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RESUMO

Neste trabalho estudamos os diversos passos da transformagio do niquel cristalino
para a forma nanocristalina, via moagem mecéanica. Foi investigado o armazenamento de
energia nas componentes cristalina e interfacial através do refinamento de grdo e das
deformagdes introduzidas pelas colisdes mecénicas. Levando em conta esta energia, foi
desenvolvido em nosso laboratério um processo denominado termomecénico para a
obtengdo de ligas bindrias. Neste processo usamos a energia armazenada na estrutura de
defeitos para acelerar ataxa de reagdo no estado sélido, permitindo a formagfio mais
rapida da liga através de processos difusivos. Este procedimento apresenta algumas
vantagens em relagdo a outras técnicas freqlientemente utilizadas na produgio desta
classe de materiais. _

Utilizando niquel nanocristalino, obtido via moagem mecénica, e zinco cristalino,
investigamos a cinética de formagfo da liga y-NiyoZngy produzida por meio do processo
termomecanico. Realizamos um estudo sistematico, levando em conta a temperatura de
tratamento térmico € tamanho médio dos cristalitos, o qual possibilitou quantificar a

relagdo entre a taxa de reagfo para a formagfo da liga e estes pardmetros.
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ABSTRACT

In this work we have studied the steps of the transformation from crystalline
nickel to nanocrystalline state, obtained via mechanical milling. The stored energy in the
bo‘th.com'ponents, crystalline and interfacial, was investigated through analysing the grain
refinement and deformations introduced in the lattice by mechanical collisions. Using this |
stored energy it was developed in our laboratory a process, called thermomechanical, to
produce binary alloys. In this process, the stored energy is used to accelerate the reaction
rate of alloy formation in the solid state through diffusive processes. This process
presents some advantages when compared with techniqiles used for the production of this
class of materials. _

Using nanocrystalline nickel, obtained via mechanical milling and crystalline
zinc, we have investigated the kinetics of formation of the y-Ni20Zn80 alloy produced by
thermo-mechanical process. We developed a systematic study, taking into account the
variation of the heating temperature and the mean crystallite size, which has permitted us

to quantify the relationship between the reaction rate of alloy formation and these

parameters.
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Considerados do ponto de vista estrutural, os materiais nanoestruturados sfo

descritos por duas componentes: uma cristalina formada pelos varios cristalitos, com
dimensdes de poucas dezenas de nanometros, a qual conserva a estrutura do criétal perfeito,
e outra interfacial composta pelos centros de defeitos (contornos de- grios, contornos de
interfases, etc.), sendo vista como uma fase altamente desordenada, mas diferindo néo s6 da
ordem de curto alcance presente nos vidros como também da ordem de longo alcance
presente no estado cristalino. Embora diferindo na ordem estrutural, 6 nimero de dtomos
nestas duas componentes € equivalente. |

Metais puros sob severas deformag¢des mecénicas formam estruturas nanomeétricas.
Alguns autores sugeriram que a energia armazenada na componente interfacial pode atuar
como forga motora no processo de formagdo de ligas. ‘

A alta derlsidade de interfaces (~10" cm™) presente nos materiais nanoestruturados
fornece uma alta densidade de caminhos de difusfio. Assim, desses materiais espera-se um

aumento na autodifusividade em comparag@io com monocristais e policristais com a mesma

4

composi¢io quimica.

Levando em conta essas consideragdes, desenvolvemos em nosso laboratério uma
nova técnica, denominada termomecénica, para a preparagio de ligas bindrias partindo com
um dos componentes na forma nanométrica. Ela consiste dos seguintes passos: i) moagem
mecénica de um dos componentes para obtengdo da forma nanométrica; ii) preparagéo da
mistura na composi¢do nominal desejada; iii) consolidagZo a frio e iv) tratamento térmico.
O processo utiliza a energia armazenada na componente interfacial, gerada via moagem
mecanica, € a alta difusividade observada nos materiais nanocristalinos, para acelerar a
reagdo no estado solido, aumentando a taxa de reagdo para a formagéo da liga.

Neste trabalho, utilizando a técnica termdmecénica, investigamos sistematicamente
a influéncia da componente interfacial, presente no niquel, na forma nanométrica, no
processo de forméc;éo da liga y-NiyoZnge A cinética resultante é avaliada considerando-se a
migragdo dos atomos (difusﬁo) expressa em termos de varidveis como tamanho médio de
cristalitos e temperatura.

No capitulo inicial apresentamos um historico dos materiais nanocristalinos,
incluindo a idéia basica a eles associada, bem como os principais métodos de fabricagdo. A

questdo da difusio nesses materiais é apresentada como uma de suas caracteristicas.



Também apresentamos a fase y do sistema Ni-Zn uma vez que ela serd bbjeto de nossa
atengdo na aplicagdo do processo termomecéinico € no estudo do comportamento difusivo
do niquel nanocristalino.

O processo de moagem mecanica € apresentado no capitulo II, juntamente com a
descri¢do das técnicas de analise utilizadas para a caracterizagido do niquel nanocristalino.
Neste caso procuramos apresentar, de forma bastante resumida, um pouco da teoria que
fundamenta o uso dessas técnicas de analise.

No capitulo III apresentamos os resultados das medidas realizadas no niquel
nanocristalino, acompanhados de discussdo a respeito. A energia armazenada ¢ discutida e
associada tanto ao processo de refinamento de grios como ao de deformagdio do material. A
estabilidade termodindmica dos materiais nanocristalinos € apresentada genericamente em
termos de uma equagdo de estado universal, a partir da qual varias grandezas
termodindmicas sdo obtidas.

Finalmente, no capitulo IV, apresentamos o processo termomecanico € o aplicamos
na obtengdo da liga y-NiyoZngy ; a cinética de formagfio da liga € acompanhada enquanto os
tempos caracteristicos de difusdo sdo determinados, em fungéio do tamanho dos cristalitos e

da temperatura.



CAPITULO I

I - MATERIAIS NANOCRISTALINOS




1. Idéia basica

O cristal perfeito é vis_to, do ponto de vista energético, como a forma de mais baixa
energia livre qﬁe um soélido pode assumir, sendo rep;esentado por um arranjo ideal
periédico tridimensional de 4tomos. Na prética, esta estrutura perfeita de atomos é muito
raramente encontrada ou obtida uma vez que numerosos defeitos estruturais ocorrem, e
assim levam a desvios desta forma perfeita. Em muitos casos, antes de se constituirem num
empecilho, esses defeitos sdo até desejados uma vez que estdo associados a certas
modifica¢des que levam os materiais a apresentarem novas e interessantes caracteristicas
fisicas. Esses defeitos podem ser divididos em duas classes: a primeira delas é obtida
quando um material € aquecido até que ocorra uma desordem na sua estrutura cristalina e,
em seguida, através de resfriamento rapido este estado desordenado é levado a temperatura
ambiente. Vidros e ligas parcialmente ou completamente desordenados séo exemplos desta
classe. Na segunda classe, o desVio da cristalinidade perfeita se deve & incorporagdo de
centros de defeitos tais como lacunas, discordancias, contornos de grios, contornos de
interfases, etc. Esses centros de defeitos alteram significativamente a densidade atdmica
local sendo que , nas regides centrais de um contorno de interfases a densidade pode
apresentar uma reducfo de até 30%. Estas duas classes de defeitos diferem nas mudancas
estruturais apresentadas uma vez que ambas possuem aiferentes origens fisicas. A primeira
delas, obtida por meio de altas temperaturas, ¢ devida & energia térmica armazenada no
material, enquanto a outra, obtida pela introdugdo de centros de defeitos, € causada pela
incompatibilidade introduzida na rede cristalina, na forma de centros de defeitos, e nfo
requer qualquer energia térmica. No caso especifico de contornos de interfases ou de gréos,
existe grande evidéncia tedrica e experimental{1] que a estrutura atdmica dessas regides é
constituida por um arranjo atdémico peridédico bi-dimensional de dtomos que nfio podem ser
descritos como uma fina camada de dtomos tendo uma estrutura do tipo vitrea, o que indica
também a diferenga entre as desordens induzidas termicamente e aquelas produzidas pela
incorporagdo de centros de defeitos. Na verdade, a estrutura atdmica da regifo formada por
centros de defeitos é um arranjo atdmico que tem sua energia minimizada no campo de
potencial gerado pelos cristais adjacentes. Como conseqiiéncia, a estrutura de contornos de

grios depende da orientagiio relativa dos cristais adjacentes bem como da prdpria



inclinagdo dos contornos de grdo em relagdo aos cristais. Em policristais convencionais,
onde o tamanho de grios ¢ tipicamente da ordem de 1 pm, a estrutura atomica dos
contornos de grio nem sequer € percebida na maioria das investigagSes estruturais que
fazem uso de técnicas como: difragdo de raios-X, espectroscopicas e outras, uma vez que a
fragdio de étomos’locaﬁiados nos contornos de grios desses materiais é menor que 107 .
Entretanto, se conseguirmos gerar materiais que contenham em seus contornos de graos
uma quantidade de atomos muito grande, digamos 50% do numero total de atomos do
material, entio esses materiais terio suas propriedades fisicas dependentes desses
contornos.

Os sblidos, do ponto de vista estrutural, podem ser divididos em dois tipos

. e A R e o o
fundamentais, de acordo com suas distdncias caracteristicas de ordenamento: cristais

possuindo ordem de longo alcance entre seus 4tomos, € sistemas apresentando equilibrio
metaestavel (vidros ou sélidos amorfos), que apresentam apenas ordem de curto alcance
entre seus atomos[2]. Como algumas propriedades dos solidos, ta.ls como potencial
interatomico e energia de troca em ferromagnetos 3d, dependem principalmente da
configuragio de seus vizinhos mais proximos, poderia ser de grande interesse o
desenvolvimento de uma nova categoria de materiais solidos que diferissem dos vidros e
dos cristais, no sentido de apresentarem pouca (ou preferencialmente nenhuma) ordem de
curto ou de longo alcance. Tal situagdo esta represenfada na ﬁgura 1, onde a fungdio W(r)
representa a probabilidade de que os centros de dois 4tomos se encontrem afastados de uma
distancia r.

No inicio da década de oitenta, H. Gleiter[3] sugeriu que s6lidos com um novo tipo
de estrutura poderiam ser obtidos caso fosse possivel produzir um material com tamanhos
dos cristais que os compdem da ordem de uma dezena de nanometros. Para isso, seria
necessario que uma fragdo muito grande de atomos estivesse localizada nas fronteiras dos
grios de um material policristalino - isto traria como conseqii€éncia um aumento
consideravel no volume dessa regifo, 0 que implicaria em mudangas estruturais no material
levando a modifica¢Ges nas propriedades fisicas do mesmo. Os atomos que compSem essa
regifio sdo provenientes dos grdos do material policristalino de modo que, ao se
transferirem para o contorno de grio, ocasionam a diminui¢io do didmetro médio dos gréos

que passam agora a ter dimensdes nanométricas, sendo entdo apropriadamente chamados de



cristalitos. Esses materiais passaram a ser conhecidos pela denominagio de materiais

. nanocristalinos.

VAt

Figura 1. Fungdes probabilidade, W(r), para distincias interatdmicas de um sistema de um
elemento, que expressam a probabilidade que o centro de dois atomos estejam afastados de
uma distincia r. (a) estrutura cristalina com ordem de longo alcance; (b) estrutura tipo
vidro, com ordem de curto alcancé: (c) estrutura sem ordem de longo ou curto alcance

(referéncia 2).

Portanto, a idéia basica para se produzir materiais nanocristalinos € gerar um
material possuindo uma quantidade de centros de defeitos tal que uma fragdo elevada
(talvez 50% ou mais) de seus atomos esteja situada nas regides formadas por centros de
defeitos. Dependendo do tipo de defeitos (contornos de grdos, contornos de interfases,
discordancias, etc.), materiais nanocristalinos com diferentes estruturas podem ser gerados.
No entanto, todos estes materiais tém a seguinte caracteristica microestrutural em
comum({4,5] : além de possuirem regides cristalinas, constituidas pelos cristalitos, formando

a chamada “componente cristalina”, eles apresentam também uma “componente interfacial”



formada pela elevada frag@io de volume contendo os centros de defeitos. A figura 2 mostra a

representa¢dio bidimensional de um material nanocristalino.
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Figura 2. Seco reta esquematica através de um material nanocristalino (modelo de esferas
duras). Os diferentes espagamentos interatdmicos no contorno de grio, A ¢ B, estdo

indicados pelas setas (referéncia 2).

Os atomos s@o representados segundo o modelo de esferas duras, sendo que as
escuras representam atomos localizados na componente cristalina e possuem o arranjo
tipico dos cristais, enquanto as vazadas representam 4tomos na componente interfacial,
onde predomina a desordem estrutural. A orientagdo dos cristalitos nfio somente determina
a forma dos contornos de interfase como também os espagamentos interatdmicos nos
contornos de grdos, como esta mostrado na figura 2 para os contornos A € B. Como esta
regido esta sob o efeito do campo cristalino gerado pelos cristalitos, a orientagfo relativa

destes cristalitos tem grande importincia na determinagio de sua estrutura. Um material



nanocristalino com cristalitos de dimensdes de poucos nanometros contém cerca de 10*°
contornos de grios, ou interfases, por cm’, ¢ assim a componente interfacial € constituida
pela soma de 10" estruturas que podem ser, em principio, todas diferentes[6]. Se os
espagamentos atdmicos em todas as fronteiras sfo diferentes, a média de 10" diferentes
fronteiras apresenta como resultado a inexisténcia de qualquer espagamento preferencial,
excegdo feita apenas para aquele associado com o didmetro atdmico, uma vez que a
penetragfo interatdmica ¢ proibida, conforme se conclui pela interpretagio da figura 1.
Assim, como os espagamentos interatdmicos nos contornos possuem uma ampla
distribui¢do de distancias, resultando na inexisténcia de qualquer espagamento preferencial,
a estrutura atémica da c_oxhponente interfacial é proposta como sendo diferente daquela
encontrada nos cristais (ordem de longo alcance) e nos vidros (ordem de curto alcance[3,7].

Recentemente, a idéia proposta por Gleiter de que a distribui¢8o atdmica presente
nas fronteiras de grios seria algo como um gas, tem encontrado certa resisténcia por parte
de alguns pesquisadores[8,9]. Stern[9] et al., por exemplo, realizaram um estudo
envolvendo a técnica de estrutura fina de absor¢do de raios-x (XAFS) no cobre
nanocristalino: tal estudo aponta a existéncia de um contorno de gréio similar aquele

encontrado para o caso do cobre cristalino. Esta questdo central parece nio ter sido ainda

bem esclarecida.

2. Métodos de obtencio de materiais nanocristalinos

A sintese de materiais nanocristalinos tém sido mais freqiientemente realizada pela
3 ~ , £ 13 ee?? )3 a~ LYo
jungdo de pequenos aglomerados de atomos, ou “clustérs”, com 'dimensdes nanométricas,
por meio de consolidagdo e sinterizagdo in situ. As técnicas utilizadas para a sintese desses
aglomerados se dividem em: sintese a vacuo; sintese de fase gasosa e sintese de fase
condensada. Também existem métodos de obtengdo de materiais nanocristalinos que ndo
requerem a prévia fabricagdo desses “clusters” : o mais importante deles ¢ o0 método de
moagem mecéinica, sobre o qual apresentaremos um maior detalhamento por ter sido o

método empregado por nos.
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2.1. Sintese a vacuo

2.1.1. Sputtering. fons de uma determinada substancia (gés inerte, por exemplo)
sfo acelerados com altas energias e dirigidos para uma superficie alvo a partir da qual, apds
o impacto, dtomos, ions e aglomerados de atomos sdo ej:tados[lO]. A fragfio de atomos
incorporados a esses aglomerados ¢ relativamente baixa, cerca de 10™ ou menos do total de
atomos ejetados. |

2.1.2. Laser. Esta técnica utiliza dispositivos lasers pulsados, de alta energia, para
vaporizar aglomerados de 4tomos dé superficies sélidas. Para cada material deve ser
escolhido um comprimento de onda adequado de modo a extrair a maior quantidade

possivel de aglomerados.

2.2. Sintese de fase gasosa

2.2.1. Condensagdo de gas inerte. No caso da condensagdo de gases inertes a
agregagdo de mondmeros volatilizados em aglomerados ¢ obtida a partir de trés
procedimentos basicos: 1) o estat;elecimento de uma certa populagdo de mondmeros, 2) o
resfriamento dos monémeros por meio. de colisdes destes com 4tomos de gases inertes com
baixa energia cinética e 3) o crescimento dos aglomerados, que € obtido tanto pela adigdo

de mondmeros aos aglomerados individuais como pela unifo de aglomerados devido a

colisGes entre eles.

2.2.2. Aquecimento em fornos: E a técnica mais simples para se obter uma
populagio de mondmeros. A evaporagio direta dentro de uma atmosfera de gas inerte-
possibilita o surgimento de um aerosol, o que permite o surgimento de aglomerados nas
proximidades da fonte de calor. Esse processo tem sido largamente utilizado para a

produgdo de aglomerados que darfo origem aos materiais nanocristalinosf11].
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2.3. Fase condensada

2.3.1. Metais. Um agente redutor ¢ adicionado a uma solugfo aquosa acida de ions
metalicos, causando a formaciio de aglomerados metalicos. Uma quantidade de
aglomerados possuindo uma distribui¢go relativamente estreita de tamanhos pode ser obtida

de forma similar aquela obtida na condensagéo de gases inertes[12].

2.3.2. Semicondutores. A obtengfo de cristalitos com didmetro médio da ordem de
5 nm foi possivel realizando-se o controle da temperatura, da concentragfio € do tipo de

solvente durante a precipitégﬁo da fase liquida de compostos semicondutores{13].

2.4. Outros métodos

2.4.1. Deposicdo. Um grande nimero de autores tem reportado o surgimento de
estruturas nanocristalinas durante a produ¢fio de filmes finos[14]. Os filmes eram
constituidos de cristalitos com dimensdes nanométricas € com aproximadamente 30% do
volume ocupado por contornos de grdo. A técnica de deposigdo quimica do vapor (CVD)
tem sido uma das técnicas de deposicio utilizadas para a produgfio de materiais

nanocristalinos[15].

2.4.2. Moagem mecénica de alta energia. A redugio do tamanho de grios para uns
poucos nanometros, partindo de amostras policristalinas, tem sido alcangada nas ultimas
décadas através de severas deformagdes mecénicas utilizando moinho de bolas de -alta
energia[16-18]. Pela moagem mecénica de alta energia, o tamanho de grao de metais puros
bee (Cr, Nb, W), metais com estrutura hep (Zr, Hf, Co, Ru) e compostos intermetalicos
com estrutura do tipo CsCl (CuEr, NiTi, AlRu, SiRu), e até de sistemas imisciveis (Fe-Cu,
Fe-Ag), podem ser reduzidos a escalas nanométricas. As deformagdes se localizam, nos
primeiros estagios, em bandas de cisalhamento com espessura de até 1 um. O contato”
intimo dos materiais produzem fases cujos grdos, de dimensdes nanométricas, sdo

nucleados dentro dessas bandas de cisalhamento.-Com o aumento do tempo de moagem
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mecinica resulta uma microestrutura de grios muito finos (5§ — 20 nm de didmetro),
randomicamente orientados e separados por fronteiras de grdos de pequeno Aangulo.
Andlises térmicas dessas amostras permitiram uma determinagio quantitativa da entalpia
armazenada nesses materiais e uma estimativa da energia associada a essas fronteiras de
grio. Tem sido encontrado um excesso de entalpia de até 40% do calor de fusdo e um
excesso de capacidgde térmica de até 20%, quando comparadas com o material nfo
deformado, o que excede de longe os valore; encontrados em amostras produzidas por
processos convencionais de deformag@o. No entanto, esses valores so compardveis aos
excessos de entalpia e de capacidade térmica encontrados em materiais nanocristalinos
produzidos pelos métodos de consolida¢do de clusters descritos acima.

O método de moagem mecéinica parece ndo ser muito indicado para metais muito
moles; neste caso tem-se verificado que parte do material adere as paredes do recipiente
bem como na superficie das esferas, levando por tltimo a sinterizagfo de grandes particulas
de didmetro de até um milimetro. A moagem mecénica de alta energia é muito conveniente
na preparagdo de ligas nanocristalinas e muitas vezes permite a formagdo de ligas
metaestaveis em composi¢des onde o sistema, de outra forma, seria imiscivel . Esse
processo apresenta ainda como uma grande vantagem o fato de possibilitar que se produza
material nanocristalino em grande quantidade, perxpitindo que vérios quilogramas de

material sejam obtidos com apenas algumas dezenas de horas de moagem.

3. Difusio em materiais nanocristalinos

A componente interfacial presente nos materiais nanocristalinos fornece uma grande
densidade de curtos caminhos para difusdo, o que nos leva a esperar que esses materiais
apresentem uma difusividade atdmica elevada quando comparados com os monocristais ou
policristais convencionais tendo a mesma composi¢do quimica. Isto foi confirmado em
medidas realizadas em amostras de cobre nanocristalino[19,20] . A tabela 1 resume as auto-
difusividades medidas para o cobre nanocristalino (possuindo cristalitos com dimensdes de

8 nm), na rede cristalina e nos contornos de grdo de um bicristal de cobre. As medidas no
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cobre nanocristalino foram realizadas utilizando o isétopo ’Cu, o qual foi difundido desde

a superficie livre para dentro de uma amostra de cobre nanocristalino, em forma de placa

Tabela 1: Auto-difusividade (m?/s) no cobre nanocristalino, nos contornos de griios* e na

rede cristalina (* largura assumida como sendo 1 nm) (referéncia 19).

Temperatura (K) Cu nanocristalino Contorno de grﬁo' Rede
393 T7x 107 22x107 20x 107
353  20x10™ 6.2x 102 2.0x 103
293 2.6x10%° 4.8x10° 4.0x 10

1

Podemos verificar da tabela 1 que as difusividades medidas no cobre nanocristalino
sdo cerca de 14 a 20 ordens de grandeza maiores do Ciue na rede cristalina e cerca de 2 a 4
ordens de grahdezas maiores do que a difusfio pelos contornos de gréos. Este enorme
aumento na difusividade verificado nos materiais nanocristalinos estd diretamente
relacionado com a existéncia da regido interfacial nestes materiais. De fato, sabe-se que a
densidade atomica existente na regido interfacial ¢ bem menor do que aquela encontrada na
componente cristalina[20], fato que permite um melhor deslocamento dos atomos em
difusfio. Simultaneamente devemos considerar que o alto grau de desordem atomica que
ocorre nesta regido faz com que ali se armazene parte do excesso de energia caracteristico
dos materiais nanocristalinos. Esta energia armazenada € utilizada para promover a alta
difusividade encontrada nestes materiais. Deste modo, materiais nanocristalinos podem
encontrar utilidade tecnologica em areas onde s6lidos com alta difusividade devam ser

empregados.

4. Calor especifico e propriedades magnéticas em materiais nanocristalinos

Em metais normais (nfo magnéticos, ndo supercondutores), sabe-se que o calor

especifico em baixas temperaturas € dado pela expressio C = T + BT, sendo y ¢ B
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constantes caracteristicas do material[21]. O termo linear em T estd associado a
contribuicdo eletrdnica, e é dominante em temperaturas bastante baixas, enquanto o termo
ctibico representa a contribuicdo da rede e passa a dominar para outras regides de
temperatura. Medidas realizadas em materiais nanocristalinos mostram que o calor
especifico aumenta quando comparado com os mesmos materiais na forma cristalina. Para
o caso do cobre, por exemplo, este aumento pode variar de um fator entre 5 e 10 vezes,
dependendo do tamanho do cristalito[22]. Um aumento no calor especifico para
temperaturas abaixo de 1 K tem sido reportado na literatura, como por exemplo para o caso
de pequenos cristais de vanadio. Este aumento foi atribuido aos dtomos fracamente ligados
na superficie das particulas[23], os quais foram descritos pelo modelo de osciladores de
Einstein. Medidas de calor especifico a baixas temperaturas estio em andamento para
verificar se contribuigbes ao momento magnético de materiais nanocristalinos podem
efetivamente advir de 4tomos fracamente ligados nos contornos de graos. E importante
enfatizar que comportamento andmalo similar também foi encontrado em medidas
realizadas em particulas coloidais de prata e de ouro com, aproximadamente, 0 mesmo
tamanho daquelas de vanadio estudadas[22].

Medidas de magnetizacdio de saturagdo (M;) para o ferro nanocristalino, com
tamanho de cristalito de 6 nm, revelaram uma reducfo de até 40% em relagfio ao ferro
cristalino®. Comparativamente, em vidros metélicos/ contendo ferro, a magnetizagdo de
satura¢do apresenta uma reduggo de apenas 2% em relagdo ao ferro cristalino[24]. Redugéo
na temperatura Curie (T.) do niquel em cerca de 40°C tém sido relatada, para casos em que
| o tamanho de cristalito foi reduzido para, aproximadamente, 70 nm[24]. Esta reduggo de T,
foi atribuida ao niquel das regides de contornos de grios, enquanto que para a componente
cristalina foi considerado o mesmo valor de T. do niquel cristalino. O comportamento
magnético foi modelado segundo a aproximac¢do de Landau, sugerindo uma redugdo
continua de T, com a diminui¢@o do tamanho de gréo.

Anilises da microestrutura magnética do ferro nanocristalino revelaram que esta
difere tanto do ferro no estado cristalino quanto no amorfo. Sabe-se que a microestrutura
magnética do ferro nos estados cristalino e amorfo, consiste de dominios ferromagnéticos
separados por paredes de dominios. Estudos empregando técnicas de andlise tais como

Efeito Kerr, sugeriram que cada cristalito presente no ferro nanocristalino é formado por
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um Unico dominio magnético[22]. A magnetiza¢do dos cristalitos vizinhos é controlada

pelos seguintes fatores: a anisotropia do cristal (que tenta alinhar 0 momento magnético

resultante dos cristalitos na dire¢@io de facil magnetizagdo) e a interagdo de magnetizacgo

entre cristalitos vizinhos (que tenta alinhar a magnetizag¢do dos cristalitos adjacentes numa

diregdo comum). Como os cristalitos sfo, do ponto de vista cristalografico, orientados

randomicamente, a estrutura magnética resultante esta correlacionada & distancia de apenas

alguns didmetros de cristalitos. Grandes distdncias de correlagdo, necessarias para a

formagdo de dominios magnéticos, sio impedidas tanto pela orientagdo randdmica dos

cristalitos quanto pela anisotropia existente.

5. A fase y do sistema Ni-Zn
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Figura 3. Diagrama de fases do sistema Ni-Zn (referéncia 27).
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Um dos primeiros estudos a respeito da fase y do sistema Ni-Zn foi realizado por
Schramm[26], em 1938, empregando a técnica de difragfio de raios-x e considerando o
intervalo composicional de homogeneidade verificado neste sistema. Atualmente, apos a
contribuicdo de inumeros autores, 0 diagrama de fases do sistema Ni-Zn[27] é bem
conhecido e pode ser visto na figura 3. A fase v, isoestrutural com a fase y do latdo, existe
no intervalo composicional estendendo-se de 78% a 85% 4t. Zm e, possui valores de

pardmetro de rede variando entre 0,89034 nm ¢ 0,89310 nm[28].

Figura 4, Célula unitaria da fase y do sistema Ni-Zn.

A célula unitdria para esta fase ¢ apresentada na figura 4. A rede ¢ do tipo cubica de
corpo centrado (bce) e sua estrutura ¢ descrita[29] pelo grupo espacial I-43m (n°217). Esta
estrutura é descrita como sendo composta por dois clusters ou aglomerados de atomos, cada

um contendo 26 atomos, distribuidos nas seguintes posi¢ées: um Tetraedro Interno (IT), um
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Tetraedro Externo (OT), um Octaedro (OH), e um Cubo-Octaedro (CO), formando um

conjunto de 52 dtomos dispostos nas posi¢Ses descritas abaixo:

Tabela 2. Posi¢des atdmicas associadas a fase y do sistema Ni-Zn

IT 8(c) =xxx x= 0.1052 Zn
OT 8() xxx x=-0.1701 Ni
OH 12(¢) x00 x= 0.3560 Zn

CO 24(g) xxz x= 03069 z=0.00437 Zn

A liga y-NiyoZng foi produzida por nés, utilizando a técnica de mechanical alloying
(MA), e tem se constituido em objeto de estudos em anos recentes. Exatamente por isto esta
liga foi escolhida para ser produzida utilizando o método termomecéinico (TM),

desenvolvido em nosso laboratério, que serd descrito oportunamente.

6. Objetivos deste trabalho

Este trabalho tem por objetivos:

1) Produzir niquel nanocristalino utilizando a técnica de moagem mecénica, caracteriza-lo
e analiza-lo dos pontos de vista fisico e morfologico utilizando diversas técnicas, tais
como: difragio de raios-x (XRD); calorimetria diferencial de varredura (DSC);
microscopia eletrdnica de varredura (SEM) e medidas de calor especifico. Estamos
particularmente interessados em determinar como ocorre 0 armazenamento de energia
num material nanocristalino ¢ como isto se relaciona com o tamanho médio dos
cristalitos. Faremos também uma analise da éstabilidade termodindmica neste material,

considerando em especial o excesso de volume associado & componente interfacial.
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2) Estudar a influéncia do niquel nanocristalino na cinética de formag@o da liga y-NiyoZngo
por meio de processos difusivos. Esperamos poder avaliar a importincia da regidio
-desordenada (componente interfacial) dos materiais nanocristalinos, vista como

elemento acelerador da difusdo atémica durante o processo de formagéo da liga.
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1. Moagem mecinica

Entre as técnicas de produgdo de materiais nanocristalinos citadas na seg¢go 2, cap. I,
a moagem mecénica (MM) €, sem a menor duvida, a que requer equipamentos menos
complexos e por conseqiiéncia de menor custo. Ela consiste basicamente na utilizagdo de
um moinho de bolas, onde um recipiente cilindrico contendo o material a ser moido,
juntamente com um certo nimero de esferas de ago, é agitado fortemente provocando
colisbes entre as esferas e o material. O produto dessas colisdes resulta num pé muito fino
que, transcorrido um certo.tempo, e dependendo das condigbes de moagem, se apresentara
com cristais cujos didmetros médios serdo da ordem de poucos nanometros. Esta técnica
tem sido muito usada ndo apenas na moagem de materiais puros mas também como uma
alternativa interessante para a producfo de ligas: misturam-se dois ou mais elementos em
forma de p6 com a finalidade de obter uma liga, sendo esta misturé levada ao moinho onde
a reagdo ocorre. Esta reagfdo no estado sdlido € um processo conhecido como mechanical
alloying (MA) e tem sido utilizada por diversos pesquisadores no estudo dos mais variados
sistemas[30-33]. .

Existe no mercado uma variedade de moinhos que podem ser utilizados para este
fim. Para a fabricagio do niquel nanocristalino que usamos neste trabalho, fizemos uso de
um moinho de alta energia modelo SPEX 8000 que pode ser visto na figura 5.

Uma quantidade de aproximadamente 10 g de niquel em pd, adquirido do fabricante
Merck, com pureza de 559;5 at. % e tamanho de particula <10 pum, foi colocada dentro de
um cilindro de ago inoxidével, juntamente com algumas esferas macicas de mesmo
material, sendo que a relagdo entre a massa das esferas para a massa do niquel foi de 4:1. O
cilindro de ago bem como uma esfera do tipo utilizado sdo apresentados na figura 6. O
conjunto constituido pelo niquel e as esferas foi colocado no cilindro que por sua vez foi
fechado em atmosfera de argdnio utilizando um glove box, sendo mantido assim por meio
de um anel de vedagdio. Tal procedimento foi seguido visando prevenir a oxidagdo do
material bem como a formagio de fases indesejadas tais como nitretos, hidretos, etc.. O
conjunto foi montado no moinho SPEX 8000 para moagem durante intervalos de tempo

bem determinados. A retirada de amostras para anilises foi feita sempre em atmosfera
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estudo do niquel nanométrico, sendo que outra parte do material foi separada para a

fab\ricac;ﬁo da liga y-NiyoZngy, via difusdo.

Figura 5. Moinho de bolas SPEX 8000.

O material separado para caracterizagio foi levado para analises no difratdmetro de

raios-x € no calorimetro diferencial de varredura sendo que parte dele foi destinado para
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estudos morfoloégicos por meio de microscopia eletronica de varredura. O restante do
material foi utilizado na produg@io da liga bindria y-NiyZngy num processo envolvendo
energia térmica, desenvolvido em nosso laboratério, que denominamos de termomecénico

(TM)[34]. Tal processo € descrito na se¢do 1, capitulo I'V.

Figura 6. Cilindro e esfera de ago utilizados na moagem mecénica (MM) de pos.

Ao ser retirado do cilindro o niquel apresentava coloragdo acinzentada e tamanho
das particulas maior do que antes do inicio da moagem. Levado a peneira, o didmetro das
particulas apresentou um valor <40 pm. Este aumento no tamanho das particulas ¢é
caracteristico do método MM e ocorre devido a um processo de agregagdo do material,

normalmente observado na moagem de materiais duicteis.
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2. Difratometria de raios-x

A difragdo de raios-x € reconhecida hd muito tempo como a mais importante técnica
de identificagio de materiais que se apresentam na forma cristalina.

A técnica baseia-se no fendmeno fisico de interferéncia que ocorre quando raios-x,
de mesmo comprimento de onda, séo refletidos pelos planos de 4&tomos (ou moléculas) que -
formam o cristal, apos percorrerem distancias diferentes em seu interior. Em geral, ocorre -

difracdo somente quando o comprimento de onda da radiagio ¢ da mesma ordem de

magnitude da distincia entre os centros espalhadores. Esta condi¢do segue a lei de Bragg, .

representada como:

2dpusend = nA | (1)
onde

n = inteiro,

A = comprimento de onda do raio-x,

dwa = distincia entre os planos de atomos do cristal com indices de Miller (hkl) e

6= angulo de incidéncia da radiagdo, em relagdo a superficie da amostra,

a qual estabelece que, para certos angulos de incidéncia, o feixe de raios-x difratado pela
rede cristalina estara em fase, dando origem a interferéncia construtiva. Deste modo, faz-se
incidir no cristal um feixe de raios-x, de comprimento de onda conhecido e, variando o
angulo de incidéncia, obtém-se um difratograni@ com linhas localizadas em determinados
angulos que caracterizaréo .o tipo de aminjo cristalino (bce, fcc, hexagonal, etc.) presente na
amostra. Fazendo uso da equagdo (1), a distincia entre os planos cristalinos é determinada,
podendo-se assim calcular o parmetro de rede do cristal. No entanto, € preciso que se faga

algumas considerag3es a respeito dos fendmenos envolvidos no processo de espalhamento

de raios-x.
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2.1. Espalhamento por um atomo

Quando a radiagdo eletromagnética encontra um atomo do cristal, cada elétron
atbmico espalha parte da radiagfio coerentemente, em concorddncia com a equagdo de J.J.
Thonson. Esta equacdo diz que a intensidade I do feixe espalhado por um tinico elétron de

massa m e carga e, a uma distancia r do elétron, é dada por
1() = Iy (¢! / Pm’c?) ser’ a )

onde I, é a intensidade do feixe incidente, ¢ € a velocidade da luz, ¢ a ¢ o dngulo entre a
diregdo do espalhaménto e a direcdo da aceleragdo dg elétron. Desta mesma equagio vé-se
que o espalhamento i)rovocado por um 4tomo se deve quase que exclusivamente aos seus
elétrons pois, sendo a intensidade do feixe espalhado proporcional ao inverso do quadrado
da massa, 2) nicleo atdmico pouco contribuira relativamente ao elétron.

| A radiagdo espalhada por um 4tomo numa dada dire¢fo nfio ¢ , em geral, a soma das
componentes /(@) das radiagdes espalhadas pelos elétrons atdmicos, uma vez que estes
situam-se em pontos diferentes do espago e, conseqiientemente, suas radiagdes apresentam
diferencas de fase proporcionais as suas posigSes relativas.

Por este motivo torna-se necessario definir uma quantidade f, 0 fator de
espalhamento atémico, para descrever a eficiéncia' do espalhamento de um dado 4tomo

numa dada direg3o. Este fator é definido como uma razio de amplitudes:

Amplitude da onda espalhada por um dtomo
f= : 3)
Amplitude da onda espalhada por um elétron

2.2. Espalhamento por uma cela unitaria

O fato de que os dtomos estdo arranjados de modo periddico no cristal significa que

a radiagdo espalhada € severamente limitada para dire¢des definidas. As dire¢des desses
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feixes s@io fixadas pela lei de Bragg ; se esta nfio ¢ satisfeita para um dado angulo 6,
nenhum feixe difratado pode ocorrer nesta direg@o.

Admitindo que a lei de Bragg seja satisfeita, pode-se calcular a intensidade do feixe
difratado por um cristal. Como a estrutura cristalina pode ser descrita pela repeticéo da cela
unitaria, é suficiente considerar o modo pelo qual o arranjo atdmico dentro de uma Unica
cela afeta o feixe difratado.

O espalhamento de um feixe de raios-x por um cristal se da através de planos de
atomos que sio determinados pelos indices de Miller (hkl).

Para a determinagdo da radiagdo espalhada por todos os atomos de uma cela
unitaria, € necessario relécionar as diferencas entre as distancias percorridas pelos raios-x
espalhados por cada atomo. Isto é conseguido através de um fator geométrico, o chamado

fator de estrutura, que é uma fung8o da posicédo de cada atomo na cela e € dado por:

N
Fhk[= Z ﬁ!eZm(hun+kv’i+Iwn) (4)

n=1
onde os f; sdo os fatores de espalhamento atdmico, (hkl) s@io os indices de Miller do plano
considerado, u, v e w dfo a posi¢io do.dtomo dentro da cela e N é o numero de atomos da
cela unitaria.
, Assim, como no caso do fator de espalhamento atomico, F € definido como a razéo

de amplitudes:

i~

Amplitude da onda espalhada pelos dtomos da cela unitdria
F= &)
Amplitude da onda espalhada por um elétron

A intensidade do feixe difratado por todos os dtomos de uma cela unitaria ¢
proporcional ao modulo de F°. Para o célculo da intensidade do feixe difratado deve-se
considerar ainda um fator, chamado de fator de Lorentz, que esta relacionado ao fato de

que, para pequenos desvios do angulo de Bragg, na equagfo (1), ainda existe feixe difratado

apreciavel. Este fator trigonométrico tem a forma:
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FL. =(I+cos’20 / sen’ 8 cos@ 6)

Resta ainda a considerar o fator de muitiplicidade, p, que diz respeito & propor¢do
relativa de planos contribuindo para a mesma reflexiio, e pode ser definido como o niimero
de diferentes planos, numa familia de planos, tendo 0 mesmo espagamento entre eles.

Assim, podemos calcular a intensidade relativa do feixe difratado, que serda dada

por:

I ochp (1+ conO)/(sen"'BcosB) | (@)

2.3. Medidas de difragdo de raios-x

No nosso caso especifico, a difragdo de raios-x foi realizada num aparelho do tipo
Miniflex, com detetor vertical, fabricado pela Rigaku. A radiagio utilizada foi a Cu kg ,
com comprimento de onda 0,15418 nm. O aparelho possui fenda variavel com controle
automatico de abertura, para alinhamento do feixe de raios-x, sendo que eépalhamentos
gerados pela radiagdio kp foram eliminados utilizando-se um filtro de niquel. Antes de
serem depositadas no porta-amostra, as amostras do material a serem medidas foram
passadas numa peneira para uniformizar o tamanho de particulas, cujo didmetro passou a
ser <40 pm.

Este equipamento de medida de difracdo de raios-x, além de ser completamente
automatizado, o que permite definir pardmetros como, por exemplo, intervalo angular da
medida e tempo de aquisigio de dados para cada angulo, também possui software de
analise onde, se for necessario , podemos eliminar a radiagdo k,» do feixe difratado bem

como a linha de base (background) da radiagdo espalhada.

3. Calorimetria diferencial de varredura

Os chamados calorimetros diferenciais de varredura (DSC) sio classificados em

dois tipos:
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- DSC do tipo fluxo de calor e

- DSC do tipo compensagio de poténcia .

Ambos utilizam um método de medida diferencial que segue o seguinte principio:
a grandeza a ser medida é comparada com outra de mesma espécie cujo valor € conhecido,
e difere pouco da primeira. Neste tipo de medida o valor relevante € a diferenga entre essas
grandezas. |

‘A caracteristica comum de fabricagdo em todos os DSC € o seu projeto geminado,
onde os dois sistemas de mesma espécie a serem medidos estdo interligados, de maneira a
permitir a medida diferencial da grandeza relevante. O principio da medida diferencial
permite eliminar, em priméira aproximag#o, qualquer perturba¢do no sistema, tais como
variagdes na temperatura dos fornos, pois, como afetam as duas amostras, devem ser
compensadas quando a diferenga entre os sinais individuais for estabelecida.

Outra caracteristica desses tipos de DSC ¢ que o sinal medido ¢ proporcional a taxa
de fluxo de calor. Isto permite que transi¢des dependentes do tempo sejam observadas por

intermédio da variag8io da curva da taxa de fluxo de calor.

3.1. Calorimetro de ﬂuxo/de calor

O calorimetro diferencial de varredura (DSC) pertence a classe dos calorimetros de
fluxo de calor. Neste tipo de calorimetro uma quantidade de calor é trocada entre o forno de
aquecimento e a amostra a ser medida, via uma resisténcia térmica. O sinal medido ¢ a
diferenca de temperatura; ele descreve a intensidade da troca e € proporcional a taxa do

fluxo de calor.
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Figura 7. DSC de fluxo de calor com sistema de medida tipo disco. (1) Disco, (2) forno,
(3) tampa, (4) termopar Idiferencial, (5) controlador/programador de temperatura; S:
cadinho com a amostra; R: cadinho com a referéncia; ®rs: taxa de fluxo de calor do forno
para amostra; Orr: taxa de fluxo de calor do forno para a refgréncia; @,,: taxa de fluxo de

calor medida; K: fator de calibragdo (referéncia 35).

Entre os calorimetros disponiveis comercialmente, um dos mais utilizados € aquele
com suporte de amostra do tipo disco. A principal caracteristica deste sistema de medida é
que o principal fluxo de calor vindo do forno para as amostras passa simetricamente atraves
de um disco, cujo material que o constitui possui boa condutividade térmica. O esquema de
montagem deste tipo de calorimetro estd representado na figura 7 (referéncia 35). As
amostras sdo posicionadas no suporte em forma de disco de modo a ocupar posi¢oes
- simétricas em relagdo ao centro. Os sensores de temperatura estio integrados no disco ou
acoplados na sua superficie. Cada sensor cobre mais ou menos a é4rea de apoio do
respectivo porta-amostra (cadinho ou panela), de tal modo que a calibragdo do aparelho
pode ser realizada independente da posigdo da amostra dentro do respectivo pbrta—amostr&
Para minimizar as incertezas nas medidas, a disposi¢do da amostra no disco bem como a da

referéncia devem ser mantidas as mesmas, uma em relacdo a outra.
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Os materiais usados cbmo discos podem ser tanto metais quanto cerdmicos, €
mesmo quartzo. Quanto aos sensores de temperatura, eles podem ser dos mais variados
tipos e desenhos (termopares, termémetros de resisténcia, etc.).

Quando o forno é aquecido (geralmente de forma linear com o tempo), o calor flui
para as amostras através do suporte em forma de disco. Sendo simétrica a disposi¢do do
arranjo, o fluxo da calor tanto na amostra como na referéncia serd o mesmo. O sinal
diferencial de temperatura, AT, sera entdo zero. Se por algum motivo, como por exemplo
uma transi¢do de fase que ocorra na amostra, alguma perturbagfio surgird neste estado
estacionario, gerando um sinal diferencial; este sinal serd proporcional & diferenca das taxas

de fluxo de calor entre a amostra e a referéncia:
Drs - Prr~AT, (AT = Ts~Tp). )

O sinal correspondente & medida de AT é sempre obtido como uma diferenga de
potencial elétrico. Assim, nos DSC de fluxo de calor a taxa de fluxo de calor @, (medida) ¢
associada, no computador, ao sinal AT através de um fator de calibragiio que serve também

para compensar qualquer fator de assimetria porventura existente no sistema, sendo o sinal

de saida, @m, fornecido geralmente em unidades de mW:

D = kAT . 9

/
/

3.2. Fundamentos teoricos do DSC

Num primeiro momento, o0 DSC de fluxo de calor ¢ representado por um modelo
linear, onde sdo feitas as seguintes aproximagdes:

- taxas de fluxo de calor constantes (estado estacionario),

- s30 levadas em consideragdio apenas as resisténcias térmicas entre o forno e a
amostra (nfio h4 interagdo entre a amostra e a referéncia),

- sio levadas em consideragdo apenas as capacidades térmicas da amostra (Cs) e da

referéncia (Cg),
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- considera-se a temperatura da amostra igual a temperatura medida,

- 0 sistema estd térmicamente isolado da vizinhanga.

Neste caso, a quantidade relevante &; (taxa de fluxo de calor da reag@o, produzida
ou consumida pela amostra) passa a ser dada pela equagdo (9).

Num segundo momento, processos ndo estacionrios passam a ser considerados;

eles se manifestam como picos na curva medida. Isto significa que AT ndo € mais constante

no tempo.

Assim, podemos escrever a equagio que fornece o balango entre as taxas de fluxo
de calor, a qual ¢ vélida para a amostra com capacidade térmica Cs, como:

Cs (dTg/dt) = Dps + D (exotérmico: @&, negativo, endotérmico: &; positivo)
Como AT = Ts - Tr , obtemos

CsdTwdt) + Cs(dAT/dt) = Ors + Dy . (10)
Da mesma forma, para a referéncia temos (@, = 0, por defini¢do):

Cr(dTr/dt) = Drx . (11)
Fazendé a diferenca entre as duas equagdes acima resulta:

Ors - Orx = (Cs— Cy)(dTw/dt) + Cs(@dAT/dY) + |, |, (12)

e sendo também validas as expressdes para as taxas de fluxo de calor:

Drs = (Tp-— Ts)/RFS e Drg = (TF_ TR,)/RFR ’ (13)
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onde Rrs e Rrr sdo as resisténcias térmicas globais entre o forno e a amostra e entre o forno
e a referéncia, respectivamente. No caso de haver simetria térmica, como € desejado, Rrs =

Rrr =R, e assim temos:

@, = -(AT/R) — (Cs ~ Co)@T/dt) — Cs(dAT/dy) . (14)

Esta equagéo relaciona a taxa de fluxo de calor da reagdo, @&,, com o sinal medido AT.
O segundo termo leva em conta a assimetria do sistema de medida, enquanto o terceiro
termo considera a inércia térmica do sistema quando o sinal medido AT{(t) aparece.

Na figura 8 apresentamos uma curva tipica de uma medida realizada num DSC.

MNO—— ,_—_ .;._ _;___,.4: '

temperature ————=

Figura 8. Curva medida por um DSC com degrau na linha de base (mudanga em C,) e pico
endotérmico (transicio de primeira ordem). AC, é a variagdo na capacidade térmica da
amostra, T; e Ty sfo as temperaturas inicial e final do pico, respectivamente, (1) é o
segmento inicial da curva, (2) degrau na curva devido a AC,, (3) é a curva medida, (4) € a

linha de base interpolada entre T; e T} (5) segmento final da curva medida e (6) pico

associado a transigdo.
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3.3. Medidas de calor especifico

O conhecimento do calor especifico dé um material em funcdo da temperatura é a
base para a determinaggo de varias propriedades termodinidmicas. No caso da determinag&o
do calor especifico através do uso do DSC, o cadinho (onde a amostra esté colocada) pode

“estar hermeticamente fechado ou nfo. Se ele n3o estiver hermeticamente fechado, o calor
especifico medido serd & pressdo constante, C,. Caso contrario, ndo se pode afirmar com
toda a certeza que a medida foi realizada & pressdo constante, uma vez que existird sempre
a presenga de uma fase gasosa, cuja pressdo podera variar com a temperatura. A rigor, nem
C, nem C, podem ser obtidos pois ocorrera sempre expansdo térmica em alguma escala. No
entanto, a dependéncia do calor especifico da fase condensada com a presséo €, em geral,
muito pequena e, como a mudanga da pressdo em cadinhos selados € pequena, a medida do
‘calor especifico € aproximadamente igual aquela obtida a pressio normal. Deste modo,
podemos considerar que neste tipo de andlise estaremos realizando a medida de calor
especifico a pressdo constante. Entdo, consideramos que Cp representa a capacidade
calorifica a pressdo constante enquanto cp € o correspondente calor especifico do material,
isto é, a capacidade calorifica por unidade de massa. Assim, podemos escrever a equagdo

basica para a determinag#o da capacidade térmica[35],
ADsp = D5 - Dp = Cs(dTs/dt) — Cr(dTr/dt) = (Cs—Cr)f (15)

onde o indice S e R designam a amostra e a referéncia, respectivamente. Como as taxas de
aquecimento da amostra e da referéncia nfo sdo acessiveis a partir do experimento, elas
devem ser substituidas por uma taxa média de aquecimento, f. Portanto, se a capacidade
térmica da referéncia for conhecida (e usada numa curva de calibragdo), Cs podera ser

determinado através da medida diferencial da taxa de fluxo de calor, A®sz .



33 .

3.4. Medidas de DSC

Nossas medidas de DSC foram realizadas num calorimetro fabricado pela TA
Instruments, modelo 2010. Este equipamento determina a temperatura e o fluxo de calor,
associado com as transicdes dos materiais, em fungfo do tempo e da temperatura. Ele
também fornece dados qualitativos e quantitativos a respeito de prdcessos endotérmicos -
(absorgdo de calor) e exotérmicos (liberagdo de calor) durante transicdes de fase e |
relaxacdo estrutural. O intervalo de temperatura de operacdo deste equipamento estad
compreendido entre —150°C e 725°C, com taxas de aquecimento e resfriamento varidveis. A
medida da temperatura na amostra € feita por meio de um termopar Cromel-alumel,
enquanto que a medida da temperatura no forno € feita com termopar Platinel II. A
sensibilidade do calorimetro é de 1 pW, sendo que a precisdo, tendo como base amostras
metalicas, € de 1%.

Todas as amostras medidas neste trabalho estavam em forma de po, tendo massa de
aproximadamente 20 mg. Os cadinhos usados sdo de aluminio e todas as medidas foram
realizadas em atmosfera de nitrogénio. Para as medidas de calor especifico, a calibragio foi
feita usando uma amostra de safira (fornecida pelo fabricante do equipamento) como
referéncia, sendo que a célula DSC foi resfriada através de um sistema refrigerador, do tipo

RCS, capaz de operar no intervalo de temperatura —70°C até 350°C.
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1. Moagem mecéinica do niquel

Neste trabalho, a formagio do niquel nanocristalino foi estudada através da
" diminuicgio do didmetro médio dos cristalitos em fungio do tempo de moagem. Para isto,
niquel comercial ( pureza > 99,5 4t.% ) foi moido durante tempos varidveis usando um
conjunto formado por um cilindro e esferas de ago inoxidavel, conforme mostrado na figura
6. A razdo entre a massa das esferas e a de niquel era de 4:1 e foi mantida constante durante
todo o processo de moagem. Durante a moagem, a temperatura no interior do cilindro foi
mantida constante por meio de um sistema de refrigeragdo, via ventilagio forgada. Em
tempos prédeterminados, a moagem foi interrompida e uma porgéo do po foi coletada para
analises através das técnicas de difragdo de raios-x (XRD) e calorimetria diferencial de
varredura (DSC). Cada amostra coletada, antes de ser analisada foi peneirada, utilizando
uma peneira com malha de 40 pm, visando obter amostras com tamanho de particula
padronizado. A fim de evitar oxidagdo do material, todas as manipulagdes foram realizadas
em atmosfera inerte (argdnio).

A figura 9 mostra os difratogramas de raios-x para uma amostra de niquel coletada
ap0s 20 horas de moagem (A) e para o niquel como adquirido (B), ante§ da moagem. Desta
figura podemos constatar as seguintes modificagGes introduzidas pela moagem: (i) o
alargamento dos picos, causado pela diminuig:ﬁo do tamanho médio dos cristalitos, torna-se
evidente na figura; (ii) a linha de base (background) do difratograma correspondente ao
niquel moido apresenta grande oscilagdo. Este efeito estd associado & existéncia da regido
interfacial presente no material nanocristalino que, como se sabe, ¢ uma regifio do material
onde os atomos estdo completamente desordenados, o que da origem a um espalhamento
difuso descrito pela linha de base do difratograma.

| Para calcularmos o tamanho médio dos cristalitos utilizamos a formula de
Scherrer[36], j& consagrada em determinagdes desta natureza. Esta férmula relaciona o
tamanho médio dos cristalitos (L) com a largura 4 meia altura (A9), medida em radianos,

dos picos do difratograma de raios-x , € € expressa como:

L=(09A4A/A40cosH , (16)
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Figura 9. Alargamento dos picos de difragdo de raios-x para o niquel, devido ao processo

de moagem. (A) ap6s 20 horas de moagem; (B) como adquirido.

'onde A €é o comprimento de onda da radiagdo utilizada (nesfe trabalho, utilizamos a
radiagio Cu K, cujo valor ¢ 0,15418 nm); 0 é o valor do &ngulo associado ao pico de
difragdo. Esta formula é aplicavel sempre que o tamanho dos cristais for menor do que
100 nm[37].

O processo de moagem mecanica implica necessariamente, ap0s um certo tempo de
moagem, em algum tipo de contaminagdo da amostra, uma vez que nfo € possivel evitar a
ocorréncia de desgaste do meio, isto €, das esferas e do proprio cilindro. No entanto,
podemos minimizar esta contaminagdo utilizando um meio de moagem mais resistente ao
desgaste, bem como evitando prolongar o processo por tempo demasiadamente longo.
Analise usando a técnica de energia dispersiva de raios-x (EDX), realizada na microssonda
Phillips EDAX, indicou que, para o tempo de moagem de 30 h, a contamina¢io da amostra

ocorreu principalmente por ferro proveniente do meio de moagem, e era menor do que 3 %.
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A figura 10 apresenta o tamanho médio dos cristalitos do niquel em fungdo do

tempo de moagem, calculado pela expresséo (16) acima. O erro estimado na determinag&o

desses valores foi menor do que 5%.
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Figura 10. Tamanho médio de cristalitos do niquel em funcdo do tempo de moagem,

obtidos através da formula de Scherrer, usando a reflexéo (111).

Desta ﬁgﬁra podemos observar que o tamanho dos cristalitos apresenta uma rapida
diminui¢do ja na primeira hora de moagem, atingindo um valor abaixo de 25 nm. Com o
aumento do tempo de moagem podemos verificar que a diminui¢io ocorre mais lentamente.
Para tempos superiores a 30 horas de moagem, observa-se que o tamanho dos cristalitos
tende a se estabilizar em torno de 15 nm. Mesmo que o tempo de moagem seja aumentado

ndo ocorre diminuigdo posterior no tamanho de cristalito. Tal comportamento ja foi
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verificado na moagem mecanica de vérios elementos puros e foi documentado na literatura
por Eckert et al.[38]. De acordo com estes pesquisadores, a explicagdo para esta
estabilizagdo ¢ que o tamanho final dos cristalitos obtidos por rnoagem mecénica é, em
geral, determinado pela competicdo entre a deformagio pldstica severa e um processo do
tipo recuperagdo do material. Uma vez que a estrutura nanocristalina € atingida,
deformaéées posteriores s6 podem ocorrer por deslizamento de fronteiras de gréos, o que
ndo leva a nenhum reﬁhamento da microestrutura ekistente'no material. Por outro lado,
ap0s a estabilizagdo do tamanho médio do cristalito, a continuagéo do processo de moagem
causa consideravel deformagdo na componente cristalina do material. Este fato ¢ muito

importante para o processo de armazenagem de energia e sera levado em considerago no
decorrer deste trabalho.

0,22 -

0,20 ~ . Vi = Volume da fase interfacial

: V, = Volume da fase cristalina
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Figura 11. Variagdo da razdo entre o volume da componente interfacial, Vj, € o volume da

componente cristalina, V., em fun¢éo do tamanho médio dos cristalitos para o niquel.
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A raz8o entre o volume da componente interfacial, V;, e o volume da componente
cristalina, V., podé ser estimada por 38/d, onde d é o didmetro médio dos cristalitos e 5 € a
espessura média das interfaces, sendo geralmente considerada como sendo da ordém de3a
5 camadas atomicas[6], isto é, da ordem de 1 nanometro, aproximadamente. A figura 11
apresenta a variagdo desta razio de volumes em fungdo do tamanho médio dos cristalitos
para o niquel.

E bem conhecido o fato que elementos puros, em especial aqueles possﬁindo
elevado ponto de fusdo, formam estruturas nanocristalinas sob severas deformagdes
mecénicas[39]. Por isso mesmo tem sido sugerido que a energia armazenada na regido
interfacial dos ;nateriais nanocristalinos pode atuar como forga motora na formacgio de
ligas[40]. Com base nesta sugestdo desenvolvemos um processo onde foi possivel
evidenciar o efeito desta energia armazenada no processo de aceleragdio da taxa de
formagfio de ligas bixiérias;' chamamos 'este processo de termomecénico (TM), e
oportunamente detalharemos seu procedimento.

O processo de moagem mecénica também apresentou um fato interessante no que se
refere as caracteristicas microscopicas da amostra, particularmente no que se refere ao
tamanho da particula. Como j4 indicamos anteriormente, o tamanho inicial das particulas
do niquel como adquirido era <10 pm, conforme especificagdo do fabricante. No entanto,
ap0s a moagem verificamos que o tamanho médio dé particula havia aumentado para um
valor <40 pm. Este aumento & explicado como sendo ocasionado pela agregacdo de
particulas de niquel devido as colisGes das esferas, resultando num processo semelhante a
uma soldagem & frio, conforme € relatado na literatura em processos de formacio de ligas
por métodos mecanicos.

Nas figuras 12a e 12b apresentamos as fotos obtidas através do microscopio
életrc‘)nico de varredura Phillips para o niquel antes da moagem, com aumento de 1000x, €
para uma amostra de niquel ap6s 30 horas de moagem, nas mesmas condigdes. A mudanga

no tamanho da particula fica bastante evidenciada quando as duas figuras sio comparadas.
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Figura 12. Fotografia obtida no microscopio eletronico para pd de niquel como adquirido

(A), e para po de niquel moido durante 30 horas (B), ambas com aumento de 1000x.
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2. Calculo da deformacio mecénica

A férmula de Scherrer (equag@io 16) permite determinar apenas o tamanho médio
dos cristalitos, através do alargamento dos picos de um padréio de difragdo de raios-x. No
entanto o processo de moagem mecdnica introduz um efeito adicional na componente
cristalina, além de diminuir seu tamanho. Este efeito estd associado as deformagdes
introduzidas na rede cristalina pela energia transmitida pelas colises das esferas com as
particulas do material. Essas deformagGes sfo caracterizadas, principalmente, pelo
deslocamento dos 4tomos de suas posi¢Oes de equilibrio na rede cristalina, gerando uma
estrutura deformada onde a energia final ¢ maior do que aquela existente antes da moagem.
Assim, 0 material nanocristalino possui um excesso de energia devido ao surgimento da
regifio interfacial (que ocorre simultaneamente com a diminuig&o do tamanho do cristalito),
e também uma certa quantidade de energia também ¢é armazenada na fase cristalina pelas
deformagdes introduzidas pela moagem mecénica, mesmo apds a estabilizagdo do tamanho
médio de cristalito.

Embora seja possivel determinar a magnitude desse efeito pelo uso de técnicas
sofisticadas, como, por exemplo, pelo uso de séries de Fourier desenvolvido por Warren, os |
dados éxperimentais devem ser cuidadosamente obtidos para o tratamehto ser bem
sucedido. Freqiientemente podemos obter informagio suficiente a respeito das deformagdes
introduzidas pela analise do perfil dos picos de difragio. A analise destes picos é feita
assumindo um modelo tedrico onde uma funcfo gaussiana € adotada para descrever a
variagdo do perfil do pico contra o angulo de difragdo[referéncia 36, p. 661]. Basicamente,

o procedimento € o seguinte:

Convertendo o angulo de difragdo 26 para o espago reciproco, o vetor de onda k ¢
obtido pela equago:

k=4msent) /A , an

onde 0 ¢ o semi-angulo de difragio € A o comprimento de onda da radiagfo utilizada. Pode

ser demonstrado que o alargamento do pico de difracdo, Ak, € proporcional a k. Assim, o
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alargamento do pico no espago k, ap6s feitas as devidas corre¢des no difratograma ( como a

eliminago da radiagdo ko, presente no feixe de raios-x), ¢ dado pela expressido[38] :
(1/8k) ~L-625<& >L(k/4k)? | as)

onde L ¢ 0 tamanho médio do cristalito e < ¢’ >“2_ ¢ a raiz quadrética média da deformacdo
do cristal. Esta expressdo fornece a variagfo percentual da deformagfo da rede cristalina em
relagéio ao cristal ndo deformado. A utilizagdo da equaciio 18, com os dados obtidos do
- difratograma de raios-x para o niquel moido durante 30 horas, indica que a deformag&o

cristalina é da ordem de 0,4%, valor que concorda com aquele encontrado por Eckert e
colaboradores[38].

3. A funcio distribuiciio radial (RDF)

Uma maneira de diferénciar o estado .cristalino do estado amorfo num material €
através da periodicidade apresentada pelos seus 4&tomos. Embora nfio exista uma clara linha
diviséria entre um caso ¢ outro, podemos arbitrariamente designar o estado cristalino como
sendo aquele que apresenta uma periodicidade tridimensional através de distancias
aprecidveis, digamos seis ou mais unidades de translagdo. Caso nfio seja satisfeita esta
condi¢do o material é dito ndo cristalino. Esta dltima désignag:ﬁo pode ser aplicavel a
materiais que possuem grau de deformagfo tdo elevado que gera um padréo de difragédo
difuso.

Quando medimos um padrio de difragdo de um material ndo cristalino (liquido ou
vitreo, por exemplo), a nfio existéncia de regularidade estrutural remove do padrdo desses
materiais qualquer diferenciagdo no sentido direcional, implicando que a informagéo
disponivel através da intensidade permite a determina¢iio da magnitude dos vetores
interatdmicos, mas n3o sua diregfio. Essas informagles estruturais locais podem ser
representados por uma fun¢dio distribuicdo radial (RDF), que especifica a densidade de
dtomos como uma fungiio da distdncia radial medida a partir de um 4tomo qualquer do

sistema, tomado como referéncia. A intensidade da onda espalhada, neste caso, € expressa
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como uma fungdo do nimero de onda k, relacionado com o angulo de espalhamento através

da equagéo 17.

3.1 Fungio distribuicdo radial (RDF) por difragio de réios-x

O fator de estrutura para um sélido amorfo, no espago reciproco, I(k) pode' ser
calculado a partir da intensidade espalhada coerentemente I, (k), a qual por sua vez € obtida
a partir da intensidade medida experimentalmente, proveniente de N atomos, usando a

defini¢do apresentada por Faber e Ziman([41]:
I-1=[L®-<f®>]/<f®) >, (19)

onde k ¢ o0 mbdulo do vetor de onda relacionado com o angulo de espalhamento através da
equagio 17, < £ (k) >* e < £ (k) > sfo o fator de espalhamento médio quadratico e fator de
espalhamento quadritico médio, respectivamente. Para o caso do sélido contendo dois ou
mais tipos de atomos o fator de éspalhamento médio do sdlido serd uma soma dos fatores
de espalhamento atdmicos dos diferentes tipos de atomos constituintes, ponderados pelas
suas respectivas concentragfes; como um exemplo /para um sistema binario teriamos
< flk) > = ¢ifi + cfy , sendo ¢ as concentragdes e f; os fatores de espalthamento dos

constituintes.

O fator de estrutura total I(k) —1, é a soma ponderada dos fatores de estrutura

parciais e € expresso por:

IH-1=23 3 [Ccff)/<f>I(10-1) (20)

onde os fatores de estrutura parciais, Ijj(k) — 1, representam as transformadas de
Fourier em seno das fun¢des de distribui¢des de pares atémicos, ij.

A transformada de Fourier em seno da equagdo 20 fornece a funcgdo distribuigéo
radial reduzida G(r): '



G(r) = 4m[p(r) - po] = Yz | KI®) - 1] sen(ler) dk Q1)

onde p(r) € a funcdo densidade radial e py € a densidade média. p(r) é a soma ponderada de

trés fungdes densidade radial parciais, p;j (r), conforme a equacdo abaixo:

pr) =2 D (eff) pur) /<S> . (22)

Numa discussgo sobre s6lidos amorfos torna-se necessario introduzir a fungio

distribuiggo radial (RDF), definida pela equacdo:
RDF (r) = 4m° p (1) . - (23)

Os picos que se apresentam na RDF representam as camadas de atomos associadas
aos vizinhos mais proximos (sempre em relacdo a origem, centrada em um atomo qualquer
do sistema). A andlise da curva RDF permite extrair dois dados importantes: o nimero de
atomos localizados a certa distdncia da origem, i.é., constituindo a camada atémica
(chamado nimero de coordenag@io, no caso de se tratar dos primeiros vizinhos), € a
localizagdo do centro desta camada em relagdo a origem. O mimero de coordenacio €

calculado a partir da area do primeiro pico da fungdo RDF, e ¢ obtido pela equagio[42]:

r2 r2

N= [ RDF (@ dr= | 42 ptr) dr , 4)

rl ri

onde os limites da integracdio, r; e 1y, referem-se aos minimos imediatamente anterior e
posterior ao primeiro pico da RDF, respectivamente.

As trés fungdes distribuigdo radial parcial, pj (r), que aparecem na equagdo 22
podem, em principio, ser determinadas a partir de trés medidas independentes da
intensidade espalhada coerentemente, 1.(k). Isto é obtido através da variagdo da energia da

radiagdo usada para medir os difratogramas de raios-x. A mudanga na intensidade do
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difratograma estd associada a variagbes nos termos andmalos f e f° do fator de

espalhamento atomico que dependem da energia do feixe de raios-x conforme mostra a

expressao a seguir:
Sk E) =fo(k) +1(E) +if"(E). ' (25)

onde fy(k) é independente da energia, f'(E) representa efeitos de ressonidncia enquanto

f°(E) esta relacionado com efeitos de absor¢io da radiacdo pela amostra[43].

3.2 Resultados obtidos a partir da RDF para o niquel

O efeito do processo de moagem mecénica no niquel policristalino foi seguido
através do uso da funcfo distribui¢io radial. Para isto, escolhemos duas amostras de niquel:
uma moida durante 1 hora e outra moida por 15 horas. Os fatores de estrutura, em fungdo
do vetor de o_ndalk (ver equagdio 17), para essas duas amostras foram obtidos a partir de
seus difratogramas de raios-x, seguindo o procedimento indicado por Wagner[42], e
mostrados na figura 13. Os valores usados para os termos andémalos f e £’ ﬁara 0 niquel,
para o comprimento de onda de 0,15418 nm, sio aqueles publicados por Sasaki[44]. Da
figura 13, podemos observar que o fator de estrutura obtido para o niquel moido por 15
horas apresenta uma redu¢io de cerca de 47% em relagdo aquele obtido para o niquel
moido durante 1 hora. Isto é determinado pela razdo das intensidades do pico mais intenso.
Esta reducfo ¢ atribuida ao surgimento da componente interfacial no niquel nanocristalino.
Como o fator de estrutura é calculado de modo a fornecer o resultado em termos atdmicos,
podemos concluir que a percentagem de 4tomos que se deslocou do cristal para a regido
interfacial, devido ao processo de refinamento introduzido pela moagem mecéanica, € da
ordem de 47% do numero total de 4&tomos da amostra. A contribui¢do destes dtomos para o
padrio de difragdo da amostra se dé de forma difusa, devendo se incorporar a linha de base
(background) do difratograma. Também podemos observar um pequeno desvio da posi¢do
de todos os picos, em dire¢io a menores valores de k, no fator de estrutura correspondente a

amostra moida por 15 horas.
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Figura 13. Fator de estrutura, I(k), para niquel moido durante 1 hora (linha tracejada), e

moido durante 15 horas (linha cheia).

A figura 14 mostra as fun¢des distribui¢ao radial para o niquel moido durante 1 hora
(curva tracejada) e 15 horas (curva cheia) obtidas a partir da transformada de Fourier em
seno da funcdo F(k) = k[I(k)—;l], multiplicada por um fator de amortecimento cuja forma ¢
exp(-0%k?), onde a? = 0,01 nm* , e que tem por finalidade garantir a convergéncia em I(k).
Conforme ja foi mencionado, na curva da RDF a distancia interatdmica média e o nimero
de coordenagdo para cada camada atOmica sio determinados pela posi¢io do maximo e

pela area abaixo da curva, respectivamente.
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Figura 14. Fungdo distribui¢do radial (RDF) para o hiquel moido durante 1 hora (curva

tracejada), e durante 15 horas (curva cheia).

Apesar de efeitos de terminagfo, devidos ao relativamente pequeno intervalo em k
(Kmax- = 0,765 nm), observamos da figura que a RDF para o niquel moido por 1 hora (linha
tracejada) apresenta a camada correspondente aos primeiros vizinhos simétrica e bem
isolada das demais. A distancia dos primeiros vizinhos, determinada pelo maximo do pico,
¢ r; = 0,244 nm, enquanto o nimero de dtomos a essa distancia, determinado pela equagéo
24, ¢ N, = 12, conforme devemos esperar uma vez que a cela unitaria do niquel é do tipo
fec. Por outro lado, a RDF para o niquel moido durante 15 horas (linha sélida) apresenta a
camada correspondente aos primeiros vizinhos dividida em duas sub-camadas: a primeira a

distdncia de aproximadamente 0,223 nm, formando um ombro, e outra localizada
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aproximadamente a 0,259 nm. Neste caso 0 numero de primeiros vizinhos ¢ de N; ~ 13
atomos. Este desdobramento da camada indica uma tendéncia de aumento de desordem
com a diminui¢io do tamanho médio dos cristalitos. Conclusdo similar foi também
apontada por Stern[9] e colaboradores estudando o cobre nanocristalino. Desta figura
também podemos notar um ligeiro desvio da camada localizada a cerca de 0,533 nm na
dire¢gio de valores menores de k, enquanto parece que um deslocamento também ocorre na
camada localizada em torno de 0,674 nm. Esses deslocamentos atdmicos se devem,
provavelmente, aos campos de tensdes gerados pelos desajustamentos entre os diversos
cristalitos. Estes campos estendem-se desde as fronteiras de grdos até o interior dos

cristalitos, deslocando os 4tomos de suas posi¢des ideais na rede[22].

4. Medidas de calorimetria diferencial de varredura (DSC) para o niquel

Uma quantidade de aproximadamente 20 mg de niquel moido foi utilizada para a
realizagio da medida de DSC. A amostra foi depositada numa cépsula de aluminio e
fechada. Todas as medidas foram realizadas em fluxo de argdnio (50 ml/min.) e com taxa
de aquecimento de 10 K/min. A figura 15 apresenta a curva do DSC para o niquel moido
durante 30 horas. A curva apresenta o formato caracteristico de todas as medidas efetuadas
para o niquel moido por diferentes tempos: inicialmente verificamos a existéncia de um
pico de relaxagéo estrutural compreendido entre (100°C e 150°C), seguido de outro nesta
mesma regido, porem com menor liberagdo de energia, para em seguida, na regifo proxima
a 400°C, iniciar o processo de crescimento do gréo.

A determinagio da energia armazenada pelo processo de moagem mecénica pode
ser feita considerando a curva obtida pela diferenca entre duas medidas consecutivas na
mesma afnostra, sob as mesmas condi¢des. Admitindo que a 4rea sob a curva representa a
energia armazenada pelo processo de moagem mecénica[45], podemos concluir que a

energia armazenada depende do tamanho de griio do niquel nanocristalino.
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Figura 15. Medida da calorimetria diferencial de varredura (DSC) para o niquel moido

durante 30 horas.

Para a determinacdo da energia armazenada utilizamos o procedimento indicado

pela equacgdo 26,
2
EUR)=mK)’ [Pondr (26)
11

onde,
m ¢ a massa da amostra em gramas;

K ¢ a constante de calibragio da célula;



50

P ¢ a poténcia em watts e

t; e t2 sdo os tempos inicial e final da medida.

Ressaltamos que o equipamento de medida permite tragar a curva poténcia contra
tempo, uma vez que estes dados sdo obtidos simultaneamente com a medida da
temperatura.

Na figura 16 apresentamos o fluxo de calor em func#io da temperatura para o
niquel moido durante 30 horas. Esta figura apresenta a diferenga entre a pfimeira e a
segunda medida para a mesma amostra, conforme o procedimento ja descrito. Pelo uso da
equacgd@o 26 obtivemos o valor da energia armazenada pelo processo de moagem para esta
amostra como sendo de 22,2 Jg!' , o que esta de acordo com resultados encontrados na
literatura[38]. Nesta figura, a temperatura da transi¢io ferromagnética do niquel esta

indicada por uma seta.

Fluxo de Calor (mW)

0 100 200 300 400 500 600

Temperatura (°C)

Figura 16. Fluxo de calor, em fungfo da temperatura, para o niquel moido durante 30

horas.
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Embora o tamanho médio dos cristalitos estabilize ap6s 30 horas de moagem, era
um dos objetivos deste trabalho verificar se com a continuagfio da moagem o processo de
armazenamento de energia ainda acontecia. Para isto adotamos o mesmo procedimento para
amostras moidas durante 60 h, 90 h e 120 h. Deste modo foi possivel determinar a curva
que fornece a energia armazenada em fungfio do tempo de moagem (isto ¢, também em

fun¢do do tamanho médio de cristalitos, enquanto este estiver mudando). O resultado ¢é

apresentado na figura 17.
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Figura 17. Energia armazenada para o niquel em fungo do tempo de moagem.

A andlise desta figura permite concluir que a energia armazenada tem um
comportamento assintdtico , convergindo para um valor aproximando de 120 J g!. Embora

o tamanho médio dos cristalitos atinja o valor limite de aproximadamente 15 nm ap6s 30
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horas de moagem, conforme verificamos na figura 10, a energia armazenada continua a
crescer com o aumento do tempo de moagem. Acreditamos que este comportamento seja
devido, basicamente, aos deslocamentos atdmicos na componente cristalina introduzidos

pelo processo de moagem e ja verificados quando da analise das curvas de RDF, conforme

mostrado na figura 14.
5. Medida do calor especifico do niquel nanocristalino

Devido a grande fragdo de volume de interfaces nos materiais nanocristalinos,
podemos esperar que suas propriedades, como por exemplo o calor especifico, representem
ndo apenas a parte cristalina do sdlido mas também traduza a participacdo das regides
interfaciais. Se a contribuicio da parte cristalina do nanocristal for conhecida, a
contribui¢iio devida a regifio de interfaces pode ser determinada e comparada com algum
modelo existente. Korn[46] e colaboradores mediram o calor especifico do paladio
nanométrico (6 nm) no intervalo de temperatura entre 150 K ¢ 300 K e fizeram a diferenca
com o paladio policristalino. Eles encontraram que a funcionalidade da difereng¢a do calor
especifico, Ac,, dada pela equagdo, ’

Acp = cp(nanocristalino) — cp(policristalino) 27

ajustava-se a uma reta, quando representada em fungfio da temperatura. Esse excesso de
calor e'speéiﬁco foi atribuido a parte desordenada do material, isto €, a regido interfacial.
Em nosso estudo utilizamos o mesmo procedimento seguido por Korn para
determinar o calor especifico devido 4 regifio interfacial do niquel nanocristalino. O calor
especifico, ¢, como uma fungédo da temperatura foi medido no calorimetro diferencial de
varredura (modelo 2010, da TA Instruments, Inc.) equipado com estagio de baixa
temperatura. O sistema foi calibrado com uma amostra de safira e apresentou desvio menor
do que 1% em comparagdo com os valores tabelados, dentro do intervalo de temperatura

estudado (200 K ~ 320 K). Na figura 18 apresentamos a medida do calor especifico para o
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niquel nanocristalino, com tamanho médio de cristalito de 15 nm ( 30 horas de moagem),

juntamente com a medida do niquel policristalino, no mesmo intervalo de temperatura, com

taxa de aquecimento de 10 K/min.
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Figura 18. Calor especifico, em fun¢do da temperatura, para o niquel policristalino e ap6s

30 horas de moagem (15 nm).

A anilise das curvas permite constatar que o calor especifico do niquel
nanocristalino aumentou cerca de 11% em relagdo ao niquel policristalino, para a
temperatura em torno de 200 K, enquanto para a temperatura de 320 K este aumento foi de,
aproximadamente, 16%.

A diferenga do calor especifico, calculada a partir da equagdo 27, esta representada

na figura 19.



0,10
-
‘o
ke
o
<
0,05 |
1 1 " 1 - 1 1 1 1 L 1
200 220 240 260 280 300 320
T (K)

54

Figura 19. Diferenca do calor especifico, em fungdo da temperatura, entre o niquel

nanocristalino (15 nm) e o niquel policristalino.

A analise da curva de Ac, mostra que os pontos experimentais podem ser ajustados

a um polinémio de terceira ordem do tipo:

Ac,=A+BT+CT

onde, -
A=0,15799 £0,0297 (Jg'K™),

B = - 0,00076 +0,00017 (Jg'K?),
C=5,0382E-9 +8,1535E-10 (Jg'K™).

(28)
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A variagdo do excesso de calor especifico em fungéo da temperatura, expressa por
este polinémio, € esperada para metais conforme foi destacado na segdo 4 do capitulo I.
Devemos notar que essa grandeza diz respeito ao calor especifico dos dtomos de niquel que
estdo localizados na regifio interfacial, isto é, se refere a fase desordenada do niquel
nanocristalino, uma vez que a fase cristalina apresenta o comportamento esperado para o
niquel policristalino. ,

O resultado deste excesso de calor especifico obtido por Korn apfesentou-se como
uma fungfo linear da temperatura, para o caso do paladio (ele também informa ser do
mesmo tipo a variag@o encontrada para o caso do cobre). Acreditamos que no nosso caso
esta variagdo ¢ mais forte (com o cubo da temperatura ) devido ao fato de se tratar de
niquel, um material ferromagnético. De fato, a transformagdo de niquel cristalino em niquel
nanocristalino leva a mudangas no comportamento magnético, o que certamente introduz
algum tipo de modificagdo no comportamento do calor especifico quando comparado com
os materiais normais. Valiev[25] e colaboradores estudaram o comportamento magnético
do niquel quando o tamanho de gro dos cristalitos é reduzido. Partindo de um tamanho de
grdo de 70 nm e comparando com niquel cujo tamanho de grio era de 1000 nm eles
verificaram que a temperatura da transi¢do ferromagnética, T, cujo valor € de 631 K para o
nique] policristalino[47], ¢ diminuida de cerca de 40 K quando o tamanho do grio é
reduzido para 70 nm. A interpretacdo dada por eles para este comportamento pode ser
resumida como segue: o niquel nanocristalino, do ponto de vista magnético, pode ser
representado por duas fases, a primeira ferromagnética, com T, igual ao do niquel
policristalino, e representada pelos cristalitos do niquel. A outra fase, formada pela regido
interfacial, é paramagnética ( pelo menos no intervalo de temperatura entre e temperatura
ambiente e T¢), ou seja, tem temperatura de Curie abaixo da temperatura ambiente. Esta
proposi¢do se baseia no fato que o espectro vibracional dos atomos da regido interfacial
apresenta um aumento nos seus deslocamentos médios (baixa densidade atdmica local), o
que pode levar a desordem magnética local. Assim, a temperatura de Curie da primeira fase
corresponde ao T, do niquel cristalino, enquanto a da segunda fase tem um valor muito
mais baixo. Ainda que os cristalitos em materiais nanocristalinos magnéticos parecam ser
constituidos de mono- dominios magnéticos, a intera¢do entre eles parece ser insignificante.

Esta hipotese tem como suporte dois - pontos: primeiramente, esses dominios
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ferromagnéticos sdo rodeados por uma regido paramagnética (regidio desordenada), com
largura comparavel ao tamanho dos cristalitos; em segundo lugar, a intensidade dos campos
criados pelos dominios magnéticos decai rapidamente com a distdncia ( proporcional a
1), o que explica por que deve ocorrer um enfraquecimento brusco nas interagdes

magnéticas. O comportamento magnético da regifo interfacial parece ter muito a ver com a
~ grande variagdo do excesso de calor especifico com a temperatura, conforme mostram
nossas medidas, especialmente se considerarmos que a regido de temperatura em que foram
realizadas esta pr6xima da temperatura Debye [ 6p(Ni) = 450 K], onde os modos

vibracionais estdo todos excitados.

6. Estabilidade termodinamica de materiais nanocristalinos

Contornos de grdo num material nanocristalino sdo considerados, de modo geral,
como sendo um estado fora do equilibrio pois apresentam configuragio atomica diferente
das fases amorfa e cristalina. Existem varios modelos tedricos onde o excesso de volume
dos contornos de gréos, quando comparados com o material cristalino, constitui-se no
pardmetro mais significativo para a descri¢do desta regido[48]. A componente que constitui
o contorno de grdo (componente interfacial) € t_ratada, do ponto de vista termodindmico,
como uma fase separada da fase cristalina. Entdo, é desenvolvido um modelo para
descrever as propriedades termodinamicas do contorno de grdo incluindo o excesso de
volume, excesso de entalpia, excesso de entropia, modulo volumétrico (bulk) e parametro
de Griineisen, tudo como uma fungéo apenas do excesso de volume do contorno em

~comparagio com o cristal. Esses pardmetros podem ser usados posteriormente para
descrever as propriedades dos materiais nanocristalinos, tais como: densidade,
resistividade, etc..

Com este proposito, uma equagdo de estado universal foi obtida para descrever
todos os elementos metdlicos e alguns elementos semicondutores (Ge e Si), desde que
submetidos a uma escala apropriada. Este procedimento fornece uma relagio universal
simples entre pressdio e volume na auséncia de transi¢des de fase. Utilizando célculos de

primeiros principios Rose[49] e colaboradores demonstraram que uma relagéio entre energia
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de ligagcdo e volume poderia ser quantitativamente descrita em termos de uma relagfio de
escala universal, além do conhecimento prévio de alguns pardmetros. Esses parametros sdo:
o volume especifico por dtomo V,, 0 médulo volumétrico de equilibrio B, € o pardmetro de
escala /, jé. determinados para a maioria dos elementos metélicos € semicondutores[49].
Este modelo é entfio utilizado para descrever as propriedades termodinimicas de tomos
localizados em contornos de grdos, em funcfo do excesso de volume desses contornos.

Desprezando efeitos de temperatura, a energia de ligagsio por 4tomo E é dada, em fungfo do
parametro de escala a*, pela relagdo{50]

E=E.E*a*. - 29)
Sendo E; a energia coesiva e E*(a*) a energia de ligagfio parametrizada dada por

E*@*) = exp(-a*)(~1 —a* -0,05a%), (30)
e a* é o parametro de escala definido como

a* = (Pus — Twse) /1. 6
Nestas equagdes, Iys € 0 raio de Wigner-Seitz da célula para um determinado valor de a*, /
¢ o valor de escala caracteristico de cada material e ry representa o raio de Wigner-Seitz
de equilibrio do material, dados pela referéncia [49].0 volume atémico V € aproximado por
um modelo esférico como sendo igual a 4nr’,/3. Dai podemos obter a equagio de estado
abaixo:

P(V) = —(E/4’l) dE*/da* | - (32)

que pode ser reescrita em termos dos pardmetros B,, AV e a* como

PV) = =3Bo[(VIV)'? = 1]/ (V/Vo)*® exp (a¥)(I ~0,15a* + 0.05a*) . (33)
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A equago acima fornece a pressdo em fungfio do excesso de volume, para a regifio
do contorno de grio, na forma universal, exigindo apenas o conhecimento de B,, V, € /
como parametros de entrada. Desta equagéo podemos calcular dois importantes parametros
que caracterizam a estabilidade termodindmica e mecénica do contorno de grédo: (i) o
excesso de entalpia de um atomo localizado no contorno quando comparado com um &tomo

do cristal e (i) o médulo volumétrico B do contorno de grio. Da termodinimica sabemos

| que o excesso de entalpia € dado por
AH(V) = AE(V) =PV , (34

sendo AE o excesso de energia e P = — dE/dV.

Também o moédulo volumétrico B, que é uma medida da rigidez de uma fase
considerada ou da energia necessaria para produzir uma dada deformagdo, pode ser

determinado em fun¢fo do volume e € definido pela expresséo
B(WV)=-VdP(W)/dV = -V dE/dV . (35)

A temperaturas finitas, a equagio de estado € descrita pela energia livre a qual inclui
a contribuicdo dos fonons . Para fonons, as freqiiéncias vibracionais @ sdo dadas pelo

parametro de Griineisen, ¥, o qual também € expresso em fungfo do volume como[51]

y=—(0 Inw/ & InV). | (36)

Uma aproximagiio que permite determinar o pardmetro de Griineisen de um

contorno, em fun¢do do excesso de volume, € expressa pela equagéio[51]
y(V)=05dB/dP - 1/6 . 37)

O excesso de entropia AS (V) de uma fase pode ser descrito aproximadamente pela

expressdo[51]
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AS(V) =yc, In(V/V,) , \ (38

onde cy € a capacidade calorifica a volume constante, cujo valor é da ordem de 3x; por
atomo (x; € a constante de Boltzmann).

Aplicamos a teoria desenvolvida acima ao niquel nanocristalino para
acompanharmos a evolugdo dos pardmetros B, y, AS e AG, em fungfo do excesso de

volume, e determinarmos as condi¢des de estabilidade termodinimica da regifo de

contornos de grio.
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Figura 20. Médulo volumétrico, em fungio do excesso de volume, para o niquel.

Na figura 20 observamos o médulo volumétrico B em fung8o do excesso de volume

para o niquel. O médulo volumétrico diminui desde seu valor de equilibrio B = 187 GPa,
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em AV = 0, at¢ B = 0, no excesso de volume critico AV, = 0,46. (Rigorosamente
deveriamos escrever AV/V,, para termos a variacdo percentual do volume em vez de AV
apenas. No entantd, por simplicidade, vamos manter a notagdo AV, entendendo que ela se
refere a variagdo do volume em relagdo ao volume de equilibrio V,). Uma expansio para
além do volume critico deveria resultar num valor negativo para o0 médulo volumétrico o
que violaria o critério de estabilidade de Gibbs[52]. Portanto, os contornos de gréio sfo

mecanicamente instaveis para excessos de volume acima de AV,.
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Figura 21. ParAmetro de Griineisen, em fungo do excesso de volume, para o niquel.

A figura 21 apresenta o grafico do pardmetro de Griineisen, y, em fungéo do excesso

de volume, tomando por base a equagio 37. O pardmetro de Griineisen aumenta desde um
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valor préximo a 2 e tende para o infinito quando o excesso de volume aproxima-se do valor
critico AV, onde o contorno de grdo se torna instavel. Assim, o pardmetro de Griineisen é

uma medida da estabilidade mecénica da fase, sendo seu comportamento o mesmo para

todos os metais.

AS (10 ZJ/at K)

05

Figura 22. Excesso de entropia em fungio em fungdo do excesso de volume para o niquel

nanocristalino.

Por outro lado, o pardmetro de Griineisen estd relacionado com o excesso da
entropia através da equagdo 38. A figura 22 mostra o excesso de entropia versus 0 €xcesso
de volume da fase existente no contorno de grio, para o niquel nanocristalino. Desta figura

podemos observar o forte aumento do excesso de entropia quando AV se aproxima do valor
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critico, demonstrando a aproximag¢do da instabilidade da fase. Como a entropia aumenta,
existe a possibilidade de se obter uma estrutura de contorno de grdo estabilizada pela
entropia para regides de altas temperaturas. Como a maxima entropia que um conjunto de
atomos pode ter € a entropia de um gas, considera-se que a entropia de sublimagdo (cerca
de 2,5 x 107 J/4t.K) seja tomada como o limite superior para o excesso de entropia dos

dtomos do contorno de grdo. Por isso, a figura 22 apresenta um corte nesse valor da

entropia.
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Figura 23. Excesso de energia livre de Gibbs para o niquel em fungdo do excesso de

volume.
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Para estimarmos a estabilidade termodindmica da estrutura nanocristalina contendo’
alta concentragdo de contornos de grdos, calculamos o excesso de energia livre de Gibbs,
AG(V,T) = AH(V,T) — TAS(V,T), para um atomo localizado no contorno de grdo em
compara¢do com a energia que ele teria no cristal, utilizando as equagdes 34 e 38. O
resultado estd apresentado na figura 23, calculado para a temperatura T = 300 K. Como
podemos notar, a curva apresenfa um minimo local préximo do excesso de volume critico,
o que significa que a fase de contorno de grdo pode ser estabilizada via aumento de entropia
para temperaturas elevadas e proximo ao excesso de volume critico AV, (Caso a
temperatura seja aumentada a forma da curva permanece a mesma, ocorrendo apenas
aumento na barreira de energia imediatamente anterior a0 minimo local.) Portanto, a fase
desordenada existente no material nanocristalino, isto €, a regido de contorno de gréos,
encontra-se estabilizada desde que o excesso de volume a ela associada permita que o
sistema fique confinado energéticamente a regido do minimo local; neste caso as flutuagdes
de energia sd3o insuficientes para permitir a transi¢do do sistema através da barreira de
energia, o que possibilitaria seu deslocamento em diregdo ao estado cristalino (AV = 0). A
barreira de energia foi estimada, a partir da curva, como sendo de 0,11 x 10" J/at
(= 0,07 eV); esta barreira representa um impedimento para a coalescéncia de .contorr.los de
grdos que possuam grande excesso de volume, enquanto que os materiais com baixo
excesso de volume, onde ndo existe essa barreira, coalescem. Desta forma as propriedades

termodindmicas explicam a estabilidade dos materiais nanocristalinos, mesmo a

temperaturas bastante elevadas.



CAPITULO IV

A LIGA y-Ni,iZng, — RESULTADOS E DISCUSSAO
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1. O processo termomecanico (TM)

Existem duas condigBes principais que devem ser satisfeitas para que possamos ter a
formac8o de ligas binarias amorfas ou cristalinas: (1) os elementos constituintes devem
apresentar, geralmente, um grande e negativo calor de mistura quando comparados com os
elementos separadamente, ou ambos devem ter coeficientes de difus@io similares, uma vez
que a formacfo de fases cristalinas requer difusdo simultidnea dos componentes[53] , e (2)
_pelo menos um dos constituintes deve ser um difusor muito rapido o que dé origem a uma
fase amorfa.

Recentemente tem sido mostrado que é possivel formar solugdes s6lidas compostas
por elementos imisciveis (isto é, com calor de mistura positivo) tais como, por exemplo, o
sistema Cu-Fe[31], através do uso da técnica de moagem mecénica, muito embora n#o
sejam conhecidos ainda os mecanismos fisicos envolvidos neste caso.

Por outro lado, é bem conhecido que atomos situados nos contornos de gréos ou
circundados por centros de defeitos possuem mais enefgia, e portanto maior mobilidade, do
que &tomos situados em pontos da rede cristalina. Sendo a componente interfacial
constituida por centros de defeitos e 4tomos distribuidos desde a configuragio aleatria até
aquela com alguma ordem, € de se esperar que os atomos desta componente metaestavel
apresentem maior mobilidade e também um excesso ‘de energia em comparagdo com 0S
atomos da componente cristalina. Este aumento da mobilidade atdmica pode propiciar o
aparecimento de regides favoraveis a reagdes de nucleagfio de fases. Esta situag@io ocorre no
interior da componente interfacial dos materiais nanocristalinos, os quais podem ser
produzidos pelo processo de moagem mecénica.

,.Levando em conta essas particularidades dos materiais nanocristalinos, Shingu e
colaboradores[17] sugeriram que a energia armazenada na componente interfacial poderia
ser utilizada como forga motora num processo de formacgfio de ligas. A alta densidade de
interfaces (=10" cm™) nos materiais nanocristalinos implica numa alta densidade de
caminhos de difusdo. Deste modo, é de se esperar que a difusividade desses materiais seja
aumentada em comparagdo com aquela apresentada por policristais com a mesma

composi¢io quimica. De féto, de acordo com Birringer e colaboradores[19], a auto
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difusividade no cobre nanocristalino (8 nm), em T = 353 K, ¢é de 1078 m%/s, enquanto na
rede do mesmo material é de apenas 10°* m?/s.

Também, do ponto de vista da fabricagdo de materiais nanocristalinos sabemos que
as técnicas convencionais, tais como fusdo por arco voltaico, nio permitem a formagio
desses materiais. Por outro lado, técnicas que podem ser utilizadas para a produgfo destes
materiais ( como, por exemplo, pelo uso de lasers ou sintese de fase gasosa) sdo muito
complexas e requerem equipamentos de alto custo. Como uma boa alternativa a esses
processos desenvolveu-se a técnica da formagéo de ligas por meios mecanicos (MA), o que
possibilitou a sintese de fases amorfas e cristalinas, além de inumeras solugdes
s6lidas[32,33,54]. Esta técnica apresenta varias vantagens quando comparada com as
mencionadas acima: o equipamento ¢ mais barato € o procedimento € relativamente
simples, permitindo a produgfio de p6 em grandes quantidades e facilitando a fabricagéo de
pecas massivas via consolidagio mecénica[S5]. As desvantagens sdo: perda de controle
sobre a composi¢do quimica ou da estrutura interfacial do produto que usualmente se
apresenta num estado mal cristalizado, e risco de contaminagiio do produto final pelo
material liberado do meio de moagem (em geral esferas e cilindro de ago inoxidavel).

Considerando as vantagens e desvantagens apontadas acima, além da possibilidade
de utilizagdo da energia armazenada na componente interfacial dos constituintes
nanocristalinos, desenvolvemos um processo que chamamos de termomecanico (TM). Este
processo tem como finalidade a preparagdo de ligas binarias nanocristalinas, mantendo as
vantagens da moagem mecénica € a0 mesmo tempo permitindo um melhor controle sobre a
composi¢éo quimica da liga, deixando-a , ao final do processo, estruturalmente relaxada e
com melhor estado de cristalizagio. Até mesmo a contaminagio pelo meio de moagem é
reduzida, uma vez que o tempo de moagem para a obtengio do material na forma
nanocristalina ¢ diminuido. Outra vantagem do processo TM estd na temperatura
relativamente baixa comparada com aquelas usadas nos processos convencionais, € que sdo
necessdrias para disparar o processo de migragfio atdmica.

A produgio de ligas bindrias nanoestruturadas pelo processo termomecéanico inicia-
se com a utilizagdo de um dos componentes na forma nanocristalina. O processo.pode ser
esquematizado através de um conjunto de quatro etapas: i) moagem mecanica de um dos

componentes para reduzi-lo a forma nanocristalina; ii) mistura, na composi¢io nominal
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desejada, deste material na forma nanocristalina com o outro na forma cristalina (como
adquirido); iii) consolidagio a frio da mistura com os dois elementos; iv) tratamento
térmico adequado. O processo usa a energia armazenada na componente interfacial, gerada
via moagem mecéanica, como forga motora para acelerar a reagdo de estado solido,
aumentando a taxa de reag8o para a formago da liga[34].

A preparagiio de ligas bindrias pelo processo TM requer que um dos elementos
constituintes esteja na forma nanocristalina, geralmente aquele com maior ponto de fusdo
ou maior modulo volumétrico. Tem-se verificado experimentalmente que os elementos
apresentando estas caracteristicas sdo mais facilmente reduzidos a estrutura nanométrica,
via moagem mecénica. Devemos notar que nio ¢ necessario que o outro componente esteja
também na forma nanocristalina; o material pode ser utilizado na forma de p6, como foi
adquirido. Isto é muito importante pois metais com alta ductilidade, tais como aluminio,
zinco, etc.; ndo podem ser obtidos na forma nanométrica por meio de moagem mecénica.
Quando eles sdo moidos separadamente ocorre uma espécie de sinierizagﬁo seguida de
soldagem a frio, o que da origem a particulas com didmetro >1 mm. Este ultimo efeito
aumenta o tempo de moagem quando se deseja produzir uma liga partindo da moagem de
ambos os elementos simultaneamente, como € o caso do processo MA; além disto

perdemos o controle da composi¢@o quimica, pois o risco de contaminagéo atfavés do meio
de moagem aumenta. _

Para verificar o funcionamento do processo TM e também investigar a influéncia da
componente interfacial nas nanoparticulas de niquel, geradas via moagem mecénica,
estudamos a formagdo da liga binaria y-NiyZng. A cinética resultante foi analisada
considerando a migragdo de atomos (difus&o) em termos de varidveis como tamanho médio
dos cristalitos e de temperatura de tratamento térmico.

No desenvolvimento do processo TM para a formagéo da liga y-NiyZngo utilizamos
parte de niquel moido conforme o procedimento descrito no capitulo IIl secdo 1. Para
estudarmos apenas o efeito da estrutura de defeitos gerada pela moagem mecénica
juntamente com o tamanho dos cristalitos, livre de qualquer influéncia produzida pelo
tamanho de particula do niquel, este foi padronizado em duas séries de misturas. Apos a
moagem mecénica por 30 horas, uma quantidade de cerca de 10 g de niquel apresentou

tamanho médio de particula <40 pum. Este material foi peneirado e dividido em duas
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porgdes: uma delas foi aquecida a 973 K durante quatro horas, dando origem a niquel
cristalino livre de defeitos, e a outra parte permaneceu na forma nanocristalina.

Com niquel nessas duas formas (cristalina ¢ nanométrica) foram preparadas duas
séries de misturas na composi¢do nominal Ni-80 4t.% Zn, uma usando niquel nanométrico
e outra usando niquel cristalino. Em ambas as séries foi utilizado zinco comercial (pureza >
99,5 4t.%; tamanho de particula < 10 um). Estas misturas foram consolidadas a frio sob
~ pressdo de 50 MPa durante 20 minutos. As pastilhas resultantes foram colocadas em tubos
de quartzo que, ap6s serem evacuados a pressio menor do que 10° Torr, foram preenchidos
com argdnio a pressio de ~ 1 atm e em seguida selados. Na seqiiéncia, estes tubos contendo
as pastilhas foram levados a um forno tubular e mantidos a temperatura de 573 K por
periodos variando entre 30 e 240 minutos, seguido de resfriamento lento (desligamento do
forno). ‘ |

A fim de comparar o produto final obtido pela aplica¢gdo do processo TM com
aquele obtido por moagem mecéanica (MA), produzimos a liga y-NiyZng por MA. O
procedimento seguido para o processo MA foi feito de forma padrio: pds de niquel e zinco,
como adquiridos, foram misturados e postos, juntamente com as esferas, num cilindro
selado em atmosfera de argénio e moidos por 173 horas. Analise de raios-x revelaram a
existéncia do padréo corresporidente a liga y-NizoZngo. Para promover a relaxagéo estrutural
e melhorar a cristalizagfo, a liga foi tratada termicamente A temperatura de 623 K durante
117 horas.

Tanto a amostra preparada por TM quanto aquela preparada por MA apresentaram a
mesma coloragdo cinzenta. A figura 24 apresenta os padrdes de difragéo de raios-x para a
liga y-NiyoZng, preparada por TM, por um tempo de tratamento térmico de 240 min ( curva
A ), e por MA, seguido por um tratamento térmico ( curva B ) e sem tratamento térmico
( curva C ). Esses padrdes sdo bastante diferentes daqueles correspondentes ao niquel € ao

zinco cristalinos.
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Figura 24. Padriio de difragdo de raios-x para a liga y-NiyZngo : (A) preparada pelo
processo TM usando tempo de aquecimento de 240 min a 573K; (B) preparada por MA,
seguida por tratamento térmico a 623K durante 117 h, e (C) preparada por MA, sem

tratamento térmico.

Desta figura vemos que os padres para essa liga, preparada pelos dois processos,
sdo similares, sugerindo que o estagio de aquecimento, intrinseco no processo TM, reduz os
tempos de moagem e de tratamento térmico usualmente necessarios na prepara¢do da liga
nanoestruturada via processo MA. Pela composi¢do nominal das misturas, esperamos obter
a fase y descrita no diagrama de fases, figura 3 cap. 1. Os padrdes de raios-x mostrados na
figura 24 foram’ compérados com o cartdo JCPDS-ICDD (6-653) para esta fase. A
concordancia dos dados foi excelente. Esses padrées foram indexados a uma rede cubica de

corpo centrado (bcc) com parametro de rede a = 0,89252 nm (TM), ¢ a = 0,89271 nm
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(MA), utilizando um procedimento de ajustes por minimos quadrados. Como ja foi dito na
secdo 5, capitulo I, o parametro de rede desta fase varia entre 0,89034 e 0,89310 nm.

Os valores médios do tamanhos de cristalitos das ligas preparadas pelos processos
TM e MA , calculados pela féormula de Scherrer, considerando o pico (411), foram de 28,0
nm e 17,2 nm, respectivamente. Considerando estes resultados, o processo TM apresenta-se
como de grande potencial para a produg¢do de ligas bindrias nanoestruturadas. Usando o
processo TM, o constituinte escolhido para ser obtido na forma nanocristalina é o mais
quebradigo, o que reduz o tempo de moagem, minimizando uma eventual contaminagio da
amostra pelo meio de moagem. Em contrapartida, o tempo de moagem necessario para se

obter uma liga pelo processo MA pode ser longo, aumentando o risco de contaminag3o.
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Figura 25. Padrdes de difragdo de raios-x para : (A) mistura dos metais puros Ni-80 4t.%
Zn, sem tratamento térmico e, (B) mistura consolidada , na mesma proporgdo, preparada

usando niquel moido durante 30 h e tratada termicamente a 573 K durante 1 h.
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Na seqiiéncia mostramos como a cinética de formagdo da liga y-NiyyZngy pode ser
acompanhada usando a técnica de difragdo de raios-x. Comparamos os padrdes de difracdo
de duas misturas com a mesma composi¢do nominal Ni-80 4t.% Zn, como esta apresentado
na figura 25. A curva A refere-se & mistura preparada com niquel e zinco ambos cristalinos,
sem tratamento térmico. A curva B representa a mistura preparada com niquel moido por
30 horas e por zinco cristalino, tratada a 573 K por 1 hora, seguida de resfriamento lento.
Desta figura podemos observar a redugdo na intensidade dos picos de zinco e niquel e o
aparecimento de picos associados com a fase y-NiyZngy. A razdo I./In € definida da
seguinte forma: I, corresponde & intensidade do pico (100) do zinco na mistura B, e I, é a
intensidade do mesmo pico na mistura A (representado pela seta). Essa razdo esta
diretamente relacionada com a frag@io de volume da fase zinco. A

Este procedimento foi adotado para seguir a cinética da reagio nas duas séries de
misturas com a composi¢do nominal descrita acima. O resultado para essas duas séries esta -
representado na figura 26. A curva A corresponde as séries preparadas com niquel
cristalino, enquanto a curva B representa a série preparada com niquel na forma
nanométrica. O eixo vertical est4 diretamente relacionado com a fragdo de volume da fase
zinco. A comparagfio dessas curvas mostra que as misturas preparadas com niquel
nanométfico tem uma taxa de reagfio maior, formando a liga y-NiyoZngy num tempo menor
do que na série contendo niquel cristalino. Atribuimos esse aumento na taxa de reagdo do
zinco na série B ao excesso de energia armazenada na estrutura de defeitos, geradas no
niquel pelo processo de moagem, bem como ao aumento da difusdo verificada nos
materiais nanométricos{19]. O mesmo procedimento foi desenvolvido em relagdo a liga y-
Co20Zngo, sendo que os resultados qualitativos permanecem os mesmos[56].

Entre as dificuldades encontradas na técnica MA para a preparagdo de ligas esta a
perda de controle da composi¢@io quimica do produto final, uma vez que parte do material
fica ligado a superficie das esferas e do cilindro, especialmente no caso dos constituintes da
mistura serem ducteis. O processo TM permite um controle seguro da composi¢do quimica,
uma vez que a mistura é feita apds a moagem do constituinte escolhido para ser posto na
forma nanocristalina. Na figura 24, curva C, podemos notar que a liga preparada por MA,
além de apresentar uma cristalizagio ruim, também contém defeitos, tensdes e

deformagdes, como é revelado pelo aumento do nivel do background . Essas dificuldades
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sdo superadas pelo tratamento térmico ( que pode levar vérias horas), como pode ser visto
na curva B da figura. A curva A da mesma figura mostra que o processo TM d4 o mesmo

resultado, reduzindo no entanto os tempos de moagem e de tratamento térmico, conforme ja

foi salientado.
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Figura 26. Evolucdio cinética para a mistura consolidada Ni-804t.% Zn, a 573 K: (A)

usando niquel cristalino livre de defeitos e (B) usando niquel nanométrico.

Tendo como base os resultados acima podemos dizer que: o processo TM
representa, potencialmente, um novo procedimento para a produgdo de materiais
nanoestruturados, preservando as vantagens e eliminando as desvahtagens da técnica MA,
permitindo, adicionalmente, o controle da composigio qul'micg do produto, cujo controle

final da microestrutura pode ser efetivado variando a temperatura € o tempo do tratamento
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térmico; o resultado mostrado na figura 26 indica que a estrutura de defeitos introduzida
por moagem mecénica no niquel aumenta o coeficiente de difuséio atdmica do niquel e do
zinco, permitindo a formagdo da liga y-NiyoZngy num tempo menor de tratamento térmico.
Esta redugdo de tempo pode ser muito importante no desenvolvimento de um processo
industrial. Também podemos dizer que os defeitos produzidos no niquel, devido ao

processo de moagem mecénica, permitem armazenar energia, o que acelera a reagdo de

estado s6lido subsegqiiente.

2. Cinética de formacdo da liga y-NiyZngy usando o processo termomecanico

- (T™M)

Para o estudo da cinética de formagfio da liga y-NiyZng utilizamos dois
procedimentos[57]: primeiro, fixamos o tamanho médio dos cristalitos para o niquel e
acompanhamos a formagdo da liga, em fungdo do tempo de tratamento térmico, para
diferentes temperaturas; segundo, fixamos a temperatura de tratamento térmico e
acompanhamos a formacdo da liga, em fungfio do tempo, para diferentes tamanhos de
cristalitos. Em ambos, usamos a razdo /I, onde Iy, corresponde & intensidade do pico
(100) do zinco na mistura antes do tratamento térmico, obtida do padrio XRD, e I,
corresponde & intensidade do mesmo pico apés o tratamento térmico. Esta razfio relaciona-
se diretamente com a fragdo de volume de zinco metalico na mistura.

A figura 27 mostra a cinética de formagdo da liga, em fuﬁgio do tempo de
tratamento, para as temperaturas 473 K, 523 K, 548 K e 573 K. Em todas as curvas o niquel
usado na mistura possuia tamanho de cristalitos de 15 nm, enquanto a figura 28 descreve a
cinética, em fungdio do tempo de tratamento térmico, para a temperatura de 573 K,
utilizando niquel nanométrico com tamanhos de cristalitos de 14 nm, 15 nme 17 nm.

Em ambas as figuras os pontos experimentais foram obtidos com erro < 2 %, e
ajustados a uma curva do tipo exponencial, indicando um comportamento para a taxa de
reagdo que segue a equagdo de Avrami[58], o que mostra a relevéncia do processo difusivo
na formagfio da liga. Na figura 27 observamos que a taxa de reagfio, formando a liga y-

NiyeZng, cresce com o aumento da temperatura, Para um tempo de tratamento térmico de
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240 minutos, na temperatura de 573 K, a liga esta quase completamente formada, enquanto
que para a temperatura de 473 K, ¢ no mesmo tempo, o processo apenas se iniciou. Este
aumento na taxa de reag@o esté relatado na literatura, onde, por exemplo, nas temperaturas
1073 K e 1373 K, o coeficiente de difusdo do niquel ¢ 10" e 10! (cm?s),

respectivamente, enquanto que para o Zn, nas temperaturas 513 K e 683 K ¢ 10%% ¢

10" (cm®/s), respectivamente[59].
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Figura 27. Cinética de formagio da liga y-NizeZngy em fungfo do tempo de tratamento

térmico, para diferentes temperaturas, usando niquel nanocristalino (15 nm).

Na figura 28, onde a temperatura de tratamento térmico foi fixada, observamos que

a taxa de reagdo na formacfio da liga y-NiyZng cresce com a redugdio do tamanho de
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cristalitos. Birringer et al.[19] mostraram que a autodifus@o do cobre nanocristalino (8 nm)
é 3 ordens de grandeza maior do que no contorno de grdo do cobre policristalino, e 16
ordens maior do que na rede cristalina. Nos materiais nanocristalinos, a redu¢do no
tamanho de cristalitos implica no aumento do volume da regido interfacial; esta regifio ¢ a
responsdvel pelo aumento no coeficiente de difusdo, o que explica 0 comportamento visto
nas curvas da figura 28. Observa-se que, para o mesmo tempo de tratamento térmico,
embora seja fornecida a mesma quantidade de energia térmica, a taxa de reagdo muda com

" 0 tamanho do cristalito e com o deslocamento atémico introduzido pela moagem mecanica.

10

08 -

06 |

I/

04

0,0
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Figura 28. Cinética de formacgdo da liga v-NiyoZngy em fungdo do tempo de tratamento

térmico, para temperatura fixa, usando niquel nanométrico com diferentes tamanhos de

cristalitos.



A fim de quantificar a cinética de formagfo da liga vista nas figuras 27 e 28,
definimos o pardmetro T como sendo o tempo caracteristico que deve transcorrer para que a
fragdo inicial de zinco na mistura se reduza a (1-e"), i.e., a aproximadamente 63 % do valor
inicial. Esses tempos foram obtidos diretamente das curvas mostradas nas figuras. Para a
figura 27, obtivemos 17,9 minutos, 51,5 minutos e 234,3 minutos para as temperaturas
573 K, 548 K e 523 K, respectivamente. Estes valores mostram que, para uma variagdo de
50 K na temperatura, a taxa de reagio aumenta 13 vezes. Na figura 28, os tempos obtidos
foram 6,6 minutos, 17,9 minutos e 37,2 minutos, para os tamanhos de cristalitos de 14 nm,
15 nm e 17 nm, respectivamente. Desses dados verificamos que, para uma redugfo de 3 nm
no tamanho meédio dos cristalitos, a taxa de reagdo aumenta aproximadamente 6 vezes.

Portanto, verificamos que através de um estudo sistematico, levando em conta a
variagdo da temperatura de formagfio da liga e o tamanho do cristalito envolvido, foi

possivel quantificar a relagdo entre a taxa de reag@o e esses parametros.
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CONCLUSOES

77



78

A analise dos resultados apresentados neste trabalho permite que se chegue as

seguintes conclusdes, em relagéo ao niquel nanocristalino:

i)

O método de moagem mecénica para a obtengio .de materiais nanocristalinos
demonstra ser muito interessante visto que, além de ser eficiente e relativamente
simples, permite a produgfo de grandes quantidades de materiais na forma
nanocristalina a um custo muito inferior quando comparado com os outros métodos
atualmente usados. Embora sua aplicagio, como demonstrado neste trabalho, ndo
leve a obtencdo de cristalitos com tamanhos tdo reduzidos quanto aqueles que sdo
obtidos pela aplicagdo de outros métodos (como, por exemplo, a condensacdo de
fase gasosa), sua simplicidade e baixo custo compensam largamente essa
deficiéncia, especialmente se considerarmos sua aplicagdo em larga escala.

A moagem do niquel leva a diminui¢do do tamanho médio de cristalito o qual
apresenta uma tendéncia de estabilizacdo para o valor em torno de 15 nm, que € -
atingido ap6s 30 horas. Embora o tamanho médio do cristalito se estabilize neste
valor, para tempos de moagem superiores a 30 horas a energia armazenada continua
a crescer, aproximando-se assintoticamente de 120 J/g para 120 horas de moagem.
Concluimos que a maior parte da energia armazenada se deve as deformagdes

introduzidas na rede cristalina, e nfo 4 diminui¢io do tamanho do cristalito.

A aplicagdo da técnica de andlise com base na fungdo distribui¢do radial (RDF),

obtida a partir da transformada de Fourier em seno do fator de estrutura, possibilita o

acompanhamento das deformagdes dos planos atdmicos, introduzidas péla energia das

colisbes das esferas durante a moagem do material. Também, é muito elucidativa a analise

do fator de estrutura atdémico, I(K), para a determinag¢fio do percentual de 4tomos que se

deslocam da componente cristalina para a regido interfacial e para os contornos de gréo,

uma vez que o fator de estrutura ¢ uma grandeza calculada por dtomo do material. Neste

estudo, o fator de estrutura obtido para o niquel moido por 15 horas mostrou que 47% dos

atomos presentes no niquel se localizam na componente interfacial. A andlise da RDF

mostrou que o efeito da moagem na componente cristalina leva a introdugdo de desordem

nesta componente, o que pode ser bem visualizado pelo surgimento de um ombro na
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camada correspondente aos primeiros vizinhos do niquel nanocristalino (figura 14, capitulo

HI).

A estabilidade termodindmica do niquel nanocristalino foi analisada em termos da
equacdo universal de estado, tendo' como conseqii€ncia a obtengdo das curvas das seguintes
grandezas: modulo volumétrico, B, constante de Griineisen, y, excesso de entropia, AS, e
excesso de energia livre de Gibbs, AG, todas expressas em fun¢io do excesso de volume.
Aplicada para o niquel verificamos que a condigio energética ideal que define a
estabilidade do contorno de grédo, e portanto do niquel nanocristalino como um todo, ocorre
para o excesso de volume igual a 0,46. Este estado termodindmico est4 separado do estado
de minima energia, isto é, o estado cristalino, por uma barreira da ordem de 0,07 eV,
considerando-se o sistema na temperatura de 300 K. |

O calor especifico do niquel nanocristalino foi medido no intervalo de temperatura
entre 200 K e 320 K. O excesso de calor especifico, Ac, , definido como a diferenga entre o
calor especifico do niquel nanocristalino e o calor especifico do niquel cristalino, foi
determinado. Esta diferenga, entendida como sendo devida apenas a regifio interfacial do
niquel nanocristalino, apresentou uma variagdo com a temperatura ajustavel a um
polindmio de terceira ordem, diferentemente do comportamento linear apresentado por
materiais ndo magnéticos, na forma nanométrica, como o palddio e o cobre. Acreditamos
que esta questdio necessita de investigagGes mais aprofundadas, para que se possa ter uma
idéia precisa do papel da regifio interfacial no comportamento magnético do niquel
nanocristalino. Alids, a propria regido de contornos de grio nestes materiais ainda nio foi
completamente entendida, e segue sendo motivo de controvérsias entre pesquisadores
envolvidos com seu estudo. |

Em relagdo ao processo termome‘ca‘mico (TM) de preparagdo de ligas bindrias
nanoestruturadas podemos concluir que:

i) O processo termomecénico apresenta grande potencial para a produ¢do de materiais
nanoestruturados, mantendo todas as vantagens e eliminando as desvantagens
presentes na técnica de preparacdo de ligas via moagem mecénica (MA). Podemos
destacar o controle exercido sobre a composi¢do do produto final, o que ¢é

especialmente dificil de ser realizado quando se utiliza MA. O ajuste da
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microestrutura final pode ser conseguido por meio da variagio adequada da
temperatura bem como do tempo de tratamento térmico.

A utilizag@io do processo TM propicia um ganho de tempo na preparagdo de ligas
bindrias nanoestruturadas, além do produto final apresentar uma melhor
cristaliza¢do ao final do processo, uma vez que este ja implica na realizagdo de
tratamento témﬁco. Esta reducdo no tempo de preparagdo pode ser importante no
desenvolvimento de um processo industrial. Por fim, acreditamos que o processo
TM podera ser aplicado em sistemas cuja energia de mistura € ligeiramente positiva,
0 que poderd levar a estabilizagdio de fases ndo verificadas quando do uso de

métodos normais de obtenc3o.

Em relag@io a cinética de formagdo da liga y-NiyZng pelo processo TM
utilizando niquel nanocristalino podemos concluir que ela segue um comportamento
tipo Avrami. Para o caso em que o niquel apresentou tamanho médio de cristalito de
15 nm verificamos que a taxa de reagdo aumenta com o aumento da temperatura.
Pudemos quantificar és§as taxas de reagdo através da definigdo c{e um tempo
caracteristico de reagdo, 1, definido como o tempo necessdrio para que a quantidade
hﬁcial de zinco fosse reduzida a (1—e') do valor inicial. Esses tempos
caracteristicos foram: t; = 17,9 min (573 K), 12 = 51,5 min (548 K) e 13 =234,3 min
(523 K). Quando a temperatura foi mantida fixa (573 K) e o tamanho dos cristalitos
foi variado, verificamos que a taxa de reagdo aumentou com a diminui¢do do
tamanho médio dos cristalitos. Os tempos caracteristicos, neste caso, fora}m
determinados como sendo: T; = 6,6 min (14 nm), T, = 17,9 min (15 nm) e 13 = 37,2
min (17 nm). Atribuimos este aumento na taxa de reégﬁo a dois fatores: a energia
armazenada na componente interfacial do niquel nanocristalino, e a energia
associada aos deslocamentos atémicos da componente cristalina provocados pelas

colisdes das esferas com o material.
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