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RESUMO

A tendéncia a formacado de estrutura amorfa (TFA) é um dos grandes desafios para
se obter metais amorfos de grande volume, os quais sdo compostos por trés ou
mais elementos. Independente de uma crescente compreensdo tedrica da
formacéo do vidro, observando o vasto espa¢o multicomposicional, 0 aumento do
namero de elementos é preocupante. Quantos? Quanto tempo levaremos
buscando composi¢des boas e baratas aplicAveis ao processamento via near net
shape, predestinado aos metais amorfos de grande volume (MAGV)? Nesta tese
de doutorado sédo apresentados os resultados da liga CussTizsZr2Nig processada
por solidificacdo rapida, moagem e consolidacdo a quente. ApOs os dois
processamentos se verificou que a TFA das fitas foi pequena e nos pos e amostras
consolidadas foi aumentada, através do aumento de 96K na temperatura de
cristalizacdo. Apds analises via microscopia eletronica de transmisséo, corrosdo e
luz sincrotron observou-se que houve separacao de fases nos 3 tipos de materiais.
Separacao de fase pode diminuir a TFA, o que explica 0 comportamento das fitas.
Entretanto, apds o processamento dos dados do sincrotron, inclusive aplicando
simulacdo de Monte Carlo Reverso (MCR), constatou-se que a melhoria na TFA
(que foi de aproximadamente 10 vezes maior que na fita) foi devido a um aumento
na interacdo entre atomos pequenos e grandes. Evidentemente este
comportamento foi atribuido a diferencas entre o0s processamentos. Esta
descoberta, de fato, profere um novo ponto de vista ao estado amorfo do metal, e
tem implicacbes na compreensdo da estrutura como sendo também uma
consequéncia do processamento. Isto abrira um novo caminho em direcdo ao
reaproveitamento de ligas ja desenvolvidas e interessantes, que terdo a mesma

composicdo, mas com uma melhoria significativa na TFA.
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CHARACTERIZATION OF CusgTizaZrsNig AMORPHOUS ALLOY
THERMOMECHANICALLY PROCESSED

ABSTRACT

Glass forming ability (GFA) is one of the big issues to obtain large bulk metallic
glasses, which are composed of three or more elements. Regardless of an
increasing theoretical understanding of glass formation, taking a look in the vast
multidimensional compositional space, the increasing number of elements is
concerning. How many? How long will we take searching good-inexpensive
compositions for applying in the near-net-shape processing predestined to BMGs?
Here, we present the results of CusgTizaZroNig alloy processed either by melt
cooling or milling, which was subsequently hot compacted. After the processing by
two routes was verified that the GFA of ribbons was poor and for powders and bulk
samples was improved by increasing of 96 K in the crystallization temperature (Tx)
After analysis by transmission electron microscopy, corrosion and syncrotron light
was observed phase separation in the 3 materials. Phase separation can decrease,
that can explain the ribbons behavior. However, after synchrotron data processing,
including Reverse Monte Carlo (RMC) simulation was observed a GFA
improvement (~10 times greater than in the ribbons) due to an increased interaction
between small-large atoms. Evidently this behavior was attributed to differences in
the processing. This finding indeed proffers a brand-new viewpoint of the metal's
amorphous state, and has implications in the understanding of the structure as
being as well a consequence of the processing. This will open a new highway
toward the reuse of already developed interesting alloys, which will have the same

composition but with a significant improvement in the GFA.
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impedancia eletroquimica no potencial de corrosdo para amostras consolidadas
(quadrados) e fitas (circulos) em solucdo de NaCl — 35gL™ (simbolos vazios) e em
H,SO, com pH 4,0 (simbolos cheios). No detalhe as curvas para as amostras

consolidadas estao ampliadas. .........coooeviiiiiiiiii s 100



PRINCIPAIS SIMBOLOS E ABREVIACOES

%at. — Porcentagem atdmica

Ao — area de seccao transversal inicial

A; — area de seccdao transversal final

Cp - Capacidade calorifica

D* — Fragilidade

DRX — Difratometria de raios - X

DSC — Calorimetria exploratéria diferencial

EDX — Espectroscopia de dispersdo de energia de raios-X
Gc - Energia livre de Gibbs do sistema em camadas

Gi — Energia livre de Gibbs da fase cristalina em equilibrio
Ga - Energia livre de Gibbs da fase metaestavel amorfa
HRTEM — High Resolution Transmission Electron Microscopy
HCI — Acido cloridrico

HF — Acido fluoridrico

HNOs- Acido Nitrico

H,S0, — Acido sulfdrico

| — taxa de nucleacao

lop — constante

K — Constante de extrusado

MAGYV — Metais amorfos de grande volume

MPa — Mega Pascal

MEV — Microscopia eletronica de varredura

MET — Microscopia eletronica de transmissao

MAE Moagem de alta energia

MA — Mechanical Alloying

MM — Mechanical Millling

No — limite de viscosidade

n — viscosidade
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P — Poise

Pe — Presséo de extrusdo

R — constante universal dos gases

Rc — Taxa critica de resfriamento

Re — Razéo de extruséo

SR — Solidificagcéo rapida

T — Temperatura absoluta (K)

To — Temperatura de Vogel-Tammann-Fulcher
tc,a — tempo de reacao para formacao da fase amorfa
tc,i —tempo de reagdo para a formagdo da fase cristalina de equilibrio
tayc — tempo para a cristalizagao da fase amorfa
tmax — ESpessura maxima da amostra

TFA — Tendéncia a formacédo de estrutura amorfa
Tg — Temperatura de transicao vitrea

Ts — Temperatura solidus

Tl — Temperatura liquidus

Tx — Temperatura de cristalizacéo

ATx — Regido de liquido super-resfriado

Ve — Velocidade de extruséo

Vembolo — Velocidade do émbolo

AG* — barreira de ativagédo termodinamica

AG, — Energia externa

AGy — energia de ativacao por difuséo



1 INTRODUCAO

A estrutura de ligas amorfas € muito diferente da dos metais convencionais,
onde o0s atomos sdo "congelados" em uma estrutura desordenada e
macroscopicamente aleatéria quando o liquido fundido é resfriado com rapidez
suficiente para frustrar a formacdo de uma estrutura cristalina. A primeira liga
amorfa, desenvolvida em 1959 na CalTech no laboratério do Professor Pol Duwez
[1], foi formada usando uma técnica de resfriamento rapido, cuja taxa de
resfriamento era da ordem de 10°-10° K/s.

Desde entdo, um esforco consideravel tem sido devotado para conseguir a
formacdo de uma estrutura amorfa por meio de diferentes tipos de técnicas de
solidificacdo rapida. A pesquisa sobre ligas amorfas recebeu maior dinamica de
desenvolvimento nas décadas de 1970 e 1980, quando a técnica de fundigédo
continua foi desenvolvida para a fabricacdo comercial de metais amorfos na forma
de fitas, fios e folhas finas. No entanto, a elevada taxa de resfriamento limitou a
geometria das ligas amorfas na forma de fios e fitas. Tal tamanho fisico tao
pequeno (menos do que 50 um) limitou significativamente as potenciais aplicagdes
industriais / comerciais desta classe de materiais. Como resultado, uma variedade
de técnicas de amorfizacdo de estado sélido foram desenvolvidas em 1980, para
formar ligas amorfas. Técnicas de “spray forming” (via solidificacdo rapida) e
técnicas de moagem ("mechanical milling” e “mechanical alloying”) sdo capazes de
produzir pés amorfos metalicos de dimensdes micrométricas. As técnicas de
moagem acabaram ganhando destaque devido a premissa de uma grande
eficiéncia energética e da possibilidade de se obter composicbes amorfizaveis
aproximadamente na mesma faixa, ou ainda maiores que as rotas que vém do
liquido.

O primeiro metal amorfo de grande volume (MAGYV), definido como sendo
ligas amorfas com uma dimenséo nao inferior a 1 mm em todas as direcdes, foi
descoberto em 1969 em uma liga ternéria Pd-Cu-Si [2]. Estes tipos de ligas com
alta tendéncia a formacdo de estrutura amorfa (TFA) tém uma taxa de



resfriamento critica de cerca de 100 K/s e podem ser obtidas no estado amorfo
com espessuras iguais ou superiores a 1 mm. Desde entédo, especialmente depois
do desenvolvimento dos vidros metalicos volumosos formados por ligas
multicomponentes (Zrs1.2Ti138CU125Ni0.0Be225 [3] € LassAlasNiyg [4]), que podem
ser preparados por vazamento direto com baixas taxas de resfriamento, 0s
MAGVs vém chamando cada vez mais a atencdo da comunidade cientifica. Um
grande esforco tem sido dedicado ao desenvolvimento e caracterizacdo de vidros
metalicos volumosos com uma espessura ou um diametro de poucos milimetros a
alguns centimetros e uma grande variedade de vidros metalicos volumosos vém
sendo desenvolvidos em sistemas de ligas multicomponentes, tais como 0s
baseados no Pd, Zr, Mg, Ln, Ti, Fe e Ni e, assim, vidros metalicos volumosos tém
sido desenvolvidos através do meétodo de fundicdo direta atraves de um
resfriamento lento, com taxas da ordem de 1 a 100 K/s. Essas baixas taxas de
resfriamento, ainda sdo consideradas elevadas. A partir desta exigéncia de altas
taxas de resfriamento, contornando assim a cristalizacdo, com o atual
conhecimento cientifico e desenvolvimento tecnoldgico, fica claro que os vidros
metélicos ndo podem ser produzidos diretamente em volumes muito grandes e o
"recorde" de tamanho dos vidros metalicos volumosos ainda € de 72 mm de
diametro, para a liga Pd4oCuzoNiigP20 [5].

Assim, nos ultimos 50 anos, um numero muito grande de ligas amorfas
foram sintetizadas, desde sistemas binarios aos ternarios, quaternarios e sistemas
de ligas com ordem ainda maiores, seja por métodos de resfriamento rapido ou
atraves de técnicas de amorfizacédo no estado solido.

A fim de obter o conhecimento fundamental da TFA em sistemas
multicomponentes para produzir vidros metélicos volumosos, um grande namero
de parametros / indicadores vem sendo propostos para avaliar esta capacidade
em ligas amorfas produzidas num grande numero de sistemas. Embora os
diferentes parametros para determinar a TFA tenham sido capazes de fornecer
uma boa correlacdo para alguns sistemas formadores de ligas amorfas

volumosas, um Unico paradmetro nao poderia explicar satisfatoriamente a



capacidade de formacdo de vidro de todos os sistemas metalicos de grande
volume. Além disso, todos eles sdo baseados em analises post-mortem, o que
implica que o comportamento conseguido sera aquele observado depois que o
material tenha solidificado e nenhum deles prevé possiveis modificacbes no
liguido ou no liquido super-resfriado, como as que vém sendo observadas
atualmente em analises in-situ em sincrotrons. Devido a auséncia de teoria
fundamental para prever a facil formacéo de vidro, atualmente a busca de novas
composicdes para ligas amorfas é conduzida em grande parte por tentativa e erro,
sendo parcialmente guiadas por diagramas de fases experimentais e / ou
calculados por computador e algumas regras empiricas.

Considerando-se as suas composi¢cdes quimicas, ligas amorfas sao
bastante complexas, geralmente contendo mais de 3 (muitas com 4 a 6)
elementos constitutivos. Esta complexidade quimica torna muito laboriosa a busca
de melhores composi¢cdes em cada sistema de liga multicomponente. Mas até
guantos elementos chegaremos?

Além disso, diagramas de fase ndo sao atualmente disponiveis para 0s
sistemas com multiplos componentes, somente até 3 ou 4 componentes. Uma vez
gque a complexidade de diagramas de fase aumenta com o0 numero de
componente em um sistema de liga metalica, € dificil determinar o efeito dos
elementos de liga nos diagramas de fase existentes e ainda mais composicoes
eutéticas (e muito menos a cerca de eutéticos profundos).

E importante dizer que as composicées quimicas que tém a melhor TFA
NAo necessitam sempre se encontrar em eutéticos e podem estar localizados em
composicdes fora deste. Além disso, serd um problema formidavel determinar o
teor minimo de soluto em tais sistemas com tal ordem tdo elevada, porque a
contribuicio de cada elemento constituinte a deformag@o volumétrica sera
diferente dependendo de suas dimensdes atdbmicas. A situacdo se torna mais
complexa quando se percebe que a magnitude e o sinal da tensdo interna

poderiam ser diferentes para diferentes elementos de liga.



Obviamente, ligas amorfas tém se tornado mais e mais atraentes por causa
de suas excelentes propriedades: quimica, alta resisténcia mecanica, elétrica, boa
resisténcia a corrosdo, atrito reduzido e Otima resisténcia ao desgaste, excelentes
propriedades magnéticas, e propriedades Opticas e elétricas Unicas. Muito se
pesquisa sobre propriedades mecanicas na tentativa de melhorar a dutilidade.
Entretanto, em nosso ponto de vista, dutilidade poderia ser preocupante se
pensassemos que os vidros metalicos deveriam ser processados mecanicamente
para ganhar forma. E bom lembrar que as aplicacbes de materiais metalicos, em
sua imensa maioria, ndo sao projetadas para estar dentro do regime plastico e sim
no elastico, e isto materiais amorfos tém de sobra. Entretanto, parece-nos que,
devido as suas caracteristicas, eles seriam especialmente plausiveis em
processamentos do tipo near net shape. Neste caso, o volume de material é o
mais importante.

O objetivo deste trabalho foi o de analisar o comportamento da TFA apos
processamento via estado liquido e estado sdlido. Para tal foram utilizadas
técnicas de microscopia eletronica de transmisséo, luz sincrotron, difracdo de
raios-X, corrosdo, ensaios de microdureza para determinacdo de propriedades
mecanicas e simulacao de Monte Carlo Reverso.

ApoOs as analises, verificou-se um dualismo na TFA desenvolvida na liga
CuseTizsaZr22Nig, quando processada ou por resfriamento rapido ou por amorfizacao
no estado sélido seguido da consolidacdo dos pés. Inicialmente, a liga processada
por resfriamento rapido apresentou uma TFA muito ruim. Assim, entusiasmados
com as novas idéias de aplicacdo de pressao durante a fusdo ou no liquido super-
resfriado, e da aplicacdo de interacdo repulsiva entre os atomos durante o
resfriamento, e mesmo com resultados aparentemente estranhos obtidos a partir
de moagem (que resultaram em aumentos significativos nas temperaturas de
transicao vitrea e de cristalizacdo), decidimos amorfizar a mesma composicao via
estado sdlido.

Apds o processamento, os dois materiais apresentaram separacéo de fases.
A liga compactada mostrou excelentes propriedades mecéanicas e de corrosao. A



grande diferenca nas TFAs, observada entre os dois materiais, que pode ser maior
que dez vezes, foi atribuida as suas diferentes estruturas atdmicas, em particular,
a auséncia de interacdo entre atomos pequenos e uma maior interacdo entre 0s
atomos pequenos e grandes nos pés. Isto foi revelado por analises de difracao por
radiacdo sincrotron e, posteriormente, por simulacdo da estrutura pelo método de
Monte Carlo Reverso. No entanto, verificou-se que estas estruturas atdmicas
distintas foram, em sua maioria, devido a diferencas cruciais nas rotas de
processamento, que, de alguma forma, poderiam ser possiveis de serem
implementadas também a partir do liquido. Obviamente ndo com a tecnologia
atual. Esta descoberta, na verdade, profere um novissimo ponto de vista do
estado amorfo do metal, e tem implicagbes na compreensdo da estrutura como
sendo também uma consequéncia do processamento. Isto ird abrir uma nova
avenida para o reaproveitamento de ligas interessantes ja desenvolvidas, que
terdo a mesma composi¢do, mas com uma melhora significativa na TFA. Isso, &
claro, vai oferecer a chance de usar materiais baratos em processos a partir do
liguido do tipo near net shape e a possibilidade de producdo de produtos de

grande (maior) porte até agora impossiveis para a maioria das ligas amorfas.






2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1Metais nao cristalinos, amorfos e vitreos

Materiais soélidos s&do considerados cristalinos quando possuem
ordenamento de longo alcance translacional e ndo cristalinos quando néo
possuem qualquer ordenamento de longo alcance [6, 7].

Qualquer solido metélico no qual o arranjo regular de atomos, isto €, a
periodicidade, estiver ausente é considerado “nao cristalino”, em carater. “Metais
amorfos” ou “metais vitreos” sdo outros termos normalmente usados para
descrever tal arranjo dos atomos em solidos metalicos. Apesar dos esforcos para
tentar definir e diferenciar materiais “vitreos” de “amorfos” [6-8] eles sdo usados

alternadamente na literatura [6].

2.2Formacéao dos metais vitreos

Para entender o comportamento dos metais de acordo com o resfriamento
continuo a partir do estado liquido, sera utilizado o grafico de volume especifico
versus temperatura (Figura 2.1). Com a diminuicdo da temperatura a partir do
estado liquido temos uma diminuicdo do volume especifico até a temperatura de
fusdo. Na temperatura de fusdo o metal sofre uma queda abrupta de volume
especifico, enquanto a temperatura ndo varia até ele se tornar um metal solido
cristalino. E interessante mencionar que um liquido normalmente sofre um super-
resfriamento, ou seja, 0 estado liquido pode permanecer sem cristalizar em uma
temperatura bem abaixo da temperatura de fusdo, antes da cristalizagdo comecar.
Isto acontece porque € necessario superar uma barreira de energia de ativacao
para a formacdo do nucleo solido no fundido. O grau de super-resfriamento
depende de fatores como a viscosidade inicial do liquido, a taxa de aumento da

viscosidade com a diminuicdo da temperatura, a energia interfacial entre o liquido



e o cristal, a taxa de resfriamento imposta, e da auséncia ou presenca de agentes

Liquido
Liquido /

super-resfriado

de nucleacéo heterogénea [6].

Altataxa de Baixataxade
resfriamento resfriamento

Volume, V

Cristal

1
T T. T2 Te

]

Temperatura, T

Figura 2.1 Variacdo do volume especifico com a temperatura para um material

normal e um material formador de vidro [6].

A dimensdo do super-resfriamento é de aproximadamente algumas
dezenas de graus, mas oscila de metal para metal. Para se aumentar o super-
resfriamento, alcancando algumas centenas de graus de super-resfriamento, s&o
utilizadas técnicas no qual se evita a nucleacdo heterogénea, como os métodos de
fusdo em fluxo ou ainda técnicas onde se aplica altas taxas de resfriamento, pois
guanto maior a taxa de resfriamento maior € o super-resfriamento [6], nesse ultimo
caso se estabelece o conceito de taxa critica de resfriamento (R.) que é a taxa de
resfriamento minima necessaria para que o metal liquido se solidifique sem que se
forme fase cristalina [9].

A diferenca entre um metal comum e um metal formador de estrutura
amorfa é que o liguido do metal formador de estrutura amorfa pode ser
significantemente super-resfriado, com uma diminuigdo continua do volume e um

aumento continuo da viscosidade, até a temperatura em que a viscosidade se



torna tao alta, que o liquido congela, esse liquido congelado, um soélido para todos

os efeitos praticos, € chamado de vidro [6].

2.2.1 Transicao vitrea e regido de liquido super-resfriado

No resfriamento, nas condicbes descritas acima, a temperatura onde a
viscosidade se torna tdo alta, aproximadamente 10 Pa.s é tradicionalmente
chamada de temperatura de transi¢do vitrea (Tgy) [6]. Outra definicdo para Ty € a
temperatura de inicio do aumento da capacidade calorifica (Cp,) de uma
quantidade AC, durante o aquecimento, geralmente a 10 K/min [10]. Segundo
Angel [10], a definicdo de Ty € sempre arbitraria e néo existe convengao
internacional sobre o0 assunto. Essas definicbes sao controversas e alguns autores
defendem que nado existe uma temperatura especifica e sim um intervalo de
temperatura onde ocorre a transi¢ao vitrea [8, 10].

A determinagdo das temperaturas caracteristicas Tg, Tx, Ts (temperatura
solidus) e T, (temperatura liquidus) obtidas a partir da curva de DSC (Figura 2.2),
séo feitas usualmente pela interseccdo das tangentes da curva, junto a linha base
e ao lado do pico. Este método é chamado de método das tangentes, e tem suas
limitacGes, devido a imprecisdo ao se desenhar as tangentes em situacdes tais
como: lados de picos que ndo sao tao lineares, sobreposi¢cédo de picos, picos muito
largos ou ainda de baixa amplitude [11].

A diferenca entre a temperatura de inicio do primeiro pico de cristalizacdo
(Tx) e a temperatura de transicéo vitrea (Ty) € chamada de regido de liquido super-
resfriado (ATx = Tx-Ty), € € usada como indicativo de tendéncia a formacgéo de
estrutura amorfa (TFA), quanto maior € a sua extensdo, sugere-se que maior é a

estabilidade térmica da fase vitrea produzida contra a cristalizacao [6, 9].
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Fluxo de calor g—— EXO

'/ Cristalizagao

Temperatura

Figura 2.2 Curva tipica de DSC (figura adaptada [12]).

2.3Viscosidade

A viscosidade além de ter um papel crucial na formacédo do vidro, pois
guando maior a viscosidade do liquido fundido maior sera a sua habilidade de
formar um vidro, talvez seja a mais importante propriedade fisica do material na
regido de liquido super-resfriado, e € quem indica o comportamento de
escoamento em AT, [6].

A viscosidade indica a resisténcia ao escoamento de um sistema e € a
medida da sua friccdo interna. A unidade de viscosidade no sistema internacional

é Pa's = Kg m™ s, mas uma unidade bastante usual é o Poise (P) na relagéo:
1P=0.1Pas (2.1)
O comportamento da viscosidade em funcdo da temperatura de liquidos

formadores de vidro varia com a composi¢cado quimica, o que levou Angel [10] a

classifica-los entre dois extremos: liquidos fortes e frageis (Figura 2.3).
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Os liquidos fortes como o SiO, seguem um comportamento linear como a
lei de Arrhenius, apresentando uma viscosidade alta desde proximo ao ponto de
fusdo, e com um gradual aumento até no resfriamento até Ty a alta viscosidade
retarda fortemente a formag&o de nucleos estaveis no fundido e o crescimento de
fases termodinamicamente favoraveis € inibido pela baixa mobilidade de seus
constituintes [9] o que os torna bons formadores de vidro, ja os liquidos frageis,
como o o-terfenil apresentam baixa viscosidade proximo a temperatura de fuséo e
tem um aumento lento da viscosidade com a diminuicdo da temperatura, mas
quando se aproximam de T4 a viscosidade aumenta abruptamente até os valores
correspondentes a um solido vitreo, liquidos com estes comportamento tem baixa
estabilidade contra a cristalizacdo e sdo chamados de formadores marginais de
vidros . Ainda nesse contexto, para se descrever a dependéncia da viscosidade
com a temperatura na regido de liquido super-resfriado é usada a equacédo de
Vogel-Tammann-Fulcher (VTF) adaptada por Angel [10]:

*,

DT
T)=n,exp —=| @2
n(T)=mn,exp TT,

,onde Ty € a temperatura de VTF e representa a temperatura no qual o tempo de
relaxagdo e assim a barreira a0 escoamento viscoso se tornaria infinita, np € o
limite da viscosidade a alta temperatura, D* é conhecido como parametro de
fragilidade. O valor de D* fica em torno de 100 para os liquidos fortes como o SiO,
e em torno de 5 para os liquidos frageis como o-terfinol [6, 9, 10, 13]. Os dados
disponiveis para metais amorfos de grande volume (MAGV) mostram que eles tém
um comportamento mais préximo dos vidros fortes do que dos vidros frageis e tem
uma fragilidade de aproximadamente 20. A viscosidade dos MAGVs quando
fundidos esta na ordem de 2-5 Pa.s e € aproximadamente 3 ordens de magnitude
mais viscosa do que 0s metais puros, que geralmente tem viscosidades da ordem
de 107 Pa.s [9].
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Figura 2.3 Uma comparacéo da viscosidade de varios liquidos formadores de
vidro. Adaptada [9].

2.4Moagem de alta energia

A producdo de p6s metélicos por moagem geralmente ocorre por processos
de moagem de alta energia, conhecidos por mechanical alloying e mechanical milling.
Esses processos envolvem repetida soldagem, fratura e re-soldagem das particulas
de po, e sao referidos como técnicas de reacao no estado soélido [14].

Mechanical alloying (MA) é o termo que descreve o processo quando
misturas de pés (de diferentes metais ou ligas) sdo moidas juntas, esse processo
envolve transferéncia de material para se obter uma liga homogénea [14].

Mechanical milling (MM) é o termo utilizado para o processo no qual ocorre
a moagem de pdés de composicdo uniforme, tais como, metais puros,
intermetdlicos ou pos pré-ligados, onde transferéncia de material ndo é necessaéria
para a homogeneizacao. A vantagem do MM sobre o MA, € que desde que 0s pos

sao ja estao ligados, somente é necessaria uma reducédo no tamanho da particula
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ou transformacéo de fase que necessitam ser induzidas mecanicamente, logo o
tempo de processo € menor, o que também diminui o nivel de oxidacdo e
contaminacgao, no contato com material das bolas e do jarro, nos pos [14].

As principais variaveis dos processos de moagem de alta energia sao, tipo
do moinho, material da cuba de moagem, material das bolas, velocidade de
rotacdo, razdo de massa entre bolas e material, tempo de moagem, agentes

controladores de processo, atmosfera de moagem [14].

2.5Amorfizacdo por moagem de alta energia

O primeiro relato da formacéo de fase amorfa por mechanical milling foi de
um composto intermetéllico Y- Co em 1981 [6], e por mechanical alloying em uma
mistura de pds de niquel e nidbio em 1983 [15].

Os principios termodinamicos e cinéticos basicos da amorfizagcdo por
reacdo no estado soOlido sédo apresentados na Figura 2.4. Considerando a
existéncia de uma barreira energética entre os estados cristalino e amorfo, uma
energia externa (AG4=(G. — Gj)) é necessaria para que o estado cristalino supere a
barreira energética em G.; e forme a fase amorfa metaestavel. Para moagem de
alta energia (MAE), este estado consiste de um sistema em camadas de dois
metais cristalinos elementares (se a liga tem uma entalpia de mistura negativa);
uma fase com alta densidade de defeitos de rede e uma fase cristalina longe do
equilibrio. A entalpia do estado inicial pode ser diminuida ou pela formacédo de
uma fase cristalina em equilibrio (G;) ou pela formacdo de uma fase amorfa
metaestavel (G;). O estado cristalino de equilibrio é favorecido
termodinamicamente uma vez que tem a menor energia livre de Gibbs. Entretanto,
a escolha entre fase cristalina ou amorfa é decidida pela cinética do processo ao
invés dos fatores termodinamicos. Se a escala de tempo da reacéo a partir de G
para a fase amorfa € muita mais curta que a reacdo para a fase cristalina e a

7

temperatura da reacdo € significantemente menor que temperatura de
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cristalizacdo, a formacdo da fase amorfa € possivel. Estas condigbes cinéticas
podem ser resumidas como [14]:

tc_)a<<tc_)i

tcea<<ta9i
onde tc,a € tc,j sS40 tempo de reacao para a formacao da fase amorfa e da fase
cristalina de equilibrio respectivamente e t,,c € a escala de tempo para a
cristalizacdo da fase amorfa [14].

O mecanismo de amorfizacdo por MA e MM ainda ndo € claramente
entendido, inicialmente pensava-se que as particulas de p6 fundiam por conta da
alta taxa de deformacéo plastica e consequente aumento na temperatura dos paos,
em seguida haveria um resfriamento rapido do liquido formado, por conducéo de
calor entre a parte fundida e a parte menos deformada, e consequentemente mais
fria (regides internas da particula), resultando na formacao de fase vitrea, como
nos métodos de solidificacdo rapida. Entretanto, calculos de energia fornecida e
medidas de temperatura sugerem que 0 aumento de temperatura ndo é suficiente
para as particulas de p6 fundirem [14]. Adicionalmente, se este mecanismo
estivesse correto, as faixas de composi¢cao com alta tendéncia a formacéo de fase
amorfa, seriam as mesmas para MA e para métodos de solidificagéo rapida, o que

€ incorreto [14].
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Figura 2.4 Representacdo esquemaética dos principios termodindmicos e cinéticos
bésicos da amorfizacdo por MAE[14].

Atualmente acredita-se que a amorfizacdo por MA ndo € um processo
puramente mecanico e que uma rea¢do no estado sélido similar & observada em
flmes finos ocorre durante o MA [16]. Durante, o MM, entretanto, a
desestabilizacdo das fases cristalinas ocorre através do acumulo de defeitos
estruturais como vacancias, discordancias, contornos de grao e contornos de anti-
fase. A continua diminuicdo do tamanho do gréo (e consequente aumento na area
superficial) e a expansdo da rede, por insercdo de defeitos, contribuem para o
aumento da energia livre do sistema a um nivel mais alto do que o da fase amorfa,
e consequentemente isso torna possivel a formacao da fase amorfa [14].

Entre as muitas variaveis do processo de moagem de alta energia, as mais
importantes de se controlar para se obter a amorfizagdo, sdo a energia de
moagem, a temperatura de moagem e a contaminagao.

Aumentando a energia de moagem seja por aumento da razao entre massa

de bola e material, seja por aumento da velocidade de rotagdo, € esperado

conseguir um aumento na concentracdo de defeitos levando a uma mais facil
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amorfizacdo, entretanto altas energias de moagem produzem mais calor
(temperatura de moagem), o que pode resultar na cristalizacdo da fase amorfa,
consequentemente sera um balanco desses dois efeitos que determinara a
natureza do produto final. Esse tipo de comportamento foi reportado para moagem
de alta energia no sistema Ni-Zr, nesse caso a moagem realizada com uma
intensidade de fator 3 ndo foi capaz de amorfizar o po, aumentando para um fator
de 5, a amorfizacao foi alcancada, mas quando se aumentou para um fator de 7, a
amostra voltou a cristalizar por conta da alta temperatura [17], outros
pesquisadores tiveram relatado casos similares [18, 19].

Os processos de MA e MM podem introduzir impurezas que contaminam 0S
pos moidos alterando substancialmente sua constituicdo e estabilidade.
Geralmente, a presenca de elementos adicionais favorece a amorfizagcdo (como
no “principio da confusdo” obedecido como guia para amorfizagdo em métodos
por solidificagcédo rapida [20]). Por exemplo, foi reportado que durante moagem de
po do sistema Fe-Cr somente ocorreu amorfizacdo na presenca de atmosfera de
nitrogénio, enquanto que uma fase intermetalica se formou na auséncia do mesmo
[21]. Em outro caso, no sistema Ni-Nb, atribuiu-se ao oxigénio o aumento da
cinética de amorfizagcdo durante moagem ao ar, quando comparada a uma
amorfizacdo mais lenta durante moagem sob atmosfera de argénio [22].

O equipamento de moagem é o sistema onde todas essas variaveis que
controlam a obtenc&o ou n&o de estrutura amorfa interagem, consequentemente a
capacidade de se obter estrutura amorfa em um determinado tipo de quipamento
vai depender de suas caracteristicas. Exemplificando, uma série de estudos [23-
25] comparando diferentes equipamentos de moagem (planetarios, vibratorios,
attritors e moinho horizontal modificado) concluiu que a microestrutura formada é
dependente da energia de choque injetada, ou seja, o produto da energia cinética
do meio de moagem com a frequéncia de colisdes, e que uma estrutura amorfa
singular para uma liga Ni-Zr é formada quando essa energia de choque injetada se
situa na faixa de 0,4 a 0,8 W/g por bola [23-25]. Supostamente, para se obter a

fase amorfa cada tipo de equipamento deveria ser configurado para trabalhar
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nessa faixa de energia, considerando suas particularidades construtiva. A energia
de choque injetada nos pos € proporcional a parametros construtivos dos moinhos
como os diametros do recipiente e do disco giratério como por exemplo no caso
dos moinhos planetarios [26]

Adicionalmente, pesquisadores [27, 28] estudaram a diferenca na reacao de
amorfizacdo para ligas no sistema Ni-Zr como resultado de utilizar diferentes
equipamentos de moagem,(moinho planetario ou moinho de bolas sobre uma
estrutura vibratoria), sendo que no moinho planetario a amorfizagéo ocorreu tendo
antes como produtos intermediarios compostos intermetalicos, ja no moinho
vibratorio a amorfizagéo ocorreu diretamente a partir dos elementos. Ainda a faixa
de composicdo dos produtos amorfos foi estendida no caso dos produtos obtidos
por moagem vibratoria. Essas diferencas foram atribuidas a variacbes na
temperatura local (logo ap6s a colisdo) nos diferentes equipamentos [27, 28].

A principal diferenca entre as técnicas de solidificacdo rapida para as
técnicas de MA e MM, é que as primeiras frequentemente obtém amostras
volumosas em um Unico passo, ja as técnicas de MA e MM produzem pos amorfos
gue necessitam ser consolidados seja por métodos convencionais ou inovadores
através da aplicacdo de pressao e temperatura. Uma das grandes vantagens das
técnicas de MA e MM é que esses métodos podem produzir facilmente fase
amorfa nos sistemas onde € dificil ou as vezes impossivel obter por métodos de

solidificacéo rapida [29-31].

2.6Diferenca entre formacao de fase amorfa por MM e MA

Um ponto a ser considerado é se existem diferencas como a fase amorfa se
forma por MA a partir de uma mistura de pos (A e B) e por MM a partir de um
composto intermetéalico (AmBn) [14].

Partindo dos pos elementares dos metais A e B, uma fase amorfa poderia

se formar por MA através de diferentes rotas. Essa reagdo pode acontecer
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diretamente ou através da formacao de um intermetalico ou uma solugéo solida,
essas diferentes possibilidades podem ser representadas como [14]:

MA+nB-> (AmBn)amorfo

MA+NB-> (AmBn)cristalino (AmBn)amorfo

MA+NB-> Am(Bn)=> (AmBn)amorfo

MA+NB-> Am(Bn) 2 (AmBn)cristatino = (AmBn)amorfo
,onde An(By) representa uma solucdo solida de B em A, (AnBn)cristalino representa
uma fase cristalina intermetélica e (AmBn)amorfo representa a fase amorfa com
composicdo AnBn. Embora a fase amorfa foi eventualmente formada em todos os
casos, em cada caso, exceto pelo primeiro, ela foi precedida pela formacgao de
uma solucéo solida e ou um intermetalico [14].

A diferenca béasica entre MA e MM € que nao é necessaria a formacao da
liga no MM. Entretanto durante o MA a formacao da liga é um pré-requisito antes
da amorfizacdo poder ocorrer e consequentemente tempo adicional é necessério
para a formacéo da liga ocorrer. Assim, intuitivamente se espera que 0s tempos
necessarios para a amorfizacdo durante MM sdo menores que durante o MA,
desde que as condicbes de moagem sejam as mesmas [14]. Weeber et al. [32]
relataram que poés pré-ligados da liga Ni-Zr amorfizaram muito mais rapido que a
moagem a partir dos pés elementares [33]. Isto foi explicado como sendo devido a
reducdo na energia necessaria para a amorfizacdo de uma quantidade igual a
necesséria para a formacédo da liga. Considerando que pos pré-ligados sdo menos
propensos a oxidacdo, a temperatura de cristalizagdo dos pds amorfos produzidos
por MM foi mais alta. Entretanto em alguns casos foi reportado que o0s tempos
necessarios para a formacdo de uma fase amorfa foram aproximadamente os
mesmos para ambos MM e MA [34].

A formacdo de uma fase cristalina intermetalica antes da amorfizagédo foi
relatada nos sistemas Cu-Ti [35], Fe-Sn [36], Nb-Ge [37], Nb-Si [38], Nb-Sn [39],
Ni-Zr [27] e Ti-Ni-Fe-Si [40], entre outros. Em alguns casos foi relatado que uma
solucdo solida se forma primeiro e com a continuacdo da moagem a mesma se

torna uma fase amorfa, isso foi relatado ser verdade para os sistemas Ta-Al [41],
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Ti-Al [42],Zr-Al [43, 44] e varios outros sistemas. Em alguns sistemas, foi relatado
que com o aumento do tempo na moagem MA teve na sequencia de formacgao
primeiro fases em solucéo sélida, seguidas por um intermetélico e finalmente fase
amorfa [45, 46]. Se uma fase intermetalica ou uma solucao sélida ira formar antes
da amorfizacdo depende das energias livres relativas da solugdo sélida e da fase
intermetalica, a fase com menor energia livre se forma primeiro. Entretanto, se a
fase amorfa tem a menor energia livre entre todas as fases que estdo competindo,
ela se forma diretamente, sem que qualquer outra fase se forme primeiro [14].

No geral, o produto final € o mesmo independente se o material de partida é
uma mistura de pos elementares, uma Unica fase intermetalica, ou uma mistura de
duas ou mais fases. Tal fato foi mostrado ser verdadeiro para o sistema Ti-Cu-Ni-
Al [47], onde uma fase amorfa foi obtida tanto se o material de partida foi um
intermetalico ou se foi uma mistura de pos elementares. Entretanto, no sistema
Mg-Zn, foi reportado que uma fase amorfa poderia ser obtida somente por MM
partindo da fase intermetalica Mgz0Znzo [19]. Por outro lado, para a composi¢ao
Fes7Tizz foi relatado somente ser possivel a amorfizagdo por MA ja que o
intermetalico Fe,Ti ndo pode ser amorfizado por MM [48].

Amorfizacdo em ligas ordenadas parecem seguir a seguinte sequéncia:

Fase ordenada—>fase desordenada(perda de ordem de longo

alcance)—>fase de gréo refinado(nanocristalina)->fase amorfa [49].

2.7Predicdo tedrica da faixa de composicdo de ligas formadoras de

estruturas amorfas (FFA)- modelo de Miedema

Seria 0til se fosse possivel predizer se uma liga de uma dada composicao
formara ou ndo uma fase amorfa por MM/MA. A capacidade preditiva ajudaria na
concepcao de novas composicdes para se alcancar as propriedades desejadas.
Tentativas foram feitas para predizer se o vidro metalico se forma (tendéncia a
formacao de estrutura amorfa) e para determinar a faixa de composicoes de ligas
formadoras de estrutura amorfa (FFA) para vidros metalicos formados por
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solidificagcdo rapida a partir do estado liquido. Considerando que n&do héa
transformacdes do liquido em direcdo ao solido nos processos MA/MM, alguns
autores defendem que esses modelos nao deveriam ser diretamente usados para
predizer a FFA para pdés obtidos por moagem. Consequentemente tentativas
foram feitas para predizer teoricamente e empiricamente as faixas de composicao
na qual as ligas amorfas sdo formadas usando os calores de formacédo das ligas
[14].

Miedema e co-autores [50] desenvolveram métodos para calcular a entalpia
de formacéo das ligas. Pela comparagao das entalpias de formacéo de diferentes
fases competindo em um sistema, por exemplo, uma solugédo sdlida e uma fase
amorfa, poderia se calcular a faixa de composi¢cao sobre a qual uma fase amorfa é
mais estavel. Estes métodos foram sintetizados por Bakker.

Miedema et al. [50] propuseram que para uma solucao sélida a entalpia de

formacao consiste em trés termos:

AH (solucido sélida) = AH® + AH® + AH® (2.3)

onde o0s expoentes c, e e s representam as contribuicbes quimica, elastica e
estrutural na entalpia da solucéo soélida. A contribuicdo da interacdo quimica para
a entalpia de mistura da solugéo sélida consiste em uma contribuicdo negativa a
partir da diferenca de eletronegatividade entre dois elementos e uma contribuicdo
positiva a partir da diferenca da densidade eletronica de dois elementos. AH¢ pode

ser calculada a partir da equacéo:
AHjp = CACB(CAAng emat CBAH,fl)em ) (2.4)
onde ¢, e cp sdo fracBes atdmicas dos componentes A e B na liga. AHY . € a

entalpia de solucdo do elemento A no outro elemento B em uma diluicdo para uma

liga de um sistema binario.
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A contribuicdo elastica para a entalpia é devido a diferenca nos volumes

atdbmicos entre solvente e soluto e pode ser calculado pela equacéo:

AHXB = CqCp (CAAHE emA + CBAHjem B) (2'5)

Os valores de AHf ., 5, as contribuicbes devido a diferenca no volume atémico,
podem ser calculadas a partir do raio atbmico e dos valores de modulo volumétrico
e de cisalhamento dos componentes metalicos.

A contribuicdo estrutural surge devido a diferencas de valéncia e estrutura
cristalina entre o solvente e o soluto, mas € geralmente ignorada, pois se espera
que sua contribuicdo para a entalpia de formacdo seja pequena. Este termo
somente estara presente quando ocorrer uma ligacdo entre dois metais de
transicao.

Em uma liga amorfa, os atomos se arranjam de tal maneira que a
contribuicdo elastica € evitada, mas além do termo quimico, existe um termo um
termo topolégico devido a natureza da estrutura amorfa. A entalpia total de

formacao para uma liga amorfa é estimada ser:

AH(amorfo) = AH® + 3,5(csTjp 4 + cgTrmp) (2.6)

onde T, 4 € T, p S@0 0s pontos de fusdo, e c4, e cp sdo fragdes atdmicas, dos
elementos A e B, respectivamente. Usando as rela¢cdes acima, poderia se calcular
as entalpias de formacédo para uma solucédo soélida e uma fase amorfa. Quando
essas entalpias de formacdo sao plotadas em funcdo da composi¢cédo, pode se
obter a estabilidade relativa das fases que estdo competindo pela construcéo de
uma tangente comum. A Figura 2.5 mostra o diagrama de entalpia em funcéo da
composicao para o sistema binario Cu-Ti. A construcdo da tangente comum neste
diagrama sugere que uma fase totalmente amorfa deve se formar na faixa de
composicao de 32-81 %at.Cu [51].
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Gallego e co-autores [52] estenderam o modelo de Miedema para ligas a
base de Co em sistemas ternarios. Para tal os autores negligenciaram o
parametro de interacdo ternario, sendo que cada contribuicdo de entalpia foi

dividida em trés binarios conforme as equacoes:

AH (solugdo sélida) = AHSg. + AHSpc + AHZpc (2.7) e entdo dividindo em

trés binarios;

AHSge = AHS, + AHS, + AHS, (2.8)
AHSsc = AHE, + AHE, + AHS, (2.9)

E a entalpia de formacao da fase amorfa:

AH (amorfo) = AHjp + AHg + AHgc + 3,5(cgTina + 8T + ccTin ) (2.10)

8000

Sistema Cu-Ti

8000¢

4000

20004 L
Solugao Solida

Entalpia

-2000¢

"m A A A A A A A A A
0 01 02 03 04 05 06 07 08 08 1

Fracdo molar de Ti

Figura 2.5 Diagrama Entalpia x Composic¢ao para a liga binaria Cu-Ti. Adaptado de
[51].
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Basu et al [51] calcularam a FFA para ligas ternarias do sistema Cu-Ti-Zr,
utilizando o modelo de Miedema estendido conforme explicado anteriormente. O
resultado foi plotado em diagrama ternario conforme apresentado na Figura 2.6.

Conforme é possivel observar a FFA é 15-95%at.Cu e 0-85%at.Ti
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Zr Ti

Sistema Cu-Ti-2r

Figura 2.6 FFA para a liga ternaria do sistema Cu-Ti-Zr. Adaptado[51]

Zhang et al [53] estenderam o modelo de Miedema para ligas com 4 ou
mais elementos. Eles obtiveram sucesso interpretando o sistema com 6
elementos, Ti-Zr-Nb-Cu-Ni-Al, como um pseudo-ternario baseado na afinidade
quimica dos componentes, sendo (Ti-Zr-Nb) como A (Cu-Ni) como B e Al como C.
Todos os trabalhos aqui discutidos relataram boa concordancia entre FFA

tedrica pelo modelo de Miedema e os dados experimentais.
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2.8Comportamento de cristalizacao das ligas amorfas

A cristalizacdo de vidros metélicos pode ocorrer em trés diferentes
caminhos: polimorfica, eutética e primaria. No tipo de cristalizacdo polimorfica, as
ligas amorfas se transformam em uma fase cristalina sem mudanca na
composicdo quimica. No modo eutético, a fase amorfa se transforma
simultaneamente em duas fases cristalinas (embora pareca que uma fase solida
esta se transformando em uma mistura de outras duas fases solidas e entéo
deveria se chamar reacdo eutetdide, ela € chamada de eutética, pois a fase
amorfa é considerada um liquido super-resfriado). No caso da cristalizagdo
primaria, que € considerada a variedade mais comum de transformacéo em vidros
metalicos, a fase amorfa, primeiro se transforma em uma solucdo soélida
supersaturada, desde que a quantidade de soluto na fase vitrea é maior que na
solucdo sdlida, os atomos de soluto sdo rejeitados para a fase vitrea e
consequentemente a fase vitrea se torna rica em soluto até a cristalizacdo tenha
parado. A fase amorfa rica em soluto remanescente pode entdo se cristalizar mais
tarde ou a uma temperatura mais elevada em uma fase cristalina pelo modo
polimérfico ou em uma mistura de fases cristalinas pelo modo eutético. Para
definir o namero de possiveis caminhos de cristalizacdo deve-se levar em
consideracdo a separacdo de fases amorfas, que acontece antes da cristalizacao
e apos a transicdo vitrea. A separacao de fases em materiais amorfos ndo ocorre
em todos os vidros metalicos e é considerada rara. O fenbmeno de separacao de
fases pode ser reconhecido de diversas formas como a presenca de duas Tg's na
curva de DSC [54, 55], a presenca de uma estrutura interconectada [56] ou na
forma de goticulas [57] em imagens de microscopia eletrbnica, onde geralmente
uma das fases aparece mais clara contrastando com a outra mais escura e estas
duas fases geralmente diferem largamente na composicdo. Com a inclusdo da
separacdo de fases temos agora dois pontos de partida para a subsequente

cristalizacdo, a propria separacao de fases e o liquido super-resfriado. Na Figura
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2.7 séo sintetizados os diferentes caminhos possiveis a partir da combinacdo com

todos os eventos descritos até agora [6].

(e)

(d)

(b)

(a)

Vidro 1 - fases cristalinas por cristalizacdo
eutética ou polimorfica

S o Vidro 1
Vidro deDfa racao -~ Vidro 2 = cristalizagdo primaria+ vidro
e fase : .
“vidro 2 Vidro = fases cristalinas por cristalizagdo
eutética ou polimorfica
Vid Separagdo Cile Mistura de fase cristalinas através dos modos
iaro de fase ~.Vidro2 | polimdrfico e eutético
Solugdo solida (ou intermetalico)+vidro rico em
_ e : soluto
Vidro Liquido super-resfriado Vidro rico em soluto > fases cristalinas por
cristalizagdo eutética ou polimérfica
. o - . Mistura de fase cristalinas por cristalizacdo
Vidro Liquido super-resfriado e o g
eutetica
: . . Fase cristalina Unica por cristalizacdo
Vidro Liquido super-resfriado g .

polimérfica

Temperatura=>

Tx

Figura 2.7 Diferentes caminhos para um metal vitreo cristalizar [6]

O comportamento de cristalizacdo de ligas amorfas processadas por

MA/MM tém sido relatado na literatura como diferente para as mesmas ligas

produzidas por métodos de solidificacdo rapida. Comparativamente as principais

diferencas observadas sdo: a) o aumento na Tx em varios casos para ligas

amorfas produzidas por MA/MM [58, 59], b) o nUmero de estagios em que a fase

amorfa se transforma em fase cristalina varia aleatoriamente em ambos o0s

processos [59-63] c) a cristalizacdo resulta em diferentes fases, as vezes

metaestaveis, durante o caminho de cristalizacdo até as fases de equilibrio [59] d)

aparecimento de eventos de relaxagcédo a baixas temperaturas em liga produzida

por MA/MM o que nao foi observado em liga produzida por solidificacdo rapida
[64].
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Os autores desses trabalhos n&o se aprofundaram na direcdo explicar a
origem dessas diferencas em ambos 0s processos e se limitam a sugerir
hipoteses baseadas na presenca de contaminantes, como o0 0xigénio no processo

de moagem.

2.9Amorfizacdo no sistema Cu-Ti-Zr-Ni por moagem e solidificacéo rapida.

Na literatura, existem inumeros relatos de amorfizacdo via moagem, por
guestdes de conveniéncia, discutiremos, as caracteristicas dos pés amorfos do
sistema Cu-Ti-Zr-Ni.

Formacéao de fase amorfa no sistema Cu-Ti-Ni-Zr tem sido relatada em pos
obtidos por moagem de alta energia [65-68]. Um estudo comparando os
parametros térmicos de ligas no sistema Cu-Ti-Ni-Zr produzidas por MA [58] e por
solidificacéo rapida (SR) [69] é apresentado na Tabela 2.1. Os valores de Ty e Ty
dos pos obtidos por MA estdo deslocados para temperaturas maiores do que as

amostras obtidas por SR e apresentaram maior ATy.

Tabela 2.1 Comparacdo do dados térmicos no sistema Cu-Ti-Zr-Ni entre 0s

processos de mechanical alloying e solidificacéo rapida [58].

Liga T4 (K) T, (K) AT (K)

MA SR MA SR MA SR
CUs2.7Tigs4Zr119Nio 694 671 751 724 57 53
Cus7TizaZr1iNis 689 671 751 717 62 46
CUzo»TiosZrasoNizz 633 637 708 678 75 41

A obtencdo de pdés amorfos a partir MA na liga binaria Zr-Ni e Cu-Ti
separadamente e a subsequente mistura dos pos das respectivas ligas e a
realizacdo de nova moagem foi o método encontrado por pesquisadores em
estudo recente [70], para se obter pdés amorfos no sistema quaternario Cu-Ti-Ni-Zr

com maior estabilidade mecanica durante moagem da fase amorfa.
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A liga a ser utilizada neste trabalho, CusgTizsZr2Nig, foi desenvolvida no
contexto da solidificacao rapida, e obteve parametros térmicos que a qualificam
com baixa TFA e ndo se obteve sucesso na obtencdo de amostras volumosas

totalmente amorfas [71].

2.10 Extrusdo de metais

2.10.1 O processo de extrusao

Extrusdo € um processo pelo qual um bloco de metal tem sua secao
transversal reduzida pela passagem forcada através de um orificio de uma matriz
sob alta pressdo. Em geral, a extrusao é usada na producéo de barras e tubos
cilindricos, mas formas de secdo transversal irregular também podem ser
produzidas a partir de materiais de processamento mais facil, como o aluminio
[72]. Nestes materiais obtém-se formas finais com excelentes tolerancias
dimensionais e qualidade superficial [73]. Devido as grandes forcas requeridas na
extrusdo, muitos metais sdo extrudados a quente, onde a resisténcia a
deformacdo do metal é relativamente baixa. Entretanto a extruséo a frio € possivel
para muitos metais e se tornou um importante processo comercial [72].

Existem dois tipos basicos de extrusdo: a extrusdo direta e a extrusao
inversa (também chamada de indireta), cujos processos sao esquematizados na

Figura 2.8.
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Figura 2.8 Esquematizacdo do processo de extruséo direta e inversa [73].

Na extrusdo direta, o tarugo de metal a ser extrudado é colocado dentro de
um cilindro e pressionado contra a matriz através de um pistdo acionado por uma
haste. Na extruséo inversa, utiliza-se uma haste oca que pressiona a matriz contra
o metal a ser extrudado, que dessa forma é extrudado no sentido contrario ao
movimento da haste. Na extrusdao inversa as forcas de atrito sé&o
consideravelmente menores que a extrusdo direta devido a ndo existéncia de
movimento relativo entre o cilindro e o tarugo de metal a extrudar, solicitando
assim menores pressdes de trabalho [73], entretanto existem limitacdes a
aplicacdo pratica da extruséo inversa, devido a necessidade do uso da haste oca,
0 gque limita a carga que pode ser aplicada.

Para comparar os processos de extrusao direta e inversa sao apresentadas
na Figura 2.9 as respectivas curvas tipicas de carga de extrusdo versus
deslocamento do pistdo. Na extrusdo direta (Figura 2.9-a, curva 1) a carga
aumenta muito rapidamente no inicio conforme o tarugo € comprimido para
preencher o cilindro, na sequéncia a um aumento adicional na pressdo e a
extrusdo comeca. Uma pequena zona deformada em forma de cone é formada
junto a abertura da matriz. Apds a carga maxima ter sido atingida, a pressao de
extrusdo continua a cair assim como o tarugo diminui de tamanho até que um
comprimento minimo € alcancado, entdo outra vez, a carga aumenta rapidamente.

Este ultimo aumento de pressdo acontece porgue sobra somente um disco do
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tarugo no cilindro e o metal entdo deve escoar radialmente na dire¢do da matriz,
logo a resisténcia a deformacdo aumenta rapidamente com a diminuicdo da
espessura do disco. Na extrusao inversa (Figura 2.9, curva 2), tem-se uma curva
com comportamento similar a da extrusdo direta, entretanto as cargas utilizadas

sao menores, por razdes explicadas anteriormente [74].
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Figura 2.9 Curva tipica de carga versus deslocamento do pistdo. (a) extrusao
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direta (curva 1) e inversa (curva 2). (b) Divisdo do trabalho de deformacéo. A,
trabalho de recalque; B, necessério para iniciar a deformacao; C, de deformacéo e
D, necessario para superar a friccdo e cisalhamento na extrusdo direta. Figura
adaptada [74].

2.10.2 Equipamento de extrusao

Prensas de extrusdo podem ser hidraulicas ou mecanicas, e de forma
resumida, as prensas mecanicas sao preferidas na extrusdao a frio, pois
apresentam facil adaptacdo para ser utilizada em outros tipos de processo e
apresentam altas velocidades, apesar de serem mais caras e ter o curso limitado
[74].

Na extrusdo a quente as prensas hidraulicas sdo preferidas, e consistem

em equipamentos modernos de alta produtividade e minimizacdo de defeitos,
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enquanto que as prensas mecanicas sao utilizadas somente em algumas
aplicacdes, como a producao de tubos pequenos [74].

As prensas hidraulicas podem ser classificadas em horizontais e verticais.
As prensas verticais tém como vantagens; o facil alinhamento entre o pistao
hidraulico e a ferramenta, alta taxa de producdo e ocupac¢do de pouco espaco
quando comparada as prensas horizontais, entretanto necessita de disponibilidade
na altura e em certos casos de fosso na parte inferior. Outra vantagem da prensa
vertical € a uniformidade da temperatura ao longo do tarugo, resultando em uma
deformacdo simétrica, ja as prensas horizontais possuem um resfriamento maior
na parte inferior, em contato com o cilindro, resultando em uma deformacéo n&o
uniforme, ao menos que a extrusora contenha cilindro com aquecimento interno
[72].

2.10.3 Parametros do processo de extrusao

Os principais parametros do processo de extrusdo sado a pressdo de
extrusdo, a razao de extruséo, a velocidade de extruséo, lubrificacdo (ver secao
2.10.5) e angulo da matriz (ver secéo 2.10.4)

A razdo de extrusdo é a proporcao entre area de seccao transversal inicial

do tarugo e a area de seccdao transversal final apds a extrusao [74]:

R, =—A° (2.11)
Af
Devido ao volume permanecer constante durante a extrusdo, a razdo de
extrusdo pode ser estimada pelo aumento no comprimento, por exemplo, uma
razdo de extrusdo de 4:1 indica que o comprimento serd aumentado em um fator
de quatro. O tipo de metal a ser extrudado tem um grande influéncia na maxima
reducdo que pode ser praticada, metais que tem maior capacidade de deformacéo

podem utilizar maiores reducdes [74].
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A velocidade de extrusdo, considerando uma taxa de escoamento de
massa constante através da matriz, se relaciona com a razdo de extrusdo da

seguinte forma [72]:

vV, =V

*
e émbolo Re (212)

Dessa forma, quando maior a razdo de extrusdo, maior a velocidade de
extrusao.

A pressao de extrusao esta diretamente relacionada ao logaritmo natural da

razao de extrusao e pode ser expressa pela seguinte equagao [72]:

P=K*A *In /;i (2.13)

f

Onde, K é a constante de extrusdo, um fator global que leva em
consideracao a tensdo de escoamento, atrito e deformacéo heterogénea [72].

2.10.4 Projeto de matriz de extrusao

O projeto da matriz € um aspecto crucial do processo de extrusdao que
incorpora arte e ciéncia. A otimizacdo do projeto depende das caracteristicas
geomeétricas da peca a ser produzida e do conhecimento das propriedades do
metal a ser extrudado [74]. O auxilio da simulagdo computacional é muito
empregada para se desenvolver matrizes otimizadas e se prever 0s possiveis
defeitos e pressodes a serem utilizadas.

Na extrusdo direta de barras cilindricas geralmente sdo empregadas
matrizes conicas, cujo parametro principal é o semi-angulo de entrada (Figura

2.10), as extrusdes que utilizam semi-angulos entre 45 e 60° sdo as que
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apresentam picos de pressdo menos intensos e melhores produtos consolidados
[72, 75].

Tarugo Semi-angulode entrada

Matriz

Ay

Pressao

Cilindro

Figura 2.10 Semi-angulo de entrada da matriz no processo de extrusao direta.

Os materiais mais utilizados para confeccionar as ferramentas de extrusao
séo os acos ferramentas H13, preferido na extrusao a quente, e D2 preferido na

extrusao a frio [74].

2.10.5 Extrusao a quente

A extrusdo a quente, como mencionado anteriormente, € uma alternativa
encontrada para facilitar a conformacdo de materiais que exigem elevadas
pressdes de trabalho a temperatura ambiente. Existem trés tipos basicos de
extrusdo a quente: a nao-lubrificada, a lubrificada e a hidrostatica. No presente
trabalhos serdo discutidas somente a extrusdo n&o lubrificada e a lubrificada
(Figura 2.11) [74].
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Figura 2.11 Extrusdo direta a quente (a) nao lubrificada (b) lubrificada

A extrusdo a quente nao lubrificada geralmente utiliza uma matriz de face
plana, ou seja, semi-angulo de 90°, onde nao ha lubrificantes, seja no cilindro, no
tarugo ou na matriz. Nesse tipo de extrusdo o material escoa por cisalhamento
interno e uma zona de morta de metal € formada na borda inferior da matriz.
Geralmente, ligas de aluminio sdo produzidas por esse tipo processo,
adicionalmente, esse processo € capaz de reproduzir pecas de secado muito
complexa com bom acabamento superficial e tolerancia dimensional [74].

A extrusao a quente lubrificada utiliza geralmente de matrizes conicas, para
processar uma série de ligas, sejam elas, ligas de cobre, titanio, aco, aco
ferramenta e acgo inoxidavel. Como o proprio nome do processo diz, utiliza-se de
lubrificante adequados (geralmente vidro ou graxa) entre o tarugo e a matriz.[74]

A escolha entre vidro e graxa como lubrificante € baseada principalmente
na temperatura de extrusdo. Em baixas temperaturas, a lubrificacdo é usada
somente para reduzir o atrito. A temperatura moderadas, existe também algum
isolamento entre o tarugo quente e o ferramental, a partir do uso de lubrificantes
parcialmente fundidos e a formacao de vapor em adicédo ao efeito de lubrificacéo.
Nas temperaturas acima de 1000°C, o isolamento térmico para a protecdo do
ferramental, se torna igualmente importante ao efeito de lubrificacao,
particularmente com ligas dificeis de extrudar. O filme de lubrificante pode também

impedir a oxidacdo, e contribui para diminuir o desgaste do ferramental. Os
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lubrificantes podem ser classificados em dois grupos, de acordo com a
temperatura [74]:
e Abaixo de 1000°C: graxas lubrificantes, como grafite, disulfeto de
molibdénio, mica, talco, sabdo, asfalto, e plasticos (poliamidas de alta-
temperatura).

e Acima de 1000°C: lubrificantes vitreos, como o basalto.

2.10.6 Extruséo de pos metélicos

O processo de extrusdo de pds metalicos foi concebido como alternativa,
para materiais que n&o podem ser processados por fundi¢cdo e para a obtencao
de microestruturas com tamanho de grao extremamente fino e distribuicdo fina
e uniforme de precipitados e inclusdes [76].

O processo mais utilizado para obtencdo de pé metélico é a atomizacao,
seguido pela moagem de alta energia. Durante a extrusdo as particulas
individuais de p6 séo plasticamente deformadas e 6xidos e filmes na superficie
das particulas sdo quebrados e surgem novas superficies reativas. Se houver
cisalhamento suficiente as amostras sao obtidas completamente compactadas
e livres de porosidade [76].

Existem basicamente 3 processos de extrusdo de pos: (a) vibracdo do po
solto no cilindro vertical antes da extrusao (b) pré-compactacao para facilitar
manuseio antes de se colocas na prensa de extrusao e (c) encapsulamento do
pd antes da extrusdo. Durante o encapsulamento, o pé é compactado e a
capsula é frequentemente evacuada, podendo ser evacuada também em altas
temperaturas, e por fim € selada. As razdes para o0 encapsulamento incluem:
evitar a reagcdo do p6 com o ar e o lubrificante, protecdo no manuseio de
materiais toxicos como o Be e o U e melhorar a lubrificacdo. Se a resisténcia
do material do p6 e do material da capsula diferirem muito, ou se a capsula é
muito fina, corre-se o risco de se formarem “dobras” durante a extrusdo. A

difusdo entre os materiais do p6 e da capsula deve ser prevenida, uma vez que
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se pode formar um composto eutético entre eles. A grande desvantagem do
encapsulamento é que o material pode se tornar dificil de ser retirado e dessa

forma permanecer na superficie do extrudado [76].

2.11 Comportamento dos materiais amorfos sob pressao

Vidros metalicos foram durante muitos tempos produzidos na forma de fitas,
arames ou pos, devido a necessidade de altas taxas de resfriamento critico.
Embora a situacgdo tivesse agora mudado com a producéo de metais amorfos de
grande volume, foi notado que existe uma limitacdo na espessura dos MAGV’s em
alguns casos. Se existe o interesse em obter amostras volumosas para aplicacdes
reais, torna-se necessario consolidar estas fitas, arames e p6s em amostras
totalmente densificadas pela aplicacdo de altas pressbes e temperaturas. Alguns
dos métodos comumente usados para tais propositos sdo a consolidacdo a
guente, extrusao a quente, hot isostatic pressing e outros métodos desenvolvidos
recentemente tal como spark plasma sintering. E importante lembrar também que
as propriedades dos vidros somente puderam ser mantidas quando a cristalizagéo
nao ocorreu neles como um resultado da aplicacdo de pressdo. Assim, se torna
atil avaliar a estabilidade térmica dos vidros quando expostos a elevadas
pressdes. Isto passa a ser critico para a otimizacdo dos parametros do processo
de consolidagdo para obter amostras volumosas e totalmente densas com as
propriedades e estruturas desejadas. O estudo do efeito da pressdo na
cristalizacdo de vidros metalicos ndo é somente de interesse cientifico a partir de
um ponto de vista fundamental, mas também sera comercialmente util para
entender a deformacéo destes vidros na regido de liquido super-resfriado [6].

A aplicacdo de pressdo durante a cristalizacdo afeta a cinética de
cristalizacdo e também a natureza do produto de cristalizacdo. Aplicacdo de
pressdo durante a cristalizacdo de vidros metalicos pode levar a quatro diferentes

efeitos [6]:
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1.

Assumindo que existe um aumento na densidade do produto na cristalizagao
(as ligas vitreas sédo de aproximadamente 1% a 2% menos densas do que
suas contrapartidas cristalinas), € natural esperar que a aplicacao de presséo
reduziria o volume livre na fase vitrea e consequentemente € esperado que a
cristalizacdo seja acelerada. Tal processo poderia facilmente acontecer
quando o vidro cristaliza pelo modo polimorfico.

Devido ao retardo na mobilidade atébmica (difusividade) sob alta presséo, a
difusidade atdbmica € reduzida e consequentemente a cristalizacao é retardada
como evidenciado pelo aumento nas temperaturas de cristalizacdo. Desde que
difusdo atémica € necessaria nos modos de cristalizacdo eutético e primario, a
aplicacao de presséo é esperada retardar a cristalizacdo de vidros metalicos
guando a transformacao acontece por qualquer desses modos.

A energia livre relativa de Gibbs do vidro e de outras fases cristalinas
competindo e também as barreiras de ativacdo poderiam ser alteradas pela
aplicacado de pressdo. Consequentemente, fases metaestaveis poderiam se
formar, as quantidades relativas das diferentes fases poderiam ser diferentes
ou alternativamente, diferentes caminhos de cristalizacdo poderiam ser
seguidos. A situacdo sera decidida pelo sinal e magnitude da variagdo da
temperatura de cristalizacdo com a pressao, que é dTx/dP. Como exemplo, ao
invés da fase de equilibrio tetragonal Nb3Si, a fase cubica A15 Nbs3Si é
formada no sistema Nb-Si durante a cristalizacdo em altas pressdes nas ligas
vitreas Nb-Si [77]. Novamente, no caso da cristalizacdo da liga vitrea
ZrynTi1aCuizsNijoBesss, Yang et al. reportaram que a fase primariamente
cristalizada foi a mesma em todas as pressdes estudadas, mas a sequéncia
subsequente de formacgao de fases foi diferente em diferentes temperaturas
[78].

O dultimo efeito da aplicacdo de pressdo as ligas metalicas é que a
amorfizacdo poderia ocorrer [79-81]. Por exemplo, Wang et al [79] reportaram
que pelo resfriamento da liga liquida ZrsiTi;4sCuiosNipgBess a uma alta
pressdo de 6GPa, eles foram capazes de obter uma liga vitrea de alta
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densidade que tinha propriedades e estrutura diferentes da liga vitrea de baixa
densidade obtida por resfriamento rapido em agua.

Algumas investigacfes tém sido realizadas nos efeitos da alta pressao e
uma importante observacdo que pode ser feita € que geralmente a temperatura de
cristalizacdo de ligas vitreas aumenta com o aumento da pressao, notando que a
taxa de aumento € diferente para diferentes sistemas de ligas, e compreendendo
uma faixa desde tdo baixo quanto 9K/GPa na liga vitrea ZrsgNbgCui4Ni;2Beig [82]
até tdo alto quanto 30K/GPa em uma liga vitrea Fe;,P1:CsAlsBsGa, [83]. Tem
havido também situa¢cdes onde a Tx diminui com o aumento da pressdo de 0 a
1GPa e entdo aumenta com a pressao adicional até 4GPa a uma taxa de
25K/GPa [84].

O efeito da pressao na mudanca da temperatura de cristalizacado pode ser
racionalizado da seguinte maneira. A cristalizacao pode ser considerada como um
processo envolvendo a nucleagdo de um cristal com um tamanho maior do que o
embrido e seu subsequente crescimento. A taxa de nucleacdo pode ser

representada pela equacéao [6]:

AG*+AGHY

I = Ilyexp (— T

) (2.14)

onde lp € uma constante, AG* € a barreira de ativacdo termodinamica, isto é,
energia livre requerida para formar o nucleo critico, AG4 € a energia de ativacdo
por difusdo (transportar &tomos através da interface), R € constante universal dos
gases, T € a temperatura.

A soma de AG* + AG4 = AG é a energia total requerida para o processo de
nucleacdo e este valor € responsavel pela mudanca da temperatura de

cristalizacdo. AG* pode ser expresso como:

AG* = 16mo3 _ 16mo3
3AGE 3(G.—Gg)?

(2.15)
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Onde :
c é a energia interfacial entre as fases amorfa e cristalina.
G:. e G, sao energias livres de Gibbs da fase cristalina e amorfa

respectivamente.

A uma dada temperatura e pressao, AG* pode ser expresso como:

16mo3(V,)?
3[P(Vg—Ve)—AGE C+E

(AG*)p’T == 12 (216)

Onde:

Vc e Va sao os volumes molares das fases cristalinas e amorfas
respectivamente e AG*™¢ = G, — G,

E € a energia elastica induzida pela mudanca de volume quando a fase &
transformada a partir do estado amorfo para o cristalino [6].

Assumindo uma negligenciavel dependéncia da pressédo de AG* ™, E, e , é
possivel ver que AG* diminui com o aumento da pressdo e consequentemente a
cristalizacdo é favorecida. Pela combinagdo das equacdes acima, e assumindo
que o € uma constante, a variagdo de G com a pressao, P, a uma temperatura

constante, T pode ser expressa como [6]:

(Z_g)T = _%(Vc —Va) + (aggd)T (2.17)

Desde que a fase cristalina € mais densa que sua correspondente fase
amorfa, Vc < Va, e desde que ela é mais estavel do que a fase amorfa, AG*° é
negativo. Consequentemente, o primeiro termo da equacédo da acima € sempre
negativo e consequentemente a cristalizacdo sera promovida. Por outro lado, a
variacdo da energia de ativacdo aumenta com a pressao (a mobilidade atdbmica é

reduzida com a pressao e assim a difusividade é reduzida), e consequentemente,
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0 segundo termo da equacdo acima € sempre positivo e, consequentemente, a
cristalizacdo é retardada. Assim, se 0 aumento da pressao promove ou retarda a
cristalizacdo é determinado pelas magnitudes dos dois termos da equacéao acima
[6].

Quando a liga vitrea cristaliza no modo polimérfico, a redistribuicdo atémica
ndo estd envolvida e, consequentemente, 0 segundo termo torna-se
negligenciavel. Consequentemente, aumentando a pressdo sempre se promove a
cristalizacdo. Para as cristalizacdes eutéticas e primaria, rearranjo atémico é
necessario e consequentemente, o aumento de AGy com a pressado retarda o

processo de cristalizacao [6].

2.12 Consolidacdo de pés amorfos — extruséo a quente

Métodos de consolidagdo de p6s amorfos vem sendo estudados ao longo
das dltimas quatro décadas, e consistem em variados processos, incluindo,
compactacdo por explosdo [85, 86], compactacdo dinamica [87], prensagem
uniaxial a quente [58, 88, 89], prensagem isostatica a quente (high isostatic
pressure — HIP) [90-92], compactacao por ultra alta pressao (ultra high-pressure —
UHP) [93], sinterizagcdo por plasma (sintering-spark plasma-SPS) [94, 95],
extrusdo em canal angular (equal channel angular extrusion - ECAE) [96] e
finalmente extrusédo a quente.

A extrusdo a quente com o objetivo de consolidar um material amorfo para
se obter amostras volumosas foi sugerida pela primeira vez em 1980 [97], neste
trabalho pioneiro, fitas amorfas foram comprimidas em uma capsula de aco
carbono que foi posteriormente extrudada resultando em amostras de 6 cm de
comprimento. No entanto, micrografias das amostras volumosas revelaram
interfaces nitidas entre porgdes de fitas, significando a obtencdo de um baixo nivel
de consolidacao.

O primeiro relato encontrado de consolidacdo por extrusdo a quente de pos

amorfos obtidos por moagem ocorreu em 1987 [98] para uma liga do sistema Ni-
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Ti-Sm-Co, onde o autor relata que a consolidagéo so foi possivel pelo processo de
extrusdo a quente, enquanto que por prensagem uniaxial a quente ndo se obteve
sucesso, adicionalmente, o processo de consolidagéo foi realizado com pds, em
uma etapa intermediaria da moagem, caracterizada pela alta difusédo, o que teria
contribuido para a consolidagédo, esse relato carece de informacgfes sobre os
parametros do processo de extrusao.

Somente em 1988 [99], € encontrado um trabalho com uma descricdo mais
completa sobre a extrusdo a quente em materiais amorfos, nesse trabalho, pos
amorfos sdo encapsulados em cilindros de aco carbono que sé&o posteriormente
evacuados e preenchidos com argonio. No mesmo trabalho, sdo produzidos tubos
por extrusdo dos pas, através da inser¢cao de macho no interior do cilindro.

E interessante esclarecer que em dois desses relatos iniciais [97, 99],
utilizava-se do conceito de extrusdo a morno, que seria realizado numa
temperatura (T), acima de uma suposta transicdo de deformacdo heterogénea
para uma deformacdo homogénea, que ocorreria de forma plastica, a uma
temperatura (Tp) proxima, mas abaixo de Tg, ou seja, Tp<T<Ty.

No inicio da década de 1990, Kawamura et. al [100, 101], realizaram
trabalhos comparativos onde avaliaram a resisténcia mecéanica de produtos
consolidados por 3 técnicas diferentes, sendo elas, compactacdo por exploséao,
prensagem isostatica a quente e extrusdo a morno a partir de pos amorfos
metélicos obtidos por atomizacdo e moagem, consequentemente gerando
respectivos pés esféricos e irregulares. Estes trabalhos relatam o uso preferencial
de pos irregulares em prensagem isostatica a quente e extrusdo a morno, apos
em ensaio preliminar de consolidacdo por explosdo, se verificar que 0s pos
irregulares permitem melhores produtos consolidados do que aqueles obtidos
usando particulas esféricas. A justificativa é quando comparados, 0s pos
irregulares com os esféricos, os irregulares permitem um maior movimento entre
as particulas durante a consolidacdo, ja as particulas esféricas apresentam um
melhor empacotamento inicial, diminuindo a possibilidade desse movimento. Esse

movimento gera um aquecimento que seria responsavel pela fusdo da superficie
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entre as particulas, que além de promover ligacdo entre elas, permitiria a difusdo
do oxigénio, presente na superficie das particulas, para o interior das particulas.
Essa fusdo foi relatada ocorrer somente no processo de consolidacdo por
explosdo, logo nos outros dois processos a superficie permaneceu oxidada, o que
causaria a diminuicdo da resisténcia mecanica na regido entre particulas. De fato,
as fraturas nas amostras de consolidacao por explosao foram “transgranulares” e
aconteceram em niveis mais altos de tenséao (compressao — 1,9 GPa), enquanto
gue nos outros processos as amostras fraturaram entre as particulas e em niveis
mais baixos de tensdo (compressdo — 1,17 GPa). Outra colaboracdo importante
advinda desses trabalhos, é que os consolidados obtidos por extrusdo que foram
ensaiados por compressdao com o0 eixo do equipamento paralelo ao eixo de
extrusdo fraturaram como anteriormente, a baixo nivel de tensdo e entre as
particulas, e aquelas amostras testadas com o eixo do equipamento perpendicular
ao eixo de extrusdo fraturaram em niveis mais altos de tenséo (2,74 GPa) com
fraturas “transgranulares”, a justificativa para esse comportamento anisotropico €
que as particulas foram alinhadas (e consequentemente suas superficies) na
direcdo do eixo de extrusdo durante o escoamento plastico [100, 101].
Pesquisadores do mesmo grupo [102] desenvolveram na sequéncia um
sistema para producdo e compactacdo de pos amorfos, completamente fechado,
para evitar a contaminacdo atmosférica, o sistema mantém conectados com
auxiio de uma “Glove Box”, atomizacdo, separagdo granulométrica,
encapsulamento e prensagem a quente, soldagem e sistema de vacuo interno. A
finalidade desse sistema foi manter o mais baixo possivel os niveis de oxigénio
para produzir amostras consolidadas com maior resisténcia do que aquelas
produzidas em sistema aberto, nesse caso comprovaram o feito utilizando a liga
AlgsNi;oMms que obteve resisténcia em compressdo de 1060 MPa em sistema
fechado e 900 MPa no sistema aberto, outra finalidade do sistema fechado é a de
evitar possiveis explosdes no manuseio de pos reativos [102].
Os detalhes da obtencdo das amostras amorfas consolidadas da liga AlgsNi;oMms
em sistema de extrusdo aberto com 900 MPa de resisténcia a compressao foram
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relatados em trabalho posterior [103]. Esse relato correlaciona velocidade de
extrusdo (Ve), pressao de extrusédo (Pe), razédo de extrusao (Re) e temperatura de
extrusao (Te), onde sao utilizadas com 3 velocidades de extrusao (1; 2,5 e 5 mm/s)
e razdes de extrusao variando entre 50 e 60%. Deu-se preferéncia a velocidades
de extrusao menores (1 e 2,5 mm/s) a medida que em velocidades maiores nao se
pode obter produtos amorfos e densos. De forma resumida, observou-se a
tendéncia de que a menores velocidades de extrusdo, quanto mais alta a Re maior
foi a Pe, que obviamente diminuiu quanto maior foi a T.. Conclui-se que uma maior
ligacdo entre as particulas de po6 € obtida com uma maior Re, devido ao uma maior
deformacdo por cisalhamento e quebra da camada superficial de Oxido nas
particulas, e a uma maior T, devido a uma maior difusdo. Entretanto, a T estava
condicionada a nao ultrapassar Ty (523K), sendo que o0 processo de extrusao

incrementou um valor de AT, na temperatura total obedecendo a seguinte relagéo:
AT, =110-V>* - P, (2.18)

Sendo que a temperatura maxima (Tmax) = ATe + T N80 poderia ultrapassar de Ty,

a fim de evitar a cristalizag&o, ou seja:
THT . =AT +T, (2.19)

O incremento de temperatura (AT.) por GPa foi estimada em 300, 195 e 110
K*GPa para as velocidades de extrusdo de 5, 2,5 e 1 mm/s respectivamente.

Os parametros de extrusdo mais apropriados foram Re entre 55-60%, Te
entre 383 e 443 Ke Ve de 1 a2,5mm/s.

E importante relatar que para o trabalho em questio foi levantada uma
curva T-T-T, a partir da qual se chegou a conclusdo que a fase amorfa pode
permanecer por 60 segundos em Ty (0 valor apontado graficamente indica a

mesma temperatura que Ty ou seja, 523K) sem cristalizar a liga AlgsNij;oMms,
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Adicionalmente, observou-se neste trabalho que as regides periféricas das
amostras estavam melhor consolidadas que o centro, pois a deformacéao por
cisalhamento na periferia € maior que no centro da amostra [103].

O uso deliberado da regido de liquido super-resfriado como janela de
processo na extrusao, foi relatado pela primeira vez [104] para pds amorfos da liga
ZrgsAlgNipCusis, com Ty = 652 K, Ty = 735 K e ATx de 83K em taxa de
aguecimento no DSC de 0,33 K/s, obtida por atomizacdo, em processo fechado
como descrito anteriormente. Novos parametros sdo descritos nesse trabalho,
como a temperatura de viscosidade minima (Ty min), N0 caso; 1,8x10° Pa s a 696 K
e a temperatura maxima para a manutencdo da ductilidade (Tp), obtida por
dobramento em 180° da fita por 60s, no caso a temperatura foi de Tp =728 K.
Adicionalmente o tempo que a amostra pode permanecer em 696K sem cristalizar
foi de 1700 s. Para se chegar a temperatura 6tima de extrusao uma nova formula
de incremento de temperatura foi utilizada, onde sdo acrescidos os termos de

calor especifico (C,) e densidade (p):
AT, =1.1x10*-V,”* - P,/(oC,) (2.20)

Para uma densidade de 6,70 g/cm®, C, de 30 Jmol™'K™, P, = 1.0 GPa e V. de 1
mm/s, AT, foi estimado em 55 K, ou seja, a temperatura 6tima de extrusao foi de
673 K, que é o valor de Tp subtraido de AT.. As razbes de extrusdo neste trabalho
foram acima de 2,5, pois somente valores acima deste possibilitam consolidados
com densidade acima de 99%. Esse trabalho € pioneiro em realizar ensaio de
tracdo em amostras consolidadas de pdés amorfos. O melhor resultado desse
trabalho foi um consolidado obtido com Re = 5 com limite de resisténcia a tracao
de 1520 MPa e moédulo de Young de 80 GPa, apresentando fratura com padréo de

veios, caracteristico de fraturas ducteis em ligas amorfas.
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Paralelamente, o mesmo sistema fechado foi utlizado para produzir
consolidados de pés amorfos com 6 mm de diametro da liga MggsCusY19, cOm
resisténcia a compressao de 750 MPa e médulo de Young de 46 GPa [105].

Um estudo [106] realizado ainda com p6s amorfos da liga ZrgsAl1gNiipCuss,
compara os resultados obtidos em sistema extrusao aberto e fechado, onde a
resisténcia a tracdo dos consolidados se iguala independentemente do processo
utilizado, quando a Re € igual a 4, sendo que para R menores o processo fechado
obtém consolidados com maiores resisténcia. Todavia, justifica-se que o0 processo
fechado continua sendo o mais apropriado, pois obtém produtos consolidados com
maior area de secao transversal, com aproximadamente a mesma resisténcia a
tracdo, em razdes de extrusao menores que 4 [106].

Em 1998 [107], o mesmo grupo, desenvolveu um novo sistema de extrusao,
dessa vez para extrudar tarugos pré-concebidos por solidificacdo rdpida em
moldes de cobre da liga ZrgsAlipNipCuis, 0 Nnovo sistema encontrasse em uma
camara que permite fazer vacuo, e o aquecimento € realizado por bobinas de
inducéo, ndo é feito o uso de encapsulamento dos tarugos e a matriz é feita de
aco ferramenta AISI H13 com semi-angulo de extruséo de 45°, com resisténcia de
1000 MPa em torno de 700 K. Os parametros térmicos da liga foram obtidos da
mesma maneira que no trabalho anterior, entretanto foi utilizada uma taxa de
aguecimento de 0,67 K/s, dessa forma os parametros mudaram e sao
estabelecidos em 652 K, 686 K e 105 K para Ty, Tx € ATy respectivamente. A Tp =
1.2 T4 e 0 tempo que o material permanece em Ty sem cristalizar € 33 Ks.

No mesmo trabalho [107] os autores construiram “mapas de extruséo”
baseados em equacionamento realizado originalmente para extrusao de materiais
ndo endureciveis em regime de deformacdo homogénea, partindo do principio que
metais amorfos sdo materiais ndo endureciveis (equacéao 8). [108] e para extrusdo
em matriz conica de forma cilindrica (equacdo 9) [107] onde, oy, é tenséo de

escoamento, A e B sao fatores que dependem do formato da matriz e do atrito, 6 é
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o semi-angulo da matriz, D é o diametro da inicial da amostra e & é a taxa de

deformacéo:

P=c,-(A+B-/MR) (2.21)

e=(6V,/D)-/nR tand (2.22)

Correlacionando esses os dados empiricos com 0 equacionamento acima
levantado, os autores concluem que o comprimento maximo do extrudado que se
pode obter € na ordem de 1 metro.

Dois importantes fenbmenos sdo ainda relatados acontecer durante a
extrusdo nesse trabalho, o primeiro deles € o chamado “efeito Barus”, muito
comum na extrusdo de polimeros, que se trata do inchamento do extrudado na
saida da matriz, que seria causado pela recuperacao elastica durante a relaxacao
de tensdes, o que fatalmente prejudicaria a precisdo dimensional do extrudado. Os
autores sugerem 3 maneiras de suprimir esse fenébmeno: a) aumentar a
temperatura de trabalho, permitindo a relaxacdo ocorrer durante a propria
extrusdo, b) aumentar o tempo que a amostra fica comprimida seja pelo aumento
do comprimento da regido de constricdo ou pelo diminuicdo da taxa de
deformacéo e c) diminuir a angulo da matriz ou a razao de extrusdo para diminuir
o gradiente radial na taxa de deformag&o. Cabe aqui esclarecer que Chiu et al
[109] em trabalho posterior de extrusdo com a liga Zrs4Ti;1CuigNijoBess, excluem o
efeito Barus como responsavel pelo inchamento do extrudado, considerando que a
recuperacdo elastica nesse tipo de processo € negligenciavel e atribuem o
inchamento, que varia de 14 a 17%, a componente radial de fluxo na superficie
livre do extrudado na saida da matriz.

O segundo deles € o “stress overshoot”, relatado também em trabalhos
anteriores [110, 111], o qual se trata da diferenca entre a tensdo de escoamento e
a tensdo de fluxo estavel que é mais baixa e que se estabelece logo depois de
ultrapassada a tensdo de escoamento, ele deve ser considerado, pois dele é



46

dependente o limite superior da pressao de trabalho. O “stress overshoot” diminui
com o aumento da Te e com a diminuicdo da taxa de deformacdo. Os autores
também relatam que o aumento gradual da taxa de deformacéo a partir de uma
menor que a taxa de deformacdo pretendida diminui o patamar do “stress
overshoot” da mesma, e pode se usada como artificio para se utilizar uma menor
pressdo de trabalho inicial, para altas taxas de deformacéao.

O resultado mais bem sucedido desse trabalho, foi a amostra extrudada
que apresentou resisténcia de 1560 MPa de resisténcia a tracdo (Re = 5), 0 que é
similar ao resultados obtidos em amostras volumosas obtidas por solidificagao
rapida (1570 MPa). Por fim, os autores conseguiram produzir uma amostra
extrudada de boa qualidade em formato de engrenagem, utilizando P, de apenas
760 MPa (Re=4) [107].

Outro resultado interessante foi obtido a partir de extrusao lateral em matriz
de saida cbnica com comprimento de zona de compressao final tendendo a zero,
resultando em um extrudado de 500 mm com diametro de 2 mm utilizando uma Pe
de 377 MPa para tarugo obtido por solidificacdo rapida da liga Zrs4Ti11CuioNijoBess
[109].

Ao longo dos ultimos anos um grande numero de composicdes de ligas
formadoras de fase amorfa vem sendo processada por extrusdo, tendo como
material inicial principalmente; pés amorfos obtidos por atomizacéo:
Cus7TizaZr11Nig [112], NisgZraoTi1eSi>Sns [113], AlgeGd;NisFe; [114], CussNigZraoTiig
[115]; e tarugos previamente obtidos por solidificagdo  rapida:
Zr44Ti11CuUg gNi1g 2Be25 [116], Zrgy 2Tii38CU125NioBe22 s [117].

Atualmente, uma variagcdo do processo de extrusdo, a co-extrusao, vem
sendo utilizada, para processar compésitos de metais amorfos com metais
convencionais, com o objetivo de compartilhar a resisténcia dos metais amorfos
com a ductilidade dos convencionais, mais precisamente, 0s compositos Sao
formados por ndcleos de metais amorfos e revestimento externo de metais

convencionais, que sdo conjuntamente extrudados para se obter a adesao entre
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as interfaces [118-120] ou ainda inversamente com o metal amorfo como
revestimento [121].

Outro topico atual no qual a extrusdo de amorfos esta inserida € na
fabricagdo de microcomponentes, seja por extrusdao direta, com para obtencao
uma amostra cilindrica de diametro inicial de 1,9 mm da liga MgsoCusoY 1o,
utilizando R = 8 e P = 67 MPa [122], seja por extrusdo inversa, para obtencao de
engrenagem com diametro de aproximadamente 500 ym da liga LassAlsNizg com
Pe = 130 MPa [123] ou amostra em formato de copo com espessura de parede de
0,05 mm da liga ZrssCugzoNisAlig [124].
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3 MATERIAIS E METODOS

A liga de composicado quimica CusgTizaZr2Nig utilizada nesse trabalho foi
tema de pesquisa no grupo em duas oportunidades [71, 125]. A composicao foi
escolhida devido os seguintes fatores: (1) pela proximidade do eutético profundo
no diagrama ternario Cu-Ti-Zr (Figura 3.1) [126] assumindo que Cu e Ni sao
similares;(2) possui uma quantidade significativa de Zr que reforca a diferenca na
entalpia de mistura entre todos os elementos (exceto titanio) presentes no sistema
e melhora as propriedade corrosivas da liga (3) a adicdo do Ni a ligas MAGV do
sistema Cu-Ti-Zr devido a bons resultados encontrados na literatura [127], a sua
habilidade de passivacdo em vidros metéalicos principalmente naqueles a base de
Cu, e ao seu baixo fator de forma atdbmico comparado com 0s outros atomos, em

quantidade suficiente para enfatizar o efeito dos atomos pequenos.

Ti
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Figura 3.1 Projecdo liquidus para o sistema ternério Cu-Ti-Zr. A composi¢do da
liga CuseTizsZrooNig esta indicada (quadrado vermelho) préxima ao ponto eutético
E3[126].
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Os procedimentos para realizacdo desse trabalho seguiram a ordem

Decapagem dos elementos
Forno a arco

Ligas
Melt'splnnlng - Lingote =
J
Mechanical Milling
{

P6 Amorfo

¥
Extrusdo a Quente
Caracterizagdo Mecanica
(Densidade,Compressdo,Dureza )
Caracterizacao Estrutural (DRX- Caracterizagdo quimica
Sincrotron,DSC, MEV, MET, MCR) Corrosao

Figura 3.2 Fluxograma representando as etapas do trabalho

apresentada na Figura 3.2.

Caracterizagao Estrutural (DRX-
Sincrotron,DSC, MET, MCR)

3.1Decapagem dos elementos

A decapagem foi utilizada para a eliminacdo de 6xidos e outras impurezas
presentes na superficie dos elementos. Na Tabela 3.1 sdo apresentados os

elementos e solucdes utilizados na decapagem.
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Tabela 3.1 Elementos e suas respectivas solu¢coes de decapagem.

Elemento | Solugéo (ml)

Titanio 4 HNO3 + 1HF

Cobre 4 HNO3z +1H,0

Niquel 0,5 H,O+1H2S0O4 +1HNO3 + 1HF

Zirconio 5 HNO3+0,5 HF+5H,0

ApoOs a decapagem, os elementos sofreram um banho de acetona em um
equipamento de ultrassom por 5 minutos, com o objetivo de eliminar os resquicios
das solucdes decapantes. Os getters de titanio também foram submetidos ao
banho de acetona em ultrassom. Os elementos n&o foram manipulados
diretamente com as méaos para evitar a contaminagcdo dos mesmos com gordura
inerente da pele humana. Dentre os elementos utilizados o Ti tem 99,99% de
pureza, Cu com pureza de 99,999% e Ni com 99,95% de pureza e Zr com pureza
de 99,5%.

3.2Fuséo daliga

As ligas foram obtidas por fusdo dos elementos no forno a arco voltaico
(Arc Melter, Hechingen D72329), como esquematizado na Figura 3.3. A fuséo
ocorreu sob atmosfera de argonio de alta pureza (99,999% - peso), utilizando
cadinho de cobre eletrolitico refrigerado a agua, eletrodo ndo consumivel de
tungsténio e dois getters de titdnio. Todos os lingotes foram refundidos no minimo

5 vezes com o objetivo de produzir ligas homogéneas.
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>

Eletrodo de
tungsténio

Molde refrigerado de cobre

Figura 3.3 Forno a arco (a) visdo externa (b) visao interna.

3.3Producao de fitas (Melt-spinning)

Dispositivo para a
producéo de fitas

Equipamento Melt-spinning

Espiras de
Indugéo

Cadinho .
Cadinho Quartzo

Fita Solida

Superficie Roda

Figura 3.4 Equipamento para producéo de fitas (Melt-spinning)
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A producdo de fitas foi realizada com o objetivo de reproduzir as
caracteristicas microestruturais e térmicas da estrutura amorfa da liga
CuseTizseZryoNig solidificada rapidamente para efeitos de comparagédo. As fitas
foram produzidas em equipamento conforme apresentado na Figura 3.4. O
equipamento possui sistema de vacuo mecanico e turbo molecular, atmosfera
controlada, aguecimento indutivo e controle de temperatura através de pirbmetro
otico. Foram utilizados 10 g de amostra na forma de lingote, que posicionado em
um tubo de quartzo com um furo milimétrico em sua extremidade, foi fundido e
vazado em uma roda de cobre com rotacdo de 6000 rpm produzindo uma fita

continua de aproximadamente 15 pm de espessura e 3 mm de largura.

3.4 Coquilhamento por sucgédo — Discovery Plasma

De maneira a se obter a espessura maxima de camada amorfa por
solidificagdo répida, foi produzido um corpo de prova em forma de cunha por
sucgdo no equipamento Discovery Plasma All Metal da EDG Equipamentos
(Figura 3.5). A fusdo nesse equipamento € por arco-plasma e possui VAacuo,
atmosfera controlada e um sistema empurra-puxa (push-pull), onde o molde é
submetido a uma pressao na parte superior e vacuo na parte inferior, o que resulta
em fundicdo de alta qualidade, preenchimento total da cavidade do molde e total
seguranca. A atmosfera € controlada por argbnio 99,99% de pureza. Outra
vantagem deste equipamento é que 0 Seu processo consiste no processo skull de
fundicdo, onde o metal é fundido sobre uma fina camada dele mesmo. Logo, apés
a fusdo do metal, apenas o interior da pastilha é injetado no molde de
revestimento, e uma “casca” remanescente, que corresponde a parte externa da
pastilha, permanece no cadinho, evitando assim, mais um fator de contaminacéo

do metal, o que contribui para a qualidade do produto final.
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Molde 4 de _
cobre

Figura 3.5 Equipamento Discovery Plasma.

Apbs caracterizacao térmica das fitas e da amostra em cunha, observou-se
que a capacidade de formacdo de estrutura amorfa foi baixa, assim, a partir de
idéias da literatura de aplicacdo de pressédo no fundido [128] e no estado sélido
[129-132], aplicando interacédo repulsiva entre atomos durante o resfriamento [133,
134], e mesmo a partir de resultados de moagem aparentemente diferentes e sem
muita explicagcdo no tocante a um aumento em Tg e Tx [58, 135-141], decidimos
processar a mesma liga a partir dos mesmos lingotes seguindo a rota de
metalurgia do po, como sera descrito a seguir, e analisar os efeitos da moagem na
estabilidade térmica da liga, além de realizar outras caracterizacfes pertinentes.
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3.5 Moagem de alta energia

O processo de moagem de alta energia sob atmosfera de argonio foi
utilizado com o intuito de produzir p6s amorfos. O equipamento escolhido para
essa finalidade foi o moinho tipo Zoz Symoloyer, que possui sistema de
refrigeracdo a agua, entradas para insercdo dos gases, no caso, hidrogénio e
argbnio e bomba a vacuo acoplada (Figura 3.6). A moagem foi realizada utilizando
razdo entre massas de bolas e material de 30:1, com velocidade de
aproximadamente 900 rotacbes por minuto (rpm). Esse tipo de moinho é
aconselhado quando se deseja produzir uma quantidade relativamente grande de
pos, sendo que é recomendado utilizar uma quantidade minima de
aproximadamente 250 gramas de material de entrada (os lingotes foram pré-
cominuidos em matriz de forjamento para um tamanho de particulas de

aproximadamente 1mm de diametro antes de serem inseridos no equipamentos).

Figura 3.6 Moinho de alta energia tipo Zoz Symoloyer.

Os poés obtidos na moagem foram transportados em recipiente fechado
para a “Glove Box”, onde foram manuseados em seguranca.
A moagem foi acompanhada paulatinamente por difracdo de raios-X e o

tempo de moagem para completa amorfizacao foi de 16 horas.
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3.6Pré-compactacao a frio e extrusédo a quente dos pds metalicos

Os pés obtidos por moagem de alta energia foram pré-compactados a frio
(540 MPa) ou encapsulados em tubo de cobre (Figura 3.7) , para que fosse
possivel manusear a amostra e para que ela mantivesse sua forma, sem esfarelar,
até o processo de extrusdo iniciar (extrusdo direta vertical). Para ambos os
processos foi utilizada uma prensa EMIC DL 60000, com capacidade de 60
toneladas e software proprio de controle e anélise para aplicagdo de carga e taxa
de deformacéo. Para aquecer o sistema para o processo de extrusao a quente, foi
utilizado um forno de resisténcia com 3kW de poténcia. Toda a sequéncia do
processo estd esquematizada na Figura 3.8. A razdo de extrusao utilizada foi de
3:1, a pressao de extrusdo foi de aproximadamente 1 GPa e a velocidade de

extrusao foi de Imm/min.

Figura 3.7 Amostra encapsulada em tubo de cobre.



57

MATRIZ DE
EXTRUSAO A
QUENTE

SISTEMA DE
EXTRUSAO A QUENTE
(FORNO)

DISPOSITIVO
PARA
EXTRUSAO

T

||I N

COMPRIMIDO

COLUNA
SUPORTE E GUIA

J

PO METALICO

MATRIZ DE
COMPACTACAD
AFRIO

SISTEMA DE | PR
EXTRUSAO A QUENTE :
(EXTERNQ) |
1 | \I—,
Base
SISTEMA DE

EXTRUSAO A QUENTE
(INTERNO)

Figura 3.8 Esquema do processo de consolidacao a frio e extrusdo a quente.

3.7Caracterizacéo

3.7.1 Microscopia eletrbnica por varredura (MEV)

No presente trabalho foi utilizado um microscopio eletrénico de varredura,
modelo XL30-FEG da marca PHILIPS (LCE-UFSCar), esse tipo de microscopio
apresenta excelente profundidade de foco, o que permite a analise de superficies
regulares e irregulares. No presente trabalho a técnica permitiu a distingéo visual
da qualidade dos produtos consolidados antes dos ensaios mecéanicos e a analise

de fratura apGs 0s ensaios mecanicos.
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3.7.2 Microscopia eletronica de transmissdo (MET) e alta resolugédo (HRTEM)

O equipamento utilizado para a analise por microscopia eletrénica de
transmissdo foi um microscopio eletrénico FEI-TECNAI G2F20. Adicionalmente, a
microscépia eletrbnica de transmissdo de alta resolucdo (high resolution
transmission electron microscopy — HRTEM) permite obter imagens com boa
resolucdo em escala nanométrica, 0 que promove essa técnica a capacidade de
diferenciar estruturas nanocristalinas de estruturas amorfas, e essa sera sua
finalidade no presente trabalho. A auséncia ou presenca de fases cristalinas foram
também identificadas por meio da técnica de difracéo de elétrons.

As composicbes quimicas foram estimadas por espectroscopia de
dispersdo de energia de raios-X (EDX) utilizando um feixe nanométrico de

aproximadamente 2nm (feixe no modo STEM, transmissao varredura)

3.7.3 Difracdo por raios-X(DRX) e radiacao sincrotron

Essas técnicas foram utilizadas para permitir a identificacdo de fases
cristalinas, se presentes, e como caracterizagdo complementar da amorfizacao de
pos e produtos consolidados. Os ensaios foram realizados através de um
difratbmetro de raios-X da marca Rigaku DMAX equipado com monocromador-sob
radiacdo Cuka com um passo angular de 0,032°

Para analisar a evolugao estrutural das amostras mais precisamente foram
realizados experimentos em raios-X de alta energia focado em modo transmisséo
no feixe monocromatico na linha ID11 das instalacbes do ESRF (European
Synchrotron Radiation Facility) equipado com um monocromador de duplo cristal
de silicio refrigerado por nitrogénio, permitindo padrdes de difracdo confiaveis para
ser levado a um vetor de espalhamento de g~20 A™.

A intensidade difratada em transmissao foi registrada por uma camera 2D
CCD localizada perpendicularmente ao feixe incidente e a uma distancia de
aproximadamente 156,3725 mm da amostra. Os dados foram integrados através
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do programa FIT2D [142]. A reprodutibilidade foi confirmada através de mudltiplas
execugdes/amostras.

A partir da intensidade (1) do vetor de espalhamento (q) (I(g)), o fatores de
estruturas S(q) e funcgbes distribuicdo de pares (PDF) g(r) puderam ser obtidos

usando o programa PDFgetX3 [143].

3.7.4 Calorimetria Exploratéria Diferencial (DSC)

As curvas de DSC foram obtidas por um equipamento do fabricante
Netzsch modelo DSC 404, com taxa de aquecimento e resfriamento igual a
40K/min sob atmosfera de argonio puro com fluxo continuo, a fim de estabelecer
0s parametros térmicos Tg e Tx das amostras em po e consolidadas. As amostras
foram sujeitas a trés ciclos térmicos, sendo o primeiro ciclo responsével por
eliminar o forte fenébmeno de relaxacao (tratamento térmico por 30 min a 600K |,
para as fitas e a 710K, para os pos) que permitiu a determinacdo dos dados
térmicos de maneira mais precisa no segundo ciclo e por fim o terceiro ciclo
forneceu a linha base para a subtracdo da curva de interesse eliminando
eventuais desvios térmicos. Para estudar o desenvolvimento microestrutural a
partir das amostras consolidadas foi realizado um tratamento térmico nas

amostras consolidadas durante 30 min a 748 K.

3.7.5 Dureza

As propriedades mecanicas das amostras consolidadas foram analisadas
utilizando um equipamento Omnimet MHT Buehler — sistema Wilson Hardness
Tukon 1102 com indentador Vickers utilizando carregamento de 500 g. O sistema
€ automatico e aplica a carga durante periodos de tempo seguindo as normas
ASTM E384, ASTM E92, ISO 6507.
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3.7.6 Ensaio de Compressao

As propriedades mecanicas das amostras consolidadas foram avaliadas
através de ensaio de compressdo. Foi utilizado um equipamento de
tracdo/compressdo INSTRON 5500R, com velocidade de descida do puncdo de
1Imm/min. A intencédo inicial era seguir a norma ASTM E09-09, entretanto nao foi
possivel devido a dificuldade para se seguir os padrdes de dimensao

estabelecidos na norma.

3.7.7 Densidade

A densidade das amostras foi medida usando o picndmetro a hélio — Micromeritics
- AccuPyc 1330.

3.7.8 Método de Monte Carlo Reverso

De maneira a se conseguir a uma configuracdo estrutural mais confiavel,
foram realizadas simulacdes pelo método de Monte Carlo Reverso (MCR) [144-
146] utilizando o conjunto de dados de fator de estrutura S(q) somente para as
fitas e p6s (mesmo com uma pequena quantidade de cristalizacdo as amostras
consolidadas pareceram ser inUteis para essa analise). A caixa de simulagédo
continha 25.000 atomos. As seguintes distancias interatdmicas minimas (cortes)
foram aplicadas: 0,221 nm para Ni-Ni, 0,223 nm para Cu-Ni 0,225nm para Cu—Cu,
0,234 nm para Ti-Ni, 0,275 para Cu-Ti, 0,24 nm para Zr-Ni, 0,24 nm para Cu-Zr,
0,245 nm para Ti-Ti, 0,252 para Ti-Zr and 0,27 nm para Zr-Zr.



61

3.7.9 Caracterizagéo eletroquimica — ensaios de corrosao

Para entender o comportamento sob corrosdo as amostras da liga
CuggTizaZroNig foram submetidas a duas diferentes técnicas: polarizacédo
potenciodindmica e espectroscopia de impedancia eletroquimica.

Os ensaios eletroquimicos foram conduzidos em duas solugbes a uma
temperatura de 25°C sob aeracédo natural. As duas solucdes foram feitas para
avaliar o comportamento sob corrosdo das amostras consolidadas e das amostras
em fitas na 4gua do mar com a solucdo rica em cloreto (35gL-1 NaCl) e em
ambientes levemente acidos (Solugcdo de H,SO, com pH 4) condi¢cbes
frequentemente encontradas em aplicacdes industriais.

Uma célula com 3 eletrodos foi usada para as medidas eletroquimicas onde
o eletrodo de referéncia foi um eletrodo saturado de calomelano (ESC), o eletrodo
indicador foi de platina, e a amostra foi o eletrodo de trabalho. Todos os potenciais
registrados neste trabalho de tese séo referenciados pelo ESC.

As curvas de polarizacdo anddicas foram desenvolvidas apos 1 hora de
imersdo no eletrélito a uma velocidade de varredura de 1 mV/s a partir de -30mV
abaixo do potencial de circuito aberto até 300mV. As medidas de impedancia
eletroquimica foram realizadas na faixa de frequéncia de 10 kHz — 10 mHz usando

um Gamry. A amplitude do sinal senoidal de entrada foi 10 mV.
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4 RESULTADOS

Conforme ja mencionado anteriormente (Introducdo e Metodologia), a
amorfizacéo a partir do liquido foi bem sucedida. Os resultados de caracterizagédo
térmica serdo apresentados na ordem esperada para uma tese, entretanto, vale
comentar novamente que o0s resultados obtidos relacionados a tendéncia a
formacdo de estrutura amorfa foram aquém do esperado e, assim, devido aos
motivos jA expostos na metodologia, seguindo idéias da literatura: aplicacdo de
pressdo no fundido [128] e no estado sélido [129-132], aplicando interacdo
repulsiva entre os atomos durante o resfriamento [133, 134], e mesmo a partir de
resultados de moagem aparentemente diferentes e sem muita explicagdo no
tocante a um aumento em Tg e Tx [58, 135-141], decidimos processar a mesma
liga a partir dos mesmos lingotes seguindo a rota de metalurgia do pd, cujos
resultados também serdo apresentados seguindo a sequéncia logica da tese.

Apos a amorfizacdo bem sucedida da liga via moagem de alta energia, que
foi realizada em 16 horas, o processamento por extrusdo nao foi uma tarefa facil e
merece que toda a evolugéo realizada no decorrer dos trabalhos seja descrita
aqui.

Primeiramente o processo foi realizado de forma tradicional, seguindo o
procedimento comumente realizado no grupo de pesquisa [147-149] para extrusdo
de pos de aluminio. Este consiste na pré-compactacéo a frio dos pos, permitindo o
facil manuseio da amostra para, na sequéncia, extrudar a amostra cilindrica pré-
compactada, utilizando arbitrariamente como temperatura de extrusdo a
temperatura central da regido de liquido super-resfriado (ATx) dos p6s. Entretanto,
apesar das altas tensdes utilizadas, em torno 1 GPa, nao foi possivel a extruséo,
sendo que a forgca néo foi suficiente para fazer o material escoar pelo canal de
extrusdo. Diante desse fato decidiu-se, avaliar e eliminar os possiveis entraves
tecnolégicos que poderiam impedir as extrusbes. Podem-se enumerar as
principais variaveis tecnoldgicas que poderiam influenciar na realizagcdo da

extrusdo: razado de extrusdo, velocidade de extrusdo, temperatura de
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processamento, lubrificacdo e geometria da matriz. Na sequéncia sdo analisadas
cada uma dessas variaveis.

A razdo de extrusdo utilizada foi 3:1, ou seja, uma razdo de extrusao
relativamente pequena, a menor disponivel no equipamento. E de conhecimento
geral que quanto maior é a reducdo, maior € a for¢ca necessaria para se realizar a
extruséo, logo podemos excluir a razdo de extrusdo como variavel responsavel. A
velocidade de extrusdo assim como a razdo de extrusdo foi a menor dentre as
utilizadas no equipamento de extrusdo (Imm/min) e foi excluida como variavel
responsavel pelas mesmas razoes.

A temperatura de extrusdo nao foi a principio satisfatoria, entdo decidiu-se
varrer ATx, aumentando-se a temperatura de 5 em 5 °C, entretanto ainda assim
nao foi possivel realizar a extrusao.

A lubrificacdo inicial foi realizada com uma graxa a base de MoS,,
comumente utilizada para extrusdo de ligas de aluminio, entretanto observou-se
gue somente a graxa nao era o suficiente para diminuir o atrito gerado entre as
particulas de pds e a parede interna do cilindro de extruséo, resolveu-se entéo,
posicionar um disco extraido de uma chapa fina de cobre logo a frente da amostra
pré-compactada e exatamente anterior a entrada da matriz de reducdo. Nesse
altimo teste obteve-se sucesso e ocorreu a extrusao de uma parcela da amostra
(Figura 4.1-a), ou seja, até a extensdo onde o material do disco de cobre foi o
suficiente para proteger a superficie do atrito. A partir desse teste percebeu-se que
o0 encapsulamento da amostra pré-compactada com cobre era um requisito
essencial, similarmente a alguns trabalhos realizados anteriormente nesse grupo
de pesquisa que utilizaram capsulas de aluminio na extrusédo de ligas a base de
aluminio [150-153] com até 42% de fase amorfa [150].
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Figura 4.1 a) amostra extrudadas indicando trés regides diferentes; regido

extrudada; parcialmente extrudada e consolidada a quente b) amostra consolidada

a quente.

Paralelamente, aos testes de lubrificacdo, foram realizados estudos nas
caracteristicas geométricas da matriz. Foi identificado que as matrizes de reducéo
utilizadas estavam desgastadas e comparando com recomendacdes feitas em
trabalhos anteriores [147] concluiu-se que os angulos de entrada estavam
incompativeis com as necessidades do trabalho, e que ocasionavam a
necessidade de uma maior forca de extrusdo. Além disso, no projeto da nova
matriz, foi considerada a retirada do sistema de matrizes de reducédo, que apesar
da flexibilidade (de se poder mudar a razao de extrusdo, sem necessitar de uma
nova matriz), possui linhas de divisdo que poderiam ser locais de restricao de fluxo
do material. A nova matriz que foi confeccionada a partir dessas analises é
apresentada na Figura 4.2.
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Figura 4.2 Matriz com alteracdes no projeto para facilitar a extruséo

Apb6s as melhorias realizadas no processo de extrusao, como comentado
anteriormente, foi possivel realizar a extrusdo conforme é possivel visualizar na

figura 4.3.

Figura 4.3 Amostra extrudada ainda dentro da matriz.
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Apesar da amostra (Figura 4.3) aparentemente apresentar boa condicao
externa, isso nao foi reprodutivel na parte interna da capsula. Ao se retirar a
capsula de cobre, foi possivel verificar que o material apresentou-se fragil e todo
fissurado. O material ndo apresentou resisténcia o suficiente para 0 manuseio.

Os resultados apresentados acima permitem elaborar algumas hipéteses:

a) o0 material ao passar pela zona de reducdo teve um grande acréscimo de
temperatura devido ao cisalhamento e cristalizou. A fase intermetélica cristalizada
na extremidade da amostra atuou como uma matriz de fechamento devido sua
natureza fragil e resistente. Isso possibilitou a parte anterior da amostra, que ainda
permanecia no cilindro de extrusdo, fosse consolidada a quente, similarmente a

um processo de consolidagao.

b) o acréscimo da temperatura acima de Tg para a realizacdo do processo realiza
um tratamento térmico na amostra, que elimina parte do seu volume livre,
aumentando sua viscosidade e fragilizando a amostra [154, 155]. A capsula de
cobre devido a sua inerente deformacao plastica facilitou a passagem do material
mesmo fragilizado.

A porcao anterior & amostra extrudada, identificada na Figura 4.1a como
amostra consolidada a quente, apresentou boas caracteristicas (Figura 4.1b),
permitindo sua completa caracterizagdo, as dimensdes da amostra consolidada
sdo 8 mm de diametro e 10 mm de comprimento. A amostra consolidada foi capaz
de permanecer amorfa com pequena quantidade (~3%) de cristalizacéo,
caracterizando-a como um MAGV, uma analise aprofundada dos acontecimentos
estruturais, térmicos, mecanicos e corrosivos nessa amostra € apresentada na

sequéncia.
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4.1 Andlise microestrutural

As analises microestruturais dos pds, amostras consolidadas e fitas, foram
desenvolvidas para verificar se essas amostras sdo de natureza amorfa. A Figura
4.4a mostra uma imagem de MET de baixa resolucéo dos pés. O detalhe na figura
mostra o correspondente padréo de difracdo de elétrons de area selecionada
(SAEDP) consistindo em um amplo halo de difracdo, que é tipico de materiais
amorfos. Como pode ser observado, regides claras estdo rodeadas por regides
escuras. A quantidade destas regides escuras foi estimada por analise de imagem
e o0s resultados mostraram um valor de aproximadamente 54%, ou seja, as
regides escuras podem ser consideradas como uma matriz nessa condicdo. Com
certeza, poder-se-ia argumentar que as amostras sdo pOs e especular que isto
poderia ser somente um efeito do contraste de espessura. Entretanto, é
importante ressaltar que as regides escuras também sdo observadas em maiores
aumentos na direcdo das bordas da amostra, onde a espessura € mais
homogénea.

Uma imagem de MET de alta resolucdo (HRTEM) da amostra nesta
condicdo é mostrada na Figura 4.4b, onde a microestrutura consiste de uma
matriz escura e regibes claras. Adicionalmente, foi possivel observar uma
estrutura irregular de regides escuras. As composicdes quimicas das regides
claras e escuras foram estimadas por espectroscopia de dispersédo de energia de
raios-X (EDX) utilizando um feixe nanométrico de aproximadamente 2nm (feixe no
modo STEM, transmisséo varredura) e os resultados estdo resumidos na Tabela
4.1. A composicao média (% at.) nas estruturas escuras € 38.24Cu, 15Ni, 28.28Ti
e 18.48Zr, enquanto que as regides claras sdo compostas por 33.47Cu, 0.72Ni,
40.15Ti e 25.66Zr. O detalhe na Figura 4.4b é a difragdo de elétrons da regido,
obtida com a ajuda da transformada rapida de Fourier (FFT); e consiste de um
amplo halo de difracdo, indicando a natureza amorfa da estrutura. Também, néo é
observada a presenca de franjas de rede nas estruturas claras ou escuras.

Consequentemente, uma clara distingdo no contraste entre estas duas diferentes
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regibes € uma consequéncia da flutuacdo de composicdo e de uma clara

separacédo de fases mecanicamente induzida, ao invés de cristalizacao.

Figura 4.4 Microestruturas das amostras da liga CusgTizsZr2Nig (a) imagem de
MET de baixa resolucdo do p6. (b) Imagem de MET de alta resolugdo do pé (c)
Imagem de MET de baixa resolu¢cdo da amostra consolidada (d) Imagem de MET
de alta resolucdo das amostras consolidadas (e) Imagem de MET de baixa
resolucéo da fita (f) Imagem de MET de baixa resolu¢do com maior ampliagéo de
uma regido distinta da fita.
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Tabela 4.1 Composi¢des quimicas de regides claras e escuras observadas na

Figura 4.4.
Amostra Regido Cu Ni Ti Zr Areal” Area2’
(at.%) (at%) (at.%) (at.%) %) (%)
Pés
Média'® 35.90+0.34 8.00 + 0.07 34.10+0.16 22.00+0.14 - -
Clara 33.47+0.87 0.72 £0.03 40.15+0.46 25.66+0.53 49 46
Escura 38.24+1,23 15.00+0.21 28.28+0.35 18.48+0.41 51 54
Amostra
Cons.
Média' 35.93+0.58 8.01+0.09 34.02+0.28 22.04+0.16 - -
Clara 35.13+0.83 0.77 £0.04 39.28+0,67 24.82+0.56 48 53
Escura 36.77+1.12 16.18+0.23 28.14+0.54 18.91+0.45 52 47
Fitas
Média' 36.09+0.14 7.97+0.03 33.92+0.13 22.02+0.09 - -
Clara 38.32+0.16 6.33+0.05 33.41+0.19 21.94+0.11 81 80
Escura 27.03£0.89 14.63+0.31 35.99+0.73 22.35+0.68 19 20

As composi¢Bes quimicas das regides clara e escura foram estimadas por EDX
com um nanofeixe de aproximadamente 2 nm.

'0s valores médios representam uma area arbitraria com um de tamanho de 1
um? nas amostras medidas.

Areal é a fracdo de cada fase ¢ alculada a partir das composicdes quimicas.
3Area? é a fracdo de fase estimada pelo uso de andlise de imagens.

A Figura 4.4c mostra, similarmente a Figura 4.4a, que algumas regides
escuras aparecem na microestrutura das amostras consolidadas, mas com
guantidade reduzida quando comparadas com os pdés. Analise de imagens
revelaram que a quantidade aproximada de fase escura é de aproximadamente
45%, ou seja, as regides claras podem ser consideradas a matriz nessa condicao,
entretanto o nivel de separacdo de fase permanece similar ao dos pos(~50%). O
padrdao de SAED é mostrado no detalhe da figura. Como pode ser observado,
além do halo de difracdo, também é observada uma quantidade muita pequena de
pontos, indicando que a amostra é predominantemente amorfa, embora a primeira
cristalizacdo ja tenha se iniciado. Claramente observavel é também a largura do

halo de difracdo no detalhe da Figura 4.4c.
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As composi¢bes quimicas das regides claras e escuras foram estimadas
por EDX, nas mesmas condi¢cfes que os pos (Tabela 4.1). A composicdo média
(% at.) nas estruturas escuras € 36,77Cu, 16,18Ni, 28,14Ti e 18,91Zr, enquanto
gue as regides claras sdo compostas por 35.13Cu, 0,77Ni, 39,28Ti e 24,82Zr. Isto
sugere a presenca de duas fases na amostra consolidada.

A Figura 4.4d apresenta uma imagem de HRTEM da amostra consolidada,
em uma regido sem cristalizacdo, onde nenhuma franja de rede é encontrada.
Também, como pode ser visto, houve uma evolugdo da microestrutura quando se
compara regibes escuras dos pds para as amostras consolidadas. As regides
escuras observadas na Figura 4.4c ap0s a consolidagdo dos pos sdo agora
compostas por uma matriz clara e subestruturas escuras com um tamanho meédio
de aproximadamente 3nm. O detalhe na figura é a difracao eletronica da regido, o
qual foi obtida por FFT, mostrando um amplo halo de difragdo e indicando a
natureza amorfa da estrutura mista.

A Figura 4.4e mostra uma imagem de MET de baixa resolucdo das fitas
onde um contraste uniforme € observado. O detalhe na figura mostra o
correspondente SAEDP consistindo em um amplo halo de difracdo, que é tipico de
materiais amorfos. Consequentemente, é possivel confirmar que as fitas da liga
CugseTizsaZr22Nig sdo completamente amorfas nesta regido. A Figura 4.4f apresenta
uma regido em particular da microestrutura da fita, caracterizada também por
regioes claras e escuras, sugerindo separagéo de fase (estimada como sendo de
~20%), ainda nessa figura através do SAEDP (no detalhe) pode se observar que o
halo da difracdo é mais amplo, quando comparado com o da figura 4.4e.

E extremamente interessante comparar também as larguras dos halos de
difracdo da Figura 4.4e com os das Figuras 4.4a e 4.4c, assim como o observado
na 4.4f. Como pode ser observado ambas as amostras, sejam de fitas ou de pos
(ou ainda consolidadas, mas com cristalizacéo), exibem um padréo de SAED que
consistem de um amplo halo de difracdo, indicando a natureza amorfa das
estruturas. Entretanto, a largura do halo de difracdo do padrdo de SAED dos pds,
das amostras consolidadas e regibes da fita onde existem diferentes contrastes
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aumenta consideravelmente quando comparado com aquela obtida para as fitas.
Como a dose do feixe foi fixada para se obter os padrbes de SAED, a
dissimilaridade das larguras deve distinguir diferencas na microestrutura.

As composi¢bes quimicas das regides claras e escuras foram estimadas
por espectroscopia de dispersdo de energia de raios-X (EDX), nas mesmas
condicdes que os pos e amostras consolidadas (Tabela 4.1). A composicado media
(% at.) nas estruturas escuras € 27.03Cu, 14.63Ni, 35.99Ti e 22.35Zr, enquanto
que as regides claras sdo compostas por 38.32Cu, 6.33Ni, 33.41Ti e 21.94Zr, o
que também sugere separacdo de fases nas fitas. Comparando estes resultados
com os obtidos para os poés/amostra consolidada, as concentracfes dos
elementos das regibes amorfas claras e escuras Sd80 quase as mesmas.
Entretanto, quando se compara com os resultados obtidos para as fitas percebe-
se uma grande diferenca nas composi¢cdes das regides claras e escuras.

A Figura 4.5 mostra imagens de MET ilustrando e comparando duas
diferentes condi¢cdes de amostras consolidadas. A imagem para a amostra que foi
somente consolidada (como apresentada na figura anterior) € apresentada
novamente nas Figuras 4.5a e 4.5b, para facilitar comparacdes, e na Figura 4.5c é
apresentada a imagem de uma amostra consolidada que sofreu tratamento
térmico. As Figuras 4.5d e 4.5e apresentam aspectos similares em ambas as
condicdes. A Figura 4.5c mostra as mesmas caracteristicas observadas na Figura
4.5a, ou seja, algumas regides escuras estdo presentes na microestrutura e sua
guantidade e tamanho sdo similares aquelas observadas na Figura 4.5a.
Entretanto, o padrdo de SAED no detalhe esta mostrando uma largura de halo de
difracdo reduzida junto com uma maior quantidade de pontos, indicando o
progresso da cristalizacdo apds o tratamento térmico, com nanocristais de
tamanhos nanométricos. Entretanto, a Figura 4.5d, que apresenta uma imagem de
HRTEM com caracteristicas similares para as areas marcadas nas Figuras 4.5a e
4.5¢, mostra que a primeira cristalizacdo esta ocorrendo nas regides escuras, isto
€ confirmado pelas evidentes franjas de rede na imagem de HRTEM e pela
difracdo via FFT, o qual mostra um grande numero de pontos. Adicionalmente, a
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imagem de HRTEM apresentada na Figura 4.5e, mostra que a cristalizagdo se
estende para a matriz apés o tratamento térmico, o que também é confirmado
pelas evidentes franjas de rede na imagem e pelo grande nimero de pontos na
imagem de FFT do detalhe da figura, quando comparados com aqueles para a
Figura 4.5d.

Figura 4.5 As imagens de MET ilustram as duas condicdes das amostras
consolidadas. (a) amostras consolidadas. (c) amostras consolidadas tratadas
termicamente. (b), (d) e (e) aspectos similares encontrados em ambas as

condicdes, como selecionado nas figuras.
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4.2Anélise Térmica

A Figura 4.6 ilustra curvas tipicas de DSC, a uma taxa de aquecimento de
40 K/min, da fita, dos p6s e amostras consolidadas tratadas termicamente.
Conforme apresentado anteriormente todas as amostras foram submetidas a
tratamento térmico para eliminacdo de fenébmenos de relaxacdo, onde as curvas
de DSC revelam diferencas nos sinais exotérmicos proximos a faixa de transicao
vitrea. A mudanca de entalpia observada € o resultado da aniquilacdo do excesso
de volume livre durante a relaxacgéo estrutural [156, 157]. Pela integrac&o da curva
a partir da diferenca entre as curvas de DSC da fita e p6 com e sem tratamento
térmico (linhas pontilhadas na Figura 4.6), foram calculados os valores de 18,708
J/g e 14,391 J/g para a fita e pO respectivamente. Estes resultados indicam que,
na verdade, as fitas tiveram o maior excesso de volume livre quando comparado
com 0s pos, apesar de serem similares. Vale salientar que no caso da amostra
consolidada, ap0s o0 processamento a quente, a quantidade de volume livre
remanescente € insignificante.

A fita tratada termicamente mostra 3 eventos: (i) o primeiro (endotérmico) é
caracterizado pela temperatura de transicao vitrea (Tg) a 624 K, (ii) a segundo
(exotérmico) é caracterizado pela temperatura de inicio da cristalizacéo (Tx) a 688
K, e pelo pico da temperatura da primeira cristalizacdo (Tpl) a 717 K e (iii) o
terceiro (exotérmico) é caracterizado pelo pico de temperatura para a segunda
cristalizagao (Tp2) a 803 K.
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Figura 4.6 Curvas tipicas de DSC, a uma taxa de 40 K/min, da fita, dos pés e das

amostras consolidadas em comparagdo com as fitas tratadas termicamente

durante 30 min a 600 K e pdés tratados termicamente pelo mesmo tempo a 710 K.

O mesmo comportamento das fitas tratadas termicamente pode ser
atribuido aos po6s e amostras consolidadas tratadas termicamente. Entretanto,
como pode ser observada na Figura 4.6, a nova configuracdo quimica e estrutural
levou os dois ultimos a ter uma maior estabilidade térmica do que as fitas, em
outras palavras, Tg aumentou para aproximadamente 720 K e 714 K e Tx para
768 K e 757 K, respectivamente para pos e amostras consolidadas. A posicao dos
picos de transformacgdo também mudou para Tp1=790 K e 782 K, respectivamente
para pés e amostras consolidadas, e Tp2=824 K. Este comportamento também
mostra menor estabilidade térmica para as amostras consolidadas, as quais ja
comecgaram a cristalizar durante o proprio processamento e apresentaram uma
cristalizagdo mais réapida quando comparadas aos pés. E dificil separar as

contribuicdes do primeiro e segundo picos para a entalpia, mas a entalpia total foi
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calculada sendo de 45,8 J/g para os pos e 44,6 J/g para as amostras
consolidadas. Esse menor valor de entalpia em comparacdo aos pos confirma
novamente que as amostras consolidadas possuem certa quantidade de cristais
como consequéncia do processamento a quente. A temperatura liquidus
encontrada é similar para todas as condi¢des e igual a 1163 K.

A temperatura de transicdo vitrea reduzida (Trg=Tg/Tl) é um conhecido
parametro indicativo da tendéncia a formacéo de estrutura amorfa (TFA) e € muito
utilizada na avaliacdo da TFA de ligas solidificadas rapidamente [6], entretanto
uma expressao desenvolvida para calcular a energia livre (AG) de um liquido
super-resfriado, o qual combina fatores termodinamicos e fatores topoldgicos
exibiu uma forte correlacdo com Trg para varias composi¢cées de pos, incluindo
ligas do sistema Cu-Ti-Ni-Zr, obtidas amorfas por MA [158]. Essa informacéo
justifica o uso do parametro Trg, que é facilmente calculavel, para a avaliacdo da
TFA dos pés amorfos produzidos no atual trabalho.

E de conhecimento geral que Tg tem uma fraca correlagdo com a
quantidade de soluto, ou seja, Tg varia muito mais lentamente com a
concentracdo de soluto do que TI, consequentemente, o valor de Trg aumenta
com o aumento da quantidade de soluto, até a composic¢do eutética. Isto funciona
razoavelmente bem para ligas de sistemas binarios, mas no caso de sistemas de
ligas multicomponentes, os valores de Tg e Tl podem variar significativamente [6].
Devido a essa limitacdo a alternativa € correlacionar a liga desse trabalho com
outros trabalhos onde ligas multicomponentes similares foram desenvolvidas.

Tentando correlacionar estas composi¢cées com os dados da literatura [127,
159-164] (Tabela 4.2) somente é possivel dizer que Tg, como esperado, é muito
sensivel a composicao, e que existe uma fraca correlacdo entre a composicao e
Tg.

Entretanto, a partir desses mesmos dados [127, 159-164] foi desenvolvida
uma equacao empirica muito simples para descrever a relacdo entre Tg e a
composicdo. Esta equacao é apresentada na Figura 4.7, o qual compara também
os resultados calculados com dados desse trabalho e dados da literatura, junto
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com uma projecdo da Tls de um espaco quadridimensional para o espaco
bidimensional; a Figura 4.8 apresenta outras duas equacdes e resultados para
diferentes extremidades do sistema de ligas quaternario Cu-Ti-Ni-Zr.

Além da concordancia muito boa com a dependéncia composicional
(Figuras 4.7, 4.8 e Tabela 4.2) e que todas as composi¢cdes podem estar ao redor
de um eutético profundo, de um ponto de vista estrutural, as equacdes estao
mostrando uma forte dependéncia do tamanho dos elementos. Em outras palavras
esta familia de ligas possui um “DNA” estrutural cuja sequéncia topoldgica, ditada
pelo tamanho dos atomos, € ZrNiCuTi (maior,menor, pequeno e grande). Por outro
lado, as equagOes estdo mostrando uma sequéncia crescente de entalpias de
mistura relativas ao Zircénio (49, -23 e 0 KJ/mol) [160, 165], respectivamente para:
Zr-Ni, Zr-Cu e Zr-Ti). Isto também esta relacionado a aspectos estruturais e a
estabilidade do vidro metélico. Inoue et al. [166] ja reportaram as influéncias em
termos da diferenca em tamanho e grande diferencas nas entalpias na TFA, mas
sem impor qualquer sequenciamento. Todavia, para 0 assunto da tese em
particular, mais importante € que os materiais analisados aqui ndo pertencem
estruturalmente a familia de ligas do sistema Cu-Ti-Zr-Ni (consultar os valores na

Figura 4.8 e Tabela 4.2), além de serem estruturalmente distintos entre si.
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Tabela 4.2 Dados experimentais usados para correlacionar Tg e composi¢cao
(equacdes nas Figuras 4.7 e 4.8), valores calculados, diferenca entre valores

experimentais e calculados e referéncias.

Liga Tg TX TI Calculado Diferenca Ref.
Cuy7TizsZr1;Nig 683 734 1168 686.69 3.69 [159]
Cuss1Tiz1 4ZrgsNig 693 738 1159 693.00 9.46E-07 [159]
Cuys gTize3ZrgsNig 4 685 731 1185 683.22 1.78 [161]
CUys25Ti3495Z2r114Nigs 686 736 1163 684.92 1.08 [161]
CuUygssTizzgsZrosNizo 686 739 1153 688.11 2.11 [161]
CusgTizs2Zr76Nizo 687 736 1165 686.41 0.59 [161]
Cuyg o TizpsZr11 4Ni7 2 688 736 1194 689.81 1.81 [161]
Cus31Tiz14Zrg5Nig 693 738 1159 693.00 9.46E-07 [161]
Cusz g5 Tiz275Zr76Nig 693 735 1171 691.30 1.70 [161]
Cus,55Ti30,05Zr 11.4Nig 694 746 1150 694.70 0.70 [161]
Cus,5TizeZri1sNig 694.4 745.8 1150 694.76 0.36 [162]
Cuye.75Ti33Zr15Nig 25 691 713 1163 687.52 3.48 [127]
Cusp4Tiz1Zr3Nisg 695 724 1138 694.31 0.69 [127]
Cus3z,TizeZrisNisg 700 726 1141 700.16 0.16 [127]
CussZro,TiggNig 712 769 1104 709.54 2.46 [160]
CusoZrigTiogNig 696 750 1104 698.92 2,92 [160]
CussZraoTiggNis 717 750 1204 717.00 1.37E-06 [163]
CuspZrsgTiygNisg 716 755 1243 721.17 5.17 [163]
CuUy47Zr30TigoNiss 727 754 1251 723.68 3.32 [163]
CuysZr3pTigoNiss 729 751 1270 725.35 3.65 [163]
Cuy4Zr3oTizgNizg 727 749 1282 729.52 2.52 [163]
TissCU44.75Zr5Nis 25 662 696 1197 694.8267 2.826744 [164]
Tig5CU41Zr75Nig 674 716 1180 703.0467 0.953322 [164]
TissCugaZrsNi; 669 697 1189 696.1645 2.83553  [164]
Tig75CU442Zr, 5Nig 661 691 1220 690.0467 0.953322 [164]
TissCus1ZrsNig 666 716 1211 697.6933 1.6933 [164]

TissCuz9ZrsNiyg 669 721 1241 699.2221 0.222131 [164]
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Figura 4.7 Resultados obtidos a partir das equacdes empiricas Tg-composi¢cado (no

grafico) comparados com dados de Tg deste trabalho e da literatura.

Adicionalmente uma projecdo em quatro dimensfes no espaco bidimensional

como uma referéncia para Trg (nUmeros entre parénteses)
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Figura 4.8 Resultados obtidos a partir das equacdes empiricas Tg-composi¢cdo (no
grafico) comparados aos dados de Tg deste trabalho e da literatura atual para os
sistemas Cu-Ti, Ti-Cu e Cu-Zr. Adicionalmente séo plotadas também dados de Trg
e uma projecdo em quatro dimensdes das Tls no espaco bidimensional. As linhas
tracejadas sao simples representagdes para guiar o leitor. Os dados de Tg para o
sistema Ti-Cu, os quais foram obtidos a 30 K/min, foram calculados considerando

um aumento de 30 K para ser comparavel com os outros dados.

Os parametros térmicos Tx e Tl podem ser combinados para avaliar a TFA
de ligas amorfas, exibindo boa concordancia para ligas amorfas a base de Cu, no
intitulado parametro a (a = T,/T;). A maxima espessura amorfizavel para a liga a
partir do liquido obtida experimentamente através da cunha, foi de
aproximadamente 550um. O pardmetro a pode-ser correlacionado com a

espessura maxima amorfizavel (tmax) através da equagéo [167]:
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tmax = Cexp(Da) (4.1)

Onde C=1,39x10“mm e D=16,18.

A Figura 4.9 exibe a espessura maxima amorfizavel (tna) e€m funcdo do
parametro a, comparando dados retirados da literatura, com dados obtidos a partir
da cunha e pos desenvolvidos nesse trabalho.

Analisando o grafico da Figura 4.9, é possivel concluir que tmha=2 mm para
a cunha e tha =6 mm para os pos. Entretanto, como pode ser observado, existe
uma grande variacdo nos pontos experimentais, mas pode-se afirmar que a TFA
dos p6s amorfos, se fosse possivel prepara-los via liquido, €, no minimo, 3 vezes
podendo chegar a 10 vezes maior que dos produtos preparados por SR. E 0 mais

interessante € que tal resultado é possivel sem mudancas na composicao

quimica.
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Figura 4.9 Espessura maxima amorfizavel. Comparacao entre dados da literatura,

cunha e pos desenvolvidos nesse trabalho.
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A grande questdo que surge apos os resultados apresentados é: o que é
diferente? Para tentar responder a essa questdo, as amostras serdo analisadas na

sec¢dao seguinte sob a luz da radiagdo sincrotron.

4.3Difracdo de raios-x

A Figura 4.10 mostra os difratogramas de raios-x obtidos a partir das
superficies das secdes transversais dos lingotes e das amostras consolidadas
cristalizadas. Em ambos os casos as fases identificadas sdo idénticas. Trés
compostos intermetalicos sao identificados: a fase laves, Cu,TiZr, a fase
tetragonal y-CuTi e a hexagonal Cus;Zry4. ISto sugere que, para esta quantidade
de Ni substituindo Cu, nenhuma outra fase cristalina esta competindo na formacgéao
de vidro. Todavia, € observado que a intensidade dos picos de difracdo da fase
Cus1Zri4 € muito pequena. E possivel observar também que, apos a compressao,
a fase adquire textura ao longo da direcdo [112]. No mesmo difratograma ainda é
possivel observar a fase ZrO, que provavelmente foi o resultado da oxidac&o
durante o tratamento térmico de cristalizacdo das amostras consolidadas, pois,
como sera observado mais adiante, ZrO ndo aparece nos diagramas de difracdo
de luz sincrotron.

Os difratogramas de raios-x de radiacdo sincrotron sdo apresentados na
Figura 4.11, nos difratogramas € possivel observar que a estrutura das fitas e dos
pés da liga CussTizsZrooNig € amorfa. Na mesma figura € possivel observar
também que apos a consolidagcdo as amostras exibem alguma nanocristalizacao
(estimada como sendo de ~3%), o qual é indicada pelo deslocamento do pico de
intensidade maxima de difracdo da liga CuseTizsZroNig para um maior vetor de
espalhamento g. O difratograma de raios-x de radiacdo sincrotron da amostra
volumosa depois de tratamento térmico adicional indica que, se compararmos com
a Figura 4.10, a primeira cristalizacdo acontece na direcdo da fase Cu,TiZr e

depois ira se completar nas fases y-CuTi \ Cus;Zrig.
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Figura 4.10 Difratrogramas de raios-x das superficies das sec¢des transversais dos

lingotes e amostras consolidadas cristalizadas
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Figura 4.11 Padrbes de radiacdo sincrotron obtidos para fitas, pos, amostras

consolidadas e amostras consolidadas tratada termicamente.
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Nenhuma fase cristalina foi encontrada nos difratogramas de luz sincrotron
nas amostras em fita e em pé da liga CuseTizsZr22Nig, como pode ser observado na
Figura 4.11. Ajustando-se os picos das bandas de difracdo localizados em g ~
27nm™, usando para isso uma funcéo de Gauss, observou-se uma variacdo da
largura & meia altura (FWHM), nesses dois diferentes estados e nas amostras
consolidadas. O FWHM aumenta de aproximadamente 21% a partir das fitas para
0Ss pos e amostras consolidadas, o que poderia ser atribuido a um maior
desordenamento atdbmico por deformacdo como consequéncia do aumento de
volume livre, quando comparado com aquele a partir das fitas amorfas. Entretanto,
para a amostra consolidada é plausivel que elas foram processadas a altas
temperaturas e uma relaxagdo ocorreu, ou seja, o alargamento observado néao
pode ser explicado somente pelo aumento de volume livre. Além disso, como ja
comentado anteriormente (sessdo 4.2), a maior quantidade de volume livre foi
observada na fita. P6s e amostras consolidadas possuiam menor e/ou nenhuma
quantidade de volume livre respectivamente.

Um experimento particular de difracdo da lugar a um fator de estrutura total
S(q) (g=4rsind A € o valor absoluto do vetor de espalhamento), o qual pode ser

obtido a partir das curvas da Figura 4.11 usando a seguinte equacéao [168, 169]:

- @-Z ciff
S@ =14+ e (42)

onde 1(q) € a intensidade do vetor de espalhamento de difracéo (q), Figura 4.11, c;
€ a concentracdo atbmica e f; é o fator de espalhamento atdmico de raios-x dos
atomos do tipo i, sendo que f;, também depende da natureza quimica do atomo.

A Figura 4.12 mostra o fator de estrutura S(q) das fitas, p0s e amostras
consolidadas da liga CusgTizsZroNig. Os fatores de estrutura dos pos e fitas sédo
muitos similares. Depois da consolidacdo as amostras mostram diferencas mais
evidentes em S(q). Existe uma divisdo mais evidente no segundo pico e o terceiro

tem a largura reduzida. Provavelmente, como afirmado anteriormente, isto é
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consequéncia da presenca de uma pequena quantidade de nanocristais apés a

consolidacéo. Entretanto, generalizando, em todos 0s casos a caracteristica difusa

dos difratrogramas € mantida.

Fator de estrutura S(q)

Amostra consolidada

-‘ T .88
- L]

T : T L T 4 1

& 6 8 10

Vetor de espalhamento, q(nrn‘1)

Figura 4.12 Graficos de fator de estrutura total S(q) (Q=4sin8/A) para as fitas, pos

e amostras consolidadas da liga CusgTizsZr2,Nis.

Adicionalmente, a Figura 4.12 exibe outras mudancas estruturais devido a

rota de processamento, ou seja, uma diminuicdo da altura do primeiro maximo

(S(g1)) e um aumento sequencial da sua FWHM a partir das fitas, passando pelos

pés até as amostras consolidadas. A diminuicdo na intensidade poderia significar

gue houve uma relaxacao estrutural. Entretanto, como dito anteriormente, para as

amostras consolidadas € plausivel pensar que elas foram processadas a altas

temperaturas e uma relaxacdo ocorreu, mas no caso dos pos isto ndo é verdade.

Estes apresentaram uma menor, mas similar quantidade de volume livre (Figura
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4.6, sessao 4.2) Ademais as mudancas em (S(q;)) ndo sao esperadas serem tao
altas com a relaxacao estrutural.

Outro interessante aspecto na Figura 4.12 é o aumento do “ombro” no lado
de maior g do segundo pico na curva de S(q) para as fitas demonstrando que sua
ordem se torna mais bem definida e mais pronunciada do que nos pés. As
posicdes relativas dos dois primeiros picos em S(q), g./q: ~ 1.70, e a posicédo do
ombro no segundo pico, gombro/d1 ~ 2.0 denuncia que tanto as fitas quanto os poés
possuem um ordenamento topoldgico icosaedral. Eles tendem com uma pequena
distorcdo a icosaedros perfeitos (g2/q:1 =1.71 € Qombro/q1= 2.04 [170]), sendo mais
distorcidos no caso dos pos.

A funcédo total de correlacdo de pares g(r) pode ser obtida pela

transformada de Fourier a partir do fator de estrutural total S(q) [171]:

4mrpo(g(r) — 1) == [7(S(q) — 1gsin(qr) dq (4.3)

Onde po é a densidade de numero atdmico média (p, = o/N,.M,0 € a densidade
de massa, M é a massa atbmica média, Na € o nimero de Avogadro). Usando o
picndmetro de hélio Micromeritics - AccuPyc 1330, a densidade das amostras foi
medida como sendo de: 6,7531 + 0,0002, 6,8035 + 0,0004 e 6,8072 + 0,0002 g
cm-3, respectivamente para a fita, p6s e amostra consolidada (~63,6056, ~
63,71464 e 63,7483 nm-3 em numero de densidade).

As funcdes totais de distribuicdo de pares (PDFs) da liga CusgTizaZr2;Nig
sob varias condicdes de processamento sao apresentadas na Figura 4.13.
Mudancas graduais ocorrem das fitas para as amostras consolidadas como pode
ser observado nos PDFs. Menos 6bvio, mas igualmente importante como também
observado nas curvas de fator de estrutura, sdo a diminuicdo da altura e o
aumento do FWHM no primeiro maximo na sequéncia das fitas para as amostras
consolidadas. O alargamento do primeiro maximo € assimétrico e aumenta no lado
com maior r das fitas para as amostras consolidadas. O desenvolvimento

assimétrico no primeiro pico dos PDFs, foi normalizado e ampliado para melhor
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visualizacdo e é apresentado na Figura 4.14. Isto estd mostrando claramente que
0S primeiros atomos vizinhos mais proximos nas fitas sdo mais dominados pela
interacdo entre pares de atomos pequenos (ou menores). As mudancas na forma
do segundo (pdés e amostras consolidadas) e terceiro (amostras consolidadas)
picos sdo mais evidentes. O “ombro” desenvolvido no lado com maior r do
segundo pico para fitas e amostras consolidadas € mais pronunciado, e a
separacdo do pico e altura sdo maiores para o ultimo. Existe, também, uma
separacao no terceiro e nos outros picos das amostras consolidadas, 0s quais sao

devido a um inicio de cristalizagéo.
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Figura 4.13 Grafico da funcdo de distribuicAo de pares total pela distancia

interatdmica para as fitas, pés e amostras consolidadas.
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Figura 4.14 Detalhe da assimetria desenvolvida no primeiro pico dos PDFs (g(r))
para os pos e fitas (normalizacdo e aumento foram realizados para melhor

visualizag&o)

A separacdo do segundo pico de g(r) é explicada na literatura [171-174] e
isto € caracteristicamente devido a diferenca estrutural entre o estado liquido e o
seu vidro metélico, sendo a separacdo menos evidente no estado liquido. Dessa
forma, é interessante observar que, uma vez que a separagdo do segundo
méaximo em g(r) para as fitas € mais pronunciada do que para os pos, o estado
desordenado nos pés € mais pronunciado do que nas fitas.

Trabalhos sugerem que a divisdo esta relacionada com o ordenamento
atdmico a média distancia (MRO) [172, 174-176]. No geral, ordenamento de curto
alcance (SRO) e o MRO sao apresentados pelos vidros metalicos, mas ordem de
longo alcance (LRO) néo € observada, e, como pode ser observado no detalhe da
Figura 4.13, o MRO para fitas se estende até distancias interatdmicas de

aproximadamente 2,0 nm (nona camada de coordenacdo), enquanto para pos e
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amostras consolidadas se estende até aproximadamente 1,7 nm (sétima camada
de coordenacéo), entretanto, as amostras consolidadas apresentaram separagao
de todos os outros picos. Estas observagdes mostram, novamente, um aumento
na ordem das fitas, quando comparada com os pds. As amostras consolidadas, de
uma certa forma, mantém os aspectos estruturais dos pos mesmo com uma
pequena quantidade de cristalizacdo. Isto pode ser um indicativo de que a
estrutura dos poés é diferente das fitas e a estrutura das amostras consolidadas é
uma evolucéo a partir da estrutura dos pos apos processamento adicional.

As curvas totais de g(r) estimadas representam, na liga com quatro
componentes, a soma ponderada de 10 fungdes parciais de distribuicdo de pares
gii(r), onde i e j representam diferentes atomos na contribuigdo de pares.

g(r) =X Xjwij gij(1r) (2.23)

Os fatores de ponderagéo (wj) dependerdo da concentracéo (c;) e do fator
de amplitude atdmica para um atomo especifico (f). As contribuicbes parciais, as
quais foram obtidas com a ajuda da simulacédo de Monte Carlo Reverso [146], sdo
mostradas nas Figuras 4.15, 4.16 e 4.17, respectivamente para fitas, p6s e
amostras consolidadas. As seguintes distancias interatbmicas minimas foram
utilizadas: 0,221 nm para Ni-Ni, 0.223 nm para Cu-Ni 0.225nm para Cu—Cu, 0.234
nm para Ti-Ni, 0.275 para Cu-Ti, 0.24 nm para Zr-Ni, 0.24 nm para Cu—Zr, 0.245
nm para Ti-Ti, 0.252 para Ti-Zr e 0.27 nm para Zr—Zr. Como todas as amostras
tem a mesma composicao, € plausivel se pensar que as diferencas nas fungdes
parciais de distribuicdo de pares das diferentes condicbes de processo séo
principalmente relacionadas a dependéncia que os fatores de ponderacdo tém
com a concentragdo dos elementos. Os fatores de ponderagédo refletem as
contribuicbes parciais dos pares atdbmicos para o PDF total. Os fatores de
ponderacédo tedricos para qualquer liga sdo calculados a partir do fator de forma

atomico f(q) usando a seguinte equacéo [177]:
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={(2 - 0;j)cicifi (@ f; @}/ Zij cicifi (@) f; (q) (4.4)

Onde c € a concentracédo de cada componente e d; € o delta de Kronecker.
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Para analisar o comportamento de 30 curvas de contribuicbes de pares,
nas trés diferentes condi¢cbes, poderia ser exaustivo e, de certa maneira, magante.
Também, é dificil realmente observar similaridades e discrepancias, pois as curvas
de g;(r) sdo influenciadas pelas intensidades dos picos. Assim, para facilitar tal
comparacao, a influéncia do pareamento foi analisada simplesmente pela
comparacao entre a area total do primeiro pico e a somatéria das contribuicbes
das areas de cada par calculado pelo MCR e também com a comparagdo dos
fatores de ponderacéo tedéricos calculados para a liga CuzgTizsZr2oNis.

Os resultados sédo apresentados na Figura 4.18. Nesta figura € possivel
contemplar que a interacéo dos pares atdbmicos Ni-Ni e Cu-Ni foram evitados e o0s
pares Cu-Cu e Ti-Ti foram reduzidos, enquanto os pares Cu-Zr, Ti-Ni, Cu-Ti, Zr-Ni,
Ti-Zr e Zr-Zr foram aumentados nos p6s quando comparados com as fitas. Estes

dez pares atbmicos contribuem para a primeira camada de coordenacdo. A
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analise para o material consolidado néo foi realizada, pois a cristalizacdo produziu
alteracdes nas relacdes entre os pares, obviamente, as interacdes entre pares de
atomos menores foi mantida, como pode ser observado na figura 4.17, mas outras
interagbes foram alteradas e isto tornaria a andlise comparativa muito mais
complicada e cuja justificativa acabaria recaindo sobre na cristalizacdo. Entretanto,
como o material consolidado foi produzido a partir dos pés, acreditamos que possa
ser aplicado o mesmo comportamento a ambos. Outro ponto digno de nota, no
entanto, devido ao baixo fator de forma atdbmico e a pequena concentracao
atdmica do Ni na liga, a contribuicdo dos pares Ni-Ni para g(r) é insignificante,
embora tenha aparecido na fita, é esperado que as contribuicbes de outras
interacbes com Ni também sejam muito reduzidas (observe os fatores de

ponderacao calculados (wj) [177] na Figura 4.18).

Fatores de ponderagao (W;) e influéncia relativa dos pares em g(r)
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Figura 4.18 Influéncia relativa das contribuicbes dos pares em g(r) e fatores de

ponderacédo calculados para a liga CusgTizsZroNis.
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Também € aparente que a separacdo de fase induziu mudangas no lado
com maior r do primeiro pico para ambos 0s materiais, e alteracbes nos pares
atbmicos, devido ao processamento, levaram a alteracbes nos pos. Também é
importante mencionar que ambos néo seguiram a regra de uma mistura regular de
atomos em carater substitucional.

A partir destes resultados € evidente que estruturas diferentes sao obtidas
em diferentes condi¢cdes de processo. Entretanto, cabe destacar que as mudancas
nas funcdes de distribuicdo de pares parciais refletem uma variacdo na topologia
de ordenamento atébmico a distancias de até aproximadamente 1,5 nm (1,0 nm
nas figuras). A topologia do empacotamento denso aleatério de atomos em
materiais amorfos é frequentemente analisada com os poliedros estatisticos de
Voronoi [178]. No entanto, para nao prolongar excessivamente a apresentacao
dos resultados, pode-se dizer que os PDFs calculados, os quais sdo uma média
estatistica para todas as configuragbes no sistema, é uma assinatura das
correlacdes de alcance intermediario e isto pode ser considerado suficiente neste
ponto. O numero de coordenacdo N;, o qual é obtido a partir da integracdo do
primeiro maximo da funcdo de distribuicdo radial, que é uma funcdo de g(r),
aumentou na sequéncia dos pos para as fitas. O valor de N;= 16.4 foi calculado
para as fitas e de 13.2 para os pos. Os diferentes numeros de coordenacao, que
estdo dentro dos limites de erro na determinacdo dos minimos para as curvas da
funcdo de distribuicdo radial, mostram que o empacotamento denso aleatorio
médio é diferente para cada condicdo de processamento ou, em outras palavras,
uma diferente estrutura amorfa média. No entanto, os valores do numero de
coordenacdo médio para valores mais altos para as fitas, quando comparadas
com os valores dos pds, € outra evidencia de aumento da desordem atémica nos

7

pos.
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4.4Comportamento Mecanico

Os resultados do ensaio de microdureza Vickers (HV) da liga
CussTizaZrooNig revelaram que a amostra consolidada exibiu valores entre 558 HV
a 768 HV. Assumindo que a relacdo entre a tensdo de escoamento (0e) e
microdureza Vickers para ligas amorfas é o.~HV*3,6 [96, 179] temos O, ~ 2765
MPa para a liga amorfa consolidada. Estes valores podem ser considerados
relativamente altos quando comparados com o0s resultados para amostras
cilindricas obtidas em um processo de consolidacdo de ligas amorfas a base de
Cu-Ti [180].

A grande variacao nos valores de dureza pode estar associada a presenca
de porosidade na regido da indentacdo, conforme € apresentado nas imagens de
MEV das Figuras 4.19 e 4.20. Comparando as duas figuras € possivel observar
que na Figura 4.19 existe mais porosidade na regido da indentacdo do que na
Figura 4.20, correspondendo respectivamente ao menor (558 HV) e a maior valor
(768 HV) de microdureza.

Os ensaios mecanicos de compressao nas amostras consolidadas identificaram
gque o0s corpos de prova apresentaram baixissima ductilidade e fraturaram
precocemente (~200 MPa) onde se concluiu, através de ensaios de microscopia
eletrbnica de varredura, que tal comportamento foi consequéncia da alta quantidade
de poros ainda presentes. A Figura 4.21 mostra aspectos da porosidade que foi
estimada em torno de 14% através de analise de imagens, que pode ser considerado
um valor de porosidade relativamente alto. As Figuras 4.22 e 4.23 apresentam
imagens de MEV mostrando aspectos de uma das regides onde houve boa
compactacao e onde é possivel observar também regibes onde houve a presenca de
bandas de cisalhamento com ocorréncia de fusdo da liga, caracteristica de

deformacéo plastica de materiais amorfos antes da fratura catastrofica [181].
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10pm

Figura 4.19 Imagem de Microscopia Eletronica de Varredura da indentacdo obtida
durante o ensaio de microdureza na amostra compactada para a regido de menor

dureza Vickers da liga CuzgTizsZroNis.

10pm

Figura 4.20 Imagem de Microscopia Eletronica de Varredura da indentacdo obtida
durante o ensaio de microdureza na amostra compactada para as regiao de maior

dureza Vickers da liga CusgTizsZroNis.
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20pm

Figura 4.21 Imagens de Microscopia Eletrénica de Varredura mostrando o aspecto
geral da superficie e porosidade das amostras consolidadas da liga
CU36Ti34ZI’22Nig.

20pm

Figura 4.22 Imagem de Microscopia Eletrénica de Varredura obtida a partir de
corpos de prova fraturados apdés ensaios mecanicos da liga CusgTizsZrooNisg.
destacando regides onde houve a presenca de bandas de cisalhamento.
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Figura 4.23 Imagem de Microscopia Eletrbnica de Varredura obtida a partir de
corpos de prova fraturados apdés ensaios mecanicos da liga CusgTizsZrooNisg.
destacando regides onde houve a presenca de bandas de cisalhamento com
ocorréncia de fuséo da liga.

4.5Comportamento eletroquimico

A Figura 4.24 mostra o comportamento geral de polarizagdo das amostras
nos dois meios analisados. No geral pode-se dizer que a liga CusgTizsZro;Nig tem
uma resisténcia a corrosdo muito boa. Na verdade os piores resultados para a
densidade de corrente de corrosao sao de aproximadamente da ordem de alguns
pwAcm? (para a amostra consolidada em uma solucdo rica em cloreto) o que é
tipicamente a magnitude da densidade de corrente do patamar de passivacao de
ligas com alta resisténcia passiva. Estes bons resultados podem ser atribuidos a
alta tendéncia a passivacdo do Ti e Zr que representam juntos mais do que 50%
em peso da composicao da liga. Para comparacao, 12% de Cr é bem aceito como

sendo suficiente para proteger o ferro em acos inoxidaveis.
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Figura 4.24 Curvas de polarizacdo anodica das amostras consolidadas
(quadrados) e fitas (circulos) em uma solucdo de NaCl concentracdo 35 g L’
(simbolos vazios) em comparacdo com um aco inoxidavel supermartensitico

(SMSS)(triangulos vazios) e em H,SO, com pH 4,0 (simbolos cheios) em

comparacao com um aco inoxidavel austenitico (estrelas cheias).

Entretanto uma importante diferenca aparece quando se compara 0S
resultados das fitas e amostras consolidadas. De um ponto de vista qualitativo as
fitas, em um ambiente rico em cloreto, mostraram perfis distintos de ataque por
corrosdo, a curva de polarizacdo apresentou um comportamento tipico de
corrosdo por pite enquanto no meio acido, um grande patamar de passivacao
apareceu seguido por um pequeno aumento na corrente que deve estar

provavelmente relacionado ao fendmeno de transpassivacdo. A respeito das
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amostras consolidadas, as curvas de polarizagdo mostram formatos similares
indicando um atague mais severo, produzido pela presenca massiva de uma
segunda fase. De fato, de um ponto de vista quantitativo os resultados das fitas
sao muitos melhores do que os das amostras consolidadas. Primeiramente, 0s
valores de potencial de corrosdo sdo muito maiores (+ ca 250 mV) para as fitas do
que para as amostras consolidadas, indicando um comportamento mais nobre
para as fitas. As densidades de corrente de corrosdo no potencial de corrosdo séo
significantemente menores para as fitas independentemente da solucéo, abaixo de
alguns nA cm somente.

Apesar de haver um ataque por pite precoce nas fitas apds a polarizagdo na
solucéo rica em cloreto (a ca 70 mV de sobrepotencial antes de a densidade de
corrente ser fortemente aumentada), provavelmente desencadeado pela presenca
de uma segunda fase em menor quantidade (Figura 4.4f e texto relacionado),
estes valores de corrente de corrosdo bastante baixos sdo muitos promissores,
uma vez que, no desenvolvimento de novas ligas, onde uma segunda fase é
inserida com o foco principal no aumento das propriedades mecanicas, mas, as
vezes, em detrimento das propriedades de corroséo.

N&o é o intuito aqui aprofundar nos mecanismos de corrosdo e, assim,
somente uma analise qualitativa sera realizada, entretanto, as interfaces metal-
eletrolito também foram investigadas através de espectroscopia de impedancia
eletroquimica com acompanhamento da variagdo do potencial de corrosdo. Os
graficos de Nyquist obtidos para os diferentes sistemas sédo plotados na Figura
4.25. Assim como para as curvas de polarizacdo existem fortes diferencas
qualitativas e quantitativas entre as fitas e as amostras consolidadas. A Ultima teve
um forte modulo de comportamento altamente capacitivo com a presenca de uma
Gnica constante de tempo dada por um elemento de frequéncia constante
indicando um carater bastante protetivo da camada passiva em acordo com 0s
valores muitos baixos de densidade de corrente de corrosdo mostrados na Figura
4.24. Os resultados obtidos para as amostras consolidadas sdo melhores

visualizados no detalhe da figura por conta de seu médulo muito menor em ambas
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as condi¢cbes quando comparadas com as fitas. E evidente que os graficos de
impedancia sao, neste caso, provavelmente compostos de duas ou mais
constantes de tempo entrelacadas e sua interpretacdo esta além dos objetivos
desse trabalho, mas que evidenciam, mais uma vez a presenca de duas fases na
fita e na amostra consolidada.

De qualguer maneira, pode-se concluir que as superficies no caso das
amostras consolidadas ndo sdo dominadas por um comportamento capacitivo
forte, mas também por processos de transferéncia de cargas relacionados as
reacOes faradaicas que parecem estar presentes ja no potencial de corrosdo o
que, mais uma vez, esta vinculado a presenca de duas fases com composicdes
quimicas bastante diferentes. Como mencionado anteriormente as diferencas
importantes entre fitas e amostras consolidadas podem ser consequéncia de
filmes menos protetivos nas amostras consolidadas e a interacdo entre as
heterogeneidades microscépicas que desencadearam estes ataques coOrrosivos

em ambos 0S casos.
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Figura 4.25 Gréfico de Nyquist a partir de medidas de espectroscopia de
impedancia eletroquimica no potencial de corrosdo para amostras consolidadas

(quadrados) e fitas (circulos) em solugéo de NaCl — 35gL™ (simbolos vazios) e em
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H,SO, com pH 4,0 (simbolos cheios). No detalhe as curvas para as amostras
consolidadas estdo ampliadas.

Os resultados largamente melhores das amostras de fitas em comparacéo
com aqueles das amostras consolidadas podem ser explicados pela
microestrutura muito mais homogénea formada durante o resfriamento rapido a
partir do liquido.

No caso do presente estudo, as fitas tém uma superficie muito mais
homogénea. Nestas condi¢ces o filme passivo pode ser altamente protetivo ja no
potencial de corrosdo, 0 que é consistente com as densidades de corrente de
corrosdo muito baixas apresentadas na Figura 4.24.

No caso das amostras consolidadas, ao contrario, uma estrutura mais
heterogénea pode ser um limitante para a formacao e eficiéncia do filme passivo.
Outra possibilidade € considerar a presenca de acoplamento galvanico local ao
longo destas regifes microscopicamente heterogéneas que podem provocar perda
por corrosdo e produzir uma maior corrente de corrosédo observada na figura 4.24,
que foi retardada no caso da fita. Além disso, poder-se-ia dizer que materiais
cristalinos tém propriedades de corrosao piores do que as fitas e argumentar que
houve cristalizagdo nas amostras consolidadas. Entretanto, a quantidade de
nanocristais com tamanho em torno de 2 nm € muito pequena, igualmente, como
foi referido na literatura, mesmo as ligas a base de cobre micro ou
nanoestruturadas, apesar da imensa quantidade de contornos de gréo, tiveram a
sua resisténcia a corrosdo aumentada [182, 183] devido a uma estrutura mais
homogénea quimicamente. Estas propriedades de corrosédo foram ainda melhores
que aquelas encontradas para as amostras consolidadas, ou seja, aqui fica claro o
efeito das diferencas quimicas entre as duas fases encontradas. Ademais, a
composicao das amostras consolidadas, onde o Ti e 0 Zr representam juntos mais
do que 50% em peso da composicdo da liga, junto com a estrutura amorfa e
alguns nanocristais poderiam levar a uma alta tendéncia de passivacao e evitar o
nao tdo bom comportamento que somente pode ser explicado, como apontado

anteriormente, por heterogeneidade quimica e/ou acoplamento galvanico.
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Entretanto, quando se compara 0 comportamento de corrosdo das
amostras consolidadas com acgos especialmente projetados para atuar em um
meio corrosivo especifico, pode-se dizer que, apesar de suas propriedades de
corrosdao ndo serem tdo boas quanto comparadas com as da fita, as suas
propriedades de corrosdo sédo ainda melhores do que as dos agos SSMS e
SS316LN, conforme pode ser observado na Figura 4.24. Comparacdes adicionais
com estes acos a respeito da densidade, e propriedades mecanicas sao
apresentadas na Tabela 4.3. A partir desta tabela, fica evidente que, na condi¢ao
de amostra volumosa, seja obtida a partir de solidificacéo rapida do liquido ou via
metalurgia do po, esta liga € muito promissora. Poder-se-iam produzir pecas mais
leves com dimensdes mais finas, consequentemente, com melhores propriedades
mecanicas. E claro, que estas pecas deveriam ser produzidas por uma rota
especial que obtenha pecas proximas do seu formato final (near net shape) a
partir do liquido, de maneira a evitar tratamentos termomecanicos posteriores.
Adicionalmente, como ja comentado, a rota de metalurgia do pd, apesar de
bastante difundida e aceita, também n&o € simples visto que porosidade pode ser
mantida nas amostras consolidadas e tornar-se um grande problema, ja que,
como observado, as amostras fraturaram precocemente nos ensaios mecanicos

impossibilitando uma analise mais aprofundada neste aspecto.

Tabela 4.3 Comparacédo de propriedades entre um agco SMSS, o aco SS 316LN e
Amostras Consolidadas

Amostras Consolidadas SMSS  SS 316LN

Densidade (g/cm®) 6,80 77-803 ~80
Tensao de escoamento (MPa) 2765 ~1100 ~250
Dureza (HV) 768 ~360 82
Ductilidade (%) >5" 6 40

*obtida a partir da dureza, **Esperada para ligas do sistema Cu-Ti.
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5 DISCUSSAO

A sessao 4.1 apresentou imagens de microscopia eletronica de transmissao
(TEM) que mostraram claramente a separa¢do de fases na fita (~ 20%) e nos pos
/ amostras consolidadas (~ 50%). As razdes para a separagao de fases foram
revistas recentemente [184]. Entretanto, cabe lembrar as condi¢cdes para tal neste
trabalho. A interacdo entre os atomos de um dado sistema amorfo pode
determinar diretamente a ocorréncia de separacdo de fases. Em outras palavras,
deve ser possivel a separacdo de fase se houver uma diferenga consideravel na
entalpia de mistura entre os elementos presentes no sistema, ou, ainda, se houver
uma entalpia positiva de mistura entre dois dos elementos [185, 186]. O sistema
de liga Cu-Ti-Zr-Ni, onde a entalpia de mistura dos pares atémicos Ni-Cu, Zr-Ti,
Cu-Ti, Cu-Zr, Ti-Ni e Zr-Ni séo respectivamente 4, 0, -9 , -23, -35, -49 kJ / mol
[160, 165], retne todas as condi¢cdes necessarias para que haja a separacdo de
fases.

No entanto, isto pode explicar muito bem a separacdo de fase na fita da liga
CugzgTizsZroNig, a davida sobre separacdo de fase no estado sdlido poderia
permanecer. Assim, pode ser interessante analisar o comportamento deste
material sob a luz de um diagrama de fase quaternario hipotético. Para periodos
longos de moagem espera-se que 0 composto atinja um determinado grau de
desordem. Isto, na verdade, corresponde a temperaturas mais elevadas em
equilibrio, mas, como é bem conhecido [6], a temperatura ndo ira realmente ser
muito aumentada durante a moagem; apenas 0 grau de desordem ira ser
semelhante aos correspondentes a tais temperaturas de equilibrio.
Consequentemente, isto € semelhante a um movimento ascendente de
temperatura no diagrama de fase hipotético. Em algum ponto; depois de mais
tempo de moagem, linhas de "gap" de miscibilidade ou uma linha espinodal na
solucdo podem ser cruzadas e produzir a separacdo de fases. Depois de mais

tempo de moagem, uma linha de transicdo de fase sélido-liquido ira ser
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atravessada sem realmente fundir o material, mas o0 mesmo assumira o grau de
desordem equivalente ao liquido ou, no nosso caso, o estado amorfo.

E verdade que este € um argumento muito simplificado, no entanto,
simplificando a analise, para esta conclusdo destacam-se 0s tons de cinza
distintos presentes nas imagens das Figuras 4.4a-d e 4.4-f e Figura 4.5 (doravante
chamados a partir daqui de regides escuras e regides claras), as composicdes
quimicas extremamente diferentes de cada regido (Tabela 4.1) e os padrées de
difracdo (SAEDP) bastante largos, nas regides que contém duas fases (Fig. 4.4a-d
e 4.4f) em comparacao com regides contendo apenas um na fita (Fig. 4.4e).

A Figura 4.4c mostra também que a cristalizagédo (~ 3%) foi iniciado durante a
compactacao a quente, que foi caracterizada por alguns pontos pretos nas regides
escuras e pelo surgimento de alguns pontos no anel externo do SAEDP da figura.
A Figura 4.5 também mostra que a cristalizacdo comecgou nas regides escuras e
que eles agem como locais de nucleagcdo para a cristalizacdo da fase claras,
devido a continuidade da cristalizacdo dentro desta Ultima apds mais recozimento
(Fig. 4.5e).

Os poOs compactados produziram um excelente material (Fig. 4.1b), com
propriedades de corrosdo muito boas (Figuras 4.24 e 4.25), quando comparados
com o0s acgos projetados especificamente para cada condicdo ambiental
(condensacéo de gases contendo enxofre e salmouras contendo contendo didxido
de carbono). Obviamente, as propriedades de corrosdo parecem ter sido
deterioradas devido a presenca de duas fases nas fitas e tornaram-se pior nas
amostras consolidadas por causa da quantidade de segunda fase (~ 50%).

Apesar disso, 0s comportamentos de corrosdo, as densidades e as
propriedades mecéanicas gerais do produto consolidado sado ainda melhores do
gue aqueles para estes agos desenvolvidos especialmente para essas aplicagoes
(Tabela 4.3). Em contrapartida, a consolidacdo dos pos é dificil. A cristalizacao
comecou por causa de uma janela de processamento muito pequena (ATx = (Tx-
Tg), ver Fig. 4.6). A porosidade também € um outro desafio. Ela impediu as
grandes deformacgdes esperadas para o sistema de ligas de Cu [184, 187-190], o
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que poderia ser ainda melhorada pela presenca da segunda fase amorfa [184,
191]. Claro, isto também depende da TFA da liga resultante com a presenca de
duas fases [184].

Notavel, no entanto, é a diferenca em termos de estabilidade térmica dos
vidros formados como mostrado na Figura 4.6. Depois de medir as temperaturas
de transicdo vitrea usando um DSC, é de se destacar o aumento significativo da
Tg em cerca de 96 K da fita para os pos. Aqui € importante salientar que Tliquidus
foi a mesma (~ 1163 K) para todas as amostras, o que significa que a TFA
também foi significativamente melhorada.

As curvas de DSC mostram um comportamento muito semelhante para pés e
amostras consolidadas, embora a amostra consolidada tenha apresentado
estabilidade térmica inferior e cristalizacdo mais rapida, que foi causada e
acelerada pelos nanocristais ja disponiveis apés a consolidacdo. Bastante
diferente € o comportamento de cristalizacdo da fita; tanto pelas temperaturas
observadas (Tg e Tx) como pela forma das curvas. Isto jA € um indicativo de
diferencas na natureza das fases amorfas entre as fitas e os pos / amostras
consolidadas. Embora se pudesse argumentar que tal diferenca poderia ser, de
fato, devido ao processo de moagem (fatores quimicos tais como o teor de
oxigénio, a contaminacdo pelo Fe, entre outros). No entanto, a atmosfera foi
controlada. O processo foi na condicdo resfriada. Ferro ou mesmo 6Oxidos nao
foram observados por qualquer das técnicas de caracterizacdo mais sensiveis.
Oxigénio foi observado apenas na superficie da amostra, que se distinguiu pela
mesma quantidade observada em qualquer posicdo das amostras.

Além disso, em vezes estruturalmente diferentes, poder-se-ia argumentar que
as muito diferentes composi¢des quimicas das fases formadas nas distintas rotas
de processamento poderiam ser a causa dessas diferencas na TFA. O primeiro
argumento plausivel e simplista para argumentar ao contrario poderia ser que Tg
parece ser apenas fracamente dependente da composicéo, e, sem qualquer outra
informagao, a composicdo poderia ser simplesmente esquecida nesta discusséo.
Por outro lado, como a TFA é especialmente boa em eutéticos profundos, poder-
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se-ia dizer que, devido as enormes mudancgas na composi¢ao, os altos valores de
Trg para pés / amostras consolidadas poderiam ser meramente explicados por
uma depressao (reducdo) local em Tl e pelas diferentes composi¢cbes, que
poderiam ter movido Tg para temperaturas mais elevadas. Desta forma, poder-se-
ia simplesmente dizer que a Trg teria melhorado para os pdés / amostra
consolidada por estes motivos.

O questionamento acima poderia ser verdade. No entanto, ap0s a separacao
de fases, ha indicios de que uma reducdo ou ndo da TFA dependera da estrutura
(seria interessante manter isto em mente), como afirmado em [184], e,
provavelmente, ndés temos duas estruturas diferentes nos materiais bifasicos
resultantes. No entanto, tendo em conta que a composicdo poderia fazer a
diferenca, encontramos uma equacdo empirica muito simples para descrever a
relacdo entre Tg e a composicao para diluir essa lacuna de informacbes. As
equacdes para trés cantos do sistema Cu-Ti-Ni-Zr foi introduzida nas Figuras 4.7 e
4.8 (ver também Tabela 4.2 que apresenta os valores para cada condicdo e as
respectivas referéncias), que também comparam os resultados calculados de Tg
com dados a partir da literatura [127, 159-162], em conjunto com a projecao de
quadridimensional das TIs no espaco 2D. A partir da andlise deste conjunto de
dados, foi possivel verificar que, aléem de existir uma relacao fixa de entalpias
entre Zr e os outros elementos na sequéncia de Zr-Ni-Cu-Ti, existe uma relacéo
estrutural e topoldgica na mesma sequéncia para as ligas da literatura e que nao
foram seguidas pelos materiais produzidos neste trabalho. Isto claramente indica
uma diferenca estrutural entre estas ligas, e entre estas e as ligas da literatura.

A discussdo acima trouxe a pergunta: o que é diferente? Para tentar
responder a esta questdo nds realizamos analises dos distintos materiais deste
trabalho em funcdo da radiacdo sincrotron. As Figs. 4.11 a 4.13 e 4.15 a 4.17
trouxeram juntas todas as informagfes relacionadas, incluindo simulagdo RMC
para as contribuicbes parciais dos diversos pares atdmicos. Estas figuras, e os
valores calculados para o numero de coordenacdo (N1) nos paragrafos

relacionados, informaram que os pos séo estruturalmente mais desordenados do
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que fitas. Isto foi prontamente observavel pelas FWHMs dos primeiros picos de
intensidade do vetor de espalhamento (q) (Fig. 4.11), a morfologia da separacéo
do segundo pico no fator de estrutura (S (q)) (Fig. S.12) e pela queda mais rapida
da intensidade da funcao total de distribuicdo de pares (PDF ou g (r)) para os pos
do que para a fita (Fig. 4.13).

Um aspecto interessante desses dados, que na verdade evidenciou algumas
similaridades entre os materiais, foi a ampliacdo do "ombro" (separacdo do pico)
no lado de altos valores de q do segundo pico em S (q) para a fita (claramente
visivel na Fig. 4.12). A distincdo na ampliacdo no segundo pico nas fitas
demonstrou que a sua ordem se tornou mais bem definida e mais pronunciada do
gue nos pos. As posicoes relativas dos dois primeiros picos em S (q) (92/01), € a
localizac&o relativa do ombro com o primeiro pico (qombro/d1), denunciou que tanto
a fita como os pds sdo essencialmente icosaedros topologicamente ordenados.
Sendo que a maior distor¢ao foi verificada para os pos.

No entanto, menos visivel (Fig. 4.14), mas bastante importantes foram as
assimetrias desenvolvidas no primeiro pico dos PDFs, que foram normalizados e
ampliados na Fig. 4.14 para melhor visualizagdo. Esta comparagdo mostrou que
0s primeiros vizinhos mais proximos na fita sdo mais dominados por interacdes
entre menores (pequenos)-menores (pequenos) pares de atomos, enquanto, nos
pos, houve o desenvolvimento de um ombro no pico na direcdo do lado de
maiores r. As correlacdes parciais dos pares apresentadas nas Figs. 4.15 a 4.17,
que foi resumida pela Figura 4.18, evidenciaram que as contribuicbes dos pares
Ni-Ni e Cu-Ni foram evitadas e as contribuicbes dos pares Cu-Cu e Ti-Ti foram
reduzidas, enquanto Cu-Zr, Ti-Ni, Cu-Ti, Zr-Ni, Ti-Zr e Zr-Zr foram aumentadas
nos pés quando comparadas com a fita. Em outras palavras, profundas
modificacdes estruturais foram introduzidas pelos dois diferentes tipos de
processamento. Pode-se observar que as correlacbes entre os pares de atomos
maiores apareceram nos dois casos e isto pode estar relacionado a separacao de
fases, ja que a comparacado com os fatores de ponderacdo esperados para a liga

CusgTizsZroNig mostram um outro comportamento. A0 mesmo tempo, apesar de
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ambos os materiais ndo terem seguido a regra de uma mistura regular de atomos
em carater substitucional, denotado pelos fatores de ponderacdo, as fitas
acompanharam o comportamento dos fatores de ponderacdo na interacdo entre
atomos menores e isto esta relacionado a melhora da TFA.

E surpreendente que Egami [133] tenha previsto uma melhoria na TFA ao
simular um aumento da forca atrativa entre atomos pequenos e grandes, atraves
da introducdo de um potencial repulsivo entre atomos pequenos, em ligas binarias
de metais de transicdo (T) - metaldides (M). De fato, Egami se esforcou para
destacar a importancia da repulsdo entre &tomos M-M (os menores &tomos).
Porém, é mais complicado analisar um sistema de ligas quaternarias, entretanto, o
aspecto principal dessa simulacdo pode ser aplicado para esta liga
multicomponente T-T-T-T ou, em outras palavras, a TFA sera melhorada evitando-
se a interagdo entre os menores atomos e aumentando-se a interagdo entre
atomos grandes e pequenos.

Antes de continuar, a esta altura, poder-se-ia argumentar por que se obteve
uma melhoria tdo alta na TFA através de MAE. Ha véarios relatos na literatura [136]
mostrando uma melhoria tanto em Tx quanto em Tg, mas como Tl é dependente
da composicdo nao existem razdes para acreditar em mudancas da temperatura
liquidus. Infelizmente, os autores desses trabalhos ndo se aprofundaram na
discusséo sobre esse comportamento. De fato, no inicio quando MAE comecou a
ser estudado (década de 1980), esses autores ndo tinham acesso a técnicas
muito sofisticadas de andlise, e as razbes apresentadas foram na dire¢cdo da
provavel contaminacdo por oxigénio ou ferro, mas o0 mais comum era
simplesmente que, “por que os resultados foram obtidos por moagem,
propriedades diferentes eram esperadas” que comecou a ser usada por [192]. O
nosso diagnéstico é que, apdés as primeiras publicacdes, outros trabalhos
utilizaram tais raz6es como regra, ao invés de se aprofundarem nas analises.

As observacfes acima nos levam a ir até o amago da questédo do problema.
Mantendo as diferencas Obvias (processamento "top-down" ou "bottom-up"), de
modo geral, ambos o0s processos sao semelhantes. A grosso modo, ambos
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seguem as regras empiricas equivalentes postuladas por Inoue [193]. Além disso,
o modelo semi-empirico de Miedema [50] € aplicavel para ambos. Levando a crer
que a faixa de composicdo amorfizavel seria praticamente a mesma.

Tendendo ao quente, pensando friamente e indo adiante, mesmo
considerando o0 ponto de vista mecanico (movimento atdmico induzido pelo
cisalhamento e relaxacdo térmica local, ou mesmo as tensdes mecanicas
envolvidas atuando diretamente em eventos de transporte de massa em escala
atdbmica) finalmente, a TFA no estado sélido € decidida pela difusdo (rapida ou
nao) de um elemento em outro. No caso especifico da liga CuzgTizsZr2oNig, 0 Ni e 0
Cu se difundiram mais rapidamente no Ti do que no Zr, 0 que torna o sistema
susceptivel as transformacdes observadas. Naturalmente, esta difusdo atingiu um
limite imposto pelo volume maximo permitido no interior do elemento hospedeiro
(as razbes volumétricas corrigidas de Miedema sao: 0,68 para o Cu e 0,57 para o
Ni no Tie 0,5 para o Cu e 0,4 para o Ni no Zr). Durante a moagem mais atomos
foram ativados e produziram difusdo de longo alcance. Assim, ambas as ordens
de curto alcance quimica e topologica foram alteradas nos pos.

Enquanto isso, no caso da solidificacdo rapida, poder-se-ia pensar que o
aspecto cinético da habilidade em se super-resfriar o liquido abaixo de Tg
desempenhe um papel importante, sendo a temperatura liquidus o parametro mais
importante na decisdo da TFA. No entanto, ndo é apenas isso. No estado liquido e
durante o resfriamento, impressionantemente, mesmo a temperaturas elevadas, a
difusdo nao é favorecida. Fica claro, que existem variaveis fora do nosso controle
e a natureza decidird o caminho a se seguir, ou, melhor dizendo, os potenciais
interatdmicos, que sdo em grande parte devido a estrutura eletronica do material,
irdo por fim determinar o equilibrio da ordem local e de longo alcance do material.
De fato, isto determinara as distancias atbmicas entre os atomos vizinhos mais
proximos. Finalmente, estas distancias serdo o resultado do balanco entre as
forcas repulsivas e atrativas, que respectivamente dificultam posicdes mais
proximas entre os atomos, e dificultam a flutuacdo de movimentacdo para longe

um do outro. Dessa maneira, assim como um remédio, parece que a natureza esta
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ajudando a obter materiais amorfos. Entretanto, como um efeito colateral, a TFA
sera prejudicada por causa da prevencao de outras condicbes importantes como
as descobertas nesse trabalho.

No entanto, pode-se identificar mais uma diferenca importante, a
aleatoriedade. Devidos as caracteristicas da moagem, o processamento pode ser
considerado como sendo realmente aleatorio, enquanto que, para a solidificacéo
rapida, todos os tipos de processamento sdo invariavelmente direcionais. E, por
iSso, que somente a moagem € capaz de produzir certos tipos de materiais
especiais como por exemplo os Spin Glasses [194, 195]

A partir desses resultados, € evidente que os distintos resultados de TFA
foram obtidos devido a diferencas na estrutura. Isto foi caracteristicamente
determinado evitando-se interagcbes atdmicas entre atomos pequenos e,
consequentemente, aumentando as intera¢des entre atomos pequenos e grandes.
Ao fazer isso, pode ser possivel aumentar a TFA em cerca de 10 vezes (Figura
4.9) sem alterar a composicéao. Isso so foi possivel devido as diferencas cruciais
verificadas nas rotas de processamento distintas. Isto, € claro, poderia ser feito
alterando-se as composi¢des, como talvez tenha sido a idéia de Egami [133].
Entretanto, isso seria muito dificil, devido a necessidade de impor potenciais para
evitar as interacdes anteriormente mencionadas.

Isto é surpreendente, pois a ciéncia por tras (ou ao redor) dos vidros
metélicos € vasta. As tecnologias de apoio e investimentos, neste curto espaco de
tempo de 56 anos, ndo sdo comparaveis com quaisquer outros utilizados até
agora para o desenvolvimento de qualquer liga metalica cristalina. Pode-se até
mesmo estudar a SRO nos liquidos super-resfriado e tentar responder questdes
fundamentais, tais como a natureza da transicdo vitrea ou mesmo fenédmenos
raros, como uma transi¢cdo de fase liquido-liquido em alguns liquidos elementares.
No entanto, até o0 momento, ndo ha nenhuma maneira de controlar o processo de
resfriamento, o qual sera finalmente controlado pelos potenciais interatbmicos
(interagBes atbmicas) e que, finalmente, ira atribuir as distancias entre os atomos

e seus vizinhos mais préoximos. Na producdo do material amorfo, o que temos em
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nossas maos sao o forno, o controlador de temperatura e o sobreaguecimento. As
decisbes sao parcialmente guiadas por diagramas de fases experimentais ou
calculados por computador e algumas regras empiricas. Em outras palavras, todos
0s avancos na compreensdo da formacdo dos vidros séo inuteis, levando em
consideracdo que a tecnologia final utilizada para a producdo, mesmo sendo a
mais moderna ou de alta tecnologia, sdo, em esséncia, a mesma usada para fazer
espadas. Realmente ndo ha controle sobre o resfriamento, o qual é realizado “da
maneira que a hatureza quer”.

J& é bem conhecido, entretanto, € bom lembrar que a identificacdo de ligas
multicomponentes a partir de um enorme espag¢o composicional € assustadora, e
ainda pior se lembrarmos que isto € feito de uma forma sequencial e,
principalmente por tentativa e erro. Este procedimento eventualmente pode atingir,
empiricamente, as mesmas condi¢des encontradas neste trabalho. Entretanto, as
guestdes sado: A gquantos elementos chegaremos? Quanto tempo isto vai levar?
Corre-se o risco de usar este material tdo nobre que € o metal amorfo somente em
aplicacdes secundarias, tais como: bisturis, microarticulagbes e pontas de tacos
de golfe.

Metalurgia do pé (moagem seguida de extrusdo ou compactacao), também
nao é a solugdo. Problemas com a formabilidade da amostra (ATx) limitam a
janela de processamento para muitas das ligas, e a porosidade € um outro fator
limitante. A premissa de que metalurgia do pé € energeticamente favoravel é
duvidosa se considerarmos que, da mesma forma que os materiais amorfos vindo
do liquido, os pds necessitam primeiro ser produzidos, a partir de uma pré-liga ou
nao. Isto leva os dois tipos de processamento talvez aos mesmos patamares de
temperatura e consumo de energia. Mas moagem tem que ser realizada por
longas horas. Além disso, compactacéo a frio (grandes prensas) e compactacao a
quente ou extrusdo (outras grandes prensas) ou mesmo compactagdo e
sinterizacdo consomem mais energia. Estes fatores poderiam ser evitados pelo
processamento do tipo near net shape, ou seja, a partir do liquido teriamos o

produto acabado e com excelentes propriedades mecanicas, ja que as aplicacdes
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de materiais metélicos ndo sédo, em sua vasta maioria, projetadas para o regime
plastico e sim para o regime elastico, e isto o material amorfo tem de sobra. Além,
h& que se pensar em qual solicitagdo mecanica va se atingir a casa do GPa, muito
poucas, ou seja, as aplicacdes estao longe de problemas de criagdo de bandas de
cisalhamento que levariam a falha -catastréfica dos materiais amorfos.
Evidentemente, ha que se pensar em fluéncia e os mecanismos atuantes, mas
que talvez sejam os mesmos para materiais vindo do estado solido ou para o0s
cristalinos.

Finalmente, conclui-se que usando boas composi¢cdes ja conhecidas e
melhorando os processos de solidificacdo rapida de maneira que interacdes
especificas possam ser evitadas pelo aumento da difusdo e aleatoriedade, é
possivel que MAGVs promissores possam ser obtidos pela melhoria resultante da
TFA, abrindo a oportunidade para que se possa usar materiais baratos em
processos near net shape e assim obter produtos volumosos impossiveis até

agora para a maioria das ligas MAGVSs.
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6 CONCLUSOES

v' O processamento de consolidacdo por extrusdo de pds amorfos com
pequeno é limitado pelo acréscimo de temperatura inerente do
processo, que leva a cristalizagdo da amostra.

v' Sob condi¢Bes de processamento estaticas (compactacédo a quente), o
processo € termodinamicamente favorecido pela pressdo exercida
durante o processo e evita fatores como cisalhamento da amostra.
Desta forma foi possivel manter o carater amorfo da estrutura, com
pequena quantidade de cristalizacdo e obter o almejado metal amorfo
de grande volume (MAGV).

v Mesmo com as caracteristicas de um amorfo volumoso, o
processamento via metalurgia do po € problematico e a porosidade nas
condicbes de compactacdo sao extremamente limitantes para as
propriedades mecanicas.

v" O comportamento sob corrosdo foi considerado satisfatorio tanto em
ambientes marinhos quanto em ambientes @gasosSOS COITOSIVOS
contendo enxofre revelando resisténcia a corrosdo superior as dos
materiais concebidos especialmente para essas aplicacoes.

v A extrapolacdo das propriedades mecanicas através das medidas de
dureza revelaram boas propriedades mecanicas, apesar das amostras
falharem precocemente nos ensaios mecanicos de compressao devido
a elevada porosidade. Foi possivel identificar zonas com a presenca de
bandas de cisalhamento em regides bem consolidadas na analise de
fraturas.

v" O estudo aprofundado das intera¢cdes atdmicas revelou que a estrutura
amorfa dos pés amorfos obtidos por reacdo no estado solido privilegiou
as interacdes atomos pequenos-atomos grandes quando comparado

com a mesma liga amorfa obtida por solidificacéo rapida
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v' Devido essas diferencas estruturais conclui-se que a rota de
processamento por moagem de alta energia produziu, para a mesma
composi¢cdo quimica, amostra com uma tendéncia a formacdo de
estrutura amorfa que pode chegar a ser 10 vezes maior que quando
processada por um método de solidificacéo rapida.

v E sugerido que modificagdes no processamento via estado liquido
possam conseguir as mesmas propriedades de TFA. Isto poderia ser
realizado de alguma forma privilegiando difusdo através da aplicacao
de pressdo no estado liquido ou mesmo no resfriamento e evitando

direcionalidade na solidificacao.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

-Estudar a cristalizacdo seletiva de ligas com separacdo de fases para a

concepgao de materiais nanoestruturados com microestrutura controlada

-Estudar o ataque corrosivo preferencial de determinada fase ou elementos
buscando a obtencdo de materiais nanoporosos previamente consolidados a
quente, que podem ser utilizados como substratos cataliticos, filtros de fluidos e

implantes biomédicos.

-Desenvolver analises térmicas sob altas pressdes no sistema CuTiNiZr.

-Andlise do processo de producdo de materiais amorfos via liquido na busca de
uma solugéo para os problemas levantados nas conclusdes deste trabalho.

-Comparar a faixa de composicdes obtidas pelo modelo de Miedema com a faixa
experimental de composi¢cdes que obtiveram amorfo por moagem de todo o
sistema da liga Cu-Ti-Zr-Ni.
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