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RESUMO

OLIVEIRA, Leonardo Soares de. Metaestabilidade Estrutural do Sistema
Ni-Ti-Ge Induzida por Mechanical Alloying. 2017. 75f. Dissertacdo (Mestrado
em Ciéncia e Engenharia de Materiais) — Universidade Federal do Amazonas,
Manaus, 2017.

Uma mistura de pdés elementares de Ni, Ge e Ti na composi¢cdo nominal
NissTizzsGess foi submetida a mechanical alloying (MA) por 84h20min. A evolucéo
das suas caracteristicas estruturais e térmicas foram investigadas por difracéo
de raios-X (DRX), método de Rietveld (MR) e calorimetria diferencial de
varredura (DSC). De fato, a inclusdo de defeitos provocados pela moagem
induziu uma série de modificacdes estruturais. Em apenas cinco minutos de
sintese, foi observada a nucleacdo de intermetalicos com cristalitos de
dimensBes nanométricas. A formacdo de mudltiplas fases é atribuida a baixas
energia de formacao dos compostos formados, dentre elas a liga ternaria NiTiGe
do grupo espacial Pnma. A partir de 2h20min, as estruturas cristalinas presentes
sofrem um notavel grau de amorfizagcdo, atingindo seu maximo em 34h20min.
Posteriormente, em 59h20min, a metaestabilidade da componente amorfa da
origem a re-nucleacéo das fases NiGe e Ni2.7aGez, minimizando sua energia livre.
Além dessas, a cristalizacdo mecéanica conduziu a cristalizacdo da fase de alta
pressao TiO2-Il e da liga de memaria de forma B19-NiTi. Na sequéncia, a fracédo
amorfa volta a crescer e, com a cristalizagcdo da fase TiO2 tetragonal em
84h20min, sistema recristaliza e a moagem foi interrompida. Dessa forma, nota-
se que o sistema em estudo sofre uma sucesséao de equilibrios metaestaveis em

funcdo da moagem.

Palavras-chave: mechanical alloying, materiais nanoestruturados,

metaestabilidade, liga Ni-Ti-Ge, cristalizacdo mecanica



ABSTRACT

OLIVEIRA, Leonardo Soares de. Structural Metastability of the Ni-Ti-Ge
System Induced by Mechanical Alloying. 2017. 75f. Dissertation (Master in
Materials Science and Engineering) — Federal University of Amazonas, Manaus
2017.

A blend of elemental powders of Ni, Ti, Ge in the nominal composition
Nis3TizsGess was subjected to mechanical alloying for 84h20min. The evolution
of its structural and thermal characteristics was investigated by X-ray diffraction
(XRD), Rietveld method (RM) and differential scanning calorimetry (DSC).
Indeed, the inclusion of defects caused by milling induced a number of structural
changes. | just five minutes of synthesis, it was ascertained the nucleation of
intermetallics with crystallites sizes in nanometric dimensions. The formation of
multiple phases is assigned to the low formation energy of the formed compound,
among them the ternary alloy NiTiGe of the space group Pnma. From 2h20min,
the crystalline structures undergo a remarkable degree of amorphization,
reaching its maximum in 34h20min. Subsequently, in 59h20min, the metastability
of the amorphous component gives rise to the re-nucleation of NiGe and Niz.7aGe2
phases, which minimizing its free energy. In addition to this, the mechanical
crystallization led to the formation of the TiO2-1l high pressure phase and the
B19-NiTi shape memory alloy. In sequence, the amorphous content grows again
and, with the growth of the tetragonal TiO2 phase, in 84h20min, the system
recrystallizes and the milling was stopped. Therefore, it is observed that the
system under study experiences a succession of metastable equilibrium due to

the milling.

Keywords: mechanical alloying, nanostructured materials, metastability,

Ni-Ti-Ge alloy, mechanical crystallization
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INTRODUCAO

A pesquisa e desenvolvimento de novos materiais € objeto constante
tanto da comunidade académica quanto industrial, visto a demanda crescente
por materiais que sejam mais maleaveis e que possuam propriedades quimicas,
fisicas ou mecanicas superiores aos fabricados convencionalmente. Diante
desse cenario, uma das formas recorrentes de se obter tais resultados esta
relacionada ao advento dos nanomateriais, onde suas propriedades séo

intrinsicamente relacionadas ao controle da sua morfologia [1].

Materiais nanoestruturados sdo aqueles que possuem microestrutura na
ordem de 100 nanbmetros [2]. Estes materiais se diferenciam dos de
granulometria grosseira dado o seu maior volume interfacial, o que confere a
eles propriedades distintas mesmo em composi¢cdes semelhantes [3]. Também,
materiais nanométricos sdo considerados metaestaveis devido ao acumulo de
energia livre nas suas interfaces [4]. Dessa forma, € notorio que as propriedades
atraentes do uso de nanomateriais impactam diariamente a sociedade como um
todo, visto que seu amplo campo de aplicacdo esté presente em areas desde a
producédo de produtos agricolas [5], no tratamento de efluentes [6], no tratamento
de doencas degenerativas [7], e em melhores dispositivos para consumo e

conversao eficiente de energia [8].

Dentre as técnicas de sintese de nanoestruturas, a mechanical alloying
(MA) se destaca por obté-los de forma simples, rapida e controlada, onde
reacdes de estado sélido se iniciam pela energia cinética cedida ao sistema
através da moagem mecanica de alta energia de pds elementares [9]. O
interesse cientifico nessa técnica esta no fato dela trabalhar em condicées fora
do equilibrio termodinamico, tornando-a capaz de produzir diversos tipos de
nanoestruturas, tais como materiais nanocristalinos [10], solu¢cbes soélidas

supersaturadas [11], ligas amorfas [12] e estruturas metaestaveis [13].

No geral, estruturas nanocristalinas sdo obtidas quando os calores de
formacdo sdo negativos acompanhados de uma baixa energia de ativacao,
enguanto que solucdes soélidas supersaturadas apresentam calores de formacao

positivos e materiais amorfos possuem calor de formacgao negativo e alta energia
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de ativacdo. Diante disso, na literatura ha diversos modelos termodindmicos

propostos para a previsao da formacéo dessas estruturas [14—16].

Nesse sentido, calculos tedricos mostram que o sistema Ni-Ti-Ge possui
como composto estavel a estrutura tipo-Half-Heusler C1b-NiTiGe com a mesma
energia de formacao da fase Pnma-NiTiGe (-0.691 eV) [17,18]. Isso indica que
a estrutura NiTiGe apresenta polimorfismo, conforme € indicado na Figura 1
pelas celas unitarias ortorrombica e cubica respectivamente. Estruturas tipo-
Half-Heusler tem sido amplamente investigadas devido a suas propriedades
termoelétricas [19]. Entretanto, até o presente momento, a fase C1b néo fora

observada experimentalmente.

Figura 1 — Vista em perspectiva da estrutura (a) Pnma-NiTiGe e (b) C1b-NiTiGe

Fonte: Do autor.

Tendo em vista que o sistema Ni-Ti-Ge nunca fora submetido a
Mechanical Alloying, esta pesquisa tem por objetivo estudar a influéncia da
moagem nesse sistema pela primeira vez. No caso, a amostra precursora sera
uma mistura de pos elementares de Niquel, Titdnio e Germéanio ha composicao
nominal NissTissGess. A caracterizacdo da evolugdo microestrutural do sistema
sera avaliada por meio da difracédo de raios-X, méetodo de Rietveld e calorimetria

diferencial de varredura em funcéo do tempo de moagem.
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1 REVISAO BIBLIOGRAFICA

1.1 SISTEMAS ENTRE NIQUEL, TITANIO E GERMANIO

1.1.1 Ni-Ti

A Figura 2 ilustra o diagrama de fases do sistema Ni-Ti, onde as fases
intermetélicas NiTi, NiTiz, NisTi existem em condigcbes de equilibrio. Nesse
sistema, a liga NiTi tem sido exaustivamente estudada devido ao seu grande
conjunto de propriedades, como efeito de memadria de forma, superelasticidade,
biocompatibilidade, resisténcia a corrosdo etc., encontrando aplicagbes
comerciais de alta tecnologia nos mais diversos ramos da engenharia e medicina
[20—-22]. Materiais com efeito de memadria de forma respondem a aplicacdo do

calor, retornando ao seu formato original apés uma deformacéao sofrida [23].

Figura 2 — Diagrama de fases do sistema Ni-Ti
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Fonte: [24]

Nesse sistema, o efeito de memoria de forma € atribuido as ligas com
composicao aproximada entre 49 a 51at.% de Ti. Nessa regido, o polimorfismo
da estrutura NiTi é o que confere essa propriedade ao material. De forma
concisa, esse efeito se deve a transformacéo martensitica reversivel da fase NiTi

cubica, estrutura tipo B2, para a fase NiTi monoclinica, estrutura tipo B19’
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altamente distorcida [25]. No caso, a transformagdo martensitica se caracteriza
por ser uma reacao adifusional a baixas temperaturas, expandido a rede da fase

cubica.

Também, as ligas NiTiz, tipo-A2B, e NisTi tem encontrado aplicagbes como
materiais para eletrodos, devido a propriedade de absorver grandes quantidades

de hidrogénio em sitios intersticiais [26,27].

Na literatura, ha diversos estudos que relatam a moagem mecanica desse
sistema com diferentes efeitos na morfologia do produto final. Sendo assim,
diferentes produtos finais tém sido relatados, como a produgado da liga amorfa
nanomeétrica NiixTix em curto tempo de sintese [28,29], de solucdes solidas
desordenadas [30], da liga metalica NiTi com ou sem posterior tratamento
térmico da amostra moida [31]. Tal fato se relaciona com as diferentes condi¢ées
a qual a moagem se sucedeu: tipos de moinho empregado, com ou sem a
presenca de agentes controladores de processo, diferentes relacbes entre a
massa dos pos e das esferas, com ou sem atmosfera controlada entre outras

variaveis.

No geral, apesar da liga NisTi ser a mais termodinamicamente favoravel,
por apresentar a menor energia de formacéao, nota-se que a liga NiTi nucleia com
algumas deficiéncias na cristalinidade e, a metaestabilidade das porcoes
amorfas permite a nucleagéao das ligas NiTiz e NisTi em fungdo do tratamento
térmico aplicado.

1.1.2 Ni-Ge

A Figura 3 mostra o diagrama de fases do sistema Ni-Ge. Na figura,
observa-se que para este sistema existem 9 fases intermetélicas em condi¢des
de equilibrio [32]. Os materiais que consistem esse sistema tém sido
amplamente investigados devido ao conjunto de propriedades elétricas e
magnéticas que o0s tornam materiais promissores para aplicacdes na industria
de dispositivos semicondutores microeletrénicos, fotovoltaica e termoelétrica
[33,34].
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Entre as ligas desse sistema, as fases NisGe, NisGes e, recentemente,
NisGez tem sido grande objeto de estudo devido a suas propriedades
ferromagnéticas [35,36], enquanto que a estrutura NiGe tem sido responsavel

por diminuir o consumo energético em transistores devido a sua baixa
resistividade elétrica [37,38].

Figura 3 — Diagrama de fases do Sistema Ni-Ge
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Fonte: [32]

Na literatura, consta-se poucos relatos da aplicacdo da moagem
mecanica de alta energia nesse sistema. Entretanto, um desses estudos
objetivou em investigar a evolucéo de transformacdes de fases que culminaram

na nucleagédo da fase NisGes nanométrica, onde a mesma apresentou carater
ferromagnético durante todos os ciclos de moagem [39].

1.1.3 Ge-Ti

Na Figura 4 é apresentado o diagrama de fases do sistema Ge-Ti onde
consta-se que o0s trés compostos intermetalicos TisGes, TisGes e TiGez sédo
estaveis, contendo apenas uma fase rica em Germanio [40].
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De fato, esse sistema ndo tem sido tdo estudado quanto os binarios
Ni-Ti e Ni-Ge. Entretanto, muitas das pesquisas que envolvem esse sistema tem
se concentrado para a compreensao e revisao do diagrama de fases, onde novos
compostos intermetélicos estaveis tém sido sugeridos. Nesse caso, 0 composto
GesTis teve sua estabilidade comprovada tanto no quesito experimental quanto
tedrico, identificado incialmente no ternario Al-Ge-Ti, enquanto que 0 composto
GeTis teve sua estabilidade comprovada recentemente de forma experimental
no ternario Ge-Ti-Ni [41,42].

Figura 4 — Diagrama de fases do sistema Ge-Ti
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A importancia tecnolégica desse sistema se deve ao fato de que ligas a
base de titanio contendo Germanio (ou Silicio) sdo bons condutores elétricos e
apresentam excelente carater corrosivo, mecanico e resisténcia a altas

temperaturas [43,44].
1.1.4 Ni-Ti-Ge

Diferentemente dos sistemas binarios das sec¢des anteriores, o estudo do
sistema ternario ndo possui uma literatura tdo vasta. Dessa forma, tendo em vista

que esse sistema ainda nao fora estudado por moagem mecanica, essa
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dissertagao tem objetivo de caracterizar a sua influéncia na evolugéo estrutural

do sistema.

Inicialmente, o primeiro estudo sobre esse material visou compreender a
estrutura magnética e cristalografica do sistema NiMnixTixGe (0 <x <1). A
caracterizacdo magnética mostrou que para NiTiGe (x = 1) o sistema possui a
propriedade paramagnética, enquanto que a caracterizacdo estrutural revelou
que o material possui estrutura ortorrdmbica com prot6tipo tipo-NiTiSn no grupo

espacial Pnma [45]

Posteriormente, um segundo estudo visava determinar a relacdo de fases
desse sistema nas isotermas 973K e 1073K, conforme apresentado na figura
Figura 5 . Nesse caso, a liga Pnma-NiTiGe foi detectada nessas condi¢cdes e em
equilibrio com outras fases dependendo da relacdo estequiométrica dos
reagentes. Entretanto, a forma de producdo dessa liga se deu de forma
ineficiente ao se avaliar a quantidade de energia empregada. No referido estudo,
foi necessario tratamento térmico nas temperaturas em estudo por 100 dias para
qgue houvesse sua identificacdo [46]. Dessa forma, tendo em vista que a liga
ternaria possui energia de formacdo negativa, este € um indicativo que a

moagem pode favorecer a formacéo desse material

Figura 5 — Diagrama de fases do sistema Ni-Ti-Ge nas isotermas (a) 973K e (b) 1073K
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1.2 MECHANICAL ALLOYING

A Mechanical alloying (MA) € um dos métodos mais eficientes e menos
onerosos, a custo de laboratério, para produzir ligas em escala hanométrica por
reacOes de estado solido em condic¢des fora do equilibrio termodinamico [47,48].
Este processo € largamente empregado devido a variedade de materiais
resultantes que podem ser produzidos a temperatura ambiente: desde extensdes
nos limites de solubilidade em solugcbes sélidas supersaturas, compostos
intermetalicos, materiais amorfos a materiais nanométricos com larga densidade

de defeitos [49].

Desde que surgiu, em meados da década de 1960, a técnica vem
despertando o interesse cientifico e tecnoldgico para a producdo de materiais
avancados. Dessa forma, materiais promissores como a liga termoelétrica de
baixa condutividade térmica CuCrSe2, supercondutores com alta densidade de
corrente critica como MgB2, semicondutores com curta banda de gap como FeSiz

e grafeno multicamadas tem sido sintetizados [50-53].

A MA consiste em transferir grandes quantidades de energia através da
colisdo entre esferas rigidas e poOs cristalinos elementares em um jarro de
moagem acoplado a um moinho de alta energia. Durante o processo, severas
deformacgbes plasticas sdo induzidas, fazendo com que as particulas sejam
fraturadas e soldadas a frio repetidamente, tornando suas superficies
guimicamente reativas, facilitando a interdifusdo dos elementos. Com isso, além
da reducdo do tamanho de particula, ha o aumento na densidade de defeitos
estruturais (vacancias, falhas de empilhamento, contornos de grao) aumentando

a energia livre do sistema em funcdo do tempo de sintese [54,55].

Devido a MA alterar o estado energético dos materiais, sua estabilidade é
uma fungéo da quantidade de energia transferida. Nesse sentido, fases estaveis
séo termodinamicamente favoraveis a nuclear caso a mesma possua energia
livre menores que a dos materiais precursores. Entretanto, fases metaestaveis
sdo formadas devido a energia armazenada ser proveniente do acumulo de
defeitos. Este fato explica, por exemplo, a preferéncia de amorfizagcdo de alguns
materiais. No caso, tem-se que a energia livre das possiveis fases cristalinas

excedem a energia livre da fase amorfa [56,57].
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Entretanto, submeter o sistema a periodos longos de moagem pode
acarretar em transformacfes ndo usuais, como o efeito da cristalizacao
mecanica. Esse fenbmeno compreende a transformacéo de fases metaestaveis
em uma ou mais fases em equilibrio. Os mecanismos que envolvem essa
transformacao ainda séo controversos, visto que diversos autores tem relatado
que fatores distintos possuem influéncia nesse fenbmeno, como a presenca de
impurezas, atmosfera de moagem, aumento da temperatura local e acumulo de
energia no sistema [58-60]. Também, a recristalizacdo pode ser explicada
segundo consideracdes termodinamicas que envolvem a moagem. NoO caso,
visto que a energia mecanica cedida introduz uma série de defeitos cristalinos,
o sistema busca alcancar configuracfes mais estaveis, reduzindo a sua energia
livre [61].

Como em qualquer outro processo de sintese, o produto final da MA é
afetado por diversos fatores que devem ser previamente controlados, de forma
a proporcionar a formacéo de fases e microestruturas que se deseja. Dentre
esses fatores, os mais criticos sdo: a escolha do tipo de moinho, tempo de
moagem, razdo entre a massa das esferas e dos pos (BPR — Ball-to-powder

weight ratio) e controle da atmosfera de moagem.

No geral, os tipos de moinho e a escolha da BPR se associam a frequéncia
e energia cinética por choque, o que afetam a taxa de difusédo dos elementos. J&
o controle do ambiente de moagem e o tempo de sintese se relacionarem aos
efeitos de contaminacdo da amostra: seja pela formacdo de Oxidos ou pela
contaminacgao por elementos presentes na composi¢cdo do meio de moagem e
das esferas de moagem (usualmente Ferro ou Cromo). No primeiro caso, a
formacao de 6xidos pode ser evitada selando o meio de moagem a vacuo ou por
de gases inertes. No segundo caso, a contaminacao é evitada tendo o meio de
moagem e as esferas do mesmo material, além de se executar a moagem em

intervalos curtos [62].
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1.3 DIFRACAO DE RAIOS-X

Desde 1912, quando Max Von Laue descobriu que cristais difratam
raios-X, sua aplicacdo imediata ocorreu na determinacdo de estruturas
cristalinas. Desde entdo, a difracdo de raios-X tem sido reconhecida como uma
das mais poderosas técnicas de caracterizagdo, sendo capaz de revelar a
estrutura atdmica ordenada, assim como propriedades fisicas, quimicas e
mecanicas de diversos tipos de materiais, desde compostos mais simples, até
estruturas mais complexas como o DNA e unidades funcionais de organismos
vivos [63,64].

Raios-X sdo ondas eletromagnéticas de comprimento de onda curto, na
ordem de 0.5-2.5 Angstrons, o que permite investigar a estrutura fina da matéria.
Dessa forma, devido ao comprimento de onda da radiagédo incidente possuir
ordem de grandeza similar a distancia entre os atomos dos cristais, seu
espalhamento ocorre de forma caracteristica, originando um arranjo geométrico

bem definido de feixes difratados conhecido como padrao de difracdo [63].

A condicdo para que o feixe incidente de raios-X seja difratado por um
conjunto de planos cristalinos, € que a diferenca de caminhos percorridos pelas
frentes de onda seja um numero inteiro do comprimento de onda da radicacéo

incidente, conforme ilustra a Figura 6.

Figura 6 — Condicao Geométrica da Lei de Bragg

Fonte: Do Autor, adaptada de [63]
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Na figura, ilustra-se a configuracdo geométrica para a difracéo de raios-X, onde
a frente de onda é difratada por planos vizinhos pelos atomos C e E [65]. Essa

condicdo é conhecida como lei de Bragg, e é expressa pela equacao

nd = 2dy,senf Q)

Onde n € a ordem de reflexdo, A € o comprimento de onda da radiacao incidente,
dnr € a distancia interplanar definida pelos indices de Miller e 8 s&o os angulos

de difracdo permitidos pela lei de Bragg.

Dentre as técnicas de difracdo, uma das mais utilizadas é o método da
difracdo de pOs policristalinos, na qual consiste em um numero elevado de
cristalitos distribuidos de forma nédo preferencial para que haja a difracdo em
todas as possiveis orientacdes do cristal. Com isso, posicoes e intensidades dos
feixes difratados sdo detectadas e mensuradas, dando origem ao padréo de
difracé@o caracteristico do material, conforme ilustrado na Figura 7.

Figura 7 — Padrédo experimental de difrac&o do Silicio
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As aplicacdes da difracdo de pos nos fornecem informacdes sobre o tipo e
guantidade de fases presentes, os parametros de rede das celas unitarias,
tamanho de cristalito, micro deformacéo, textura, além de estudos cinéticos dos

diagramas de fase e de reacoes.
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1.4 METODO DE RIETVELD

O meétodo de Rietveld (MR) é um dos mais populares métodos de
refinamento de estruturas cristalinas obtidas por DRX ou por difracdo de
néutrons. Para fazer uso do MR, faz-se necessario o conhecimento prévio das
informacdes cristalograficas das fases presentes e, que os dados experimentais
de DRX sejam de qualidade, isto &, os picos de Bragg devem possuir um minimo
de cinco pontos ao longo do maximo de cada pico e passos (incremento de 260)
constantes [66,67].

A partir deste método, que teve seu inicio em meados dos anos 60,
parametros como coordenadas atdbmicas, parametros térmicos e de cela séo
ajustados por meio de minimos-quadrados, buscando a minimizacdo da
diferenca (residual) entre o perfil experimental de difragcdo (observado) e o
calculado pelo método [68]. A funcdo a ser minimizada, é descrita por:

2
Sy = Z Wi (yiobs - yicalc) (2)
i

Onde y; ,. © Yi 4. S@0 as intensidades observadas e calculadas no i-€simo

ponto e w; € a funcdo peso associada a cada ponto.

A modelagem das intensidades calculadas pelo modelo é afetada por
parametros fisicos da difracdo, de forma a alterar significativamente o maximo
de um pico, assim como sua largura, area integrada e sua posicéo ao longo de
cada ponto do padréo de difracdo [69]. Sendo assim, a intensidade calculada
leva em consideracdo fatores como radiacdo de fundo (background),
espalhamento difuso, absorcao, extincado, orientacdo preferencial, multiplicidade
de sitios, fator polarizacdo-Lorentz, forma da funcdo perfil, rugosidade

superficial, deslocamento, transparéncia da amostra entre outros [70].

Para descrever o formato dos picos de difragcdo, fatores instrumentais
como alargamento e divergéncia axial e, caracteristicas fisicas da amostra como
tamanho de cristalito, microdeformacgéao e falhas de empilhamento devem ser
modeladas. Desta forma, o perfil de um pico ndo pode ser descrito por apenas
uma funcéo, considerando que seu aspecto € definido por varios efeitos e, cada

um possuindo uma atribuicdo distinta.



25

As funcdes perfil de padrdes de difragéo séo bem ajustadas pelas fungdes
pseudo-voigt, onde que o formato dos picos sdo uma combinacéo linear entre

uma componente Gaussiana e uma Lorentziana, conforme a equacao (3):

pV =nl,+ (1 -l 3)

onde I} e I; sédo as larguras a meia altura do pico (FWHM — Full Width at Half
maximum) das componentes Lorentziana e Gaussiana e, n € o coeficiente de

mistura ou grau de Lorentziana.

Devido aos alargamentos de perfil oriundos da moagem mecanica, a
funcéo pseudo-Voigt segundo o modelo fenomenoldgico de Stephens € um bom
candidato para obter os melhores ajustes [71]. Neste modelo, considera-se que
as contribuicbes anisotropicas de alargamento de perfil sdo devidas a
distribuicdo de microdeformacgdes nos cristalitos. Neste caso, as contribui¢cdes
Gaussianas e Lorentzianas séo definidas segundo as equagoes (4) e (5):

IZ = U+ @1 - n2dp,lE(hkD)tan?6 + Vtand + W + cos?6 “)
X + X.cosp

L, = nd?, L (hkDtand + ————= °

L = Ndpls(hkl)tant + cos6 ©)

onde os termos V e W sdo constantes dependentes do difratbmetro, X e P
correspondem aos tamanhos de cristalitos isotrépicos, X, se refere ao tamanho
de cristalito anisotropico, U e I (hkl) representam as componentes isotropicas e
anisotropicas da microdeformacédo respectivamente [72]. Todos os fatores
citados nas equacdes (4) e (5) sao ajustaveis e contribuem para a qualidade final

refinamento.

Como dito anteriormente, apesar da diferenca entre as intensidades
calculada e observada ser o melhor meio de avaliagdo da qualidade de um
refinamento, este critério também pode ser satisfeito por indicadores
guantitativos que permitem a comparacao estatistica entre o modelo calculado e
observado para cada ciclo de refinamento. Estatisticamente, um dos fatores de

maior importancia matematica € obtido através equacéo (6), na qual o numerador
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€ a raiz quadrada da quantidade residual a ser minimizada pelos minimos-

quadrados [73] :

n ) n 1/2 ®)
2
Ry, = {Z w; [)’iobs - }’icalc] /z Wilips] }
i=1 i=1

Considerando que haja um modelo de perfil ideal, em que os valores das
intensidades observadas pudessem ser previstos integralmente, teriamos o
melhor ajuste o possivel. Este conceito de limite inferior teoricamente possivel

para R, € descrito pelo fator “esperado” segundo a equacéo (7):

n 1/2
Rexp = {(N - P)/Z Wi[)’iobs]z} %
i=1

onde N é a quantidade de passos e P € a quantidade de parametros utilizados
no refinamento. Até certo ponto, a qualidade absoluta dos resultados é
determinada pela razéo as equacgoes (6) e (7), dando origem ao “Godness-of-fit”,
representado pela equacéo:

Xz = pr/Rexp (8)

Idealmente, o valor de y? deve ser igual a unidade, assumindo que o
menor valor possivel de R, é R.,,. Valores de x> menores ou iguais a 3, séo
considerados satisfatorios. Caso y? seja menor que a unidade, isto ndo significa
que o refinamento seja de extrema qualidade, mas que o erro relacionado a
incerteza estatistica da contagem esté superestimado por erros na conversao de
dados ou em dimensionamento. Caso y? seja maior que a unidade, este
problema se relaciona a incertezas subestimadas e a erros sistematicos da

fungéo perfil escolhida [74,75].
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1.5 TAMANHO DE CRISTALITO E MICRODEFORMACAO

A partir do refinamento estrutural pelo método de Rietveld, a analise das
larguras de linha do perfil de difracdo simulado é fundamental para a
caracterizacdo de parametros microestruturais das amostras, como o tamanho

de cristalito (D) e as microdeformacdes (&) da rede cristalina.

Os parametros microestruturais derivados da analise da largura de linha
de difracdo possuem resultados semelhantes aos valores obtidos por
Microscopia Eletronica de Transmissdao (MET). Entretanto, este método
apresenta a vantagem de ndo necessitar de diversas amostras, visto que a MET
representa apenas uma regiao local, além da complexidade da preparacéo de

amostras de DRX ser minima [76].

Dentre os métodos de andlise de largura de linha, o método single-line
interpreta o alargamento do pico de difracdo como uma convolugdo das
componentes Gaussianas e Lorentzianas, onde a componente Gaussiana (f;)
contribui para a microdeformacéo na rede e, a componente Lorentziana (£,) para

o tamanho de cristalito segundo as equacdes (9) e (10) [77,78]:

0.914

- B cosO ©)
_ Be
&= 4 tan6 (10)

onde 1 é o comprimento de onda da radiacéo incidente e 8 é o semiangulo de

difracéo.

Uma vez obtidos os parametros I' e n pelo método de Rietveld, as larguras

integrais S, e f, podem ser determinadas pelas equacdes (11) e (12) [72]:

1
I'[n(1—0.74417n — 0.24781n% — 0.0081093)? (11)
6~ 2 In 2

nl
B =—(0.72928n + 0.192897% + 0.07783n%) (12)
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1.6 CALORIMETRIA DIFERENCIAL DE VARREDURA

A Calorimetria Diferencial de Varredura (Diferential Scanning Calorimetry —
DSC) € uma técnica de caracterizacdo amplamente difundida por fornecer
respostas rapidas e simples sobre o comportamento térmico sobre materiais. Por
definicdo, a técnica mede as diferencas de fluxo de calor entre uma amostra
referéncia e o material em que se deseja analisar, em funcdo de incremento

controlado de temperatura [79].

Pela técnica, as mudangas energéticas sofridas pela amostra permitem
determinar as temperaturas em que as transicoes de estado ocorrem, assim
como caracterizar o tipo de transicdo experimentada pelo material em estudo.
Dessa forma, € possivel extrair informacdes como temperatura e tempo de
cristalizacdo, pureza, ponto de fusdo, calor especifico, transicbes vitreas,

estabilidade térmica, cinética de reacao, relaxagéo térmica entre outros [80].

No caso, como as transformacdes de fase envolvem absorcéo ou liberacdo
de energia, a curva DSC pode apresentar regides equivalentes a reacdes
exotérmicas e endotérmicas, conforme ilustra a Figura 8. No geral,
transformacdes exotérmicas se associam a cristaliza¢do ou formacéo de oxidos,

enguanto reacdes endotérmicos se relacionam a fusdo ou adsorcao [81].

Figura 8 — Curva DSC hipotética
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2 PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS

Inicialmente, pds elementares de Niquel (Alfa Aesar 99,9%), Germanio (Alfa
Aesar 99,9%) e Titanio (Aldrich 99,7%) foram misturados na estequiometria
molar 1:1:1 com composi¢do nominal média de NissTizsGess. No sentido de
prevenir oxidagbes indesejadas, durante todas as etapas da moagem as
amostras foram seladas sob atmosfera controlada de Argénio Ultra Puro em uma

Glove Bag.

A MA foi realizada através de um moinho vibratério de alta energia SPEX
8000M®, 1425 rpm@50Hz, com seis esferas de aco inoxidavel de 10 mm
perfazendo um total de 84h20min de sintese. A razdo entre a massa das esferas
e dos pos (BPR — Ball-to-powder weight ratio) foi mantida constante durante todo

0 processo em 5:1.

Para investigar a evolucdo estrutural durante a MA, as amostras, em seus
diferentes intervalos de moagem, foram analisadas pelo difratbmetro
PANanalytical Empyrean com a radiacdo CuKa (A = 0,1541 nm) e filtro de Niquel.
Além disso, os ensaios de difracéo foram realizados a vacuo (10*mbar), visando
atenuar o efeito do espalhamento do ar a baixos angulos (26 menor que vinte e
cinco graus) na linha de base. Também, todos os ensaios se iniciaram com 26
igual a 20° devido a contribuicbes ndo estruturais provenientes do filme de
Kapton isolante de vacuo. As medidas de difracdo foram realizadas no
Laboratério de Materiais da UFAM (LABMAT-UFAM)

A identificacdo de fases foi realizada segundo o banco de dados do ICSD
(Inorganic Crystal Structure Database) [82], seguido pelo método de Rietveld,
através do software livre GSAS (General Structure Analysis System), para
determinacdo de parametros cristalograficos, assim como a fragdo de fases

presentes em cada ciclo de moagem [83,84].

As transformacdes de fases também foram investigadas sobre os aspectos
térmicos. Os comportamentos térmicos dos pés moidos foram analisados pelo
DSC NETZSCH 3500 Sirius com taxas de aquecimento de 10K/min entre 50°C
a 550°C. As medidas de DSC foram realizadas no Laboratério de Termociéncias
da UFAM.
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Os célculos de energia de formacao do sistema ternario foram realizados
computacionalmente através da base de dados da OQMD (The Open Quantum
Materials Database) pela rotina VASP (Viena Ab-initio Simulation Package).
O aparente erro médio absoluto entre as estruturas calculadas pela OQMD e
medidas experimentais é de aproximadamente 0.096eV/atomo [85].
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3 RESULTADOS E DISCUSSOES

Inicialmente, pos elementares de Niquel, Titanio e Germanio foram
misturados na estequiometria molar 1:1:1 e, em seguida, foram analisados por
difracéo de raios-X conforme ilustrado na Figura 9. No total, quatro fases foram
identificadas, incluindo uma pequena fragdo de Oxido de Germanio. Na Tabela
1, encontram-se listadas as fases indexadas na amostra precursora (0 horas de
moagem), assim como suas respectivas informacdes cristalograficas segundo a
base de dados do ICSD.

Tabela 1 - Informacdes cristalogréaficas dos materiais precursores

Fase Cédigo ICSD Grupo Espacial Estrutura Referéncia
Ni 64989 Fm3m(225) Cubica [86]
Ti 52522 P63mm(194) Hexagonal [87]
Ge 44841 Fd3m(227) Cubica [88]
GeO: 79638 P3121(152) Hexagonal [89]

Figura 9 — Difratograma da amostra precursora
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A Figura 10 mostra os difratogramas da amostra moida para sucessivos
tempos de moagem. Nesta figura, sdo evidentes as diversas modificacbes
estruturais que a amostra sofre com o processo. Surpreendentemente, em
apenas 5 minutos de moagem é observado que praticamente todos 0s picos de

Bragg da mistura precursora desaparecem, dando lugar a novas estruturas
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cristalinas. Qualitativamente, se observa que estas novas fases sédo estaveis até
pelo menos 20 minutos de ativagcdo mecanica, apresentando um ligeiro

alargamento em seus picos.

Nos primeiros 20 minutos de moagem, verifica-se que embora as
difracdes dos pos elementares de Ni e Ti ndo sejam identificaveis, fracdes ndo
reagidas de Ge puro ainda estdo presentes através das reflexées (111) e (220)
situadas respectivamente em 20 ~ 27.308° e 45.231° que apds 2h20min se

extinguem por completo.

Figura 10 — Evolucéo estrutural do sistema Ni-Ti-Ge com o tempo de moagem
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Posteriormente, entre 2h20min e 14h20min, observa-se que essas fases

cristalinas sofrem acentuado alargamento de picos, indicando nanometrizagéo e
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inicio de um processo de amorfizacdo. Ainda em 14h20min, o padrdo de DRX
indica uma estrutura semicristalina, onde parte do material possui ordem estrural
de longo alcance e a outra componente ndo. Este desordenamento estrutural
progride até pelo menos 34h20min de moagem. Com 39h20min de sintese, nota-
se que picos estreitos emergem da componente desordenada, indicando que
uma ou mais fases cristalinas nucleiam, aumentando significativamente o grau
de cristalinidade. Na literatura, sédo poucos os relatos de materiais que possuem
a habilidade de transitar de uma estrutura desordenada para uma ordenada por
meio da moagem de alta energia, sendo este mecanismo reconhecido por

cristalizacdo mecanica [90].

Dando continuidade ao processo, em 59h20min observa-se a reflexdo de
um novo pico cristalino, uma nova fase, em 26 ~ 31.080°. Nesta posicao, apenas
duas fases possuem picos correspondentes, no caso, tanto a NiGez quanto a
TiO2-1l. Diante disso, € importante ressaltar que ambas as fases possuem carater
metaestavel, visto que em ambos os diagrama de fases correspondentes ndo ha
tanto a existéncia de algum intermetalico rico em Germanio, quanto a presenca
da fase TiO2-1l [91]. A nucleacdo da fase NiGe:z é reportada em condicbes
extremas de presséo (5.5 GPa) e temperatura (600-800 °C) [92], enquanto que
a nucleacédo da faseTiO2-1l tem sido reporta em intervalos de pressao que variam
entre 5 — 12 GPa [93]. De fato, nota-se que esses ambientes sdo completamente
distintos da qual MA ocorre, que sdo temperatura ambiente e presséo
atmosférica. No entanto, fases de altas pressdo também sdo possiveis de
sintetizar por MA. Para tanto, estima-se que as pressdes decorrentes do
impactos dos pds com as esferas de moagem estdo na ordem de 1 — 10GPa
[94,95]. Entretanto, devido ao carater metaestavel dessas fases, nota-se que as

mesmas se extinguem com a continuagéo do processo.

Outra observacéo interessante é a nucleagdo da fase cubica B2-NiTi, em
14h20min, que evolui para a fase martensitica B19’, em 69h20min de moagem,
por acumulagao de defeitos na rede cristalina. Por fim, em 84h20min de moagem

o processo foi interrompido devido a nucleacéo da fase tetragonal TiOz2.

Dessa forma, considerando a complexidade da evolugdo estrutural

provocada por meio da moagem, os resultados serdo fragmentados e discutidos
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em trés sec¢des: a primeira até os vinte minutos de moagem, onde as estruturas
em questdo sdo majoritariamente cristalinas; posteriormente, no intervalo entre
2h20min e 34h20min onde as estruturas amorfas sdo majoritarias com
acentuadas distor¢des no perfil das linhas de base e; por fim, entre 39h20min e
84h20min onde o processo de cristalizacdo mecanica ocorre, fazendo com que

as estruturas amorfas se recristalizem com a acdo da moagem.

Diante disso, esta sucessdo de nucleacdo de fases metaestaveis foi
investigada pelo método de Rietveld e comparada com digramas de equilibrio
experimentais e tedricos disponiveis na literatura. Na Tabela 2, encontram-se
listadas todas as fases identificadas durante o processo. Os periodos 29h20min

e 34h20min ndo foram tabelados por conta da desordem estrutural.

Tabela 2 — Fases identificadas por tempo de moagem

Tempo de Fases identificadas

moagem  Ge Ni.4Ge: NiGe NiTiGe TisGes B2 TisNis TiO2-Il B19° TiO2
5 min X X X X X

10 min X X X
15 min X X X
20 min X X X
2h20min
4h20min
9h20min
14h20min
19h20min
24h20min
39h20min
44h20min
49h20min
54h20min
59h20min
64h20min
69h20min
74h20min
79h20min
84h20min

XX |[X|[X|X|X|X|X]|X

XIX|X[X|IX|X|X|X]|X]|X

XX |X|IX|[X|X|X]|X|X

XX | X |[X|[X]X

XIX|IX|IX|X[X|[X]|X]|X]|X

XX | X | X




35

3.1 CARACTERIZACAO ESTRUTURAL
3.1.1 Periodo entre 0 h e 20 min de moagem

A mistura precursora, apresentada na Figura 9, foi submetida as
condi¢cdes de moagem conforme explanado na sec¢éo 2. Dessa forma, ap6s um
intervalo de 5 minutos de ativacdo mecanica, a amostra foi retirada do moinho
para analise por DRX. Na Figura 11, observa-se que esse curto periodo de
moagem foi suficiente para dar inicio a uma série de transformacdes nos
difratogramas, como alargamentos de linha, reducdo das intensidades das
difracdes e, principalmente, a extingado e surgimento de picos.

Figura 11 — Evolucéo estrutural até os 20 minutos de moagem
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- Ge
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Comparando os resultados, nota-se que essas transformacdes nos
difratogramas se associam ao desaparecimento da fase GeO2, extingdo das
fases precursoras de Ni e Ti, incluséo de defeitos, acimulo de tensdes nas redes
cristalinas, refinamento estrutural, nucleacdo de compostos intermetalicos dos
sistemas Ni-Ge e Ge-Ti, e do surgimento da liga ternaria Pnma-NiTiGe, por
reacoes de estado solido. Quanto ao desaparecimento da fase GeOz2, por DRX
nao é possivel afirmar se houve oxirredu¢cdo ou se 0s cristais se tornaram

nanométricos de forma rapida e se dispersaram na matriz metélica. Nesta etapa,
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ndo foram identificadas fases binarias do sistema Ni-Ti. Na Tabela 3, séo
descritas todas as fases identificadas nesse periodo de moagem em conjunto

com seus parametros cristalograficos.

Tabela 3 — Fases presentes até 20 minutos de moagem

Fase Cédigo Grupo Estrutura Parametros de rede Referéncia
ICSD Espacial a(Ad)  b(A) c(A)
NIiTiGe 53862 Pnma(62) Ortorrdmbica 6.244 3.747  7.147 [45]
TisGes 638048 P63/mcm(193) Hexagonal 7.537 7.537 5.223 [96]
NiGe 76623 Pbnm(62) Ortorrdbmbica 5.811 5.381  3.428 [97]
Ge 43422 Fd-3m(227) Cubica 5.656 5.656 5.656 [88]
Ni274Ge2 87909 P63/mmm(194) Hexagonal 3.847 3.847 5.027 [98]

Na referéncia [46], os autores submeteram o sistema Ge-Ni-Ti a diferentes
estequiometrias nas isotermas 973 K e 1073 K durante um periodo de 100 dias.
Na estequiometria mais préxima deste trabalho, GessNixoTiss, 0S autores
reportam que o material atinge o equilibrio com as fases NiTiGe, TiGe:2 e
NisTisaGe7 nas duas isotermas. Certamente, esta configuracdo representa um
minimo em energia. Entretanto, o mesmo n&do ocorre quanto a amostra é
submetida a moagem de alta energia. Na verdade, a estrutura NiTiGe € a Unica
fase que ocorre coincidentemente nos dois sistemas ternarios. Também, no
mesmo trabalho foi observado que cristais de TisGes crescem apenas quando a
concentracdo € rica em Titanio, tais como ocorreram nas estequiometrias
Ge20Ni21Tise, GessNi7Tiss € Ge7NissTiss. De fato, comparando as fases cristalinas
presentes na referéncia citada com as estruturas obtidas por moagem de alta
energia, € observado que em nenhuma das estequiometrias empregadas as

fases cristalinas formadas coincidem.

Segundo a base de dados da OQMD, baseada em calculos DFT de
estruturas relaxadas (ou seja, de equilibrio), a mistura dos elementos
precursores Ni, Ti, e Ge prevé a existéncia de onze compostos estaveis no
estado fundamental a T=0 K, conforme descrito na Tabela 4. Dessa forma, sabe-
se que conforme mais negativas forem as energias de formacdo de um

composto, havera maior espontaneidade para que sua nucleacdo ocorra.
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Tabela 4 — Energia de formac&o dos compostos Ni-Ti-Ge no estado fundamental

Energia de formacéo

Composto Grupo Espacial [eV/atomo]
TisGes Cmem -0.73
TisGes Ibam -0.696
NiTiGe Pnma 10.694

TiNis P63/mmc -0.495
TiGe Fddd 0.438

TiNi P21/m -0.418
NisGes Cc2 0325
Ni.Ge Pnma -0.319
NiGe Pnma -0.314
TizNi Fd-3m -0.313
NisGe Pm-3m -0.3

O fato de que diferentes compostos coexistem em equilibrio dinamico,
pode ser explicado segundo a natureza mecéanica desses materiais. Tendo em
vista que Ni (E = 200 GPa) e Ti (E = 116 GPa) sdo materiais dlcteis, a moagem
promove uma dispersdo ndo homogénea de fragmentos de Ge (E =103 GPa) e,
esses fragmentos se envolvem entre as superficies lamelares soldadas a frio de
Ni-Ti. A nucleacdo de diversas fases em apenas 5 minutos de moagem indica
gue a nucleacao pode ter acontecido antes de uma completa homogeneizacao
das particulas dos pds. Em outras palavras, uma vez que a energia necessaria
para promover nucleacao € baixa, as fases se formaram conforme a distribuicao
local de Ni, Ge e Ti. De fato, essa hipotese poderia ser verificada caso seja
produzida uma melhor homogeneizacdo dos pds elementares, visando garantir
uma estequiometria isotropica local da mistura antes do inicio das colisdes

mecanicas.

Com a acdo da moagem, o aumento na densidade de defeitos, provocado
pela acdo cinética das esferas, permite que a difusdo desses elementos seja
facilitada. Dessa forma, materiais com baixa energia de formagdo e com
composicao local referente a estequiometria de um intermetalico séo favoraveis

a nuclear.
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Ainda na Figura 11, também é observado o inicio da formacéo da fase
amorfa, através da regido abaulada na linha de base em 26 entre 35° a 55°. A
amorfizacdo se torna um fator dominante a partir dos 20 minutos, onde se
percebe uma crescente evolucdo das linhas de base. Entretanto, nada se sabe
sobre a composi¢do quimica dessa fase. Em relacdo a amorfizagdo, € comum
que se atribua esse fendmeno ao fato da moagem mecénica perturbar o
ordenamento atébmico (causar desordem), fazendo que haja uma transicao para
um novo estado com ordem a curto alcance (falta de periodicidade) devido a
incluséo de diversos tipos de defeitos estruturais (deslocagdes, vacancias, falhas
de empilhamento etc) resultante do aumento da energia interna das estruturas
cristalinas e, também, da alta taxa de difusdo das estruturas que competem entre
si. Sendo assim, o acumulo de energia em materiais amorfos € maior que

materiais cristalinos, o que 0s caracteriza como materiais metaestaveis.

A quantificacdo de fases presentes e o0s parametros cristalograficos e
microestruturais foram calculados a partir do refinamento estrutural pelo método
de Rietveld. A Figura 12 mostra o refinamento estrutural segundo o MR para
esse periodo em analise, onde se observa que as diferencas (residual) entre o
perfil calculado e observado sdo minimas. Na Tabela 5, sdo apresentados 0s
fatores de qualidade alcancados para os refinamentos nesse periodo de

moagem. Para esses refinamentos, bons fatores de convergéncia foram obtidos.

Tabela 5 — Fatores de convergéncia calculados entre 5 min e 20 min

Fatores de Convergéncia

Tempo de moagem

Rwp x
5 min 11.47% 3.567
10 min 10.11% 3.057
15 min 8.20% 2.001

20 min 7.72% 1.785
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Figura 12 — Padrbes de DRX refinados para as amostras moidas em (a) 5 min, (b) 10 min,
(c) 15 min e (d) 20 min
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A Figura 13 ilustra a andlise quantitativa de fases, assim como a variacao
do volume das celas unitarias em questao. Pela figura, nota-se que nos primeiros
20 minutos ndo surgiram novas fases, ocorrendo apenas uma competicdo
qguanto a fracdo de fases presentes com o tempo. Na mesma figura, também é
observada que a reducédo da quantidade de Ge (de 2.4% para 1.2%) coincide
com o aumento do volume da sua cela unitaria. Quer dizer, visto que a moagem
mecanica introduz defeitos estruturais na rede do Ge, expandindo o seu volume
(em torno de 2%), reduzindo a sua densidade. Concomitantemente, a
contribuicdo da fase amorfa ganha destaque na linha de base. Também, nota-
se gque a fase NiGe é a Unica a apresentar uma reducao no volume da sua cela
unitaria, embora ocorra de forma sutil. Isto sugere uma densificacdo

proporcionada pelas sucessivas colisdes, aumentando sua fragilidade e com
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isso se tornando menos tenaz e consequentemente perdendo atomos para a

fase amorfa.

Figura 13 — (a) Conteudo e (b) Volume das fases entre 5 min e 20 min moagem
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A Figura 14 ilustra a evolucao das larguras de linha a meio altura (FWHM)
em funcdo do tempo de moagem para as reflexdes melhores fitadas da liga
Pnma-NiTiGe. Pela figura, é observado que os alargamentos dos picos de Bragg
ndo sao uniformes, visto a relacdo nao linear da FWHM com o angulo de
difracdo. Nas amostras sintetizadas por MA é natural que haja uma contribuicdo
anisotropica devido ao refinamento estrutural e pelas inclusbes de defeitos
induzidas pelo processo. Na mesma figura, nota-se também que a cada periodo
de moagem, ha um salto na FWHM para cada reflexao, indicando que a estrutura
ainda esta se refinando: diminuindo o tamanho medio de cristalito e aumentando

0 acumulo de energia na rede cristalina, tornando-a ainda mais desordenada.
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Figura 14 — Variacdo do FWHM da fase Pnma-NiTiGe pelo tempo moagem
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A Figura 15 ilustra a diferenca entre os perfis calculado e o experimental
tanto para o modelo isotropico quanto para o anisotropico em 5 min de moagem.
Na abcissa a direita desse grafico encontram-se os valores de y* cumulativo
calculados pelo método de Rietveld. Pela figura, é observado que esses valores
tendem a desviar do ideal (unidade) em funcédo do modelo isotropico, indicando
que o modelo anisotropico € fundamental para a melhoria da qualidade do

refinamento [99].

Devido a FWHM ser uma convolucdo majoritaria dos efeitos do tamanho
de cristalito e da deformacéo na rede cristalina, suas influéncias foram estimadas

pelo método Single-Line.
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Figura 15 — Comparacéo entre o refinamento isotrépico e anisotrépico
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A Figura 16 (@) ilustra a evolucdo dos tamanhos médios de cristalito
enquanto a Figura 16 (b) a microdeformacao para cada tempo de moagem. Para
os refinamentos, uma boa convergéncia foi obtida mantendo os valores de n
constantes em 0.75. Pela figura, verifica-se uma redugéo gradativa no tamanho
médio de cristalito, atingindo a escala nanométrica. Outra observacao € devido
a rapidez a qual a estrutura Pnma-NiTiGe nanometriza em relacédo a estrutura
TisGes. Pela Figura 16 (b) observa-se que o comportamento da microdeformacao
de ambas as estruturas se apresenta de forma linear com o tempo de moagem,
e que a fase Pnma-NiTiGe possui atinge maiores niveis de deformacédo. Devido
ao comportamento linearmente crescente da microdeformacéo, isso indica que

as estruturas ndo atingiram a saturacao (equilibrio dindmico).
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Figura 16 — (a) Tamanho médio de Cristalito e (b) microdeformacéo das fases Pnma-NiTiGe

e TisGez até 20min de moagem
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3.1.2 Periodo entre 2h20min e 34h20min de moagem

Com o decorrer do processo, novas reacdes de estado-soélido ocorrem no
sistema moido. Neste periodo em analise, esses efeitos se manifestam nos
difratogramas através da nucleacdo e extincdo de fases e, pelo aumento da

fracdo amorfa.

Na Figura 17, os difratogramas da amostra moida entre 2h20min e
34h20min evidenciam que o0 processo predominante nesse intervalo
corresponde a amorfizacédo do sistema. Também, nota-se neste periodo que as
fases Ge, Ni2.74aGe2, NiGe ndo sdo mais detectaveis, identificando-se apenas as
fases Pnma-NiTiGe e TisGes que permanecem até pelo menos 39h20min.
Entretanto, analises microestruturais por largura de linha ficam comprometidas

visto o crescimento da fracdo amorfa e da sobreposicéo de picos.
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Figura 17 — Evolucédo estrutural entre 2h20min e 34h20min de moagem
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Em 14h20min, novas reflexdes em 26 =~ 42.938° e 62.340° indicam a
nucleagdo de uma nova fase, identificada como NiTi do tipo B2, onde as
difracBes sao correspondentes aos planos (110) e (200) respectivamente. Além
dessa nova fase, em 24h20min novos picos de Bragg foram detectados em
20 ~ 42.405° e 44.174° e indexados aos planos (510) e (312) da estrutura
romboédrica TisNisz. Na Tabela 6, sdo descritas todas as fases identificadas
nesse periodo de moagem justamente com suas informacgdes cristalograficas.
As nucleacdes dessas duas novas fases acontecem, sobretudo, quando a
componente amorfa praticamente domina a amostra. E interessante notar
também, que a fase TisNis ndo foi identificada em nenhuma das isotermas do

diagrama de equilibrio do sistema Ni-Ti-Ge em [46].

Tabela 6 — Fases identificadas entre 2h20min e 34h20min de moagem

Fase Cédigo Grupo Estrutura Pardmetros de rede Referéncia
ICSD Espacial a(A) b(A)  c(A)
NIiTiGe 53862 Pnma(62) Ortorrdbmbica  6.244  3.747 7.147 [45]
TisGes 638048 P63/mcm(193) Hexagonal 7.537 7.537 5.223 [96]
B2-NiTi 646967 Pm3m(221) Cubica 2.998 2.998 2.998 [100]
TisNis 105422 R-3H(148) Romboédrica 11.240 11.240 5.077 [101]

Nas ligas Ni-Ti, a presenca da estrutura TisNis € conhecida por aprimorar

as propriedades de efeito de memoria de forma desse sistema. Além disso, ao
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redor dessa fase, sua presenca pode ou ndo originar uma fase intermediéria
(fase R) para a transformacdo martensitica da fase B2-NiTi na B19’-NiTi
monoclinica. Contudo, reflexfes da fase R néo foram detectadas em nenhum
periodo de moagem, onde comumente sdo encontradas em ligas que contenham

Ferro e Cobalto como terceiro elemento [102,103].

A Figura 18 apresenta os padroes de DRX refinados pelo MR para esse
periodo de moagem, assim como as deconvolucdes das fases presentes na
regido do halo amorfo. Na Tabela 7, sdo apresentados os fatores de qualidade
alcangados para os refinamentos.

Figura 18 — Perfis refinados para as amostras em (a) 2h20min, (b) 4h20min, (c) 9h20min,
(d) 14h20min, (e) 19h20min e (f) 24h20min
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Tabela 7 — Fatores de convergéncia calculados entre 2h20min e 24h20min

Fatores de Convergéncia

Tempo de moagem

Rwp (%) x
2h20min 7.31 1.640
4h20min 6.38 1.116
9h20min 6.63 1.206
14h20min 6.56 1.083
19h20min 7.11 1.088
24h20min 7.29 1.083

Devido a condicédo de baixo ordenamento estrutural, esse fato indica que
as amostras refinadas estdo no limite de aplicacdo do MR. Dessa forma, o
método encontra dificuldades para determinar as posi¢cdes e as intensidades dos
picos de Bragg, implicando diretamente em variagdes nos paramentos de cela
das fases refinadas [104]. Por estes motivos, as amostras 29h20min e 34h20min

nao foram refinadas.

Na Tabela 8, encontram-se os resultados microestruturais referentes aos
tamanhos médios de cristalito e microdeformacgfes para as fases B2 e TizNia.
Nela, se observa que a nucleacgéo da fase TisNis € acompanhada pelo aumento

do tamanho médio de cristalito e da diminuicdo da microdeformacéo da fase B2.

Tabela 8 — Resultados microestruturais das fases B2 e TisNis entre 14h20min e 24h20min

Tempo de B2-NiTi Ti3Nig

moagem <D > (nm) < &> (%) < D > (nm) <e&> (W)
14h20min 8.560 0.572 - -
19h20min 7.388 0.595 - -
24h20min 13.339 0.337 8.028 0.644

Os padrdes refinados na Figura 18 revelam que a estrutura perde seu
grau de cristalinidade em funcéo do tempo de moagem devido a reducédo das
intensidades das regides cristalinas e, pelo gradual aumento em &rea das linhas
de base. A presenca do halo amorfo, centrado aproximadamente em
20 = 42.594°, indica a falta de ordenamento estrutural a longo-alcance e pode

ser usada para estimar a sua respectiva contribuicdo na fracéo de fases.

Através dos resultados dos refinamentos, a cristalinidade relativa em

funcdo do tempo de moagem pode ser quantificada por meio da equacao (13):

Iy.—1
Cristalinidade relativa (%) = 100 x obs _ background (13)

Iobs
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onde I, se refere a area total integrada e, Iqcrgrouna S€ refere a area integrada

da linha de base que corresponde a regido amorfa. Para o refinamento das linhas
de base, as fungdes background foram simuladas segundo os polinémios de
Chebyshev, onde bons ajustes foram alcancados variando entre quatro a vinte
coeficientes. Esse aumento da quantidade de termos do polinémio € devido ao
desordenamento estrutural alcancar niveis cada vez maiores com a acdo da

moagem.

A Figura 19 mostra que o percentual de fase cristalina calculado a partir
da equacédo (13). Pela figura, € observado que a moagem mecéanica provoca
uma significativa redugéo na cristalinidade relativa do sistema em estudo e, que
seu comportamento pode ser modelado segundo uma funcdo de decaimento
exponencial por apresentar coeficiente de ajuste préximo ao ideal (R2 = 0.997).
Devido ao decaimento exponencial e, visto que o perfil amorfo alarga
continuamente até 34h20min, pode-se inferir que a cristalinidade do material

decai para aproximadamente 10.52% em 34h20min.

Figura 19 — Cristalinidade relativa no periodo entre 20 min e 24h20min
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A Figura 20 mostra o comportamento do conteudo de fases presentes pelo

tempo de moagem neste periodo. Pela figura, nota-se que a fracdo da fase
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amorfa cresce progressivamente, enquanto que o conteudo da fase Pnma-

NiTiGe tende a ser minimizado.

Figura 20 — Conteludo de fases presentes entre 2h20min e 24h20min de moagem

oo r .2 -.©- NiTiGe
60 - 7 8- TiGe,
-~ A- B2
Ti,Ni,
30 b N @ - Amorfo
25 [ O

\
| |
oA\ o e b 1yl
\\

Conteudo de fases presentes (%)
\\\

N
o

LN S S B S B S B p e p e
/

PR I NI (T NI I |

2h20min  4h20min  9h20min 14h20min 19h20min 24h20min
Tempo de moagem

Devido a queda acentuada de cristalinidade, a desordem estrutural altera
a distancia entre os atomos com tempo de moagem. Segundo a equacao de
Ehrenfest, através da posicdo do maximo do halo amorfo pode-se determinar a
distancia interatbmica média (r;) correspondente aos primeiros vizinhos [105].
Dessa forma, o raio da primeira esfera de coordenacéo pode ser quantificado

pela equacao (14):

2r;Send; = 1.231 (14)

Onde 1 € comprimento de onda da radiacdo incidente e 8; é o semi-angulo da

posicdo maxima do halo difuso.

Para os difratogramas referentes a essa etapa, as posi¢des dos maximos
foram determinadas pela derivada segunda da linha de base. A Figura 21 (a)
ilustra 0 comportamento da distancia média entre os primeiros vizinhos em
relacdo ao tempo de moagem e, a Figura 21 (b) mostra a evolucéo da linha de

base simulada.
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Figura 21 — (a) Distancia Interatdmica média entre os primeiros vizinhos e (b) evolucéo da

linha de base simulada com o tempo de moagem
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3.1.3 Periodo entre 39h20min e 84h20min de moagem

Na Figura 22 sdo apresentados os difratogramas das amostras moidas
entre 39h20min e 84h20min. Nesse periodo de moagem, os principais efeitos
observados nos difratogramas se referem a trés eventos distintos: aumento da
cristalinidade relativa (diminuicdo da componente amorfa), nucleacdo de uma
possivel fase de alta pressédo NiGez ou TiO2-1l em 59h20min e, a transformacéao
martensitica da fase B2-NiTi em B19’-NiTi em 69h20min. Também, a partir de
74h20min é observado um aumento gradativo da linha de base na regido de 26
entre 26° e 29° que, em 84h20min, revela a nucleacao da fase TiO2 de estrutura
tetragonal. Diante disso, em 84h20min o processo de moagem foi interrompido
devido a nucleacéo dessa fase indesejada. Na Tabela 9, encontram-se todas as
fases identificadas juntamente de seus parametros cristalograficos desse

periodo em analise.



Tabela 9 — Fases identificadas entre 39h20min e 84h20min de moagem
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Cadigo Grupo Pardmetros de rede A
Fase ICSD Espacial Estrutura a(h) bA)  c(A) Referéncia
TisNi4 105422 R-3H(148) Romboédrica 11.24 11.24 5.077 [101]
NiTiGe 53862 Pnma(62) Ortorrdbmbica  6.244 3.747 7.147 [45]
Ni274Ge2 87909 P63/mmm(194) Hexagonal 3.847 3.847 5.027 [98]
NiGe 76623 Pbnm(62) Ortorrdbmbica 5.811 5.381 3.428 [97]
B2-NiTi 646967 Pm3m(221) Cubica 2.998 2.998 2.998 [100]
B19-NiTi 646942  P1121/m(11) Monoclinica  2.885 4.662 4.120 [106]
TiO2-l 202765 Pbcn(60) Ortorrdbmbica  4.532 5.501 4.906 [107]
TiO2 09161  P42/mnm(136)  Tetragonal 4594 4594 2.958 [108]
Figura 22 — Evolucédo estrutural entre 39h20min e 84h20min de moagem
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Pela Figura 22,

7z

€ observado que a regido onde anteriormente

compreendia o halo amorfo inicia um processo de ordenamento estrutural,

evidenciado pela origem de picos cristalinos. Isso indica que a fase amorfa perde

a sua estabilidade para tempos de moagem superiores ao da sua formacao. Em

39h20min de moagem, observa-se um pico de recristalizacdo em 26 ~ 32.013°

correspondente ao plano (101) da fase Ni2.7aGez, assim como em 44h20min de

moagem novos picos emergem em 26 =~ 34.819° e 53.910° correspondente aos

planos (111) e (301) da estrutura NiGe. Ou seja, a moagem mecanica promoveu
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a re-nucleacéo dessas fases que haviam desaparecido nas primeiras duas horas

de processo.

Um detalhe que requer atencdo € a identificacdo de um intenso pico
estreito em 26 ~ 31.080° em 59h20min e que desaparece por completo em
tempos moagem superiores. Dados cristalograficos mostram que apenas duas
estruturas possuem pico de Bragg correspondente nessa posi¢ao. Para efetuar
a busca das possiveis fases que correspondem a esse pico, conflitou-se os
elementos Ni, Ti e Ge da amostra precursora com 0s correspondentes O0xidos
existentes referentes a esses elementos. Dessa forma, as duas Unicas estruturas
possiveis de serem identificadas foram as fases NiGe:z e TiOz-ll, ambas de alta
pressdo. Na Figura 23, o pico referente a estrutura de alta pressédo encontra-se
indicado por uma seta, acompanhado do respectivo padrdo de difracdo das
possiveis fases que possuem pico nessa posi¢cao do difratograma, além dos
respectivos planos indexados.

Figura 23 — Indexacé&o das possiveis estruturas de alta pressdo em 59h20min de moagem

—— 59h20min NiGe, (ICSD # 90341) —— TiO, - Il (ICSD # 202765)
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Uma analise da Figura 23 mostra que ambas as fases sdo compativeis

com a posicao do pico de Bragg em questéo. Diante disso, qualquer uma das
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duas fases sdo aplichveis para o MR, embora haja pouca resolucdo para
quantificar essas fases cristalograficamente. Entretanto, nota-se através da
intensidade da fase TiO2-1l que esta estrutura € a que melhor reproduz os dados
experimentais. Vale ressaltar que, conforme citado anteriormente, estima-se que
0s pOs moidos estejam sujeitos a pressdes na ordem de 1 — 10 GPa, o que é
compativel com as condi¢cdes de pressado necessarias para a formacao dessas
fases. Também, devido a moagem encurtar os caminhos de difusdo pelo
aumento da densidade de defeitos, isso permite que reacdes de alta temperatura
ocorram a temperaturas mais baixas. Dessa forma, a moagem atende as
condicBes necessarias para a nucleacao dessas fases, 0 que ndo é incomum,
tendo em vista que sdo os diversos casos reportados na literatura [81].
Efetivamente, tanto a estrutura NiGez quanto a TiO2-ll ja foram produzidas por
moagem mecanica de alta energia [109-112].

De fato, apenas a analise do pico de difracdo experimental em relacéo as
possiveis fases encontradas, ndo € uma condicao suficiente para comprovar tal
hip6tese. Dessa forma, uma analise com medidas mais sensiveis tais como
espectroscopia Raman ou mais local como a microscopia eletrbnica de

transmissao de alta resolucdo faz-se necessario para confirma-las.

A partir de 69h20min, detectou-se a transformagédo martensitica da fase
cubica B2 na fase monoclinica B19’. Na literatura, essa transformacéo quando
acompanhada da MA, é explicada devido as sucessivas deformacdes plasticas
gue o sistema esta sujeito, o que torna a fase B2 capaz de transitar induzida por
tensdo. No caso, antes de transitar, fase B2 apresentava uma deformacédo de

~1.4%, o que esta de acordo para ligas semelhantes (e.g Ti-Ni-Cu) [113].

Por fim, o processo foi encerrado em 84h20min, por conta da presenca da

fase TiOz tetragonal em 26 = 27.702° correspondente ao plano (110).

A Figura 24 mostra o refinamento estrutural segundo o MR para esse
periodo em analise. Nela, € observado que as diferencas (residual) entre o perfil
calculado e observado sdo minimas. As amostras em 74h20min e 79h20min ndo
foram refinadas devido a falta de convergéncia, onde valores ndo compativeis

com os parametros cristalograficos das fases em questéo eram alcancados.
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Figura 24 — Perfis refinados para as amostras em (a) 39h20min, (b) 44h20min, (c) 49h20min,
(d) 54h20min, (e) 59h20min, (f) 64h20min, (g) 69h20min, (h) 84h20min.
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Na Tabela 10, sdo apresentados os fatores de qualidade obtidos para os

refinamentos nesse periodo de moagem. Nesses refinamentos, bons fatores de

convergéncia foram obtidos.
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Tabela 10 — Fatores de convergéncia calculados entre 39h20min e 84h20min

Fatores de Convergéncia

Tempo de moagem

Ryp (%) x
39h20min 6.18 1.128
44h20min 6.30 1.309
49h20min 5.96 1.359
54h20min 6.52 1.558
59h20min 6.02 1.480
64h20min 5.67 1.294
69h20min 5.58 1.437
84h20min 5.65 1.543

A Figura 25 mostra o conteudo de fases neste periodo em analise. De
fato, a re-nuclecao das fases Ni2.7aGez e NiGe coincidem com o decaimento da
fracdo amorfa. Também, em 54h20min é observado que a mesma atinge um
minimo enquanto que a fracdo da fase NiGe é maxima. Entretanto, entre
59h20min e 69h20min a fase amorfa volta a crescer e decresce abruptamente

com o surgimento de nanocristais de TiOz2 tetragonal (= 3.11 nm) em 84h20min.

A recristalizacdo do sistema pode ser explicada devido ao aumento do
nivel energético provocado pela moagem na componente amorfa,
provavelmente formada por Ni e Ge. Dessa forma, o sistema minimiza sua

energia livre cristalizando a componente amorfa nas fases Niz2.7aGe2 e NiGe.

Figura 25 — Conteudo de fases presentes entre 39h20min e 84h20min de moagem
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3.2 CARACTERIZACAO TERMICA
3.2.1 Analise térmica da amostra moida por 20 min

O estudo do comportamento térmico da amostra moida até 20 min foi
analisado pelas curvas de DSC. Pela Figura 26, € observado que ndo ha indicios
de eventos de absorcao de energia, apenas a presenca de picos que indicam

uma sucessao de eventos exotérmicos.

A presenca de fendbmenos exotérmicos indica que as fases presentes na
amostra possuem energia excedente, o que estd de acordo com o conceito de
metaestabilidade. Processos exotérmicos sdo geralmente associados a

oxidacao, cristalizacéo e relaxacao estrutural.

Figura 26 — Curva DSC para amostra moida por 20 min
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No sentido de explicar as reacdes exotérmicas, a amostra 20 min foi
submetida ao tratamento térmico e posteriormente analisada por DRX. Baseado
na ultima reacéo exotérmica da medida DSC, uma porcao da amostra foi tratada
termicamente, em atmosfera de argénio, com taxa de aquecimento de 20°C/min

entre 20°C e 245°C, sendo posteriormente submetida a outra taxa de 5°C/min
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entre 245°C e 350°C e, por fim, mantendo essa temperatura constante por 90min

a fim de cristalizar as fases desordenadas.

A Figura 27 ilustra o difratograma da amostra em 20 min com e sem
tratamento térmico, dando destaque a regides afetadas pela agdo do calor. Na
figura, nota-se que o tratamento térmico promove melhorias na cristalinidade,
tendo em vista o aumento da intensidade dos picos de Bragg, bem como a
diminuicdo da FWHM. Esses efeitos observados sdo consequéncia do aumento
do tamanho de cristalito, bem como do relaxamento das tensdes da rede. Na

mesma figura, destaca-se também uma significativa diminuicdo da fase Ge puro.

Figura 27 — Comparac&o da amostra em 20min com e sem tratamento térmico
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A Figura 28 conflita os padrbes refinados da amostra moida e tratada
termicamente. Para esta amostra, uma boa convergéncia foi obtida (y? = 1.897
e Ryp = 7.97%). Pela figura, nota-se que as fases NiGe e Ni2.74aGe2 sdo as mais
afetadas pelo tratamento térmico. No caso, os picos da fase NiGe tornam-se
menos alargados, enquanto que os da fase Niz2.7aGe2 ganham mais intensidade.
A Figura 29 compara o efeito do tratamento térmico na fracéo de fases. Dessa
forma, o evento exotérmico observado na curva DSC foi atribuido a essas duas

fases as custas do desaparecimento dos cristais de Ge puro.
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Figura 28 — Refinamento das amostras 20 min (a) moida e (b) tratada termicamente
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Figura 29 — Conteudo de fases presentes da amostra moida e tratada termicamente por
20 min
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Dessa forma, foi quantificado um aumento do tamanho médio de cristalito
da fase Pnma-NiTiGe de 18 nm para 24 nm e, uma diminuicdo na

microdeformacao para 0.23%.
3.2.2 Analise térmica da amostra moida por 84h20min

Na Figura 30, é apresentada a curva DSC correspondente a amostra
moida por 84h20min. Pela figura, sdo observados dois eventos de natureza

distinta: um largo pico exotérmico seguido de um estreito vale endotérmico.

Figura 30 — Curva DSC para a amostra moida por 84h20min
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A forma do pico endotérmico é bastante peculiar, uma abrupta queda
vertical, sem nenhuma nuance. Para esse comportamento, ndo é possivel tecer
conclusdes. Além disso, nenhuma das fases oriundas da permutagao entre Ni,
Ti, Ge e Oxigénio possui ponto de fusdo em baixas temperaturas. Por outro lado,
0 pico exotérmico pode estar associado a cristalizacdo da componente amorfa
em alguma das fases cristalinas presentes. No sentido de compreender as
transformacdes que ocorrem quando o sistema é aquecido, foi realizado um

ensaio de difracdo da amostra p6s-DSC, conforme apresentado na Figura 31.
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Na figura, pelas regides em destaque, se observa que a amostra p6s-DSC

resolve os picos alargados, tornando o perfil aparentemente mais cristalino.

Figura 31 — Comparacdo da amostra em 84h20 moida e p6s-DSC com as regifes (a), (b),

(c) e (d) em destaque
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A Figura 32 compara os padrées refinados da amostra moida e pos-DSC.

Para essa amostra, uma boa convergéncia foi obtida (y* = 2.139 e Ryp =

6.90%). Nessa figura, é observado que as fases Ni2.74Gez2 e B19’ sdo as mais

afetadas pela acéo térmica, quanto a fase TiO2 pouco altera seu perfil. Na fase

Ni2.7aGez2, nota-se que seus picos perdem alargamento, além de ficarem melhor

resolvidos. Pela Figura 33, nota-se que a contribuicdo fase B19’ é praticamente

negligenciada, visto que sua contribuicdo no difratograma é minima.
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Figura 32 — Refinamento das amostras 84h20 min (a) moida e (b) p6s-DSC
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CONCLUSOES

A MA da mistura dos pés elementares levou a formacéo da liga ternaria
Pnma-NiTiGe no primeiro ciclo de moagem (5 minutos). Devido ao curto
tempo de sintese dessa liga, isso indica que sua formacéo é favoravel tanto
do aspecto termodinamico quanto do aspecto cinético;

Até os primeiros 20 min, foi observada a fase Ge néo reagida, que apos o
tratamento térmico seu desaparecimento indicou o crescimento de fases
binarias do sistema Ni-Ge;

Nanoestruturas sdo obtidas em curtos periodos de moagem;

A formacdo de varias fases em diversas estequiometrias pode ser uma
consequéncia da homogeneidade e isotropia quimica dos precursores;

As fases observadas nos primeiros minutos desaparecem devido ao aumento
da fracédo de fase amorfa com o tempo de moagem;

A metaestabilidade da fase amorfa permitiu o surgimento de novas fases
cristalinas, assim como re-nucleou fases que haviam sido extintas nas
primeiras horas de moagem;

A recristalizagdo mecanica do sistema se deve as fases Ni2.74aGez e NiGe;

O acumulo energético do sistema tornou possivel a nucleacdo de uma
suposta fase de alta pressédo que desapareceu repentinamente;

A transformagéo martensitica da fase B2 em B19’ ocorreu pelo mecanismo
de deformacgdo na sua rede cristalina;

Todas as transformacdes observadas indicam que o sistema muda sua
estequiometria continuamente com o processo de moagem,;

O processo foi finalizado uma vez que a oxidagéo estava sendo promovida.
Indicando a existéncia de Ti extremamente reativo;

O sistema em estudo sofre uma sucessao de equilibrios metaestaveis pela

acao da moagem.
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PERSPECTIVAS FUTURAS

Caracterizar a transformacdo martensitica em ensaios de resistividade
elétrica;

Detectar a transformacdo reversivel da estrutura martensitica através de
picos exotérmicos e endotérmicos nas curvas DSC em medidas com taxa de
resfriamento controlado;

Caracterizar a moagem por EXAFS para compreender o mecanismo de
amorfizacdo e recristalizagéo e, determinar quais fases estdo influenciando

nesse evento;
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