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RESUMO

Uma das principais barreiras para a ampliacdo do uso de ligas com estrutura
amorfa estd no desenvolvimento de composicoes que apresentem alta
Tendéncia de Formacdo de Estrutura Amorfa (TFA). O grupo de “Metais
Amorfos e Nano-estruturados do DEMa-UFSCar”, em parceria com o grupo de
“Solidificacao do SMM/EESC-USP”, tem trabalhado em critérios semi-empiricos
baseado em aspectos topoldgicos da estrutura e se mostram como ferramentas
eficazes na predicdo de composi¢cdes de ligas com alta TFA. O objetivo desta
tese foi de contribuir com os esforgos que vém sendo realizados para avaliar a
eficiéncia, aperfeigcoar e ampliar as aplicagdes desses critérios propostos. Para
o presente estudo foi utilizado o critério que combina aspectos topolégicos e
eletronegatividade (Amin X Ae) e o critério Log(Rc), que é baseado em Anmin € na
entalpia de mistura. Através desses critérios foram selecionadas nove ligas do
sistema Ti-Cu-Ni que foram elaboradas e solidificadas rapidamente em forma
de fitas. As amostras foram caracterizadas por difratometria de raios X (DRX)
e calorimetria diferencial de varredura (DSC). Os resultados experimentais
foram confrontados com os indicativos dos dois critérios, assim como com
outros critérios reportados na literatura. Os resultados mostraram que o0s
criterios propostos apresentam baixa correlagdo com o0s resultados
experimentais e direcbes para aperfeicoamento dos critérios foram apontadas.
Dentre as 9 composigdes, foram selecionadas 4 para o estudo da cinética de
cristalizacao. Esse estudo foi realizado através de aquecimento das 4 amostras
amorfas e acompanhado de uma analise minuciosa por microscopia eletrénica
de transmissdo (MET), DSC e DRX, e teve como objetivo a determinagcédo das
primeiras fases a desestabilizar a estrutura amorfa e compara-las com as
predicoes feitas pelos critérios Log(Rc) € Amin X Ae. Esses resultados
experimentais mostraram que as fases de cristalizacdo condizem parcialmente

com os resultados tedricos.
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APPLICATION AND EVALUATION OF SEMI-EMPIRICAL CRITERIA IN THE
DEVELOPMENT OF NEW AMORPHOUS TI-NI-CU ALLOYS

ABSTRACT

The selection of good glass forming compositions is not a simple undertaking
and many groups work on models and theoretical approximations in order to
predict or at least guide the laborious and expensive experimental pinpointing of
compositions in a given system. The “DEMa-UFSCar group”, in partnership with
the “solidification group of the EESC/SMM-USP”, have worked in semi-empirical
criteria based on a combination of topological aspects (criterion Amin),
electronegativity (criteria Ae) and enthalpy of mixing of the elements [criterion
Log(Rc)] to predict compositions with high Glass Forming Ability (GFA). These
criteria have shown good results to predict compositions with high GFA. The
aim of this thesis was to contribute to the efforts being made to improve the
efficiency and to expand the applications of these proposed criteria. For this
study, we used the Log (Rc) criterion and the combined criteria Amin X Ae. Using
these criteria, nine composition of the Ti-Cu-Ni system were selected and were
processed in the laboratory, so the theoretical and experimental results were
compared. The experimental results were also compared with the theoretical
results of other criteria reported in the literature. This study was performed with
the use of rapidly solidified ribbons and analyzed by thermal analysis (DSC), X-
ray diffraction (XRD) and statistical tools. The results showed that the proposed
criteria have low correlation with the experimental results; and to increase that
correlation we proposed some improvements in the criteria. Additionally,
through another study it was possible to determine the first stages of
devitrification of the amorphous structure and to compare them with the
predictions of the criteria Log (Rc) and Amin X Ae. For this, we selected 4 alloys
of the Ti-Cu-Ni system and a study of crystallization kinetics was performed
using transmission electron microscopy (TEM), DSC and XRD analyzes. It was
revealed that the experimental results are consistent with the theoretical results
partially.
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1. INTRODUCAO E OBJETIVOS

As ligas amorfas ou vidros metélicos sdo materiais nos quais nao ocorre
a formacao da estrutura cristalina regular, onde se obtém uma configuracéao
estrutural similar a do liquido congelado, onde o processo de nucleacédo e
crescimento de uma fase cristalina pode ser cineticamente suplantado [1].

A possibilidade de formacao de estrutura amorfa em ligas metalicas foi
descoberta em 1960 por Duwes [2], onde se utilizou um resfriamento rapido (da
ordem de 10° K/s) do metal liquido e, a partir de entdo, esse novo material
denominado de “metal amorfo” tem tido uma atencdo especial pelos
pesquisadores de todo o0 mundo. Apds 50 anos de estudos e desenvolvimento,
a utilizacdo do metal amorfo ja é realidade em diversas ligas. Baseados no
processo de melt-spinning e planar flow casting, pelo qual fitas de espessuras
inferiores a 50 um e larguras de até 300 mm sao produzidos, diversas ligas a
base de Fe e a base de Co com estrutura amorfa, cujas propriedades
magnéticas sdo superiores aos materiais convencionais, estdo sendo aplicadas
em nucleos de transformadores, cabecotes de gravadores, sensores etc.

Outra importante contribuigdo aconteceu em 1989, quando foram
descobertas ligas com composi¢cdes que, através de simples fundicdo em
moldes metalicos (denominados de coquilhas, onde as taxas de resfriamento
sdo da ordem de 10" K/s), possibilitam a obtencdo de pecas macicas (com
dimensbes de milimetros ou até mesmo centimetros) com estrutura 100%
amorfa [3]. Essas ligas sdo denominadas de ligas com alta Tendéncia de
Formacgédo de Estrutura Amorfa (TFA). Isso possibilitou a ampliacdo do uso
desses materiais, explorando, por exemplo, as suas excelentes propriedades
mecéanicas e de corrosdao na fabricagcdo de pequenas pecgas, como, por
exemplo, micro engrenagens, molas e instrumentos médicos.

As ligas amorfas possuem propriedades Unicas advindas de uma
caracteristica bastante especial e particular que é a auséncia de regides de
ordenamento de longo alcance e, aliado a isso, possuem homogeneidade
composicional, caracteristicas essas inesperadas para os metais cristalinos.

Sao verificadas, de forma geral, propriedades superiores aos materiais



cristalinos e muitos atributos com grandes perspectivas de aplicagdes
industriais. Algumas caracteristicas identificadas até agora incluem
propriedades como resisténcia mecanica e tenacidade superiores, visco-
plasticidade isotropica, reducdo de friccdo em sistemas deslizantes e boa
resisténcia ao desgaste. Devido a auséncia de mecanismos de deformacéao
plastica (as ligas com estrutura amorfa ndo contém linhas de discordancias),
sdo materiais de alta resisténcia mecanica e apresentam alto limite de
deformacgao elastica (2%, comparado com 0,2% para os metais cristalinos),
que, combinado com elevada tensdo de escoamento e tenacidade a fratura, os
tornam materiais de grande interesse para aplicagdes estruturais. Entretanto,
devido também a inexisténcia de mecanismos como os de movimento das
linhas de discordancias, a deformacdo ocorre por deslizamento de alguns
planos na diregdo de maior tensdo de cisalhamento (no caso de ensaios de
tracado num angulo de 45° da direcdo da tensao aplicada) a fratura em tracao
dessas novas ligas é praticamente sempre catastrofica, apresentando, em
temperatura ambiente, valores de ductilidade inferiores a 1%. Para contornar
essa limitacdo, microestruturas com matriz amorfa contendo nanocristais
homogeneamente distribuidos por cristalizagao parcial, ou entdo a introducao
de particulas nanométricas, tem sido usadas, alcangando ductilidade de ~16%
de alongamento [4,1,5,6].

Um dos principais desafios para a ampliagdo do uso de ligas com
estrutura amorfa estd no desenvolvimento de composi¢cdes que apresentem
alta TFA. Grandes esforgos tém sido feitos para a descoberta de novas ligas
com elevada TFA; porém, a selecdo de bons formadores de estrutura amorfa
nao é simples e muitos grupos de pesquisadores do mundo todo trabalham em
modelos, ou aproximacoes teoricas, para fins de prever ou, pelo menos, guiar
esse trabalho experimental de alto custo e laborioso de prospeccédo de ligas
para um determinado sistema.

Tais aproximacoes tedricas podem ser agrupadas em duas categorias:
1) “Critérios de Avaliagao da TFA”, que buscam avaliar e mensurar a TFA de
ligas ja processadas e que contenham um porcentual de estrutura amorfa; e 2)
“Critérios de Previsao da TFA”, que englobam os modelos e critérios que



buscam prever ligas e composicoes detentoras de TFA elevadas. Dentre os
critérios do primeiro grupo, o primeiro e amplamente utilizado foi o critério
proposto por Turnbull em 1969 [7]. Turnbull propds o uso da temperatura de
transi¢cdo reduzida T,y para a avaliagdo da TFA do material, através da razéo
entre T4 (temperatura de transicéo vitrea) e T, (temperatura liquidus). Em 1993,
Inoue propbs o uso de ATy (intervalo de liquido super-resfriado) como um
indicativo da resisténcia a devitrificacdo de um vidro quando aquecido acima da
T4; ou seja, quanto mais amplo, maior € a estabilidade do estado vitreo e maior
a resisténcia a cristalizacdo [8]. Ainda dentro dessa categoria, em 2002, Lu e
Liu propuseram o critério y, que é uma combinacdo de T,y e ATy, e que tem se
mostrado eficaz na avaliacdo da TFA de diversos sistemas [9].

Dentro da categoria 2, que engloba os critérios que buscam prever a
TFA, convém mencionar as regras empiricas de Inoue, o Modelo de Miedema e
o critério lambda. As regras de Inoue sugerem que ligas e composi¢cdes terdo
TFA elevadas se: i) forem sistemas multicomponentes, ii) se a diferenca entre
os raios atdmicos dos constituintes for de no minimo 12% e iii) se a entalpia de
mistura entre os constituintes for negativa [9]. O Modelo de Miedema possui
enfoque termodinamico e serve como base para calcular a entalpia de mistura,
tendo servido de suporte para diversos novos indicadores reportados [10,11]. O
critério lambda (A) foi proposto por Egami e Waseda e é baseado na
instabilidade topologica de sistemas binarios, e correlaciona a minima
concentragao de soluto para desestabilizar a rede com a diferenca de tamanho
entre os atomos da matriz (solvente) e do soluto para predizer composicdes
com alta TFA em ligas binarias [12].

Dentro desse ambito, o grupo “DEMa/UFSCar”, em parceria com 0 grupo
de “Solidificagdo do SMM/EESC-USP”, vem elaborando e aperfeicoando
critérios baseados nos modelos de instabilidade topoldgica lambda para prever
a TFA de composicbes de determinados sistemas multicomponentes;
destacando-se o critério A combinado com a diferenca média de
eletronegatividade (Amin X Ae) [13] e, mais recentemente, o critério Log(Rc), que

€ baseado no critério A e na entalpia de mistura [14].



A presente tese esta inserida nesse cenario, procurando contribuir com
os esforgos que vém sendo realizados para avaliar a eficiéncia, aperfeicoar e
ampliar as aplicacbes dessas ferramentas que preveem composi¢coes que
apresentem alta TFA. O objetivo principal deste projeto foi a aplicacao e/ou
aperfeicoamento dos critérios “Critério de Instabilidade Topoldgica”, “Critério de
Eletronegatividade” e do critério baseado na entalpia de mistura “Log(Rc)’
[15,13,14], com o intuito de, também, descobrir novas composicoes de ligas
com alta tendéncia de formacdo de estrutura amorfa (TFA). Os testes e
validagbes dos critérios foram feitos a partir de ligas a base de Ni e,
principalmente, de Ti, onde foi dada énfase ao sistema Ti-Cu-Ni; sistema esse
selecionado devido a experiéncia adquirida com essas ligas pelo grupo
DEMa/UFSCar e pela existéncia de um grande numero de resultados
reportados na literatura.

Para efetivar tais objetivos, foram confrontados os resultados da
aplicacao dos critérios mencionados [Log(Rc) € Amin X Ae] com os resultados
laboratoriais obtidos e, também, com os critérios mais utilizados da literatura.
Adicionalmente, visando uma analise critica dos conceitos tedricos
empregados nos calculos dos critérios, foi realizado um estudo sobre o avango
da cristalizac&o de ligas do sistema Ti-Cu-Ni, que forneceram indicativos para a
qualificacao e aperfeicoamento de tais critérios.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

A partir da publicagdo da primeira liga metalica com estrutura amorfa,
realizado por Duwez [2] em 1960, houve um crescente interesse no
entendimento da formacdo da estrutura e das propriedades desses metais
vitreos e nas suas potenciais aplicacbes na engenharia. As técnicas de
resfriamento do fundido tém sido extensivamente desenvolvidas e elaboradas
com o propésito de se produzir uma larga variedade de vidros metalicos [16].

As pesquisas referentes aos metais amorfos tiveram um grande impulso
a partir dos anos 70 e 80, quando os processos de fundicdo continua para
manufatura comercial de fitas metalicas, fios e chapas finas foram
desenvolvidos. No entanto, a alta taxa de resfriamento necessaria para
amorfizacao das composicoes disponiveis na época limitou as geometrias das
ligas amorfas a fios e fitas, que ndo possuem grandes aplicacdes praticas [16].
Somente em 1991, Inoue et al., da Tohoku University no Japao, descobriram
que diversas ligas multicomponentes poderiam ser produzidas com taxas de
resfriamento relativamente baixas, como 1 K/s, com volumes amorfos com
espessuras de até 30 mm para ligas do sistema Zr-Al-Ni-Cu [17] e de até 40
mm para ligas do sistema Pd-Ni-Cu-P [18].

Desde a descoberta de Duwez, também, muito esforco tem sido
dedicado ao estudo da termodindmica e propriedades termofisicas, como, por
exemplo, a viscosidade, o relaxamento da estrutura, a difusdo atdbmica etc, que
acercam os materiais amorfos. No entanto, a falta de estabilidade térmica no
estado de liquido super-resfriado (ATx) ndo permitia tais estudos nessa regiao,
0 que ja é conseguido atualmente por conta de novas composicdes que
possuem um ATy mais amplo e mais estavel [16]. Dessa forma, é possivel a
analise de propriedades fisicas da amostra bem como estudar a nucleacao e
crescimento dentro dessa regido.

Nos tbpicos seguintes serdo abordadas as questdes tedricas que
permeiam a formacao de estrutura amorfa em ligas metalicas, discutindo as

diferentes ‘vertentes’ tedricas que buscam explicar, prever e analisar esse tipo



de estrutura metalica. Além disso, serdo colocadas as recentes pesquisas
referentes ao material de estudo desse trabalho de tese.

2.1  Formacao de estrutura amorfa em ligas metalicas

A configuragdo dos atomos em materiais sélidos pode estar distribuida,
ou arranjada, de trés maneiras distintas, que caracterizam as classes de
materiais sélidos denominados de material cristalino, quasicristalino e amorfo.
Os cristalinos possuem arranjos periddicos; os quasicristais possuem um
arranjo aperiodico, com simetria rotacional, mas sem simetria translacional; os
amorfos possuem a estrutura completamente aleatéria, ndo tendo nenhuma
ordem de longo alcance.

A capacidade que ligas metalicas apresentam em atingir o estado
amorfo depende, fundamentalmente, do tipo de ligagcdo quimica existente, da
estrutura com que os atomos podem se arranjar no espago e da composicao
quimica [1]. Por outro lado, a obtencdo da estrutura amorfa depende de
variaveis do processo de resfriamento no que se refere a taxa de resfriamento
imposta ao material. Metais fundidos possuem ligagdo atdémica nao-direcional
e, portanto, o rearranjo atdmico ocorre muito rapido, mesmo em condi¢des bem
abaixo de sua temperatura de solidificagdo em equilibrio. Assim sendo,
altissimas taxas de resfriamento (> 10° K/s) devem ser geralmente impostas
para que metais amorfos possam ser formados. A minima taxa necessaria para
que a cristalizacdo de certo material seja evitada € denominado de “taxa critica
de resfriamento” (R¢). A principio, todos os materiais possuem um valor de R,
mas esses valores podem ser tdo altos que a sua obtencdo é extremamente
dificil, mesmo em laboratérios, e s6 conseguido em pecas finas como, por
exemplo, fitas.

Durante o resfriamento, em certo momento, o0 aumento da viscosidade
impede que os atomos se rearranjem com a mesma velocidade imposta pela
taxa de resfriamento e, nesse ponto, ocorre a transigdo do liquido para o
estado amorfo, ponto esse denominado de “Transicdo Vitrea” (Ty). A

temperatura em que ocorre essa transicdo depende da taxa de resfriamento



imposta [19]. A T4 pode ser obervada na mudancga de inclinacao nas curvas da
varia¢do do calor especifico, ou do volume especifico, pela temperatura. A T4 €
também observada durante o aquecimento do material, ocorrendo a transicao
de um sélido amorfo para um estado de liquido super-resfriado’. Com o
prosseguimento do aquecimento, a vibracao atébmica é suficiente para que
ocorra o rearranjo dos atomos numa estrutura cristalina e, a partir desse ponto,
o material comeca a se cristalizar numa dada temperatura denominada de
“Temperatura de Cristalizagdo” (Tx). Materiais que apresentam esse
comportamento durante o aquecimento denominam-se de “Ligas Vitreas” ou
“Metais Vitreos”; contudo, em certos materiais a T4 ndo é observada, pois Ty
ocorre em temperaturas inferiores; esses materiais sdo denominados de “Ligas
Amorfas” ou “Metais Amorfos”. Esses dois tipos de comportamento estdo
evidenciados na Figura 2.1(a), onde a curva de aquecimento da regido A
representa a “liga amorfa” e a curva mais clara da regidao B a ‘liga vitrea”.
Convém notar que nao existe essa distingcdo entre ligas vitreas e amorfas de
forma clara na literatura especializada e aqui, na presente tese, sera utilizado o
termo material amorfo e estrutura amorfa para ambos os casos.

Essas temperaturas caracteristicas sao determinadas, na maioria dos
casos, mediante medidas de analise térmica por calorimetria diferencial
exploratéria (DSC). Na Figura 2.1(b), € apresentado um termograma tipico de

materiais cristalinos, vitreos e amorfos, para efeitos comparativos.

1 . . s s

Estado, compreendido entre T, e T,, em que a estrutura amorfa deixa de apresentar caracteristica do
estado solida e passa a apresentar certa mobilidade atomica. Se o aquecimento da liga parar dentro
dessa regido, a estrutura do material volta ao seu estado de sélido amorfo com o resfriamento.
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Figura 2.1 (a) Curva da variagdo do volume especifico pela temperatura
durante o resfriamento de um material cristalino e de um amorfo; (b)
termograma exibindo a diferenca de comportamento da curva para uma liga
cristalina, vitrea e amorfa, e demonstrando os pontos de T4 e Tx.

O processamento para obtencdo de metais com estrutura amorfa de
grande volume nao é ftrivial; nele sao exigidos, basicamente, 3 requisitos: i) a
acuidade quanto a composicdo quimica, pois dela depende a TFA; ii)
minimizacao do carater heterogéneo da nucleacao, pois nucleos heterogéneos
induzem mais facilmente a cristalizagdo; iii) imposicdo de alta taxa de
resfriamento em todas as partes (superficiais e internas) do metal fundido para
a supressao da cristalizacdo [16,9]. Referente ao requisito (i), a variacao da
TFA com a composicao é muito grande, o que foi evidenciado pelo trabalho
reportado por Chun Li Dai [20], onde foi demonstrado que as composi¢des
Cu44.25AQ14.75Zr35Tis € CUaa 25AQ14.752136 115, cOM apenas 1%at. de diferenca nos
elementos Zr e Ti, as maximas espessuras 100% amorfas obtidas para as
amostras cilindricas foram de 8 mm e 10 mm, respectivamente. O
aparecimento de heterogeneidades devido a oxidagdo dos elementos de liga
durante a fusdo ou ainda a utilizacdo de elementos de baixa pureza, como, por
exemplo, 6xidos, podem induzir a nucleacado heterogénea, fazendo com que a
taxa de resfriamento necesséria para a supressao da cristalizacdo seja mais

elevada e, dessa forma, abaixando a TFA da liga.



2.2  Aspectos tedricos da formacao de estruturas amorfas

Varios modelos fisico-matematicos que tentam descrever a capacidade
das ligas em formar estruturas amorfas tém sido desenvolvidos. Os primeiros
estudos da TFA eram de naturezas empiricas e gradualmente foi-se
compreendendo os aspectos termodinamicos e cinéticos dessa transformacao
estrutural, o que levou a confecgao de ligas com taxas criticas de resfriamento
da ordem de 100, 10, 1 K/s, e até menores [16,9]. Essas taxas de resfriamento
lentas permitem a fabricacao de ligas de grande volume. Segundo Inoue, estes
modelos podem ser agrupados em trés categorias distintas: termodinamica,
cinética e estrutural [21].

2.2.1 Abordagem termodinamica

A forca motriz para a solidificagdo convencional de ligas metalicas é a
diferenga da energia livre de Gibbs (AG) entre os estados liquido (G.) e solido
cristalino (G¢); quanto menor esse valor, menor é a tendéncia a cristalizacao.
Assim, a dificuldade de cristalizagdo durante o resfriamento pode ser entendida
por essa condicao de diferenca minima entre a energia livre de Gibbs entre
esses dois estados, solido e liquido, ou seja: AG = G¢ - G.. Da termodinamica,
sabe-se que AG = AH — T AS, onde AH e AS sao, respectivamente, a variagao
de entalpia (AH = H¢ - HL) e de entropia (AS = S¢ - Si) entre os estados sdlido
e liquido, e, dessa forma, nota-se que a diminuicdo de AG € decorrente de um
compromisso entre a diminuicdo de AH e/ou aumento de AS [22].

Durante o resfriamento, a redugcao de AH ocorre quando a interagcédo das
espécies quimicas envolvidas na composi¢cao da liga é atrativa. Essa interacao
€ descrita pela literatura através do “coeficiente de interagado quimico” (Q) entre
duas espécies quimicas quaisquer [22]. O valor negativo e positivo de Q
representam, respectivamente, interacao atrativa e repulsiva entre as espécies.
Um valor negativo desse coeficiente entre os elementos reduz a energia
interfacial entre o estado liquido e o sélido, o que conduz a uma reducéo do AH
e, consequentemente, a um aumento da TFA da composicao. Para se obter um
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provavel aumento na TFA é importante que o valor de Q entre os elementos
constituintes seja negativo, proporcionando um aumento na energia interfacial
entre o estado liquido e sélido, o que conduz a reducéo do AH.

E possivel estimar a magnitude de Q entre dois elementos quaisquer A e
B da composicao da liga metalica pela observacdo do diagrama binario A-B
[22]. No entanto, a atracado entre os diferentes pares atbmicos ndo pode ser
muito alta, pois neste caso a tendéncia a formacdo de compostos
intermetalicos é favorecida sobre a amorfizacdo. Cabe salientar que o carater
atrativo da interacao atbmica é condi¢cao necessaria, mas nao suficiente, para a
ocorréncia de fases amorfas. Baseada nessa abordagem e em outras modelos
da literatura, a Figura 2.2 exibe um quadro resumo para a previsdao da TFA
(mostrado na figura como TFV — tendéncia para a formagao de vidros) de ligas
binarias [23,9,24]. Porém, pelo quadro resumo, quando o intermetalico tem
elementos com interagcdo nao atrativa (parte da direita do quadro) leva a
conclusao que é necessario ter elementos mutuamente atrativos, que é a parte
esquerda do quadro.

No caso do AS, seu valor tende a diminuir com o aumento de
componentes no sistema, pois a entropia é proporcional ao numero de
configuragdes possiveis (em escala microscépica) e, portanto, a diferenga entre
a entropia entre os estados sdlido e liquido tende a diminuir. Isso € facilmente
visualizado através da tradicional associagao entropia<»desordem. Além disso,
segundo o “principio da confusdo” [25], um numero maior de componentes
diminui a probabilidade de formac&o de nucleos devido a flutuagdes quimicas
locais, adicionando um fator de soma (ASn, > 0) na energia livre de Gibbs,

favorecendo a redugao de AG.

2.2.2 Abordagem cinética

Além da abordagem termodinamica, a transicdo do metal liquido em
sélido amorfo também pode ser analisada do ponto de vista cinético. Uma
forma simples de visualizar essa dependéncia cinética € através da

temperatura de transi¢éo vitrea T4, que depende da taxa de resfriamento.



11

observacdo do
diagrama de fases
binério A-B

interagao
nao-atrativa

interagao atrativa
Q<0

intermetalicos ?
AB,

interac@o
repulsiva
Q>0

hiato de
iscibilidade ?

v

baixa tendéncia alta tendéncia solubxl.ldade solublh_dadqe
a formagao de a formagdo de terminal extensiva;
AB, AB,
fraca
interacao
Q=0
ligagao A-B € ligacao A-B € \ 4 ¥
mais atrativa menos atrativa tendéncia a cristalizar, a menos que haja

elemento mutuamente atrativo

A

> TFV < TFV
altan baixamn
alta dn/dT baixa dn/dT

Figura 2.2 Quadro resumo do critério para a estimativa da magnitude e
sinal de Q entre dois elementos A e B de uma liga metalica
multicomponente e sua influéncia com a TFA [23,9].

Segundo essa abordagem, a auséncia de cristalizagdo durante o
resfriamento ocorreria para o caso de mobilidade atémica severamente restrita,
ou seja, nessa etapa a viscosidade (n) tem uma influéncia significativa sobre a
TFA da liga. Entre o estado liquido e o estado vitreo, a viscosidade do liquido
atingiria um valor a partir do qual os atomos ndo mais conseguiriam se deslocar
e formar ndcleos (ou provocar crescimento de nucleos preexistentes),
acarretando na amorfizagdo da liga. Para que essa situacao seja alcancada, a
taxa de resfriamento deve ser elevada o suficiente e/ou a interagéo quimica (Q)
entre os elementos deve ser tal que dificulte a mobilidade das espécies



12

atdbmicas, o que conduziria a formacao de clusters na fase liquida, ou pequenos
grupos ordenados de atomos, que podem ser preservados durante o
resfriamento e se tornam fundamentais para impedir o rearranjo atémico
necessario a formacao de fases cristalinas [24].

Em 1972, Uhlmann analisou essas variaveis através da teoria tradicional
de solidificacdao de forma que evitasse a nucleacdo e crescimento de fases
cristalinas [26]. Nesse trabalho foi descrito a taxa de nucleacdo homogénea / e
a velocidade de crescimento (U) de uma fase cristalina esférica num liquido
super-resfriado através das seguintes equacoes:

1030 —ba®B s
[ = ; exp ITR(l ~T? (cm™3s71) (2-1)
f AT, B
U = 102 ﬁ [1 — exXp (—Bm)] (cm. S 1) (2-2)

Sendo que n é a viscosidade (Pa.s), Tr € a temperatura reduzida (T/Ty,),
AT, € o super-resfriamento reduzido [ (Tm-T)/Tm ], b € um fator de forma que
vale 16 /3 para um nucleo esférico e f é a fragdo de sitios de nucleos na
interface de crescimento. Os parametros adimensionais a e 8 séo relacionados
com a energia da interface sélido/liquido (o), onde a = (No.Va)"*c/AH, € B =
ASm/R, sendo Ny 0 numero de Avogrado, V, o volume atémico e R a constante
universal dos gases. Dentre esses parametros, os mais importantes para o
estudo s&o n, a e B. Um aumento nesses trés parametros causa uma reducao
em |/ e U, aumentando assim a capacidade em formar fase amorfa
(considerando que n ja é elevada). Para se conseguir um aumento em a e f8
deve-se diminuir AH e aumentar AS, respectivamente, implicando numa
reducdo na energia livre de Gibbs, que, como ja discutido, facilita a formagéo
de fase amorfa.
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2.2.3 Abordagem empirica e estrutural

A partir de investigagcdo de numerosos dados experimentais e com base
nas propriedades fisicas de composi¢cées metalicas amorfizaveis, Inoue et al.
propuseram algumas regras empiricas que buscam predizer se um sistema
metalico é susceptivel a amorfizacao [9]. Sdo trés regras interpretativas dos
resultados obtidos pelo grupo de Inoue, que sao condigdes suficientes para
explicar a amorfizagdo de um grande numero de ligas metalicas. Algumas das
excecoes sao os sistemas Pd-Cu-Ni-P e Pd-Ni-P [9]. As regras empiricas sao:

» sistemas multicomponentes constituidos de mais do que 3
componentes;

= diferengca significativa de tamanho atébmico, superior a
aproximadamente 12% entre os trés principais elementos
constituintes;

= entalpia de mistura (AHy) negativa entre os principais elementos
constituintes.

Do ponto de vista estrutural, a combinacdo dessas regras proporciona
uma grande compactacao dos atomos no estado liquido, aumentando assim a
energia interfacial sélido/liquido (o). Essa interpretagdo tem explicagcao fisica
baseada numa “otimizagdo” do espag¢o ocupado pelos atomos em meio ao
liquido, proporcionada por espécies quimicas de tamanhos diferentes, o que é

geralmente descrito pelo modelo “dense random packing”

. A condigao de AH,
negativo é associada a interagdo de pares atémicos, o que facilita a formacéo
de clusters que se atraem [22]. A presenca de um numero grande de
elementos quimicos na composigao favorece a formacédo de fases amorfas a
medida que proporciona um numero grande de configuracbes atdmicas

possiveis. Além disso, termodinamicamente, quanto mais componentes ha no

2 0 modelo "dense random packing" foi uma das primeiras tentativas para descrever o arranjo atbmico
em metais amorfos, utilizando-se de esferas rigidas para representar os atomos da estrutura. No
modelo, essas esferas rigidas sdo arranjados de tal maneira que ndo contenha espagos internos, ou
buracos, largos o suficientes para acomodar outras esferas presentes na estrutura [117]. Em geral, uma
mistura de esferas de tamanhos diferentes produz uma estrutura mais eficiente (melhor empacotada,
ou arranjada), sendo maior a medida que a disparidade no tamanho dos constituintes esféricos se
tornar maior.
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sistema, maior o valor associado a entropia de mistura do liquido (ASm), 0 que
causa um aumento no grau de “otimizacé&o espacial” (dense random packing)
do liquido, favorecendo a diminuicAdo da entalpia de fusdo e aumento da
energia de interface solido/liquido [16].

2.3  Métodos de qualificacao da TFA

Os métodos para qualificar a TFA de determinado material sao
fundamentalizados nas trés abordagens teéricas apresentadas no Toépico 2.2,
correlacionando a TFA de ligas metdlicas com uma série de parametros
caracteristicos da liga. Tais métodos podem ser enquadrados em duas
categorias: (i) critérios que buscam prever composicoes com alta TFA; e (ii)
critérios que avaliam a TFA das ligas processadas. Os métodos, ou critérios,
que pertencem a cada uma dessas categorias estao listados na Tabela 2.1.

Tabela 2.1 Métodos de quantificacao da TFA.

Categoria (i) Categoria (ii)
Previsao da TFA Avaliacao da TFA
- Fatores estruturais - Pin-pointing (Método de
- Modelo de Miedema Tentativa e Erro)
- Diagrama de equilibrio - Temperaturas caracteristicas

- Eletronegatividade
- Instabilidade topolégica

Abaixo sera detalhado melhor cada um desses critérios e, por ser o foco
desse trabalho de tese, o critério de instabilidade topologica e o de
eletronegatividade serao tratados em tépicos separados.

2.3.1 Categoria (i): Previsao da TFA

- Fatores estruturais: Categoria que abrange as regras empiricas

propostas por Inoue et al. [9] para obtengédo de ligas com alta TFA (sistemas
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multicomponentes, diferenca de no minimo 12% entre os raios atémicos dos
constituintes e entalpia de mistura negativa), expostas no Tépico 2.2.3.

- Diagrama de equilibrio: Categoria que engloba critérios baseados
no calculo dos diagramas de equilibrio, onde € proposto que composi¢cdes com
alta TFA sao a aqueles localizados nos pontos de eutéticos profundos ou na
sua vizinhancga [27,7]. Esses pontos possuem baixas temperaturas liquidus em
relacdo a temperatura de fusdo dos componentes da liga ou as temperaturas
de fusdo dos compostos intermetélicos. Do ponto de vista termodindmico, os
eutéticos profundos apresentam maior facilidade para formar ligas amorfas
devido a pequena diferenga de energia livre entre solido e liquido, ou seja, a
forca motriz para nucleagdo das fases cristalinas em equilibrio é pequena.
Deste modo, nas composi¢cdes eutéticas o estado liquido é favorecido
energeticamente.

Dentro dessa categoria se encaixa outro método que envolve técnicas
de célculos termodinamicos CALPHAD, realizados através da extrapolacdo das
curvas de formacao das fases cristalinas em equilibrio para fases metaestaveis.
Para a realizacdo de tais célculos é necessario um banco de dados de
natureza termodinamica das fases e, de maneira geral, tal metodologia é
complexa.

- Modelo de Miedema: Modelo com enfoque termodinamico, baseado
no modelo de Miedema para calcular a entalpia de mistura, que tem servido de
suporte para diversos novos indicadores reportados [28,29]. Devido ao fato do
banco de dados do Modelo de Miedema ser muito completo e a maioria dos
parametros empiricos para o célculo da entalpia de mistura entre dois ou trés
elementos poderem ser encontrados, esse modelo se mostra conveniente para
a estimativa quantitativa da TFA. Os critérios dessa categoria sdo, em sua
maioria, baseados no principio que as composigdbes com a menor AH,, (ou de
AG) no estado amorfo serdo as com maior TFA. Exemplos desse modelo estao
listados na Tabela 2.2.
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Tabela 2.2 Critérios baseados no modelo de Miedema.

Critério Férmula \il:elg: Descricao Ano | Ref.

Critério termodinamico que relaciona as
entalpias de todas as fases durante a

. AHA™f - solidificagdo, incluindo a fase amorfa. Foi 2006 | 130

4 AHamf — Apint desenvolvido com base nos resultados do [30]

sistema Ni-Nb, mas é utilizado na literatura

para diversas outras ligas.

Modelo termodinamico que leva em conta a
estabilidade do liquido e do cristal e a
competicdo das fases cristalinas e amorfas
, AHYA . AHa™E . | de sistemas binarias. Os autores mostraram 2009 [31]
Y (AHInt)2 que o critério se correlaciona melhor com a
TFA do que o critério y*, considerando os
sistemas Cu—Hf, Ni-Nb, Cu-Zr, Ca—Al e Pd—
Si.

AH®™ AH!9e AH™ s30 as entalpias de formagdo de fase amorfa, do liquido e dos compostos
intermetalicos, respectivamente.

Baseados nesses critérios de previsdo da TFA, de modo geral, as
etapas utilizadas no desenvolvimento de materiais amorfos de grande volume
(MAGV) podem ser sequénciadas da seguinte forma: a) entalpia de mistura
negativa; b) diferencas de raios atémicos; ¢) composi¢oes eutéticas; d) ligas

multicomponentes; e) diagramas de fases; e f) critério lambda.

2.3.2 Categoria (ii): Avaliacao da TFA

- Pin-pointing (Tentativa e Erro): Método que se baseia na
observagdo experimental da TFA das composicbes quando submetidas a
diversas taxas de resfriamento, por meio da caracterizacdo estrutural das
amostras, tipicamente feito com o uso de microscopia, raios X e analises
térmicas; no entanto, esse método demanda muito trabalho experimental [32].

- Temperaturas caracteristicas: Categoria onde sdo enquadrados os
critérios que visam avaliar a TFA de ligas jA processadas, sendo critérios
baseados em temperaturas caracteristicas que geralmente envolvem
temperatura de transigéo vitrea (T,), temperatura liquidus (T|) e temperatura de
cristalizacao (T). Essa categoria abrange varios critérios que se correlacionam
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com a taxa critica de resfriamento (Rc) numa tentativa de validar a sua
capacidade de qualificar a TFA. A Tabela 2.3 apresenta em ordem cronoldgica

os critérios desenvolvidos dentro desta categoria.

Tabela 2.3 Resumo, em ordem cronoldgica, dos critérios propostos para avaliar a

Férmula Yalor Descricéao Ano | Ref.
ideal

Denominado de ‘temperatura de transicao
vitrea reduzida’, & baseado na cinética de
nucleacgao e na viscosidade do material.
Esse critério, no entanto, considera apenas
as condigdes em que um vidro é formado e
nédo aborda a estabilidade do amorfo que se
formou. Quando o valor for maior que 2/3, a
cristalizagdo homogénea sera suprimida | *1969 | *[7]
devido a cinética lenta de cristalizagdo. No |**2000 | ** [34]
entanto, observagbes experimentais indicam
que esse critério falha ao predizer a TFA em
muitos casos [33]. Muitas referéncias
utilizam a segunda formula (**), mas de
acordo com Lu et al. [34], a melhor
correlagdo com a TFA é através da primeira
relagéo (%).

* *%
Te Tg

; 1,0
T Tm

Formula semi-empirica que considera que a
estabilidade do vidro é diretamente
Kgi (TeT)/(T-Ty) 1,0 proporcional a TFA, concluséo feita através | 1972 | [35]
da andlise de dados experimentais das ligas
CdAs; e AsyTes

Denominado de ‘Intervalo de liquido super-
resfriado’, este € um indicativo da
resisténcia a devitrificagdo de um vidro
quando aquecido acima da T4. Quanto mais
amplo, maior € a estabilidade do estado
vitreo e maior a resisténcia a cristalizacao.

AT, 1993 | [8]

Utilizando pontos de vista fisico, cinético e
metalurgico, foi proposta a combinagéo dos
Ty critérios T,g € AT,, OU seja, a facilidade na

0,5 ~ o .
formacéo e a estabilidade térmica da
estrutura amorfa. Foram utilizados sistemas
a base de Mg, Zr, La, Pd, Nd, Ti e Cu.

2002 | [36]

Critério empirico que leva em consideragao
o AT* - P’ - a estabilidade termodinédmica relativaea | 2005 | [37]
configuracao atémica da fase liquida,
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enquanto que os outros parametros levam
em consideracao o efeito de temperaturas
caracteristicas do aquecimento. Combina o
efeito da temperatura de fusdo em pontos
eutéticos (AT*) e o efeito de dessaranjo
atdbmico entre os elementos constituintes

(P).

(Tl - Tg)

Derivado da teoria classica de nucleacao,
crescimento e cinética de transformacao de
fases. Boa correlagdo com ligas a base de

Cu, Ti, Mg, Ca.

2006

(38]

ATX 0,143
Trg T_
g

0,0

Ajuste matematico baseado nos conceitos
de “fragilidade” e na teoria de nucleagao,
correlacionado com R..

2007

(33]

Vm

(2Tx—Tg)

1,0

Combina os efeitos da estabilidade da fase
liquida e a resisténcia a cristalizagao.
Apresentou melhor correlagdo com R¢ do
que o critério y, para as mesmas ligas
analisadas. Foram utilizados sistemas a
base de Mg, Zr, La, Pd, Nd, Ti e Cu.

2007

(39]

1,0

Considerando o fato de que T, pode ser uma
medida de estabilidade do liquido e,
consequentemente, a facilidade para a
formagao de amorfo, e que T é uma
medida da estabilidade térmica do vidro,
pode-se usar a propor¢ado de T, e T, como
uma medida da GFA.

2008

[40]

mﬁlxﬁ
+
=3

2,0

Mesmo principio utilizado em a, sendo a
soma da tendéncia de formagéo de amorfo
durante o resfriamento e da estabilidade
térmica do amorfo.

2008

[40]

Bm

(T) — Ty)?

Derivado da teoria classica de nucleagéo e
crescimento. Boa correlagdo com ligas a
base de Fe, Cu, Mg e Ti. Foi bastante citado
na literatura, mas com quase nenhum uso
direto do critério em ligas processadas.

2008

[41]

T T

Ty + Ty [TX — Tg]“

0,0

Ajuste matematico baseado na teoria
classica de nucleacgéo e crescimento de
fases e regressoes logaritmas entre R e
dados experimentais.

2009

[42]

Tg 2Tg
Tx (Tg + Tl)’

1
TFA o< —
W

0,0

Baseado na resisténcia a cristalizagcao da
fase amorfa e na estabilidade do liquido
super-resfriado. Foi demonstrado a sua

confiabilidade perante os outros critérios,

2009

[43]
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até aqui citados, para ligas a base de Cu,
Ca, Mg, Pd, Ti, Pr, Y, Co, Au, Hf, Zr, Fe, Gd
e Ni.

Considera a estabilidade da fase liquida, a
resisténcia a cristalizacdo e a entalpia de
_ Tg+ Ty (AE 20 transicao vitrea. Melhor correlacionado com
Q= T (ﬁ) ’ o didmetro méximo que os critérios T,y e AT,
para as ligas analisadas pelos autores (ligas
a base de Mg, Ti, Zr, Ca, Cu e Pd).

2010 | [44]

Ty Temperatura de transicao vitrea; Tx: Temperatura de cristalizagao; T;: Temperatura liquidus; Tm:
Temperatura de fusdo. sdo as entalpias de formacdo de fase amorfa, do liquido e dos compostos
intermetalicos, respectivamente.

Os critérios apresentados na Tabela 2.3 foram desenvolvidos numa
tentativa de se obter menos discrepancias nas analises da TFA do que era
obtido nos trés primeiros critérios mencionados: T, ATy e y. No entanto, esses
novos critérios, mesmo obtendo uma melhor correlacdo com Rc e com a
espessura maxima amorfa, ainda sdo menos utilizados pelos pesquisadores da
area do que os trés primeiros critérios citados®. Um dos argumentos para a nao
utilizacao desses novos critérios é que esses sao aproximagcdes matematicas e

nao sao confiaveis sob 0 ponto de vista fisico [45].

2.3.3 Critério baseado na Eletronegatividade (Ae)

Considerando que a forga de ligacdo entre os atomos de uma liga
metalica no estado liquido muda com a composi¢cdo, as composi¢cdes mais
favoraveis para a formagao de amorfos sdo aquelas onde os “liquidos estédo
fortemente ligados”; caso contrario, a organizacdo atdbmica é mais dificil
durante o resfriamento e, assim, o sistema se cristaliza ou, quando este nao é
possivel, se obtém uma estrutura amorfa.

Esses clusters, ou agregados de atomos, fortemente ligados no estado
liquido sdo formados por arranjos empacotados de dtomos com alta afinidade
quimica e, portanto, condicionados pela diferenca de eletronegatividade entre

? Baseado no banco de dados da Web of Science.
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os constituintes. Dessa forma, a TFA da liga é influenciada também pela
diferenca de eletronegatividade, o que é evidenciado no trabalho de Fang et al.,
onde foi apresentado que a diferenca entre a eletronegatividade dos elementos
constituintes de uma liga é diretamente relacionada com a sua entalpia de
formacgao (AH) [46] e com o seu intervalo de liquido super-resfriado (ATy) [47].
Sendo bem conhecido que uma entalpia de formacao bastante negativa entre
0s principais elementos constituintes de uma liga é importante para a formacao
de estrutura amorfa, como foi primeiramente postulado pela classica regra
empirica proposta por Inoue (Tépico 2.2.3), entdo é razoavel assumir que
quanto mais negativa for a entalpia de formacéo entre os principais elementos
constituintes de uma liga, maior sera a TFA dessa liga.

Para o célculo desse fator de eletronegatividade, Oliveira et al. [13]
baseou-se no empacotamento aleatério dos vizinhos em torno de um atomo
central, assumindo que a vizinhanga seja dependente da “concentracédo dos
atomos na superficie (S)° em vez de uma simples fragdo atdbmica. A
concentracao superficial de atomos € definida pelo modelo de Miedema para o
calculo da parte quimica da entalpia de formacéao de uma solucao soélida diluida
[10]. Dessa forma, as concentragdes superficiais sdo usadas para ponderar as
diferengas de eletronegatividade entre o atomo central e seus vizinhos.
Finalmente, a média total é ponderada pela fragdo atbmica de cada elemento

na liga, levando a seguinte equacao:

E=2X125j|ei—ej| (2-3)

onde Ae é a diferenca média de eletronegatividade, y; é a fracdo atdmica de
cada elemento, e; € a eletronegatividade de Pauling do atomo central, e; € a
eletronegatividade de cada vizinho e S;é a concentragdo atémica do atomo j na
superficie do atomo central /, sendo definido pelo modelo de Miedema da
seguinte forma [10]:
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2/3
Sj = % (2-4)
Z Xj (Vm]')

onde y; € a fragédo atomica de cada elemento na liga e Vin; € o0 volume molar,

onde o numerador é relativo ao atomo central.

2.3.4 Critério de Instabilidade Topolégica Lambda (A)

O grupo de pesquisa do “DEMa-UFSCar”, em parceria com o grupo de
“Solidificacao do SMM/EESC-USP”, tem desenvolvido critérios e proposto o
uso combinado desses critérios para o desenvolvimento de novas ligas com
alta TFA, publicados numa série de trabalhos [15,13,48,49,50,51] que poderiam
ser enquadrados na “categoria estrutural” e no “modelo de Miedema”. Em
2005, na primeira publicacao dessa série, foi apresentado que o calculo de um
parametro denominado de /lambda poderia prever o modo de cristalizacao da
estrutura amorfa da composicédo de ligas AI-MT-TR (MT: metal de transigao;
TR: terras-raras) [52].

Essa proposta foi baseada no trabalho de Egami e Waseda [12], que
propbe uma andlise da deformagdo microscopica local induzida pela
incorporacao de um atomo de soluto de diferente tamanho daquele da matriz.
Segundo este modelo, a amorfizagdo ocorre quando a deformacao atbémica
local gerada pela diferenca dos raios atdomicos alcangca um nivel critico
conduzindo para uma instabilidade topolégica da rede cristalina mudando
(incremento ou decremento) o niamero de coordenacdo. Esta transformacéao
topolégica pode aumentar a densidade do material e relaxar as tensées
internas significativamente e, desta forma, ao se alcangar um nivel critico de
soluto, a formacdo de estrutura amorfa é favorecida. Egami e Waseda
correlacionaram a minima concentracdo de soluto para formagdo de amorfos
com a diferenca do tamanho entre os &tomos da matriz (solvente) e do soluto

em ligas bindarias através da seguinte relacao:
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onde, Cnin € a minima concentracao de soluto B em um solvente Ae Rae Rs
sao os raios atdbmicos da matriz e do soluto, respectivamente. Essa equacéao
mostra que a concentracdo critica de soluto, para formagcdo de estrutura
amorfa, diminui com o aumento da diferenca entre raios atémicos.

O modelo de Egami e Waseda embora funcione de maneira adequada
para sistemas binarios e alguns sistemas multicomponentes formadores de
vidros metalicos, ndo se ajusta aos materiais amorfos de grande volume
(MAGV), o que pode ser devido a limitacdo do modelo, que s6 considera a
instabilidade topoldgica da rede cristalina como sendo derivada da insercao de
atomos de soluto de forma substitucional e desconsidera a insercao intersticial
destes atomos. Em 2003, Miracle e Senkov consideraram a deformacao da
rede cristalina da matriz devido ao elemento de soluto ocupando sitios
intersticiais e substitucionais e propuseram uma expressdo da minima
concentragcao de soluto para desestabilizar a rede cristalina de uma liga binaria
[53]. Essa expressao € uma forma mais completa e complexa daquela proposta
por Egami e Waseda.

Em 2005, uma importante extensao a este modelo proposto por Egami e
Waseda foi elaborada por Sa Lisboa et al. (grupo do DEMA-UFSCar) [52],
estendendo o modelo para sistemas multicomponentes de ligas de Al de
composicdo genérica AlBgCecDep...Zcz, onde B a Z representam diferentes
elementos de soluto de metais de transicdo e/ou terra raras, com fracéo
atdbmica y; e raio atémico r; [EqQ. (2-6)], e correlacionando, quantitativamente, a
composigdo quimica com o comportamento térmico durante cristalizacao
termicamente induzida de ligas amorfas a base de Al. Essa extensdo foi
denominada de “critério A”. Nesse trabalho, uma surpreendente distribuigéo
seletiva em torno da linha A*', como se observa na Figura 2.3, foi obtida de
forma que ligas reportadas como tendo cristalizagédo vitrea e formagéo de fase
primaria (ou de fase primdria e compostos intermetalicos, no primeiro estagio
de cristalizagao) estdo localizadas acima da linha (A > 0,1), enquanto que
aquelas reportadas como tendo nanocristalizacdo (cristalizagdo cujo
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termograma de aquecimento da estrutura amorfa ndo apresenta a ocorréncia
da temperatura de transicédo vitrea (Tg) e o produto de cristalizagdo é, no
primeiro estagio, somente fase primaria em dimensées nanométricas) estao
localizadas abaixo da linha (A < 0,1). As ligas reportadas como tendo
comportamento misto (nanovitreo), isto €, com cristalizacao de fase primaria no
primeiro estagio de cristalizagdo e com apresentacdo de Ty, estdo localizados
em torno da linha com A = 0,1. Essa distribuicdo seletiva foi observada para as
mais de 42 diferentes ligas do sistema ternario AI-MT-TR envolvendo mais de
200 diferentes composi¢cdes reportadas na literatura. Isso confirma a
possibilidade de extensdo do calculo de A [Eg. (2-5)] para sistemas
multicomponentes e, também, a validade da correlagdo entre A e o
comportamento na cristalizagéo.

- (:—;)3 - 1| (2-6)
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Figura 2.3 Sistema ternario Zr-Cu-Al mostrando as regidées com A < 0,1
para as fases cristalinas. A area em cinza com A > 0,1 sugere
composigbes que satisfazem o critério de instabilidade topoldgica para
formacao de amorfos [48].
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Posteriormente, uma observacdo cuidadosa dos dados levou a
constatacao de que as composicoes que mais facilmente formam estrutura
amorfa, isto é, aquelas que exigem menores taxas de resfriamento para
suprimir a formacao dos cristais, sdo: i) nano-vitreos, para as composicoes
proximas as solugdes sdlidas de todos os elementos envolvidos, com
composicées com A = 0,1; ii) os vitreos, para as composicdes na vizinhancga
dos compostos intermetalicos e longe da solucao sélida, com composicoes
com A > 0,1. Essa observacao levou recentemente Kiminami et al. a proporem
uma extensao do modelo [50]. Deste modo, além de ser utilizado para previsao
do comportamento frente a cristalizagdo por aquecimento, o modelo serviria
como ferramenta para procura de composi¢gdes que mais facilmente formariam
uma estrutura amorfa. Nesse novo trabalho foi proposto que as melhores
composic¢Oes para a formagao de estrutura amorfa estariam nas regiées onde
A> 0,1, considerando todas as fases cristalinas estaveis possiveis de serem
formadas; no caso especifico de composicdes perto de solucbes sdlidas, a
facilidade de formagado da estrutura amorfa estaria nas ligas com A = 0,1.
Assim, os autores propdem que as composicdes com A = 0,1 sejam calculadas
para todas as fases cristalinas possiveis e, para isso, foi proposto o uso do
volume molar em vez de raio atbmico nas equagdes dadas, conforme é
expresso na Eq. (2-7). Dessa forma, € assumido agora que o composto
intermetalico € o solvente a ser desestabilizado com a inser¢cdo de atomos
individuais de soluto. Essa proposigao foi resultado de uma série de andlises e
simulagdes de centenas de dados da literatura em comparagdo com a equagao

original usada em ligas de Al.

m;

V,
Amin = Z Xi

Vin

- 1| (2-7)

A aplicagao do critério A aos compostos intermetalicos determina regides
topologicamente instaveis, adequadas para formar estrutura amorfa, e outras
onde o sistema € topologicamente estdvel e uma estrutura cristalina sera
sempre formada. A Figura 2.4 mostra, em cinza, as regidées com A > 0,1 para o
sistema Cu-Zr-Al [50].
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Figura 2.4 Sistema ternario Zr-Cu-Al mostrando as regiées com A < 0.1
para as fases cristalinas. A area em cinza com A > 0.1 sugere
composicdes que satisfazem o critério de instabilidade topoldgica para
formacao de amorfos [50].

Através dessas relagbes, foi proposta a construcdo de graficos de
lambda minimo para os sistemas de interesse. Nesses graficos, os picos
representam as composi¢cdes onde a instabilidade topoldégica alcanga o maximo
local dentre as fases estaveis da regido, representando, entdo, as composigcoes
com as melhores TFA. Entretanto o critério ndo é o unico fator contribuindo
para a formagcdo de estrutura amorfa e, assim, com o objetivo de refinar a

ferramenta, outro critério foi levado em conta: a diferenca média de

eletronegatividade na liga (Ae, Topico 2.3.3).

Assumindo o efeito sinérgico dos dois fatores, instabilidade topoldgica e
eletronegatividade, foi proposta a elaboracdo de um grafico contemplando
esses fatores. Uma vez que a expressdo matematica correta que leve em conta
tal sinergia ndo é conhecida, foi assumida a relagdo mais simples, sendo o
grafico uma multiplicacao desses dois critérios [13].

A Figura 2.5 apresenta uma aplicacdo dos dois critérios combinados

para o sistema Zr-Cu. A figura mostra a concordancia desses resultados com
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0s reportados pela literatura, indicando que as composicoes com as melhores
TFA sao coincidentes com os picos do grafico obtido [15]. Concordancia entre
os célculos e os resultados reportados na literatura foi também apresentada
para o sistema Ti-Ni [49]. Dessa forma, a combinacédo desses critérios (Lambda
minimo e a diferenca de eletronegatividade) se apresenta como uma

ferramenta poderosa e simples para prever a TFA de ligas.
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Figura 2.5 Variagcao do lambda minimo pelo Ae no diagrama Zr-Cu. As
linhas verticais pontilhada indicam as faixas composicionais dos dados
experimentais reportados na literatura como tendo alta TFA. Os
simbolos em losango cheios indicam composi¢cées reportados por
calculos baseados em termodinamica e cinética (curvas TTT) como
mais altas TFA [54].

2.3.5 Critério baseado na entalpia de mistura (Ah)

No Tépico 2.3.3 foi posto a relagéo entre AH e Ae [46] e uma forma de
calculo para Ae, contudo, num outro trabalho realizado por Oliveira [14], em
2010, foi apresentado que se levando em conta outros parametros utilizados no
modelo de Miedema para o célculo de AH, ao invés de Ae, é possivel aumentar
a correlacao entre o critério e a taxa critica de resfriamento (Rc).

Pelo modelo de Miedema, a entalpia € proporcional a trés parametros: V
(volume molar); ¢ (funcdo trabalho); e n,s (densidade eletrdnica); sendo

definida da seguinte forma:
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AH « (—a(Ad)? + b(Ang/H)? +R) (2-8)

Onde a, b e R sao constantes empiricas. Oliveira, buscando simplificar o

modelo, propds o seguinte parametro termodinamico:

Ah = (D)2 — k(Any)? (2-9)
Sendo k uma constante determinada de acordo com a correlacédo entre Ah e a
taxa critica de resfriamento (Rc). As diferencas da funcao trabalho e da
densidade eletrénica seguem 0 mesmo principio de média j& apresentado para
Ae [Eq. (2-3)], ou seja:

2= x () cylo - 4) (2-10)
e,
anif? =3 % (D ¢y [ni’* = ni”?) (2-11)

onde os valores de ¢ e n,,; podem ser encontrados em tabelas na referéncia
[10].

Oliveira analisou a correlacao existente entre as duas formas de célculo
do critério e a taxa critica de resfriamento (Rc) para 69 ligas em 31 sistemas
diferentes. Dos resultados, Oliveira afirmou que uma correlagdo maior € obtida
com uma simples soma de Anin com a raiz quadrada de Ah, ou seja, [Amin +
(Ah)?], como pode ser notado nos gréficos de correlacdo apresentados na
Figura 2.6 e na Figura 2.7.

A partir de uma regresséo linear, Oliveira estabeleceu uma equacao que
representa o novo critério pra a TFA:

log(R¢) = 10,081 — 18,116(Ay, + AhY/?) (2-12)

Pela equacado dada, nota-se que quando o termo que contém os

parametros Amn € Ah se iguala a zero, como, por exemplo, para um unico
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elemento, a taxa critica de resfriamento fica em torno de 10'° K/s, o que

concorda com as taxas criticas previstas para metais puros, como, por

exemplo, o niquel (3x10'° K/s) [14].
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Figura 2.6 Grafico
do critério Amin.Ae
contra a taxa critica
de resfriamento
(Rc) para 69 ligas
de 31 sistemas
diferentes [14].

Figura 2.7 Grafico
do critério proposto
por Oliveira [Amin +
(Ah)?] contra a taxa
critica de
resfriamento (Rc)
para 69 ligas de 31
sistemas diferentes
[14].

Ligas com estrutura amorfa a base de TITANIO

O titdnio € um dos mais importantes metais néo ferrosos e tem recebido

cada vez mais importdncia. Nos Ultimos anos varios sistemas tém sido

desenvolvidos a base de titanio, mostrando propriedades Unicas, associadas
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com a estrutura atémica, como, por exemplo, alta resisténcia a corrosédo e
baixa densidade.

Metais amorfos a base de titanio tém sido produzidos ja em 1968 [55],
mas, nessa época, por conta da baixa TFA e exigindo altissimas taxas de
resfriamento, ndo foi dada a atencdo que tem sido dada nos dias atuais.
Contudo, uma variedade de ligas amorfas a base de titanio contendo outros
metais e/ou metalbdides tém sido produzidos e com melhorias de propriedades
térmicas, mecanicas e elétricas. Os sistemas de ligas dessa, que podemos
denominar “primeira fase do desenvolvimento de ligas de Ti amorfos” foram,
por exemplo, Ti-Ni-Si, Ti-Si, Ti-Be, Ti-Be-Si, Ti-Zr-Be, Ti-(Fe, Co, Ni)-B, Ti-Cu-
Ni e Ti-Cu-Ni-Al.

Enquanto ligas convencionais comercias a base de titanio apresentam
maxima resisténcia a tracado em torno de 1000 MPa e deformacéao plastica de
10 a 15% antes da fratura, as ligas amorfas apresentam resisténcia a tragao
de até 1800 MPa, como no caso da liga ternaria TisoNi2sCuszs [9], na qual foi
obtido 1 mm maximo de didmetro, onde foi utilizado as técnicas de
consolidacao de pés, fundicio em molde de cobre resfriado com agua e a
fundicdo sob presséo e succao.

O que podemos denominar de “segunda fases do desenvolvimento de
ligas de Ti amorfos” teve inicio com o trabalho de Zhang e Inoue [56], em 1998,
onde desenvolveram a liga TisoNigoCu23Sn; com altissima capacidade de
formacédo de estrutura amorfa, possibilitando a producdo de amostra cilindrica
totalmente amorfa com 5 mm de didmetro e apresentando alta resisténcia a
tracdo (2200 MPa). A partir desses resultados, com a possibilidade de
producdo de ligas amorfas de grande volume, as ligas de titanio amorfas
deixaram de ser apenas interesse de curiosidade cientifica, para se tornar
materiais de grande interesse comercial com as perspectivas de serem
aplicaveis industrialmente. A densidade das ligas de Ti relativamente baixas
implica em uma maior razdo resisténcia mecénica/densidade comparadas as
ligas amorfas a base de Fe e/ou de Zr; podendo ainda ser considerado a alta
resisténcia a corrosdo do Ti e suas ligas em temperatura ambiente. Em 2009
foi reportada a influéncia de taxas diferentes de resfriamento sobre algumas



30

caracteristicas fisicas dessas ligas de Ti, como a densidade, a constante
elastica e a energia de fratura, refletindo as mudancas na densidade de
defeitos e no volume livre que acompanha o resfriamento [57]. Quanto maior a
taxa de resfriamento menor a densidade atémica para uma mesma composicao
[57].

Em 2001, Zhang e Inoue [58] reportaram o desenvolvimento da liga
amorfa TisoCu2oNi24B1Si>Snz com um intervalo de temperatura de liquido super-
resfriado (ATy) de 74K, que expressa a alta estabilidade da fase amorfa. Os
lingotes de liga foram preparados no forno a arco através da mistura dos
metais puros, com uma atengao especial para o Be o Si, em uma atmosfera de
Ar. Com essa composi¢cao os autores conseguiram a producao de uma barra
cilindrica com didmetro de 1 mm com estrutura totalmente amorfa através de
fundicdo por injecdo em atmosfera de Ar, com resisténcia mecanica a fratura
de 2100 MPa. A alta capacidade de formacdo de estrutura amorfa dessa
composicao é atribuida a adicao de B, Si e Sn, que faz com que a composicao
final atenda as trés regras empiricas para alcancar alta TFA, conforme
proposto por Inoue [17].

Ainda em 2001, Kim e colaboradores [59] conseguiram aumentar a
regido de liquido super-resfriado baseado em consideragbes da interagdo
pseudo-eutética entre os compostos TiNi e TiCu desenvolvendo a liga
TisoCusNiisSng com ATy de 73K; também tiveram, com a liga
TisoCuzsNi1sSnsBe7, sucesso na producdo de uma barra da liga com didametro
de 3 mm com estrutura totalmente amorfa atraves de fundigéo por injegdo em
atmosfera de Ar. Contudo, ao analisar tanto a fita produzida como a barra foi
encontrada uma concentracdo em cerca 3000-3500 ppm de oxigénio,
prejudicial a formacgéo de estrutura amorfa.

Em 2004, Kim et al. [60] reportaram varias ligas do sistema Ti—Cu—Ni—
Sn—-Be-Zr preparadas em forno a arco utilizando metais de alta pureza Ti
(99,9%), Cu (99,9%), Ni (99,9%), Sn (99,9%), Cu-Be e Zr (99,9%) sob uma
atmosfera de Ar. A concentracdo de oxigénio obtida, logo apdés o
processamento, foi de 2000 ppm. Fitas foram produzidas através do melt-
spinning, obtendo uma espessura de aproximadamente 30 um e 2 mm de



31

largura. Porgbes apropriadas de cada liga foram fundidas e injetadas através
de um orificio em moldes de cobre, com cavidades cilindricas de 2 a 8 mm de
didmetro, obtendo barras cilindricas amorfas de didmetros de 2, 5 e 8 mm das
ligas  TisoCuosNiisSnzBez,  TissCugsNiisSnsBezZrs e TispZrasNigCugBes,
respectivamente. Em 2005, Guoa e colaboradores analisaram o efeito da
substituicdo de Ni por Cu na liga TisZr2sNiisBezg, obtida pelo mesmo processo
de fabricagao utilizado por Kim et al. e obtiveram estrutura amorfa num
diametro de 14 mm para a estequiometria TisZrosNizCui2Bezy, com um
intervalo de liquido super-resfriado de 42 K [61]. Em outro trabalho,
desenvolvido por Huang [62], foi determinado a taxa critica de resfriamento das
ligas multicomponentes desse sistema, sendo tdo baixa quanto 2,3 Kis,
concretizando sua alta TFA.

Ainda em 2005, Sheng [63] reuniu dados da literatura referente a essas
ligas do sistema Ti-Cu-Ni com adicées de Sn, Be e Zr, e correlacionou as
secdes maximas amorfas com os seguintes parametros que buscam quantificar
aTFA: ATy, Trg, v, Kg [(Tx— Tg) / (Tm - Tg)] € 0 pardmetro de estabilidade S [(T, -
TW)(Tx - Tg) / (Tg)], sendo T, a temperatura onde ocorreu o pico de cristalizagéo.
A melhor correlago foi apresentada pelo critério T,y (R° = 0,93), seguido de y
(R? = 0,86). O intervalo de liquido super-resfriado AT, obteve a pior correlacéo,
de 0,20.

Em 2008, Wu et al. [64] reportaram o6timos resultados do sistema
ternario TisoCusoxNix (x = 5, 8 e 11), proximos de composi¢cbes eutéticas,
processadas por vazamento e sucgdo em molde de Cu sob atmosfera de Ar,
onde obtiveram, para x = 8, amostras cilindricas totalmente amorfas com um
didmetro de no minimo 2 mm. Essa liga apresentou um AT, de 56 K e
resisténcia a fratura por compressao de 2008 MPa.

Particularmente, o sistema Ti-Cu-Ni-Zr se reveste de interesse pelos
resultados interessantes reportados pela literatura e também pelo fato de
envolverem elementos de manipulacdo ndo tdo complexa. Os trabalhos em
ligas desse sistema tiveram inicio com o trabalho de Lin e Johnson [65], que
em 1995 desenvolveram a liga TizaZri11Cuss7Nig com alta capacidade de
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formacado de estrutura amorfa, possibilitando a producdo de amostra cilindrica
totalmente amorfa de no minimo 4,5 mm de diametro.

Em 2000, Lu e colaboradores [66] utilizaram a liga TizaZr11CuszNigem um
trabalho onde o objeto de estudo era estabelecer, para uma determinada
composicao de liga, uma relacdo entre a TFA e a transicdo vitrea reduzida
(Tyg), sendo essa definida de dois modos na literatura especializada, como
To/Tm € Tg/T\. Lu escolheu essa liga devido ao fato de os sistemas binarios Ti-
Cu, Zr-Cu, Ti-Ni e Zr-Ni, apresentarem eutéticos profundos e ligas binarias
nestes sistemas s&o conhecidas por formarem estruturas amorfas, quando
submetidas a altas taxas de resfriamento. Sendo assim, espera-se encontrar
eutéticos ternarios ou quaternarios no sistema Ti-Cu-Ni-Zr, e os eutéticos
quaternarios ainda podem apresentar T, mais baixos que o0s binarios e,
consequentemente, apresentar TFA maior que 0s seus correspondentes
binérios. Foi constatado que T, definido por T4/T, se correlacionada melhor
com R¢ do que Ty/Tn e, além disso, as ligas com melhores TFA est&o dentro ou
perto de composicoes eutéticas, um resultado consistente com o fato de que
Ty, dada por Ty/T, € maior em composi¢ées eutéticas. Em vista disso, os
autores sugerem o uso de T definido por Ty/T..

Calin, em 2003, estudou as caracteristicas mecanicas de ligas no
sistema Ti-Cu-Ni-Zr através de amostras produzidas em molde de cobre [67].
Calin demonstrou que os melhores resultados obtidos foram para a liga
TizaZr11Cu47Nig, que apresentou 2186 MPa de resisténcia a compressao, 2102
MPa de limite de escoamento e 2,3% de deformacdo. A partir desses
resultados, com a possibilidade de producdo de ligas amorfas de grande
volume, as ligas de titanio amorfas deste sistema, passaram a ser de grande
interesse.

Em 2004, Ma e colaboradores verificaram que pequenas adigdes de Si
(1%p) em ligas a base de Ti/Ni, do sistema (Ti, Zr, Hf)-(Cu, Ni), favorece o
aumento da TFA, onde conseguiram obter um didmetro maximo de 5 mm em
ligas processadas em molde de Cu sob atmosfera de Ar [68]. Seguindo o
mesmo principio, de que ha um aumento na TFA quanto maior o numero de

elementos constituintes da liga, Huang et al. [69], em 2007, acrescentou 0 Sn
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como elemento adicional a liga Tis1s5Zr2s5HfsCusz sNiz5Si, em decréscimo de
Cu, obtendo um ganho no didmetro maximo de 2 mm para 6 mm para a
estequiometria Tigy 5Zr2 sHfsCusz sNiz 5Si1Sns.

Por causa da sua baixa densidade, excelente biocompatibilidade e
resisténcia a corrosdo, o Ti € amplamente pesquisado para fins biomedicinais
e, em 2007, Zhu e colaboradores reportaram a liga TisZr1oCussPdi4, sem
elementos téxicos como o Al, Be e Ni, na producdao de amostra cilindrica
totalmente amorfa de diametro maximo de 6 mm [70], produzidas por fundicao
em molde de Cu. Em 2008, acrescentaram o Sn a liga, onde obtiveram
didmetro de 10 mm para as composicoes TisZrigCuzsPd4Sn, e
TigoZr10CuszPd14Sny [71].

Em 2008, foi reportada a liga TisZr2sBesoCrs com um diametro critico de
8 mm com estrutura totalmente amorfa, fabricada através de fundicdo por
injecdo em atmosfera de Ar, e com densidade comparavel ao Ti puro, com um
intervalo de temperatura de liquido super-resfriado de 93 K [72], que expressa
a alta estabilidade da fase amorfa.

A Tabela 2.4 apresenta as composicoes, caracteristicas térmicas e
espessuras maximas de ligas a base de Ti com maiores TFA, compilados da
literatura até a elaboracdo da presente tese.

O grupo DEMa/UFSCar possui trés trabalhos publicados utilizando os
modelos baseados na instabilidade topolégica em ligas a base de Ti. Um dos
trabalhos foi publicado por Aliaga et al., em 2008, com ligas binarias Ti-Ni,
onde a selecado das composi¢des foi realizado por meio da aplicacédo do critério
A combinado com o critério termodindmico y* [49]. O outro trabalho foi
publicado por Oliveira et al., em 2010, com ligas quaternarias do sistema Ti-Zr-
Fe-Co. Em ambos os trabalhos foi apresentado que as ligas selecionadas por
meio da aplicacdo dos critérios apresentam uma TFA elevada [76]. O ultimo
trabalho foi publicado por Franco [77], onde foi analisado a TFA da composigéo
TissCugsNisp por meio de fitas e de bulks e comparadas com outras

composic¢oes da literatura.



34

Tabela 2.4 Propriedades térmicas dos melhores resultados obtidos, até os dias
atuais, para ligas amorfas de grande volume a base de titanio.

. T T, AT, T Emax”

Liga (Kg) ® K (K') T (mjn) To(K) Yy  Ano Ref.
TisoNizsCuss 420 450 30 0,44 1,0° 1300 2004 [60]
TisoNis2Cusg 657 713 56 1168 0,563 2,0° 1114 0,391 2008 [64]
TisoNi;sCuz2Sns 686 759 73 1283 0,57 1,0° 1205 0,386 2004 [60]
TisoNi;sCuzsSnsBe; 688 733 45 1207 0,570 2,0° 1122 0,387 2003 [73]
TisoZrzsNigCugBess 621 668 47 1009 0,66 8,0° 948 0,410 2003 [73]
TisoZr2sNizCus2Beso 601 643 42 985 0,61 14,0° - - 2005 [61]
TisoNi1sCUzsSnsBe;Zr 685 733 48 1207 0,61 2,0° 1127 - 2003 [73]
Tis7Ni1sCuasSnsBe;Zrs 687 741 54 1160 0,64 3,0° 1080 - 2003 [73]
TissNi1sCuzsSnsBe;Zrs 685 741 56 1142 065 5,0° 1064 0,407 2003 [73]
TissNissCuasSnsBe;Zr; 689 743 54 1142 065 4,0° 1062 - 2003 [73]
Tis7,5CU425Ni7 5 670 708 38 1226 0,547 1,0° - 0,373 2004 [68]
Tig7,52Zr2,5C U4z 5Ni7 5 673 720 47 1225 0,549 1,5° - 0,379 2004 [68]
Tigz,52Zr25Hf5Cugz sNi7 5 677 726 49 1203 0,563 25° - 0,386 2004 [68]
Tis5Zr25HfsCus2sNizsSi; 680 730 50 1199 0,567 5,0° 1143 0,389 2004 [68]
TizaZr11CugNig 698 727 29 1169 0,597 4,5 - 0,389 1996 [74]
TisoNizsCuzB1Si>Sns 726 800 74 1310 0,554 1,0° - 0,393 2003 [73]
Tist 52r25HfsCusz sNiz sSi;Sns 693 758 65 1176 0.590 6,0° 1117 0.405 2007 [69]
TisoZr10CuzsPdi4 669 718 49 1191 0,562 6,0° - 0,386 2007 [75]
TisoZr10CusaPd4Sny 697 752 55 1204 0,579 10,0° 1112 - 2008 [71]
TisoZr25Bes0Crs 509 692 93 1101 0,544 8,0° - - 2008 [72]

Ty: Temperatura de transi¢ao vitrea; Tx: Temperatura de cristalizagao; AT,=Tx-Tg; Ti: Temperatura liquidus;
Tg = TgTm; emac espessura maxima; Tm: Temperatura de fuséo; y = T, /(T, + T,.); *(c): amostra com
geometria cilindrica.

2.5 Estudo da cinética de reacoes por DSC

A calorimetria € uma técnica de analise pertencente ao grupo de
métodos para a analise térmica dos materiais, que, de forma geral, sao
métodos de medidas das variagdes nas propriedades dos materiais quando
submetidos a variagdes de temperatura feitas de acordo com um programa pré-
estabelecido. As duas técnicas de calorimetria mais aplicadas sao a
“calorimetria isotérmica” e a “calorimetria diferencial de varredura (DSC)”,

sendo esta n&o-isotérmica [78].
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Em muitos casos da pesquisa cientifica referente aos materiais
metalicos, os dados de calorimetria sdo analisados de forma puramente
qualitativas, isto é, verificando a presenca de reacdes endotérmicas ou
exotérmicas sem um estudo mais aprofundado para a obtencao de informacoes
quantitativas dessas reagdes, como, por exemplo, 0O Seu progresso ou 0s
mecanismos envolvidos. No caso de ligas amorfas, esse entendimento leva a
uma compreensao melhor da natureza do avango da devitrificacdo com a
temperatura ou com o tempo, sendo extremamente Util, por exemplo, quando
se deseja controlar a distribuicdo e/ou o tamanho de nanocristais numa matriz
amorfa, ou numa estrutura puramente cristalina, ou quando se deseja evitar a
degradacao da estrutura durante o processamento ou operacdo em altas
temperaturas. Muitos estudos atuais tém mostrado a importdncia do
mecanismo de devitrificacdo através de tratamentos térmicos controlados para
melhorar as propriedades mecanicas e fisicas dos materiais amorfos. Além
disso, esse estudo pode dar pistas de fases que sdo mais propensas a se
formar durante a cristalizacao, corroborando com as analises da TFA das ligas
pelos critérios apresentados nos capitulos precedentes.

A cristalizacdo em ligas solidificadas rapidamente sdo termicamente
ativadas e ocorre por meio de nucleagdo e subsequente crescimento e
blogueio das particulas cristalinas. A diferenga de energia livre entre o estado
metaestavel e o estavel sdo as forgas motrizes para tal nucleagcdo. Durante o
tratamento térmico, antes que a devitrificacdo aconteca, ocorre um processo
denominado de relaxacdo. Essa relaxacdo pode ser definida como uma
mobilidade dos constituintes da estrutura amorfa devido as variacbes de
densidade e viscosidade; esse processo acontece devido ao fato de que
durante o resfriamento rapido do material a estrutura adquire volume livre em
excesso, como pode ser visto na Figura 2.1. Cohen e Turnbull propuseram
uma teoria de volume livre que sugere uma distribuicdo aleatéria do volume em
excesso no liquido super-resfriado [79]. A teoria assume que esse excesso no
volume € localizado nas regides onde o numero de coordenagcdo é menor e,
com a relaxagcdo, ocorre uma movimentacao localizada nessas regiées que

proporciona um equilibrio no numero de coordenagéo da estrutura. Apds esse
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relaxamento estrutural, 0 aquecimento, ou tratamentos térmicos a temperaturas
constantes em temperaturas proximas de T4, promove sitios de nucleagéo na
estrutura amorfa e o seu subsequente crescimento. Tal crescimento pode
ocorrer de duas maneiras distintas: linear ou parabdlica.

Crescimento linear € observado durante difusbes de curto ou longo
alcance, mas onde a taxa de crescimento € limitada somente pela taxa em que
a racao ocorre; em outras palavras, o crescimento ndo é limitado pela taxa em
que os constituintes sdo capazes de se difundir para os sitios de crescimento.
Um exemplo desse tipo de reacdes sao as transformagdes polimorficas. O
crescimento parabdlico ocorre quando o processo € controlado pela difusao
dos constituintes do volume para a interface de crescimento. Exemplos desse
tipo de crescimento sdo as cristalizacdes primarias, eutéticas e as
precipitacoes.

Nesse ponto cabe uma pequena descricdo acerca desses tipos de
cristalizacao a partir da estrutura amorfa. Numa cristalizagao polimorfica, a fase
cristalizada tera a mesma composi¢cdo da matriz, mas com uma estrutura
diferente, ou seja, ocorre um processo com pouca difusdo atdbmica. A
cristalizacdo eutética* é uma reacdo com formagédo simultanea de uma mistura
de duas (ou mais) novas fases, sendo todas com diferentes composi¢cées em
relacdo a matriz e envolvendo um crescimento cooperativo das fases
nucleadas com difusbes de curto alcance. Na cristalizacdo primaria,
precipitados cristalinos com diferente composicado e estrutura da matriz sera
formada.

Assim, essas andlises fornecem informagdes uteis dos processos
envolvidos nas etapas de devitrificacdo, que podem ser feitas através das duas

técnicas de calorimetria mencionadas [78]:

i. Modo isotérmico;

ii. Modo nao-isotérmico.

4 ~ 3T . ~ ~ . ~

Sendo uma reacgdo no estado sélido, a melhor denominagdo dessa reacdo seria Transformacao
Eutetdide; porém, na literatura especializada é usado o termo Transformacdo Eutética, numa analogia
da estrutura amorfa com a do liquido.
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No primeiro modo, a fracao transformada é determinada como funcgéo do
tempo, ou seja, a reacdo é obtida com temperatura constante e leva-se um
determinado tempo para o seu término, e, assim, as variaveis tempo e
temperatura podem ser totalmente desacopladas e analisadas isoladamente.
Nesse caso, um cuidado adicional deve ser levado em consideracdao quando se
determina o grau de conversdo (ou grau de cristalizagdo), pois, o final da
reacdo nao implica que a reacao tenha realmente se esgotado, mas apenas
implica que para aquela temperatura o ponto final da reacdo esta associado ao
seu maior grau de conversao [80].

No modo nao-isotérmico, a reagdo ocorre com o0 avango da temperatura
numa taxa constante 3 e, dessa forma, ndo é possivel analisar as variaveis
tempo e temperatura isoladamente; no entanto, este tem-se apresentado muito
eficaz e varios procedimentos tém sido sugeridos para a obtencdo de
parametros cinéticos a partir destes ensaios. Mas, este método também possui
desvantagens e inconvenientes. No lado experimental, variagbes na
temperatura do equipamento ou na amostra podem alterar as condi¢des
controladas para o ensaio. Além disso, as analises dos dados sdo mais
complicadas do que no modo isotérmico, principalmente devido a mudanga da
temperatura que influenciam as taxas em que as reagbes ocorrem, podendo
gerar dados muito complexos [78]. Tais complexidades fizeram pesquisadores
do passado ndo adotarem esse método. Porém, com os avangos das
pesquisas muitos conhecimentos foram adquiridos e experimentos com
aquecimento numa taxa constante, como realizados nos DSC, tornaram-se
confiaveis no detalhamento de varias reacoes.

A forma mais utilizada para estudar a complexidade das reacgdes
termicamente ativadas € através da assuncdo de que a taxa de transformagéao
durante uma reagédo é o produto de duas fun¢des, uma dependente somente
da temperatura T e a outra dependente somente da fracao transformada a, de
acordo com a relagéao [78]:

o~ @K (2-13)
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onde a é a fracdo transformada durante a reagdo e K uma fungdo dependente
da temperatura. O uso dessa equacao precisa obedecer as seguintes
consideracoes [80]:
1) que todas as reacdes sejam irreversiveis;
2) que a funcdo fla) seja independente da temperatura e da taxa de
aquecimento, ou seja, dependa apenas da fracao transformada;
3) que a funcao K(T) possua uma dependéncia do tipo Arrhenius com a

temperatura, ou seja,

_Ea
K(T)=A — 2-14
(1) = Aexp () (2-14)
onde A é um fator pré-exponencial, E; é a energia de ativagcdo e R a
constante universal dos gases.

De acordo com essas consideragdes, a Eq. (2-13) fica da seguinte forma:

d —E
& Aexp (R_Y?> f(a) (2-15)

dt

O modo adotado na presente tese foi 0 nao-isotérmico. Assim, sera
abordado aqui os métodos e procedimentos para o desdobramento das
equacles relativas a esse modo de obtengdo dos dados experimentais. A
primeira etapa para a andlise das reacgdes termicamente ativadas € o calculo
de E, onde a forma mais utilizada para isso € através do método Kissinger,
que permite o calculo de EJ/R a partir de T, (temperatura do pico de
cristalizagao) das curvas de DSC para diferentes taxas de aquecimento 3 [81].

A expressao matematica para este método é:

In (%) —1In (%) _E (2-16)

sendo que o grafico de In(B/T?) por 1000/ T fornece uma reta aproximada onde
a energia de ativacdo E; e a constante A podem ser calculadas por meio da
inclinagdo e a interceptacdo da reta no eixo das ordenadas, respectivamente.
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De posse do valor de Ej, € possivel correlaciona-lo com determinadas reagdes
termicamente ativadas, como, por exemplo, precipitacdo de fases ou
transformacdes estruturais.

Através de outras abordagens é possivel obter a dependéncia de E; com
a, o que permite detectar se a reacao ocorre em multiplas etapas e, também,
algumas informacdes sobre 0 mecanismo da reacao [82]. Nesta categoria, os
métodos mais utilizados sdo os chamados “métodos Isoconversionais” [78].
Esses métodos nao requerem o conhecimento da funcéo f(a), se enquadrando
na categoria de “métodos independentes de modelos”, ou model-free method.
Para o uso desses métodos é necessario obter a dependéncia da temperatura
pela taxa de aquecimento T(B), o que é conseguido através de analises DSC
com varias taxas constantes de aquecimento, sendo, geralmente, utilizadas 4
ou 5 taxas. A partir disso, a Eq. (2-15), para taxas constantes de aquecimento 3

(= dT/dt, sendo t o tempo), se transforma em:

da —E, (2-17)
Par= AeXp(RT )f(“)
sendo,
da  da
dt " dT
A forma integral da reagéo pode ser obtida por integragéo da equagéo:
(@=[ 2 _ A (2-18)
a) = —_— X -
=) F@ " RR T

onde p(x) €& a integral da temperatura para x = Ez/RT, que n&o tem solucdo
analitica. Para a andlise da cinética da reacdo é necessario a obtencédo dos
trés parametros da equacéo: f(a), A e E..

Dentre os métodos isoconversionais foi utilizado o método Friedman [83]
e o KAS (Kissinger-Akahira-Sunrose) [81,84,85]. O primeiro consiste na
logaritmizagao direta da Eq. (2-13) e, dessa forma, assumindo que a taxa de
reacdo numa conversdo constante € somente uma funcao da temperatura. A

expressao matematica para esse método é:
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Eq
RT,;

In (d—“> = In[A.f(@)] - (2-19)

dt/ g
onde o subscrito a designa valores relacionados a um dado valor de conversao
e i relacionado a curva do experimento conduzida de forma nao-isotérmica e
numa taxa de aquecimento ;. Num gréafico de In(da/df)s; por 1/T4;, que deve
ser retas, o valor de E/R para um dado valor de a pode ser obtido diretamente
da inclinagdo das curvas interpoladas linearmente. Dessa forma, para tracar
esse grafico com os dados dos experimentos € necessaria varias curvas com
diferentes taxas de aquecimento (3, onde cada curva resultara num ponto do

grafico a ser interpolado.
O método KAS é derivado da logaritmizacdo da Eq. (2-18), resultando

em:

Eq
RT,;

In <ﬂ> = constante — (2-20)

2
Ta,i

onde o subscrito a e i tem 0os mesmos significados do método Friedman. Num
gréfico de In(B;/(TZ,))) por 1/T4;, que deve ser retas, o valor de E/R para um
dado valor de a pode ser obtido diretamente da inclinagdo das retas
interpoladas linearmente.

Tendo obtido a energia de ativagédo para a reacao termicamente ativada,
o préximo passo é a determinagdo do modelo da reagédo fla). Varios modelos
foram criados para isso, que podem ser verificados na referéncia [78], e deve-
se verificar qual modelo se enquadrada melhor com os dados. Dentre esses
modelos, o0 JMAK (Johnson—Mehl-Avrami—Kolmogorov) é o mais utilizado para
reagcdes termicamente ativadas de cristalizacdo, onde é possivel determinar o
indice de Avrami n. Esse formalismo pode ser aplicado quando a taxa de
conversao dependa somente da temperatura e do grau de conversao a. Essa
situacdo € cumprida nos casos de “saturagdes locais” (site saturation) da
estrutura, onde a nucleacdo é completada antes do inicio do crescimento dos
cristais, ou em caso de isokinetic, onde N (nucleacdo) e C (crescimento)
possuam a mesma energia de ativacao (Ex= Ec) [86]. Para esse modelo foram
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propostas varias equacoes dependentes do mecanismo de reagao, sendo que

a equacao mais generalizada é dada por:

f(@) =n[-In(1 - )]*V/"(1 - a) (2-21)

onde n é a constante de Avrami, que é correlacionado a outras constantes

através da seguinte relagao:

n=mp+5»b (2-22)

cujos significados de cada constante estdo sumarizados na Tabela 2.5. Para o
uso da Eqg. (2-21), a integral da temperatura na Eq. (2-15) precisa ser
aproximada, assim como foi mostrada para p(x) da Eqg. (2-18), que nao tem
solucdo analitica. Ademais, esse modelo é limitado para reacbes de
cristalizacao envolvendo nucleacao e crescimento, e a separacao das variaveis
da Eqg. (2-13) pode ser realizada apenas quando as curvas de nucleagéo e
crescimento sdo bem sobrepostas (isokinetic) [80]. Varios autores propuseram
aproximagdes para a equagao JMAK, que foram analisadas e discutidas por
Starink [78]. Uma das aproximagoes foi proposta por Matusita, onde € possivel

obter ne m através da seguinte equacao [87] [88] [89]:

In[—In(1 —a)] = -nlnp — 1,05;—TmEa + const. (2-23)
onde ne m sao as constantes relacionadas na Eq. (2-22) e na Tabela 2.5. Para
temperaturas constantes, o grafico de In[—In(1 — a)] por In B fornece retas e a
sua inclinacao é o valor de n. Aqui, na presente tese, foi utilizado 4 curvas de
aquecimento numa taxa 3 para a construgao dos graficos (detalhes no Capitulo
5), que forneceram 4 pontos para a construcdo dessa reta. Além disso, 0
grafico de In[—In(1 — a)] por 1/T com uma taxa de aquecimento constante

fornece retas e o valor de m é obtido da inclinacédo destas.
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Tabela 2.5 Parametros e mecanismos de nucleacao e crescimento.

Parametro  Valor Mecanismo

m 1 Mecanismo de crescimento em 1 dimensao
2 Mecanismo de crescimento em 2 dimensao
3 Mecanismo de crescimento em 3 dimensao
1

Crescimento linear (interface controlada)
0,5 Crescimento parabdlico (difusao controlada)

b >1 Reacédo com aumento da taxa de nucleacéo
0 Sem nucleacao durante a cristalizacao*
<1 Reacao com decréscimo da taxa de
nucleacao

*Todos os nucleos ja presentes antes da devitrificagao.

A aplicabilidade do formalismo de JMAK para reagbes no estado sélido,
incluindo precipitagdo e cristalizagdo, vem sendo muito analisada e varias
reacdes que nao obedecem a esse modelo tém sido reportadas [78]. Desvios
do modelo normalmente envolvem reacdes com diminuicdo da taxa de
transformacao durante os estagios finais da reacdo. De acordo com recentes
trabalhos publicados, Starink listou as limitagdes do método JMAK [90]: (i)
fases originadas durante a reacao devem estar distribuidas aleatoriamente; (ii)
se ha nucleagdo, os nucleos devem estar distribuidos aleatoriamente; (iii) a
taxa de crescimento média deve ser independente da posicdo na amostra; (iv)
bloqueio resultado do crescimento anisotropico dever ser desprezivel; (v) a
reagdo ndo € influenciada por qualquer processo dependente do tempo que
ndo seja relacionada as transformagbes aqui estudadas (exemplo:
recristalizacdo influenciada por recuperagéo); (vi) o choque entre nucleos além
dos dominios dos vizinhos mais proximos deve ser desprezivel.

Além desse foco, outros modelos analisam a dependéncia da transicéo
vitrea Ty e da temperatura de cristalizagdo Tx com a taxa de aquecimento £,
cujos resultados podem ser correlacionados com a estabilidade térmica e com
a resisténcia a devitrificacdo da estrutura amorfa. Geralmente ocorre um
consideravel deslocamento desses parametros para altas temperaturas quando
a taxa de aquecimento € aumentada, o que caracteriza essas reagdes como
termicamente ativadas. Essa variacdo de Ty e de Ty pode ser usada para

calcular a energia de ativagdo da estrutura para passar do estado amorfo para
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o intervalo de liquido super-resfriado e, entao, para a cristalizacdo. Nessa linha,
existem duas abordagens frequentemente utilizadas; a primeira delas é a

abordagem sugerida por Lasocka através da seguinte relacao [91]:

Ty=A+BInB (2-24)

onde A e B sao constantes para uma dada composicado com estrutura amorfa,
sendo que o valor de A indica a temperatura de transi¢ao vitrea para uma taxa
de 1°C/min, enquanto que B, segundo Lasocka, & proporcional ao método de
preparacdo que foi submetida a amostra, sendo que quanto menor for a taxa
de resfriamento R do material fundido, menor é o valor de B. Porém, para
amostras de um mesmo sistema que sao submetidas a uma mesma taxa de
resfriamento, B reflete a sensibilidade da estrutura ao aquecimento, ou seja, o
tempo de resposta das mudancgas configuracionais dentro do intervalo de
liquido super-resfriado [92]. Esses valores podem ser obtidos da inclinacao
(valor de B) e da interceptacédo das curvas com o eixo das ordenadas (valor de
A) num grafico de Tq4 por In B.

A outra abordagem sugere a andlise da energia de ativacao (E,)
calculada na temperatura de transigdo vitrea (Tg) e na temperatura de
cristalizacdo (Tx). Na literatura especializada costuma-se diferengar E, para
essas temperaturas, sendo denominado de “energia de ativacdo de
transformagéo (E:)” para Ty, e “energia de ativagéo de cristalizagéo (Ec)” para
Tx. Ao se correlacionar a energia de ativacdo com T4 é obtido a quantidade de
energia necessaria para a estrutura passar de um estado metaestavel para
outro, através de mudancas configuracionais da estrutura. Essa relacdo pode
ser vista pelo lado da teoria do volume livre [19,93], onde, para um mesmo
sistema, diferentes composi¢cdes sob uma mesma taxa de resfriamento podem
ter estados diferentes de volume livre ou na densidade de defeitos dentro da
estrutura amorfa, sendo que as composi¢des com maiores quantidades de
volume livre serdo mais susceptiveis a um maior relaxamento, pois se
encontram num estado com um grau maior de meta-estabilidade, podendo

levar a valores diferentes de E;. Algumas das formas utilizadas para o calculo
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de Et parametro é através dos modelos de Moynihan [94], Kissinger [81] e de
Augis—Bennett [95]. O modelo de Kissinger ja foi apresentado na Eq. (2.16).
Para esses trés modelos, respectivamente, calculando a inclinagdo da curva In
B, In(B/Tic%) e In(B/Tic) por 1000/Tyc, obtém-se o valor de Ei/R, onde R é a

constante universal dos gases.
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3. MATERIAIS E METODOS

3.1 Selecao de ligas

3.1.1 Aplicacao e analise dos “Critérios de Previsao” da TFA para o
sistema Ti-Cu-Ni

De acordo com a proposta do presente trabalho, a aplicacdo dos
critérios de previsdo da TFA para o sistema Ti-Cu-Ni foi realizada utilizando as
Egq. (2-6), (2-7) e (2-12), apresentadas e discutidas no Capitulo 2 e
reapresentadas logo abaixo. As equacgées, respectivamente, sdo referentes ao
critério baseado na eletronegatividade (Ae), na instabilidade topoldgica lambda
(A) e no critério Log(Rc), sendo que este ultimo é baseado no critério lambda e

na entalpia de mistura.

E=lezsl|el—e]| (2‘6)

Anin = ) Vo ‘
min — Xl Vm] (2'7)
log(R¢) = 10,081 — 18,116(Ay;n + Ah1/2) (2-12)

Para a utilizacdo destas equacgdes foi necessario o levantamento das
fases, ou compostos, intermetalicas possiveis de serem estabilizadas durante o
resfriamento e das suas informagdes cristalograficas, pois o critério lambda
leva em conta o volume molar destas fases. As fases intermetalicas
consideradas nos célculos estao listadas na Tabela 3.1. De posse destas
fases, foi calculado o valor do critério para varios pontos do ternario e, entao,
foram gerados os mapas, onde a TFA de cada composicdo é escalonada por
meio de tons de cinza de acordo com o resultado do calculo, sendo que os tons
de cinza mais claros representam as composicées com uma TFA maior. A

Figura 3.1 ilustra o mapa gerado por Log(Rc) e, também, os intermetélicos
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considerados, onde pode-se visualizar as rampas de instabilidade topolégicas
gerados pelos intermetalicos. O resultado do célculo utilizando o critério

combinado Amin X Ae foram idénticos ao do Log(Rc) e, devido & sua melhor
correlacdo com a taxa critica de resfriamento [14], foi optado a utilizacao

Log(Rc) para a selegao das ligas. O mapa Amin X Ae é exibido no Apéndice A.

Tabela 3.1 Lista das fases utilizadas nos calculos.

Férmula Referéncia
Ti JCPDS 00-001-1197
Cu JCPDS 00-002-1225
Ni JCPDS 00-001-1266
TiNi JCPDS 00-018-0899
TioNi JCPDS 00-005-0687
TiNis3 JCPDS 01-075-0878
TisCu JCPDS 00-007-0109
TiCu,4 JCPDS 00-020-0370
TizCu, JCPDS 00-018-0460
Ti,Cus JCPDS 00-018-0459
Ti,Cu JCPDS 00-018-0458
TiCu JCPDS 00-007-0114

TiNi; 1Cug g [96]

Tio.4CUo 035N io ses JCPDS 00-033-0474

A partir disso, foram selecionados estrategicamente composi¢cées dentro
dos mapas com diferentes valores da TFA para a sua confeccdo nos
laboratorios e, assim, verificar a correlagdo entre os resultados experimentais
com a predicao feita pelos critérios. Este estudo foi abordado correlacionando

os resultados dos critérios aqui utilizados (“critérios de predigao da TFA”) com
os “critérios de avaliagdo da TFA” mais utilizados da literatura (¥, Ym, Trg €

ATx), que foram apresentadas e discutidas no Topico 2.3.2. Outras formas de
avaliar a eficiéncia dos critérios de predigao seria através do levantamento da
taxa critica de resfriamento real R¢ da liga ou por meio da confecg¢ao de bulks
para obter a espessura maxima de amorfizacdao. Contudo, a obtencdo em
laboratério de Rc € bastante complexa e a reprodutibilidade na fabricacdo de
bulks é extremamente baixa. Um exemplo dessa baixa reprodutibilidade foi
reportada por Sanders e Miracle em bulks em forma de cunha, onde foi

apresentado que a espessura maxima amorfa para uma mesma composicao
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pode variar até mais que 30% [97]. Em vista disso que foi optado pela
utilizacdo dos “critérios de avaliagdo da TFA” para avaliar a eficiéncia dos
critérios de predigao, pois esses critérios levam em conta parametros térmicos
da liga, que possuem alta reprodutibilidade; além disso, esses critérios de
avaliacdo possuem boa correlacdo com a taxa critica de resfriamento Rg,
como, por exemplo, o critério y, que possui uma correlagdo R? superior a 0,9
com a taxa critica de resfriamento [36].

8.21
0.0 Baixa TFA

log(R,)

_ Alta TFA

vé - é\. 7 e
04 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0

TiNi TiNi TiNi,

0.0

Ni

Figura 3.1 Mapa gerado pela aplicagcdo do critério Log(Rc) e os

intermetalicos considerados no calculo do critério para o sistema ternario Ti-
Cu-Ni.

A Tabela 3.2 relune os valores obtidos pelos critérios AminxAe, Amin € dO
Log(Rc) das ligas selecionadas. Foram selecionadas ligas nas regides do mapa
previstas como tendo TFA elevada e em regides previstas como tendo TFA

baixa, obtendo, assim, uma gama maior de resultados que auxiliaram nas
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analises através da correlacdo dos resultados experimentais e com o0s
resultados dos critérios de predicdo e de avaliacdo. As ligas selecionadas em

cada regiao foram:

> Regides previstas pelo critério Log(Rc) com TFA elevada (em %at.):
Liga 2 (Tisz5Cus7,8Nig7),
Liga 3 (Tiss,0Cua4e,5Nits5),
Liga 5 (Tis1,5Cuss sNiss0),
Liga 9 (Tiss aCuzs gNiss 0)

bl

> Regides previstas pelo critério Log(Rc) com TFA baixa (em %at.):
Liga 1 (Tisg5Cuzs 5Nizs0),
Liga 4 (Tisz3Cu42,5Ni102) — ponto eutético,
Liga 6 (Tis1,1Cusg gNi1o,0),
Liga 7 (Tiso,0Cugs oNis o) — ponto eutético,
Liga 8 (Tis7,4Cuss 4Nig 2).

A Figura 3.2 e a Figura 3.3 exibem o mapa gerado para o sistema
ternario Ti-Cu-Ni com as nove composigdes selecionadas para o estudo. Duas
das composic¢des foram selecionadas em pontos eutéticos (Liga 4 e 7), pois 0s
“critérios de avaliagdo” aqui usados, com exceg¢do do ATy, utilizam T, nos
calculos, e os critérios log(Rc) e A x Ae ndo o levam em conta. Assim, a escolha

de composigdes eutéticas permitira analisar melhor o impacto da néo utilizagao

de T, pelos critérios log(Rc) e A x Ae. A influéncia dos pontos eutéticos foi
discutida no Tépico 2.3.1. As duas ligas escolhidas possuem reacdes eutéticas
diferentes, sendo [98]:

Liga 4: Liquido < NiTi + CuTi + CuNiTi, sendo T, = 930°C,
Liga 7: Liquido « NiTi + CuTi, sendo T, = 960°C.

Tabela 3.2 Critérios Log(Rc), AminxAe e Amin calculados para cada composicao
selecionada.
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Composicao Designacao Log(R.) Rc Amin X A€ Ae Amin
Tisg 5CU25 5Nizg o Liga 1 2,631 427,53 0,212 1,948 0,108
Tis35Cus7gNitg 7 Liga 2 2,567 369,18 0,248 1,859 0,133
Tizg 0CU4e 5Ni155 Liga 3 2,640 436,86 0,250 1,745 0,143
Tis73CU425Ni102 Liga 4 3,775 5954,22 0,148 1,832 0,081
Tis1 5CU335Ni150 Liga 5 2,159 144,35 0,280 1,888 0,148
Tis1.1Cuzg 9Nit0,0 Liga 6 3,284 1923,21 0,199 1,850 1,107
Tis0,0CU45,0Nis 0 Liga7 4,600 39781,57 0,090 1,804 0,050
Tis7,4Cus3 4Nig 2 Liga 8 3,537 3446,25 0,193 1,830 0,106
Tisg 4Cu2s 6Nit6,0 Liga 9 2,635 431,43 0,271 1,867 0,146
* A composi¢do em destaque é aquela prevista como tendo a maior TFA.

8.21 i S:@ at) : 5

Baixa TFA '48,5CU25.5N'26,0 (Liga 1)
- Cu » Ti, Cu,, Ni,. (Liga 2)
: A Ti38voCu46.5Ni15'5 (Liga 3)
* Ti47‘3Cu42,5Ni10v2 (Liga 4)*
%if Ti,, ,Cu,, Ni, , (Liga 5)
o . Ti51v1Cu38.9Ni10'0 (Liga 6)
v Tis‘O‘[)Cu‘“,’loNisio (Liga 7)*
Ti57y4Cu33,4Nig‘2 (Liga 8)
L Ti‘ssACuzs‘sNi16‘o (Liga 9)
_ Alta TFA
1.79 0.5

T| 0.0 0.1 0.2

0.3

0.8

0.9

* Pontos eutéticos

Figura 3.2 Mapa obtido pela aplicacdao do critério Log(Rc) para o sistema

ternario Ti-Cu-Ni.



50

Liga 1 03 Cu
Liga 2
A Liga 3
Liga 4 o4
Liga 5
Liga 6
o Liga7
Liga 8
Liga 9

B

=)

Corte realizado
0.6 no diagrama
ternario

*

9]

9

7 0.2
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 05 Ni

Figura 3.3 Detalhe do mapa obtido pela aplicacao do critério Log(Rc) para o
sistema ternario Ti-Cu-Ni apresentado na Figura 3.2. A Liga 4 e 7 estao
localizadas em pontos eutéticos.

3.1.2 Estudo da cristalizacao das ligas do sistema Ti-Cu-Ni

A utilizac&o das equagbes apresentadas no tdpico anterior para o calculo
dos critérios (utilizando as Eq. 2-6, 2-7 e 2-12) é trabalhosa e € necessario
recorrer a algumas técnicas da literatura. O célculo é feito utilizando a regra da
alavanca® entre a composicdo de interesse e todos os intermetalicos
considerados pela Tabela 3.1, sendo ponderada pelo volume molar de cada
intermetalico, conforme a Eq. 2-7. O resultado do calculo é usado para a
geracado dos mapas, onde é observada a formacédo de rampas oriundas dos

intermetalicos considerados. As rampas de todos os intermetdlicos se

® Regra utilizada para determinar as percentagens ponderais de cada uma das fases num dado ponto do
diagrama de fases.
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interceptam e geram 0s mapas, que podem ser considerados mapas de
escalonamento da TFA. Essa aplicabilidade do critério A pode ser melhor
compreendida através de um exemplo hipotético de um sistema binario. A
Figura 3.4 ilustra o céalculo do critério para um sistema binario AB, tendo no
eixo da abscissa o valor do critério de instabilidade topoldgica A calculada pela
Eqg. (2-7) ou pela Eq. (2-12). O calculo gera as rampas de instabilidade que
partem dos intermetalicos e das composi¢cdes dos elementos A e B. Quanto
maior a instabilidade A, maior a facilidade de conduzir a estrutura a partir do
liquido para o estado amorfo. Na figura, para a composicao c, a fase de menor
instabilidade A é de A, ou seja, Aa<Ag; dessa forma, para essa composicao a
fase menos instavel (ou seja, a mais estavel) é a A. Logo, durante a
devitrificacdo da estrutura amorfa para essa composicao, a fase A sera a
primeira a se cristalizar e desestabilizara a estrutura amorfa, levando a
cristalizacdo. De forma similar, para a composicdo e, a estrutura menos
instavel é AB, e, para d, as duas fases A e AB desestabilizam a estrutura
amorfa através da cristalizacdo concomitante dessas duas fases. Em vista
disso, para esse sistema hipotético, a composicdo com a maior TFA
teoricamente € a d, seguida da f. Um exemplo dessa analise foi apresentada na
Figura 2.5 para o sistema binério Zr-Cu.

———- Rampas da instabilidade A
AN gerados de A, Be AB

Instabilidade, A
//
/

>
>
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\
\
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\
.
z

Composigcao

Figura 3.4 Mapa do critério de instabilidade A para uma liga binaria hipotética
AB. ¢, d, e e f sdo composicdes entre A e B. Aasc € Aac S0 0s valores da
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instabilidade A para a composigdo c calculada para o intermetalico AB e A,
respectivamente.

Entdo, durante o aquecimento, as primeiras fases a se formarem, ou que
estdo propensas a se formarem, seriam os intermetalicos que originam cada
rampa. Quanto mais longe a composicao esta desses intermetalicos, maior é o
valor da TFA prevista; porém, a uma certa distancia, outro intermetalico
comeca a ser menos instavel, dai a formacdo de uma outra rampa. A
composicao localizada no encontro de duas ou mais rampas estara propenso a
nuclear mais que uma fase, o que a caracterizaria como uma cristalizagao
eutética.

Ademais, num material com uma TFA reduzida pode haver nucleos
cristalinos “congelados” na estrutura amorfa que foram originados durante o
resfriamento do material. Esses nlcleos, durante o aquecimento, crescem sem
a necessidade de ocorréncia de nova nucleacdao. Se o material tem uma TFA
alta, esses nucleos tendem a nao se formar durante um resfriamento
adequado, e, durante o aquecimento, a estrutura resiste melhor a
desestabilizacdo da rede e a nucleacao. Esses nucleos, de acordo com o
critério considerado, seriam dos intermetélicos supracitados. Algumas
ferramentas, como a microscopia e a analise cinética, podem detectar a
presenca desses nucleos congelados e auxiliar na qualificacdo da TFA do
material.

A utilizacao de sistemas ternarios segue a mesma premissa; porém, ao
invés de rampas representadas por linhas, para sistemas terndrios se tem
rampas originadas por planos. A Figura 3.5 apresenta o célculo de Log(Rc)
para o sistema Ti-Cu-Ni, onde as rampas de instabilidade principais estdo
delimitadas com linhas tracejadas. Pelo mapa, a Liga 1 se localiza na rampa
oriunda do intermetalico Tip4Cug 03sNio 565, @ Liga 6 do intermetalico TiCu, a Liga
8 do intermetdlico TioCu, e, finalmente, a Liga 5 se localiza na interceptacéo
das 3 rampas oriundas dos 3 intermetalicos mencionados. Baseado nestas 4
composic¢oes, foi proposto um trabalho de cristalizagdo destas ligas para
averiguar as primeiras estruturas a se cristalizar e os mecanismos de

cristalizacdo envolvidos nessas reacdes durante um aquecimento controlado.
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Esses resultados foram confrontados com as predi¢coes feitas pelo critério,
fornecendo, assim, subsidios para uma analise critica mais aprofundada acerca
dos “critérios de previsao” usados.

8.21
Baixa TFA Cu
A A Liga1
¢ Ligab
®m |liga6
g) ® Liga8 .
> - = |ntermetalicos
_I "
 Alta TFA
1.79

= 0

Tl 0.00 A \' 05’“
TiNi  TiNi

0.00

Ni

1.00

Figura 3.5 Mapa obtido pela aplicacao do critério Log(Rc) para o
sistema ternéario Ti-Cu-Ni. As marcacbes sao referentes ao estudo dos
tridngulos de compatibilidade.

A escolha dessas composigdes foi feita utilizando o critério Log(Rc),
onde foi determinada a composicdo com a menor taxa critica de resfriamento
(Rc) tedrica dentro do sistema, que foi a Tisy5CusssNiiso (Liga 5); sendo que
essa composi¢cdo também coincide com os melhores resultados obtido pelo
critério Amin X Ae. A Figura 3.5 exibe, também, uma linha tracejada ligando a
composicao central Tis1 5CusssNits0 aos 3 intermetalicos em questdo. Ao longo
dessa linha foram determinadas as outras trés composigdes (Liga 1, 6 e 8) com
0os mesmos valores do critério estrutural lambda minimo (Amin) €, assim,

possuindo uma instabilidade topolégica semelhante. Essa configuracdo das 4
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composigbes permitira um entendimento melhor da inter-relacao topoldgica, ou
estrutural, entre as composicoes.

As composicOes selecionadas foram estudadas em forma de fitas e
analisadas por MET, raios X e por meio de um estudo cinético por DSC.

3.2 Preparacao das ligas

O equipamento utilizado para elaborar as nove ligas selecionadas (Liga
1 - Tisg5Cu255Ni26 0; Liga 2 - Tisz5Cus78Ni1g7; Liga 3 - TizgoCuass sNits5; Liga 4 -
Tia73Cu425Ni102; Liga 5 - Tis15CusssNiis0; Liga 6 - Tis1,1CussgNito0; Liga 7 -
Tis0,0Cu45,0Nis 0; Liga 8 - Tis7 4Cuss 4Nig2; € Liga 9 - Tisg 4CuaseNite 0, todas em %
at.) foi um forno a arco voltaico (Arc-Melter, AM Blhler) equipado com eletrodo
nao consumivel de tungsténio, uma camara de fusdo com atmosfera inerte de
argbnio de alta pureza e um cadinho de cobre refrigerado por agua. As
diversas ligas foram fundidas sob atmosfera de argbnio ultra puro (99,998%)
com getter de Ti. Essa etapa do trabalho é de extrema importancia, pois uma
pequena mudanca na composicdo e a presenca de oxigénio na ordem de
alguns ppm podem modificar fortemente a capacidade da liga de formar
estrutura amorfa [20].

Os elementos utilizados, cuja pureza nominal e morfologia sao
apresentadas na Tabela 3.3, foram previamente pesados (balanga analitica
com precisdao de 0,0001 g) para uma quantidade de liga entre 15-30 g e
decapados (processo quimico de remocao de Oéxidos superficiais) com as
solugdes acidas indicadas na mesma tabela. Em seguida foram limpos com

acetona ou alcool etilico sob agitacao ultra-sénica.

Tabela 3.3 Pureza nominal, morfologia e solu¢cdes de decapagem de cada
elemento utilizado.

Pureza ) )
Elemento ) Morfologia Fabricante Solucao de decapagem
Nominal
Ti 99,97% Barra Alfa Aesar 4 HNO; +1 HF
Cu 99,997% Granulos Alfa Aesar 3 Hz0 + 2 HNO;
Ni 99,999% Lingote Alfa Aesar 0,5 H,O + 1 H,SO4 + 1 HF + HoNO3

Apoés a limpeza e pesagem, os elementos foram colocados na base de
Cu, refrigerado a dgua, dentro da camara do forno a arco. Os elementos foram
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dispostos de acordo com as suas temperaturas de fusdo, de modo que os
elementos com pontos de fusdao mais elevados ficassem por cima. Esse
procedimento € adotado para garantir a fusdo de todos os elementos. A
camera foi evacuada até 10 Torr e preenchida com argdnio ultra-puro até 0,5
atm, repetindo-se esse processo de “lavagem” por trés vezes. Na Ultima
"lavagem" a camara foi preenchida com arg6nio até a pressao de 0,9 atm. Na
sequéncia, o oxigénio residual foi eliminado por meio da fuséo e resfriamento
do getter de titanio por, pelo menos, duas vezes. Os elementos foram fundidos
num unico lingote e refundidos quatro vezes, tomando o cuidado de virar o
lingote a cada fusdo para uma melhor homogeneidade composicional. Ap6s o
preparo dos lingotes as amostras foram pesadas novamente para observar a
maxima perda em massa, que foi de no maximo 0,05%, o que provavelmente
se deve a evaporacao dos elementos com menor temperatura de fusao.

3.3 Processamento de fitas por melt-spinning

As fitas solidificadas rapidamente por coquilhamento foram produzidas
no equipamento melt-spinning, da Edmund Bihler - modelo HV, do Laboratério
de Materiais Amorfos e Nanocristalinos do DEMA/UFSCar. Esse procedimento
consiste em ejetar o metal liquido sobre a superficie de um substrato que gira a
alta velocidade, produzindo assim fitas com a espessura de dezenas de
microns, conforme esquematizado na Figura 3.6. Aproximadamente 6 g dos
lingotes foram colocados em cadinho de quartzo, previamente desengordurado
e recoberto na parte interna com nitreto de boro (BN) a fim de evitar a reacgao
entre as ligas e o cadinho em altas temperaturas. O orificio de vazamento do
cadinho utilizado foi de aproximadamente 1 mm e a distancia entre o orificio e a
roda foi de aproximadamente 1 mm. Antes da fusé@o, a cdmara do melt-spinning
foi evacuada a 10™ Torr e preenchida com argoénio ultrapuro até 200 Torr,
sendo esse procedimento repetido por 4 vezes. A pressao final utilizada foi de
300 Torr e a pressdo de ejecdo de 500 Torr, havendo, portanto, uma
sobrepressao de 200 Torr. Durante a fusao, foi utilizada uma rotagéo de 60 Hz
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da roda, feita de cobre macico. A temperatura de injecao variou de 50 a 100°C
acima da T, do material.

Espiras de Inducdo

Cadinho

Cadinho Al,O3

Roda de Cobre FitaSdlida

Fita \

Figura 3.6 llustracdo esquematica do processo de producéo de
fitas amorfas através do melt-spinning.

Superficie roda

3.4 Caracterizacao

As fitas processadas pelo melt-spinning foram caracterizadas
estruturalmente mediante a técnica convencional de difragdo de raios X. Os
ensaios foram realizados em um difratdmetro Siemens D5005, por meio da
radiagcdo Ka de Cu. A corrente utilizada foi de 40 mA e a voltagem de 40 V. A
rotina elaborada para tais fins foi de medidas lentas e com um passo de 0,2
graus por minuto no intervalo de 10 a 90°.

A caracterizacdo térmica das fitas foi realizada por meio de calorimetria
diferencial exploratéria utilizando-se um equipamento DSC 404 da Netzsch em
ensaios de aquecimento com taxa de 40 K/min até altas temperaturas, em
cadinhos de aluminio e sob atmosfera de argénio ultrapuro ultra puro (99,998).
A sequéncia de medidas elaborada foi a de duas corridas de aquecimento-
resfriamento para se determinar claramente as transicées referentes aos
diversos fendmenos termicamente ativados (Ty4, Tx € T)). A caracterizagéo por
MEV empregou, prioritariamente, microscopio Philips XL 30 FEG, equipado
com microanalise por espectroscopia de energia dispersiva (EDS), com

detector Oxford Link tentafet x-ray.
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As fitas das 4 ligas relacionadas ao estudo de cristalizacao (Ligas 1, 5, 6
e 8) foram caracterizadas por raios X (Philips X-Pert) e TEM (Philips 120 com
EDX acoplado), caracterizagOes essas realizadas pelo doutorando durante o
seus estagio na Colorado School of Mines (Golden/CO, EUA), sob a orientagéao
do professor Dr. Michael J. Kaufman. Também foi realizado um estudo cinético
de cristalizacao das 4 fitas no equipamento Netzsch 200 F3 Maya localizado
nas dependéncias do DEMa-UFSCar. Essas caracterizagdes séo relatadas a

sequir.

3.5 Estudo da cristalizacao das Ligas Ti-Cu-Ni

As andlises de DSC para essas amostras foram realizadas nas taxas de
5, 10, 20 e 40 K/min. Antes das analises o equipamento foi calibrado nas taxas
mencionadas. A calibracdo, tanto da temperatura quanto da entalpia, foi
realizada para porta amostras de aluminio e utilizando amostras dos elementos
In, Hg, Zn, Sn e Ag, cujas massas foram de 12,0 mg + 0,5 mg. A utilizacao
desses 5 elementos calibram o equipamento numa faixa de temperatura desde
-50°C até 600°C. Foram feitas 3 corridas consecutivas para cada elemento,
sendo que a primeira corrida foi descartada e usadas as outras duas para a
calibracdo. Em todas as medidas o porta amostra de referéncia foi utilizado
vazio.

Com o equipamento calibrado, as amostras foram analisadas em forma
de fitas cortadas em pequenos pedagos. A massa das amostras analisadas foi
de 12,0 mg £ 0,5 mg. O porta-amostra utilizado foi 0 mesmo da calibragéo, de
aluminio e com a referéncia vazia. Para cada taxa de aquecimento, as
amostras foram submetidas a um programa térmico que constou das seguintes
etapas:

a) Temperatura inicial de 35°C + 10°C;

b) Aquecimento até ~320°C + 15°C (variagdo que dependeu da T4 de

cada amostra);

c) Tratamento térmico nesta temperatura por 8 minutos;

d) Resfriamento até 50°C;
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e) Aquecimento até 600°C;
f) Resfriamento até 50°C;
g) Aquecimento até 600°C.

O primeiro aquecimento até 320°C (~50°C abaixo da T4 das ligas) e
posterior tratamento isotérmico teve por finalidade a remocao de provaveis
efeitos de “relaxamento”, o que poderia dificultar a visualizagcdo de Tg4. A etapa
(g) foi para obtencdo da linha base, sendo utilizada para remover da curva de

interesse eventuais desvios térmicos.

3.5.1 Preparacao das amostras para o DRX e MET para o estudo da
cristalizacao

As fitas foram cortadas no tamanho do porta-amostra do MET (~3 mm) e
foram tratadas termicamente por meio de aquecimento no DSC, com atmosfera
de Ar puro (99,998%), até T, e até o fim das reacdes exotérmicas. Para evitar a
inércia térmica durante a interrupcao do aquecimento no DSC, foi utilizada uma
taxa de aquecimento de 10 K/min ou menor. A temperatura informada de cada
tratamento térmico foi a maxima temperatura que o material alcangou durante o
aquecimento, pois, apos a interrupcdo do aquecimento, devido a inércia
térmica, a temperatura da amostra pode continuar a subir durante um
determinado tempo

Apoés o tratamento térmico, as amostras foram analisadas por raios X
num equipamento Philips X-Pert (radiagcdo Ka de Cu, 40 mA, 45 kV, modo
continuo, passo de 0.0170-28). Apés a obtencdo dos difratogramas, as
amostras foram levadas ao eletropolimento para o afinamento quimico. O
equipamento utilizado foi o twin-jet (requlado para com 25 V e 50 mA) com uma
solucdo &acida de 66% metanol e 33% acido nitrico, resfriada a -36°C com
nitrogénio liquido. O tempo para o afinamento e abertura de furos foi de
aproximadamente 3 min. Apds a abertura dos furos a amostra foi retirada do
equipamento e deixada por 20 min. em alcool etilico para a sua limpeza
superficial. Apds esse tempo, a amostra foi secada com o auxilio de papel-filtro
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(essa etapa € importante, pois o papel filtro suga a sujeira; dessa forma, foi
conveniente molhar a amostra no alcool e seca-la varias vezes). Como esses
procedimentos sao rapido, foi preparado para cada tratamento cerca de 5 ou 6
amostras. Finalmente, a amostra foi levada ao MET para a sua analise. Caso
as amostras nao apresentassem regides finas, a melhor amostra foi levada
para o afinamento ibnico, num equipamento dual ion-Mill da Gatan, com
resfriamento por nitrogénio liquido e utilizando ~1 mA, 6 kV e uma angulacao
de 10 a 15°. Para as analises microscopicas foi utilizado um microscépio
eletrénico de transmissao (MET) Philips CM12 com EDAX EDS acoplado.
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4. RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 Analise dos critérios de previsao da TFA

Para facilitar a discussao dos resultados é reapresentada abaixo a
Tabela 3.2, que relne os valores obtidos pelos critérios AminxAe, Amin € do
Log(Rc) das ligas selecionadas. Convém observar que as maiores TFA sao
obtidas para valores menores de Rc [valor tedrico, obtido a partir de Log(Rc¢)] e
para os maiores de Amin. Mais adiante sera apresentada uma andlise mais
aprofundada desses valores junto com resultados de outros critérios
importantes da literatura. A composicao destacada na tabela foi aquela prevista
como tendo a maior TFA.

Tabela 3.2 Critérios Log(Rc), AminxAe e Amin calculados para cada composigao
selecionada. A composi¢ao em destaque é aquela prevista como tendo a maior
TFA.

Composicao Designacdo  Log(R.) Rc Amin X Ae Ae Amin
TisgsCUsssNizso  Liga 1 0631 42753 0212 1948 0,108
TisasCUsrsNirgs  Liga 2 0567 369,18 0248 1,859 0,133
Tizg 0CU4e 5Ni155 Liga 3 2,640 436,86 0,250 1,745 0,143
TirsCumsNis  Liga 4 3775 595422 0,148 1,832 0,081
Tis1 5CU33 5Nit50 Liga 5 2,159 144,35 0,280 1,888 0,148
Tis1,1Cusg oNi1g,0 Liga 6 3,284 1923,21 0,199 1,850 1,107
Ti50,0Cu45,0Ni5,O* Liga7 4,600 39781,57 0,090 1,804 0,050
Tis7 4Cu33 4Nig 2 Liga 8 3,537 3446,25 0,193 1,830 0,106
Tisg 4CU2s5 6Nit6 0 Liga 9 2,635 431,43 0,271 1,867 0,146

* Composicdes em pontos eutéticos. ** Rc tedrico, obtido a partir do critério Log(Rc).

A Tabela 4.1 mostra a composicdo real obtida por EDS e o desvio

percentual médio da composicao inicial. Essa andlise foi feita na fita e ndo no
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lingote devido a possibilidade de segregacao, desvios da estequiometria e
reacdo do lingote com o cadinho de quartzo durante a sua fusao no melt-
spinning. Para todas as ligas, foram analisados 3 regides de cada fita
(escolhidas de forma aleatéria ao longo de toda a fita) e verificado a
composicao por EDS em trés pontos de cada uma dessas regides da fita (ou
seja, foi colhido a composicao quimica de 9 pontos de cada fita). Na tabela é
apresentada a média dessas medidas por EDS. Além disso, os resultados
obtidos mostraram que ha homogeneidade composicional em todas as fitas,
onde a diferenca maxima encontrada entre a composicao de uma mesma fita
foi de 0,4 (% at.). As contaminac¢des encontradas foram menores que 0,6 (%
at.) e foram desconsideradas.

Tabela 4.1 Composicao quimica das ligas processadas em forma fitas.

Espessura Composig¢ao quimica medida** (f’/ogit.)_ e c_iiferenga
C°?§/p‘;fi§9é° Nome L(a“rrgL)Jr/a T;::ercentual com a Cc;:l(J)mposm;ao |n|C|aINi
° (mm)
Tisg 5CU25 5Nz o Liga 1 18/1,7 48,36 (-0,30%) 24,75 (-2,57%) 26,90 (+3,45%)
Tis35CuU37 gNitg 7 Liga2 18/2,2 43,88 (+0,87%) 37,68 (-0,33%) 18,44 (-1,37%)
Tizg 0CU46 5Nit55 Liga 3 25/1,9 38,28 (+0,75%) 46,06 (-1,00%) 15,68 (+1,18%)
Tis73CuUs25Ni0.  Liga4® 20/2,3 47,93 (+0,28%) 42,22 (-0,66%) 10,08 (-1,17%)
Tis1 5CuU33 5Nit50 Liga 5 20/2,0 51,57 (+0,14%) 32,85 (-1,95%) 15,58 (+3.89%)
Tis1,1Cusg 9Ni10,0 Liga 6 20/1,8 51,41 (+0,61%) 38,07 (-2,13%) 10,51 (+5,10%)
Tis0,0CU45,0Nis o Liga7* 20/1,8 50,33 (+0,66%) 44,89 (-0,24%) 4,68 (-6,45%)
Tis7 4Cu3z3 4Nig - Liga 8 25/2,0 57,96 (+0,98%) 33,04 (-1,08%) 9,00 (-2,21%)
Tisg 4CU2s5 6Nit60 Liga 9 25/2,4 57,74 (-1,12%) 24,70 (-3,50%) 17,55 (+9,71%)

* composigdes em pontos eutéticos. ** Analise de EDS realizada numa regido da amostra de
aproximadamente 100x80 pm (1000X).

De acordo com a tabela, verifica-se que as variagdes estequiométricas
da inicial ocorreram principalmente pela perda de Cu, devido certamente, a sua
morfologia de esferas pequenas e a corrente elevada do arco voltaico, o que
facilita a sua evaporacao e perdas de pequenos pedacgos durante a abertura do
arco na primeira fusdo. Como o desvio da composigéo inicial (ou nominal) foi

muito baixo, foi decido considerar no presente trabalho a composi¢cdo nominal
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nas analises dos resultados; no Apéndice B é apresentado o diagrama ternario
com a composicdo nominal e a real de cada liga. A Tabela 4.1 também
apresenta a espessura e largura adquiridas pelas fitas, evidenciando que elas
foram processadas nas mesmas condi¢des de taxa de resfriamento’.

Todas as fitas apresentaram ductilidade expressada pela capacidade de
dobramento a 180° sem ocorréncia de fratura, caracteristicas associada a
formacdo de estrutura amorfa. Esse ensaio € denominado pela literatura de
bending ductility test. A Figura 4.1 mostra os difratogramas de raios X de cada
liga. Todas as ligas apresentaram um halo caracteristico de uma estrutura
amorfa, com excecao da Liga 1 e 2 e 9, que apresentaram picos caracteristicos
de estrutura cristalina. A Liga 1 apresentou picos de difracdo indicando fases
cristalinas e, também, um background com um pequeno halo ao redor de
26=42°, indicado também a presenga de estrutura amorfa. A Liga 2 apresentou

um pico cristalino em 42,12 indicando, também, a presenca de fases cristalinas.

TiNiCu
Fitas metalicas

Liga 1
Liga 2

’ Rotacdo da roda, didametro do orificio do cadinho de quartzo, distancia entre o cadinho e a roda,
angulo entre o cadinho e a roda, diferenca entre a pressdo da camera e do cadinho, temperatura de
injecdo e as condicGes do gas da camera sdo parametros que influenciam as caracteristicas fisicas das
fitas [122,123].
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Figura 4.1
Difratogramas das
fitas do sistema Ti-
Cu-Ni processadas
por melt-spinning.
Liga 1
(Tise,5CU25,5Niz6,0),
Liga 2
(Tisz35Cu37,6Nitg,7),
Liga 3
(Tizg,0CuU4e,5Ni155),
Liga 4
(Tia73CUa2,5Ni10,2),
Liga 5
(Tis1,5Cusz,5Ni15,0),
Liga 6

(Tis1,1Cuss 9Ni10,0),
Liga 7
(Tis0,0CU4s,0Nis0),
Liga 8
(Tis7,4Cuss3 4Nig 2),
Liga 9

(Tiss 4Cu2s6Ni16,0).

A Figura 4.2 exibe os termogramas de DSC das fitas obtidas durante o
aquecimento a uma taxa de 40°C/min. Nota-se que todas as ligas exibiram um
ou mais picos de reacdo exotérmica e uma transicdo endotérmica
correspondente a Tg4 (transicdo vitrea), caracterizando o que a literatura
especializada denomina de Liga Vitrea. Nas curvas da figura, a primeira flecha
marca Ty e a segunda o inicio de cristalizagdo Tx. De posse desses resultados,
pode-se afirmar que todas as ligas apresentam certa quantidade de estrutura
amorfa e/ou nanocristalina e sao passiveis de analise de acordo com o0s
“critérios de avaliacdo da TFA” (Tépico 2.3). A Liga 9 foi a amostra que
apresentou o0s menores picos, indicando menor quantidade de estrutura
amorfa, e a sua andlise de raios X também apresentou pico cristalino ao redor

de 40 e 60°, indicando que essa liga também possui um valor menor da TFA.
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-—EXxo.

Figura 4.2 (a) Termogramas
das fitas Ti-Cu-Ni

solidificadas rapidamente. As

flechas indicam T4 e Ty,

respectivamente.

Liga 1 (Tiss 5CU25,5Nize 0),

lz Wi Liga 2 (Tiss 5Cus7,gNi1s,7),

9 Liga 3 (Tizs,0Cuas sNi1s5),

40 Kimin Liga 4 Ti47,3CU42,5Ni10,2;,

)

Fluxo de calor (u.a.)

—— Liga 5 (Tis1,5Cus35Ni1s,0),
360 390 420 450 480 510 540 570  Liga 6 (Tis11CussoNitoo),
Temperatura (°C) Liga 7 (Tis0,0Cuas,0Nis o),

nga 8 Ti57,4CU33,4Ni9,2),

nga 9 Ti58,4CU25,6Ni16,0).

e R R R e

A Tabela 4.2 apresenta os parametros térmicos das fitas obtidas das
curvas dos termogramas da Figura 4.2(a). As temperaturas liquidus foram
obtidas pelas curvas de DSC realizadas até temperaturas elevadas,
apresentadas na Figura 4.3. Porém, nado foi possivel obter as curvas para as
nove ligas devido a forte reacdo que ocorre entre a liga e o porta-amostra a
altas temperaturas. E sabido que o titAnio possui uma natureza muito reativa;
contudo, essa reatividade com os cadinhos nédo era esperada nas ligas aqui
estudadas, pois ndo havia dados sobre tais reagbes na literatura e muito
menos no histérico do grupo do DEMa-UFSCar. Foram feitas tentativas sem
éxito em porta-amostras de alumina (Al2O3), grafite e alumina recoberta com
uma fina camada de 6xido de itrio (Y20s3). Todavia, em algumas composi¢des
essa reacao acontece apos T, e, assim, foi possivel utilizar as curvas de DSC
(Figura 4.3). Nas outras composicdes, a reacdao acontece antes da liga estar
completamente fundida e a obtencao de T, foi impraticavel. Para a obtengéo da
T, dessas composicoes foi utilizado dados da literatura através das seguintes
referéncias: [98,99,100].
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Tabela 4.2 Parametros térmicos das fitas do sistema Ti-Cu-Ni processadas por
melt-spinning.

COMRS Nome T, (0) T.(0) AT.(C) T(C) TgY  yY "

TisgsCUxssNieo  Liga? 4332 4853 521  1120° 0,507 0,361 0,582
TisssCuszeNiss;  Liga2 4139 4637 49,8 1084 0,506 0,360 0,580
TissoCUsssNitss  Liga3 4254  470,7 453  1040° 0,532 0,370 0,601
Tis7sCUssNirgo*  Liga4 4173 4654 48,1 930 0574 0,390 0,654
Tis1sCUsssNisso  Liga5 4086 4552 466 1010 0,531 0,371 0,604
Tis; 1CUssoNitoo  Liga6  400,5 4465 46,0 944 0553 0,381 0,629
TisooCUssoNise*  Liga7 3779 4231 452  960° 0,528 0,370 0,601
Tis7sCusssNis»  Liga8 3782 4125 34,3 935 0,539 0,369 0,596
Tiss4CUzseNitso  Liga9 3909 4207 29,8 1100 0,484 0,341 0,527

T4: Temperatura de transigao vitrea; Tx: Temperatura de cristalizagdo; AT,=TxTg; Ti: Temperatura liquidus;
Tig =TTy =T /(Tg + T)); ¥m = QT — Ty) /T}; @ Valores obtidos das seguintes referéncias: [99,98,100].
®)Valores obtidos das temperaturas em Kelvin. * composigdes em pontos eutéticos.

Foram encontradas algumas correlacdes altas entre esses parametros
térmicos com a substituicdo de cobre por niquel nas ligas Tisp+1 5Cuso-xNix (Liga
1, 5, 6 € 7) e com algumas expressdes matematicas que levam em conta a
composicdo de todas as ligas, como, por exemplo, R? de 0,85 entre Tg e a
razdo da composicédo de Ti pela de Cu e pela de Ni. Para ndo divergir dos
objetivos colocados para a presente tese, esses resultados estdo apresentados
no Apéndice C.
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Figura 4.3
Termogramas de DSC
de aguecimento até
altas temperaturas das
fitas processadas por
melt-spinning. As
flechas marcam as
temperaturas liquidus
(Th).

Liga 2
(Tiss,5Cus7,8Ni1g,7),
Liga 4
(Tiaz3CUa2,5Ni10,2),
Liga 5
(Tis1,5Cussz,5Nii5,0),

| Liga 6
Liga 4 (Tis1,1Cusg 9Ni10,0),

T T T T T T T Liga 8 (Tis7 4Cuss 4Nig 5),
750 800 850 900 950 1000 1050 1100 1150 Ligag( 574CUg3.4Nio 2)

Temperatura (°C) (Tisg 4Cuzs 6Ni16,0).

Taxa de aquecimento: 20 K/min

—=Endo.

Fluxo de calor (u.a.)

De posse dos valores de T, das ligas, a TFA das ligas processadas foi
avaliada atraves dos “critérios de avaliagdo” mais utilizados pela literatura: Tq,
Y € ¥m, Cujos valores estdo apresentados na Tabela 4.2. O critério y,, também
foi incluido devido a sua melhor correlacdo com a taxa critica de resfriamento
da liga (ver Tabela 2.2). No entanto, a correlacdo entre esses 3 critérios para
os resultados aqui obtidos é bem alta (R?® ~ 0,95); assim, ndo ha diferenca
significativa entre os valores desses critérios quando calculados para as ligas
aqui estudadas. Em vista disso, foi decidida a utilizagdo somente do critério y
para as analises. A correlacdo entre esses trés critérios € apresentada mais a
frente na Tabela 4.3.

Para efeito comparativo, a Figura 4.4 exibe num gréafico de linhas o
resultado de y junto com os resultados do “critério de predicdo da TFA”
Log(Rc), cujos valores foram apresentados na Tabela 3.2. A disparidade entre
os resultados dos critérios de “predigao” e “avaliagao” € clara pelo grafico. Além
disso, similarmente ao critério Log(Rc), o resultado de y para a Liga 1 (halo
caracteristico de estrutura amorfa + picos cristalinos no difratograma) nao é

condizente com os resultados experimentais, que se mostrou com a TFA mais
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baixa dentre as ligas processadas. Um dos fatores que podem interferir no
resultado do critério y para a Liga 1 € o valor de T, que nao foi possivel a sua
obtencao experimentalmente, e o valor usado foi baseado em diagramas da
literatura [99,98,100]. A Liga 2 e 9, que apresentaram indicios de possuirem 0s
menores valores da TFA dentre as ligas analisadas, foram preditas pelo
Log(Rc) como tendo altos valores da TFA; por outro lado, elas foram avaliadas
pelo critério y como tendo baixa TFA, resultado este mais condizentes com as
analises experimentais. No Apéndice D é mostrado um grafico com todos os
critérios de avaliacdo da TFA listados na Tabela 2.3, onde se percebe que
todos esses critérios (incluidos na categoria de avaliacao da TFA) apresentam

resultados semelhantes, com exce¢ao do critério ATy.

. A .
< M Log(Rc)
L|_L u - u u
m n
B
| |
A * 4
3 ® Figura 4.4 Gréfico
—— * ¢ comparando a TFA
calculada pelo critério
- de predicéo Log(R¢) e
N > > pelo critério de
2 2 Q> Q 2 2 2 2 &0 . N
SN RS S LN U BN NG avaliacdo y.

A Figura 4.5 mostra o grafico de correlacao entre Log(Rc) x ¥y e Log(Rc)
x AT, e a Tabela 4.3 mostra as outras correlacdes R? entre os critérios (0s
graficos com as regressdes estdo apresentados no Apéndice E). Esses
resultados mostram que a correlacéo entre os critérios de “predi¢ao” e os de
“avaliacdo” da TFA para as ligas Ti-Cu-Ni é praticamente nula, com uma
correlacédo de 0,0945 entre y e Log(Rc). O critério Log(Rc), apesar de ter sido
reportado na literatura como tendo melhor correlagdo com a taxa critica de
resfriamento do que o critério Amin X Ae [14], aqui apresentou uma pior
correlacdo com y; por outro lado, a correlagéo entre esses dois critérios foi alta
(R? de 0,9261), pois ambos se apoiam no critério de instabilidade topoldgica A
[12]. A correlagdo dos critérios de predicao foi praticamente zero quando
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comparadas com o ATy, sendo que a correlacdo entre AT, e y foi bem maior:

0,3619.
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Figura 4.5 Correlagao R? entre: (a) Log(Rc) e ¥, e (b) Log(Rc) e ATy

Critérios Correlagéo R
Y -VYm 0,9957
YT 0,9489
Y - AT 0,3619
Y - AminX Ae 0,1973
y - Log(Rc) 0,1171
Log(Rc) - Amin X Ae 0,9261
ATy - Log(Rc) 0,0030
ATy - Amin X A€ 0,0328

Tabela 4.3 Correlacao entre os critérios.

5.0

Com base nos mapas do Log(Rc), a TFA entre algumas ligas que

deveriam ser prdéximas, como, por exemplo a Liga 6 [Log(Rc)= 3,284] e a Liga 8

[Log(Rc)= 3,537], resultaram em valores de ATx e y muito diferentes. A

principal razdo dessa diferenca é devido a proximidade da Liga 6 de um ponto

eutético, que, de acordo com varios critérios da literatura, tem um alto grau de

influéncia na TFA do material (ver Tabela 2.3), e que os critérios de “predi¢gao”

aqui utilizados nao consideram. Uma prova disso sao os resultados da Liga 4, 7

e 6 (composicdes em pontos eutéticos), que obtiveram os piores valores de

Log(Rc) e Amin X Ae, enquanto que obtiveram valores grandes de ATy e, para o
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caso da Liga 4, o maior valor de y. Resultados esses que estao de acordo com
o critério baseado nos “diagramas de equilibrio” (Topico 2.3.1), onde a Liga 4,
que possui o0 eutético mais profundo (930°C, contra 960°C da Liga 7), resultou
numa TFA maior. Em vista disso e embasado na correlacao grande entre y e a
TFA para varias ligas [36], para aumentar a correlagdo entre os “critérios de
predicao” aqui utilizados e o critério y € necessario levar em consideracao os
pontos eutéticos do sistema, a sua localizagdo e o quao profundo séo.

Além do sistema Ti-Cu-Ni, foram estudados outros dois sistemas, Zr-Ni-
Cu [101] e Ni-Nb-B [102], cujos resultados ja foram publicados e os resultados
mais relevantes serdo apresentados aqui. O mapa gerado pelo critério para
esses sistemas é apresentado no Anexo B e o texto completo desses
trabalhos esta disponivel nas referéncias informadas. No estudo relativo ao
sistema Zr-Ni-Cu, feito em parceria com Déo e Oliveira (Universidade de Sao
Paulo - USP), foi utilizado fitas solidificadas rapidamente por melting-spinning
com os mesmos parametros utilizados nas ligas Ti-Cu-Ni. As fitas obtidas em
pontos de baixa TFA nos mapas Log(Rc) ndo obtiveram uma amorfizacao
completa e, assim, pode-se correlacionar as suas porcentagens cristalizadas
com o valor do critério Log(Rc). A porcentagem de amostra cristalizada foi
estimada por meio do calculo da area total dos picos apresentados nos
difratogramas de raios X. A Figura 4.6(a) mostra a correlagdo entre a
porcentagem cristalizada e os valores do Log(Rc) de cada liga processada,
obtendo-se uma correlacdo R? de 0,85; valor este alto em relacdo as
correlag6es obtidas para as ligas Ti-Cu-Ni.

O segundo trabalho, referente ao sistema Ni-Nb-B, foi um estudo de
selecdo de composi¢cbes com alta TFA utilizando o critério Amin x Ae [102].
Novamente, para o estudo foram utilizadas fitas amorfas processadas por melt-
spinning com os mesmos parametros das ligas Ti-Cu-Ni. Nesse trabalho foi
possivel correlacionar os resultados do critério com o valor do intervalo de
liquido super-resfriado ATy, apresentado na Figura 4.6(b), obtendo-se uma
correlacdo R? de 0,04, tdo baixa quanto os resultados do sistema Ti-Cu-Ni.
Além disso, foi obtido uma relagéo inversa entre o critério de previsdao e ATy,
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onde as composicoes previstas com uma TFA elevada (valor alto de Amin X Ae)
resultando em valores baixos de AT,.
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Figura 4.6 (a) Correlacdo R? entre Log(Rc) e a porcentagem amorfa de ligas
do sistema Zr-Ni-Cu e (b) entre Amin x Ae e ATy de ligas do sistema Ni-Nb-B.

Com base nestes resultados, observa-se que nao existe correlagcao entre
os critérios de previsédo e os critérios de avaliacdo, quando calculados para os
sistemas Ti-Cu-Ni e Ni-Nb-B. J4 para o sistema Zr-Ni-Cu, ao comparar o
resultado do critério Log(Rc) com a porcentagem cristalizada, a correlagao foi
de 0,85. Convém ressaltar que as analises feitas para o sistema Zr-Ni-Cu foram
feitas com composi¢cdes mais dispersas pelo diagrama ternario, em pontos
preditos como tendo alta TFA e outros pontos como tendo valores muito baixo,
o que resultou em ~80% das ligas apresentando fases cristalizadas . Por outro
lado, as composi¢cées analisadas nos ternarios Ti-Cu-Ni e Ni-Nb-Zr se
concentraram em uma pequena porgao do ternério, indicando que a acuidade
do critério para composigdes proximas ndao é boa. Em vista disso, € necessario
um estudo relativo a margem de erro do resultado do critério para cada
composi¢cdo do sistema e, assim, ter ciéncia que a TFA das composi¢cdes
compreendidas numa determinada regido do mapa, delimitada pelo erro, é
semelhante e ndo tem como prever qual dessas composi¢cdes apresentarao a
melhor, ou a pior, TFA. Logo, quando sao selecionadas composi¢des

relativamente afastadas no mapa Log(Rc) ou no mapa Amin X Ae, saindo de tal
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margem do erro, os resultados sdo mais compativeis com a previsdao do
critério, assim como aconteceu para as ligas Zr-Ni-Cu.

4.2 Estudo da cristalizacao das ligas Ti-Cu-Ni

Esse estudo compreende a anadlise estrutural da evolucdo da
cristalizacdo e a andlise da cinética das reacdoes das composicoes
selecionadas pelas “rampas de instabilidade topoldgica”. Para facilitar as
analises dos resultados, a Figura 4.7 reapresenta o mapa do critério Log(Rc)
das ligas a serem analisadas nesta seg¢do, com a regido de cada rampa
demarcada por linhas tracejadas. Nas proximas subsecgdes, primeiramente
serdo apresentadas as andlises estruturais do avango da cristalizagao (por
MET e raios X) e posteriormente as analises das cinéticas das reagées.

8.21
Baixa TFA

A Liga1
¢ Ligab
m |iga6
® Liga8
= Intermetalicos

Log(R,)

__ Alta TFA
1.79

- - - b- 0.00
T|2N| O'smTjNi 0.75 1.00 Nl
Figura 4.7 Mapa do Log(Rc) com as ligas selecionadas para o
estudo de cristalizac&o, conforme foi exposto no Topico 3.1.2. Liga
1 (Ti48,5CU25,5Ni26,0), nga 5 (Ti51,5CU33,5Ni15,0), nga 6

(Tis1,1Cuss 9Ni10,0), Liga 8 (Tis7,4Cuss 4Nig2).

Tl 0.00 0.25
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4.2.1 Estudo da evolucao da cristalizacao por MET e por DRX

A evolucdo da cristalizacao das ligas foi estudada por meio de varios
aquecimentos da amostra até temperaturas que foram designadas com base
nos comportamentos térmicos dos termogramas de DSC (apresentados na
Figura 4.2) e através de andlises por raios X e por MET de cada tratamento. O
tempo desses tratamentos térmicos foi a duracdo do aquecimento e a do
resfriamento, sem etapas isotérmicas. A primeira liga a ser discutida em cada
subsecao é a da composicao central (Liga 5) que, conforme Topico 3.1.2, é
advinda estruturalmente de trés rampas originadas pelas fases TiCu, Ti.Cu e
Tio.4Cuo 5e5Nip 035. As outras 3 composi¢des serdo analisadas na sequéncia

4.2.1.1 Liga 5- TI.51,5CU33,5NI.15,0

A Figura 4.8 esquematiza num termograma de DSC as temperaturas
onde cada tratamento térmico foi realizado, sendo um realizado em Ty outros
dois logo apds o primeiro e segundo pico e, por fim, um em 700°C. O ultimo
tratamento tem a finalidade de permitir uma maior difusdao atémica e, assim,
verificar quais as estruturas mais estaveis ou mais proximas da estabilidade do
material. Além disso, a temperatura de 700°C é distante o suficiente do ultimo
pico para permitir uma grande difusdo atdémica e, por outro lado, ndo é téo

elevada para propiciar uma grande oxidacdo da amostra.
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A Figura 4.9 exibe o difratograma de cada tratamento térmico, onde é
possivel ver a evolucao das fases cristalizadas. Devido a natureza meta-
estavel da amostra, houve pequenos desvios de 26 entre as fases semelhantes
de cada tratamento. O primeiro e o segundo tratamento térmico indicam a
estabilizacdo da fase TiNi e algum vestigio da TiCu; no ultimo tratamento, em
700°C, houve estabilizacao das fases TiCu, TioNiCu e TioNi.

A Figura 4.10 mostra as micrografias obtidas por campo-claro da
evolucdo da cristalizacdo da fita. E observada na primeira micrografia a
estrutura amorfa da fita, que foi mantida até a temperatura de inicio de
cristalizacdo (Tx). Nos tratamentos conseguintes, notam-se 0s mesmos
contrastes de fase em 460°C e 490°C e que houve uma grande difusdo
atdbmica até a temperatura de 700°C que originou, a principio, trés diferentes
estruturas (TiCu, Ti>2NiCu e TioNi), de acordo com as andlises de raios X.
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Figura 4.9 Difratograma da Liga 5 (Tis15CusssNiiso)
termicamente nas temperaturas: 450, 460, 490 e 700 °C.
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Figura 4.10 Imagens obtidas por MET (campo-claro)
mostrando a evolucdo da cristalizacdo da Liga 5
(Ti51,5CU33,5Ni15,0) em forma de fita.

O detalhamento da analise microscépica do tratamento térmico em
460°C é apresentado na Figura 4.11, onde é mostrada a imagem de campo-
claro e, ao lado, os padrdées da microdifracdo da fase formada durante o
tratamento. Todos os grédos apontados na figura s&o da mesma fase e
apresentaram os mesmos padroes de difracdo. Neste primeiro tratamento,
houve a cristalizacdo da fase B2-TiNi (cubica primitiva, Pm3m) e indicios da
fase B11-TiCu (tetragonal, P4/nmm), conforme as andlises de raios X. Em (a)
na figura é apresentado no detalhe a difracdo em forma de anéis da area
selecionada (SAP); os planos indicados em cada anel pertencem a estrutura
TiNi e o anel mais interno de baixa intensidade pertence a estrutura TiCu-(0 1
1). No entanto, ndo foi encontrado graos da fase TiCu na estrutura do material,
devido, possivelmente, ao seu tamanho reduzido em relacdo aos graos TiNi. As
flechas na figura apontam alguns contrastes dos grdos da fase TiNi, que
possuem tamanho médio dos grédos de ~45 nm. Em (b), (c) e (d) séo
apresentados as microdifragbes da fase TiNi direcionadas aos eixos de zona
[111], [113] e [001], respectivamente.

As andlises de EDS da regido foi na média de Tiss1Cus22Nitg7, que €
muito semelhante da composi¢do nominal da Liga 5, e, além disso, a estrutura
€ praticamente a mesma em toda a regiao (TiNi-B2). Esse comportamento abre
a possibilidade de estar ocorrendo uma cristalizagcao polimérfica no inicio da
reagao, ou seja, a cristalizacao ocorreu sem grandes difusées atémicas.

(b)
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(a)

(d)
Figura 4.11 Liga 5 (Tis15CusssNiis0) aquecida até a temperatura
de 460°C. (a) Micrografia da estrutura e, em detalhe, o padrao de
difracdo em forma de anéis da regiao selecionada (SADP); (b), (c)
e (d) mostram os padrdées de difracdo obtidos por microdifracao
(CBED) das regides apontadas em (a).

TiNi / TiCu »321/322
311/31

>112/212

110/ 102
001 /001

490°C-2h
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Figura 4.12 Liga 5 (Tis1 5CusssNiis50) aquecida até a temperatura de
490°C. (a) Micrografia da estrutura e, em detalhe, o padrdao de
difracdo em forma de anéis da regiao selecionada (SADP); (b), (c) e
(d) mostram os padrbes de difracdo obtidos por microdifracdo
(CBED) das regides apontadas em (a).

A Figura 4.12 exibe as micrografias referentes ao préximo tratamento
térmico, feito em 490°C. No detalhe em (a) é apresentado a difracdo de area
selecionada (SADP) em formas de anéis mais grosseiros do que 0s anéis
obtidos no tratamento anterior (460°C), indicando melhor a presenca da fase
TiCu além da TiNi, em concordancia com as analises de raios X. Nessa
temperatura, houve mais difusdo atdémica e crescimento dos graos, com graos
de até ~80 nm. Apesar dos anéis de difragdo indicarem a presenca da fase
TiCu, ela ndo foi encontrada através da microdifracdo dos graos, indicando
ainda um tamanho e/ou porcentagem reduzida dessa fase. Em (b), (c) e (d) séo
apresentados as microdifragcbes da fase TiNi direcionadas aos eixos de zona
[001], [111] e [101], respectivamente. A amostra foi tratada também nessa
temperatura de 490°C por 2 horas para proporcionar o crescimento dos graos e
facilitar a identificacao da estrutura TiCu; contudo, novamente s6 foi encontrada
a fase TiNi. A micrografia desse tratamento é mostrada em (e) na mesma
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figura. Nota-se que os graos da estrutura ndo cresceram com o tratamento
térmico, indicando uma baixa difusdo atémica nessa liga.

A Figura 4.13 exibe as analises microgréaficas referentes ao ultimo
tratamento térmico, feito em 700°C, aproximadamente 200°C ap6s o término do
ultimo pico de cristalizacdo. Em (a) é possivel diferenciar a estabilizacdo de
trés fases: B11-TiCu, Ti2Ni e uma fase que pode ser tanto B19 quanto B19’,
que foi indexada pelos resultados de raio X como sendo Tiz2NiCu. Os graos
maiores em forma de “bastbes” foram identificadas como sendo a fase TiCu,
com uma composicao média Tiso+2Cuss:oNisio. No entanto, os eixos de zona
dessa fase, apresentados em (d) e (f), também podem ser da fase B2-TiNi, e,
conforme o Anexo A, existe a possibilidade do cobre estar em solugcéo sélida
na fase TiNi ou, conforme apresentado por Ishida et al. [103], substituindo o Ni
na estrutura. Para verificar qual de fato é a fase, foi feito uma andlise de
simetria com feixe convergente direcionado ao eixo de zona [021], apresentado
na Figura 4.14, que revelou somente um eixo de simetria espelho (linha
tracejada) para esse eixo de zona, caracteristico da estrutura tetragonal. Caso
a estrutura fosse B2-TiNi, haveriam dois eixos de simetria espelho para esse

eixo de zona.

B19/B1Y N

(b)

B19/B19’
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1. 001

. 1108 %000

(d) (f)
Figura 4.13 Liga 5 (Tis1 5Cuss sNi150) aquecida até a temperatura de
700°C. (a) Micrografia da estrutura; (b) e (c) mostram as
microdifracoes da fase Ti:Ni/TisCuO e (e) e (f) da fase TiCu
(obtidos por SADP).

Figura 4.14 Padrao de
difragcédo de feixe
convergente da particula
TiCu, direcionada ao eixo
de zona [021].

Os graos menores na Figura 4.13(a) em forma de esferas sédo a fase
TizNi (Fd3m), morfologia essa ja relatada na literatura para o sistema TiNiCu
[104]. Porém, ha a possibilidade de essa fase ser éxidos que se formam
durante o tratamento térmico de cristalizagdo, por meio do oxigénio
remanescente na amostra, como ja foi reportado previamente em fitas
metalicas de composicdo CussTigs por Kaufman et al. [105]. Os autores
defendem que esses O0xidos sdo formados de maneira independente das fases
de equilibrio e sao identificados como sendo Ti,Cu20 (diamante cubico, Fd3m),
que possuem padrdes de difracdo similares a fase TioNi. Além disso, essas
fases possuem densidade menor que as outras fases TiCu e B19/B19°, no

entanto, nas imagens de campo-claro elas aparecem com um alto contraste de
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massa. Levando em consideracdo que ha contaminacdo de oxigénio na
amostra, proveniente do processamento da liga, em condicdes de equilibrio a
fase Ti2Ni e TioCu (ou TisCu.0O) podem acomodar quantidades maiores que
15% e 5%, respectivamente, de oxigénio em solugcédo solida (ver Anexo A), e,
durante a cristalizacdo, o oxigénio remanescente pode estar sendo acomodado
nessa fase, o que explicaria o seu elevado contraste de massa nas imagens de
campo-claro. Ainda, pelas andlises de EDX (mostradas mais adiante na Tabela
4.4), ha nessa fase uma concentracéo grande de Cu (maior que a de Ni), mas,
caso seja realmente TizNi, ela pode acomodar em solucdo sélida grandes
porcentagens de Cu (Anexo A).

Por fim, a terceira fase possui uma estrutura martensitica com estrutura
monoclinica (B19’-TiNi, P21/m) e/ou ortorrdbmbica (B19-TioNiCu, Pmmb). A
Figura 4.15 exibe difragcbes de area selecionada de um dos gréos dessa fase
martensitica, direcionada para 3 eixos de zonas diferentes, onde fica
evidenciado a existéncia de maclas de deformagédo ao longo da diregao [111].
Ao lado de cada microdifracdo € esquematizado o padrdao de difracao
diferenciando as duas estruturas da macla com bolas pretas e brancas. Na
mesma figura, em (d), € apresentado uma imagem de campo-claro do grdo em
questao, e em (e) e (f) aimagem em campo-escuro do gréao ao se selecionar os
spots 1 e 2 apresentados em (a). Através dessas analises nao é possivel
afirmar se a estrutura € B19 ou B19’, e, para isso, seria necessaria uma analise
da simetria da estrutura. Ha na literatura varios trabalhos buscando estabilizar
essa estrutura no material, pois ela apresenta a transformagdo martensitica

que propicia a propriedade de “memoria de forma” [106,107,108].

[112]
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B19'

(©)
Figura 4.15 Analise de um grao com estrutura martensitica presente na
Liga 5 (Tis15CusssNiis0) tratada a 700°C. (a)-(c) SADP obtidos ao longo
da direcao [111] e, ao lado, é esquematizado o padrao de difracdo das
duas estruturas existentes na macla; (d) campo-claro do grao; e (e) e (f)
campo-escuro das reflecgdes indicadas em (a).

Conforme exposto, durante o primeiro pico exotérmico pode estar
ocorrendo uma cristalizacdo polimoérfica gerando a estrutura B2-TiNi, e, com o
aumento da temperatura, ocorre um processo complicado de precipitacdo
devido a dificuldade de ocorrer precipitacdo a partir da matriz B2 [103]. Essa
dificuldade se manifestou durante a segunda reacdo exotérmica, onde foi
verificado somente alguns sinais da fase TiCu na estrutura.

Pela Figura 4.12(e) foi visto que a difusdo na liga € lenta e quando uma
difusdo a longa distancia para os contornos de grédo nao € permitida em baixas
temperaturas de tratamento, uma segunda fase precipita na matriz B2,
superando as restricbes da matriz. Neste caso, a prioridade de precipitacéo
pode ser determinada através da energia livre da rede, por meio da seguinte
equacao [109]:
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AG = - VAG, + SAG; + VAGs (4-1)

onde AG é a energia livre da rede, AG¢ a energia livre quimica, AG; a energia
interfacial, AGs a energia de deformacao elastica, V o volume e S a area do
precipitado. A diferenca nas redes dos precipitados e da matriz influéncia
fortemente a estabilidade nos estagios iniciais da precipitacdo, pois a relacao
entre a superficie e o volume dos precipitados é grande e, também, a interface
entre os precipitados e a matriz € coerente, aumentando a contribuicdo dos
termos da energia interfacial e da deformagéao elastica. Em vista disso, a fase
TioNi, ou TisCu20, é desfavoravel, pois ela possui uma estrutura cubica (Fd3m)
grande, com 96 atomos por célula unitaria e a incompatibilidade ao longo da
direcdo <100> é grande. A estrutura TiNi (B2) possui parametro de rede de
0,3015 nm e a TioNi de 1,131 nm, o que promove uma grande deformacao na
rede. De fato, a precipitacdo do TioNi é normalmente acompanhada de uma
interface semi-coerente e auxiliada pelo aumento de temperatura [109]. Por
outro lado, a fase TiCu (B11) possui parametro de rede e tamanho muito mais
favoravel para a precipitagdo durante o aquecimento, com parametro de rede a
e b de ~0,310 nm, sendo compativel com a matriz B2 nas dire¢des [1 0 0] e [0
10].

De acordo com os diagramas de fases Ti-Ni-Cu (ver Anexo A), em
condi¢des de equilibrio, a fase TiNi pode conter até 32% de Cu em solugéo
solida, contra apenas 3% de Ni na fase TiCu. Tendo isso em vista e o fato de
que a os trés elementos estdo bem homogeneizados na estrutura da fita
(Tabela 4.1), a energia e a difusdo atdmica necessaria para a formagao da fase
TiNi é menor do que para a formacao da TiCu, que necessitaria maior difusdo
de Ni. Dessa forma, durante o aquecimento, primeiramente ocorre a
precipitacdo da fase B2-TiNi, seguida da B11-TiCu por meio da difuséo
(facilitada pelo aumento da temperatura) de Ni para os contornos de graos e de
Cu para os graos TiCu, propiciando, também, a formacao da fase TizNi/TisCu.0
(nos contornos de graos) e da fase martensita (TiNi-B19’ e/ou TizNiCu-B19). A
difusdo do Ni pode se sobrepor a do Cu devido ao seu menor tamanho
atdbmico; no entanto, os coeficientes de difusdo atébmica do Cu e do Ni em ligas
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binarias NiCu possuem a mesma ordem de grandeza [110], o que da suporte a
possibilidade de difusdo do Cu para dentro dos grdos TiCu. As analises de
EDS, mostrada na Tabela 4.4, confirmam que os graos martensiticos possuem
um teor maior de Ni e menor de Cu do que a composicdo nominal da liga,

evidenciando a grande difusao de Ni em temperaturas elevadas.

Tabela 4.4 Fases cristalizadas durante os estagios de

aguecimento da nga 5 fTi51 5CU35 5Nits 0!.

Fase/estrutura Tr$;?$:: l:)to Analli:;:x)lmlca Grupo Espacial
TiNi (B2) 460°C Tf“&‘cu”’szm Pm3m
490°C Tigg5CU349Ni1g 2
TiCu (B11) 700°C Tigg3CU4s 4Nisg3 P4/nmm
TN 700°C Tisg.3CUzs oNigs 7 Fd3m
Ti,CuO ' ' ' Fd3m
B19 700°C Ti4g QCU24 3Ni253 Pmmb
B19’ ’ ’ ’ P21/m

4.2.1.2 nga 6 - Ti51,1CU33,9Ni10,0

A Figura 4.16 esquematiza no termograma de DSC da liga as
temperaturas de cada tratamento térmico que foi realizado. Seguindo 0 mesmo
critério de selecao das temperaturas de tratamento da composigcao anterior, foi
feito um tratamento térmico em Ty, outro apds cada pico exotérmico e um
ultimo em 700°C. O aquecimento até Ty, porém, devido a inércia térmica,

chegou a alguns graus acima da temperatura final.



84

/L

o- 7/
5| Liga 6 ®
.
| =
Tratamento térmico:
_ | T,=453C
| T.=467°C
O 2
2| T,=500°C
2| T,=700°C ]
2 Figura 4.16 Termograma de
DSC de aquecimento da
Liga 6 (Tis1,1Cuss 9Ni10,0)
processada por melt-
40K/min . . b d
Fia metalica | SPINNING exibindo a
L temperatura de cada
T T T T T T 7/

— T T — T T 4 :
200 250 300 350 400 450 500 550 700 tratamento termico.

Temperatura (°C)

A Figura 4.17 mostra o difratograma de raios X de cada tratamento,
onde é possivel ver a evolucao cristalografica da liga durante o aquecimento. A
primeira fase a cristalizar foi a TiCu, diferente da liga anterior que cristalizou
primeiramente a fase TiNi. J& no ultimo tratamento, as fases estabilizadas
foram as mesmas da liga anterior. A Figura 4.18 exibe as imagens de campo-
claro obtidas por MET de cada tratamento térmico. No primeiro tratamento, que
foi realizado 7°C graus apés Tx (446°C), a cristalizacdo nao foi suficiente para
gerar picos no difratograma; por outro lado, na micrografia é possivel ver
alguns spots de fases cristalizadas no padrao de difracdo em forma de anéis,
mostrada em detalhe na figura. Devido a isso, foi acrescida na Figura 4.18 a
analise da fita sem tratamento, comprovando o seu estado amorfo. Os
contrastes em forma de esferas na fita ndo sdo fases cristalinas, pois nao
houve mudanca no contraste da imagem ao executar o tilt na amostra, sendo,

portanto, alguma sujeira superficial.
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Figura 4.17 Difratograma da Liga 6 (Tis11CussgNito0) tratada
termicamente nas temperaturas: 453, 467, 486 e 700 °C.

No segundo e terceiro tratamento, T, e Tj, realizado logo apdés o
primeiro e segundo pico exotérmico, respectivamente, foi verificado pelas
andlises de raios X a estabilizacdo somente da fase TiCu; contudo, para
ocorrer a segunda reacao exotérmica € necessario a ocorréncia de outros
eventos, como, por exemplo, a nucleacdo de outras fases, que podem ser as
mesmas fases verificadas no proximo tratamento, realizado a 700°C. Para
verificar essa hipdtese seria necessario um tratamento isotérmico longo para o
crescimento dos graos estabilizados em Ty; no entanto, pelas analises da liga
anterior, foi visto na Figura 4.12(e) que a difusdo do sistema é lenta em
processos isotérmicos, o que requereria um tempo maior que duas horas para
propiciar o crescimento dos graos originados durante as rea¢des exotérmicas,
0 que acarretaria na oxidacdo da amostra devido as contaminagdes durante as
analises de DSC. As analises de MET e de cinética, apresentadas mais

adiante, auxiliardo nesse entendimento.
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Figura 4.18 Imagens obtidas
por MET (campo-claro)
mostrando a evolugao da
cristalizacao da Liga 6
(Ti51,1CU38,9Ni10,0) em forma
de fita.

A Figura 4.19(a) exibe a imagem de campo-claro da fita tratada a 467°C
e, em detalhe, o padréo da difragcdo de elétrons em forma de anéis que, de
forma similar ao DRX, revelou somente a fase TiCu. A indexagdo mostrada em
(b) e (c) revelou a presenca somente da fase B11-TiCu (tetragonal, P4/nmm),
sendo essa a mesma fase encontrada na liga anterior — Liga 5. De forma
similar, foi encontrada a mesma fase TiCu na anélise dos padrdes de difragao
do préximo tratamento a 500°C, apresentado na Figura 4.20. A morfologia da
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estrutura tratada a 500°C é semelhante a da tratada a 467°C, exceto pelos

pequenos pontos de alto contraste marcados com flechas na figura.

Figura 4.19 Liga 6 (Tis1,1CussoNiioo) aquecida até a temperatura
de 467°C. (a) Micrografia da estrutura e, em detalhe, o padrdo de
difracao em forma de anéis da regiao selecionada (SADP); (b), (c)
e (d) mostram os padrdes de microdifracao das regiées apontadas
em (a).

A andlise de EDX apontou que a composi¢cao em toda a regido analisada
da amostra tratada a 467°C é aproximadamente a da nominal da liga,
sugerindo que a devitrificagdo inicia com uma cristalizagdo polimorfica, da
mesma forma que foi indicado na liga anterior. No tratamento a 500°C, as
andlises de composi¢cdo quimica foi bem parecida com a do tratamento
anterior, exceto nos pontos de alto contraste com tamanho de ~25 nm, que
apresentou uma composi¢cao de ~Tiz4Cu21Nis (indicados por flechas na Figura
4.20). Esta composicao abre a possibilidade de estar ocorrendo durante esta
reacdo a precipitacdo de forma coerente de particulas nanométricas da fase
Ti2Cu (C11b) na matriz TiCu (B11), que possuem parametros de rede similares

nas direcées <1 0 0> e <1 1 0>. Porém, quase toda a regiao analisada possui a
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composi¢do nominal da liga e o Ni precisa estar em solucdo sélida e/ou de
forma substitucional dentro da fase TiCu; pois, em condicbes de equilibrio,
nessa temperatura, a fase TiCu pode conter no maximo 3% de Ni (ver Anexo
A), muito aguém dos 10% disponiveis na liga. Essa situacao fora do equilibrio
precisa de energia para propiciar a difusdo necessaria, mas, como visto
anteriormente, a difusdo nestas ligas € lenta e temperaturas mais elevadas é
necessaria. Isto evidencia que mesmo no fim da dltima reacao exotérmica a

estrutura possui uma natureza meta-estavel.

Figura 4.20 Liga 6 (Tis1,1CussoNiip0) aquecida até a temperatura de 500°C.
(a) Micrografia da estrutura e, em detalhe, o padrao de difracdo em forma
de anéis da regido selecionada (SADP); (b), (c) e (d) mostram os padrbes
de microdifragéo das regides apontadas em (a).

A Figura 4.21 exibe o detalhamento do tratamento feito a 700°C. Houve
a estabilizacdo das mesmas fases encontradas na liga anterior tratada na
mesma temperatura, sendo elas: TiCu, TizNi/TisCuO e a fase martensitica TiNi
(B19’) elou TixCuNi (B19’). A morfologia dos graos estabilizados € também
similar a da liga anterior. Na figura € mostrada os padrdes da microdifracdo dos
graos TiCu e Ti2Ni/TisCu20; no entanto, os graos martensiticos possuem um
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tamanho reduzido (menor que 100 nm) e nao foi possivel fazer as analises com
SADP de forma semelhante ao que foi feito na liga anterior; além disso, as
andlises com microdifragdo dessa fase ndo foram possiveis de serem
indexadas devido a existéncia das maclas de deformacdo na estrutura dos
graos. Por outro lado, foi possivel verificar a existéncia da fase mastensitica
(B19 e/ou B19’) por raios X e a mesma composicao (por EDX) e aspecto
morfolégico do que a fase martensitica da liga anterior.

(d)
Figura 4.21 Liga 6 (Tis11CussoNiigo) aquecida até a temperatura
de 700°C. (a) Micrografia da estrutura; (b), (c) e (d) mostram os
padrées de difracdo obtidos por microdifracdo das regides
apontadas em (a).
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Estes resultados sugerem que durante o primeiro o pico ocorre um
processo de nucleacdo polimérfica da fase TiCu e, com o aumento da
temperatura, durante o segundo pico, 0s nucleos mais favoraveis, que ainda
estdo numa condicdo metaestavel e com composicdo nominal da liga,
continuam a crescer e também ocorre uma maior difusdo atémica, que propicia
a precipitagéo coerente de da fase TioCu. Apds o segundo pico, 0 aumento de
temperatura permite a difusdo de Ni para os contornos de gréos da fase TiCu,
ocasionando a formacéao das fases TioNi/TisCu.O e da B19/B19°. A Tabela 4.5

sumaria as fases encontradas em cada tratamento térmico realizado.

Tabela 4.5 Fases cristalizadas durante aquecimento da Liga 6
(Tis1,1CusgoNi10,0).

Fase/estrutura Tr_?(t;::iec |c1)to Analli:;;;mlca Grupo Espacial
467°C Ti43’QCU3g’1Ni12’o
TiCu 500°C Ti4g’1CU42’4Ni3’5 B11 - P4/nmm
700°C Ti5o’4CU45’6Ni4’o
TIZNI 700°C Tiss 5CU10 3Ni232 Fadm
Ti4CUQO ' ' ' Fd3m
B19 700°C Ti43 3CU26 4Ni253 Pmmb
B19’ ' ' ' P21/m

4213 nga 8- Ti57,4CU33,4Ni9,2

A Figura 4.22 esquematiza as temperaturas de cada tratamento térmico
no termograma de DSC da liga. De forma diferente das ligas anteriores, a curva
da liga apresentou 3 picos exotérmicos, sendo que o terceiro pico inicia antes
do término do segundo pico, o que dificultou a obtencao do tratamento T4, que
deveria ser feito no inicio de reagédo do pico 3. A margem de temperatura para
a obtencgéo desse tratamento térmico foi muito estreita, e a inércia térmica do
aquecimento e a cristalizacdo isotérmica (ocorrendo durante o resfriamento
lento, apds a interrupgdo do aquecimento) fizeram iniciar a reacdo do segundo

pico em todas as tentativas que foram feitas, mesmo durante o resfriamento.
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Figura 4.22 Termograma de
DSC de aquecimento da
nga 8 (Ti57’4CU33’4Ni9’2)
processada por melt-
spinning exibindo a
temperatura de cada
tratamento térmico.
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Figura 4.23 Difratograma da Liga 8 (Tis74Cussz4Nigp) tratada
termicamente nas temperaturas: 410, 475, 512, 560 e 700 °C.
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A Figura 4.23 exibe os difratogramas de raios X de cada tratamento
térmico. Nos tratamentos finais ha a presenca das mesmas fases, Ti>Cu, TiCu
e TizNi. Nos dois primeiros tratamentos, no inicio e no fim do primeiro pico, foi
obtido halos caracteristicos de uma estrutura amorfa. No terceiro tratamento,
verificou-se a presenca de 3 fases, que podem ter sido nucleadas durante o
primeiro pico através de uma cristalizacao eutética, que nao foram detectadas
devido aos seus tamanhos reduzidos. Todavia, durante o tratamento Ts, 0
aqguecimento parou no inicio do segundo pico, 0 que pode ter dado energia
suficiente para a formacao de alguma das trés fases.

A Figura 4.24 mostra a evolugdo da estrutura cristalizada através das
imagens de campo-claro obtidas por MET. Em (a) € apresentado o resultado do
segundo tratamento, em 440°C, logo apds o primeiro pico, revelando uma
estrutura nanocristalina ou amorfa+clusters, em conformidade com o resultado
apresentado pelo difratograma de raios X, sugerindo uma reacdo com
predominancia de nucleacdo. Em (b), tratada a 475°C, a estrutura revelou
alguns gréos da ordem de ~50nm, mas a totalidade dos gréos sdo da ordem de
10-30nm, fazendo com a que o padrdo de difracdo da estrutura seja em forma
de anéis difusos. No tratamento conseguinte, em 515°C, ocorre o crescimento
dos gréos e, consequentemente, ha a obtencdo de anéis bem definidos no
padréao de difracao da regido. A indexagao dos anéis revelou as mesmas fases
indexadas pelas andlises de raios X: TioCu, TizNi e TiCu. Na micrografia
também & perceptivel zonas GP, indicada pelas flechas, conforme ja reportado
em ligas desse sistema [103]. Em 560°C, a difusdo atébmica foi maior e
propiciou grados maiores (~45 nm) e distribuidos de forma mais homogéneas;
no entanto, devido ao tamanho nanométrico dos gréaos, € dificil analisar como
que esta ocorrendo a difusdo atbmica entre as fases. Ainda € possivel verificar
a formacao de anéis no padrao de difracdo com caracteristicas similares ao
tratamento anterior (em 515°C), ou seja, com as mesmas fases. No ultimo
tratamento em 700°C, é visto que houve grande difusdo e crescimento dos

grdos com uma morfologia diferente das duas ligas analisadas anteriormente.
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Figura 4.24 Imagens obtidas por MET (campo-claro) mostrando a
evolucao da cristalizacdo da Liga 8 (Tis74Cuss4Nig2) em forma de
fita.

Procurando analisar as fases cristalizadas durante o primeiro pico, foi

realizado no equipamento DSC um tratamento isotérmico de 1 hora no inicio do
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pico de cristalizacao, em 407°C. A Figura 4.25(a) mostra a imagem de campo-
claro da amostra tratada, onde sao verificados graos com estrutura eutética da
ordem de 30-100 nm, e outros graos nao-eutéticos menores com tamanhos de
20-30 nm. Os graos menores, a principio, devido aos seus tamanhos
reduzidos, podem ter sido originados posteriormente de uma das fases
eutéticas formadas. A parte A da Figura 4.25(b) mostra a analise de SADP em
forma de anéis da regiao da foto mostrada em (a); também é mostrada em B a
SADP da amostra tratada a 515°C, revelando que as fases sdo as mesmas,
TioCu, Ti2Ni e TiCu. Além disso, as andlises quimicas da regiao mostram uma
composicao média préxima da nominal da liga. Essas analises comprovam que
a cristalizacdo da liga é eutética com formacdo de 2 ou 3 fases. Para uma
andlise mais detalhada da estrutura dos gréos seria necessario o uso de um
microscépio de transmissao de alta resolucao.

Rar WY
»%
€ -

o hl“-y; o, < £
407°c 1 "Ll i
4 . :

%

(a) (b)
Figura 4.25 Liga 8 tratada termicamente em 407°C por 1 hora. (a) Imagem
de campo-claro da amostra, e (b) SADP em forma de anéis da amostra (A)
comparada com a amostra tratada em 515°C (B) - Figura 4.24(c.2).

Devido ao fato de que os grédos oriundos da cristalizagdo nos
tratamentos até 560°C (Ts) possuirem tamanho médio menor que 50 nm, nao
foi possivel a analise de cada grdo individualmente pelas técnicas
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microscépicas utilizadas e, assim, sera apresentado somente o detalhamento
das analises do tratamento feito a 700°C, que possui graos maiores que 100
nm. A Figura 4.26 exibe as andlises da amostra tratada nessa temperatura.
Foram verificadas as mesmas fases estabilizadas dos tratamentos anteriores:
TioCu, TiCu e TioNi/TisCuoO, que estdo em conformidades com o0s
difratogramas de raios X.

Tabela 4.6 Fases cristalizadas durante aquecimento da Liga 8

(Tis7,4Cusz3.4Nigo).

Tratamento | Analise quimica .
Fase/estrutura Térmico (EDX) Grupo Espacial
475°C @
TiCu 515°C @ B11 - P4/nmm
700°C Ti52’00U43’6Ni4’4
475°C @
Ti,Cu 515°C (@) C11b - 14/mmm
7002C Ti63’5CU23,6Ni7,9
475°C @
TizNi/TisCu0 515°C (@) Fd-3m
700°C Ti63’oCU13,2Ni13’3

® Fase identificada pelo padrao de difragdo em forma de anéis, nao sendo possivel

verificar a composic¢éo do grao por EDX devido ao seu tamanho nanométrico.

A Tabela 4.6 sumariza as fases encontradas em cada tratamento
térmico realizado. O tamanho dos gréos variou entre 90-200 nm para TiCu e
TioCu e ~50 nm para TioNi/TisCu2O. Na Figura 4.26, os grdos da fase
TioNi/TisCu2O possuem a mesma morfologia das ligas anteriores, sdo fases
arredondadas e se localizam principalmente nos contornos de graos. As fases
TioCu e TiCu apresentaram contrastes e morfologia semelhantes entre si,
sendo dificil a diferenciacdo nas imagens de campo-claro. A fase martensitica
presente nas ligas anteriores ndo foi formada aqui, indicando que a sua
estabilizacao dependente da relagédo Ti:(Ni,Cu). Seguindo essa proposi¢céao, em
relagdo a primeira liga, alterando a relacdo Ni:Cu através da diminuicdo de Ni
em ~5% at., as fases cristalizadas ndo se alteram; no entanto, ao variar a

relagdo Ti:(Ni,Cu) por meio da adigdo de Ti, ocorre a estabilizacdo da fase
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Ti.Cu ao invés da fase martensitica. Além disso, a difusao atbmica diminui com
o aumento de Ti, ocorrendo um crescimento apreciavel dos graos somente
acima dos 560°C; porém, isso pode ser uma consequéncia de uma
cristalizacao eutética, que possui uma estrutura mais complexa e que pode

dificultar o crescimento das fases.

® 9012

9102

.3”% 10

(f) ()
Figura 4.26 Liga 8 (Tisz4Cuss4Nigo) aquecida até a temperatura de
700°C. (a) Imagem de campo-claro da estrutura; (b)- (g) padrdes de
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difracédo obtidos por microdifracao dos graos.
4.21.4 Liga 1- Ti43’5CU25’5Ni25’0

A Figura 4.27 esquematiza as temperaturas de cada tratamento térmico.
Houve somente um pico de cristalizagdo, com intensidade (em mW/mg) menor
do que as ligas anteriores. Foi realizado um tratamento térmico em Ty, um logo

apos o pico exotérmico e um em 700°C, conforme ilustrado na figura.

Liga 1 ©)
i |
Tratamento térmico: /w
T= 483°C (TX)

T,=505°C

T,=700°C

-— eXO0.

Figura 4.27 Termograma de
DSC de aquecimento da
nga 1 (Ti4g,50U25,5Ni26,0)
processada por melt-
spinning e exibindo a

40K/min temperatura de cada
Fitametdlica)  tratamento térmico.

Fluxo de calor

/L
T T T T T 7/ T

— T T T T
200 250 300 350 400 450 500 550 700

Temperatura (°C)

A Figura 4.28 exibe os difratogramas de cada tratamento térmico. A fita
sem tratamento apresentou picos cristalinos e um background com halo ao
redor de 42° -caracteristicas de um material com matriz amorfa ou
nanocristalina. Os picos cristalinos da fita sem tratamento e tratada
termicamente em 483 e 505°C sdo da fase B2-TiNi (cubico, Pm3m). Essa
configuragdo foi obtida também para outra amostra processada por melt-
spinning (nas mesmas condicbes da anterior) utilizando outro pedaco do
mesmo lingote. Por conta disso, para verificar a presenca de impurezas no
lingote, que poderiam estar favorecendo a cristalizagdo heterogénea durante o
resfriamento, foram feitas analises de MEV-EDS, apresentadas no Apéndice

F, onde ndo foram encontradas impurezas e a estequiometria média foi de
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Tisz 8Cu2s 6Ni2g 6, que € muito préxima da nominal. Ainda assim, outro lingote foi
processado e confeccionado fitas por melt-spinning, mas o resultado foi o
mesmo, confirmando que essa composi¢cao nao possui TFA alta o suficiente

para ser totalmente amorfizada por meio dessa rota de processamento.

Liga 1 i + TiNi(B2) B19'
¢ 2
e g
ok a

700C ¢ it * s e

—_
—e
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483°C . J\
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Figura 4.28 Difratograma da Liga 1 (Tiss5Cu2ssNizo) tratada
termicamente nas temperaturas: 483, 505 e 700 °C.

A Figura 4.29 mostra imagens obtidas por MEV exibindo a distribuigéo
dos cristais na fita sem tratamento térmico; em (b) € mostrada, no detalhe, uma
imagem obtida por MET de um grao dentro da matriz amorfa e, ao lado, o
padrdo de difragdo da matriz em forma de anéis difusos, comprovando o
estado amorfo da matriz. A composicao da estrutura amorfa e dos gréos
medidas por EDX foram aproximadamente as mesmas, indicando que nao
houve difusdo grandes durante a cristalizacdo desses graos. Essa morfologia
de cristalizacdo, em forma de esferas e com grdaos com estrutura B2, ja foi
reportada em fitas amorfas de composicéo Ti2NiCu tratadas termicamente por
10 minutos numa temperatura de 420°C, onde cada esfera apresentou de 2-6
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graos e tamanho de ~2 um [107]. Com um tempo de tratamento de 14 horas na
mesma temperatura de tratamento, outros autores obtiveram esferas de ~5 um,
mas com uma estrutura martensitica B19 e B2 [106]. As esferas encontradas
aqui na fita variaram muito de tamanho, tendo em média 20 um. A
estequiometria da liga dessas referéncias sdao bem préximas da liga aqui em
estudo (Tiss5Cu2s5Niss o), € 0s autores nao relataram se a fita obtida estava
amorfa antes dos tratamentos térmicos, colocando em duvida a TFA desta
Ccomposicao.

Fita sem tratamento

Det WD 9/6/2012 HV  Spot Mag 1.0mm
SSD 10.1 mm 3:29:07 PM 20.0 kV 4.0 75x

Figura 4.29 (a) MEV da Liga
1 (Ti48,5CU25,5Ni26‘0), sem
tratamento, mostrando a
distribuicdo de cristais na
matriz amorfa; (b) aumento
e LA W @ . da regiao apontada em (a) e,
SSD 10.2 mm 3:54:31 PM 20.0 kV 6.0 1000x em detalhe’ uma |magem

(b) obtida por MET de um gréo
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da fita e o padrao de difracéo
da matriz.

A Figura 4.30 exibe as anélises de MET da parte da cristalina da fita
sem tratamento. Todos os graos analisados apresentaram a estrutura B2, com
padrao de difracdo conforme apresentado em (b) e (c). As analise de EDX dos
graos indicaram uma composicao média dos graos de Tisg 3Cu24 4Niz7 2, abrindo
a possibilidade dos graos serem TioCuNi ou TiNi, ambos com a mesma
estrutura B2. A fase TiNi pode conter mais que 30% at. de Cu em condicdes
estaveis, conforme Anexo A.

Figura 4.30 Parte cristalina da Liga 1 (Tiss5Cu2s55Nize0) sem
tratamento térmico. (a) Micrografia da estrutura; (b) e (c) mostram
os padrdes de difracdo obtidos por SADP que foram obtidos dos
graos analisados.

A Figura 4.31 exibe as analises de MET da fita tratada na temperatura
de 700°C. Os graos analisados apresentaram tamanho médio de 0,5 um e a
estrutura B2, com padrdo de difracdo conforme apresentado em (b) e (c).
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Assim como na fita ndo tratada, as analises de EDX dos graos indicaram uma
composicao média dos graos proxima da T2NiCu. As imagens da difracao de
elétrons revelaram spots extras de menor intensidade, apontados pelas
flechas, que ja foram reportados na literatura como sendo devidos a presenca
de precipitados em forma de placas [106]. Os autores dessa referéncia
afrmaram que esses precipitados possuem uma estrutura cubica com
parametro de rede duas vezes maior que a da matriz (B2) e com composicao
semelhante da matriz. Os autores concluiram que esses precipitados podem
ser devido a formacao de super-reticulados como a estrutura ordenada L2 do
tipo Heusler. A Figura 4.32 exibe as imagens de campo-escuro desses spots,
marcados na Figura 4.31(b), referente a matriz B2 (spot 1) e aos precipitados
(spot 2) de um grao da estrutura. Além dessas fases, foi identificada nos raios
X uma fase com estrutura B19’, de baixa intensidade, que nao foi encontrada
pelas analises de MET, mas que ja foram reportadas em ligas Ti>2NiCu tratadas
isotermicamente em temperaturas préximas de 500°C [107]. A Tabela 4.7

relne as fases encontradas em cada tratamento térmico realizado na Liga 1.
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(c)

Figura 4.31 Liga 1 (Tiss5Cu2s5Niss o) aquecida até 700°C. (a) imagem
de campo-claro; (b) e (c) difracdo de elétrons dos graos direcionados
nos eixos de zona [111] e [001]. Os spots extras de baixa intensidade
sdo devidos as placas finas (com estrutura ordenada L2¢ do tipo
Heusler) precipitadas nos graos.

Tabela 4.7 Propriedades das fases cristalizadas durante
aquecimento da Liga 1 (Tisg 5CU2s 5Ni 0).

Tratamento | Andlise quimica .
Fase/estrutura Térmico (EDX) Grupo Espacial
- Tigz9CUog 4Ni
TiNi (B2) S Pm3m
700°C T|5o’oCU23’3N|26’7
B19’ 700°C @ Fd3m

) |dentificada pelas andlises de raios X.

()
Figura 4.32 Precipitados em forma de placas num grdao da Liga 1
(Tiss 5CU2s5 5Niog ) tratada a 700°C; (a) imagem de campo-claro do gréo; (b) e (c)
imagem de campo-escuro dos spots 1 e 2, respectivamente, apresentados na
Figura 4.31(b).

A Tabela 4.8 resume as fases que foram nucleadas e/ou estabilizadas
em cada reacao exotérmica das quatros ligas aqui estudadas e que foram
identificadas pelas analises microscopicas e por raios X.
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Tabela 4.8 Fases cristalizadas em cada reacdo exotérmica durante o
aquecimento.

Composicao Pico 1 Pico 2 Pico 3 700°C

Liga 5 . S . TiCu, TioNi®,
(Tis: sCliss sNirs o) TiNi TiNi, TiCu Inexistente B19/B19'®

Liga 6 . : . . TiCu, TioNi®,
(Tis: 1Cuss oNiro) TiCu TiCu, TiCu Inexistente B19/B19'®

Liga 8 Nanoorstals i, Ti,Cu, Ti,Cu,
(Tis7 4CUss 4Nig 2) T Ni(a>2Tidu TioNi® TiCu  Ti,Ni® TiCu  TiNi®, TiCu

2 )
Liga 1© o o o ,
(Tias 5Czs sNiz o) TiNi TiNi - TiNi, B19
@ Existe a possibilidade de ser a fase TisCu2O, que possui a mesma estrutura (FA3m).

(b

( )Fase que pode ser tanto B19-TizNiCu (ortorrémbica) quanto B19°-TiNi (monoclinica).
C

) Amostra parcialmente amorfa, com graos cristalinos TiNi numa matriz amorfa.

4.2.2 Estudo da cinética de reacoes por DSC

42.2.1 Liga 5- TI.51,5CU33,5NI'15,0

Os parametros térmicos da Liga 5 obtidos por DSC estdao sumarizados
na Tabela 4.9 e os termogramas estdo apresentados na Figura 4.33(a). Essa
composicdo apresentou a reagdo endotérmica referente ao relaxamento
estrutural e a Ty e, também, dois picos exotérmicos de cristalizagdo. O
deslocamento dos picos com a variagdo da taxa de aquecimento indica que a
reacao tem dependéncia da temperatura.

Tabela 4.9 Parametros térmicos® da composicao Liga 5 (Tis1 5Cuss sNi1s.0).
B (K/min)  T4(°C) T, (°C) T: (°C) T2 (°C) Hi (J/9) Hz (J/9)

5 388,3 430,9 437,6 453,5 -27,9 74.4
10 396,1 436,9 443,8 460,3 -29,1 -69,9
20 401,5 446,0 452,5 469,0 -32,5 -77.8
40 408,6 455,2 459,8 476,6 -31,0 72,3

% Temperatura de transicdo vitrea (Tg); Temperatura do inicio da cristalizagdo (T);
temperatura nos picos exotérmicos (T1 e Tz) entalpias de transformacao (H1 e Hz) em fungéo
da taxa de aquecimento (B).
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9 Pico 2 ) 1.7 T
o 5°C/min {1 Liga 5
l ) yd 1149 Método Kissinger
Pico 1 10°C/min 1
11.1 4
L 20°C/min 1087
5 1051
8 S
© . = 10.2
'g 40°C/min = |
X 9.9 1
i |
9.6 4
. 1 Energia de Ativagao
Ligas 9.3 A Pico 1-385kJ/mol 1
Fita metalica ] B Pico 2 - 390 kJ/mol
LN B I B I LA L B L B 9.0 T T T T T T T T T
300 330 360 390 420 450 480 510 540 570 1.32 1.34 1.36 1.38 1.40 1.42
Temperatura (°C) 1T *10° (K™
(a) (b)

Figura 4.33 (a) Termograma de DSC da Liga 5 (Tis15CusssNiis,0) obtida por
aqguecimento continuo nas taxas 5, 10, 20 e 40 K/min; (b) curvas obtidas pelo
método Kissinger para determinacao de E; dos picos exotérmicos da Liga 5.

A Figura 4.33(b) mostra o resultado da aplicagao do método Kissinger

para cada pico exotérmico da liga, revelando que a energia de ativacao é
praticamente a mesma para as duas reacgoes.

A Figura 4.34 ¢ a Figura 4.35 exibem a porcentagem de fase
cristalizada em fungéo do tempo e da temperatura, respectivamente, calculado
por meio da integragdo da curva dos termogramas de DSC. O formato das
curvas para o primeiro pico indica que a reagao possui um inicio lento de
cristalizacdo, correspondente ao processo de nucleagdo, seguido de um
aumento na taxa de cristalizacdo devido ao aumento da area especifica dos
nucleos. A reducdo desta taxa no final do pico € devido ao encontro dos
nucleos durante o processo de crescimento. Em contrapartida, o segundo pico
apresenta um inicio rapido e um final lento de cristalizagdo, indicando um
processo reativo diferente, abrindo a possibilidade de cristalizacdo de fases
diferentes das previamente cristalizadas durante o primeiro pico e requerendo
um tempo maior para a sua estabilizacdo. De fato, pelas analises por MET
(Tépico 4.2.1), durante o pico 1 ocorre a formacéao de fases TiNi e no pico 2 de
fases TiCu junto com o crescimento das fases TiNi. Além disso, o tempo para a
cristalizacao de ~50% (que fica localizado ao redor do ponto maximo do pico,

ou seja, Ty e T2) € 0 mesmo nos dois picos do termograma e, levando em
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consideracao que a energia de ativacao tém valores proximos, € possivel de

que o inicio do pico 2 esteja, também, cristalizando a mesma fase do pico 1, e,

posteriormente, em temperaturas mais altas, ocorre a estabilizagao de outra(s)

fase(s).

1.0 1

0.8 -

0.6 4

0.4 4

a (Grau de cristalizagao)

0.2

0.0

Tempo (min.)

(a)
Figura 4.34 Cristalizacao relativa da Liga 5 (Tis15CusssNiis0) em funcao do
tempo para: (a) primeiro pico da cristalizacdo; e (b) segundo pico da

cristalizacao.
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Figura 4.35 Cristalizacao relativa da Liga 5 (Tis15CusssNits0) em funcdo da
temperatura para: (a) primeiro pico da cristalizagdo; e (b) segundo pico da

cristalizacao.
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Além do método Kissinger, foi utilizado os métodos isoconversionais
propostos por Friedman e KAS (Kissinger-Akahira-Sunose) para o calculo da
energia de ativacdo E,. Diferentemente do método Kissinger, esses métodos
possibilitam calcular E; para cada taxa cristalizada a do material, 0 que permite
uma analise mais minuciosa da reacédo. A Figura 4.36 exibe o célculo desses
métodos para os dois picos. Em (a) é visto que, pelo método KAS, a energia de
ativacao se mantém constante e sem oscilagdes, caracterizando uma reacao
de um unico estagio ou uma reacao isokinetic, onde a energia de ativacao de
nucleacdo (En) é igual a do crescimento (Ec) [82,86]. Por outro lado, a
simulacédo pelo método Friedman se mostrou muito oscilante, sugerindo uma
reacdo complexa com multiplas etapas e/ou tendo En # Ec, onde esses
métodos nao sao validos para a determinacao do mecanismo das reacoes.

400 400

380 [u} n
350

360 | o n n

340 u} o 300 n

320
250

(kJ-mol™)

300

a

® 200

E_(kJ-mol™)

N

[+

o
1

Liga 5
2604 .
Pico 1

2404 ®™ Método KAS

0 Meétodo Friedman

E

220 4

o (porcentagem cristalizada)

(@)

T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

150

100

Liga 5 .

Pico 2
Método KAS

0

T T T T T T T T T
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

o (porcentagem cristalizada)

(o)

Figura 4.36 Calculo da E; em fungdo de a pelo método KAS e de
Friedman do (a) pico 1 e (b) pico 2 para a Liga 5.

A aplicacao do método KAS para o pico 2, apresentado na (b), comprova
que a reacdo nao ocorre em uma Unica etapa, havendo a nucleacdo, ou
crescimento, de diferentes fases. O método de Friedman nao foi possivel ser
aplicado para o pico 2 pois o grafico de In(da/dif)q; por 1/T,; resultou numa
curva de terceiro grau, ao invés de uma reta, o que nao permitiu calcular a
inclinagdo da reta (=Ex/RT). Além disso, se a reacdo ocorre em duas etapas,

essa curva gerada pelo método KAS para o pico 2 sugere que a primeira etapa
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termine ou diminua bastante antes do término da segunda etapa [82], e, como
grande parte da nucleacao ter ocorrido durante o pico 1, no pico 2 ocorre
majoritariamente um processo de difusao e/ou transformacdes estruturais que
requerem um tempo maior para o seu término, em concordancia com as Figura
4.34 e Figura 4.35.

Através do método proposto por Matusita [87] é possivel correlacionar a
fracao de fase cristalizada numa dada temperatura com o indice de Avrami n.
Esse indice pode ser escrito em termos da nucleagédo (nn) € do crescimento
(nc), onde n = ny + nc. De forma geral, temos que n pode variar entre 1,5 < n<
4,0; quando 0 < n < 1 o processo de nucleacdo € dominante e quando 1,5 <n <
4,0 o processo de crescimento é dominante. A Eq. (2-22) e a Tabela 2.5
detalham melhor a relagdo de n com o0s mecanismos de nucleacdo e
crescimento. A Figura 4.37 mostra as curvas obtidas pelo método Matusita
para o pico 1, permitindo obter n e m para determinadas temperaturas dos
picos e para cada taxa de aquecimento B, respectivamente, através da
inclinacao das retas. O indice de Avrami variou em torno de 4,4, onde o
processo dominante € o crescimento, e o0 m obtido foi de ~3,6, indicando
mecanismo de crescimento em 3 dimensdes. De acordo com a Eq. (2-22), as
andlises de b e p, independente do valor de b, indicam um crescimento linear
com interface controlada, o que € coerente com os indicios de cristalizacdo
polimorfica apresentadas no tépico 4.2.1.1.

De acordo com a Figura 4.36 e as andlises anteriores, esse método néao
se aplica ao pico 2 por extrapolar as limitagdes impostas pelo formalismo de
JMAK.
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Figura 4.37 Andlise cinética dos termogramas de DSC da Liga 5
(Tis1 5Cuss sNit150) pelo método de Matusita; em (a) In[- In(1 - a)] por In B; e em
(b) In[- In(1 - a)] por 1/T.

4222 Liga 6 - TI.51,1CU33,9NI.10,0

A liga apresentou caracteristicas semelhantes da liga anterior (Liga 5),
com dois picos exotérmicos e deslocamento dos picos com a variagdo da taxa
de aquecimento. A Figura 4.38 apresenta os termogramas de DSC e o
resultado da aplicagcdo do método Kissinger para a obtencdo da energia de
ativacao de cada pico, cujos valores foram aproximadamente os mesmos da
liga anterior. A Tabela 4.10 sumariza os parametros térmicos obtidos das
curvas de DSC.
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'/P|002 5°C/min 11.7 Liga 6

Pico1-7 10°C/min 11.4 | Método Kissinger

€Xo.

20°C/min

1 Energia de ativagéo
1084 A  Pico 1 -394 kJ/mol
B Pico 2 - 386 kJ/mol

40°C/min

Liga 6
Fita metalica

Fluxo de calor (u.a.)

T T T T T T T T

— T T T T T T T T T 1.26 1.28 1.30 1.32 1.34 1.36 1.38 1.40 142 1.44
300 330 360 390 420 450 480 510 540 570 P
1/T*107 (K")

Temperatura (°C)
(a) (b)
Figura 4.38 (a) Termograma de DSC da Liga 6 (Tisq,1Cuss gNi1,0) obtida por
aquecimento continuo nas taxas 5, 10, 20 e 40 K/min; (b) curvas obtidas
pelo método Kissinger para determinacao de E, dos picos exotérmicos da
liga.

Tabela 4.10 Parametros térmicos® da Liga 6 (Tis1,1Cuss oNi1o,0).

B (K/min)  Tg4 (°C) T (°C) T: (°C) T2(°C) H: (J/9) H. (J/9)

5 386,5 423,7 430,0 458,7 -23,8 -97,6
10 393,6 430,6 436,9 467,3 -26,5 -99,2
20 395,9 438,1 4443 474,9 -28,4 -99,3
40 400,5 446,5 451,6 482,8 -31,0 -98,1

% Temperatura de transicdo vitrea (Ty); Temperatura do inicio da cristalizagdo (T);
temperatura nos picos exotérmicos (T1 e Tz) entalpias de transformacao (H1 e Hz) em fungéo
da taxa de aquecimento (B).

O formato das curvas na Figura 4.39 e na Figura 4.40 sugere que as
reagbes dos dois picos sdo muito semelhantes, apresentando uma taxa de
transformacgéo lenta no inicio e no fim. Para o pico 1 este comportamento
sugere um processo lento de nucleacdo, seguido de um aumento na taxa de
cristalizagdo e crescimento devido ao aumento da area especifica dos nucleos.
A reducao da taxa de transformacao no final do pico é devida ao encontro dos

nucleos em crescimento.
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Figura 4.39 Cristalizacao relativa da Liga 6 (Tisi1CussgNiigo) em
funcdo do tempo para: (a) primeiro pico da cristalizacao; e (b) segundo
pico da cristalizagao.
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Figura 4.40 Cristalizacao relativa da Liga 6 (Tis1,1CusggNiigo) em
funcdo da temperatura para: (a) primeiro pico da cristalizagédo; e (b)
segundo pico da cristalizagéo.

A energia de ativacédo E, calculada pelos métodos KAS e Friedman esta

apresentada na Figura 4.41. Assim como na liga anterior, os dois métodos
resultaram em comportamentos diferentes da variagdo de E, com a taxa
cristalizada a. O método KAS sugere um comportamento isokinetic da reacao
para os dois picos, enquanto que o método Friedman sugere uma reacao de
varias etapas principalmente para o pico 2. No pico 2 tem-se a maior diferenga
em relagdo a liga anterior, onde, pelo método KAS, a E, decai com o0 avango da
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cristalizacdo e aqui na Liga 6 ela se mantém constante. Pelas analises por
MET, durante a segunda reacdo ocorre também a precipitacdo de uma
segunda fase com composicdo semelhante fase Ti,Cu, o que indica uma

reagao complexa envolvendo crescimento e precipitagao.
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Figura 4.41 Calculo da E; em funcdo de a pelo método KAS e de
Friedman do (a) pico 1 e (b) pico 2 para a Liga 6.

Levando-se em consideracao o resultado do método KAS, o formalismo
de JMAK e o método de Matusita podem ser aplicados para os dois picos, pois
ha constéancia de E; com o avango da cristalizagdo. A Figura 4.42 e a Figura
4.43 exibem os resultados da aplicacao do método de Matusita para os picos 1
e 2, respectivamente. Os dois picos apresentaram resultados similares, com o
indice de Avrami n extrapolando o limite de 4,0, mas ainda sugerindo um
processo de crescimento dominante. O m obtido foi de ~3,0, indicando um
mecanismo de crescimento em 3 dimensdes. De acordo com a Eqg. (2-22) e
com a Tabela 2.5, para os valores de n e m obtidos, tem-se um crescimento
linear com interface controlada, condizente com uma cristalizacdo polimdrfica,

que foi revelada pelas analises apresentadas no tépico 4.2.1.2.
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Figura 4.42 Andlise pico 1 dos termogramas de DSC da Liga 6
(Tis1 5Cuss sNi15,0) pelo método de Matusita; em (a) In[- In(1 - a)] por In B;
e em (b) In[- In(1 - a)] por 1/T.
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Figura 4.43 Analise do pico 2 dos termogramas de DSC da Liga 6
(Tis1,5Cuss 5sNi15,0) pelo método de Matusita; em (a) In[- In(1 - a)] por In B;
e em (b) In[- In(1 - a)] por 1/T.

42.2.3 nga 8- Ti57,4CU33,4Ni9,2

A Figura 4.44 apresenta os termogramas de DSC e o resultado da
aplicacdo do método Kissinger para a Liga 8. Diferente das duas ligas

analisadas anteriormente, a Liga 8 apresentou 3 picos exotérmicos, cuja

energia de ativacdo do pico 1 teve valor igual das ligas anteriores e o pico 2 € 3
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tiveram valores menores. E visto pelo termograma que o final da reagéo do
pico 2 se sobrepde com o pico 3, o que torna dificil a andlise de cada pico
individualmente pelos métodos de analise apresentados. Dessa forma, s6 foi
estudada a cinética da reacao do pico 1. A Tabela 4.11 resume os parametros

térmicos coletados do DSC.
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Figura 4.44 (a) Termograma de DSC da Liga 8 (Tis74Cuss4Nig2) obtida por
aquecimento continuo nas taxas 5, 10, 20 e 40 K/min; (b) curvas obtidas
pelo método Kissinger para determinacdo de E, dos picos exotérmicos da

liga.

O formato das curvas na Figura 4.45 foi 0 mesmo das ligas anteriores,
sugerindo uma reagdo com um inicio e um fim lento, correspondendo a um
processo lento de nucleacdo, como foi viso pelas andlises de MET (tépico

4.2.1.3), onde ocorre um processo de cristalizacao eutética.

Tabela 4.11 Parametros térmicos® da Liga 8 (Tis74Cuss 4Nig 2).

B(K/min) T,(°C) T,(°C) T;(°C) T.(°C) Ts(°C) Hi(g) H.° (i)

5 354,0 391,1 401,3 465,9 492,4 -18,5 -98,6

10 362,7 397,9 407,8 475,4 505,2 -20,1 -102,3
20 373,3 404,7 414,6 484,2 517,5 -21,3 -103,0
40 377,8 412,5 421,8 492,7 528,2 -23,5 -106,4

 Temperatura de transigao vitrea (T,); Temperatura do inicio da cristalizagdo (Tx); temperatura
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nos picos exotérmicos (T1 e T2) entalpias de transformacgéo (H1 e Hz) em funcédo da taxa de
aquecimento (). b Entalpia de transformagao do pico 2 somado ao pico 3.

o
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Figura 4.45 Cristalizagéo relativa do pico 1 da Liga 8 (Tis7.4Cuss 4Nig>)
em funcéo do (a) tempo e da (b) temperatura.

A Figura 4.46 mostra a energia de ativacao E; calculada pelos métodos
KAS e Friedman. Os dois métodos indicam um comportamento isokinetic da
reagdo e com um valor médio muito préximo do valor obtido pelo método
Kissinger. Esse comportamento mostra que houve dominancia de um processo
de nucleacéao/cristalizacdo eutética durante toda a reacdo. Essa situacao
isokinetic permite a aplicagdo do formalismo de JMAK. A Figura 4.47
apresenta as curvas obtidas pelos métodos JMAK e Matusita. De forma
diferente das ligas anteriores, aqui foi obtido um indice de Avrami n diferente
para cada temperatura do pico 1, indicando que o crescimento dos nucleos
diminui com o prosseguimento da reagdo; o valor de m obtido indica um
processo de crescimento em uma ou duas dimensdes. Analisando o indice b e
p da Eqg. (2-22) e a Tabela 2.5, ocorre nucleagdo e crescimento linear com
interface controlada no inicio da reacao e, com o prosseguimento da reacao, o
crescimento passa a ter comportamento parabdlico com difusdo controlada e

nucleacgéo nula.
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Figura 4.47 Analise do pico 2 dos termogramas de DSC da Liga 8
(Tis1 5Cuss 5Ni15,0) pelo método de Matusita; em (a) In[- In(1 - a)] por In B; e em

(b) In[- In(1 - a)] por 1/T.

Os valores obtidos para o indice de Avrami n foram bem menores do
que os obtidos para as outras ligas, indicando um processo de nucleagédo e
crescimento diferente, que de fato houve, considerando as analises pelo MET.
Esses resultados mostram que o processo de crescimento é dificultado a partir

de uma cristalizacao eutética.
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4224 nga 1- Ti48’5CU25’5Ni26,0

A Figura 4.48 apresenta os termogramas de DSC e o resultado da
aplicacdo do método Kissinger para a Liga 1. No entanto, conforme
apresentado na Figura 4.1 e pelas analises por MET, essa liga apresentou
picos de fases cristalinas, indexados como sendo a fase TiNi-B2 imersa numa
matriz amorfa. De acordo com 0 Anexo A essa fase pode se estabilizar com a
estequiometria da liga, com o Cu em solucao sélida e/ou substituindo os
atomos de Ni na estrutura; dessa forma, a matriz amorfa do material também
possui a estequiometria da liga. A fase cristalizada distribuida na matriz amorfa
sdo pontos de nucleacdo heterogénea, e mesmo com esses pontos que, a
principio, auxiliariam a cristalizagdo do material, a aplicagdo do método
Kissinger revelou uma energia de ativacdo maior que a das ligas anteriores,
conforme apresentado na Figura 4.48(b). A Tabela 4.12 sumariza os
parametros térmicos obtidos dos termogramas de DSC. Nota-se que o valor da
entalpia de fusao da reacao foi bem préximo da primeira reagdo exotérmica das
outras 3 ligas, mesmo com uma grande porcentagem de fases cristalinas
(Topico 4.2.1.4); além disso, esta liga ndo apresentou o segundo pico
exotérmico e o tratamento a 700°C proporcionou um grande crescimento das
fases formadas.

Tabela 4.12 Parametros térmicos® da Liga 1 (Tisg 5CU255Nize o).

B (K/min) Ty (°C) Tx (°C) Ti (°C) H: (J/g)
5 418,4 463,4 466,1 22,3
10 422,5 471,5 473,1 -26,9
20 426,9 478,3 479,6 -29,7
40 433,6 485,4 486,9 -32,6

# Temperatura de transigdo vitrea (Tq); Temperatura do inicio da cristalizagdo (T);
temperatura nos picos exotérmicos (T1 e Tz) entalpias de transformacgéo (H1 e Hp)
em fungéo da taxa de aquecimento (f3).
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Figura 4.48 (a) Termograma de DSC da Liga 1 (Tisg5Cu2s5Nizs o) obtida por
aquecimento continuo nas taxas 5, 10, 20 e 40 K/min; (b) curvas obtidas
pelo método Kissinger para determinacao de E, dos picos exotérmicos da

Liga 8.
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Figura 4.49 Cristalizagéo relativa do pico 1 da Liga 1 (Tisg5Cua2s sNigs o)
em funcao do (a) tempo e da (b) temperatura.

Apesar das fases cristalinas pré-existentes, o formato das curvas na

Figura 4.49 mostra um processo

lento no inicio da reagdo devido,

provavelmente, ao processo de formacdo de nucleos na estrutura amorfa.

Dessa forma, tém-se, provavelmente, dois processos ocorrendo durante o

aquecimento: a nucleagéo e o crescimento da fase cristalizada. A existéncia de
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mais de uma etapa pode ser vista na Figura 4.50, que mostra a variagao da
energia de ativacao E,; com a porcentagem cristalizada a. Na figura, o método
Friedman oscila bastante, como ja aconteceu com outras ligas analisadas
anteriormente, mas o método KAS, que se mostrou mais adequado para as
analises das ligas aqui estudadas, ndo permaneceu constante e teve um
declinio para a > 30%. Esse declinio ocorre quando existe mais de uma etapa
ocorrendo durante a reacao [82], ou quando n&o ocorre um processo isokinetic
[86].
crescimento das fases cristalinas pré-existentes que ocorrem simultaneamente.

Isto acontece devido as etapas de nucleacdo da fase amorfa e ao
Essa situacao foge das limitacbes de aplicabilidade do formalismo de JMAK,

resultando em valores que excedem muito os limites de valores das constantes
n(1,0a4,0) e m(1 a3), como pode ser visto na Figura 4.51.
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Figura 4.51 Analise do pico 2 dos termogramas de DSC da Liga 1
(Tiss 5Cu255Ni26 0) pelo método de Matusita; em (a) In[- In(1 - a)] por In B;
e em (b) In[- In(1 - a)] por 1/T.

4.2.3 Dependéncia de T4 e de Tx com a taxa de aquecimento 8

O intervalo do liquido super-resfriado tem sido estudado em termos da
variacao da temperatura de transigdo vitrea com a taxa de aquecimento e da
determinagéo e analise das energias de ativagéo de T4 e Tx. A Figura 4.52 e a
Figura 4.53 exibem, para Ty e para Ty respectivamente, as curvas dos
modelos de Augis-Bennett [95], Kissinger [81] e Moynihan [94] para a
determinacdo da energia de ativacdo desses pontos. A Figura 4.54 exibe a
curva sugerida por Lasocka [91] para a determinagédo das constantes A e B,
mostrando que a dependéncia de T4 com a taxa de aquecimento € linear e o
modelo descreve bem essa variagdo. Como colocado no Tépico 2.5, o valor de
A indica o valor de T4 para uma taxa de 1°C/min e o valor de B indica o tempo
de resposta das mudangas configuracionais dentro do intervalo de liquido

super-resfriado.
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A Tabela 4.13 e a Tabela 4.14 reunem os parametros calculados
através das curvas apresentadas. As analises de T4 mostraram que a menor
energia de ativacdo E; € a da Liga 8, seguida da Liga 5, 6 e 1. O menor valor
de E; para a Liga 8 reflete o valor do indice B, que indica a sensibilidade a
mudancgas configuracionais da estrutura durante o aquecimento, e cujo maior
valor foi para essa liga. Essa liga apresentou indicios de cristalizacao eutética e
também o menor valor de AT, denotando uma baixa resisténcia a
devitrificacdo, que pode ter sido causada pela alta sensibilidade da estrutura ao
aumento da temperatura e, também, pelo maior nimero de fases propensas a

nuclear durante a cristalizagéao eutética.

Tabela 4.13 Energia de ativagao de transformagao (E;), parametros A e B
de Lasocka e o indice de fragilidade de Angell (m) calculados para as Ligas
1,5,6e8.

Modelo de Modelo de Modelo de Média ATy

E: Moynihan  Kissinger Augis—Bennett (kd/mol) Mangel™ A B (°C)
(kJ/mol) (kJd/mol) (kJ/mol)

Liga 1 206,40 199,32 202,86 202,86 15.1 406,24 7,21 521

Liga5 137,19 130,57 133,88 133,88 10.4 373,29 9,56 46,6

Liga 6 192,75 186,22 189,49 189,49 14.8 377,19 6,39 46,0

Liga 8 91,78 85,70 88,74 88,74 7.2 335,61 11,83 34,3

* Valor médio calculado para as quatro taxas de aquecimento e com um desvio médio de 0,1.

Tabela 4.14 Energia de ativagdo de cristalizagéo (Ec) das Ligas 1,5, 6 e 8.

Modelo de Modelo de Modelo de Desvio
E. Moynihan Kissinger Augis—-Bennett Média Médio
(kd/mol) (kd/mol) (kd/mol)
Liga1 TisgsCUxssNizso 177,66 169,78 173,72 173,72 2,6
Liga5 Tis15Cus3sNisso 136,84 129,48 133,16 133,16 2,5
Liga6 Tis11CusgoNitoo 143,49 136,26 139,87 139,87 2,4
Liga8 Tis74Cuss4Nig2 130,87 124,20 127,53 127,53 2,2

A energia de cristalizacao E. foi praticamente a mesma para a Liga 5, 6,
e 8, e a Liga 1 obteve um valor muito maior®. Era esperado que E. tivesse
valores proximos para as Ligas 1 e 5, pois a primeira fase a se cristalizar

nessas duas ligas foi a TiNi-B2; porém, ambas podem advir de tipos de

® A diferenca média entre a energia de ativacdo Ec da Liga 1 e das demais ligas foi de 40 kJ/mol, sendo
que os erros associados a essas técnicas de calculo de Ec giram em torno de 10 kJ/mol [119,120].



122

estruturas amorfas, ou agregados atébmicos a curto alcance, diferentes em
ambos 0s casos, levando a uma resisténcia a devitrificacao diferente nas duas
ligas. Assim, a resisténcia a devitrificacdo ndo depende das primeiras fases a
cristalizar, e sim das caracteristicas da estrutura amorfa. Além disso, a Liga 1
formou ndcleos e graos cristalinos durante o resfriamento, o que poderia
facilitar a cristalizacdo da estrutura durante os tratamentos através do
crescimento dessas regides cristalizadas; mas, como ja mencionado, iSso nao
aconteceu e o0s resultados mostraram que a energia de ativacdo para a
cristalizacdo dessa estrutura foi a mais alta dentre as amostras analisadas.
Outro comportamento inesperado foi o grande valor de ATy para essa liga,
parametro utilizado para indicar a estabilidade da estrutura amorfa e a
resisténcia a devitrificagcdo, e muitas vezes empregado para indicar a TFA do
material. O valor de B para a Liga 1 também reflete esses resultados,
mostrando uma baixa sensibilidade a mudancas configuracionais da estrutura
durante o aquecimento.

Esses resultados podem levar a conclusdao de que a Liga 1 detém a
maior TFA e de que os cristais formados durante o resfriamento teriam sido
originados de impurezas e contaminagbes durante o processamento da fita.
Mas, essa fita foi reprocessada duas vezes (uma vez a partir de um mesmo
lingote e outra vez a partir de um lingote novo) e os resultados foram os
mesmos. Num trabalho feito por Franco com a mesma composi¢ao e utilizando
Ti de pureza mais elevada (99,99%p., contra 99,97%p. utilizada aqui), também
foi encontrado picos cristalinos no difratograma de raios X ao redor de 40° e
60° [77], auxiliando na comprovacao da TFA inferior dessa composicao.

Outra forma de analisar esses dados € através do indice de fragilidade
(Manger), que & geralmente usado para estimar a estabilidade térmica ou, até
mesmo, a TFA de materiais amorfos. De acordo com a teoria proposta por
Angell [111,112], os materiais que apresentam uma transi¢cao vitrea podem ser
classificados em trés categorias dependentes do valor do indice de fragilidade
m: i) fortes, ii) intermediarios e iii) frdgeis. Para materiais fortes, m € menor do
que 30 e com um limite de 16, materiais frageis possuem m > 100 e o0s

intermediarios se delimitam entre 30 < m < 70. Os materiais fortes possuem
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estabilidade térmica estrutural grande ao redor de T4 (comportamento
analisado através da variacao da viscosidade pela temperatura), enquanto que
os frageis apresentam variagdes abruptas da viscosidade proximas a T4. Angell
propbs uma forma simplificada para calcular o indice m, através da seguinte

relacao:

Eq
Mangell = RT 1n10

sendo E; a energia de ativagdo da transicdo vitrea e R a constante universal
dos gases. Esse indice também pode ser obtido através de curvas da taxa de
aquecimento pela Ty [113], porém esse método € mais complexo e o0s
resultados sdo bem semelhantes.

A Tabela 4.13 apresenta os valores de mangens para as ligas. O valor do
indice ficou abaixo da margem estabelecida na literatura, e ndo possivel
estimar os erros associados a esses calculos; mas, ainda assim, os resultados
indicam que a Liga 8 é a mais forte e a Liga 1 e 6 as mais frageis. A estrutura
fragil tem uma desestabilizagdo maior no intervalo de liquido super-resfriado e
ha um aumento repentino na viscosidade do material proxima a Tg, levando a
estrutura a cristalizacdo mais facilmente. Esse resultado € coerente com a
baixa TFA apresentada pela Liga 1, mas ndo explica a sua alta resisténcia a

devitrificacdo quando comparadas com as outras ligas.

4.2.4 Sintese dos resultados da cristalizacao das ligas Ti-Cu-Ni
(realizados por MET, raios X e pela analise da cinética das
reacoes)

A Tabela 4.8 € reapresentada na sequéncia com as fases que foram
nucleadas/cristalizadas em cada reacdo exotérmica e que foram identificadas
pelas analises microscépicas. Os mecanismos envolvidos na primeira reagao

exotérmica de cada liga estéo listadas na Tabela 4.15; esses mecanismos sao
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relacionadas as primeiras fases a cristalizar, ou seja, aquelas menos instaveis
em vista das “rampas de instabilidade topologicas” dos mapas. De acordo com
esses resultados, observa-se, com excecao da Liga 8, que houve nucleacéo
das fases menos instaveis e na sequéncia um processo de crescimento
dominante. A Liga 8, porém, experimentou um processo maior de nucleacao e
menor de crescimento do que as outras ligas, que pode ter sido causado pela
maior dificuldade de crescimento a partir de uma cristalizacao eutética.

Tabela 4.8 Fases cristalizadas em cada reacdo exotérmica durante o
aquecimento.

Composigéo Pico 1 Pico 2 Pico 3 700°C
Liga 5 . I . TiCu, TiNi®,
(Tis: sCUiss sNits.o) TiNi TiNi, TiCu Inexistente B19/B19'®
Liga 6 , : . . TiCu, TiNi®,
(Tisy 1Cuizs oNiro.0) TiCu TiCu, TiCu Inexistente B19/B19'®
Liga 8 Ngg"TCi”éLa'S Ti,Cu, Ti,Cu, TisCu,
(Tis7 4Cugs 4Nig 2) Ti2Ni<afTi cu TizNi® TiCu  TioNi® TiCu  TizNi® TiCu
Liga 1© o o o ,
(Tias sCU2s sNiss o) TiNi TiNi - TiNi, B19
@ Existe a possibilidade de ser a fase TisCu20O, que possui a mesma estrutura (Fd3m).

® Fase que pode ser tanto B19-TizNiCu (ortorrémbica) quanto B19’-TiNi (monoclinica).
©) Amostra parcialmente amorfa, com graos cristalinos TiNi numa matriz amorfa.

Tabela 4.15 Caracteristicas das primeiras fases a cristalizar durante o primeiro
pico exotérmico.

Liga Pico 1 Mecanismo de nucleacdo e crescimento
Liga 5 B2-TiNi Crescimento  Crescimento Linear com
Tic: «Cls «Ni (Cristalizacao dominante em3 interface
(Tis1.5CUgs sNirs) polimérfica) dimensdes controlada
Liga 6 B11-TiCu Crescimento Crescimento Linear com
Tic: - Clwe oNi (Cristalizacao dominante em3 interface
(Tis1.1CUgs.oNito.0) polimérfica) dimensdes controlada
Nanocristais de Cresc
Liga 8 TiCu+Ti,Cu+TiNi  Nucleacdo reZ‘;'que”tO Linear e
(Tis74Cuss 4Nig 2) (Cristalizagéo dominante® dimensses Parabolica®
eutética)
Liga 1 o Cristais pré-
. . B2-TiN i - -
(Tisg 5CU25 5Nizg o) II existentes

@O~ e~ . i~ =
% De acordo com os resultados obtidos pelas analises por MET.

®) Crescimento linear com interface controlada no inicio e parabdlica com difusdo controlada no

final da reagéo.



125

A liga1

¢ Ligabs

m Liga6

e Liga8
Intermetalicos

0.00

Ni

1.00

Figura 4.55 Mapa gerado pelo critério Log(Rc). As flechas indicam as
primeiras fases identificadas durante o aquecimento de cada liga.
nga 1 (Ti48,5CU25,5Ni25,0), nga 5 (Ti51’50U33,5Ni15,0), nga 6
(Tis1,1Cusg oNi10,0), Liga 8 (Tis7,4Cusz 4Nig2).

A Figura 4.55 exibe o mapa gerado pelo critério Log(Rc) e as primeiras
fases que cristalizam (indicadas na Tabela 4.15). No mapa, o campo de
influéncia de cada intermetélico é delimitado por uma linha serrilhada. Nota-se
que os intermetalicos que geram as rampas de instabilidade divergem da
primeira fase a nuclear, com excec¢ao da Liga 6, cuja primeira fase a nuclear foi
a TiCu. Foram feitas varias tentativas de alteracdo no mapa através da
variagdo dos intermetélicos previamente considerados no célculo do critério,
mas nenhuma das tentativas resultou num mapa compativel com os resultados
obtidos. O Apéndice A mostra os mapas dessas tentativas juntos com os
intermetalicos considerados. A fase TiNi, que se mostrou a mais instavel na
Liga 1 e 5, ndo é prevista pelos critérios como uma fase possivel de
desestabilizar a estrutura amorfa e que, pelas equacgdes utilizadas e pela
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estrutura cristalografica desta fase, ndo é possivel que o0 mapa a considere
como uma provavel fase a nuclear e desestabilizar a estrutura, como é também
indicado nos mapas do Apéndice A, onde sdo mostradas as varias tentativas.
Além disso, a fase Tip4Cuo 035Nio 565, que da origem a rampa que contem a Liga
1 e 5 e que melhor ajusta 0 mapa aos resultados, nao foi encontrada em
nenhuma das ligas analisadas.

Ademais, de acordo com os resultados dos mapas, existe um ponto, ou
uma regiao, que apresentaria uma cristalizacdo eutética envolvendo 3 fases,
que seria no cruzamento das trés rampas em questdo, exatamente na
composicao da Liga 5. Os resultados mostraram que essa composicao nao
apresenta tal tipo de cristalizacao; porém, a Liga 8 apresentou indicios de uma
reacao eutética, o que da margem a possibilidade de que o resultado do critério
esteja, também, um pouco “deslocado”. Vale ressaltar que ha dois pontos
eutéticos préximos da Liga 6, que o critério ndo leva em conta nos calculos, e
que, conforme ja exposto, podem estar influenciando os campos de
instabilidade topolégica da regido considerada.

4.3 Analise geral dos RESULTADOS

Na primeira parte do trabalho foram analisadas nove composi¢des do
sistema Ti-Cu-Ni para averiguar a eficacia dos “critérios de previsao da TFA”
(Log(Rc) e Amin X A€) e, para isso, foi comparado os resultados experimentais
obtidos com outros critérios da literatura (y , ym, Trg € ATy), que possuem alta
correlacdo com a taxa critica de resfriamento, e aqui denominados de “critérios
de avaliagdo da TFA”. Os resultados obtidos das nove composicoes
demonstraram que ndo ha correlagcdo (R? < 0,1) entre a TFA prevista e os
resultados dos critérios de avaliacdo da TFA. Esse resultado foi 0 mesmo para
o sistema Ni-Nb-B, quando se comparou o resultado do critério de previsao e
AT.. Com base nos resultados desses dois sistemas, conclui-se que ndao ha
correlacdo para esses 2 sistemas entre a predicao feita pelos critérios e os
resultados experimentais. Em contrapartida, para o sistema Zr-Ni-Cu houve
uma boa correlagcdo entre os resultados do critério Log(Rc) e a fragcédo
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cristalizada das amostras, com R?~0,85; contudo, a selecdo das composicdes
para este sistema, ao contrario dos outros 2 sistemas, foi realizado em regides
mais dispersas pelo ternario. Logo, de forma geral, conclui-se que existe uma
margem de erro que precisa ser levada em conta dentro dos mapas, pois, para
composicoes relativamente proximas, os critérios ndo sao exatos para prever
qual delas tera a melhor TFA.

Por outro lado, as ligas que foram processadas nos pontos eutéticos
(Liga 4 e 7), e que foram previstas como tendo baixa TFA pelos critérios de
predicdo Log(Rc) e Amin X Ae , se mostraram com os melhores resultados dos
critérios de avaliagdo e com valores relativamente altos de AT,. Convém
ressaltar que as ligas com TFA baixa e que apresentaram picos nos
difratogramas de raios X foram avaliadas corretamente com baixa TFA pelos
critérios de avaliacdo; por outro lado, os critérios de previsdo indicaram
erroneamente que essas ligas possuissem alta TFA. As analises indicaram que
uma forma de aumentar a correlagdo entre os critérios de previsao e a TFA é
modificando as equacdes matematicas dos critérios Log(Rc) € Amin X Ae para
que levem em conta os pontos eutéticos e o quao profundos sdo, ou seja, a
sua temperatura liquidus (T)).

Na segunda parte do trabalho foi realizado um estudo acerca as “rampas
de instabilidade minima” dos mapas gerados pelos critérios de previsao
considerados. Esse estudo englobou a andlise de 4 ligas e revelou que a teoria
envolvida no calculo dos critérios Log(Rc) e Amin X A€, N0 que concerne a essas
rampas, condiz parcialmente com os resultados. De acordo com os critérios,
teoricamente, as fases menos instaveis e que desestabilizaria mais facilmente
a estrutura amorfa, levando a formagdo de nucleos, seriam as fases que
originam tais rampas onde cada liga esta inserida. Todavia, as primeiras fases
identificadas no estudo de cristalizacdo ndo condizem de forma satisfatéria com
as fases previstas pelo critério. De acordo com esse estudo, concluiu-se que o
mapa gerado pelos critérios esta um pouco deslocado, relativamente, dos
resultados obtidos, o que levaria a necessidade de uma margem de erro. Aléem
disso, uma fase que se mostrou bastante estavel e favoravel para

desestabilizar a estrutura amorfa foi a TiNi, que, pelas equacdes utilizadas e
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pelo volume molar desta fase®, ndo é possivel que o mapa a considere como
uma provavel fase a nuclear e desestabilizar a estrutura das ligas analisadas.
Isso implica que, mesmo considerando uma margem de erro grande, o critério
atual ndo preveria que a fase TiNi seria a fase menos instavel topologicamente
pra tais ligas.

O mapa do critério previu de forma exata a fase menos instavel de uma
das 4 composicdes, que foi a Liga 6 e, também, previu a existéncia de uma
cristalizacao eutética para uma dada composicao (Liga 5), mas foi na Liga 8
onde foi encontrada esse tipo de cristalizacdo, comprovadas pelas analises de
microscopia e da cinética da cristalizacdo. Esse resultado reforca que ha um
pequeno desvio na previsao pelos critérios e que modificacbes nas equacoes
do critério sédo necessérias.

° As equacdes matematicas do critério Log(R¢) € Amin X Ae levam em conta o volume molar dos
intermetalicos. Ver Eq. (2-7).
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5. CONCLUSOES

> Os “critérios de avaliacdo” y, ym, Trg S€ correlacionam bem com a TFA de

ligas do sistema Ti-Cu-Ni;

> Nao ha correlacao entre a TFA prevista pelos critérios Log(Rc) € Amin X Ae e
os resultados obtidos pelos “critérios de avaliacdo” da TFA para as
composicoes estudadas do sistema Ni-Nb-B e Ti-Cu-Ni, com valores
obtidos de R* < 0,1;

» A consideragao dos pontos eutéticos nos calculos dos critérios de previsao
Log(Rc) e Amin X Ae, através da introducao de T, pode levar a um aumento
da correlacao entre esses critérios e a TFA;

» Os mapas gerados por meio dos célculos dos critérios Log(Rc) € Amin X Ae
estdo deslocados dos valores obtidos experimentalmente. Os mapas
gerados indicaram uma composicao com cristalizacao eutética, mas que foi
encontrada numa composicdo um pouco afastada. E necessario
estabelecer nos mapas uma margem, ou limite de erro, onde as
composi¢cées dentro desse limite podem apresentar valores iguais ou

diferentes dos calculos;

» Durante o processo de cristalizagdo, as primeiras fases a cristalizar, que
sdo aquelas mais propensas a desestabilizar a estrutura amorfa, sao
condizentes parcialmente com os resultados teéricos dos critérios Log(Rc)
e Amin X Ae; das quatro ligas analisadas, o critério predisse de forma correta

essas fases somente para uma liga;

» Os critérios de predicdo aqui avaliados, apesar de apresentarem uma
correlagcdo baixa com os critérios de avaliagéo (y, ym, Trg € ATy), foram
eficazes na predicdo de regides no diagrama ternario com alta TFA,
expressada através da utilizacdo de fitas metalicas (~10° K/s); dessa forma,
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os critérios Log(Rc) e Amin X Ae sdo boas ferramentas para guiar as andlises

iniciais de determinados sistemas.
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6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

6.1 Aplicacao e avaliacao dos critérios semi-empiricos por meio
da confeccao de pecas de grande volume do sistema Ti-Cu-Ni

Foram processadas fitas solidificadas rapidamente de nove composicoes
do sistema Ti-Cu-Ni em posicoes estratégicas do diagrama ternario para
averiguar a correlagcdo entre os resultados experimentais e as predicoes dos
critérios Log(Rc) e Amin X Ae. Porém, alguns resultados sao incoerentes, como a
Liga 1 e a Liga 2, que revelaram baixa TFA mas detiveram uma alta resisténcia
a devitrificacdo. Para analisar melhor esse comportamento e obter outros
parametros para auxiliar na classificagdo da TFA entre as ligas, sugere-se a
confecgdo de pecgas de grandes volumes em forma de cunhas para determinar
a espessura maxima amorfa de cada composicdo, e, assim, calcular a
correlacdo entre os resultados dessas pecas de grande volume, fitas e dos

critérios.

6.2 Aperfeicoamento do critério semi-empirico baseados na
instabilidade topoldgica da estrutura Log(Rc)

De acordo com os resultados, o célculo do critério Log(Rc) e os mapas
gerados por esses calculos indicaram a existéncia de uma cristalizagéo
eutética para a composicdo da Liga 5; porém, indicios desse tipo de
transformacéao foi encontrada na Liga 8, indicando que o mapa esta deslocado.
Outro resultado indicou que a Liga 6, préxima de um ponto eutético, apresenta
melhores resultados da TFA através dos “critérios de avaliagao”. Além disso, os
“critérios de avaliagao”, que levam em conta a temperatura liquidus (pontos
eutéticos sao favorecidos), indicaram acertadamente que as Ligas 2 e 9
possuem uma TFA inferior que as demais ligas analisadas. Baseados nisso,
para aumentar a correlacao entre o critério Log(Rc) e o critério y (que possui
correlagdo R?>90 com a taxa critica de resfriamento real da liga) seria

necessario levar em conta os pontos eutéticos nos calculos dos critérios.
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Sugerimos que seja feito tentativas de aperfeicoamento dos calculos através da
inclusdo dos pontos eutéticos ou da temperatura liquidus.

6.3 Estudo do efeito de memoria de forma de fitas Ti-Cu-Ni que
apresentam alta TFA

Pelos estudos de cristalizacdo, foi observado na Liga 5 e na Liga 6,
tratadas a 700°C, a estabilizacdo de grdos com estrutura martensitica que,
segundo a literatura, possuem a propriedade de memoéria de forma. Na
literatura sdo encontradas tentativas de estabilizacdo dessa estrutura em ligas
TioNiCu com tratamentos de 1 hora [104,103]. Sugerimos um levantamento
bibliografico sobre esse efeito em ligas Ti-Cu-Ni e um estudo mais
aprofundado da formacdo dessa estrutura nas Ligas 5 e 6 na tentativa de
estabilizacdo de uma quantidade maior dessa estrutura martensitica.

6.4 Relacao entre a resisténcia a devitrificacao e a TFA de ligas
Ti-Cu-Ni

A Liga 2, em forma de fitas solidificadas rapidamente, apresentou um
pico no difratograma de raios X, assim como a Liga 1, indicando a formagao de
estrutura cristalina durante o resfriamento rapido. Por outro lado, a Liga 1
apresentou uma resisténcia a devitrificacdo alta, levando-se em conta ATy,
comportamento este semelhante ao presenciado na Liga 2. Sugere-se que seja
feito um estudo da cinética de cristalizagdo de fitas solidificadas rapidamente
da Liga 2 para verificar se os parametros cinéticos seguem o0 mesmo
comportamento da Liga 1. De forma similar, sugere-se que seja feito esse
estudo também com a Liga 4, que se localiza num ponto eutético profundo e foi
indicado pelo critério y como tendo alta TFA; obtendo, assim, uma gama maior
de resultados que auxiliardo no entendimento da relagdo entre a resisténcia a

devitrificacdo e a TFA desse sistema.
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6.5 Estudo da cristalizacao eutética da liga com alta TFA
Tis7,4Cu33 4Nig 2

A Liga 8 apresentou indicios de cristalizacdo eutética. Foi feito um
tratamento de 1 hora na temperatura de cristalizacdo Tx onde, também, foi
verificada uma estrutura que sugere uma cristalizacao eutética; porém, nao foi
feito um estudo cristalografico aprofundado nessa composicao. Nota-se que ha
duas fases com crescimento simultdneo e outra que, aparentemente, se
nucleou posteriormente e bloqueia o crescimento das fases. Um estudo de
microscopia eletrénica de transmissao é necessario para verificar e entender a
distribuicdo dessas trés fases na estrutura.
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APENDICE A

Mapas do critério Amin X Ae utilizando diferentes fases intermetalicas.

Cu

0.2 04 0“6

Mesmas fases utilizadas no Log(Rc):
TiNi, TioNi, TiNis, TizCu, TiCus, TizCuy, TizCus, TioCu,
TiCU, TiNi1,1CUO,g, Ti0.4CU0.035Ni0,565, Tl, Nl, Cu.

Cu

Ti

Removendo a fase Tig.4Cug.o35Nig 565 € acrescentando
a TioNiCu.

Cu

Ti

0.2 04 08 0.8

Removendo Ti;Cu (considerando somente as fases
da projecéo do liquido — ver Anexo A)

Cu

02 04 0.8 08

Removendo a fase Tig4Cugg3s5Nig ses.

02 04 086 08

Acrescentando a fase Ti-NiCu.

0.2 04 0.8 0.8

Removendo as fases Tiz:Ni e a
TiNi;,1Cug ¢ € aumentando o volume
molar da TiNi para aumentar a sua
atuagdo no mapa.
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APENDICE B

Ligas selecionadas para o estudo e a sua composicao real obtida por EDS das
fitas processadas, conforme apresentado na Tabela 4.1.

(% at.)
4 Ti, Cu, Ni,, (Liga 1)

26,0

_Cu » Ti,Cu, Ni_ (Liga2)

8.21
Baixa TFA

18,7

A Ti, Cu, Ni__ (Liga3)

15,56
* Ti, Cu, Ni_, (Liga 4)
* Ti, Cu, Ni_, (Liga5)
= Ti,, Cu, Ni_, (Liga6)
¢« Ti, Cu, Ni, (Liga7)
* Ti, Cu, Ni, (Liga8)

v Ti, Cu, Ni_ (Liga9)

16,0

log(R,)

_ Alta TFA
1.79

Tl 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.7 0.8 0.9 1.0 N|

o
&)
o
o
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440 -
430 4
420 4

410 4

Tg

400

390

380

APENDICE C

C.1. Correlagdo entre T4 e Ty e as ligas do sistema Tiso+1,5CUs0-xNix *

R’ ~96.4

370

57 -
56 -
55 -
54
53
52
51
50

ATX

49
48
47
46
45

44

30

Tx

490

480

470

460 -

450

440

430

420

R®~97.7

5 10 15 20 25 30

* |__iga 1 (T.i48,SCU25,5N.i26,O)s Liga 5 (Tis15Cus35Nits,0), Liga 6 (Tis1,1CUzg,eNi10,0),
Liga 7 (Tiso,0CUas oNis o)
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APENDICE C (cont.)

C.3. Correlagédo entre Tye a razédo Cti/Cucy/Cni, sendo C a composicéao
de cada elemento.

440
430 -
420 4
410 4
400 -
390 4

380

Temperatura de transicdo vitrea ( Tg)

370

T T T T T T T 1
0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
C,/C,/C,,
I

Ti ~Cu

C.3. Correlacao entre Txe a expressao |(CtiRti-CniRni) [+|(CTiRTi-
CcuRcu)|+|(CcuRcu-CniRni)|; C e R sdo a composicao e o raio de
cada elemento, respectivamente.

490 ]
480 -
470 1
460 |
450 ]
440 -

430

420 L]

Temperatura de cristalizagdo ( T)

4104 R*=0.80 .

T T T T T T T T T T
0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18
[(C R -CyRWIIFICR-C R)IHIC R -CGRY)I

T Ti “Cu Cu Cu Cu
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APENDICE D

Grafico dos resultados dos “Critérios de Avaliagao” listados na Tabela 2.3,
onde é exibido as férmulas de cada critério.

N |
o| ATX a
=2 \ P—
E .///O\\ -\.\.
o o4 o
< PN
L g 7
Hl T o N S RN Y
rg o FE A o LR
Y < © < < . \
PN N .
s A g
% ¢ :

o
<
| | | | | | | | |
1 2 3 4 5 6 7 8 9
Ligas
Designacao Composicéo

Liga 1 Tisg 5CU25 5Ni26 0

Liga 2 Tiaz5CUu37 gNirg 7

Liga 3 Tizs,0CU46 5Ni1s5

Liga 4 Tis73CU42,5Ni10.2

Liga 5 Tis1,5CU33 5Nits0

Liga 6 Tis1,1Cu3zs 9Nit0,0

Liga7 Tis0,0CU4s5,0Nis 0

Liga 8 Tis7,4Cu33,4Nig 2

Liga 9 Tiss.4Cuzs eNite0
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Correlagdes R? entre critérios.

APENDICE E

1
0.46

0.36
R*=0,1171 0.35 4 ,
R*=0,9489
. 0.34
0.34
- - 0.33 4
032 . — 0321
_ : [ ] -
> " > 0.31
0.30 0.30 -
0.29 4
n
0.28
0.28 .
T T T 1 T T T T T
2 3 4 5 0.34 0.36 0.38 0.40 0.42 0.44
log(R,) Trg
5.0 4 2
0.35 4 R“=0,1973
- | |
45 R*=0,9261 0.34
—— u
404 0.33 1 —
—
0.32 1 — = .
—~, 351 M T
=3 > " T
= 0.31 " ~
2 304
0.30 1
251
0.29 1
2.0+ 0.28 - .
T T T T T T T T T T T T T T T T 1
0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 008 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18 020 0.22 0.24 026 0.28 0.30
_-Ae r_-Ae
min min
0.36
0357 R? = 0,0957 R’ =0,3619
0.34 -
0.34
0.33
n
_
0.32 _—
0.32 /
- - =
- n
0.31 - // .
//
0.30 4 0.30 4 o
0.29
n
0.28 4 0.28
T T T T T T T T T
040 042 044 046 048 050 052 054 056 y T T T T 1
30 35 40 45 50 55
Y AT,



ATX

APENDICE E (cont.)

R®=0,0328

157
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APENDICE F

Analise de MEV/EDS do lingote da liga Tisg5Cuzs 5Nizs o (Liga 1).

Analise de EDS pontual média
Matriz cinza: Tis7,05Nis2,0sCU20.87
Fase branca: Ti32,45Ni11,51CU55,94
Fase escura: Tigs 2oNiog 50CUg 19
Nao foi identificada impurezas.

Andlise de EDS de area

Composicao média numa area de 300x250 pm:
TOpO de cima: Ti46,g7Ni27,8QCU25,22
Centro do |ingote: Ti4g,ogNi25,750U26,20
Parte de baixo: Ti4g,3gNi25,1gCU25,45

Nao foi identificada impurezas.
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ANEXO A
Secoes isotérmicas do diagrama ternario Ti-Cu-Ni.

a. Projecao do liquido [100]

Ni

liquidus projection

CuosTiNiis

™ [aY
10 20 30 40 50 60 70 80 20
Cu CuTi CuTiht cuTi at%Ti cuTi Ti

© ASM International 2006 Diagram No. 1201570.

b. Corte isotérmico a 870°C [114]

Ni 870°C  (1143K)
Regido monofasica

Regiao bifasica

|

Regido trifasica

# cuTiNi,

47

ICUnaTiNin / K

y / 20
'/ Y A

b
5
/ 10
; FCufis \ =
i A A s /S =
XY ~ny b AY LAt N A N A
10 20 30 40 50 60 70 80 90
Cu CuTi CuTiht CuTirt at% Ti cuTi Ti

© ASM International 2006. Diagram No. 926955
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ANEXO A (cont.)

c. Corte isotérmico a 600°C [100]
Ni 600°C  (873K)

Regido monofasica (Cu,Ni)

Regido bifasica
Regido trifasica

M

"“( Crl,loeTiij{“ TizNi

1

/

/
/

70/

20

| cuTis

z
1/ |l E
£ o, 4 p——pf =4 -
N A v w Al N LAVAY N N
10 20 30 40 50 60 70 80 90
Cu CuTi  CuTiht CusTizrtat.% Ti CuTi  CuTi; Ti

c) ASM International 2006 Diagram No. 1201571

d. Outros diagramas - Ti-Ni-O [115]

(0] 750°C  (1023K)

D Regidao monofésica
[ ] Regiao bifasica

[ ] Regigo trifasica 20 2
80 @
=
Q
0 =
;
Q
X 60 o
"o
°
5 O
40
¢ 30
£ 20
L10 ¢
3 £
" 7. oms ~ - S ZaY ~ ~ ~
10 20 30 40 50 60 70 80 90

Ni TiNis TiNiht at.% Ti TiNi Ti

ASM International 2011 Diagram No. 206812
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ANEXO A (cont.)

e. Outros diagramas - Ti-Cu-O [116]

0 945°C  (1218K)
[ ] Regido monofasica
[ ] Regio bifasica
[ ] Regido trifasica

10

TiO ht2

[+2]
o
TiO rt

40

—~ l £
3 / =
s} - =
7 7 ~ ~ ~ 7~ Y ~ ~
10 20 30 40 50 60 70 80 90
Cu at.% Ti cuTi CuTiz Ti

© ASM International 2010. Diagram No. 205058
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ANEXO B

Calculo dos critérios para o sistema Ni-Nb-B [102] e Zr-Ni-Cu [101].

log(R) Ni

10.22

* &€ m e p o =

alloy 1
alloy 2
alloy 3
alloy 4
alloy 5
alloy 6
alloy 7
alloy 8
alloy 9
alloy 10
alloy 11
alloy 12
alloy 13
alloy 14

-2.88

04 0.6
at.%

Ligas 1 a 7: processadas por melt-spinning.
Ligas de 8 a 14: processadas por splat-cooling.
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ANEXO B (cont.)

0.00 N b

+ Literature

005 @ Nig, ;Nb,; B,
Nig, ;NP B,

» Nig ,Nb, B,

° Nig ,Nb, B,

-0.00

1.00
0.00

0.00 0.25 0.50 NiB 0.75 100 B

Ni

0.50
NiNb &

eutectic point £

Ligas do Sistema Ni-Nb-B processadas por melt-spinning.



