser determinadas as temperaturas onde as
transformagdes iniciam. Outras informacSes podem ser retiradas destas curvas,
tais como o calor especifico do material, o calor envolvido na
transformagdo,etc. E dado um exemplo na figura 2l. O erro associado esta
relacionado com a forma da curva relacionada com o evento. Para formas onde o

°
inicic do evento é bem definido, a incerteza associada estd em torno de 1C.
Para formas onde o inicio do evento ndo é clare, ou seja, quando a forma da
curva nio permite uma determinagio precisa do mesmo, o erro pode ser superior

a I10C.

O equipamento utilizado é da marca Netzsch, modelo 404S pertencente ao

LMM.
Foram analizadas as composigdes:
- Nd-19%at.Fe-1%at.Al
- Nd-18%at.Fe-27%at.Al

- Nd-15%at.Fe-5%at.Al
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Figura 21: Exemplo de um uma curva AT x T obtida pelo DTA [51].

3.2.4. Difragio de Ralos-x:

A fim de caracterizar as amostras correspondentes as fases & e p foi
utilizado o método do pd para a obtencdo dos respectivos difratogramas. Para
isso, a preparagio da amostra ¢ feita da seguinte maneira: o material é moido

em um almofariz embebido em acetona para protegdo contra a oxidacdo. Em
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segida, o pé € depositado em uma lamina de vidro e cuja superficie, que sera
exposta ao feixe de rajo-x, é revestida com uma cola. O pé adere a esta area
formando uma camada plana com uma espessura que permita a andlise (~ lmm).
Esta lamina de vidro é, entdo, levada ac difratémetro. Para a corregio de
possiveis desvios no mecanismo do difratémetro & necessério adicionar-se pé de
silicio extra-puro. Como os picos do Si sdo bem definidos, com base neles é
possivel corrigir os desvios sistematicos nos valores de 2e.

O difratémetro utilizado pertence ao Laboratério de Cristalografia do
IFUSP, fabricado pela RIGAKO e a operagio do mesmo foi feita por Douglas A.P.
Buila.

Para cada angulo @ de difragdo, pela lei de Bragg, obtém-se a respectiva
distancia interplanar d :

dhkl =n A/ 2 send
onde A € o comprimento de onda caracteristico do raio-x.
Com base nas valores de 28, d e da intensidade relativa dos picos é

possivel indexar os picos e/ou determinar os parametros da rede. As equacdes

que interrelacionam estas quantidades para os sistemas tetragonal e hexagonal
sdo:

4 [ h%+ hk%+ k2 ] 12
Hexagonal: . n
42 3 al c?
2 2 2
Tetragonal: e Wk N !
2 2 2
d a c

Foi utilizada a radiagio Cu Ko: e determinou-se o difratograma
correspondente ao intervalo de angulo 28 entre 20° e 60° {(figura 20)
utilizando-se de um "step-scanning", ou seja, um controle automatico para a
aquisi¢do de dados e para a movimentacio do feixe.

O erro associado aos valores de 28 relativos a cada pico dependera da

largura da meia altura do mesmo e o quanto esta bem definido. No processo de
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aquisigiio automdtica, o erro minimo serd igual a dimensdo do passo dado pelo
o
mecanismo que, no caso das medidas efetuadas, é igual a 0.02. Em geral o erro
L
fica em torno de 0.03 a 0.t pela dificuldade de se determinar com precisdo os

angulos 20 relativos a cada pico devido & sua forma.

Nd—58at sFe—5at.sAl {600C/20d)

1000
800
> 600 "
L )
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<
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0|lliilllll[ll?lllllr|ll!lllll‘|llillllll
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20

Figura 22: Exemplo de difratograma.

3.2.5. Analise Quimica por Energia Dispersiva - Microssonda:

Este tipo de analise é realizado em um microscépio eletrdnico de
varredura. O feixe de elétrons que inside na amostra provoca a emiss@o de
raios-x cuja energia dependera dos 4tomos que compdem a amostra. Cada elemento

produz um comprimento de onda (energia) caracteristico. As amplitudes desta
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radiacfio sfo determinadas por um Analisador de Amplitude Multicanal (MCA) que
recebe esta informacdo, para cada comprimento de onda, de um contador de
Si(Li). Um "software" LINK utiliza esses dados para realizar uma anilise
quantitativa da amostra. Este método é capaz de detectar a presenga de &atomos
com numero atémico maior ou igual a 1l. A resolugdo deste método permite
analisar regides de dimensSes lineares maiores que 1-2 um. E a precisdoc dos
resultados é de O0.1%at. O preparo das amostras ¢é o utilizado para a
metalografia, sendo utilizada para as duas finalidades a mesma amostra.

O microscépio eletrdnico de varredura utilizado é o fabricado pela
Cambridge, modelo Steroscan 240, pertencente ao Departamento de Engenbaria
Metalirgica e de Materiais da Escola Politécnica da USP. A operag8io do

microscépio e das andlises foi realizada pelo Prof.Dr.André Paulo

Tschiptschin.

3.2.6. Espectroscopia Mossbauer:

A espectroscopia Méssbauer fundamenta-se na possibilidade da ocorréncia
de emissdo de radiacio gama em um material sem nenhuma perda de energia devido
ao recuo do ntcleo emissor. Esta radiagio possui uma energia muito bem
definida e interagird com um outro nicleo da mesma espécie que o nucleo
emissor, que esteja no nivel fundamental. Esta técnica ¢ dita, entdo, como
ressonante. [41].

Serd necessdrio, portanto, um emissor de radiagdio y e um absorvedor. O
emissor é uma fonte radiotiva, que no caso de materiais contendo ferro é 5F"Co.
O absorvedor é a amostra a ser analisada. Para compensar as possiveis
diferengas de energia entre os nicleos da fonte e do absorvedor, a fonte (ou o
absorvedor) é submetida a um deslocamento de velocidade controloda. Com isto &
possivel utilizar-se do efeito Doppler para obter-se um intervalo de energias

que permitem ressonancia. A contagem dos fdtons transmitidos ¢é feita por um
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contador acoplado a um analisador de amplitude multicanal (MCA). Portanto, o
espectro Mossbauer consiste na contagem dos fétons ¥ transmitidos em funcdo da
velocidade de deslocamento. Um exemplo esquemdtico do sistema € dado pela

figura 23.
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Figura 23: Esquema do arranjo experimental para a obtengio do espectro

Mbssbauer [18].

Supondo uma unica energia Ef para os fétons emitidos, a condicdo de
ressonéncia é dada por:

E =E (v/c+1)

a f

onde I~:a é a energia dos fétons absorvidos, v a velocidade da fonte ¢ ¢ a
velocidade da luz.

E imediata a relagdo, portanto, entre a velocidade e a energia da
absorgdo. O espectro fornecera valores de v onde existe absorgdo ressonante.

De um espectro Mossbauer podem ser obtidos os seguintes parametros:
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- deslocamento isomérico, determinado pelo estado de oxidagdo ou pela
valéncia dos dtomos que compdem a amostira;

- fator f e o Deslocamento Doppler de 23 ordem, parametros relacionados
com a dinamica de vibracgio do reticulado cristalino;

- deslocamentc quadrupolar, determinado pelo potencial eletrostatico
local dos atomos;

- campo hiperfino, determinado pelos momentos magnéticos dos atomos de
ferro presentes nos material.

Os dois tultimos parametros sdo os de interesse para o presente trabalho,
uma vez que estdo diretamente ligados a estrutura cristalina do material a ser
estudado. A figura 24 mostra exemplos esquematicos dos parametros apresentados
em relagio ao tipo de espectro obtide. A figura 25 mostra um exemplo de
espectro obtido no LMM do IFUSP.

A confecgiio e posterior analise dos espectros Mbossbauer apresentados
neste trabalho foram feitas no LMM pelo Prof. Dr. Hercilio R. Rechenberg.

As amostras analisadas foram:

Nd-58%at.Fe-5%at.Al - 600 C/20d - fase p

Nd-18%at.Fe-2%at.Al - 600 C/2h

Nd-15%at.Fe-5%at.Al - 600 C/2h

Nd-47.5%at.-20%at.Al - 850 C/30d - fase &
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Figura 24: Parametros M&ssbauer e seus respectivos efeitos [18].
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4. Resultados e Discussio:

4 1. Caracterizacfic das Fases p e & :

4.1.1. Difragdo de Raios-X:

4.1.1.1.Difratograma da fase p:

kY

Foi obtido o difratograma relativo a amostra correspondente a fase p. 0
difratograma da fase p nfo pdde ser indexado devido a complexidade da
estrutura romboédrica e ao fato de que os dados na literatura relativos aos
parametros encontram-se incompletos, peois o angulo o ndo é apresentado no
trabalho de Delamare et al. [9]. Este trabalho determina apenas os parametros
em relacio a uma célula hexagonal a = 1.65nm e ¢ = 15nm. A figura 26 apresenta
o difratograma da fase p e a tabela 3 mostra a listagem dos angulos 20
relativos a cada pico. A determinacg8o destes angulos foi feita pela comparagio
entre um espectro obtido de maneira convencional, utilizando-se um registrador
Xt, e via aquisigdo de dados por microcomputador. Os picos gue aparecem nos

dois espectros sdo considerados e o valor numérico de 28 é obtido do espectro

obtido no computador.

4.1.1.2. Difratograma da fase &:

Para a amostra da fase 8 foi possivel fazer a indexagiic do difratograma.
A estrutura dessa fase é tetragonal com parametros conhecidos a = 0.8lnm e ¢ =
2.3nm [19] [20). A figura 27 apresenta o difratograma com a respectiva
indexagdo dos picos. A tabela 4 fornece os angulos 20 com os planos (hkl). A
partir da indexag8o feita, pelo método dos minimos quadrados, obteve-se novos
valores para a e c: a = (0.8120.0l)nm e ¢ = (2.30%0.0l)nm, que correspondem

aos valores da literatura.
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Os difratogramas destas fases sdo inéditos na literatura, assim como a

indexag8c da fase 3. Grieb et al. [19] cita uma indexag@io feita por de Mooij,

em comunicac¢io privada, entretanto essa indexagdo ndo foi publicada.

Nd-58sat.Fe—-5%at.Al (600°C/20d)
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Figura 26: Difratograma da amostra Nd-58%7at.Fe-5%at.Al tratada a 600C

por 20 dias - fase p. Radiacao CuKa.
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20 Int. (qualitativa 20 Int.(qual.)
26.35 M 34.8 P
26.55 M 35.6 P
28.45 P 36.92 G
29.34 M 37.05 G
30.45 M 38.6 P
31.5 P 40.1 P
32.2 P 40.7 P
32.7 P 43.4 M

43.8 M

44,0 M

Tabela 3

Tabela 3: Lista dos Aangulos 26 relativos aos picos encontrados no
difratograma da fase p. Intensidades dos picos colocados de

maneira qualitativa: P - pequeno; M - médio e G - grande.
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Figura 27: Difratograma da amostira Nd-47.57at.Fe-207%at.Al tratada a 850C

por 30 dias - fase &. Radiagéo CuKa.

20 (h k1) 20 {h k 1) 28 (h k 1)
21.85 114 35.01 130 47.3 22 4
23.26 022 35.89 1 32 47.43 1 38
24.87 1 21 36.84 1 27 47.6 330
26.9 g2 4 38.25 028 47.76 143
27.11 123 38.43 134 48.9 3089
27.92 116 39.1 226 50.35 240
30.9 008 42.2 1110 52.65 2012
31.22 220 43.19 1209 53.4 1 310
31.27 125 44.6 1011 54.1 3209
32.05 026 45.18 0210 55.2 0311
34.79 118 46.0 1111 57.8 338
Tabela 4: Relagdo de picos do difratograma da fase 3
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4.1.2. Magnetometria:

4.1.2.1 Caracterizacdo magnética da fase u:

Para a fase g, mediu~se 0 x H e ¢ x T, a fim de determinar a temperatura
de Curie TC. Obtivemos Tc= 240°C. Grieb' afirma que a Tc varia com a
composicdo da fase, de 2300 a 260°C. Assim, a Tc encontrada corresponde ac
resultado obtido por Grieb et al. [19][20]. A figura 28a mostra a curva ¢ x H
de i enquanto que a figura 28b, a curva ¢ x T. Observou-se que ndo ha

coercividade para essa amostra da fase u.
4.2.1.2 Caracterizacio magnética da fase &:

Os autores da ref. 20 afirmam que a fase & é antiferromagnética a
temperatura ambiente. Foi determinada a curva ¢ x H de sua respectiva amostra.
Esta amostra, entretanto, apresentou tragos da fase u. Para que se pudesse
caracterizar a fase &, foi necessério subtrair da curva original a
contribui¢io de momento da fase p. Para isso foi tomada por base a curva
obtida para p. O momento total da amostra de 8 é a soma dos produtos do
momento de cada fase multiplicado por sua respectiva fragdo volumétrica.
Supondo-se que o momento da fase & é nulo para H = 0, obteve-se, entdo, a
fraclo volumétrica de u: 47%. Subtraindo-se da curva original da amostra
relativa & &, a curva ¢ x H de p multiplicada por 0.04, obteve-se, ento, a
curva ¢ x H da fase 3, representada na figura 29. Usando a densidade desta
amostra (d = 6.4 g/cmal obteve-se a susceptibilidade paramagnética x =
2.3x10™" emu/g.

As medidas feitas de ¢ x H em baixas temperaturas confirmam o

'Resultado apresentado no congresso CEAM em Atenas, 1989.
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comportamento antiferromagnéticc da fase 8. Observou-se uma transiciio tipo
"spin-flop" (figura 30a), na curva M vs. H. O campo magnético HSF onde ocorre
esta transicBo € apresentado em fungdo da temperatura na figura 30b. ©

comportamento de HSF com a temperartura é tipico de um antiferromagneto. Estas

0 (emu/g)

medidas sfo inéditas na literatura,

Nd—58atsFe—5at.sAl (600 C/20d)

50 T T ] 6.0 3
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Figura 28: a) curva ¢ x H da amostra p e b} curva ¢ x T.

A)

Nd-58%at.Fe—5sat.Al {600°C/20d)
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Nd—47.5%at.Fe—20%at.Al (850°C/30d)
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Figura 29: ¢ x H da amostra & apos a subtragiio da pequena contribuicio

ferromagnética relativa a fase p.
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4.1.3. Espectroscopia Mossbauer:

0O espectro Mossbauver da fase p estd mostrado na figura 31. O ajustes dos
parametros desse espectro estdo apresentados na tabela 5. Esses parametros
foram obtidos pelo ajuste com quatro sextetos magnéticos, incluindo a
interacio quadrupolar. Foi necessdrio incluir um dubleto nfo magnético e uma
distribuicio gaussiana dos campos hiperfinos a fim de se levar em conta o
excesso de absorgdo na regifio central do espectro. As linhas de cada sexteto
est3o0 relacionadas pela razfo de intensidades 3:a:l:l:e:3, com «=2.2 - 2.4,
Pelos parametros determinados € possivel afirmar o carater cristalino e
ferromagnético da fase p.

Obteve-se os espectros relativos a fase & para duas temperaturas: 295 K e
77 K, apresentados nas figuras 32.a e 32.b respectivamente. O espectro obtido
a temperatura ambiente mostra a inexisténcia de qualquer ordenamento
magnético, ou seja, a fase é paramagnética a esta temperatura. Entretanto, o
espectro obtido a 77 K apresenta ordenamento, significando que a esta
temperatura a fase ja se comporta como antiferromagneto. Foi possivel fazer
uma determinacfio preliminar da temperatura desta transigdo como sendo
255 + 5 K medindo-se a taxa de radiagfo Mo&ssbauer na velocidade zero como

fungéio da temperatura.
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Figura 31: Espectro M&ssbauer da amostra relativa a fase p.

Espectro B (T) DQ (mm s V) DI (mm s )
1 32.0 0.50 0.05
Il 27.0 0.25 -0.11
I11] 25.1 0.25 ~0.10
IV 23.1 0.26 -0.09
Gaussiana 6.3(2.0) = -0.18
Nio-magnética = 0.64 0.10

Tabela 5: Parametros ajustados obtidos do espectro da figura 30 (fase p).

B € o campo hiperfino {para a distribui¢io gaussiana, o campo

hf
mais provavel e o desvio padréo

(entre  parénteses)

respectivamente), DQ ¢ o deslocamento quadrupolar e DI é o

deslocamento isomérico relative ao a-Fe.
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4.1.4. Metalografia:

Efetuou-se a analise metalografica das amostras p € 8. As micrografias
estio mostradas nas figuras 33 e 34, respectivamente. Observa-se uma estrutura
bastante fina para a fase p com gréos da ordem de 2um. Isto explica a
dificuldade em obter amostras monocristalinas- para a determinacio da estrutura
cristalina dessa fase. Para a micrografia da amostra relativa a fase & |

figura 34) é possivel distinguir a pequena quantidade da fase p presente.

Figura 33: Micrografia da amostra p, com um aumento de 1000x e sem

ataque.
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Figura 34: Micrografia da amostra relativa a fase &, aumento de 1000x e

sem ataque.
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4 2 Amostras Nd-(20-x)7ZFe-x%Al Brutas de FusSo:

4.2.1, Tc em func¢do da concentracgdo de Al:

A determinagiio da(s) temperatura(s) de Curie em uma amostra indica, a
principio, als) fase(s) presentes na mesma. Em fases estequiométricas, em
geral, a Tc possui um valor fixo. Assim, ac se variar a concentragio de um
determinado componente da liga, a variacio da Tc indicara se a fase € ou nio
estequiométrica., Quando ocorre a variacdo da Tc, esta dependerd do
posicionamento atdmico dos elementos que contribuem para o momento magnético.
No casa das ligas estudadas, sera fungio principalmente do distanciamento
entre os atomos de Fe e de sua concentragidc. A figura 35 apresenta a curva
Tc vs. X (X%at.) para as amostras brutas de fus3o. Nela fica evidenciado que a
fase ferromagnética presente nestas amostras ndo é estequiométrica, devido a
variagdo da Tc de maneira decrescente conforme se aumenta x. No limite x 5> 0 o
resultado (Tc= 245°C) concorda com o valor encontrado para a fase metaestavel
existente no bindrio - A1 [51].

Este resultado estd de acordo com o obtido por Sanchez et al.[47).

4,2.2. Hc em fungdo da concentragdo de Al:

Enquanto a Tc é um paridmetro ligado a estrutura cristalina e ao
posicionamento dos &atomos no reticulado, o HC depende mais da microestrutura
do material. A curva Tc vs. X mostrou a existéncia de uma fase ferromagnética
em todas as amostras, portanto o HC refletird as mudangas microestruturais que
ocorrem ao se aumentar o teor de Al. A curva Hc vs. X esta apresentada na
figura 36. Nota-se o mesmo comportamentc que o da curva Tc vs. X. Este

comportamento relaciona-se ao engrossamento da microestrutura e portanto um
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aumenio do volume de cada grioc da fase ferromagnética, o que aumenta a
probabilidade de nucleacdo de dominios inversos.

A curva estd de acordo com a obtida por Sanchez et al. [46].

Nd—(20-x)%at.Fe—x%at.Al
0 ¥ ! 1 . 1 !

250 .
h-..
.,E‘l J
230F N i
R _
5210} B .
~ B .
B~ 190 E T
170} R -
: ]

S04 % 70

~a

5.04
i D‘\.
45¢ ~ °H

~4.0 r N

,3.0 ¢ |
2.5}
20 T 0

4 6
%at.Al

Figura 36: Hc em fungdo da concentragio de Al
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4.2.3. Analise Térmica Diferencial:

Foram analisadas as amostras Nd-19%atFe-1%at.Al, Nd-18%7at.Fe-2%at.A]l e
Nd-15%at.Fe-5%at.Al brutas de fusfio. Analisou-se as curvas de aquecimento
( com a taxa de 5 K/min ) a fim de determinar as temperaturas em que ocorrem
transformagles de fase. A figura 37 apresenta as respectivas curvas obtidas
para cada composi¢io. Para a amostra contendo 5% de Al observam-se trés
reagdes endotérmicas que se iniciam a 460°C, 650°C e ‘700°C ho aquecimento. Na
amosira contendo 2% de Al as reagfes endotérmicas ocorrem a 440°C, 670°C,
705°C e 825°C € um evento exotérmico a 570°C. Na amostra contendo 17 de Al
observa-se os eventos endotérmicos a 440°C, 6‘70°C, 715°C e 845°C. Um evento

L]

exotérmico ocorre a 600 C,

5%Al

/-\/_82\5/2%“

440 60 670 715 845 1%Al

AT(u.a.)

lllllll]l[ll[lllllI|ll|l|ll|l|lllllllll|lll]lllll|

400 500 600 700 800 900
Temperatura (°C)

Figura 37: Analise térmica diferencial de amostras
Nd~(20-x)%at.Fe-x%at.Al com x = 1, 2 e 5.
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4.2.4. Espectroscopia Mdssbauer

A amostra analisada por espectroscopia Mossbauer foi a de composigao
Nd-18%at.Fe-5%at.Al. O espectro é mostrado na figura 38. Comparande-se o
espectro da fase metaestdvel encontrada nessa amostra com o obtido para as
fagses metaestdveis do binario Nd-Fe, A1 e Al’ (figura 25) é possivel afirmar
tratarem-se da mesma fase. Por outro lado, esses espectros sdo similares ao
obtido para a fase p (figura 31). Portanto foi possivel identificar as fases
A1' Al’ [36] [37] [51] e a fase metaestavel encontrada nas amostras brutas de
fusdo Nd-(20-x)%at.Fe-x%at.Al como sendo p. Isto é importante uma vez que por
outros métodos nio foi possivel identificar essas fases metaestaveis.

Isto corresponde ao esperado, uma vez que o comportamento de Tc vs. X
visto na figura 35 mostra uma continuidade para x = 0. Considerando o
comportamento de Tc vs. X, pode ser afirmado que na amostra contendo S57at. de
Al, juntamente com as demais composicSes brutas de fusdo estudadas, a fase
ferromagnética presente é Al. Os menores valores para os campos hiperfinos do
espectro, mostrado na figura 38, em relagdio ao da fase p e ao da figura 38,
reflete a diminuigsio dos campos hiperfinos entre os atomos de ferro devide a

dilui¢Go dos mesmos pelo Al e pela diminuicdo da TC em fungdo da concentragéo.
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Figura 38: Espectro Mossbauer da amostra Nd-18%Zat.Fe-5%at.Al bruta de

fusdo, a temperatura ambiente.

4.2.5. Analise Metalografica:

A analise metalografica das amostras Nd-(20-x)7%at.Fe-x%7at.Al brutas de
fusio apresentou resultados concordantes com o esperado pela andlise magnética
descrita anteriormente. A microestrutura evolui de maneira continua para os
valores de x crescentes. Para x = 1 encontrou-se o eutético A1 + Nd com
lamelas de A1 extremamente finas, muito préximo ao observado na micreestrutura
da amostra binaria Nd-20%at.Fe encontrada por Schneider et al. [S5l] para a
fase Al. Conforme ¢ aumentadc o valor de x, a espessura das lamelas foi
aumentado, assim como a distancia entre elas, de maneira continua. A figura 40
mostra a microestrutura da amostra contendo 1% em Al. A figura 41, a amostra
contendo 47 em Al e a figura 42 a que contém 5% em Al. Nota-se que essas
amostras apresentam apenas o eutético e Nd. E possivel observar a fase A1

primaria onde ocorreu a nucieacdo do eutético. A quantidade de A1 primaria foi
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aumentando conforme o teor de Al. A figura 43 mostra a composicio contendo 7%
e a figura 44 107%at. em Al. Observa-se nessas duas ultimas amostras a formacéo
de uma segunda fase, NdsAl, ao lado do eutético A1 + Nd e Nd.

A compreencio desse comportamento estid ligada a teoria de nucleagfio e
crescimento durante a solidificacdo. As condigfes no forno a arco levam a um
resfriamento rapido, onde a amostra atinge a temperatura do dltimo liquido a
se solidificar em poucos segundos (2 3s.). Istc imp8e uma velocidade de
solidificagdo alta. O espagamento interlamelar minimo ¢ dado por (8] [43]:

A =2y V_ / AG(w)

«B

onde B’ocB = energia de superficie entre as fases que compdem o eutético;

Vm = yolume molar do eutético;

AG(w) = AH ATO/TE, onde AT0 € o super-resfriamento total.

Para todas as amostras, A.Tn permanece constante, uma vez que as condigdes
do forno ndo se alteram. O espagamento interlamelar obtide para a condigio
onde a velocidade de solidificagio do eutético é maxima & dado por AVmax= ZA*.

Assim, o espagamento interlamelar, fixando-se ATO, é funcic do volume
molar Vm, da energia de interface FJOLB e da variagdo da entalpia AH de
formagdo. Supondo que a entalpia n8o varie fortemente com a composigio, o
espagamento interlamelar dependerd da energia de interface e do volume molar
do eutético formado.

Em teores de Al acima de 5%at., a formacdio de uma outra fase
intermetdlica, possivelmente NdaAl, ocorre na solidificagdo, além do eutético
A1+Nd. Esta hipbtese estd de acordo com o diagrama de equilibrio determinado
por Grieb et al.[19]. Assim, a fase A1 metaestavel sofre uma alteragdo no
volume molar formado e na entalpia. Nesta faixa de composicSes é arriscado
fazer uma analise mais detalhada da evolugdo da microestrutura justamente por

esta descontinuidade. O que se observa é um engrossamento do eutético em meio

4 fase intermetdlica.
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Figura 40: Amostra Nd-19%at.Fe-1%at.Al bruta de fusio. 1000x, sem ataque.

Figura 41: Amostra Nd-167at.Fe-4%at.Al bruta de fusao. 1000x, sem ataque.
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Figura 43: Amostra Nd-13%at.Fe-7%at.Al bruta de fusao.

1000x, sem ataque.
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Figura 44: Amostra Nd-10%at.Fe-10%at.Al bruta de fusdo. 1000x, sem

ataque.
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4.3. Amostras Nd-(20-x)%Fe-x%Al Tratadas a 600 C:

A temperatura de tratamento térmico foi escolhida para que houvesse uma
continuidade em relagdo aoc estudo das ligas binarias Nd-Fe, onde esta
temperatura foi utilizada, além de ser a temperatura de tratamento térmico dos

imis comerciais.

4.3.1. Magnetometria:

As amostras tratadas a 600°C por 2h apresentaram os seguintes resultados:

Para x =1, 2, 3 e 4%at, apés o tratamento térmico constatou-se ainda a
existéncia de uma fase ferromagnética cuja Tc varia com a composigio
(figura 45). Existem algumas possibilidades para a fase ferromagnética que se
formou. A primeira é a de ser a fase A2 encontrada no bindrio Nd-Fe [34]. Esta
fase, no bindrio, possui Tc= 230oC. A outra possibilidade é ser a fase 2:17,
hipétese pouco provavel dada a sua Tc ser préxima a SOQC. Finalmente, a de
esta fase ser W, cuja Tc varia dentro dos valores obtidos na figura 45.
Portanto, para que se responda a esta questdo serd necessaria a espectroscopia
Mdssbauer.

Para 5 = x = 10, apés o tratamento térmico, ndo existe nas amostras

qualquer fase ferromagnética.
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Figura 45: 'l'c em funcio da concentragido de Al para as amostras tratadas

termicamente a 600 C por 2 horas.

4.3.2. Espectroscopia M@ssbauer:

A determinacdo da fase ferromagnética que € encontrada nas amostras com
teor de Al inferior a 5% foi possivel pela espectroscopia Mdssbauer. Na figura
46 observa-se o espectro da amostra Nd-18%at.Fe-2%at.Al apbs o tratamento
térmico. Na tabela 6 estdo apresentados os parametros obtidos dos ajustes.
Comparando-se o espectro e os parametros com 0s obtidos para a fase p (figura
31), é possivel afirmar que a fase ferromagnetica resultante do tratamento
térmico é .

Para a amostra contendo 5%at. de Al, entretanto, onde néo ha fase
ferromagnética, comparando-se o espectro obtido para esta amostra (figura 47)
com o da fase & (figura 32a), é possivel afirmar que trata-se da mesma fase.

Isto estd de acordo com o diagrama de fases determinado por
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Grieb et al. [19] [20].

1.000 -~ _

TRANSMISSAO

- 0 3
VELOCIDADE (MM/S)

0.995 -

Figura 46: Espectro Mossbauver, a temperatura ambiente, da amostra

Nd-187at.Fe-2%at.Al tratada termicamente a 600 C por Zh.

Espectro Bhf(T) DQ (mm/s) DI (mm/s)

I 32.5 0.42 0.10

11 27.5 0.01 0.04

ITI 25.6 0.25 -0.11

Iv 22.8 0.11 -0.12

Gauss iana 5.9(1.4) = -0.18
N&o-magnética - 0.56 0.15

Tabela 6: Parametros obtidos para o espectro da amostra

Nd-18%at.Fe-2%at.Al tratada térmicamente (figura 45), onde Bhr
¢ o campo hiperfino, DQ o desdobramento quadrupolar e DI o

deslocamente isomérico relativo ao Fe-a.
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Figura 47: Espectro MoOssbauer para a amostra Nd-15%at.Fe-5%at.Al tratada

termicamente a 600 C por 2h, obtido & temperatura ambiente.
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4.3.3. Analise Metalografica:

A descontinuidade observada em termos da presenca de uma fase
ferromagnética no intervalo de composicSes estudado é confirmada na andlise da
microestrutura. Para x = 4 a microestrutura resultante do tratamento térmico é
a de agulhas que invadem as dendritas primérias de Nd. Estas agulhas, conforme
0 determinado pela espectroscopia M&ssbauer, s3o de u, cuja Tc foi encontrada
nas medidas magnéticas. A pequena diferenga sistematica (= IOGC) entre a Tc
encontrada para as amostras brutas de fusfo e para as tratadas é explicada
Justamente pelo coalescimento das lamelas de p metaestavel em agulhas de p
estavel. O processo de difusdo possibilitou © rearranjo da estrutura
cristalina do estado metaestavel para o estdvel, além de possibilitar que a
fase alcangasse a composigdo mais préxima ao equilibrio.

A morfologia encontrada para a fase u tratada pode ser explicada pela
alta difusividade dos &tomos de Fe e Al na matriz de Nd na temperatura de
tratamento pois a mesma € de aproximadamente 90% da temperatura de formagdo do
primeiro  liquido (figura 37). Aliado a isso, o tipo de interface
incoerente/semi-coerente é a que determina a geometria de crescimento. Dada a
estrutura cristalina das duas fases (matriz Nd e u), a interface incoerente
terd uma mobilidade bem maior que a semi-coerente [43). Esta diferenca na
mobilidade deve-se a energia associada aos dois tipos de interface e a
difusividade maior na interface incoerente. A figura 48 mostra a micrografia
da amostra Nd-18%at.Fe-27%at.Al tratada térmicamente, onde se observa as
agulhas de u.

Para as amostras tratadas com teores de Al = 5%at. a mudanga de
microestrutura ndo € radical (figura 49). Na amostra contendo 5%at., por
exemplo, existe ainda o eutético AI(metaestével) + Nd, na amostra bruta de
fusdo. Esse eutético € mais grosseiro comparado a composigdes de Al menores.

Ocorre, apés o tratamento térmico, a formagdo da fase & na regiio onde havia o
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eutético. O crescimento, neste caso, &€ menor que nas amostras com teores de Al
mais baixos. Observa-se uma morfologia mais suave, ou seja, o & formado
apresenta-se na forma de pequenas plaquetas arredondadas.

Existe a questdo a respeito da existéncia ou ndo de uma certa quantidade
de liquido durante o tratamento, para amostras com X 2 5, uma vez que O
tratamento se deu praticamente na temperatfnra do eutético [19]. Comparando-se
a microestrutura da amostra Nd-13%at.Fe-7%st.Al tratada a 600°C por 2h e a
tratada a 450GC também por 2h (figura 50), esta ultima, como serd visto
adiante, também apresenta apenas as fases Nd e &. Comparando-se as
microestruturas das duas amostras (figuras 49 com 50), observam-se diferencas
que podem ser explicadas em termos da diferenca da temperatura de tratamento
na difusividade e, portanto, no coalecimento da fase &. Assim, pode ser
afirmado que provavelmente nfo ocorreu a formagdo de liquido no tratamento a

600 C.

Figura 48: Amostra Nd-18%at.Fe-27at.Al tratada termicamente a 600C por

2 horas. 1000x, sem ataque.



A)

B)

Figura 49: Micrografia da amostra Nd-13%at.Fe-7%at.Al tratada a 600C
a) por 15min. e b) por 2h . 1000x sem ataque.
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Figura 50: Micrografia da amostra Nd-13%at.Fe-7%at.Al tratada a 450C por
2h. 1000x sem ataque.
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4.4. Cinética de Transformacfic em Amostras Nd-(20-x)%Fe-x%Al

(x =5 7e10):

No item anterior observou-se que para teores de Al iguais ou maiores do
que 5%at. a fase A1 desaparece, transformando-se em &, e que para 10%at.
também se transforma em ngAl. Para determinar a cinética de dissolucdo da
fase A1 metaestdvel, analisou-se a concentracfio relativa da fase em relagio a
tratamentos térmicos em véarias temperaturas (com o tempo fixado) e em véarios
tempos (com a temperatura fixada) para os trés valores de x.

Para a determinagdo da concentracic relativa de A1’ ou seja, da
quantidade de A1 que foi transformada em relacfo & existente na amostra bruta
de fusdo, utilizou-se das seguintes hipé6teses:

Dada uma amostra genérica contendo uma fase ferromagnética a e duas
outras fases ndo ferromagnéticas, 8 e 7, tem-se:

o(H) « (Xao-a(H) + X o (H) + X?ra'a,(H))

BB

Para H = O: O‘B(O) =0, 0'3,(0) =0 e era(O) # 0 e portanto

el0) =0 « X o (0).

r o o
E importante lembrar que o‘a(H) ndo é uma fungdo intrinseca da fase «, e que
dependera também da microestrutura. Entretanto o o ¢ fung8c da concentracéio
s

relativa de cada fase:

c =Xoc +X o

5 o so B ¥ s7

Entretanto, tomando-se uma amostra tratada térmicamente, onde ocorreu a

oSB+X

dissolucdo parcial de «, ¢ comparando seu ¢ com o da amostra bruta de fusio,
r

obtém-se a relagfio aproximada:

remanescente
X
o

bruta de fus3o
& (c‘ln)/(crr ).

Para que se obtenha a relagio exata é necessario comparar s o .
s

Entretanto, no presente caso, fica dificil a determinagio exata de ¢ pois &
S
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n3do satura em valores de campos altos. Por outro lado, vemos que uma
extrapolaciio de o para H=0 resulta em um valor de o aproximadamente igual a

o {figura 51).

Nd—15%8Fe—5%Al 450°C 30min.
T T L

I v i+ §F

L N T - R =
T T T

1

O (emu/g)

—a

1920 =10 0 10

H (kCe)

Figura 51: ¢ x. H para uma amostra Nd-15%at.Fe-5%at.Al tratada a 450C

por 30 min.

Efetuaram-se tratamentos térmicos a 400C, 450C, 500C e 600C por

rernanescente

15min. Obteve-se a curva da fragic remanescente (Xu ) em fungdo da

temperatura de tratamento (figura 52). Observa-se que nos tratamentos feitos a
SOOOC e 600°C a fragdo remanescente ¢ praticamente nula. Isto significa que
nessas temperaturas s3o necessarios 15min., ou menos, de tratamento para que a
fase A1 metaestavel desaparega. O comportamento da curva indica a mudanc¢a do
controle da cinética da reagdo, de controle por difusioc para controle por
interface, sendo que este controle possibilita uma velocidade de reagdc bem
maior.

Ja a 450nC a fragdo transformada ainda ndo ¢é significativa, sendo a

temperatura escclhida para o estudo do efeito de tempo de tratamento na

concentragio de zf’\l remanescente.
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Figura 52: Efeito da temperatura de tratamento na fragio remanescente de

A1 para as composigbes Nd-(20-x)Zat.Fe-x%at.Al, X = 5, 7 e 10.

Fixou-se, entio, a temperatura em 450nC e o tratamento térmico foi feito
em varios tempeos: 30min., th, 90min. e 2h. A figura 53 mostra a variacic da
concetragdo em funglo do tempo de tratamento para 5%at. de Al, a figura 54
para 7Zat. de Al e a figura 55 para a composicio contendo 10%at. de Al. A
figura 56 mostra a variagdo que ocorre na curva ¢ x H em funcdo do tratamento
térmico para a composicio contendo 10%at. Nota-se a predominincia cada vez
maior do comportamento paramagnético.

Tentou-se comparar os resultados obtidos com a equacdo de Johnson e Mehl

[29]:

£=1 - o kt”

Esta equagio foi desenvolvida para modelar a cinética de nucleagéo e
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[0

crescimento da formagdo de precipitados. No presente estudo, o gue ocorre
Jjustamente o inverso. Entretanto a base teérica para esta equagiio ¢ a
resolugdo da equagio da difusSo - fendémeno diretamente relacionado com a
dissolugéo de A1' O expoente (n) é fungio da geometria dos precipitados e da
taxa de nucleagfio [23][24]1[53].

A determinag@o dos parametros n e k obedeceu o seguinte método:

- Linearizou-se a curva concentragfio versus tempo de tratamento (€ x t)
atravéz da relagdio In(-In(€)) x In(t). Pelo método de minimos quadrados
obteve-se o coeficiente n, que nessa relagiio vem a ser o coeficiente angular
da reta.

- Juntamete com o n determinado numéricamente, toma-se os n racionais
mais proximos, e que a literatura apresenta correlagdes com 0s mecanismos de
nucleagdo e crescimento. Fez-se, entdo, a linearizacdo para a relagido
In(&€) x 1", O coeficiente angular serd a constante k. Comparando-se os erros
dos ajustes, o n que resulta em um k com O menor errc seri o escolhido,
Juntamente com o respectivo k. Em todos os casos estudados, os coeficientes n
que resultaram em um ajuste mais preciso foram os racionais mais préximos ao
obtido numericamente e que a literatura apresenta correlagbes com os
mecanismos cinéticos,

Os valores encontrados para n correspondem aos modelos propostos por
Zener [S3] e por Ham [23][24]. Para x = 5%at. o valor encontrado é n = 2
(figura 53). O mecanismo proposto por Ham para este caso é o de que
precipitados de vdrios formatos crescem a partir de pequenas dimensSes com uma
taxa de nucleagio decrescente. A microestrutura da amostra bruta de fusio
(figura 42) é eutética o que implica pequenas distancias de difusfic a serem
vencidas. O resultado é o de pequenos precipitados de & formando-se sem uma

forma definida (figura 57).
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Figura 53: Fragdo remanescente de A1 em fungdo do tempc de tratamento a
450 C para a composi¢do Nd-15%at.Je-5%at.Al com o ajuste da

equagdo de Johnson e Mehl.

Para as composigdes Nd-13%at.Fe-77at.Al e Nd-107%at.Fe-107%at.Al o valor
obtido para o expoente foi n = 15 (figuras 54 e 55). O modelo dado pela
literatura [4] [8] [23] [24], neste caso, é ¢ de particulas com pequenas
dimengbes crescendo sob varias geometrias e comn taxa de nuclegiio decrescente
ou nula. As figuras 43 e 44 mostram que as amostras brutas de fusfic apresentam
uma fracdo de eutético A1+ Nd e confinado em meio a Nd3A1 e A1' A morfologia

resultante é a e precipitados da fase & dispostos ac lade da fase de laves
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Figura 54: Fracdo remanescente de A1 em fungio do tempo de tratamento a

450 C para a composicdo Nd-137at.Fe-7Z%at.Al com o ajuste da

equagio de lohnson e Mehl.
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Figura 55: Frac;ao remanescente de A em fungfio do tempo de tratamento a
4SOC para a composicio Nd 107at.Fe-107%at.A] com o ajuste da

equagdo de Johnson e Mehl.

Observa-se a coeréncia entre as microestruturas e a variagio de n para
cada composigdo. As amostras contendo 7%at. de Al e 10%at. de Al apresentam

uma microestrutura bastante similar e seus respectivos expoentes n sdo igualis.
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Figura 56: Efeito do tempo de tratamento a 450C no comportamento
magnético das amostras tratadas (¢ x H) de composicdo

Nd-10Z%at.Fe-10%at.Al.
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Figura 57: Microestrutura da amostra Nd-15%at.Fe-57at.Al tratada

termicamente a 450 C por 90min.

Figura 58: Amostra de composi¢giio Nd-13%at.Fe-7%at.Al tratada a 450C por

90min. 1000x sem ataque.
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A comparaciio entre o expoente n obtido com os modelos propostos na
literatura € valida ao se levar em conta que a origem da correlagéo entre n e
a microestrutura é dada pela resolugio da equagdo da difusiio para diversas
formas de precipitados [53]. A obten¢io de n experimental préximo aos valores
previstos indicam que a equagiio pode ser aplicada de maneira inversa e que,
principalmente, os valores obtidos para as. concentracbes relativas de Al 580
confidveis. Portanto o método utilizando o-r, neste caso, foi eficiente. A
relacio dos parametros k e n obtidos para cada composi¢do juntamente com as

respectivas incertezas é dada na tabela 7.

Figura 59: Amostra Nd-10%atFe-10%at.Al tratada a 450C por 60 minutos.

1000x, sem atague.



X%at. Al n n utilizado k

5 2.3%0.2 2 -(9.4%0.6)*10°°
7 1.7+0.2 1.5 ~(1.5%0.1)*10°°
10 1.50.1 1.5 ~{8.3+0.6)*10™°
Tabela 7: Parametros obtidos para a equagio § = ekt
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em cada composigio.

O erro obtido para k utilizando-se o valor obtido inicialmente

para n foi maior que para o h racional,

determinagdo de k.

utilizado para a
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4 .5,Resultados Finais:

4.5.1. Concentracic de Al na Regido Intergranular:

No final do item 2.4 foi apresentado o calculo feito por Knoch et al.
[33] onde determinou-se a concentracdo de Al na regifo intergranular do ima
Nd-Fe-Al-B contendo 3%at. de Al em sua composicio. Este é o caso onde o Hc
é maximo para Imis onde variou-se a concentragdo de Al. De acordo com estes
autores, a concentracio de Al na regifo intergranular estd na faixa de
7.57%at. a 9%at. Al. Segundo eles, esta faixa corresponde aos valores minimos
encontrados para o dngulo de molhabilidade 9.

Estes cdaculos foram refeitos, de maneira rigorosa, e os valores
encontrados ficaram na faixa de 6.4%at. a 8.4%at. em Al. Estes valores estio
dentro justamente da faixa, nas ligas Nd-Fe-Al ricas em Nd, onde, apds o
tratamento térmico a 600°C, ndo ha mais nemhuma fase ferromagnética. Isto

sujere que o efeito benéfico da adigo da Al aos imds €& de justamente

eliminar as fases intergranulares ferromagnéticas apés o tratamento térmico.

4.5.2 A Liga Nd-15%at.Fe~5%at.Al-5%at.B :

Para tentar obter alguma informag¢do sobre o efeito do B nas fases
metaestdveis e estaveis no sistema Nd-Fe-Al, na regifo rica em Nd,
produziu-se uma amostra contendo B.

A amostra bruta de fusdo apresenta uma Tc= 200°C, 0 que corresponde a
amostra ternaria Nd-Fe-Al contendo 4%at de Al, estudada neste trabalho. A
microestrutura é idéntica & encontrada para a liga terndria
Nd-15%at.Fe-57%at.B bruta de fusdo no trabalho de Schneider et al. [51] (veja

a figura 60). Entretanto, a Tc encontrada para A1 nesse sistema é Tc= 245 C.
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Figura 60: Micrografia da amostra Nd-15%at.Fe-5%at.Al-5%at.B bruta de
fusdio. Observa-se as agulhas da fase p e o eutético

A1 + Nd e dendritas primarias de Nd. 1000x, sem ataque.

Apdés o tratamento térmice a 600°C por 2h, a amostra apresenta uma
Tc= 215°C, correspondendo novamente i amostra ternéria contendo 47%at. de Al
A microestrutura também é idéntica a encontrada por Schneider et al. [51]
para a amostra Nd-Fe-B citada no paréagrafo anterior.

Porque a fase ferromagnética encontrada na liga
Nd-15%at.Fe-5%at.Al~-5%at.B nio é a mesma para a amostra Nd-15Zat.Fe-57at.Al ?
Na microestrutura da amostra contendo B ¢é nitida a presenga do boreto
Nszest (p), tanto na amostra bruta de fusfo como na tratada termicamente.
No caso da liga ternaria Nd-Fe-Al, todo o Fe (a menos do que estd em solugéo
sélida na fase Nd) é consumido na formagio da fase Al, pois é encontrada na

microestrutura acompanhada apenas pela fase Nd. Na liga contendo B, parte do
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Fe (e talvez do Al) é consumido para a formagdo do boreto. Assim, é de se
esperar que a fase A1 encontrada contenha menos do que S5%at. de Al. Caso a
diferenga em 17%at. entre a composigio geral e a da fase u seja constante, é
possivel correlacionar as ligas ternarias Nd-Fe-Al com as quaterndrias
Nd-Fe-Al-B (ricas em Nd).

E importante frizar que a intercorrelagdo entre o bindrio Nd-Fe e o
terndrio Nd-Fe-Al ja foi feita, na medida em que se identificou a fase
metaestavel A1 bindria como tendo a mesma estrutura da fase u do sistema

Nd-Fe-Al.

4.5.3. Ima Contendo Al:

Dentro do trabalho efetuado no IFUSP conjuntamente com o IPT para a
producdo de im&s Nd-Fe-B, o lote da liga preparada em forno de indugio a
vacuo utilizando-se cadinho de alumina, ocorreu a contaminacio por Al. Os
resultados obtidos para este lote confirma o esperado pelos dados da
literatura. O campo coercivo Hc obtido foi o de 12.5kOe, 3kOe a mais que o
obtido no lote anterior, sem Al. Os valores de Mr € Ms sofreram um decréscimo
de aproximadamente 20 emu/g, confirmande o esperado pelos dados da
literatura.

Medidas magnéticas foram feitas no bruto de fusfio e no [mi sinterizado
(mas ndoc recozido) com o intuito de detectar a presenca de uma outra fase
ferromagnética (Al). Entretanto n&o foi possivel observar, dentro das
condicGes experimentais, qualquer transi¢do além da relativa & fase ¢.

A analise metalogréafica na amostra bruta de fusdo revelou, entretanto, a
existéncia de uma fase na regifo de contorno de grio cuja morfologia (figura
61) ¢ bastante similar & encontrada para a fase Al’ no binario e a encontrada

-

para M nas amostras Nd-Fe-Al (com x%at.Al = 4) tratadas térmicamente. Esta é
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a 'unica evidéncia da correlagio entre o trabalho feito aqui com o imé
produzido pelo grupc. Entretanto, Noziéres [42] encontrou uma transigéo
relativa a A1 (Tc= 180°C) em um i{mi contendo Al nfo recozido (figura 16
p.32). Para este mesmo im&d recozido, o autor ndo encontrou nenhuma transigéo
além da relativa a fase ¢. A composicio deste im& contém 37at. de Al,
correspondendo, portanto, & faixa de composigbes da regido intergranular ja

calculada.

Figura 61: Micrografia do bruto de fusfioc da liga contendo Al utilizada

para a fabricacdo do ima. 1000x sem ataque.

4.5.4. Os Diagramas Ternarios Nd-Fe-Al e Nd-Fe-B.

4.5.4.1. Nd-Fe-Al
A figura 63 apresenta o corte isotérmico a 600C do diagrama Nd-Fe-Al
determinado por Grieb et al. [19]. Nele estd assinalada a faixa de

composigdes estudadas neste trabalho. Pele diagrama, para a composigéo



96

Nd-19%at.Fe-1%at.Al era esperada a presenca, apdés o tratamento térmico a
60000, da fase y (2:17). Entretanto, as medidas feitas para a determinacio da
Tc ndo acusaram a presenca desta fase (somente a fase p).

O fato de que a fase bindria metaestdvel A1 possua a mesma estrutura da
fase u pode sugerir alteragfes no diagrama ternario, em termos da faixa de
composigdes possiveis para p, diminuindo a quantidade minima de Al

Por outro lado, existe a possibilidade de que a fase Al metaestavel
possua uma composicdo diferente da fase p estével, evidenciado pela sutil
mudanca na Tc. O fato de que p estavel, ao se diminuir o teor de Al, aumenta
sua Tc, distanciado-se da encontrada para A1 (n sem Al) sujere a existéncia
de uma diferenga estrutural entre u estavel e A1 (figura 62). Esta diferenca

pode ser tanto em densidades de defeitos até na mudanga dos sitios ocupados.

y T g ! - T ' T T
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1 1
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Figura 62: Tc vs. X para amostras brutas de fusfo (curva inferior) e
tratadas térmicamente a 600°C por 2 horas (curva superior).
Note que nesta curva a Tc para X - 0 tende a um valor
ligeiramente maior que ¢ encontrado para A1 na liga binaria

{x = 0 na curva inferior).
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Figura 63: Sec¢do isotérmica do sistema Nd-Fe-Al a 600 C [19].

4.5.4.2. Nd-Fe-B

A regido rica em Nd do diagrama terniario Nd-Fe-B (figura 64) determinada
por Landgraf et al. [37] mostra que a solidificagio da fase liquida formada
na sinterizagfio do imi Nd-Fe-B termina no bindrio Nd-Fe. Esta conclusio é
importante para a tarefa de correlacionar os resultados obtidos neste
trabalho com a regifio intergranular do ima. Duas questdes surjem a partir
deste ponto: i) a solidificacBo da fase liquida contendo Al terminarid no

ternario Nd-Fe-Al e ii) caso termine, em qual composicio ?
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Figura 64: Projecdo da liquidus do sistema Nd-Fe-B na regifio rica em Nd
[37].
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5. Concluséo

O estudo das ligas terndrias Nd-Fe-Al foi uma continuagdo do trabalho
feito para o bindrio Nd-Fe e terndrio Nd-Fe-B na regifio rica em Nd [51] [37].
O incentive para o estudo do sistema Nd-Fe-Al partiu da constatagdo, na
literatura, da influéncia do Al na coercividade dos im8s Nd-Fe-B. A ponte
entre os resultados deste trabalho com as fases intergranulares dos imés fica
no campo das hipdteses, uma vez que ndo se analisou detalhadamente a
influéncia do B nas fases confendo Al. Entretanto estas hipbteses poderdo
fundamentar um trabalho posterior, mais detalhado no que se refere ao estudo
de ligas Nd-Fe-Al-B. A colocagio de alguns resultados no capitulo 4.5 teve
como objetivo tornar a ligacio deste trabalho com as fases intergranulares

menos cornjetural.

5.1 As ComposigBes Estudadas:

Este trabalho forneceu as seguintes informacgdes:

Caracterizou magneticamente as fases u e &8 e por espectroscopia
Méissbauer. Indexou-se um difratograma da fase 8.

- A fase metaestavel presente nas amostras brutas de fusfo é a fase p.
Esta fase possui a mesma estrutura das fases metaestaveis A1 e Al'
encontradas no bindrio Nd-Fe.

- Existe um minimo {5%at.) no teor de Al a partir do qual garante-se,
apds o tratamento térmico, a inexisténcia de qualquer fase ferromagnética.

- A dissolucdio da fase p metaestdvel possui, a partir de SOOBC, uma
cinética favoravel.

Indiretamente, este trabalho demonstrou a relagdo entre a microestrutura
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e o campo coercivo H, que pode ser observada nas amostras brutas de fusdo.
<

Visualizou-se, também, a relagdo entre a Tc com a composicdo da fase p.
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