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ESTUDO DAS PROPRIEDADES E MICROESTRUTURA DE ÍMÃS 
PERMANENTES DE Pr-Fe-B-(Co,Nb) PREPARADOS PELO PROCESSO DE 
HIDROGENAÇÃO, DESPROPORÇÃO, DESSORÇÃO E RECOMBINAÇÃO 

(HDDR) 

Luzinete Pereira Barbosa 

RESUMO 

Neste trabalho, estudaram-se as propriedades magnéticas de ímãs moldados com resina, 

preparados com pós de ligas magnéticas do tipo PrFeB, usando o processo H D D R e, a 

mudança microestrutural das ligas utilizadas em função da variação na composição. As 

ligas foram obtidas por metalurgia convencional, na forma de lingotes. As composições 

químicas foram as seguintes: PrHFeyg.p-xCoxBeNbo,!, Pri4Fe64-xCoi6B6Nbx, PrnFeóg.g-

xCoieBxNbo.i e PrxFeTT.g-xCoieBeNbo,!. O cobalto tem um efeito significativo sobre o 

comportamento magnético e na temperatura de Curie destas ligas. Para os ímãs H D D R 

produzidos com ligas variando o teor de cobalto, o melhor produto de energia e fator de 

quadratura, foi obtido para o knã com 8 % at de cobalto, embora a melhor coercividade 

intrínseca tenha sido conseguida com 4 % at de cobalto. A adição de nióbio aumentou a 

coercividade indutiva mas não foi benéfica em termos de coercividade intrínseca. Altos 

teores de N b (0,5 % at) mostraram ser prejudicial a todas as propriedades magnéticas dos 

ímãs produzidos. A redução do teor de boro para 4% at, mostrou ser prejudicial às 

propriedades magnéticas e, este fato, pode estar relacionado ao aparecimento da fase 

Pr2Fei7, pela diluição da fase matriz. Esta fase desaparece com o aumento do teor de boro 

para 6 % at. Altos teores de boro, mostraram uma queda acentuada na remanência dos ímãs 

e notou-se a presença da fase Pri.eFe4B4 na liga homogeneizada, a partir de 7 % at de boro. 

Esta fase está presente na liga no estado bruto de fusão, para a liga com 8 % at de boro e se 

mantém após tratamento de homogeneização. As fases Pr2Fei7 e Pri.eFe4B4 afetam 

consideravelmente as propriedades magnéticas dos ímãs, pela diluição da matriz e pela 

nucleação de domínios reversos. Para a variação no teor de praseodúnio, o melhor resuhado 

foi para o ímã com 13,5 % at de praseodímio, com remanência de 1020 mT na condição 

homogeneizada. Neste trabalho, observou-se que a composição mais adequada 

apresentando, em média, boas propriedades magnéticas foi a da liga Pri4FebaiCoi6B6Nbo,i. 
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STUDY OF THE PROPERTIES AND MICROSTRUCTURE OF Pr-Fe-B-(Co,Nb) 

PERMANENT MAGNETS PREPARED BY THE HYDROGENATION, 

DISPROPORTIONATION, DESORPTION AND RECOMBINATION (HDDR) 

PROCESS 

Luzinete Pereira Barbosa 

ABSTRACT 

In this work, the magnetic properties of bonded magnets prepared using the HDDR process 

with powders of PrFeB-type magnetic alloys, and the microstructural variations on the 

alloys as a function of the composition have been studied. The alloys were obtained by 

conventional metallurgy cast ingots. The chemical compositions are given by the formulae: 

Pri4Fe79,9-xCOxB6Nbo.i, Pri4Fe64-xCoi6B6Nbx, PrnFeôç.g-xCoieBxNbo.i and PrxFeyy.ç-

xCoieBeNbo.]. Cobalt had a significant effect upon the magnetic behaviour and in the Curie 

temperature of these alloys. For the HDDR magnets produced with alloys of various cobalt 

content, the best energy product was obtamed for the magnet with 8 at% Co ahhough the 

best intrinsic coercivity was achieved with 4 at% Co. The addition of niobium increased the 

inductive coercivity but was detrimental to the intrinsic coercivity. High Nb contents (0.5 

at%) showed to be detrimental to all magnetic properties of the magnets produced. The 

reduction of the boron content to 4 at% showed to be detrimental to the magnetic properties 

and this could be related with the appearance of the PraFep phase and with the dilution of 

the matrix phase. This phase disappears with the increase in boron content to 6 at%. High 

boron contents showed a substantial decrease in remanence witii the presence of the Pri. 

eFe4B4 phase in the homogenized alloy above 7 at% B. This phase is present in the as-cast 

alloy for the alloy with 8 at% B and remains after the homogenization treatment. The 

phases Pr2Fei7 and Pri.£Fe4B4 affected considerably the magnetic properties of the magnets 

by the dilution of the matrix phase and by the nucleation of reverse domains. For the 

variations in the praseodymium content, the best result was for the magnet with 13.5 at% 

Pr, with a remanence of 1020 mT in the homogenized condition. In this work, it has been 

observed that the optimum composition with overall good magnetic properties was the 

magnet prepared with the alloy PrnFebaiCoieBeNboi. 
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da liga Pri4Fe63,sCoi6B6Nbo,5 homogeneizada. 

Figura 62 - Variação da pressão de H2 no processo HDDR, para ligas 

Pri4Fe79^.xCoi6B6Nbx no estado bruto de fusão 

Figura 63 - Variação da pressão de H2 no processo HDDR, para ligas 

Pri4Fe79,9-xCoi6B6Nbx após homogeneização 

Figura 64 - Remanencia versus teor de boro para ímãs HDDR produzidos 
com ligas do tipo Pri4Fe69,9-iCoi6BjNbo,i no estado bruto de fusão e após 
homogeneização. 

Figura 65 - Coercividade intrínseca versus teor de boro para ímã HDDR 
produzidos com ligas do tipo Pri4Fe69,9.xCoi6BxNbo,i no estado bruto de fusão e 
após homogeneização. 

Figura 66 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 9 5 

Pri4Fe65,9Coi6B4Nbo,i (a) no estado bruto de fusão e (b) após homogeneização. 

Figura 67 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga gg 
Pri4Fe64,9Coi6B5Nbo,i (a) no estado bruto de fusão e (b) após homogeneização. 

Figura 68 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga gg 
Pri4Fe62,9Coi6B7Nbo,i (a) no estado bruto de fusão e (b) após homogeneização. 

Figura 69 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe6i,9Coi6B8Nbo,i (a) no estado bruto de fusão e (b) após homogeneização. 

Figura 70 - Variação da pressão de H2 e temperatura em função do tempo 
durante o processo HDDR, para ligas Pri4Fe69^.iCoi6BxNbo,i no estado bruto 
de fusão 
Figura 71 - Variação da pressão de H2 e temperatura em função do tempo 
durante o processo HDDR, para ligas Pri4Fe69^.xCoi6BsNbo,i no estado bruto 
de fusão 

Figura 72 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) ^Q-^ 
da liga Pri4Fe654>Coi6B4 Nbo,i homogeneizada 

Figura 73 - Micrografía óptica mostrando morfología dos grãos (efeito Kerr) 
da liga Pri4Fe64,9Coi6B5 Nbo,i homogeneizada. 

Figura 74 - Micrografía óptica mostrando morfología dos grãos (efeito Kerr) 
da liga Pri4Fe62,9Coi6B7 Nbo,i homogeneizada. 

Figura 75 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) 
da liga Pri4Fe6i,9Coi6B8 Nbo,i homogeneizada. 
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Figura 78 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga jQg 
PrnFees^sCoieBfiNbo,! (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada. 

Figura 79 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri2,5Fe65,4Coi6B6Nbo,i (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada. 
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Figura 80 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga j j j 
Pri3Fe64,9Coi6B6Nbo,i (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada 

Figura 81 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga ^-^2 
Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada. 

Figura 82 - Micrografía obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó 
HDDR obtido da liga PrnFees^pCoieBeNbo,! homogeneizada. 

Figura 83 - Micrografía obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó 
HDDR obtido da liga Pr i23Fe65,4Coi6B6Nbo, i homogeneizada. 

Figura 84 - Micrografía obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó 
HDDR obtido da liga Pr i3Fe64,9Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 

Figura 85 - Micrografia obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó 
HDDR obtido da liga Pri3^Fe64,4Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 

Figura 86 - Micrografia obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó 
HDDR obtido da liga Pr i4Fe63,9Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 

Figura 87 - Micrografia óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) 
da liga Pr i2Fe65,9Coi6B6Nbo, i homogeneizadas. 

Figura 88 - Micrografia óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) 
da liga P r i2 , 5Fe65 , 4Co i6B6Nbo , i homogeneizadas. 

Figura 89 - Micrografia óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) j jg 
da liga Pr i3Fe64,9Coi6B6Nbo, i homogeneizadas. 

Figura 90 - Micrografia óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) ^ ^ g 
da liga Pri3^Fe64,4Coi6B6Nbo,i homogeneizadas. 

Figura 91 - Variação da pressão de H 2 no processo HDDR, para ligas j 
P r x F e 7 7 , 9 - ï C o i 6 B 6 N b o , i após homogeneização 
Figura 92 - Variação da pressão de H 2 no processo HDDR, para ligas j20 
Pr iFe77^ . iCo i6B6Nbo , i após homogeneização 



1 INTRODUÇÃO 

1.1 - Desenvolvimento Histórico do Magnetismo 

A história do magnetismo teve inicio com a descoberta de um mineral conhecido como 

magnetita (Fe304), o primeiro material magnético conhecido pelo homem. Sua propriedade de 

atrair e repelir partículas de ferro, era conhecida muitos séculos antes de Cristo'^^. 

O minério foi descoberto em uma região da Ásia Menor conhecida como Magnesia 

(Turquia)''^ Foi chamado magnetita, provavelmente, por ser encontrado em abundância nesta 

região. O material processado a partir deste minério ficou conhecido como magneto ou ímã. A 

palavra "ímã" significa "pedra que ama"'^l O nome magnetismo foi dado à propriedade 

fisica da magnetita''l 

O magnetismo é um dos mais antigos ramos da ciência estudado continuamente. As 

origens do magnetismo estão perdidas na antiguidade mas, na China, séculos antes da nossa 

era, uma pseudociência do magnetismo foi desenvolvida em um contexto de práticas secretas 

da geomancia e adivinhação. A Figura 1 mostra a colher que aponta para o Sul, uma das 

formas utilizadas na China para adivinhação'^'. 

Figura 1 - Colher de material magnético que aponta para o Sul utilizada para 
adivinhação na China antiga''''. 



Posteriormente , mas em data não conhecida, observou-se que uma peça produzida 

com magnetita se adequadamente sustentada, se movimentaria sobre a água até apontar 

aproximadamente o norte e o sul. Assim nascia a bússola de navegação, (Figura 2) a primeira 

aplicação tecnologia de um material magnético'''^'. 

Figura 2 - Esquema da primeira bússola de navegação" 

Como em várias outras áreas da física o magnetismo teve um grande avanço na época 

da segunda guerra mundial. As pesquisas de guerra também mostraram que alguns elementos 

de terras raras eram magnéticos, abrindo assim a possibilidade de uma grande amphação no 

universo dos materiais magnéticos''*'. 

A Tabela 1 mostra algrms dos passos importantes da história do desenvolvimento do 

magnetismo. 



Tabela 1 - Desenvolvimento histórico do magnetismo. 

Thaïes de Mileto (600 a C) Acreditava que a magnetita tinha vida própria 

Platão (427-347 a.C) Conhecia o poder de atração do ferro magnetizado''''^'*'^' 

Aristóteles (384-322 a.C) 
Lucrecio (98-55 a.C) 

Mostram seu conhecimento de magnetismo no poema "De 
Natura Rerum'^^'^'\ 

Alexandre Neckma 
(1157-1217) 

Primeira referência sobre a Bússola. Primeira aplicação 
tecnológica de material magnético (Fig. 2). Alguns 

historiadores afirmam que seu surgimento foi na China entre 
2637 a . C e 1100 d.C.P'. 

Petrus Peregrinus 
Fierre Perlim Maricourt 

(1240-?) 

Primeira tentativa exper imentd do entendimento do 
magnetismo. "Epístola ad Sygrum de Foucaucourt Militem de 

Magnete" {\269f'^'^\ 

William Gilbert de Colchester 
(1544-1603) 

Primeiro estudo cientifico sobre magnetismo. "De Magnete 
Magneticisque Corporibus et de Magno Maenete Tellure 

PhysiologiaNova"(\600y^-^^'*-^'^^K 

Galileu Galilei 
(1564-1642) 

Novo conceito do que é científico. "Diálogo dos Grandes 
Sistemas" (1632) e "Diálogos das Novas Ciências" (l63Sf\ 

Charles Augustin de Coulomb 
(1736-1806) 

Forças magnéticas de atração e repulsão. 

Lei de Coulomb (1784)'^ '^ '^. 

Luigi Galvani 
(1737-1790) 

Arco metáhco entre dois metais diferentes produzia energia 
elétrica f"). 

Alessandro Volta 
(1745-1827) 

Primeira pilha elétrica. Pilha voltaica ou püha galvánica 
(1790)[io] 

Hans Christian Oersted 
(1777-1851) 

Corrente elétrica passando por um fio também produzia efeitos 
magnéticos, mudando a orientação de uma bússola ^ -̂̂ l 

André Marie Ampère 
(1775-1836) 

Relaciona campo magnético gerado, com intensidade de 
corrente em um fio ''*'''*'. 

Joseph Henry (1797-1878) 
Michel Faraday (1791-1867) 

Trabalhos independentes. 
Indução eletromagnética (1830) '^'. 

Johan Karl Friedrich Gauss (1777-1855) Teoria magnetostática 
James Clerk Maxwell 

(1831-1879) 
Formulou a relação entre eletricidade e magnetismo 

"Treatise on Eletricity and Magneüsm" (1873) P" ̂  ''I 

Pierre Curie (1859-1906) Temperatura de Curie Final do século XIX'"' 

Paul Laugevin (1872-1946) Teoria do Diamagnetismo''*'. 

Pierre Weiss 
(1865-1940) 

Primeira teoria moderna sobre ímãs permanentes. Dominios 
magnéticos t'-''*''!. 

Niels Henrik David Bohr( 1885-1962) Teoria Quântica ( 1 9 1 3 ) ^ ' ^ ' 

Erwin Schrodinger (1887-1961) 
W e m e r Heisemberg (1901-1962) 

Descreveram matematicamente o comportamento de onda 
j iara o elétron de um átomo de hidrogênio'^'" ' . 

Fabricação efetiva de materiais 

magnéticos 
Aços magnéticos. 

(Aço cromo-cobalto 1921)'*'. 

Década de 30 Alnico, Cunife e Alnico V de grão orientado 

Philips Co. produz 1° ímã não 
metálico (1950) 

Ferrites que utilizam compostos como Estroncio e Bario, com 

óxido de ferro''*'. 

Década de 70 — • 
São colocados no mercado ímãs da familia das terras raras, 

produzidos inicialmente com Samarlo ou Neodimio'*' 
1989 — • Início do desenvolvimento de imãs HDDRf'^1 



ímãs com terras raras possibilitaram a fabricação de imãs com tamanhos menores mas 

com maior produto de energia A Figura 3 mostra o desenvolvimento dos imãs permanentes 

a partir de 1900, em relação ao aumento do produto de energia dos ímãs. 

Desenvolvimento de Imãs Permanentes no Século XX 
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Figura 3 - Desenvolvimento de ímãs permanentes (evolução do BHmax)a partir de 1900'^'. 

1.2 - Processo HDDR 

ímãs modernos com alto desempenho são baseados em terras raras (TR) e metais de 

transição, que se combinam com boro formando uma mistura de compostos intermetalicos 

compostos intermetálicos do tipo NdieFeyóBg e PrioFeyeBg. Ligas com estas composições têm 

sido amplamente estudadas em termos de microestrutura e propriedades magnéticas"'''. 

ímãs do tipo NdFeB sinterizados são caracterizados por suas excelentes propriedades 

magnéticas. 

O Praseodímio é similar ao Neodimio em seu estado elementar e em compostos do tipo 

TRFeB. Ambos têm estrutura tetragonal e temperaturas de Curie 586 K (NdFeB) e 569 K 

(PrFeB). A magnetização de saturação (Ms) (da fase (j) TR2Fei4B) para ambas as ligas é de 

1,56 T para o Pr e de 1,60 T para o Nd'"". 



Em 1989, o tratamento de hidrogenação e desidrogenação da hga magnética NdFeB foi 

avahado por Takeshita e Nakayama"^'. O tratamento consistia em aquecimento da hga a 

temperaturas entre 750 e 900 °C por 1 a 3 horas, sob atmosfera de hidrogênio''^''^'. Este 

processo foi, subseqüentemente, denominado hidrogenação, desproporção, dessorção e 

recombinação (HDDR), que é baseado na transformação de fase de uma liga intermetálica, 

mduzida pelo hidrogênio''^'. 

A temperaturas na faixa de 600 a 900 °C, sob atmosfera de hidrogênio, os compostos 

TRFeB absorvem hidrogênio e se decompõem nas fases TRHx, aFe e FeaB''^'^ 

A transformação de fase, induzida pelo hidrogênio, em ligas do tipo TRFeB ocorre 

como mostrado na equação i^^^-"'^^-^^^-

TRaFeuB + xHj -> TR2Fei4BHx -8oo°c,/ /2 ) 2 T R H 2 + x + 12Fe + FejB-^ T R J F C H B + XHJ (1) 

A absorção de hidrogênio pela fase rica em T R e pela matriz (^) acontece rapidamente 

à temperatura ambiente (hidrogenação). Na etapa de hidrogenação, o material gerado pela 

absorção mtersticial do hidrogênio, sofre uma expansão da rede cristalina gerando tensões que 

levam a decrepitação da liga (HD)'^^'^''^^'. Após a decrepitação do material, ocorre a 

desproporção da fase matriz, formando uma mistura de TRHx, Fe e FcaB à temperatura de ~ 

800 °C. Este processo é seguido por uma dessorção contmua de hidrogênio que corresponde a 

dessorção da mafriz e dessorção parcial do hidreto de T R ' ' ^ ' . Na dessorção a mistura de FeB, 

Fe e TR, que é termodinamicamente instável se recombina em sua forma mais estável, 

T R I F C M B ' ' ^ ' . Esta fase nucleia em regiões do grão original como cristais muito finos e, com 

orientação ao acaso"^l O valor de x (eq. 1), depende da temperatura e pressão de hidrogênio. 

Este processo converte materiais com grãos grosseiros (~ 100 \xm) na liga inicial, em pós 

constituídos por grãos ultra finos (~ 0,3 jim)''^'. O tamanho de grão resultante é, 

aproximadamente, do tamanho de um dommio magnético, o que toma o pó magneticamente 

coercivo''^'. O processo HDDR é utihzado para a preparação de materiais magnéticos duros, 

altamente coercivos. 

O grande interesse no processo HDDR, para o processamento de hgas á base de terras 

raras é o mecanismo que produz elevada anísotropia magnética, pela manutenção do 

alinhamento cristalográfico do grão origmal''^'. A Figura 4 mostra uma representação 

esquemática do processo H D D R ' ' ^'. 
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Figura 4 - Representação esquemática do processo H D D R " ^ ' . 



1.3 - Aplicações 

ímãs permanentes tomaram-se componentes chave em muitos equipamentos. ímãs 

permanentes à base de terras raras (TR), são capazes de impulsionar pequenos motores em 

relógios, assim como, motores em veículos elétricos ou grandes máquinas eléfricas na 

propulsão de navios. Atualmente, ímãs permanentes são utihzados em um grande número de 

acessórios em automóveis, aumentando segurança e conforto aos usuários. Nos anos 50 um 

automóvel, provavelmente, possuía apenas dois ímãs permanentes, um no velocímetro e outro 

no alto-falante (supondo-se que o veículo possuísse um rádio)'^^'. Além de serem utilizados 

em uma grande variedade de motores, ímãs de alto desempenho são usados no posicionamento 

da cabeça leitora em discos rígidos, para o alinhamento de feixes de partículas carregadas em 

aplicações médicas, ou na conversão de sinal elétrico em força mecânica e vice e versa. São 

utilizados também, em fontes de luz com comprimento de onda ultracurto, isoladores ópticos 

para controle de transmissão de dados e nas unidades de suspensão e propulsão para veículos 

magneticamente levitáveis (Maglev)'^'*'. 

ímãs à base de terras raras - metais de transição (TR-MT) são utilizados 

industrialmente na produção de peças miniaturizadas, tais como, servos motores, (motores de 

passo), em instrumentação e detecção eletrônica (radares), em aplicações aeroespaciais 

(giroscopios). E, na área nuclear, são utihzados na suspensão magnética de ultracentrifugas 

para enriquecimento isotópico do urânio. 



2 OBJETIVOS 

Este trabalho visou especificamente 

1 - Estudar o desempenho magnético de ímãs produzidos a partir de pós destas hgas 

utilizando o processo de hidrogenação, desproporção, dessorção e recombinação (HDDR). 

2 - Avaliar, também, a absorção do hidrogênio nas etapas de processamento (HDDR) e 

sua influência nas propriedades magnéticas. 

3 - Otimizar as propriedades magnéticas de ímãs HDDR, em um estudo sistemático, 

variando-se a quantidade dos principais componentes da hga e, também, a caracterização 

microestrutural da ligas magnéticas utilizadas no processo, ainda não publicadas na literatura. 

Justifica-se assim o presente estudo. 



3 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

3.1 Utilização de hidrogênio 

Por muitos anos o hidrogênio foi utihzado como atmosfera de sinterização, na 

fabricação de ímãs do tipo AJnico (Al, Ni, Co - 1935). Com o desenvolvimento de ímãs à base 

de Terras Raras, novas possibilidades se apresentaram para a sua utilização'^^1 

Ligas metáhcas tais como RES 190 (Smi8Co82), REC 26 ( S m i 2 C o 6 o C u 7 Z r 2 ) e Neomax 

35 (NdisFeyyBg), possuem uma propriedade em comum, elas absorvem quantidades 

significativas de hidrogênio quando expostas a este gás'̂ ^1 

A produção de ímãs à base de terras-raras-metais de transição pelo processo de 

decrepitação por hidrogênio (HD) foi patenteada por Harris et al em 1978. Esta patente 

referia-se, principalmente, aos ímãs do tipo SmCos e S m 2 C o i 7 . 

Desta forma, logo que os ímãs do tipo NdFeB foram anunciados em 1983, alguns 

pesquisadores iniciaram estudos sobre o comportamento de absorção de hidrogênio nestes 

materiais"^'. 

A estrutura cristahna do composto Nd2Fei4B foi determinada por Herbst et aF̂ ' e 

Givord et al'^'' pela técnica de difração de nêutrons. Sagawa et aF '̂ também apresentaram a 

estrutura deste composto obtida por difração de raios X. O Nd2Fe i4B é um composto 

tetragonal, do grupo espacial P42/mnm e cada célula unitária contém 68 átomos (quatro 

fórmulas unitárias de Nd2Fei4B) . 

A Figura 5 mostra a célula unitária apresentada por Herbst'^^' e a Tabela 2 mostra as 

posições atômicas ocupadas pelos átomos na rede. 



• F e c O F e c ©Fe j j ^ F e j j O F c k j ©Fe kj ® B g 

Figura 5 - Célula unitária da estrutura tetragonal Nd2Fei4B''^^'. 

Tabela 2 - Posições atômicas e número de átomos por posição; dados obtidos por 
difração de nêutrons para a liga Nd2Fei4B'̂ '̂. 

Átomo Posição n° de átomos 

Nd f 4 

Nd g 4 

Fe k, 16 

Fe k2 16 

Fe ji 8 

Fe 8 

Fe e 4 

Fe c 4 

B 8 4 
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Nesta rede, o Fe ocupa seis posições cristalográficas distintas, a terra-rara duas e o boro 

apenas uma. A Tabela 3 mostra os parámetros de rede e algumas características de compostos 

do tipo T R I F C M B , observados por Herbst et aF^' e Hirosawa et al'̂ * '̂. 

Tabela 3 - Parámetros de rede, propriedades magnéticas e temperatura de Curie de 
compostos TR2Fei4B. 

Composto 
Herbst Hirosawa H A Te Composto 

a(nm) c (nm) a (nm) c (mn) (T) (KOe) (K) 

PraFe^B 0,880 1,223 0,881 1,227 1,56 87 569 

Nd2Fei4B 0,880 1,220 0,881 1,221 1,60 67 586 

Metais elementares tais como Pd, Ti e Zr também expandem sua rede cristalina quando 

submetidos ao hidrogênio, mas não se desintegram em pós finos. Eles tomam-se mais duros 

que o metal puro mas, ainda mantém sua integridade (no caso do Pd) ou transformam-se em 

pós grosseiros (Ti, Zr). A diferença entre os compostos intermetáhcos e metais elementares é 

que os compostos intermetáhcos decrepitam em pós finos com menor expansão da rede 

cristalina, enquanto que os metais elementares mantém sua integridade mesmo que a rede 

cristalina dos mesmos sofra maior expansão. Esta diferença no comportamento destes 

elementos com respeito à desmtegração por hidrogênio é, presumidamente, devido à 

elasticidade do retículo cristalino dos metais elementares'^''. 

Em 1989, um tratamento de hidrogenação desidrogenação a altas temperaturas, em 

hgas magnéticas do tipo NdFeB foi descrito por Takeshita e Nakayama''^'. Neste estudo os 

autores mosharam que o processamento das ligas com hidrogênio, produzia pós com grãos 

muito finos em relação aos grãos originais e que estes pós apresentavam alta coercividade''^'. 

O fenômeno HDDR foi observado, prúneiro em compostos mtermetálicos do tipo 

Nd2Fei4B, durante estudos sobre a sinterização destes sob atmosfera de hidrogênio'^''. 

Nakayama et a l ' " ' , ao sinterizar ímãs do tipo NdFeB sob atmosfera de hidrogênio, 

verificaram que os ímãs não possuíam boas propriedades magnéticas, por exemplo, a 

remanência era muito baixa ao contrario das expectativas, baseadas nos resultados dos ímãs do 

tipo SmCos- Os autores atribuíram este fato a mudanças ocorridas na microestmtura durante a 
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sinterização (mudança no tamanho de grão da fase (|)). Outro problema foi a mudança na 

orientação magnética, ou seja, os imãs se tomavam isotrópicos, embora os compactados a 

verde fossem anisotrópicos, pois eram processados sob campo magnético. Desta forma, 

concluíram que a sinterização sob atmosfera de hidrogênio não é um bom método para a 

produção de ímãs à base de NdFeB. 

As medidas magnéticas destes ímãs sinterizados mostraram, ao contrário das 

expectativas dos pesquisadores, baixa coercividade, quando comparados aos ímãs SmCos. A 

textura dos ímãs sinterizados também foi considerada muito abaixo do esperado. Os resultados 

obtidos em termos de propriedades magnéticas e microestmturais, do sistema NdFeB eram 

bastante diferentes do SmCos e outros sistemas metálicos já estudados. Detalhes destes estudos 

mostraram que o sistema NdFeB sob atmosfera de hidrogênio se comportava da seguinte 

maneira: 

i) Quando aquecido sob pressão constante de hidrogênio (1 atm.), absorvia 

hidrogênio (~ 100 °C) para formar Nd2Fei4BHx (hidrogenação), 

ii) Com o contínuo aquecimento, o Nd2Fei4BHx se decompunha em hidreto de 

Nd (NdH2), ferro-boro (Fe2B) e ferro (aFe) (decomposição), 

iii) Sob vácuo, havia liberação de hidrogênio (dessorção), e 

iv) Os componentes, formados na etapa de decomposição (NdH2, Fe2B, aFe), se 

recombinavam, sob vácuo, para formar o composto original Nd2Fei4B 

(recombinação). 

O ímã sinterizado (sob atmosfera de H2) apresentou grãos muito pequenos e alguns 

extremamente grandes. É conhecido o fato de que grãos fmos e cristalinos muito pequenos ou 

pequenas partículas, têm a tendência a sofrer um crescimento abnormal, tomando-se grãos 

extremamente grandes, principalmente quando se utiliza a técnica de metalurgia do pó. Para 

que isto não ocorra, os parâmetros de processamento, tais como atmosfera, velocidade e 

temperatura de aquecimento, devem ser adequadamente controlados. Estas observações 

mostraram que, uma dessorção forçada do material decomposto, poderia produzir um produto 

com uma textura controlada em sistemas do tipo NdFeB'^". 
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0 sistema metal-hidrogênio, que é exotérmico, induz mudanças morfológicas no 

material metálico original. Os dois principais fenômenos associados à introdução de 

hidrogênio são: 

1 - Variação da magnetização (Ms), temperatura de Curie (Tc) e, anisotropia magnética 

devido a alterações no parâmetro de rede, provocada pela ocupação das posições intersticiais 

pelo hidrogênio'" 

2 - Decrepitação induzida pela grande expansão da rede cristalina, um processo que 

facihta a produção de pós magnéticos muito fmos'^^'. A decomposição de Nd2Fei4B em ferro 

puro, hidreto de Nd (NdH2) e ferro-boro (Fe2B), que ocorre quando a liga é aquecida sob 

atmosfera de hidrogênio a temperatura achna de 650 °c'̂ '̂. 
O primeiro fenômeno, permite o controle da concentração de H2 para que se obtenha 

características magnéticas ótimas em compostos do tipo Nd2Fei4B'' ' '^ ' . O segundo, proporciona 

uma recombinação posterior da hga sob vácuo, que fornece pós altamente coercivos''^'^'^^'. 

Estudos realizados sobre as reações de absorção de hidrogênio pelas ligas magnéticas 

do tipo NdFeB, mostraram que a fase intergranular que é rica em Nd, reage prmieíro. Esta 

reação, que é exotérmica, se faz necessária caso a ativação da hga como um todo tenha que ser 

obtida'"l A primeira reação no processo HDDR que corresponde à absorção de hidrogênio 

pela fase rica em Nd e pela matriz Nd2Fe i4B, inicia-se aproximadamente a 80 °c'̂ *'. Átomos 

de hidrogênio ocupam posições intersticiais da rede cristalina da fase <|) (Nd2Fei4B) e o hidreto 

de Nd é produzido pela fase rica em Nd. Os materiais tomam-se friáveis e decrepitam, 

formando um pó, resultado da grande expansão de volume, tanto da matriz quanto da fase 

intergranular (HD)'^^l 

Liszkowski et al.'''"' demonstraram que o aumento da superfície específica devido à 

decrepitação, que foi medido pelo ganho de peso, é resultante da alta velocidade de diftisão do 

hidrogênio. Os autores mostraram também, que este aumento é de cinco ordens de magnitude 

maior do que em ligas que não passaram por desmtegração. Outra reação de absorção de 

hidrogênio, que corresponde à desproporção, ocorre aproximadamente a 620 "C'"*''. O 

hidrogênio intersticial na fase ferromagnética Nd2Fe i4B reduz significativamente seu campo 

anisotrópico HA- Por isto a remoção do hidrogênio se faz necessária para a recuperação dos 
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altos valores da coercividade intrínseca dos ímãs,visto que, a coercividade está relacionada 

com o campo anisotrópico HA'^^' . 

De acordo com Pan et al.'"*'', o hidrogênio não pode ser removido completamente do pó 

HDDR. Quando o teor remanescente de hidrogênio for maior que 60 ppm, algumas vezes 

"pits" aparecem na superfície do ímã após o envelhecimento do pó. Isto acarreta na 

diminuição das propriedades magnéticas. Portanto, é necessário que o teor de hidrogênio nos 

pós HDDR esteja abaixo de 60 ppm. 

Na Figura 6, estão apresentadas as curvas da temperatura de aquecimento e da pressão 

de hidrogênio em função do tempo de exposição do processo HDDR para a liga Pr^FEBAIBE. A 

curva de mudança de pressão, consiste de três regiões, duas de absorção de hidrogênio 

designadas como a e ç e uma região de dessorção, designada como b.Os dois picos 

exotérmicos na curva de temperatura correspondem às reações de absorção de hidrogênio'^^1 
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Figura 6 - Curva de comportamento de absorção e dessorção de hidrogênio para hga 

dotipoPrnFebaiBe'^*'. 

Goltsov et a l ." ' ' estudaram a transformação de fase induzida por hidrogênio em uma 

liga mdustrial do tipo Nd2Fei4B sob pressão de 0,1 MPa de Ha. A liga foi homogeneizada por 

14 



20 horas a 1120 °C sob ataiosfera de argônio. Para a detennmação do grau de decomposição 

foram utilizadas temperaturas que variaram de 600 a 750 °C. As transformações mduzidas por 

hidrogênio, podem ocorrer de duas formas: decomposição espinoidal e transformação de fase 

por nucleação e crescúnento. A decomposição espinoidal é um caso especial de 

decomposição, pois não requer uma nucleação como pré-requisito para a decomposição da 

solução sólida. A decomposição espinoidal ocorre por transferência difusiva dos átomos da 

liga, em pequenas distâncias. Este tipo de decomposição ocorre a temperaturas relativamente 

baixas e sua velocidade é alta" ' l A transformação de fase por nucleação e crescúnento, que 

demanda a transferência difusiva de átomos a longas distâncias (maior que distâncias 

atômicas), necessita de temperaturas elevadas e longos tempos para que o c o r r a " A Figura 7 

mostra as curvas isotérmicas da emética de decomposição da hga NdaFenB mduzida por 

hidrogênio. Neste caso, a transformação se faz pela transferência de átomos grandes (Nd = 

1,82 Â, Fe=l,26 Â e B= 0,98 Â). A diminuição da temperatura provoca a diminuição da 

velocidade de decomposição das fases"''. 

No caso de hgas do tipo PrFeB a adição de cobalto e gáho diminui a temperatura de 

recombinação. Esta diminuição é notável, quando os dois elementos são adicionados 

simultaneamente'^*'. 
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Figura 7 - Curvas isotérmicas da cinética de decomposição da hga NdaFe^B induzida 

por hidrogênio " ' ' . 
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3.2 Processamento de ligas à base de Terras Raras 

Pós magnéticos produzidos a partir de ligas ternarias do tipo NdFeB pelo processo 

HDDR convencional, são magnéticamente isotrópicos. Para que se obtenham pós 

anisotrópicos com alta coercividade e produto de energia elevado, adicionam-se Ga, Nb, Hf, 

Ta e Zr aos sistemas NdFeB'"^l 

Nos últimos anos, vários trabalhos se concentraram no estudo do processo de 

hidrogenação, desproporção, dessorção e recombmação (HDDR), utilizando ligas magnéticas 

do tipo NdFeB na obtenção de pós para fabricação de ímãs à base de resmas e polímeros"^' '̂ l̂ 

Recentemente, o interesse em utilizar ligas à base de PrFeB cresceu, em relação ao processo 

HDDR, para a obtenção de pós magnéticos. Isto se deve ao fato de que estas ligas exibem imi 

elevado grau de anisotropia após seu processamento''*^' '*'*'. Outro fato, também de interesse é 

que as hgas com praseodímio não apresentam reorientação de spins a baixas temperaturas, 

quando comparadas às ligas à base de Nd''* '̂ e, conseqüentemente, exibem melhores 

propriedades magnéticas a baixas temperaturas''*'*'''^'. 

ímãs permanentes devem ser compostos de duas fases; uma ferromagnética e outra, 

não magnética, que deverá isolar os grãos magnéticos uns dos oufros por meio de um filme 

fino''**'. A fase ferromagnética (j) (NdaFeuB) é a portadora da alta magnetização de saturação 

do material magnético. A fiação volumétrica máxima da fase <(> (NdiFe^B), supondo-se que, 

não haja oxigênio, porosidade e fase (ri)TRi+EFe4B4, é estimada em 98 %''"'. A fase ^ 

(NdaFe^B) contém 85 % do volume ocupado por material magnético e está essencialmente 

acompanhada por duas fases paramagnéticas, uma fase rica em Terra Rara (~ 10 % vol.) e um 

boreto (ri) TRi+EFe4B4 (~ 2 % vol). As fases paramagnéticas, juntamente com a fase ^ 

(Nd2Fei4B) produzem uma microestrutura ótima, que aumenta consideravelmente a 

coercividade dos ímãs''^^'. 

Book et al.'''*'analisaram a influência da microestrutura inicial (tamanho de grão) e da 

composição (quantidade das fases NdaFe^B e rica em Nd), na etapa de desproporção do 

processo HDDR, variando o teor de Nd e parâmetros de processamento. Os autores 
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concluíram que a porcentagem em volume da fase (j) (NdaFenB), fase rica em Nd e boreto 

TRi+sFe4B4, presente na liga influencia a magnetização de saturação (Ms) e aumenta a faixa de 

temperatura em que ocorre a reação. Além disto, quando a liga inicial apresenta menor 

tamanho de grão, ocorre imia diminuição substancial da temperatura de desproporção, que 

pode ser devido ao aumento da difusão ao longo do contorno de grão. 

Actis et al[''^] estudaram a distribuição de tamanho de partícula em diferentes estágios 

do processo HDDR utilizando ligas do tipo NdFeB. Os autores observaram que pós muito 

fínos obtidos após a decrepitação sofriam um rápido crescimento. Um aumento significativo 

na coercividade intrínseca pode ser conseguido pelo confrole cuidadoso da reação de 

recombinação. O crescimento descontmuo dos grãos tem mício nas regiões onde a fase (J) 

(Nd2Fei4B) recristalizada está em contacto com a fase rica em Nd. 

Liesert et al '^ ' estudaram a variação da anisotropia e coercividade de pós NdFeB 

preparados pelo processo HDDR com aplicação de um campo magnético. De modo diferente 

do confrole químico, que envolve a adição de elementos, tais como Zr, Ga, Co e oufros, para 

induzir anisofropia, foi proposta uma rota física para indução de textura nas amostras. Este 

método consistiu na aplicação de um campo magnético elevado, acima de 8 T ou um gradiente 

de campo elevado, durante o processo térmico (T = 1000 °C). Em uma série de experimentos 

realizados, não foi observado nenhum aumento da anisofropia. Entretanto, os autores 

verificaram que, no estado paramagnético, a anisofropia magnetocristalina era fraca perdendo 

seu caráter uniaxial e portanto, a textura desejada não foi obtida. Foram obtidos pós altamente 

coercivos (14 kOe) mas, estes permaneciam isofrópicos. 

O aumento da coercividade também pode ser obtido pelo processo s-HDDR (s = 

sóhdo), quando H2 é introduzido no sistema, a temperaturas elevadas, resultando na 

desproporção do material sem passar pela etapa de decrepitação'^''. 

Oufro método para obtenção de pós anisofrópicos é o d-HDDR (d = dmâmico) que, 

está baseado na cüiética de reação enfre NdFeB e H2 sem adição de cobalto sob condições 
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controladas. O produto obtido por esta rota exibe um produto de energia máximo de 25 MGOe 

(MAGFINE 25) conhecido comercialmente como MF25'^^'. 

Outro fator que pode mfluenciar as propriedades magnéticas dos ímãs é sua 

microestrutura micial. É bem conhecido o fato de que hgas magnéticas no estado bruto de 

fusão são compostas de regiões com diferentes microestruturas e isto pode afetar as 

propriedades magnéticas dos ímãs HDDR. Desta forma, deverá ser feita uma homogeneização 

do material para que se atenue a influência da microestrutura micial nas propriedades 

magnéticas'^^'. 

A remanência tem valores diferentes pois depende da temperatura de processamento. 

Sugimoto et al.'^'*' avaliando amostras obtidas pelo processo HDDR convencional e s-HDDR, 

observaram que a remanência das amostras obtidas pelo processo s-HDDR diminuía com o 

aumento da temperatura, enquanto que, nas obtidas pelo processo convencional a remanência 

aumentava gradativamente com o aumento da temperatura. 

Nakamura et al'^^' estudaram pós obtidos pelo processo HDDR em hgas do tipo 

Ndi2 .6Fe8i,4-xCoxB6 (x = 0; 5,8; 11,6; 17,4) homogeneizadas a 1100 °C por 20 hs. O 

processamento das hgas foi feito variando a temperatura de recombinação. Foi observado que 

os pós tratados a baixas temperaturas tinham baixa remanência e eram anisoti-ópicos. O 

aumento da temperatura mostrou um aumento na remanência e anisotropia magnética. A 

temperatura para a completa reação de recombinação dúninui com o aumento do teor de 

cobalto. Com isto, os autores concluham que a presença de cobalto torna a reação de 

desproporção menos estável na presença de hidrogênio e tende a formar Nd2(FeCo) i4B a 

temperaturas mais baixas. 

Ragg et al'^*' produziram pós HDDR de ligas do tipo NdFeB com baixos teores de Nd 

(Ndi4Fe79B7 e Ndi3Fe8o ,5B6 ,5). Foi observado que com o aumento no teor de Fe (menor teor de 

Nd), houve um aumento na remanência e uma discreta variação na coercividade. A vantagem 

de se utilizar hgas com baixo teor de Nd é que há um aumento na resistência à corrosão, tanto 
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dos pós, quanto dos ímãs. Somando-se a isto, há uma diminuição no custo da hga. Outra 

observação feita é que, o tempo de recombinação do processo é reduzido com o aumento do 

teor de Fe, com isto tem-se uma diminuição do custo final de produção. 

Kawashita et al'^'' estudaram as propriedades magnéticas e microestmturais de ímãs 

permanentes do tipo NdFeB, variando o teor de Terra Rara, utilizando o processo HDDR. As 

ligas foram: Ndi2,6Fe63,iCoi7,4Zro,iGao,3B6,5 e NdiiFe65 ,oCoi7,8Zro , iGao ,3B5 ,8. Os pós HDDR 

processados, apresentaram tamanho de grão entre 400 - 500 nm para ambas as ligas e, estas 

mantinham características magnéticas anisotrópicas. Contudo, a redução no teor de Terra 

Rara, reduziu drasticamente a coercividade e a liga com 11% at de Nd não apresentou 

propriedades magnéticas. As observações microestmturais mostraram que a düninuição da 

coercividade foi devido à diminuição na concentração da fase rica em Nd no contorno de grão 

da fase 2:14:1. 

Forças coercivas estão dü-etamente relacionadas com a microesüoitura e, para evitar a 

propagação das paredes de domínio, o tamanho dos cristalitos primários deve ser controlado, 

assim como, a composição da fase mtergranular rica em Nd / Pr. Com isto, se os grãos 

possuírem textura (estão orientados ao longo de uma direção comum), a remanência do ímã 

será aumentada'^^1 

A microestmtura dos ímãs HDDR é diferente das microestmturas dos ímãs sinterizados 

e dos ímãs obtidos por sohdifícação rápida. ímãs smterizados são constituídos de grãos 

cristalinos da fase <j) que variam de 10 a 50 fxm de diâmetro, isolados por uma fase não 

magnética rica em terra rara. O pó sohdificado rapidamente, é constituído de grãos cristalinos 

com diâmetro em tomo de 50 nm isolados por uma fase amorfa. A microestmtura de um ímã 

HDDR como visto anteriormente é constituída de grãos cristalinos com cerca de 0,3 jim que 

são comparáveis a u m domínio magnético e, n o caso de ligas estequiométricas, a s mesmas são 

virtualmente livres d a fase rica e m terra r a r a nos contomos d e grãos"^''*^'^'. Esta 

microesfrutura única dos pós HDDR, pode afetar suas propriedades magnéticas, assim como, 

seu mecanismo d e coercividade''*^'. 
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A Tabela 4 mostra as principais variáveis do processo que influenciam as propriedades 

magnéticas e microestruturais de pós HDDR. 

Tabela 4 - Principais variáveis do processo HDDR f'̂ -̂ '. 

Variáveis do processo HDDR Efeito sobre 

Estado inicial da liga: 
Bruto de fiisão ou após homogeneização, 

tamanho de grão, distribuição da fase rica, 
orientação, precipitados de segunda fase e 

composição. 

Propriedades magnéticas e reprodutibilidade 
de propriedades para o pó recombinado 

Quantidade de material processado 

Propriedades magnéticas do pó 
recombinado, absorção e emissão do calor 

envolvido na reação e absorção de 
hidrogênio. 

Pressão de hidrogênio durante a decrepitação 
e desproporção. 

Propriedades magnéticas dos pós 
recombinados, pó HD, temperatura e tempo 

de desproporção e calor envolvido nas 
reações e velocidade de recombmação. 

Temperatura na qual o hidrogênio é 
infroduzido no sistema. 

Pó HD, quantidade de calor envolvido na 
reação e possibilidade de se obter pós pelo 

processo HDDR(sólido). 
Ciclo térmico: 

Tempo de permanência a uma temperatura, 
patamar de temperatura de decrepitação e 

completa recombmação. 

Absorção de calor e grau de decreptitação / 
desproporção. 

Temperatura de permanência no patamar. 
Propriedades magnéticas do pó 

recombinado, taxa de desproporção, grau de 
homogeneidade do pó recombinado. 

Tempo do patamar. 
Propriedades magnéticas do pó 

recombinado, grau de homogeneização / 
desproporção e custos de produção. 

Temperatura durante a retirada do 
hidrogênio. 

Propriedades magnéticas do pó recombinado 
e na distribuição do tamanho de grão do pó 

recombinado. 
Tempo de redução da pressão a 10"' bar, 
(velocidade de bombeamento) pressão no 
final do processo e taxa de resfriamento. 

Propriedades magnéticas do pó e 
disfribuição do tamanho de grão 

Manwaring et aP^' observaram que, as propriedades magnéticas do pó HDDR são 

afetadas pela quantidade de massa inicial. Com um aumento na massa inicial eles obtiveram, 

utilizando a mesma hga, pós com características magnéticas diferentes. 
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Todas as variáveis de processamento influenciam o pó HDDR final e, para se obter 

melhores propriedades dos ímãs, é necessário um controle bastante rigido de todas as etapas 

envolvidas no processo. 

3.3 Influência da pressão de hidrogênio 

Nakayama et al'̂ '̂ estudaram as propriedades magnéticas e microestruturais de ligas 

NdFeB e NdFeCoB utilizando o processo HDDR, em fiinção da temperatura e da pressão de 

hidrogênio. Observaram que até uma temperatura de aproximadamente de 600 °C, obtém-se o 

hidreto de Nd (Nd2Fei4BHx com x ~ 2,5) e que, acima desta temperatura a liga se decompõe 

nas fases NdHa, Fe e FcaB. Os pós obtidos apresentaram boas propriedades magnéticas mas 

mantiveam-se isotrópicos. Boas propriedades magnéticas foram obtidas para nas temperatxiras 

de 800 °C e 900 °C, com (BH)max de 56 kJ/m^ para os ímãs NdFeB e 64 k j W para o miã 

NdFeCoB. Para temperaturas acima de 900 °C houve uma degradação das propriedades 

magnéticas, que pode ser atribuida ao crescimento exagerado dos grãos recombinados ou da 

transformação de fase do Fe (Fe a para Fe y TTIAM= 912 °C). Os melhores resultados quanto às 

propriedades magnéticas, foram obtidos para composições próxhnas da estequiométrica 

(Nd2Fei4B ouNd2 (FeCo ) i4B) . 

A influência da pressão de hidrogênio sobre a cinética de reação no processo HDDR 

foi estudada por Gutfleisch et al'^'. Ligas do tipo NdieFeyóBg, no estado bruto de fiasão e, hga 

Nd2Fe i4B estequiométrica, após homogeneização, foram avahadas por meio de medidas de 

resistividade elétrica, à temperatura de 800 °C e pH2 de 0,7 bar. Os autores observaram que, a 

velocidade de reação de desproporção e recombinação diminuiu significativamente no caso da 

liga estequiométrica (Nd2Fei4B) enquanto que, para a hga NdieFcTeBg a velocidade era bem 

maior. Os autores atribuíram esta diferença na velocidade de reação, à ausência de fase rica 

em Nd nos contomos de grão na liga estequioméfrica. A fase rica, além de atuar como um 

caminho para o transporte de hidrogênio, faz com que a reação de desproporção tenha início 

na mterface da fase rica em Nd com a fase mahiz NdaFe^B e, caminhe para o centro do grão 

original. No caso da liga estequiométrica, este cammho não existe, o que pode exphcar a babea 

velocidade de reação deste material. 
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A influência da pressão de hidrogênio sobre a absorção e dessorção também foi 

estudada por Kñn et al'^*' para hgas do tipo NdFeB com adição de Co e Ga. A temperatura 

inicial de absorção de hidrogênio, pela fase rica e pela matriz, é deslocada para altas 

temperaturas pela adição de Co e Ga. O efeito mais nítido da adição de Co e Ga no 

comportamento de absorção e dessorção de ligas do tipo NdFeB é a diminuição da 

temperatura da reação de recombmação para temperaturas inferiores a 1000 °C. A temperatura 

de reação para a liga Ndn.óBeZro.iGaiCon.eFebaí foi de 910 °C. A reação de desproporção 

ocorre lentamente para babeas pressões de hidrogênio e a temperatura de recombmação é 

menor quando se diminuí a pressão inicial de hidrogênio. 

Gao et al'*'' estudaram o efeito da redução da pressão de hidrogênio nas propriedades 

magnéticas de pós preparados com a hga Nd^FeyçGaiBv variando a pressão de hidrogênio, de 

0,02 MPa a 0,08 MPa. Foi observado que, quando a pressão de hidrogênio era diminuida, o 

grau de anisotropia diminuía significativamente, embora, a coercividade aumentasse. Alto 

grau de anisotropia (1,62 u.a.) foi obtido para pós tratados com pressão de hidrogênio de 0,08 

MPa. Alta coercividade, 724 kA/m foi atingida para pós HDDR tratados com pressão de 

hidrogênio de 0,04 MPa. 

Hirosawa et al '" ' estudaram, por anáhse térmica diferencial (DTA), os efeitos da 

substituição de Nd por Dy e adição de Ga em ligas do tipo NdFeB, na reação de desproporção, 

variando a pressão de hidrogênio. Eles observaram que, ao substituir Nd por Dy, nas ligas do 

tipo (Ndi.XDYX)2Fei4B, a reação de desproporção ocorria acima de 0,2 MPa de hidrogênio. Esta 

observação indica que a fase hidrogenada (Ndi.XDYX)2Fei4BHy toma-se mais estável em 

relação ao estado desproporcionado (Ndi.XDYX)H2 + Fe + Fe2B com o aumento do teor de Dy. 

Isto significa que, a presença de Dy dhninui a cinética de reação em relação à desproporção da 

liga e que, a reação de desproporção toma-se mais difícil com o aumento do teor de Dy. 

Takiishi'*^' estudou a influência da massa em relação à pressão de H2 utilizada no 

processamento. O autor observou que o aumento de massa de 9 para 11 gramas, diminuía as 

propriedades magnéticas dos ímãs, mostrando que a relação entre a quantidade inicial da liga e 

a pressão de H2 utilizada no processamento HDDR é importante na obtenção de boas 

propriedades magnéticas. 
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3.4 Efeitos da adição de elementos de liga na anisotropia 

Os compostos metálicos e de Terras Raras, que são usados no processamento de ímãs 

permanentes são aqueles de composição 1:5 e 2:17 à base de cobalto e, o 2:14:1 á base de 

ferro. Numerosas tentativas têm sido feitas para que se obtenha uma melhoria das 

propriedades magnéticas destes materiais pela substituição, das Terras Raras ou dos metais de 

transição, por vários elementos químicos. Algumas substituições aumentaram certas 

propriedades mas, normalmente, existe uma troca, por exemplo: o aumento em uma 

propriedade acarreta na diminuição de outra'*'*'. 

Nakayama et al.'*^' obtiveram pós utihzando hgas do tipo NdFeB com boas 

propriedades magnéticas, por hidrogenação a altas temperaturas, variando o teor de boro e 

neodimio e, substitumdo o ferro por cobalto. As composições usadas foram as segumtes: 

Ndi4,5Fe85,5-XBX (x = 5,5; 6,5; 8), Ndi2,5Fe76 , iCo5 ,5B5,9, Ndn.gFeTT.IBG,! e Ndi2 ,2Fe82,oB5 ,8 . Os 

autores observaram que a força coerciva varia com o teor de boro, mantendo-se o teor de Nd 

constante. Observaram também que quando o Co substitui o ferro, as propriedades magnéticas 

dos pós obtidos são comparáveis às das fitas amorfas de composição similar. 

Os ímãs produzidos com as composições Nd i4 , 8Fe77 , iB8 , i e Ndi2,2Fe82B5,8 tmham 

tamanho de grão de 0,3 ^m e não foi observada outra fase no contorno de grão. Isto pode ser 

exphcado pois esta liga é essencialmente estequiométrica. Para o pó da hga 

Ndi2 ,5Fe76 , iCo5 ,5B5 ,9 as propriedades magnéticas obtidas foram Br = 780 mT, iHc = 796 kA/m 

e BHmax - 94kJ/ml Para o ímã HDDR as propriedades obtidas foram Br = 620 mT, íHc -

915 kA/m e BHmax = 65 kJ/m^. Os autores concluham que a coercividade dos ímãs 

produzidos por tratamento com hidrogênio está relacionada com o tamanho dos grãos 

cristalinos obtidos no processo. 

McGuiness et al'**' estudaram o efeito da adição de Zr à liga do tipo NdFeB com 

composição nominal Ndi6Fe75 ,9B8Zro , i . As ligas foram processadas a temperaturas enhe 770 

°C e 840 °C. A coercividade máxima obtida foi de 800 kA/m para a liga com 0,1 % at. Zr, 

processada a 795 °C. A hga contendo 0,3 % at. Zr não exibiu coercividade maior que 120 

kA/m, para uma ampla faixa de temperatura de processamento. 
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De acordo com a literatura'*^' ligas contendo aditivos, tais como Ga, C O ou Zr, que 

são utilizados para induzir anisotropia, desenvolvem nestes materiais, uma estrutura com uma 

textiira fina (submicrométrica) durante o processo HDDR. Esta textura é considerada como 

pré-requisito para a obtenção de pós anisotrópicos para produção de ímãs permanentes. 

Hirosawa et al'*^' estudaram pós desproporcionados da liga do tipo Nd-Fe-Co-GRA-Zr-B 

por microscopía eletrônica de transmissão. Eles observaram a existência de cristalitos finos de 

Nd2(Fe,Co,Ga)i4B que tinham uma orientação cristalográfica igual à da fase NdaFenB. Os 

pesquisadores propuseram então que, após a remoção do hidrogênio, a estrutura 

desproporcionada se recombinaria a partir destes cristahtos, mantendo a textwa 

submicrométrica da fase 2:14:1. Com base nestas considerações os pesquisadores propuseram 

um modelo para a formação de textura para o sistema NdaFenB-Ha e, sua mudança 

microestrutural durante o processo HDDR (três estágios) que é mostrado esquemáticamente na 

Figura 8 e descrito a seguh '̂ ^-^^l: 

1 - Quando Nd2(Fe,Co,Ga) H B é submetido ao hidrogênio (pH2 = 0,1 MPa), próximo à 

temperatura ambiente, o sistema absorve hidrogênio intersticialmente (Estágio I da Fig. 8). A 

fase 2:14:1 hidrogenada é metaestável, com isto tem-se uma mistura de NdHa, a(Fe,Co) e 

(Fe,Co)2B. 

2 - No estado desproporcionado uma fi'ACAO da fase original Nd2(Fe,Co,Ga) 1 4 B não se 

decompõe e mantém a orientação cristalográfica origmal (Estágio 11). 

3 - Na dessorção, o Ndüi se decompõe em Nd e H2 e o sistema inteiro se recombina 

voltando á estrutura original Nd2Fei4B (Estágio III). Os autores sugerem que a recombinação 

tenha mício principalmente nos cristalitos de Nd2(Fe,Co,Ga)]4B dispersos e com orientação 

original, resultando em uma microestrutura com textura. 

De qualquer forma, ainda não se estabeleceu um mecanismo que explique 

satisfatoriamente este fenômeno'^'^' 
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, 1 1 1 

Pressão de hidrogênio i> 

Figura 8 - Modelo de formação de textura no sistema Nda (Fe ,M ) i4B durante o 
processo HDDR. O centro é um modelo proposto de diagrama de fase do sistema temperatura-

pressão de H2. A área cinza representa o campo das fases NdHa + (Fe,M)2B + (Fe,M) + 
Nd2 (Fe> l ) i 4B + H2'"'*''. 

Pedziwiah et al.'*^' estudaram o efeito da substituição de Ga nas propriedades 

magnéticas para os compostos do tipo R 2 F e i 4 - x G a x B onde, R = Pr/Nd (x = 0,0; 1,5; 2,0 e 3), 

para o sistema PrCos-xGax, (x = 0,0; 0,5; 1,0; 1,5; 2,0; 2,5 e 3). Os autores observaram um 

aumento no parâmetro de rede quando o Ga substitui elementos em materiais de fase simples. 

Um aumento na Tc também foi observado quando o ferro é substituído por Ga. No sistema 

PrCos-xGax, a Tc cai acentuadamente com o aumento no teor de Ga. A magnetização de 

saturação diminui nos sistemas 2:14:1 e 1:5. A redução no momento magnético destes 

sistemas, provavelmente, é devido à diluição dos sub retículos 3d com átomos não magnéticos 

de Ga. Foi observado também que, o campo anisotrópico aumentou com a adição de Ga no 

sistema NdaFcM-xGaxB mas diminuiu para o sistema PrCos-xGax. 

Matzmger et al'^'' estudaram a microestrutura de ímãs s-HDDR, produzidos com pós 

da hga do tipo NdFeBZr. De acordo com o autores, Zr mduz um efeito memória em ligas do 

tipo NdFeB. Após tratamento HDDR, os grãos magnéticos observados eram da ordem de 5 

um. O Zr ehminou as dendritas de ferro livre formando plaquetas de ZrB2, precipitadas na 

região intergranular rica em Nd. As plaquetas de ZrB2, apresentaram diâmetro entre 0,3 a 2 

p.m e espessura de 50 a 300 mn. Como resultado da formação destas plaquetas o boro é 

removido da matriz. Os autores observaram que o Zr, além de eliminar as dendritas de oFe, 
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também inibe o crescimento de grãos e, que durante a hidrogenação as plaquetas não são 

afetadas pela ação do hidrogênio, e também, não há a formação de outra fase contendo Zr. A 

adição de 0,5 % at. de Zr diminui, a temperatura de Curie de 594 K para 587 K, a temperatura 

de reorientação de spin e, diminui também o parâmetro de rede da fase magnéticamente dura. 

Isto mostra que poucos átomos de Zr ao substituírem o Nd, tomam a fase 2:14:1 mais estável 

em relação à etapa de desproporção e, também, preservam parcialmente a orientação 

cristalográfica dos grãos originais da fase magnéticamente dura. 

MacGuiness et al"*' estudaram ligas do tipo NdisFeTyBg, no estado bmto de fusão, com 

adição de Dy e Zr. O Zr foi adicionado à liga, em duas formas, Zr e ZrOa. Estas ligas foram 

processadas utilizando-se o processo HDDR, para obtenção de uma microestmtura fina, 

necessária para obtenção de alta coercividade. Medidas magnéticas dos ímãs HDDR 

produzidos, revelaram que, o Zr não afeta a temperatura de recombinação para a qual o 

material começa a desenvolver alta coercividade mas, foi observada uma amphação da faixa 

de temperatura em que um material altamente coercívo pode ser produzido. 

Nakamura et al'**', estudaram os efeitos da adição de Zr, Co e Ga na hga 

N d i 2 , 6 F e 8 i , 4 B 6 . Os autores observaram que, com a adição de Zr, a temperatura de absorção de 

hidrogênio correspondente à reação de desproporção mudou para valores elevados. Já adições 

de Co e Ga mostraram que na reação de recombinação, as temperaturas são inferiores às 

observadas para as hgas sem adição destes elementos. Eles conclufram que, a adição de 0,1 % 

at Zr toma a reação de desproporção mais lenta durante o processo de hidrogenação, e a 

adição de Co ou Ga dimmui a temperatura da reação de recombinação. 

Kwon'*^' estudou o grau de alinhamento nos ímãs HDDR produzidos de ligas do tipo 

Ndi6Fe76 -xZrxB8 (x = 0; 0,1). Após o processamento HDDR, o material foi moído por 15 horas. 

O autor observou que a coercividade intrínseca diminui com a diminuição do tamanho de 

partícula e, este fato, foi atribuído a defeitos estmturais induzidos nas partículas e, também, 

pela oxidação das mesmas durante o processo de moagem. Enquanto isto, o grau de 

alinhamento, que representa o grau de anisotropia do material, aumenta gradativamente com a 

diminuição do tamanho de partícula. Esta variação pode ser explicada pelo fato de que 

partículas grosseiras são constituídas provavehnente por um grande numero de grãos finos 

recombmados, que são formados por diferentes grãos da liga original, como é mostrado na 
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Figura 9. O autor observou também que, as ligas contendo Zr exibiam um grau maior de 

alinhamento em relação às hgas sem Zr. Neste trabalho o maior grau de ahnhamento foi 

observado para a liga com 0,1 % at de Zr. 

PÓ Anisotrópico HDDR 
Grosso Fino 

Menos anisotrópico Mais anisotrópico 

Figura 9 - Ilustração esquemática mostrando anisotropia do pó HDDR com tamanhos 
diferentes de partícula. 

Burkhardt et al'™' estudaram o comportamento de pós HDDR obtidos com ligas do tipo 

NdisFeTrBg e NdisFcTr-xGaxBg (x = 0,5; 1,0; 2,0; 4,0). Estas hgas foram produzidas por 

redução calciotérmica. Os pesquisadores observaram pequenas áreas da fase NdaFe^B, com 

diâmetto aproximado de 10 |xm não decompostas, nos pós HDDR obtidos das hgas 

NdisFcTóGaiBg e NdisFeysGaaBg, após vários tempos de permanência no estado 

desproporcionado. Quanto ao pó HDDR da hga Ga 4% at., foram observadas grandes áreas da 

fase NdaFenB não decompostas. Nos pós HDDR das ligas com l e 2 % at de Ga as áreas não 

decompostas estavam localizadas no centro dos grãos origmais, com a desproporção iniciando 

na extremidade dos grãos. Os autores concluíram que a adição de Ga reduz a velocidade de 

reação de desproporção. Desta forma, com o aumento do teor de Ga observou-se uma redução 

no volume da fase rica, assim como, um aumento na quantidade de Nd2Fei4B não 

desproporcionado. 

Gao et a l ' ' ' ' estudaram os efeitos da adição de Co e Zr, na microestrutura e anisotropia 

de pós obtidos pelo processo HDDR, com hgas do tipo NdFeB. Medidas magnéticas 

mostraram que, pós HDDR obtidos com a liga NdisFeee.cConZrciB?, eram anisotrópicos, ao 

passo que, pós da hga Ndi3Fego ,4Zro, iB6 ,5 eram basicamente isotrópicos. Após tratamento de 
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homogeneização, da Uga sem Co, quase todo o oFe foi ehminado, mas uma nova fase foi 

observada. Esta fase era rica em Zr, com teor de aproximadamente 57 % at Zr. Esta fase rica 

em Zr também foi observada após homogeneização, na hga com Co. Os autores observaram 

também que a fase rica em Zr, com ou sem adição de Co, permanecia estável durante o 

processo HDDR. No caso da liga sem Co, uma grande quantidade de Zr foi consumida na 

formação da fase rica em Zr. Isto significa que, há um limite de átomos de Zr na fase 

Nd2Fe i4B. 

Vários pesquisadores'^''*^'*''™' em seus estudos sugerem que a adição de átomos de Co 

ou Ga na fase matriz pode aumentar localmente a estabilidade da fase, deixando partículas 

residuais de Nd2Fe i4B , não decompostas na liga desproporcionada, com orientação origmal. 

Como resultado, na liga Ndi3Fe8o ,4Zro,iB6 ,5 há partículas de Nd2Fe i4B residuais suficientes no 

material decomposto, para que se obtenha um material anisotrópico. A adição de Co causou 

algumas alterações com relação às fases presentes, por exemplo: a fi-ação volumétrica da fase 

rica em Zr foi reduzida. Com isto, mais partículas de Nd2Fe i4B , não decompostas, estarão 

presentes na liga desproporcionada. Estas partículas são tidas como capazes de nuclear grãos 

submicrométricos orientados na direção cristalina original, no estágio de recombinação'*''. 

Forças coercivas estão diretamente relacionadas com a microestrutura e, para evitar a 

movimentação das paredes de dommio, o tamanho dos cristalitos primários e partículas livres 

devem ser controlados, assim como a composição da fase intergranular rica em Nd/Pr. Desta 

forma, se os grãos apresentam textura (estão orientados em uma direção comum), a 

remanência do ímã será aumentada. Coercividade elevada pode ser obtida graças a uma 

microestrutura homogênea obtida no processo HDDR. Liesert et al.''^' observaram que pós 

essencialmente isotrópicos poderiam ter um crescimento orientado dos grãos cristalinos 

devido à adição de Zr, Ga e Nb (mecanismo epitaxial). E os grãos fínos de NdFeB não 

desproporcionados atuariam como centros de nucleação durante a etapa de recombinação no 

processo HDDR. 

Nakayama et al.''^' estudaram a microestrutura e orientação cristalográfica dos grãos 

cristalinos de pós magnéticos anisofrópicos, produzidos com ligas do tipo NdFeCoB (Ga ou 

Zr) obtidos por HDDR. A Tabela 5 mosfra os resultados das propriedades magnéticas dos 
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ímãs HDDR produzidos com estas ligas. A coercividade intrínseca aumentou com a adição de 

Ga (13 kOe), enquanto que a adição de Zr causou uma diminuição desta propriedade. 

Tabela 5 - Propriedades magnéticas de ímãs permanentes anisotrópicos produzidos com pós 
HDDR do tipo Ndi2 .6FebaiCoi i ,5B6,oMx. 

Metal 
(% at) 

Br 
(kG) 

iHc 
(kOe) 

bHc 
(kOe) 

BHmáx 
(MGOe) 

Ga 
0,5 

8,9 13,3 7,5 17,6 

Zr 
0,1 

9,3 8,2 6,4 18,2 

- 8,6 8,6 5,7 11,9 

Com relação à microestrutura, os pós HDDR anisotrópicos eram semelhantes aos pós 

isotrópicos de NdFeB em termos de tamanho de grão, forma do grão e estrutura do contorno 

de grão. Nenhuma diferença microestrutural foi observada após a adição de Ga ou Zr. No caso 

dos únãs sinterizados ou obtidos por sohdifícação rápida e deformação a quente, a 

coercividade aumenta com a adição de Co e Ga. Nestes casos, o aumento da coercividade 

pode estar ligado á fina camada, rica em Nd contendo Ga, presente no contorno de grão. Já 

para os ímãs produzidos com pós HDDR, a fase de contorno de grão, está praticamente 

ausente. De acordo com a hteratura Ga é solúvel em compostos Nd2(FeCo ) i4B e, no caso da 

substituição de 3 % a 7 % at de Fe por Ga, o campo anisotrópico aumenta cerca de 10 %^^^. 

Takeshita e Morimoto'''*' estudaram a influência do tamanho de partícula dos pós 

anisofrópicos, obtidos pelo processo HDDR, sobre as propriedades magnéticas de únãs do tipo 

NdFeB. As composições estudadas próxúnas da estequiométrica (Nd2(Fe,Co) i4B, foram Ndi2-

i3FebaiCoio -2oB5 . 8Mo , i - i (M = Ga, Zr). As ligas foram homogeneizadas a 1120 °C por 20 h. sob 

atmosfera de Ar. Após o processo HDDR, o pó foi moído e classificado, com diâmefro de 

partícula abaixo de 420 fim. A coercividade permaneceu em tomo de 14 kOe, para pós 

magnéticos com diâmefro de partícula entre 50-420 um. Os maiores valores de remanência 

foram obtidos para os ímãs com tamanho de partícula enfre 50 e 200 pm. O tamanho destas 

partículas é, aproximadamente, o mesmo dos grãos cristalmos (Nd2Fei4B) da liga antes do 

processamento. Isto sugere que a orientação cristalma dos grãos possa ser mantida durante o 
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processo HDDR. Contudo, os autores verifícaram que as propriedades magnéticas diminuem 

para os ímãs produzidos com pós de diâmetro abaixo de 50|jm. Esta queda foi atribuída ao 

aumento da oxidação do pó e também a tensões introduzidas durante o processo de moagem. 

Tomida et al''^' estudaram a orientação cristalográfica no pó no estado 

desproporcionado, obtido com liga Ndi3Fe67,9CoiiGai,oZro,iB7 utilizando microscopía 

eletrônica de transmissão de alta resolução. Os autores observaram que, na etapa de 

desproporção, os produtos desproporcionados da liga com Ga e Zr não guardavam relação de 

orientação com a liga original NdFeB. Embora, os produtos desproporcionados não exibissem 

uma relação de orientação cristalográfica com a liga original NdFeB, os autores verificaram a 

presença de partículas muito finas de Nd2Fe i4B, orientadas cristalográficamente, com diâmetro 

entre 10 e 100 mn. Estas partículas finas, estavam dispersas na mistura desproporcionada 

dentro dos grãos grosseiros de aFe, FcaB e, seus eixos cristalográficos, tinham direção quase 

paralela à do grão de NdiFe^B origmal, sugermdo com isto a formação de textura na etapa de 

recombinação do pó HDDR. 

Yi et al.''*' estudaram, pela técnica de microscopía eletrônica de transmissão, dois tipos 

de pós HDDR obtidos com ligas do tipo Ndi5Fe77B8. As composições utilizadas foram: (A) = 

Ndi5Fe67 ,3Bi6 ,6Zri , i e (B) = Ndi5Fe7oBi5. Teores elevados de B foram mfroduzidos na hga , na 

tentativa de aumentar a interação entre Zr - B e evitar a formação de oFe nas ligas, no estado 

bruto de fusão. Os pós HDDR foram prensados a quente à temperatura de 900 °C. Os autores 

observaram que, a adição de Zr teve pouco efeito sobre as propriedades magnéticas dos pós 

das hgas, sendo, (A) Br = 575 mT; iHc = 985 kAm"' e (B) Br = 590 mT; iHc = 990 kA/m"'. 

Observaram também que a adição de Zr não teve mfluência sobre a forma dos grãos da fase (j) 

e, também, não introduziu anisotropia ao pó obtido, mesmo com uma redução de ~ '/s no 

tamanho médio de grão. 

Rango et a l . ' " ' estudaram o efeito da adição de Zr e Ga no processo de hidrogenação 

de hgas NdujeFegi^óBs.gg (estequioméfrica NdaFe^B), NdnjsFega^isBs.gsZro.is, 

N d i i j F e 8 i , 8 B 5 3 Z r o j e Ndii ,5Fea)^B5jGa2,6- As hgas foram tratadas térmicamente a 1000 °C 

por 6 horas. Nas amostras sem Zr, foi observado que a difusão de H2 pelos contornos de grão é 

muito mais rápida do que na região intragranular, de modo que, a difusão de hidrogênio é 
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d e p e n d e n t e d o t a m a n h o d o s g rãos n a h g a or ig inal . A ad ição d e Zr induz iu a f o r m a ç ã o d e 

p l a q u e t a s d e ZTBZ, o b s e r v a d a s a n t e r i o r m e n t e p o r Matzinger'^'', q u e a t u a m c o m o ba r re i r a s , 

l im i t ando a d i fusão d e h i d r o g ê n i o p a r a o c o n t o m o d o s cr is ta l i tos , i m p e d i n d o a c o m p l e t a 

r e a ç ã o d e de sp ropo rção . Então, a a d i ç ã o d e Zr p e r m i t e u m a r e a ç ã o d e d e s p r o p o r ç ã o 

i n c o m p l e t a , c o m a p r o d u ç ã o d e pa r t í cu la s d e NdaFe^B n a n o m é t r i c a s n a mi s tu r a 

d e s p r o p o r c i o n a d a . Com is to , o efei to m e m o r i a d o Zr n o c r e s c i m e n t o o r i en t ado , p o d e ser 

expUcado e m t e r m o s d a c iné t ica d a r e a ç ã o d e de sp ropo rção . Uma r e a ç ã o i n c o m p l e t a d e 

d e s p r o p o r ç ã o se faz neces sá r i a p a r a a p r e s e r v a ç ã o d e par t ícu las d e NdaFeuB q u e n ã o se 

d e c o m p õ e , m a n t e n d o , des ta fo rma, a o r i e n t a ç ã o d a l iga or ig inal . Os a u t o r e s conc lu í r am q u e , a 

m d u ç ã o d e an i so t rop ia m a g n é t i c a , q u e d e p e n d e fo r t emen te d a s c o n d i ç õ e s d e p r o c e s s a m e n t o n a 

a p l i c a ç ã o d e h id rogên io , a m d a p e r m a n e c e confusa n o p r o c e s s o HDDR. Com a a d i ç ã o d e Ga a 

v e l o c i d a d e d e d e s p r o p o r ç ã o teve u m l eve a u m e n t o , p o r t a n t o , a i n d u ç ã o d e an i so t rop ia n ã o 

p o d e se r e x p l i c a d a e m t e r m o s d e r e a ç ã o parc ia l d e d e s p r o p o r ç ã o . Desta fo rma , o p a p e l d o Ga, 

c o m o e l e m e n t o que favoreça a m d u ç ã o d e an i so t rop ia nes t e s s i s t emas a m d a n ã o es tá 

e x p h c a d o . 

Ahmed e t a l . ' ' * ' e s t u d a r a m os efei tos d a ad ição d e Nb e m l igas d o t ipo NdFeB c o m 

c o m p o s i ç ã o Nd2Fei4-xNbxB ( o n d e x = 0; 0,17; 0,34; 0,51; 0,85). A a d i ç ã o d e Nb r e su l tou n a 

f o r m a ç ã o d a s fases Nb26Fe32B42 e Nd2Fei7 . Foi o b s e r v a d o q u e , o a u m e n t o d o teor de Nb n a 

l iga d i m i n u í a m t e n s i d a d e d a r e a ç ã o d e d e s p r o p o r ç ã o , d e v i d o a o a u m e n t o d a q u a n t i d a d e d a s 

fases rica e m Nd e Nb, q u e n ã o se d e s p r o p o r c i o n a m (aná l i se p o r DTA). Os au to res 

o b s e r v a r a m t a m b é m q u e , a s o l u b i h d a d e d o Nb n a fase ma t r i z a u m e n t o u h g e i r a m e n t e c o m o 

a u m e n t o d o teor d e Nb, c o m o é m o s t r a d o n a Tabela 6. 

Tabela 6 - Solubihdade do Nb na fase matriz 

Liga Teor d e Nb n a fase matriz 

Nd2Fei3,83Nbo , i7B 0,31 ±0,23 

Nd2Fe,3.66Nbo .34B 0,36 ±0,48 

Nd2Fei3,)5Nbo ,85B 0,43 ±0,17 
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De acordo com Ahmed et al''^' a substituição de Fe por Nb em hgas estequiométricas, 

mostrou uma redução considerável no tempo de homogeneização, que também, ünpedia o 

crescimento de grão da fase matriz. O autor utilizou ligas com composições 

Ndu.gFesusNbiBs.Ç e Ndii,8Fe8o,3Nb2B5 9 e observou que, após a recombinação o tamanho 

médio de grão era < 0,2 pm, enquanto que, para a maioria das hgas do tipo NdFeB após 

tratamento HDDR, o tamanho de grão da esfrutura recombinada é da ordem de 0,3 ^m. As 

melhores propriedades magnéticas foram observadas para os pós HDDR contendo 1 % at Nb 

(Br = 690 mT e IHC = 449 kA/m). A liga com 2 % at Nb mosfrou uma discreta dimmuição na 

remanencia, mas sua coercividade foi bastante afetada com o aumento do teor de Nb (Br = 640 

mT e IHC = 270 kA/m). 

Clarke et aP'̂ ' estudaram a influência da reação HDDR em ligas NdFeB com e sem 

adição de Nb, na condição bruto de fusão. As ligas estequiométricas contêm uma quantidade 

signiñcativa de dendritas de aFe e, a presença destas dendritas mfluencia a reação HDDR, isto 

porque, a reação de desproporção tem inicio na interface aFe / matriz. Para hgas com a 

presença de Nd no contomo de grão (fase rica) e sem aFe, a reação de desproporção teve 

micio na mterface rica em Nd / matriz. Verifícaram também que, a etapa de recombinação não 

é sensível à presença de dendritas de aFe. Após a recombmação, o volume de dendritas de 

aFe foi reduzido drasticamente, assim como, notaram a ausência da fase rica em Nd. Ligas 

com pequenas adições de Nb na composição estequiométrica, produzü-am pós com altos teores 

de fase matriz, Nd2Fei4B e, sem dendritas de aFe. Estes pós HDDR apresentaram boas 

propriedades magnéticas isotrópicas (B, = 667 mT e ¡HE = 1019 kA/m). 

Em estudos utilizando microscopía eletrônica de transmissão, realizados por Tomida et 

al.'*'', em hgas do tipo NdnFceT.gConBTGaiZro,! na etapa de hidrogenação, eles observaram o 

aparecimento de uma fase tetragonal FesB (t-Fe3B) em um estágio anterior à desproporção. 

Esta fase possui retículo cristalino coerente e uma relação de orientação de um para um com a 

fase (f) (NdaFenB). Dentro da fase (t-FcsB), existem grãos fínos de Nd2Fei4B que coexistem 

com partículas de NdHa. O diâmetro das partículas de NdaFcnB observadas tinha o tamanho 

aproximado de 50 nm e com orientação próxima da fase original NdiFe^B. Os autores 

concluíram que, a fase t-FcsB possui eixo cristalográfíco comum e paralelo com a fase 
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NdaFeuB. As partículas de NdiFcnB dentro da fase t-FcsB preserva a orientação original. 

Partículas de NdaFe^B similares às encontradas dentro da fase t-FcsB também foram 

observadas embebidas pelos grãos das fases aFe e FeaB, o que indicou que a fase 

intermediária t-FcsB se decompõe, na etapa de desproporção, nas fases aFe e FcaB, que são 

termodinamicamente mais estáveis. Desta forma, a coerência do retículo da fase t-FesB com a 

fase NdaFe^B e sua metaestabilidade, representa um papel significativo no mecanismo de 

indução de anisotropia no processo HDDR. 

Materiais com elevada textura podem ser produzidos quando ligas do tipo NdaFe^B 

reagem com hidrogênio a altas temperaturas (= 800 °C). De acordo com Honkura et al.'*^' o 

aparecimento da anisotropia ou isotropia em pós magnéticos é determmado pela velocidade 

da reação entre NdaFe^B e hidrogênio, que tem sido formulada em um processo dinâmico de 

hidrogenação, desproporção, dessorção e recombmação (d-HDRR). Paralelamente ao 

desenvolvimento dos únãs a mdução da textura magnética continuou sendo mvestigada e 

vários mecanismos de anisotropia foram propostos. As posições de memória sugeridas 

atualmente são: grãos de Nd2Fe i4B não decompostos; grãos de FeiB; tensões localizadas e 

grãos de F C S B ' * ' * ^ * ^ ' . Na hipótese de regiões de NdaFcnB não decomposto o mecanismo de 

anisofropia é construído com base no fato de que a anisofropia aparece com a adição de 

cobalto em pós de liga do tipo NdFeB. Esta hipótese foi rejeitada porque textura também foi 

observada em pós de liga do tipo NdFeB sem Co'^^'. Honkura et aP^' observaram que o 

aparecimento da anisofropia ou isofropia é determinado pela velocidade de reação entre o H2 e 

NdFeB que comanda o processo d-HDDR. Com isto os autores propuseram a hipótese da fase 

FcaB para o mecanismo de anisofropia . 

Gutfleisch et al.'*'*' estudaram a indução de textura na liga Ndi6,2Fe78^B5,6, por meio de 

um processo HDDR modificado, que é constituído de (a) desproporção sólida (s-HD) e (b) 

recombinação sob baixa pressão parcial de hidrogêiúo. O resultado que chamou a atenção dos 

pesquisadores foi a presença da fase tefragonal FcsB, com parâmefro de rede a = 0,862 nm e c 

= 0,426 nm para determinados tempos de desproporção (15; 30e 180 min) como pode ser visto 

na Figura 10. A desproporção a 900 °C, permite inicialmente a formação da fase metaestável, 

que se fransforma em Fe e Fe2B, enquanto que, após o processo convencional a fase FesB não 

foi enconfrada. 
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2 0 
Figura 10 - Difração de RX de liga Ndi6^Fe78 , i2B5 ,6 s-desproporcionada (s-FID), por 

15, 30 e 180 min e desproporcionada convencionalmente (c-HD) por 30 min (T = 900 °cy^\ 

Os autores'*'*' também não encontraram nenhuma evidência de nano partículas de 

Nd2Fei4B denfro da mistura desproporcionada. O aumento do tempo de permanência do 

material a altas temperaturas fransforma a fase FejB em uma estrutura granular composta de 

Fe e FeaB. Eles concluíram que, a formação de uma fase tefragonal intermediária (Fe3B) após 

a desproporção é vital para a indução de textura em ligas ternárias do tipo NdFeB pelo 

processo HDDR. 

Na desproporção, o Nd2Fei4B que é tetragonal se decompõe em frês fases, N d H 2 

(cúbica) Fe (cúbica) e FejB (tefragonal). Na recombinação o Nd2Fei4B se recristaliza a partir 

destas frês fases. Denfre as frês fases, somente o Fe2B apresenta estrutura cristalina 

anisofrópica, indicando que esta fase pode ser crucial para o efeito memória. Os autores 

conclufram que o grau de alinhamento da fase Fe2B depende da velocidade da reação. A fase 

Fe2B memoriza suficientemente a direção da fase iiúcial Nd2Fe i4B , se a velocidade de reação 

enfre a fase (|) e o hidrogênio for baixa, e como resultado, na recombinação o Nd2Fe i4B será 

anisofrópico. A fase Fe2B precipita ao acaso, se a reação for á temperatura mais alta e, devido 

à elevação da pressão parcial de hidrogênio, o Nd2Fei4B será aiusofrópico. A Figxna 11 mosfra 

esquematicamente a hipótese do efeito memória proposta.'*^'. 
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tetragonal cúbico 

Fe^B 
tetragonal ^dJ^^B 

Fe cúbico tetmgonal 

Figura 11 - Orientação hipotética da posição de memória: (esquerda) antes do processo 
(centro) estrutura desproporcionada com FeaB ahnhado e (direita) grãos finos com textura 

após d-HDDR'*^' 

3 . .5 In i ã s P r F e B 

Khn et al*^ utilizaram pequenas quantidades de Tb, para substituir o Pr e, também, Fe, 

Cr e Mn, para substituir o Co, visando aumentar a temperatura de reorientação dos spins de 

ligas do tipo PraCouB, que é de aproximadamente 395 °C. As análises foram feitas por 

medidas de magnetização vs temperatura. Os resultados mostraram que a temperatura de 

reorientação de spins é aumentada com a substituição de Co por Fe, atingindo um máximo de 

575 °C, em amostras com 25 % Fe Pri3(Coo,75Feo,25)8oB7. Os autores observaram entretanto 

que a temperatura de Curie das amostras diminuía continuamente com o amnento do teor de 

Fe. 

Kim et al'^*' estudaram o comportamento de absorção, dessorção, desproporção e 

recombinação, de ligas do tipo PrFeB, com adições de Co, Ga e Zr. Segundo os autores, a 

reação de absorção de H2 para a liga PrFeB, tem início aproximadamente à temperatura de 80 

°C. Com adição de cobalto, de 6-24 % at., a temperatura de absorção de hidrogênio variou de 

70 a 100 °C. Para ligas com teor de Co de 12 % at., a reação de desproporção ocorreu a 955 

°C, que corresponde à temperatura de recombinação no processo HDDR. Os autores 

verifícaram que o efeito mais significativo da adição de cobalto ao sistema PrFeB, é a 

diminuição da temperatura de recombinação em comparação com a liga ProFcbaiBõ. A 
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decomposição da mistura, pela adição de Co, é considerada como sendo menos estável e, 

então, a reação de recombinação tem início a temperaturas mais baixas. 

Faria et al.'**', estudaram os efeitos do Co, Zr, Nb, Ga e Dy sobre as propriedades 

magnéticas de ímãs obtidos com pós de ligas PrFeB, no estado bruto de fiisão e 

homogeneizados, utilizando o processo HDDR. Os autores obtiveram valores de remanência e 

coercividade, para a liga tipo PrFeCoxBGaZr (x =16% at), similares aos encontrados por 

Kim'^*' que utihzou uma liga com 24 % at. Co, Faria et al. observaram que altos teores de Co 

não mfluenciam, substancialmente, a coercividade de ímãs permanentes á base de Pr obtidos 

pelo processo HDDR. 

Faria et. al.''*"', estudaram a anisotropia em pós HDDR da liga Pro j F e 6 3 , 5 C o i 6 , 7 B 6 Z r o , i e 

compararam com pó de hga à base de Nd ( N d i 3 , 7 F e 6 3 , 5 C o i 6 , 7 B 6 Z r o , i ) e compararam com pó de 

uma liga comercial à base de Nd (MQA-T), com as mesmas composições. O nível de 

anisotropia foi estimado pelo grau de alúihamento (a) que foi calculado pela expressão: 

a = [l-(mr/Mr)]xlOO% 

onde, Mr e mr, correspondem à magnetização remanente, ao longo do eixo de fácil 

magnetização (| |) e ao eixo de difícil magnetização (±), respectivamente. Os pós 

magnéticamente anisotrópicos foram obtidos de ligas tratadas térmicamente. Para o ímã 

HDDR de PrFeCoBZr a magnetização na direção de fácil magnetização foi de 126 J/Tkg e o 

grau de alinhamento (a) foi de 76 %. Para a liga à base de Nd sob as mesmas condições, 

nenhuma propriedade magnética significativa foi observada. Para a hga comercial MQA-T, 

medidas usando a mesma técnica mostraram uma remanência menor, 119 J/Tkg na direção de 

fácil magnetização e um grau de alinhamento menor, de 69 %. A coercividade mtrínseca do 

ímã HDDR da hga comercial foi de 916 kA/m como pode ser visto na Tabela 7. De qualquer 

forma, o aspecto mais importante ao se utilizar ligas tipo Pr-Fe-B no processamento HDDR, 

quando comparado ao sistema Nd-Fe-B, é a possibilidade de um melhor controle do 

crescimento de grão. 
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Tabela 7 - Propriedades magnéticas de pós H D D R de ligas à base de Pr e da liga comercial 
MQA-T, à base de Nd (erro ± 2%)'**'. 

M, a IHC ( B \ / 4 M O ) 
Material H D D R J/Tkg J/Tkg % T KA/m KJ/m' 

P r i 3 j F e 6 3 , 5 C o i 6 , 7 B 6 Z r o , i 126 30 76 1,2 680 286 

MQA-T 119 37 69 1,1 916 241 

^Br = 4jtpTMrlO' 

Cannesan et al.'*'', estudaram a evolução da microestrutura, na etapa desproporcionada 

de ligas do tipo PrFeB(Co,Zr), utilizando difração de R X e especfroscopia Mõssbauer. Os 

autores observaram que a temperatura de absorção de H I depende, principalmente, do estado 

superficial de amosfra. Neste estudo, os pós ft)ram processados a 680 °C, 770 °C, 860 °C e 

920 °C. Na desproporção, verificaram que a 680 °C a amostra não estava completamente 

desproporcionada e, a 770 °C estava constituida principalmente da mistura de PrH2±x, (Fe,Co) 

e (Fe,Co)2B. A 860 °C os autores notaram a presença de uma nova fase, o boreto 

Pr(Fe,Co)i2B6. Os pós da liga Pri3jFe63,5Coi6 ,7B6Zro , i foram processados com diferentes 

tempos de recombinação à temperatura de 860 °C, que foi considerada a temperatura ideal 

para o processamento H D D R de ligas à base de Pr. Como pode ser visto na Figura 12 a fase 

boreto está presente na amosfra que foi resfiiada rapidamente, após recombinação (t = O min), 

jimtamente com a fase 2-14-1. Com o aumento do tempo de recombinação, o boreto 

Pr(Fe,Co)i2B6 que é metaestável desaparece. A reação de desproporção da fase 2-14-1, 

contendo Co, pode ser descrita como: 

6 Pr2(Fe,Co)i4B + (12 ±x)H2 

12 PrH2±x + 72 (Fe,Co) + 6 (Fe,Co)2B 

1 lPrH2±x + 72 (Fe,Co) + Pr (Fe,Co) ,2B6 
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Figura 12 - Difratograma de pós recombinados P r i 3 j F e 6 3 , 5 C o i 6 j B 6 Z r o , i com diferentes 

tempos de recombinação'*''. 

A presença do boreto pode ser atribuida à reação entre o hidreto de Praseodúnio, que se 

toma menos estável com a temperatura, com o (Fe,Co)2B. A presença desta fase, no material 

parciahnente recombinado, indica uma possível função na indução da anisotropia. Portanto, 

esta fase pode promover uma orientação dos grãos originais, favorecendo a orientação 

preferencial dos grãos recombinados 2-14-1. A temperatura na etapa de dessorção de 

hidrogênio influenciou claramente a indução da anisotropia'*''. 

Faria et al'**'estudaram as propriedades magnéticas e microestruturais de ímãs 

permanentes, p rodu2ãdos a partir de pós HDDR, obtidos com as hgas TRi3 ,7Fe63,5Coi6 ,7B6Zro,i 

(TR = Pr / Nd), no estado bmto de fusão e após tratamento de homogeneização. As hgas 

foram tratadas a 1100 °C por 20 h. e as amostras foram prensadas isostaticamente e moldadas 

com parafina. As propriedades magnéticas obtidas mostraram que é possível produzir pós 

altamente anisotrópicos com a liga P r i 3 7Fe63,5Coi6 ,7B6Zro,i, após tratamento de 

homogeneização. ímãs preparados com a liga à base de Nd, com mesma composição e 

condições de processamento, não exibiram propriedades magnéticas significativas. Os autores 

38 

file:///500-i


observaram uma substituição de Fe por Co na fase matriz (Pr:Fe:Co de ~ 2:10:2,3). Nenhuma 

mudança na composição da fase matriz foi observada após tratamento de homogeneização. 

Outra constatação foi o aumento na temperatura de Curie em relação ao material convencional 

de, aproximadamente, 11 °C por porcentagem atômica de Co. 

Saccone et al'*^' encontraram quantidades significativas de boretos do tipo t-FesB e 

Pr(Fe,Co)i2B6 após hatamento s-HDDR em pós de hgas do tipo PrnjFegoBe (A) e 

Pri3 ,7Fe63,5Coi6 ,7B6Zro , i (B). Os autores observaram que o boreto t-FesB estava presente 

somente na hga (A) e, o Pr(Fe,Co)i2B6 na hga (B). Estas fases não foram detectadas nos pós, 

após o tratamento HDDR convencional. Sob condições específicas de processamento, as ligas 

processadas convencionalmente, são isotrópicas. Para os dois tipos de liga a indução de 

textura foi mais pronunciada em amostras s-HDDR a 875 °C. Os autores relacionaram este 

fato, à quantidade relativa de boreto mtermediário obtido após a recombmação. Maiores 

quantidades de FesB ou Pr(FeCo)i2B6 proporciona um maior grau de textura no material 

recombmado. 

Caimesan et aP°' obtiveram ímãs de pós HDDR altamente anisotrópicos com 

composição PrnjFeés^CoiójBôMo.i (M = Zr, Nb). As ligas utilizadas passaram por tratamento 

térmico de homogeneização, com diferentes tempos de permanência, á temperatura de 

1100°C. Os autores observaram que, após o processo de homogeneização, o tamanho de grão 

da hga com 0,1 % at de Nb foi significativamente maior que o da liga com 0,1 % at. Zr. Com 

este resultado concluíram que, as hgas não se comportam da mesma forma durante o processo 

d e homogeneização e que, o Zr foi mais efetivo e m inibir o crescimento de grão durante o 

processo d e homogeneização. O processo HDDR foi realizado sob as mesmas condições para 

as duas hgas, com patamar d e 10 min. d e desproporção a 860 °C. As propriedades magnéticas 

dos ímãs foram visivelmente superiores após o tratamento d e homogeneização das ligas. As 

propriedades magnéticas, apresentaram lun valor máximo para os ímãs produzidos a partir d e 

pós HDDR obtidos com a hga tratada por 20 hs. Após este tempo, com 24 hs d e tratamento, 

apenas a coercividade intrmseca teve seu valor aumentado. Após o tratamento HDDR, os 

autores concluíram que, o Nb exibe um melhor controle sobre o crescimento d e grão que o Zr. 
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3.6 Influencia do Cobalto sobre o parâmetro de rede. 

Jiang et aP'' estudaram as propriedades magnéticas e cristalográficas de ligas do tipo 

PrCo4-xFexB, com x < 1,5. Os autores observaram que os valores de ao e Co aumentavam com 

o aumento do teor de ferro. A variação mais pronunciada do parámetro de rede foi observada 

no plano basal. O espaçamento Co é determinado pelo contacto Co - Co e quando o cobalto é 

parcialmente substituido por pequenos átomos de boro, uma notável retração ocorre no eixo 

Co. Já O espaçamento ao é determinado pelos contatos entre os átomos de Pr e Co e, quando o 

cobalto é substituído, por átomos grandes de Fe, tem-se um aumento no espaçamento ao. A 

dependência dos parâmetros de rede em fimção da composição é mostrada na Figura 13. 

Figura 13 - Parâmetro de rede para ligas do tipo PrCo4-xFexB em fimção da 

composição'^''. 

Pedziwiatr et aP^' estudaram a influência da substituição de Fe por átomos de cobalto, 

nas propriedades magnéticas e cristalográficas para o sistema PraFeu-xCoxB, onde x = O - 14 

% at. Geralmente a substituição de ferro por cobalto, no sistema mencionado, resulta em uma 

diminuição monotônica do parâmetro de rede com o aumento da concentração de cobalto, 

alterando as distâncias interatômicas, que são fundamentais para as interações de troca. A 

Figura 14 mostra a variação do parâmetro de rede do sistema PraFew-xCoxB. Os átomos de 
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cobalto, que são menores que os de ferro, acomodam-se de maneira a promover um melhor 

empacotamento na estrutura cristalina. 

°< 12.1 -

0 2 6 10 14 
composição (x) 

Figura 14 - Variação do parâmetro de rede no sistema PraFen-xCox-B'^^'. 

Como pode ser visto na Figura 14, o parâmetro de rede CQ diminui mais rápido que o ao 

e de forma não linear. Mudanças nas distâncias interatômicas deste sistema, resultam em uma 

interação envolvendo diferentes posições 3d. Estas considerações são de grande importância 

porque as interações de troca 3d - 3d são ligações fortes e, elas determinam, principalmente, o 

valor da temperatura de Curie. Para os sistemas, PraFen-xCoxB e NdiFe^-xCOxE a temperatura 

de Curie (Tc) aumenta substancialmente com a adição de cobalto. De acordo com os 

autores'^^', para baixas concentrações de cobalto (x < 6), o aumento na temperatura de Curie é 

de aproximadamente 50 K por porcentagem atômica de átomos de ferro substituido por 

átomos de cobalto. Para altos teores de cobalto, a mudança na temperatura de Curie é bem 

menor, de aproximadamente, 14 K por porcentagem atômica. Os autores'^^' concluíram que, 

para baixas concentrações de cobalto, os átomos de cobalto substituem os de ferro em 

posições envolvendo interações de troca negativa, principalmente, nas posições 16 ka e 8J2. Os 

átomos de ferro localizam-se preferencialmente nas posições 8J2. Para altas concentrações de 

cobalto no sistema (x > 6), as posições preferenciais já estão ocupadas, portanto, os átomos de 

cobalto ocupam posições vazias que não possuem tanta influência sobre a Tc. Quando o 
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cobalto substitui átomos de Fe no sistema, a magnetização de saturação (Ms) aumenta 

ligeiramente até x = 1 e, então, diminui para valores elevados de x como mostrado na Figura 

15. 
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Figura 15 - Variação da magnetização de saturação em função da composição no 

sistema PraFen-xCoxE'^^'. 

Sagawa et al'^'' estudaram a substituição de ferro por cobalto no sistema 

Ndis(Fei.xCox)77B (x = 0,1; 0,2). Os autores verifícaram que a Tc do composto NdaFe^B 

aumenta com o teor de cobalto. A tabela 8 mostra os valores obtidos das propriedades 

magnéticas e Tc na qual se pode notar claramente a influência da substituição do ferro por 

cobalto. 

Tabela 8 - Propriedades magnéticas e Tc para ligas variando-se o teor de cobalto. 

Composição 
Br 
(T) 

iHc 
(kA/m) 

(BH)max 
(kj/m^) 

Tc 

(K) 

NdisFcTvBg 1,23 960 290 585 

Ndi5(Feo,9Coo,i)77B8 1,23 800 290 671 

Ndi5(Feo,8COo;!)77B8 1,21 820 260 740 
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3.7 Mecanismos de coercividade 

O estudo das ligas PrFeB / NdFeB tem gerado um grande interesse nas pesquisas de 

materiais magnéticos. O principal propósito é o entendimento do comportamento da 

coercividade, para que se tome possível obter um método para se melhorar as propriedades 

magnéticas finais dos ímãs produzidos com estas hgas'^'*'. 

A coercividade é uma das propriedades mais únportantes dos materiais magnéticos 

duros, do ponto de vista da utilização tecnológica, portanto, o entendimento deste mecanismo 

é um desafio aos pesquisadores. 

Em materiais magnéticos duros, a coercividade não é uma propriedade intrínseca 

material. A magnetização reversa é constituída por uma série de processos locais chamados do 

"nucleação real". Na reahdade existem dois fenômenos responsáveis pela coercividade e 

magnetização reversa em ímãs TR - MT que são; nucleação de domínios reversos e 

propagação de paredes de domínios (ancoramento e desancoramento das paredes) que, 

resultam em H C « H A , fenômeno conhecido como paradoxo de Brown'^^'^*'. 

De acordo com o modelo de Stoner - Wohlfarth a magnetização reversa, em um 

sistema altamente isotrópico, deverá ocorrer por rotação coerente do vetor de magnetização, 

com o campo coercivo Hc sendo igual ao campo anisotrópico HA, embora, na maioria dos 

casos, o campo coercivo seja muito mais fraco que o campo anisofrópico. Esta redução na 

coercividade é devida, principalmente, à mfluência dos defeitos estmturais e, na maioria dos 

casos, a uma esfrutura não homogênea'^^'. 

Por oufro lado, um aumento da coercividade se deve ao mecanismo pelo qual o 

surgimento de dommios reversos é dificultado ou após a sua nucleação, a movimentação das 

paredes de domínio é dificultada pela presença de heterogeneidades microestmturais. 

As Figuras 16 (a e b) mosfram, esquemas das curvas de histerese segundo os dois 

mecanismos citados. Quando a coercividade é confrolada por nucleação de domínios reversos 

Fig. 16 (a), a indução resiste à desmagnetização até um certo valor de H no sentido contrário 
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(Hn). Quando a coercividade é controlada por restrição ao movimento de paredes de domínio 

(pinning) 

Fig. 16 (b). O movimento das paredes tem dois efeitos distintos, o dobramento da 

parede e sua translação. O dobramento da parede é um processo reversível e acontece em 

baixos campos de amplitude. A parede se expande como uma membrana elástica sob a ação do 

campo magnético e quando o mesmo é retirado, a parede retoma a sua posição original. Este 

efeito se toma irreversível se durante este processo a parede encontre posições de 

ancoramento, que empeçam seu relaxamento uma vez que o campo seja removido. A 

translação da parede de domínio é normalmente irreversível, a não ser que o material seja 

suficientemente puro onde a parede possa ocorrer em uma região do material livre de 

defeitost^'-^*!. 

.1 
nucleação 

Hn »-H 

l H n l > l Hpl 

(a) 

Spinning" 

(b) 

I H „ l < l H p l 

Figura 16 - Curvas de histerese segundo os dois mecanismos de coercividade: (a) 

nucleação e (b) ancoramento (pinning)'^'' 

As propriedades mtrínsecas do material magnético são as que dependem diretamente 

da estmtura cristalina, composições químicas, temperatura de Curie, magnetização espontânea 
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(Ms), energia aniso trópica ( K i ) ou campo anisotrópico HA- Em muitos ímâLs permanentes a 

remanência tem valores próximos de (ioMs, da fase magnética principal. Uma pequena redução 

neste valor pode ser devido à presença de fases não magnéticas ou orientação imperfeita, 

algumas vezes necessária, como por exemplo, adição de elementos de liga ou imperfeições 

introduzidas no processamento dos imãs. 

As propriedades requeridas em ímãs permanentes são: 

(a) Manutenção de uma magnetização espontânea para criar um campo 

magnético externo à temperatura ambiente e acima dela. 

(b) Resistência a desmsgnetização quando submetidos a um campo contrário à 

sua magnetização, numa faixa significativa de valores de campo. 

Estas propriedades extrínsecas são quantificadas, respectivamente, pela remanência Br 

(= Po. IVt) e campo coercivo Hc (Bc / po), sendo o último, para o qual a remanência é reduzida 

azero'^^l. 

Paredes de domínios ferromagnéticos são a chave para o caráter ferromagnético de um 

material e, seu comportamento, determina as propriedades e desempenho dos mesmos em 

muitas aplicações. O desempenho de ímãs permanentes é caracterizado pelo seu campo 

coercivo. Se, somente, um pequeno campo magnético externo, é requerido para que um 

domínio de magnetização reversa movimente uma parede de dommio através do ímã, ele tem 

baixo campo coercivo e, é tido como magneticamente mole. Contudo, se houver algum tipo de 

obstáculo ao movimento das paredes de domínio, o campo coercivo será alto e o material 

considerado um ímã permanente. Este mecanismo é conhecido como ancoramento de parede 

de dommiot'^'^l 

De acordo com Livingston"^'' a nucleação de domínios reversos é mais provável: 

(a) em superfícies irregulares com grandes campos desmagnetizantes e, 

(b) em situações nas quais haja variação na composição química ou nas propriedades 

físicas, com a diminuição d anisotropia cristalina, localmente. 

A coercividade, que é controlada por nucleação, pode ser aumentada pela redução ao 

mínimo, da densidade e tamanho dos defeitos nucleantes. 
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Schrefl et al"^^', utilizaram a técnica de análise de elemento finito para confirmar que a 

energia magnetostática entre grãos e, interações de troca afetam, drasticamente, o mecanismo 

de magnetização reversa em ímãs controlados por nucleação. A pesquisa sobre os campos de 

nucleação de grãos acoplados magneticamente, enfatiza o importante papel das fases não 

magnéticas no contorno dos grãos alinhados, para o aumento da coercividade. Interações 

magnetostáticas, de longo alcance entre os grãos, reduzem o campo coercivo de partículas 

idealmente orientadas. A hoca de acoplamento de grãos vizinhos, que perderam a orientação, 

causa um estado magnético forte e não homogêneo próximo á interface das partículas, que, 

favorece a nucleação de domínios reversos. A interação de troca entre grãos reduz 

consideravelmente o campo coercivo, especialmente se, o ângulo entre o eixo de fácil 

magnetização do grão adjacente for alto. 

Anisotropia magneto cristalma é a propriedade que decorre da preferência dos únãs 

atômicos se orientarem segundo eixos cristalinos do material. Para movimentar os ímãs 

atômicos da direção preferencial (eixo fácil) para o eixo menos favorável (dificil) é necessária 

uma considerável quantidade de energia. A anisotropia cristalina é sem dúvida maneira mais 

efetiva para evitar a magnetização reversa pelo processo de rotação. Esta energia promove 

uma barreña, impedmdo o afastamento da dúeção de fácil magnetização (baixa energia), 

evitando o processo de rotação coerente e incoerente, mdependentemente da fi'acao 

volumétrica e tamanho de partícula. Esta dificuldade de rotação dos momentos atômicos 

devido à anisotropia cristalma é que possibilita a retenção da magnetização em certos 

materiais. A anisotropia de um cristal é, geralmente, expressa em termos de constantes 

anisofrópicas (K) expressa da segumte forma: 

E = Kl seno^ 8 + K2 seno'' G + . 

Outra quantidade usada para descrever a anisotropia é o campo anisotrópico (HA), 

necessário para movimentar a magnetização da direção fácil para outra, e é dada por: 

H A = 2 K , / M O M S 

onde Ms é a magnetização de saturação para uma direção específica, a uma 

determinada temperat\ira"°'l 
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o crescimento de domínios reversos pode ser impedido pela precipitação de uma 

segunda fase, que pode ancorar as paredes de dominio. A coercividade produzida pela 

distribuição de centros de ancoramento não depende somente da densidade e resistência dos 

centros de ancoramento, mas também da flexibilidade das paredes de dominio. 

Givord et al.'^^' propuseram um modelo para a magnetização reversa. A magnetização 

reversa é constituida de uma série de processos locais, dos quais, o primeiro é denominado de 

"nucleação real" e acontece dentro de um defeito. Propuseram também uma análise de campo 

coercivo Hc, por meio de um outro parâmetro experimental, o volume de ativação. Os 

resultados obtidos rejeitam a condição de controle por nucleação real para a coercividade. Os 

autores'^^' mostraram que, outro processo está necessariamente envolvido, o ancoramento das 

paredes de dominio nos volumes massivos dos grãos. Este processo corresponde à passagem e 

expansão da parede magnética, do defeito para a fase dura principal. Durante esta passagem , a 

energia da parede aumenta progressivamente, além disto as paredes se movem para dentro de 

regiões com propriedades semelhante àquelas da fase dura principal, com isto, sua área 

superficial aumenta. Os autores concluíram que este modelo é adequado para descrever a 

dependência da temperatura de Hc em ferrites e ímãs permanentes do tipo PrFeB, mas 

madequado para ímãs do tipo NdFeB. 

De acordo com Kawashita et al'^'', o mecanismo de coercividade predommante em pós 

magnéticos obtidos pelo processo HDDR, é o de nucleação, no qual regiões ricas em Terras 

Raras presentes nos contomos de grão da fase NdiFe^B recombinada, têm uma ampla fimção 

na manifestação da coercividade. 

Ming et al."^'*', estudando força coerciva em pós magnéticos, concluíram, 

conttariamente a Kawashita et al.'^'', que o mecanismo de endurecimento destes pós é 

promovido pelo ancoramento das paredes de domínio pelos contomos de grãos da fase 

principal (magneticamente dura 2-14-1) e, da fase rica em Nb, que está distribuída 

homogeneamente ao redor de alguns conglomerados compostos de grãos fínos de NdaFcnB. 

Desta forma, a força coerciva dos pós é determinada, principalmente, pelo ancoramento das 

paredes de dommio pela fase rica em Nb e nos contomos de grãos. 
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Como pode ser observado, na literatura, não existe um consenso sobre o mecanismo 

que determina efetivamente o aparecimento da força coerciva em pós magnéticos. 
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4 - MATERIAIS E MÉTODOS 

Neste trabalho, foram utilizadas ligas comerciais à base de praseodúnio, fornecidas 

pela Less Common Metals (England), produzidas por fusão convencional, na forma de 

lúagotes (Figura 17). 

Figura 17 - Liga magnética na forma como recebido. 

As hgas, Pr^FegoBó, PrnFeTg.gBeNbo,! e Pri4Fe64Coi6B6 foram utilizadas como padrões. 

As variações sistemáticas foram para as seguintes hgas: 

PrMFcbaiCoxBôNbo.i (x = 0,4; 8; 10; 12; 16) 

Pr,4FebaiCoi6ByNbo.i (y = 0,4; 5; 6; 7; 8) 

PrnFebaiCoiôBôNbz (z =0,0,01; 0,05; 0,1; 0,15,0,5) 

PrwFebaiCoiôBéNbo.i (w= 12 ;12,5; 13; 13,5,14) 

As hgas foram utilizadas no estado bruto de fusão e após tratamento de homogeneização a 

1100 °C por 20 horas sob vácuo. 

4.1 - Processamento dos ímãs HDDR 

Para obtenção de ímãs, pelo processo HDDR, adotou-se o segumte procedimento. As 

ligas magnéticas foram quebradas em pequenos pedaços e a massa utilizada foi de 

aproximadamente 9 gramas, acondicionados em um cadinho de aço moxidável. O sistema foi 

submetido a um vácuo de 10"' mbar. Em seguida foi introduzido gás hidrogênio (H2) até uma 

pressão de 0,93 MPa. Após a hidrogenação à temperatura de 100 °C, o sistema foi mantido 
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nesta temperatura por 30 minutos. Após este patamar, a temperatura foi aumentada a uma taxa 

de 15 °C/min até 760 °C e em seguida, o aumento da temperatura foi de 5 °C / min até atingir 

860 °C, com um patamar de 15 min. para que ocorresse a desproporção da liga. Após esta 

etapa, a dessorção e recombinação das ligas foram realizadas sob vácuo, até atingir 10"' mbar 

(tempo < 10 min) e, então, a retorta foi retirada do fomo e resfriada rapidamente até a 

temperatura ambiente. A Figura 18 mostra o sistema utilizado para a preparação de pós HDDR 

e, a Figura 19, o esquema de tratamento térmico utilizado para obtenção de pós pelo processo 

HDDR. 

Figura 18 - Sistema para preparação de pós HDDR. 

1000 

5 "C/min 
860 :°C D(2)R 

15 min .<10 I 

Hidrogênio ; Vácuo 

60 80 100 120 140 160 

TEMPO (MIN) 

Figura 19 - Esquema do ciclo de tratamento térmico para obtenção de pós via HDDR, 
onde: H (hidrogenação); Dl (desproporção); D 2 (dessorção) e R (recombinação). 
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o pó resultante foi cominuído em almofariz de ágata e feita a classificação 

granulométrica. A faixa utilizada para produção dos ímãs ficou abaixo de 74 jxm, e o pó 

(Pr^FcsoBe) que foi caracterizado quanto a sua morfologia por microscopia eletrônica de 

varredura está mostrado na Figura 20. O pó foi, então, colocado em molde de borracha, 

almhado sob um campo de 6 Tesla e compactado em prensa isostática a fi-io, a mna pressão de 

200 MPa. 

Figura 20 - Pó HDDR utilizado na preparação dos ímãs HDDR(< 74|j,m). 

Os compactados foram consohdados com parafina fiindida. As amostras foram 

imantadas utilizando-se um magnetizador LDJ 450-20C com pulso magnético de 6 Tesla. As 

curvas de desmagnetização foram obtidas utilizando-se um permeâmeti-o LDJ BH 5000. Os 

valores de remanência foram normalizados supondo-se 100 % de densidade (d = 7,5) 

considerando uma relação Imear entre densidade e remanência. 

4.2 - Caracterização microestrutural das ligas magnéticas e pó HDDR 

A caracterização microestrutural das ligas foi feita pela técnica convencional de 

metalografía (embutimento, lixamento e polimento). 

Microscopia eletrônica de varredura foi utilizada para a identificação das fases, por 

Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDX) e observação dos pós HDDR obtidos e as 

micrografias foram utilizadas para analise da fração volumétrica das fases. 
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A microscopia óptica utilizando efeito Kerr foi feita, para observação da variação do 

tamanho de grão por analise de imagem. 

As analises de imagem foram feitas em um analisador Büehler (Omnimet Enterprise). 

A distribuição das fases é representada pela distribuição dos diâmetros circulares. A medida 

do diâmetro circular é determinada por um soft-ware que calcula a área do objeto para depois 

associá-la a área do circulo equivalente. O percentual de uma fase é definido como sendo a 

razão entre sua área segmentada e a área total do campo a ser m e d i d o ' A figura 2 1 mostra 

imagem capturada e imagem da área analisada. 

Figura 2 1 - Imagem utilizada e imagem da análise. 

4.3 - Medidas de temperatura de Curie 

As medidas de Temperatura de Curie foram feitas utilizando-se um Analisador de 

Transição Magnética (ATM-IPT). O sistema registra a susceptibilidade magnética do material 

em função da temperatura. Ao atingir a temperatura de transição ferro-paramagnética, a 

susceptibilidade sofre alterações bruscas identificando a temperatura de Curie. 

O equipamento consiste basicamente de um fomo resistivo, onde é colocada a amostra 

juntamente com o termopar. A câmara interna do fomo trabalha sob atmosfera inerte para 

proteger a amostra contra oxidação. 

A câmara extema é mantida sob vácuo para evitar a dissipação de calor para as 

bobinas. Um campo magnético é aplicado pela bobina extema. O sinal induzido nas bobinas 

internas, é enviado a um amphficador "lock-in" que, conectado a um computador, permite o 

registro da susceptibilidade em função da temperatura'^'1 As medidas foram feitas utilizando-
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se um campo magnético de 333 Hz e a taxa de aquecimento foi de 1 °C/min. O esquema do 

equipamento é mostrado na Figura 22. 

Bobina sensora 

Bobinas de excitação 

Câmara intena 

Câmara extema 

Porta amostras 

Termopar 

Figura 22 - Esquema do analisador termo-magnético'^'' 

4.4 - Grau de alinhamento 

O grau de ahnhamento dos ímãs foi calculado pela equação Br = <cos 6> ffpoMs''^^'. 

Onde: 

f = fração voluméfrica de grãos magnéticos. A fração volumétrica pode variar de zero 

a t é u m ( 0 ^ f > 1). 

P = relação entre a densidade teórica (pt) e a densidade real (pr). 

PoMs = magnetização de saturação (depende do material utilizado no processo). No 

caso da hga estequioméfrica Pr2Fei4B, fOoMs = 1,58 T. 

<cos 0> = orientação cristalográfica média dos grãos magnéticos. Quanto maior o 

número de grãos monocristalinos com orientação na dfreção de fácil magnetização maior será 

a remanencia. 

O fator <cos 9> varia de 0,5 para grãos aleatoriamente orientados até 1 no caso de 

orientação cristalográfica ideal. 
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5. - R E S U L T A D O S E D I S C U S S Ã O 

5.1 - Composição química das ligas magnéticas 

As Tabelas de 9 a 13 mostram os resultados das análises químicas das ligas magnéticas 

como recebidas. Todas as ligas contêm cerca de 0,1 % em peso de Al que, segundo o 

fabricante, é incorporado, tanto pela matéria prima, quanto pelos materiais utilizados no 

processamento. 

Tabela 9 - Composição química das ligas magnéticas utilizadas como padrões. 

Composição Nominal 
(% at) 

Co 
Ana 

mposição Química 
isada (% em massa) Composição Nominal 

(% at) 
Pr Fe Co B Nb Al 

PruFegoBe 30,30 68,62 — 0,99 — 0,09 

Pri4Fe79,9B6Nbo,i 30,11 68,68 — 0,97 0,14 0,10 

Pri4Fe64Coi6B6 30,01 54,56 14,31 1,01 — 0,11 

Tabela 10 - Composição química das ligas magnéticas PrnFevç.ç-xCoxBóNbo,! como 

recebidas. 

Composição Nominal 
(% at) 

Co 
Ana 

mposição Química 
isada (% em massa) Composição Nominal 

(% at) 
Pr Fe Co B Nb Al 

Pri4Fe75,9Co4B6Nbo,i 30,05 65,16 3,58 0,97 0,15 0,09 

Pri4Fe7U9Co8B6Nbo,i 30,29 61,36 7,15 0,96 0,15 0,09 

Pri4Fe69.9CoioB6Nbo.i 30,16 59,51 9,03 1,02 0,16 0,12 

Pri4Fe67,9Coi2B6Nbo,i 30,14 57,80 10,83 0,98 0,15 0,10 

Pr,4Fe63,9Coi6B6Nbo,i 30,35 54,11 14,34 0,96 0,14 0,10 
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Tabela 11 - Composição química das ligas magnéticas Pri4Fe64-yCoi6B6Nby como 

recebidas. 

Composição Nominal 
(% at) 

Co 
Ana 

mposição Química 
isada (% em massa) Composição Nominal 

(% at) 
Pr Fe Co B Nb Al 

Pri4Fe63.99Coi6B6Nbo,oi 30,21 54,27 14,39 1,00 0,02 0,11 

Pri4Fe63,95COi6B6Nbo,05 30,13 54,26 14,40 1,01 0,09 0,11 

Pri4Fe63,85COl6B6Nbo,15 30,34 54,01 14,27 1,01 0,23 0,14 

Pri4Fe63,5Coi6B6Nbo,5 29,79 54,09 14,40 0,96 0,67 0,09 

Tabela 12- Composição química das ligas magnéticas Pri4Fe69,9-zCoi6BzNbo,i como 

recebidas. 

Composição Nominal 
(% at) 

Co 
Ana 

mposição Química 
isada (% em massa) Composição Nominal 

(% at) 
Pr Fe Co B Nb Al 

Pri4Fe65,9Coi6B4Nbo,i 29,38 55,55 14,23 0,63 0,13 0,08 

Pri4Fe64,9Coi6B5Nbo,i 29,95 54,71 14,28 0,83 0,14 0,095 

Pri4Fe62,9Coi6B7Nbo,i 30,49 53,56 14,48 1,19 0,15 0,13 

Pr,4Fe6i,9Coi6B8Nbo,i 30,49 53,31 14,66 1,30 0,13 0,11 

Tabela 13 - Composição química das ligas magnéticas PrwFeyy.g+wCoieBéNbo.i como 

recebidas. 

Composição Nominal 
(% at) 

Co 
Ana 

mposição Química 
isada (% em massa) Composição Nominal 

(% at) 
Pr Fe Co B Nb Al 

Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i 29,30 54,92 14,53 1,03 0,15 0,067 

Pri3Fe64,9Coi6B6Nbo,i 28,32 55,81 14,61 1,05 0,15 0,060 

Pri2,5Fe65.4Coi6B6Nbo,i 27,60 56,40 14,73 1,06 0,15 0,055 

Pri2Fe65,9Coi6B6Nbo,i 26,18 57,80 14,78 0,98 0,17 0,083 
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5.2 - Efeito do teor de cobalto 

N a figura 23 estão apresentados os valores da remanencia em função do teor de Co (% 

at.) obtidos com os ímãs HDDR produzidos com as ligas magnéticas do tipo Pri4Fe79,9-

xCoxBôNbo,!, no estado bmto de fusão e após homogeneização (onde x = 0; 4; 8; 10; 12; 16). 

1000 

800 

600 -

ffl^ 400 -

200 -
- Homogeneizada 
-Bruto de Fusão 

12 14 16 2 4 6 8 10 
Teor de Co (% at) 

Figura 23 - Remanencia versus teor de cobalto para ímãs HDDR produzidos com ligas 
do tipo Pri4Fe79,9.xCoxB6Nbo,i. 

Os melhores valores de remanencia (Br) foram obtidos com os ímãs produzidos com as 

ligas homogeneizadas. A adição de 4 % at. de cobalto aumentou a remanência de 790 mT 

(liga sem Co) para 800 mT e, a adição de 8 % aumentou para 840 mT. Os ímãs produzidos 

com altos teores de cobalto (acima de 8% at) mostraram uma discreta diminuição nesta 

propriedade. 

A Figura 24 mostra os valores da coercividade intrínseca (¡Hc) dos ímãs produzidos 

com as ligas no estado bmto de fusão e após homogeneização. Os melhores valores de 

coercividade foram observados para os ímãs preparados com hgas homogeneizadas. O ímã 

com 4 % at de cobalto apresentou coercividade intrínseca de 970 kA/m e, com o aumento do 

teor de cobalto, há uma diminuição desta propriedade. O cobalto, por apresentar um momento 

magnético de 0,68 (.IB/at, em ligas do tipo PrCo4B, menor do que o Pr que é 2,4 ^e/at provoca a 
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diminuição gradual da magnetização, da mesma forma quando substitui o ferro na rede cujo 

momento magnético é 2,2 iiß/at. í'**'^'. Observou-se também que, o ímã produzido com a liga 

sem cobalto, apresentou boa coercividade intrínseca (923 KA/m). 

1000 

800 -

600 

400 

200 

• • 

- Homogeneizada 

Bmto de Fusão 

_i I I L J i. J 1 L _L 
6 8 10 

Teor de Co (% at) 

12 14 16 

Figura 24 - Coercividade intrínseca versus teor de cobalto para os ímãs H D D R 

produzidos com ligas do tipo ftHFeyg.g-xCoxBeNbo.i. 

Na Tabela 14 estão apresentadas as propriedades magnéticas dos ímãs H D D R 

produzidos com as ligas Pri4Fe79,9-xCoxB6Nbo,i, no estado bruto de fusão e após 

homogeneização. Observou-se que as melhores propriedades magnéticas foram obtidas para 

os ímãs obtidos de ligas homogeneizadas. O melhor produto de energia foi obtido para o ímã 

com 8 % at. de cobalto (BH^áx = 1 2 1 kJ/m'). A adição de 0,1 % at de nióbio aumentou o 

produto de energia de 81 kJ/m' para 114 kJ/m' e a remanência de 680 para 790 mT nos ímãs 

H D D R , em relação aos imãs produzidos sem cobalto mas, nenhuma alteração foi observada na 

coercividade intrinseca. A melhor coercividade indutiva obtida foi para o ünã produzido 

comi2 % at.de cobalto (541 kJ/m'). O fator de quadratura, de 0,50 foi obtido para o ünã com 8 

% at. de cobalto e de 0,46 para o ünã com 10 % at. de cobalto, que são valores considerados 

razoáveis para ímãs H D D R . Estes valores estão próximos dos apresentados na literatura para 
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ímãs HDDR, de liga do tipo Pri3_7Fe64,2Coi6B6Zro,i no estado bruto de fusão (0,35) e 

homogeneizada (0,49)'^^'. 

Tabela 14 - Propriedades Magnéticas dos ímãs HDDR. 

Composição Condição da liga Br 
(mT) 

.Hc 
(kA/m) 

bHc 
(kA/m) 

(BH)max 
(kJ/m^) 

FQ 
(razão) 

Pri4Fe8oB6 Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

620 
680 

748 
923 

366 
462 

59 
81 

0,28 
0,29 

Pri4Fe79,9B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

620 
790 

653 
923 

382 
477 

60 
114 

0,32 
0,39 

Pri4Fe75,9Co4B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

740 
800 

700 
970 

382 
493 

76 
111 

0,24 
0,34 

PrHFe7i,9Co8B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

570 
840 

597 
844 

334 
501 

49 
121 

0,24 
0,50 

Pr]4Fe69,9CoioB6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

640 
800 

589 
820 

311 
477 

52 
107 

0,19 
0,46 

Pri4Fe67,9Coi2B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

690 
820 

477 
700 

279 
541 

54 
113 

0,17 
0,43 

Pri4Fe63.9Coi6B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

730 
830 

644 
748 

382 
477 

70 
101 

0,20 
0,34 

Além disto, avaliações microestruturais foram realizadas para a determinação do efeito 

do cobalto na morfologia de pós HDDR. 

5.2.1 - Caracterização microestrutural das ligas magnéticas variando-se o teor de Co 

As Figuras, de 25 a 31, mosfram as micrografías obtidas por eléfrons refro-espalhados 

das ligas, no estado bruto de fusão e homogeneizadas. Pode-se observar que as ligas no estado 

bruto de ftisão (Fig. 25 (a) a 31 (a)), apresentam elevado teor de a(Fe,Co). 

O fratamento térmico utilizado na homogeneização das ligas, foi efetivo para todas as 

amosfras, eliminando as dendritas de a(Fe,Co) (Fig. 25 (b) a 31 (b)). Pode-se observar também 

o crescimento dos grãos após a homogeneização. 

A Figura 25 (a) mosfra a microestrutura da liga PrnFegoBó que, no estado bruto de 

ftisão, apresenta dendritas grosseiras de a(Fe,Co), fase rica em Pr (Pr3(FeCo)) e fase mafriz O. 
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fe-./: 

(b) 

Figura 25 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga Pr^FcgoBó (a) 
bruto de fusão e (b) após homogeneização. 

A adição de 0,1 % at Nb induziu um refínamento nas dendritas e após o tratamento de 

homogeneização houve um aumento no tamanlio de grão (Fig. 26 a e b), superior ao 

observado para a liga sem Nb. 
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(a) 

(b) 

Figura 26 - Micrografías obtidas por eléti-ons reti-o-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe79,9B6Nbo,i (a) bruto de fiisão e (b) após homogeneização. 

A Figura 27 mosíra a liga com adição de 4% at Co e, nesíe caso, pode-se notar um 

engrossamento das dendritas de a(Fe,Co) e, a düninuição do tamanho de grão quando 

comparado aos observados na liga com adição de 0,1 % at Nb, após tratamento de 

homogeneização. 
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(a) 

9 J 

(b) 

Figura 27 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe75,9Co4B6Nbo,i (a) bruto de ñisao e (b) após homogeneização. 

O aumento do teor de Co para 8 % ai. mostra um refinamento nas dendritas e, após 

homogeneização, nota-se um refínamento na fase rica em Pr, como pode ser visto na Figura 28 

(a e b). 
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(a) 

-4 

(b) 

Figura 28 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da hga 
PrHFeTi.gCogBóNbo.i (a) bruto de fusão e (b) após homogeneização. 

O aumento do teor de cobalto, para 10 % at., refina ainda mais as dendritas de 

a(Fe,Co) e grandes áreas de fase rica em praseodímio foram observadas na Uga no estado 

b í u í o de fusão, como mostrado na Figura 29 (a). Esta liga foi recebida em um lote 

complementar, portanto esta diferença na microestrutura da hga no estado bruto de fiisão pode 

estar relacionada ao processo de fabricação. Após o tratamento de homogeneização a 

microestrutura segue o mesmo padrão das hgas anteriormente analisadas Figura 29 (b). Uma 
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discreta queda na remanencia é observada para este ímã após tratamento de homogeneização, 

em relação ao ímã com 8 % at Co. 

(a) 

(b) 

Figura 29 - Micrografias obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe69,9CoioB6Nbn,i (a) bruto de fiisão e (b) após homogeneização 

A liga com 12% at cobaho, mostra um engrossamento das dendritas e, após tratamento 

de homogeneização, pode-se notar uma distribuição uniforme da fase rica em praseodímio nos 

contornos de grão como pode ser visto na Figura 30 (a) e (b). 
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(a) 

(b) 

Figura 30 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe67,9Coi2B6Nbo,i (a) bruto de ftisão e (b) homogeneizada. 

A liga com 16 % at cobalto, mostra uma mudança na microestrutura, no estado bruto 

áe fusão, com o aparecimento de uma nova fase (cinza claro), que não foi observada nas ligas 

observadas anteriormente. Após o tratamento de homogeneização pode-se observar a 

permanencia da fase cinza claro e, a diminuição no tamanho de grão. Figura 31 (a e b). 
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Figura 31 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
F*ri4Fe63,9Coi6B6Nbo,i (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada. 

A Tabela 15 mostra os resultados da compos ição das fases determinadas por EDX, não 

considerando o teor de boro para a liga Pri4Fe63,9Coi6B6Nbo,i no estado bruto de fusão e 

homogene izado . 

Os resultados obtidos das fases identificadas estão próximos aos encontrados na 

literatura e, são apresentados em termos da razão Pr:Fe:Co''°^'. Pode-se notar neste trabalho 

uma substituição da Co na fase mafriz e m relação ao Fe, de aproximadamente 2:11:2,6 que 
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está bastante próxima das encontradas na literatura que é de 2:10:2,3'^^' para a liga 

Pri3,7Fe63,5Coi6,7B6Zro,i. 

Tabela 15 - Composição química determinada por EDX, das fases encontradas 
na liga magnética PrMFcõa.çCoieBõNbo,!. (não considerando o teor de boro). 

Condições da 
liga 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr :(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fiisão Pr2(FeCo)i4B d) 12,8 ±1,1 70,8 ± 0,5 16,4 ±1,2 2 : (11,0; 2,6) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 39,7 + 0,8 19,3 ± 1,4 41 ± 1,0 1:(0,5;1,0) 
Pr3(FeCo) Branca 68,8 + 0,7 3,4 ±3,0 27,8 ± 1,5 3: (0,1; 1,2) 

Fe Co Ferro livre < 1 87,2 ± 0,4 11,9 ±1,3 (7,3; 1) 
Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B 12,3 ±0,6 70,1 ± 0,5 17,6 ± 0,9 2 : (11,4; 2,8) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 34,5 ± 0,7 27,9 ±1,1 37,6 ± 0,9 1 : (0,8; 1,1) 
Pr3(FeCo) Branca 69,5 ± 0,5 2,4 ±1,0 28,1 ±0,8 3 ; (0,1; 1,2) 

Pequenas diferenças na composição química são observadas quando se utiliza análise 
por EDX. 

Para todas as ligas no estado bruto de ftisão, ferro e cobalto foram observados na fase 

dendrítica. A fase branca (B) e cinza (C) foram identificadas anteriormente para ligas á base 

de Nd''°'', como Nd3Co e a fase de Laves Nd(Fe,Co)2, respectivamente. 

Na liga com 16 % at Co (Fig. 31 (a) e (b)), observa-se a precipitação da fase de Laves, 

portanto, pode-se dizer que o cobalto não está mais substituindo o ferro na matriz, 

provavelmente, porque atingiu seu limite de solubilidade. Este limite de solubilidade pode ser 

comprovado, após tratamento de homogeneização a fase de Laves se mantém, assim como a 

razão (Pr:Fe:Co). 

Nas Figuras de 32 a 36 podem-se observar as micrografias ópticas mostrando a 

morfologia dos grãos (efeito Kerr) das ligas após homogeneização, onde se observa que o 

tamanho de grão diminui com o aumento do teor de Co. 
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H 1 

Figura 32 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe75,9Co4B6 Nbo.i após homogeneização. 

Figura 33 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe7i,9Co8B6 Nbo.i após homogeneização. 

f4 >• 1f 
r-' 

Figura 34 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da hga 
Pri4Fe69,9CoioB6 Nbo.i após homogeneização. 
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Figura 35 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe67,9Coi2B6 Nbo.i após homogeneização. 

/ • 

Figura 36 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da hga 
Pri4Fe63,9Coi6B6 Nbo.i após homogeneização. 

A Tabela 16 mostra os valores obtidos para tamanho de grão das amostras C04, Cog, 

Coio, C012 e C016. Embora, a diferença no tamanho de grão seja evidente, os resultados de 

remanência para todas as condições, após tratamento de homogeneização, estão bastante 

próximos, mosírando que nas condições de processamento utilizadas nesíe trabalho, o 

tamanho de grão inicial não influenciou na textura dos ímãs HDDR produzidos. 
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Tabela 16 - Medidas de tamanho de grão das ligas PrnFeTg^g.xCoxBé Nbo,i homogeneizadas. 

Composição da hga 
(% at) 

T. grão 

(m) 

Pri4Fe75,9Co4B6 Nbo.i 43 

Pr)4Fe7i,9Co8B6Nbo,i 37 

Pri4Fe69,9CoioB6Nbo,i 35 

Pri4Fe67,9Coi2B6Nbo,i 32 

PruFees.gCoióBôNbo,! 22 

5.2.2 - Influência do cobalto na temperatura de Curie 

De acordo com a hteratura'̂ '̂ '̂, o parâmetro de rede diminui com o aumento da 

concentração de cobalto. Os átomos de cobalto, que são menores que os átomos de ferro se 

acomodam na estrutura cristalina produzindo um melhor empacotamento, com isto tem-se 

mudanças nas distâncias interatômicas do sistema. Estas mudanças resultam em interações 

envolvendo átomos em diferentes posições na rede cristalina e, estas interações de troca 

determinam prmcipalmente o valor da temperatura de Curie. Isto indica que, para baixas 

concentrações de cobalto, os átomos de cobalto substituem os de ferro, nas posições 

preferenciais do sistema (3d). Quando mais cobalto é introduzido e as posições preferenciais já 

se encontram ocupadas, os átomos de cobalto ocupam posições que tem pouca influência 

sobre a temperatura de Curie. Para baixas concenfrações de cobalto (x < 6), o aumento na 

temperatura de Curie é de » 50 K por átomo de ferro substituído por átomo de cobaho. Para 

altos teores de cobalto a mudança na temperatura de Curie é muito menor, w 14 K, por átomo 

substituído. 

A Tabela 17 mostra os resultados para a temperatura de Curie das ligas PruFegoBó, 

Pri4Fe64Coi6B6 e Pri4Fe79-xCoxB6Nbo,i. 
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Tabela 17 - Medidas de temperatura de Curie. 

Composição da liga 
(% at) 

Tc 
r c ) 

PruFegoBe 299 ± 1 

Pri4Fe64Coi6B6 456 ± 1 

Pri4Fe79,9B6Nbo,i 294 ± 1 

Pri4Fe75,9Co4B6Nbo,i 321 ± 1 

Pri4Fe7i,9Co8B6Nbo,i 369 ± 1 

Pr]4Fe69,9CoioB6Nbo,i 405 ± 1 

Pri4Fe67,9Coi2B6Nbo.i 409 ± 1 

Pri4Fe6.3,9Coi6B6Nbo,i 452 ± 1 

A variação da temperatura de Curie, em fimção do teor de cobalto, é mostrada na 

Figura 37. Os valores foram baseados na fase Pr2Fei4B com a temperatura de Curie de 290 °C, 

aumentando 11 °C por % at. de cobalto (supondo-se o mesmo comportamento observado para 

afaseNd2Fe,4B)f'"^l 

A temperatura de Curie da fase matriz sem adição de cobalto determinada 

anteriormente por analise térmica diferencial (DTA) foi em de tomo de 290 °C, valor superior 

ao determinado por TMA (282 °C)''^^'. Esta fase foi também analisada em outros estudos, com 

temperaturas de 303 "C'"*'', 290 °C'""' para ligas PrFeB convencionais. E para liga com alto 

teor de Co (Pri3jFe63,5Coi6jB6Zro.i) observou-se uma alta temperatura de Curie 465 °c'^^l 

Neste trabalho, foi escolhida a temperatura de 290 °C como referência para o calculo do valor 

teórico da fase (j) da temperatura de Curie. 
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Figura 37 - Temperatura de Curie versus teor de cobalto para ligas magnéticas do tipo 

Pri4Fe79,9-xCoxB6Nbo,i. 

A regressão linear, realizada para os valores medidos por TMA mostrou que a 

temperatura de Curie da fase Pr2Fei4B aumentou linearmente com o teor de Co, cerca de 10,2 

°C por % at (Fig. 36). Desta forma, observou-se que a temperatura de Curie da liga à base de 

Pr é inferior à dos materiais à base de Nd, e que também, sua taxa de aumento é inferior. Uma 

variação bem definida, na susceptibilidade, foi observada em todas as ligas magnéticas para a 

temperatura de Curie. As curvas termomagnéticas mostrando a temperatura de Curie (Tc) para 

as ligas do tipo Pri4Fe79,9-xCoxB6Nbo,i são mostradas nas Figuras de 37 a 42. 
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Figura 40 - Curva termomagnética da liga Pri4Fe7i,9Co8B6Nbo,i 
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Figura 41 - Curva termomagnética da liga Pri4Fe69,9CoioB6Nbo,i. 
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Figura 42 - Curva termomagnética da liga PruFeeT^gCouBeNhoj. 
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Figura 43 - Curva termomagnética da liga Pr^Fees^CoiéBéNho,! • 
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5.2.3 - Influência do cobalto na absorção de hidrogênio, no processo HDDR 

As Figuras 44 e 45 mosham a absorção de H2 para as ligas magnéticas PRI4FE79,9-

xCoxBóNbo.i com variação no teor de Co (de 4 a 16 % at.), no processo HDDR, no estado 

bruto de fusão e homogeneizado, respectivamente. 

Como pode ser observado, na primeira etapa de hidrogenação, a 100 °C, a adição de 

cobalto não apresentou grandes diferenças no início da reação, para as ligas nos estado bruto 

de fiisão e homogeneizado. Já na etapa da reação de desproporção, houve grandes variações na 

temperatura de desproporção destas ligas. Após homogeneização das ligas, há uma variação da 

temperatura de início da reação de desproporção, que diminui com o aumento do teor de 

cobalto. Na liga com 16% at. de Co não houve esta tendência, provavelmente, pelo fato da 

presença da fase de Laves (Fig.45). Para as ligas no estado bruto de fiisão, não houve variação 

da temperatura de início da reação de desproporção mas, a temperatura foi inferior à das ligas 

no estado homogeneizado. Para a hga com 10 % cobalto, sem tratamento térmico, foi 

necessário um tempo maior para que ocorresse a reação de hidrogenação, provavelmente, 

devido à sua microestrutura mas, seu comportamento no geral, foi semelhante ao observado 

para as demais hgas (Fig.44). 

1000 

o 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 

TEMPO (MIN) 

Fig. 44 - Variação da pressão de H2 no processo HDDR, para ligas 
PRI4FE79,9-XCOXB6NBOJ no estado bruto de ftisão 
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Fig. 45 - Variação da pressão de H2 no processo HDDR, para ligas 
Pri4Fe79,9-xCoxB6Nbo,i após homogeneização. 

5.3 - Efeito do teor de nióbio 

A remanência dos ímãs produzidos com a liga do tipo Pri4Fe63,9-xCoi6B6Nbx, (x = 0; 

0,01; 0,05; 0,15; 0,5) no estado bruto de fusão e após homogeneização, em fimção do teor de 

Nb, é mostrada na Figura 45. 
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Figura 46 - Remanência versus teor de nióbio para ímãs HDDR produzidos com ligas 
do tipo Pri4Fe63,9-xCoi6B6Nbx no estado bruto de fusão e após homogeneização. 

Pequena adição de Nb, 0,01 % at., não alterou a remanência do ímã obtido da liga no 

estado bruto de fiisão mas, após o tratamento de homogeneização esta adição foi prejudicial a 

esta propriedade, que foi de 720 mT no estado bruto de fiisão para 660 mT após 

homogeneização. O aumento no teor de Nb melhorou a remanência dos ímãs HDDR obtidos, 

com um máximo de 830 mT, para 0,1 % at. de Nb, sendo este o melhor resultado obhdo. 

A presença de altos teores de nióbio (0,5 % at.) provocou uma drástica dimüiuição no 

valor da remanência dos ímãs, de 720 mT para 590 mT. 

A quantidade de nióbio utilizada nestes ímãs é mínima, visto que existe apenas cerca 

de 1 átomo de nióbio para mil átomos de liga. Os resultados obtidos com a liga no estado 

bruto de fusão, mostraram também que o melhor resultado foi obtido para a hga com 0,1 % at 

de nióbio. A remanência da liga com 0,1 % at. de Nb, de 830 mT, obtida neste trabalho é 

menor do que já mostrado na literatura'^^', de 1032 mT, o que pode ser ahibuído a diferenças 

na qualidade da liga e condições de processamento. 

A Figura 47 mostra os resultados obtidos para a coercividade intrínseca dos ímãs 

F[DDR variando-se o teor de nióbio. 
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Figura 47 - Coercividade intrínseca versus teor de nióbio para ímãs H D D R 

produzidos com ligas do tipo Pri4Fe63,9-xCoi6B6Nbx no estado bruto de fusão e após 
homogeneização. 

A adição de pequenas quantidades de nióbio (0 ,01 % at) não aUerou a coercividade 

intrmseca do ímã, quando comparado ao produzido com a hga sem nióbio, visto que, com esta 

concentração existe apenas um átomo de nióbio para 10 .000 de liga. O aumento no teor de 

nióbio para 0 ,05 % at, proporcionou uma queda acentuada nesta propriedade, para os ímãs nas 

duas condições, bruto de flisão e após homogeneização. Para teores de nióbio acima de 0,1 % 

at, observou-se novamente uma queda nesta propriedade. O pior resultado da coercividade 

intrmseca foi observado para o ímã com 0,5 % at nióbio na condição bruto de ftisão. 

A Tabela 18 mostra os resultados obtidos das propriedades magnéticas dos únãs 

H D D R , variando-se o teor de nióbio. 

Valores elevados de coercividade mtrínseca, de 923 kA/m foram observados para ímã 

H D D R obtido com pós da liga sem adição de cobalto e nióbio, utilizadas como referência. O 

mesmo valor foi obtido para o ímã com adição de 0,1 % nióbio, para a liga sem cobalto. 

Os ímãs das ligas PrnFeós.gCoióBóNbo,! e PrMpeyg^gBeNbo,] apresentaram os melhores 

resultados em termos de coercividade indutiva (bHc) de 477 kA/m. A liga contendo 0,1 % at 

nióbio, sem cobalto, e a liga com 0 ,15 % at nióbio (com cobalto), após tratamento de 
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homogeneização, apresentaram os melhores fatores de quadratura (FQ), 0,39 e 0,38, 

respectivamente. A adição de 0,5 % at de nióbio, foi prejudicial para todas as propriedades 

magnéticas. Destes resultados, observou-se que, somente a adição de 0,1 % at. Nb, na liga, 

após tratamento térmico, teve um aumento efetivo na indução de anisotropia, com conseqüente 

aumento na remanência. 

No estudo realizado^^^', utilizando o processo s-HDDR, variando o teor de nióbio de 1 

a 3 % at., em ligas do tipo Pri^sFcgi,385,9, mostrou que os melhores resultados foram obtidos 

para o ímã com 1,5 % at. de nióbio, com remanência de 690 mT e coercividade intrínseca de 

449 kA/m. Com o aumento do teor de nióbio para 2 % at, as propriedades magnéticas 

mostraram uma queda acentuada. Br = 640 mT e ÍHC = 270 kA/m e, estes valores estão 

próximos aos obtidos neste trabalho, para a liga com 0,5 % at de nióbio. Para valores 

superiores a 0,5 % at de nióbio nas hgas do tipo PrFeBCo, provavelmente, haverá uma 

diminuição das propriedades magnéticas. 

Tabela 18 - Propriedades Magnéticas dos ímãs HDDR variando-se a concentração de 
Nb. 

Composição Condição da liga 
Br 

(mT) 
iHc 

(kA/m) 
bHc 

(kA/m) 
(BH)máx 
(kJ/m^) 

FQ 
(razão) 

Pr^FesoBô 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

620 
680 

748 
923 

366 
462 

59 
81 

0,28 
0,29 

Pri4Fe64Coi6B6 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

720 
700 

589 
748 

334 
397 

77 
80 

0,34 
0,32 

Pri4Fe79,9B6Nbo,i 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

620 
790 

653 
923 

382 
477 

60 
114 

0,32 
0,39 

Pri4Fe63.99Coi6B6Nbo,oi 
Bruto de Fusão 

Homogeneizada 
720 
660 

589 
748 

334 
398 

66 
76 

0,23 
0,31 

Pri4Fe63,95COl6B6Nbo,05 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

620 
820 

525 
621 

294 
382 

61 
87 

0,27 
0,22 

Pri4Fe63,9Co]6B6Nbo.] 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

730 
830 

644 
748 

382 
477 

70 
101 

0,20 
0,34 

Pri4Fe63,85COl6B6Nbo,i5 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

600 
800 

541 
668 

310 
430 

54 
103 

0,29 
0,38 

í*r 14Fe63,5oCo] 6B6Nbo,5 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

580 
590 

446 
653 

263 
302 

41 
49 

0,21 
0,20 

erro ± 2 % 
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A Figura 48 mostra os resultados obtidos do produto de energia máximo dos ímãs, 

H D D R , variando-se o teor de nióbio. 

O ímã produzido com a liga contendo 0,1 % at Nb, sem cobalto, após homogeneização, 

mostrou o melhor produto de energia, 114 kJ/m^, e o ímã com 0,15 % at Nb na presença de 

cobalto, apresentou um produto de energia de 103 kJ/m^. Boas propriedades magnéticas foram 

obtidas para ímãs com 0,15 % at Nb, embora esta hga tenha apresentado alto teor de Al (0,14 

% em peso). 

110, ^f— 

100 

I 
CQ 

- BHmax homogeneizado 
- BHmax bruto de fusão 

• • I • • - 1 L 
0,00 

_i L 
0,15 0,50 

Figura 48 
Pri4Fe63 

0,05 0,10 

Teor de nióbio (% at) 

- (BH)máx versus teor de Nb dos únãs H D D R obtidos com as hgas do tipo 
.ç-xCoiéBôNbx, no estado bruto de fusão e após homogeneização. 

5.3.1 - Caracterização microestrutural das ligas magnéticas variando o teor de Niobio 

O efeito do nióbio na microestrutura destas hgas é mostrado nas Figuras 49 a 53 (a e 

b). A liga com 16 % at de Co (Pri4Fe64Coi6B6), sem Nb, mostrou um refínamento nas 

dendritas de a(FeCo). Com o refínamento da estrutura, para a identifícação das fases presentes 

foi necessário um aumento maior que o utilizado no decorrer do trabalho. A grande diferença 

apresentada nesta liga, foi a presença de boreto e ausência da fase de Laves (Fig. 49 c). Após 

tratamento de homogeneização, o boreto não foi identificado, dando lugar à fase de Laves. Os 

resultados da análise são mostrados na Tabela 19. 
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PnJ(FeCo)4B4 V 

Figura 49 - Micrografias obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pr]4Fe64Coi6B6, (a)no estado bruto de fusão, (b) após homogeneização e (c) bmto de fusão 

identifícando a presença do boreto. 
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A adição de 0,1 % at de Nb na liga sem Co, (Pri4Fe79,9B6Nbo,i) também resultou em 

um refínamento das dendritas mas, neste caso, as dendritas são visivelmente maiores que no 

caso anterior (Fig. 49 e 50 (a)). Após o tratamento térmico de homogeneização os grãos da 

liga com 16 % at Co sem Nb, são menores quando comparados aos da hga com 0,1 % at Nb, 

sem Co, (Fig. 49 e 50 (b)). 

Tabela 19 - Composição química determinada por EDX, das fases enconhadas na liga 
Pri4Fe64Coi6B6. 

Condições da 
liga CoieBô 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr:(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fusão Pr2(FeCo)i4B 12,8 ±1,3 70,1 ±0,6 17,1 ±1,4 2:(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 28,1 ±0,8 41,4 ±1,2 30,5 ±1,3 1:(1,5:1,1) 
Pr3(FeCo) Branca 66,8 ±0,7 7,2 ± 3,2 25,9 ±1,6 3:(0,3:1,2) 

Fe Co Ferro livre < 1 83,1 ±0,5 16,6± 1,5 (1:5) 

Pr,+e(FeCo)4B4 Boreto 27,4 ±1,4 47,1 ±2,3 25,5 ±1,3 1:(1,7:0,9) 
Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B <t) 13,5 ±1,3 69,4 ±0,6 16,3± 1,5 2:(10,2:2,4) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 34,9 ±0,9 24,3 ±1,4 40,8 ±1,1 1:(0,7:1,2) 
Pr3(FeCo) Branca 66,3± 0,7 7,5 ± 3,2 26,3 ±1,6 3:(0,3:1,2) 

A liga cora 16 % at de Co e adição de 0,01 % at de Nb (PrHFeôs.ggCoieBeNbo.oi), 

mostrou um engrossamento das dendritas no estado bruto de fusão (Fig. 50 a). Ao 

compararmos os resultados das propriedades magnéticas dos ímãs HDDR das ligas 

Pri4Fe64Coi6B6 e Pri4Fe63,99Coi6B6Nbo,oi, verifícou-se que os mesmos têm uma grande 

semelhança, tanto na remanencia quanto na coercividade (Tabela 18). 
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(b) 
Figura 50 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 

Pri4Fe79,9B6Nbo,i, (a) no estado bruto de fíisão e (b) após homogeneização. 

Elementos refi-atários tais como Nb, Mo, V, Zr, aumentam a coercividade e, também, 

mibem o crescimento de grão mas, podem formar boretos nos contomos de grão ou dentro da 

fase NdaFenB. Sabe-se também que, a adição de cobalto nas ligas do tipo TRFeB, 

normalmente, formam a fase de Laves, que é magnéticamente mole e reduz a coercividade''"'. 

No caso da liga com 0,01 % at. Nb e 16 % at Co, no estado bmto de ñxsao, pode-se notar uma 

grande quantidade de fase de Laves (Pr(FeCo)2). A diminuição da coercividade, pode ser 

também avahada com relação ao teor de Co, quando comparamos os valores da liga 

Pri4Fe64Coi6B6 de 589 kA/m com a liga PrnFegoBó no estado bmto de fiisão que foi de 748 
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kA/m (Tabela 18). O produto de energia também mostrou uma queda com a adição de 0,01% 

at Nb, passou de 77kJ/m^ para 66 kJ/m^ no estado bruto de ftisão e o mesmo comportamento 

foi observado para o imã obtido das ligas após homogeneização que foi de 80 kJ/m^ para 76 

kJ/m , respectivamente. 

(a) 

(b) 
Figura 51 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 

Pri4Fe63,99Coi6B6Nbo,oi, (a) no estado bruto de fiisão e (b) após homogeneização. 

O aumento do teor de Nb, para 0,05 % at., também refina as dendritas de a(FeCo), 

Figura 52 (a) e, mantém uma grande quantidade da fase de Laves. 
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o valor da remanencia aumentou em relação às ligas analisadas anteriormente, 

(Pri4Fe64CoB6, Pri4Fe79,9B6Nbo,i, Pri4Fe63,99Coi6B6Nbo,oi) na condição homogeneizada. A 

coercividade intrínseca, assün como, a coercividade indutiva, mostraram uma diminuição nos 

seus valores, em relação à liga 0,01 % at Nb (Tabela 18). Após homogeneização, no caso da 

liga com 0,05 % aí. de Nb, a remanência passa de 620 mT para 820 mT, mas a coercividade 

intrmseca assim como a mdutiva, mantém valores mferiores aos obtidos para a liga 0,01 % at 

Nb. A Figura 50 (b) mostra a hga com 0,05 % at Nb após homogeneização. Após tratamento 

de homogeneização observou se apenas um aumento na quantidade de fase de Laves na ligas 

0,05 % at Nb em relação à liga 0,01 % at Nb. 

3-

(b) 
Figura 52 - Micrografias obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 

Pri4Fe63,95Coi6B6Nbo,o5 (a) no estado bruto de fiisão e (b) após homogeneização. 
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As Tabelas 20 e 21 mostram os resultados das análises das fases presentes, para as 

ligas 0,01 e 0,05 % at Nb, praticamente nenhuma diferença foi observada na composição 

química das fases anahsadas para ambas as hgas. 

Tabela 20 - Composição química, determinada por EDX, das fases encontradas na liga 
Pri4Fe63,99Coi6B6Nbo,oi. 

Condições da 
liga Nbo,oi 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr:(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fiisão Pr2(FeCo)i4B 13,5+1,3 69,4± 0,6 17,1 ± 1,5 2:(11:3) 
Pr(FeCo)2 Cinza claro 41,9±0,8 29,9 ±1,6 40,4 ± 1,1 1:(0,7:1,2) 
Pr3(FeCo) Branca 71,0 ±0,7 3,0 + 7,8 26 ± 1,7 3:(0,1:1,1) 

FeCo Ferro livre < 1 87,3 ± 0,5 11,9 ±1,7 (7,3:1) 
Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B d) 13,1 ± 1,2 70,6 ± 0,6 16,3± 1,4 2:(11:2,5) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 35,2 ± 0,9 27,8 ± 1,2 37,1 ± 1,1 1:(0,8:1,1) 
Pr3(FeCo) Branca 68,2± 0,7 5,4± 4,1 26,5 ± 1,6 3:(0,1:1,2) 

Tabela 21 - Composição química, determinada por EDX, das fases enconhadas na liga 
Pr 14Fe63,95 Coi óBôNbo.os. 

Condições da 
liga Nbo,o5 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr:(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fiisão Pr2(FeCo)i4B 13,3 ±0,9 68,96±0,5 17,73±1,2 2:(10:3) 
Pr(FeCo)2 Cinza claro 33,5 ± 0,8 25,3 ± 1,4 41,2 ±1,0 1:(0,8:1,2) 
Pr3(FeCo) Branca 68,2 ± 0,7 5,5 ±3,0 26,22±1,5 3:(0,2:1,2) 

FeCo Ferro livre < 1 86,8 ± 0,4 12,2 ± 1,3 (7:1) 
Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B d) 13,1 ± 1,3 71±0,7 15,9 ± 1,6 2:(11:2,4) 

Pr(FeCo)2 Cmza claro 35,1 ±0,9 26,7± 1,2 38,2 ± 1,0 1:(0,8:1,1) 
Pr3(FeCo) Branca 71,1 ±0,7 3,2 ± 0,5 25,7 ± 1,6 3:(0,1:1,2) 

A Figura 53, mostra micrografias da hga 0,15 % at de Nb, no estado bruto de fusão e 

homogeneizado. Ao se comparar as ligas com 0,05 % at. e 0,15 % at. de Nb, no estado bruto 

de fiisão e homogeneizado, não se notou diferenças nas suas microestruturas, em relação ao 

tamanho de grão, como mostrado nas Figuras 52 e 53, respectivamente. 

Uma nova fase, Fe2Nb, foi observada nesta liga após homogeneização. Figura 53 (b). 

A Tabela 22 mostra os resultados da análise das fases presentes para a hga 0,15 % at ívTb. 
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Figura 53 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
PrnFeós.gsCoióBeNbo.is (a) no estado bruto de fiisão (b) após homogeneização. 

Tabela 22 - Composição quimica, determinada por EDX, das fases encontradas na liga 
Pri4Fe63,85COl6B6Nbo.l5-

Condições da ^ p^^^^ 
hgaNbo.15 

Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Nb 
(% at) 

Pr:(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fusão Pr2(FeCo)i4B 13,3 ± 1,3 70,5±0,7 16,3 ± 1,5 - 2;(11:2,5) 

Pr(FeCo)2 Cmza claro 33,3 ± 0,9 24,4 ±1,3 42,4 ± 1,0 - 1:(0,7:1,3) 

Pr3(FeCo) Branca 68,0 ± 0,7 5,8 ±3,9 26,3 ± 1,6 - 3:(0,3:1,2) 
FeCo Ferro livre < 1 87,3 ± 0,5 11,8 ±1,7 - (7,4:1) 

Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B d) 13,1 + 0,6 70,9 ± 0,5 16,0 ±0,9 - 2:(10:2) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 34,5 ± 0,7 28,1 ± 1,1 37,4 ± 0,9 - 1:(0,8:1,1) 
Pr3(FeCo) Branca 68,6 ± 0,5 5,4±1,0 26,2 ± 0,8 - 3:(0,2:1,1) 

Fe2Nb RicaNb 8,6 ±1,7 51,0 ±0,7 12,0 ± 1,8 28,4 ±0,8 
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A adição de 0,5 % at de Nb mostrou um engrossamento das dendritas de a(FeCo) e, 

uma nova fase, FeNb, na liga no estado bruto de fusão, como pode ser visto na Figura 54(a). 

Após o tratamento de homogeneização, esta fase aparece nos contomos de grão. Figura 54 (b) 

e, parece ter coalescido, visto que, no estado bmto de fusão esta fase aparece distribuida 

íínamente nos contornos da fase matriz com a fase rica em Pr. A Tabela 23 mostra os 

resultados da análise de EDX da liga com 0,5 % at de Nb. 

Tu <y .. < . - ^ M 

•É — 

(a) 

(b) 

Figura 54 - Micrografias obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe63,5Coi6B6Nbo,5 (a) no estado bmto de fusão e (b) após homogeneização. 
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Tabela 23 - Composição química determinada por EDX, das fases encontradas na liga 
Pri4Fe63,5oCoi6B6Nbo,5. 

Condições da 
liga Nbo,5 

Fases 
Identificação 

das fases 
Pr 

(% at.) 
Fe 

(% at.) 
Co 

(% at.) 
Nb 

(% a t ) ^ 
Pr :(Fe;Co) 

razão 
Bruto de fiisão Pr2(FeCo)i4B 13,3 ± 1,4 69,1 ±0,7 17,6 ± 1,5 - 2:(10:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro .32,7 ± 1,0 26,1 ±1,3 4! ,2±1,1 - 1:(0,8:1,3) 

Pr3(FeCo) Branca 69,8 +0,7 3,9 ±5,8 26,3 ± 1,7 - 3:(0,2:1,1) 
Fe Co Ferro livre < 1 86,9 ± 0,5 12,3 ± 1,6 - (7:1) 

FeNb RicaNb 2,8± 4,5 42,1 ± 0,9 10,4 ± 2,2 44,8 ± 0,7 
Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B <t) 13,2 ± 1,3 70,2 ± 0,6 16,7 ±1,5 - 2:(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 33,0 ± 0,9 26,6 ±1,3 40,4 ±1,1 - 1:(0,8:1,2) 

Pr3(FeCo) Branca 67,6 ± 0,7 6,7±3,7 25,7 ± 1,7 - 3:(0,3:1,2) 
FeNb RicaNb 1,6 + 7,0 42,6 ± 0,9 9,6 ± 2,3 46,3 ± 0,6 

As Figuras 55 a 61 mostram a morfologia dos grãos das ligas magnéticas 

homogeneizadas, utilizando efeito Kerr. A hga Pr^FegoBe (Fig. 55) apresenta grãos alongados, 

semelhantes aos observados para a liga Pri4Fe63,9Coi6B6Nbo,i (Fig. 36). 

' 9 i . 

Figura 55 - Micrografia óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
PruFegoBó homogeneizada. 

A liga com 0,1 % at Nb, sem Co (Fig. 56), apresenta grãos maiores e arredondados 

como anteriormente observado por microscopía de varredura (Fig 50). A adição de 16 % at. de 

Co na liga sem Nb, mostrou também grãos grandes mas, com uma grande quantidade de grãos 

muito pequenos (Fig.56). 
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Figura 56 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe79,9B6Nbo,i homogeneizada. 

Figura 57 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe64Coi6B6 homogeneizada. 

A adição de 0,01 % at. Nb na liga Pri4Fe64Coi6B6 não moshou nenhuma alteração na 

microeshiitura da liga (Fig. 58). Com a adição de 0,05 % at. de Nb houve, no geral, um 

aumento no tamanho de grão, sem alteração da morfologia do grão (Fig. 59). A adição de 0,1 

% at. de Nb provocou uma grande alteração na morfologia para esta composição como 

mostrado anteriormente na Fig. 36. O pó HDDR desta hga apresentou a melhor remanência 

(Tabela 18). Para teores elevados de Nb, com 0,15 e 0,5 % at. de Nb mostrados nas Fig. 60 e 

61, respectivamente, a morfologia é alterada em relação à liga PrnFees.gCoieBeNbo,!. 
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Figura 58 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
PTI4Fe63,99CoióBeNbcoi homogeneizada. 

r 

\ 

Í - / SOfim 

Figura 59 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe63,95Coi6B6Nbo,o5 homogeneizada 

) * SOunri ^ ^ 

Figura 60 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 

Pri4Fe63,85Coi6B6NbQ,i 5 homogeneizada 
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Figura 61 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe63,5Coi6B6Nbo,5 homogeneizada. 

5.3. 2 - Influência do niobio na absorção de hidrogênio 

As Figuras 62 e 63 mostram a influência da adição de nióbio na absorção de 

hidrogênio no processo HDDR, para as ligas no estado bruto de fusão e homogeneizado, 

respectivamente. 
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Figura 62 - Variação da pressão de Ha no processo HDDR, para ligas 
Pri4Fe64-xCoi6B6Nbx no estado bruto de fusão 
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Fig. 63 - Variação da pressão de H2 no processo HDDR, para ligas 

Pri4Fe64-xCoi6B6Nbx após homogeneização. 

Nas ligas no estado bruto de fusão, houve uma variação na absorção de hidrogênio, na 

etapa de desproporção, com o aumento do teor de Nb (a reação é mais lenta) e também 

aumentou o tempo necessário para que ocorresse a desproporção da liga (temperatura também 

foi mais elevada). Já para as ligas após homogeneização, pode-se verificar que houve aumento 

no tempo necessário para que ocorresse a absorção de hidrogênio, na primeira etapa 

(temperatura de ~ 100 °C) com o aumento do teor de nióbio mas, a temperatura da reação de 

desproporção foi praticamente a mesma para todas as ligas. 

5.4 - Efeito do teor de boro 

A Figura 64 mostra os resultados obtidos para a remanência dos ímãs produzidos com 

pós HDDR das ligas do tipo PrFeCoB, variando-se o teor de boro, (de 4 a 8 % at.) no estado 

bruto de fusão e após homogeneização. No geral, como esperado, a remanência dos ímãs 

HDDR produzidos com as ligas nas condições homogeneizada foi maior que a dos ímãs 

produzidos na condição bruto de ftisão. Baixos teores de boro (de 4 a 5 % at.) foram 

prejudiciais à remanência. Na presença de 6% at. de B, o tratamento térmico realizado na liga. 
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promoveu o aumento da remanência de 730 mT para 830 mT. Altos teores de boro (de 7 a 8 

%at.) provocou uma diminuição da remanência, de 830 mT (6 % at. B) para 620 mT (8 % at 

B). 

900 

800 

700 

600 

500 

- Bruto de fusão 
- Homogeneizada 

8 

Teor de boro (% at) 

Figura 64 - Remanência versus teor de boro para ímãs HDDR produzidos com ligas 
do tipo Pri4Fe69,9-xCoi6BxNbo,i no estado bruto de fusão e após homogeneização. 

A Figwa 65 mostra a coercividade intrínseca dos ímãs HDDR produzidos com ligas no 

estado bruto de fusão e homogeneizadas em função do teor de boro. 

Em concordância com a Fig. 63, a coercividade intrínseca (jHc) dos ímãs produzidos 

com as hgas após tratamento de homogeneização, foi maior que a dos ímãs obtidos com as 

ligas no estado bruto de fusão. Boas propriedades de coercividade mtrínseca foram obtidas 

com a liga P*ri4Fe63,9Coi6B6Nbo,i (740 kA/m), após homogeneização. 

Baixos e altos teores de B (4 e 8 % at.) foram prejudiciais em termos desta propriedade 

magnética. 

A Tabela 24 mostra os resultados obtidos para as propriedades magnéticas dos únãs 

HDDR produzidos variando-se o teor de boro. 
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Figura 65 - Coercividade intrínseca versus teor de boro para ímãs HDDR produzidos 
com ligas do tipo í*ri4Fe69,9-xCoi6BxNbo,i no estado bruto de fusão e após 

homogeneização. 

Tabela 24 - Propriedades Magnéticas dos ímãs HDDR com variação no teor de boro. 

Composição Condição da liga 
Br 

(mT) 
iHc 

(kA/m) 
bHc 

(kA/m) 
(BH)max 
(kJ/m^) 

FQ 
(razão) 

Pri 4Fe65,9Coi 6B4Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

680 
700 

350 
509 

223 
279 

38 
51 

0,10 
0,13 

Pri4Fe64.9Coi6B5Nbo,i 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

700 
780 

668 
740 

334 
414 

62 
84 

0,19 
0,24 

Pri4Fe63,9Co,6B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

730 
830 

644 
748 

382 
477 

70 
101 

0,20 
0,34 

Pri4 Fe62,9Coi6B7Nbo,i 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

710 
760 

653 
684 

350 
382 

79 
80 

0,27 
0,23 

Pri4Fe6i,9Coi6B8Nbo,i 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

600 
620 

477 
716 

255 
382 

49 
65 

0,23 
0,33 

erro ± 2 % 

O melhor produto de energia (101 kJ/m') foi observado no ímã HDDR após tratamento 

térmico de homogeneização com 6 % at. de B. A maior coercividade indutiva, 477 kA/m e 

fator de quadratura (FQ = 0,34) foram também obtidos para o ímã da liga 

Pri4Fe63,9Coi6B6Nbo,i, na condição homogeneizada. 
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5 .4 .1 - Caracterização microestrutural das ligas magnéticas variando-se o teor de boro 

O efeito do teor de boro sobre a microestrutura das ligas à base de praseodímio, antes e 

após o tratamento de homogeneização, é mostrada nas Figuras de 66 a 69. 

A Fig. 66 (a) e (b), mostra as micrografias da liga com 4 % at de boro, no estado bruto 

de fusão e após homogeneização. 

Figura 66 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri4Fe65,9Coi6B4Nbo,i (a) no estado bruto de ftisão e (b) após homogeneização. 
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No estado bruto de fusão, esta liga mostrou um refinamento nas dendritas de a(FeCo) 

e, também, luna distribuição homogênea da fase rica em í*r. Após o tratamento de 

homogeneização, pode-se observar o crescimento de grão, que já era esperado, e o 

aparecimento da fase PraCFeCo)]?. Esta fase, que é magneticamente mole, é prejudicial às 

propriedades magnéticas, pela diluição da matriz e pela nucleação de dominios reversos. A 

grande quantidade desta fase, encontrada principalmente nesta liga, certamente é o fator 

predominante para piorar as propriedades obtidas para o ímã processado com o pó desta hga. 

A Tabela 25 mostra os resultados de análise de EDX para a hga com 4 % at B. 

Tabela 25 - Composição química determinada por EDX, das fases encontradas na hga 

Pri4Fe65,9Coi6B4Nbo,i. 

Condições da 
hga B 4 

Fases 
Identificação 

das fases 
Pr 

(% at.) 
Fe 

(% at.) 
Co 

(% at.) 
Pr:(Fe;Co) 

razão 
Bruto de fusão Pr2(FeCo)i4B 12,6 ± 1,2 69,3 ±0,6 18,1±1,3 2(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 33,7±0,8 25,9±1,1 40,3 ±0,9 1(0,8:1,2) 
Pr3(FeCo) Branca 66,6±0,6 5,6± 3,5 27,8 ±1,4 3(0,3:1,3) 

FeCo Ferro livre < 1 85,8+0,5 13,5 ±1,3 (6,3:1) 
Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B <!) 12,7 ±1,2 70,6±0,6 16,8±1,3 2(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 27,3±0,9 46,4±0,9 26,3 ±1,2 1(1,7:1,0) 
Pr3(FeCo) Branca 67,0±0,7 5,4 ± 4 27,5±1,41 3(0,2:1,2) 

Pr2(FeCo)i7 Cúiza escura 11,0 ± 1,2 71,3 ±0,5 17,7 + 1,2 2:(13:3) 

A Figura 67 (a) e (b) mostra micrografias da liga com 5 % at boro. 

O aumento do teor de boro para 5 % at, proporcionou um hgeiro engrossamento das 

dendritas de a(FeCo) em relação à liga com 4 % at de B. Após o tratamento de 

homogeneização, a quantidade da fase Pr2(FeCo)i7 diminuiu e, como conseqüência, as 

propriedades magnéticas como a remanência do ímã, passou de 700 mT(4 % at. B) para 

780mT (5 % at. B) e a coercividade intrínseca de 509 kA/m para 740 kA/m. 
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(a) 

Figura 67 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da hga 
Pri4Fe64,9Coi6B5Nbo,i (a) no estado bruto de fiisão e (b) após homogeneização. 

A liga 6 % at B (apresentada anteriormente Fig.36) apresentou as melhores 

propriedades magnéticas, tanto no estado bruto de fiisão quanto após homogeneização. Nesta 

liga não se observou a presença da fase 2:17. 

A Figura 68 (a) e (b) mostra micrografías da liga 7 % at de B no estado bruto de fusão 

e após homogeneização, respectivamente. 
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(b) 

Figura 68 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da hga 
Pri4Fe62,9Coi6B7Nbo,i (a) no estado bruto de nisão e (b) após homogeneização. 

O aumento do teor de boro para 7 % at, mostra dendritas finas e um aumento no 

volume da fase de Laves (Fig. 68 a). Após homogeneização, notou-se o aparecimento de uma 

fase rica em boro, de composição Pri.e(FeCo)4B4. Esta fase também foi identificada 

anteriormente'"^' e neste trabalho (Fig. 48 c). Nesta liga também não foi identifícada a fase 

2:17. A Tabela 26 mostra os resultados da análise de EDX para a liga com 7 % at B. 
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Tabela 26 - Composição quimica determinada por EDX, das fases encontradas na liga 
Pri4Fe62,9Coi6B7Nbo,i. 

Condições da 
ligaB? 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr;(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fiisão Pr2(FeCo)i4B 4) 13,7 ± 1,3 70,5 ±0,6 15,9±1,5 2(10:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 33,9±0,9 26,6±1,2 39,5 ±1,1 1(0,8:1,2) 
Pr3(FeCo) Branca 66,2±0,7 7,7±3,1 26,6 ±1,6 3(0,4:1,2) 

FeCo Ferro livre < 1 87,1±0,5 11,8 ±1,6 (7,4:1) 

Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B d) 13,4 ±1,3 70,8±0,7 15,8±1,6 2(11:2,4) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 34,2±0,9 27,1±1,2 38,7 ±1,2 1(0,8:1,1) 
Pr3(FeCo) Branca 67,1±0,7 7,1 ±3,1 25,8±1,6 3(0,3:1,2) 

Pri^(FeCo)4B4 Cinza escura 21,1 ± 1,0 60,0 ± 0,6 18,8 ± 1,3 1:(3:0,9) 

A Fig. 69 (a) e (b) mostra micrografías da liga com 8 % at B no estado bruto de fusão e 

após homogeneização, respectivamente. O aumento no teor de boro para 8 % at mantém um 

certo refinamento das dendritas de a(FeCo) e, a fase boreto í*ri-e(FeCo)4B4 já está presente, na 

liga no estado bruto de fiisão e permanece após homogeneização. Os resultados obtidos para 

as propriedades magnéticas do ünã com esta composição, mostram uma queda acentuada na 

remanência, comparados aos ímãs processados com baixos teores de boro. Porém notou-se um 

aumento considerável na coercividade deste ímâl, da condição bruto de fusão para a 

homogeneizada, de 477 kA/m para 716 kA/m. A fase 1:4:4 que é paramagnética, é também, 

conhecida por degradar a coercividade intrínseca em ímãs do tipo NdFeB, pela geração de 

campos desmagnetizantes, que podem facilitar a nucleação de dommios reversos. Neste 

estudo, observou-se que a presença desta fase teve efeito prejudicial somente sobre a 

remanência. Qualquer fase presente no ímã, (rica em TR, rica em B ou Nb, PriFen , fase de 

Laves etc), além da fase matriz, üá düuü a mesma e, conseqüentemente, haverá uma queda na 

remanência. A Tabela 27 mostra os resultados da análise de EDX para a liga com 8 % at B. 
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(b) 
Figura 69 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
PrHFeéi.gCoiôBgNbo.i (a) no estado bruto de fiisão e (b) após homogeneização. 

Tabela 27 - Composição química determinada por EDX, das fases encontradas na hga 
Pr^Feei .gCoieBgNbo.i. 

Condições da 
liga Bg 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr:(Fe;Co) 
razão 

Bruto de fusão Pr2(FeCo)i4B <t) 13 ± 1,1 68,7 ±0,5 18,3±1,2 2:(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cmza claro 32,7 + 0,8 26,4±1,1 40,8 ±0,9 1:(0,8:1,2) 

Pr3(FeCo) Branca 62,7 ± 0,6 10,5± 2,2^ 26,8 ±1,4^ 3:(0,5:1,3) 

Pri+g(FeCo)4B4 Cmza escura 21,4 ± 1 60,3 ± 0,7 18,3 ± 1,4 1(3:0,9) 

FeCo Ferro livre < 1 85,3±0,5 13,8 ±1,3 (6,2:1) 

Homogeneizada Pr2(FeCo)i4B d) 12,8 ±1,1 69,7±0,6 17,4 ±1,3 2(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 33,1 ±0,8 27,3±1,1 39,6 ±1 1(0,8:1,2) 

Pr3(FeCo) Branca 69,7±0,7 3,7± 5,7 26,7±1,5 3(0,2:1,1) 

Pri+g(FeCo)4B4 Cinza escura 21,8 ± 1 60,5 ± 0,7 17,8 ± 1,4 1(3:0,9) 
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5.4.2 - Influencia do boro na absorção de hidrogênio 

Nas Figuras 70 e 71 estão apresentadas as pressões de Hi e a temperatura em função do 

tempo para as ligas Pri4Fe69,9-XCOI6BXNBO,i, no estado bruto de fusão e após homogeneização, 

respectivamente. As ligas, no estado bruto de fusão apresentaram comportamentos similares 

em relação à absorção (t 100 °C) e desproporção (altas temperaturas) de H2. Este 

comportamento esta de acordo com os resultados obtidos para a remanência dos ímãs HDDR 

obtidos, que apresentaram pouca variação nesta propriedade. 

No caso das ligas homogeneizadas, notou-se uma tendência de absorção de H2, mais 

rápida, com o aumento do teor de boro, na primeira etapa do processo HDDR. Na etapa de 

desproporção da liga, praticamente não houve variação da temperatura de reação com H2. 
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Figura 70 - Variação da pressão de H2 e temperatura em função do tempo durante o 
processo HDDR, para ligas Pri4Fe69,9-XCOI6BXNBO,i no estado bmto de ftisão. 
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Figura 71 - Variação da pressão de H2 e temperatura em função do tempo 
durante o processo HDDR, para ligas Pri4Fe69,9-xCoi6BxNbo,i após homogeneização. 

Nas Figuras de 72 a 75 estão apresentadas as micrografias ópticas utilizando efeito 

Kerr, das ligas homogeneizadas, variando-se o teor de boro. A morfologia do grão da liga 4 % 

at. de B é similar a observada para a hga PrHFeei.gCoiôBeNbo,! (Fig. 36) mas, a liga com 4 % 

at. de B apresenta uma grande quantidade da fase Pr2(FeCo)i7, como mostrado na tabela 25. 

.>^T.^ SÒnm ^ 

Figura 72 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe65,9Coi6B4 Nbo.i homogeneizada. 
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As ligas 5; 7 e 8 % at de boro apresentam morfologia semelhante como mostra as 
Figuras 73, 74 e 75. 

Figura 73 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da hga 
Pri4Fe64,9Coi6B5 Nbo.i homogeneizada. 

Figura 74 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe62,9Coi6B7 Nbo,i homogeneizada. 
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Figura 75 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri4Fe6i,9Coi6B8 Nbo,i homogeneizada. 

5.5 - Efeito do teor de praseodímio 

A Figura 75 mostra a remanencia em função do teor de praseodímio, dos ímãs HDDR 

produzidos a partir de hgas PrxFe77,9-xCoi6B6Nbo,i (onde x = 12; 12,5; 13; 13,5; 14), no estado 

bruto de fusão e homogeneizado. Como esperado, os melhores resultados foram obtidos para 

os ímãs processados com pós de hgas homogeneizadas e com teores de Pr superiores a 12 % 

at. A remanência para o ímã com 13,5 % at. de Pr aumentou de 700 mT (estado bruto de 

fusão) para 1020 mT (homogeneizado). Para altos (14 % at.) e baixos (12 % at.) teores de Pr, 

os valores dimmuü-am. No caso do ímã com 12 % at. de Pr, este comportamento pode ser 

atribuído à pobre isolação magnética dos grãos após fratamento de homogeneização. 
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Figura 76 - Remanência versus teor de praseodímio para ímãs HDDR produzidos com 
ligas do tipo PrxFe77,9.xCoi6B6Nbo,i. 

A Figura 77 mostra a coercividade intrínseca em função do teor de praseodímio, dos 

ímãs HDDR obtidos com pós das ligas PrxFe77,9-xCoi6B6Nbo,i no estado bruto de fusão e após 

homogeneização. No geral, os melhores resultados foram obtidos para os ímãs produzidos 

com pós de hga homogeneizada. O ímã que apresentou melhor coercividade (748 kA/m) foi 

com 14 % at de Pr. O comportamento do ímã com 12 % at. de Pr, foi similar no que tange à 

remanência, e a coercividade intrínseca, apresentando melhor resultado no estado bruto de 

fusão. 

Os melhores resultados das propriedades magnéticas foram obtidas para o ímã com 

13,5 % at Pr, com Br de 1020 mT, (BH)mâx de 162 kJ/m\ coercividade indutiva, de 525 kA/m 

e o maior fator de quadratura de 0,45. 

A tabela 28 mostra as propriedades magnéticas dos únãs HDDR obtidos com a liga do 

tipo PrxFe77,9-xCoi6B6Nbo,i, no estado bruto de fusão e homogeneizado. 
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Fig 77 - Coercividade intrínseca versus teor de praseodímio para ímãs HDDR 
produzidos com ligas do tipo PrxFe77,9-xCoi6B6Nbo,i. 

Tabela 28 - Propriedades magnéticas dos ímãs HDDR, variando-se o teor de Pr,obtidos 
com ligas no estado bruto de fusão e após homogeneização. 

Composição Condição da hga Br 
(mT) 

iHc 
(kA/m) 

bHc 
(kA/m) 

(BH)max 
(kJ/m^) 

FQ 
(razão) 

Pri4Fe8oB6 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

620 
680 

748 
923 

366 
462 

59 
81 

0,28 
0,29 

Pri2Fe65.9Coi6B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

700 
460 

342 
119 

239 
95 

48 
22 

0,23 
0,26 

Pri2,5Fe65,4Coi6B6Nbo.i 
Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

580 
870 

493 
668 

279 
461 

49 
119 

0,40 
0,30 

Pri3Fe64,9Coi6B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

700 
860 

430 
692 

294 
477 

64 
123 

0,30 
0,44 

Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

720 
1020 

421 
700 

286 
525 

70 
162 

0,30 
0,45 

Pr 14Fe63,9Coi ôBeNbo.i Bruto de Fusão 
Homogeneizada 

730 
830 

644 
748 

382 
477 

70 
101 

0,20 
0,34 

erro ± 2 % 
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5.5.1 - Caracterização microesínstural das ligas magnéticas variando o teor de 

praseodímio 

A Figura 78 (a) e (b) mostra as micrografias obtidas por elétrons retro-espalhados da 

liga no estado bruto de fiisão e após tratamento de homogeneização da liga 

Pri2Fe65,9Coi6B6Nbo,i. 

(a) 

(b) 
Figura 78 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 

PruFces.çCoiõBeNbo.i (a) bruto de fiisão e (b) homogeneizada. 
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Como pode ser visto, após o tratamento de homogeneização a fase rica em Pr 

praticamente desaparece. Com base neste fato, podemos dizer que os baixos valores das 

propriedades magnéticas, obtidas para este imã, estão ligados ao fato de que não há fase rica 

suficiente nos contomos de grão para isolar os grãos magnéticos. 

A diminuição da concentração de terras raras reduz a capacidade de formação da fase 

rica, necessária para o isolamento magnético dos grãos, diminuindo drasticamente as 

propriedades magnéticas dos imãs HDDR. Ligas magnéticas estequiométricas ou próximas da 

estequiométrica são virtualmente hvres da fase rica'^^l 

A tabela 29 mostra os resultados de análise de EDS das fases presentes na hga com 12 

% at Pr. Não foi observada diferença nas análises das fases das ligas com maiores teores de Pr, 

apenas na liga 12 % verificou-se o aparecunento da fase Pri+e(FeCo)4B4, que é uma fase 

paramagnética e prejudicial ás propriedades magnéticas, como mencionado anteriormente. 

Tabela 29 - Composição química determinada por EDX, das fases presentes na liga 
PrnFees.gCoióBeNbo,! 

Condições da 
liga Pri2 

Fases Identificação 
das fases 

Pr 
(% at.) 

Fe 
(% at.) 

Co 
(% at.) 

Pr :(Fe;Co) 
razão 

Bmto de fiisão Pr2(FeCo)i4B 4» 13,4 ± 1,1 68,5 ±0,6 18,4±1,2 2:(10:3) 

Pr(FeCo)2 Cmza claro 32,9±0,8 24,1±1,4 43,0±0,9 1:(0,7:1,3) 
Pr3(FeCo) Branca 66,8±0,7 6,4± 3,4 26,8±1,5 3:(0,3:0,6) 

Fe Co Ferro livre < 1 85,6±0,4 13,7±1,3 (6,2:1) 
Homogeneizada Pr2(FeCo),4B 4) 12,8 ±1,2 68,8±0,6 18,4±1,2 2:(11:3) 

Pr(FeCo)2 Cinza claro 29,4±0,9 43,9±0,8 26,6±0,9 1:(1,5:0,9) 

PrsCFeCo) Branca 63,7±0,7 9,7±2,3 26,6±1,2 3:(0,5:1,3) 

Pri+E(FeCo)4B4 Boreto 21,3 ±0,9 59,0 ± 0,7 19,7 ± 1,4 1:4 

As Fig. 79 a 81 (a) e (b) mostram as micrografias obtidas por elétrons retroespalhados 

das ligas 12,5; 13; 13,5 % at de Pr, no estado bmto de fusão e após homogeneização, 

respectivamente. No estado bmto de fusão, observou-se apenas um discreto refinamento das 

dendritas de a(FeCo) para a liga com 13,5 % at de Pr. Após tratamento de homogeneização, 

houve um aumento do tamanho de grão como esperado e o desaparecimento da fase dendrítica 

a(FeCo). Para estas ligas após tratamento de homogeneização, as fases determinadas foram: a 

matriz (4)), a fase rica em Pr (Pr3(FeCo)) e a fase de Laves (Pr(FeCo)2). 

109 



(a) 

(b) 

Figura 79 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri2,5Fe65,4Coi6B6Nbo,i (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada. 
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Figura 80 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri3Fe64,9Coi6B6Nbo,i (a) bruto de fusão e (b) homogeneizada. 
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(a) 

(b) 

Figura 81 - Micrografías obtidas por elétrons retro-espalhados (MEV) da liga 
Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i (a) bruto de ftisão e (b) homogeneizada. 

As Tabelas 30 e 31 mostram os valores da fração voluméfrica obtidos das fases 

presentes, nas hgas no estado bruto de fiisão e após homogeneização, respectivamente. De 

acordo com a literatura, o campo coercivo é diminuído com o aumento da fase ^ (TRaFe^B). 

Esta düninuição é acompanhada por um aumento no fator desmagnetizante efetivo, que é uma 

medida do campo interno local. Isto indica que, materiais que concentrem uma grande fração 

desta fase, terão seu campo coercivo reduzido por um acoplamento magnetostático entre os 

grãos. Desta forma, grãos com magnetização reversa, criam campos desmagnetizantes 
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adicionais, que podem induzir magnetização reversa nos grãos vizinhos'"^l Outro fator que 

também mfluencia as propriedades magnéticas é a fração volumétrica da fase rica em Pr. 

Como exemplo, temos o ímã obtido da liga com 12 % at. Pr, no estado bruto de fusão, que 

apresentou melhores propriedades magnéticas ( Br e ¡Hc) do que as obtidas com a liga após 

homogeneização, visto que a liga homogeneizada tinha uma fração voluméfrica exfremamente 

reduzida em relação à liga no estado bruto de fusão. 

Tabela 30 - Fração voluméfrica das fases das ligas, variando o teor de Pr no estado 
bruto de fusão. 

Composição das hgas Fase Rica Fase de Laves FeCo Mafriz 

PruFebaiCoióBôNbo.i 7,11 ±1,0 2,89 ± 0,9 17,76 ±2,0 72,14 ± 2,0 

Pri2,5FebaiCoi6B6Nbo,i 9,62 ± 0,8 2,39 ± 1,0 23,49 ± 6,0 64,51 ± 1,0 

PruFebaiCoióBôNbo.i 9,87 ± 3,0 3,16 ±1,0 19,56 ±2,0 67,39 ± 3,0 

PrB,5FebaiCoi6B6Nbo,i 7,97 ±0,7 5,11 ±2,0 17,89 ± 3,0 69,01 ± 2,0 

Pr^FcbaiCoieBôMbo,! 7,41 ±0,8 4,92 ±1,2 8,74 ±1,2 78,92 ± 2,0 

Tabela 31 - Fração voliunéfrica das fases das ligas, variando o teor de Pr após 
homogeneização. 

Composição das hgas Fase Rica Fase de Laves Mafriz Boreto 

Pri2FebaiCoi6B6Nbo,i 1,01 ±0,30 - 98,60 ± 0,3 0,31± 0,0 

Pri2,5FebaiCoi6B6Nbo,i 2,51 ±0,01 0,96 ± 0,1 96,53 ± 0,1 -

PrnFebaiCoieBeNbo.i 5,35 ±0,10 3,18 ±1,0 91,47 ± 1,0 -

Pri3,5FebaiCoi6B6Nbo,i 6,14 ±1,00 1,85 ±0,5 92,68 ± 2,0 -

Pri4FebaiCoi6B6NbO,l 7,85 ± 1,20 2,53 ±1,2 87,62 ± 2,5 -

As Tabelas 32 e 33 mosfram o grau de almhamento dos únãs HDDR obtidos com pós 

das ligas no estado bruto de fiisão e após homogeneização. Como pode ser observado, no caso 

da liga 12 % at no estado bruto de fusão, tem-se um grau de almhamento de 0,61, pois existe 

fase rica suficiente para que se tenha o isolamento dos grãos da fase mafriz. Após 

homogeneização, há uma diminuição drástica da fase rica nesta liga com 12 % at. de Pr, 

portanto, neste caso, esta equação não se aplica. 
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Tabela 32 - Grau de almhamento dos ímãs HDDR obtidos com as ligas no estado bruto de 
ftisão. 

Composição das ligas Br (mT) CosO f (%v) 

Pri2FebaiCoi6B6Nbo,i 700 0,61 i 0,72 

Pru.sFebaiCoieBôNbo,! 580 0,57 0,64 

PrnFebaiCoiôBeNbo,! 700 0,66 0,67 

Pri3,5FebaiCoi6B6Nbo,i 720 0,66 0,69 

PruFcbaiCoióBeNbci 730 0,58 [ 0,78 

Tabela 33 - Grau de almhamento dos ímãs HDDR obtidos com as ligas homogeneizadas. 

Composição das hgas Br (mT) CosO f (%v) 

PriiFebaiCoióBóNbo.i 460 0.29 0,98 

Pri2,5FebaiCoi6B6Nbo,i 870 0,60 0,96 

PrisFcbaiCoiôBôNbo,! 860 0,60 0,91 

Pri3,5FebaiCoi6B6Nbo,i 1020 0,70 1 0,92 

PruFcbaiCoióBôNho,! 830 0,60 i 0,87 

As Figuras 82 a 86, mostram as micrografías nas quais se observa o tamanho de grão 

dos pós obtidos com as ligas variando-se o teor de Pr, após tratamento de homogeneização e 

tratamento HDDR. 

Figura 82 - Micrografía obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó HDDR 
obtido da liga PruFeós.çCoiôBôNboj homogeneizada. 
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Figura 83 - Micrografia obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó HDDR 
obtido da liga Pri2,5Fe65,4Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 

Figura 84 - Micrografia obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó HDDR 
obtido da hga PrBFe64,9Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 
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Figura 85 - Micrografia obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó HDDR 
obtido da liga Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 
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Figura 86 - Micrografía obtida por elétrons retro-espalhados (MEV) do pó HDDR 
obtido da liga Pri4Fe63,9Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 

Como pode ser visto, o tamanho do grão está de acordo com o esperado, ou seja na 

maioria dos casos é menor que Ipm. Com o aumento do teor de Pr pode-se notar um 

crescimento de grão, assim como o alongamento dos mesmos como observado para o pó da 

liga com 14 % at. de Pr (Fig. 86). Esta mudança na estrutura dos grãos pode estar também 

influenciando as propriedades magnéticas dos ímãs produzidos. 
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As Figuras 87 a 90, mostram micrografías ópticas (efeito Kerr) das ligas PrxFe77,9-

xCoieBgNbo,] homogeneizadas. Como pode ser observado, a liga com baixo teor de terra rara 

(12 % at. Pr) mostra grãos alongados e este tipo de grão pode estar produzmdo campos 

desmagnetizantes, estabelecendo pontos de desmagnetização(Fig. 87). 

A liga com 12,5 % at de Pr mostra grãos bem defmidos Figura 88, onde não se nota 

regiões alongadas, como visto para a hga com 12 % at de Pr (Fig. 87). Já a liga com 13 % at 

de Pr exibe grãos menores que os observados na liga com 12,5 % at Pr e, também, pode ser 

notada uma mudança na morfología dos grãos na qual estes apresentam um ligeiro 

alongamento (Fig. 89). 

A liga com 13,5 % at. de Pr, apresentou uma microestrutura bimodal, bem definida e 

diferente das microestruturas observadas para as hgas variando o teor de Pr. Esta composição 

apresentou as melhores propriedades magnéticas e este fato pode estar relacionado com a 

microestrutura. 

Figura 87 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
PruFees.çCoióBóNbo.i homogeneizada. 
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Figura 88 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri2,5Fe65,4Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 
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Figura 89 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri3Fe64,9Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 

Figura 90 - Micrografía óptica mostrando morfologia dos grãos (efeito Kerr) da liga 
Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i homogeneizada. 
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5.5 2 - Influência do praseodímio na absorção de hidrogênio 

As Figuras 91 e 92, mostram a absorção de hidrogênio para as ligas com variação no 

teor de Pr no processo HDDR, no estado bruto de fiisão e após homogeneização, 

respectivamente. Na hidrogenação da liga, (t ~ 100 °C), com a diminuição da fase rica em 

terras raras, há um aumento do tempo necessário para que ocorra a absorção de H2 pela liga 

com 12 % at. para a liga após tratamento de homogeneização. Foi observado também, que 

nesta etapa, a absorção de H2 pelas ligas é maior com o aumento do teor de Pr. Esta tendência, 

de maior absorção de H2 com o teor de Pr, também ocorre na etapa de desproporção da liga e, 

este fato, pode alterar a etapa de dessorção e recombinação da fase matriz e, 

conseqüentemente, alterar as propriedades magnéticas. 

- 800 

1000 

40 60 80 100 

Tempo (min) 

Figura 91 - Variação da pressão de H2 no processo HDDR, para ligas 
PrxFe77,9-xCoi6B6Nbo,i no estado bruto de fusão. 
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Figura 92 - Variação da pressão de LRL2 no processo HDDR, para ligas 
PTxFeyy.g-xCoiôBôNboj após homogeneização. 
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6. CONCLUSÕES 

1 - Os resultados mostram que o cobalto foi essencial para desenvolver alta anisotropia 

e, também, para aumentar a temperatura de Curie e coercividade indutiva, mas não teve 

influência sobre a coercividade intrínseca nos ímãs HDDR processados com pós de ligas 

magnéticas á base de praseodímio. 

2 - A temperatura de Curie das ligas magnéticas do tipo Pri4Fe79,9-xCoxB6Nbo,i aumenta 

linearmente com o teor de cobalto, cerca de 10,2 ± 0,3 °C/ % at, que é uma taxa ligeiramente 

inferior à obtida para ligas à base de NdFeB, que é de 11 °C % at. 

3 - Os resultados também mostraram que 0,1 % at de nióbio é essencial para o 

desenvolvimento de anisotropia nos ímãs à base de praseodímio. 

4 - A adição de nióbio aumenta a coercividade indutiva mas não influencia a 

coercividade intrínseca em ímãs HDDR à base de praseodímio. 

5 - Altos (8 % at.) e baixos (4 % at.) teores de boro diminuem as propriedades 

magnéticas dos ímãs HDDR à base de praseodímio. 

6 - A relação ideal de boro nos ímãs HDDR à base de praseodímio é de 6 % at. e o 

tratamento de homogeneização é fundamental para que se obtenham boas propriedades 

magnéticas. Duas fases foram observadas nas ligas com variação no teor de boro que foram: 

PraFeiy e Pri+g(FeCo)4B4, e, estas fases transformam-se ou desaparecem após tratamento de 

homogeneização e com o teor de boro. Estas fases afetam, consideravelmente, as propriedades 

magnéticas dos ímãs HDDR. 

7 - 0 ímã HDDR processado com pós da liga Pri3,5Fe64,4Coi6B6Nbo,i no estado 

homogeneizado, mostrou a melhor remanência, produto de energia, fator de quadratiu-a e 

coercividade mdutiva. A melhor coercividade mtrmseca foi obtida para os ímãs preparados 

com pós das ligas PrnEesoB e Pri4Fe79,9Nbo,i homogeneizadas, mas, com redução da sua 

remanência. 
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8 - Para o tratamento HDDR utilizado neste estudo, o teor de Pr nestas ligas deverá 

estar em tomo de 13,5 % at. 
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7 -TRABALHOS PUBLICADOS 

1 - BARBOSA LP, TAKIISHI H, LIMA LFCP, FARIA RN, Effect of boron content on 

magnetic properties and microstructure of PrFeCoBNb HDDR permanent magnets. / . Magn. 

Magn. Mater., v. 285 (1-2), p. 290-295, 2005. 

2 - BARBOSA LP, TAKIISHI H, FARIA RN, The Effect of praseodymium content on 

magnetic properties and microstructure of PrFeCoBNb HDDR permanent magnets. / . Magn. 

Magn. Mater., v. 270 (3), p. 291-297,2004. 

3 - BARBOSA LP, TAKIISHI H, LIMA LFCP, FARIA RN, The Effect of niobium content on 

magnetic properties and microsfructure of PrFeCoBNb HDDR permanent magnets. / . Magn. 

Magn. Mater., v. 283 (2-3), p. 263-269,2004. 

4 - BARBOSA LP, TAKESHI H, FARIA RN, The Effect of cobalt content on magnetic 

properties and microstructure of Pr-Fe-Co-B-Nb HDDR permanent magnets. / . Magn. Magn. 

Mater., v. 268 (2-3), p. 132-139,2004. 

5 - FARIA RN, BARBOSA LP, TAKIISHI H, COSTA I, LIMA LFCP, The Effect of 

processing parameters and Zirconium additions upon the magnetic properties of rare earth hon 

boron HDDR permanent magnets. Mai Set Forum., v. 416-418, p. 119-126,2003. 

6 - BARBOSA LP, FERREIRA NA, TAKIISHI H, FARIA RN, The Influence of 

Praseodymium Concentration on the Magnetic Properties of Pr-Fe-Co-B-Nb HDDR Magnets. 

Mater. Sci Forum., aceito para pubhcação. 

7 - BARBOSA LP, COSTA I, Evaluation of the corrosion resistence of AISI 316 stamless 

steel filters. Mater. Research, v. 8, n.2, p. 165,2005. 

123 



8 - PROPOSTA PARA TRABALHOS FUTUROS 

1 - Estudo das estruturas cristalinas das ligas magnéticas por difração de raios X 

convencional, por sincrofron, absorção de nêufrons, EXAFS (Extender X-Ray Absorption Fine 

Sfructure) e XANES (X-Ray Absorption Near Edge Structure). 

2 - Estudar a morft)logia dos pós HDDR afravés de microscopia elefrônica de 

varredura. 

3 - Estudar a adição de oufros elementos nas ligas Pr-Fe-B. 

4 - Estudar a variação de parâmefros de processamento como: temperatura utilizada no 

fratamento térmico, temperatura do processo HDDR, pressão de hidrogênio, para se avaliar o 

grau de alinhamento dos pós flDDR. 

5 - Estudo da mfluência dos elementos de hga na corrosão das hgas magnéticas. 
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