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“Ndo te rendas, por favor, ndo cedas,
ainda que o frio queime,

ainda que o medo morda,

ainda que o sol se esconda,

e se cale o vento:

ainda ha fogo na tua alma

ainda existe vida nos teus sonhos.

“Nao te rendas” — Mario Benedetti
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RESUMO

Esta pesquisa apresenta os resultados obtidos a partir da moagem mecénica de
alta energia de pds precursores de Ni, Ti e Si, utilizando-se diferentes combinagdes de
condigcbes experimentais, as quais compreenderam o emprego de moinhos do tipo
planetario e vibratorio, bem como a utilizacdo de atmosfera inerte e ambiente. A
evolucdo estrutural das amostras foi acompanhada através da técnica de Difracdo de
Raios X (DRX), onde todos os difratogramas foram quantificados através do método de
Rietveld e a estabilidade térmica das mesmas analisada por Calorimetria Diferencial
Exploratoria (DSC). Foi possivel verificar a nucleacdo da fase ternaria NiTiSi de
estrutura ortorrémbica, e do composto intermetélico TisSis de estrutura hexagonal, em
todos os difratogramas analisados, independente do tipo de moinho utilizado ou da
atmosfera de moagem. Na amostra sintetizada em moinho vibratorio, sob atmosfera
inerte, ao final de 32h de moagem, ainda era possivel distinguir uma pequena porc¢éo da
fase elementar de Niquel. Nas amostras moidas através de moinho planetério, foi
identificada a nucleacdo da fase austenistica de alta temperatura NiTi, de estrutura
cubica. Por calorimetria diferencial exploratéria, foi verificado que as amostras

nanoestruturadas sao razoavelmente estaveis até pelo menos 600 °C.

Palavras-chave: Moagem de alta energia, difracdo de raios X, método de Rietveld.



ABSTRACT

This research shows the obtained results from the high energy mechanical milling of
Ni, Ti and Si powders using different combinations of experimental conditions, which
included the use of planetary and vibratory type mills, as well as the use o inert and
emnviroment atmosphere. The structural evolution of the samples was monitored using
the X-ray diffraction (XRD) technique, where all the diffractograms were quantified
using the Rietveld method and the thermal stability of the samples analyzed by
Exploratory Differential Calorimetry (DSC). It was possible to verify the nucleation of
the ternary phase NiTiSi of orthorommbic structure, and the TisSis intermetallic
compound of hexagonal structure, in all the diffractograms analyzed, regardless of the
type of mill used or the atmosphere of grinding. In the sample synthesized in Vibratory
mill, under inert atmosphere, at the end of 32h of grinding, it was still possible to
distinguish a small portion of the elemental phase of Nickel. In the samples ground
through a planetary mill, the nucleation of the high temperature austenitic phase NiTi,
of cubic structure, was identified. By differential scanning calorimetry, it was found that

the nanostructured samples are reasonably stable up to at least 600 °C.

Keywords: High energy ball milling, X-ray diffraction, Rietveld method.
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INTRODUCAO

Como profetizaria o célebre fisico americano Richard Feynman, no ano de 1959, em
sua icOnica palestra “There is a plenty of room at the bottom” (Esta cheio de espaco 14
embaixo), o futuro de nossas tecnologias encontra-se na possibilidade de manipulagéo
da matéria a nivel atbmico [1]. Quase sessenta anos mais tarde, vivemos em uma época
marcada por produtos e dispositivos desenvolvidos em consequéncia dos avangos
relacionados a miniaturizacdo da matéria, e ainda com um vasto potencial a ser

explorado.

Uma classe de materiais que proporciona o desenvolvimento continuo em varios
setores é a dos metais e suas associacGes, sendo as ligas metélicas exemplos de
materiais que podem ser obtidos pela combinacdo de duas ou mais variedades de
espécies quimicas, com ao menos um metal. Neste contexto, o sistema formado pela
combinacdo dos elementos Niquel (Ni), Titanio (Ti) e Silicio (Si) da origem a ligas que
apresentam uma série de aplicagdes relevantes. HaA mais de 60 anos as fases
pertencentes a este sistema vém sendo estudadas, tendo sido catalogadas mais de 25

diferentes composicOes, obtidas de forma experimental e tedrica [2].

A primeira publicacdo a respeito do referido sistema data de 1958, onde foi
realizada a analise por DRX das fases presentes em uma amostra de NiTiSi sintetizada a
1000°C. Neste trabalho, foram identificadas seis fases ternarias: NiiTiiSis, NisTisSiv,
NisoTi13Sis1, NiweTieSiz, NisTi2Siz e NisTieSiz. na ultima década, alguns artigos
propondo aplicagfes para este material ttm ganhado destaque. Em 2011, no Harbin
Institute of Technology, na China, visando aplicagdo em processos de soldagem de
intermetalicos de AITi, pés de TiH2, Ni e Si, foram submetidos a 15 min, 2h e 8h de
moagem em um moinho planetario. Conclui-se que o material sintetizado apresentou
6timas propriedades para ser utilizado como metal de adicdo em soldas [3]. No ano de
2016, em uma pesquisa realizada na universidade Northwestern Polytechnical, também
na China, pos precursores de Ni, Ti e Si, na estequiometria de 1:1:4 foram moidos por
8h em um moinho planetario, posteriormente, a amostra foi prensada a quente em um
forno a vacuo, a fim de formar uma “fita” utilizada como adesivo em compositos
Carbono/Carbono. O material sintetizado aumentou em mais de 30 MPa a resisténcia ao
cisalhamento do composito testado, além de ter melhorado significativamente a



tenacidade a fratura do mesmo [4]. Em 2017, a universidade de Montpellier, na Franca,
publicou um estudo sobre a moagem, utilizando moinho planetario, de pds de Ni, Ti e
Si, propondo uma nova aplicagdo para 0s mesmos, a utilizacdo na fabricacdo de anodos
para baterias de ions de Li. Neste estudo, varias estequiometrias foram testadas, sendo a
estequiometria rica em Si Nio.12Tio.12Sio7s, @ produzir melhores resultados nos testes

eletroquimicos executados [5].

Tendo em vista os fatos apresentados, o presente trabalho teve como objetivo a
sintese, através da técnica de moagem de alta energia (MAE), e as caracterizacdes
estrutural e térmica, por meio da Difracdo de Raios X (DRX) e Calorimetria Diferencial
Exploratéria (DSC), de uma liga equiatdmica de NiTiSi, a fim de investigar a evolucéo
estrutural das amostras em fungdo do tempo de moagem , tipo de moinho utilizado e
atmosfera de moagem, obtendo seus dados quantitativos atraveés do refinamento
estrutural pelo Método de Rietveld (MR).



1. Objetivos

1.1 Objetivo geral
O objetivo principal deste estudo foi produzir uma liga equiatbmica de NiTiSi

através da técnica de moagem de alta energia utilizando-se diferentes tipos de moinhos.

1.2 Objetivos especificos
I. Investigar a cinética de formagdo de nanocristais em mistura de Ni, Ti e Si
submetidas a moagem de alta energia.

ii. Investigar a evolugéo estrutural do sistema NiTiSi em fungdo de diferentes
tempos de moagem e tipo de moinho, utilizando a técnica de Difracdo de
Raios X;

iii. Obter os parametros de rede, tamanho médio de cristalito, volume de célula
unitaria e alargamento do perfil de difracdo das fases presentes através do
refinamento estrutural pelo Método de Rietveld;

Iv. Determinar a estabilidade térmica das ligas produzidas por meio da técnica de

Calorimetria Diferencial Exploratoria.



2. Materiais Nanoestruturados (MN’s)

A figura 1, apresentada abaixo, ilustra 0 modelo bi-dimensional da estrutura de
um solido nanoestruturado, considerando-se todos os atomos do material como esferas
solidas de diametros bem definidos e da mesma espécie quimica, porém com diferentes

arranjos atomicos.

Figura 1 - Representa¢do bidimensional de um MN

Fonte: ESA (European Space Agency)

Os atomos dos cristais sao representados pelas esferas coloridas, e as esferas de cor
cinza representam as regides de contorno, as quais separam areas dos materiais que
possuem diferentes estruturas cristalinas e/ou dire¢des cristalograficas. Os atomos das
regides 1, 2 e 3 sdo diferentes entre si, dado que possuem estruturas com periodicidade e
espacamento interatdmico diferentes. Temos ainda que a ordem local (nimero de
coordenacgdo e distancia interatbmica) nos atomos presentes nas regides de contorno
também diferem, visto que estdo ligados de uma maneira menos regular e que existe
algum desalinhamento atébmico na transi¢cdo da orientacdo cristalina de um grdo para

outro adjacente [6].



A ideia bésica por tras do desenvolvimento dos materiais nanoestruturados (MN’s)
é gerar uma nova classe de solidos desordenados obtidos pela introducdo de uma alta
densidade de defeitos (50% do material, ou mais) em sua estrutura cristalina,
evidenciando que, a depender do metodo de fabricacdo utilizado, diferentes tipos de
defeitos podem ser introduzidos, produzindo MN’s cujas estruturas e propriedades

resultam do modo de preparacdo dos mesmos.

3. Moagem de Alta Energia (MAE)

A sintese por meio da moagem de alta energia € tida como uma tecnologia
relativamente antiga, utilizada inicialmente apenas para a pulverizagdo de materiais[7].
Através desta técnica, usualmente conhecida como mechanical alloying, é possivel
sintetizar uma grande variedade de materiais cristalinos, amorfos e solucdes solidas,

com estruturas estaveis ou metaestaveis [8].

Atualmente, a MAE possui ampla aplicabilidade no desenvolvimento de diversos
materiais, como por exemplo, ligas formadas por elementos com diferentes pontos de
fusdo e/ou imisciveis, onde a principal vantagem encontrada é o desaparecimento de
inconvenientes como segregagdo ou evaporacdo, com o beneficio de se obter materiais
nanoestruturados, quasicristalinos e/ou estruturas amorfas em condi¢fes longe do
equilibrio termodindmico, aliando baixo custo e eficiéncia de processo [9]. Outra
vantagem da técnica € a possibilidade de extensdo do limite de solubilidade de certos
elementos dentro de matrizes metalicas [9]. A figura 2 exibe alguns dos campos

tecnoldgicos onde a MAE tem sido utilizada:
Figura 2 - Areas de aplicacdo da MAE

Compésitos Nanoestruturados
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3.1 Formacao de materiais nanoestruturados por MAE

O mecanismo para a formagdo de materiais nanoestruturados através da moagem de
alta energia foi proposto por Fecht [10], por intermédio da observacdo direta dos
cristalitos e particulas de uma liga de Al — Ru utilizando um microscépio eletrénico de

transmissao. A fenomenologia do processo foi entdo resumida em trés estagios:

l. Estagio inicial

No inicio do processo, quando as esferas de moagem colidem umas com as outras,
uma pequena quantidade de po, inicialmente em escala micrométrica, fica presa entre
elas, sendo submetidos a violentos esfor¢cos de compressdo, como ilustra a figura 3A.
Os eventos de colisdo levam a cominuicdo das particulas dos pds, fazendo com que a
morfologia das mesmas seja modificada. Durante este estagio, os componentes ducteis
dos pos precursores sofrem deformacéo plastica, dando origem a particulas achatadas,

que se aglomeram e séo soldadas a frio, formando lamelas (figura 3B)[11]:

Figura 3 - (A) aprisionamento das particulas durante o impacto entre as esferas de

moagem e (B) formacao de compostos lamelares por soldagem a frio.

Achatamento e formacio de Soldagem a frio das
camadas de material ductil camadas

Essa aglomeracdo leva ao aumento no tamanho das particulas e a formacdo de
camadas de um p6é compdsito consistindo em varias combinacGes dos ingredientes
iniciais [11]. Os componentes frageis dos pos precursores sao fragmentados e tendem a
fixar-se entre as camadas de material ductil. O tamanho das lamelas formadas varia
significativamente de alguns microOmetros a algumas centenas de micrémetros [12]. A

composigdo quimica das particulas do composito varia significativamente de particula



para particula [13]. Cabe ressaltar que, no estagio inicial, nem todas as particulas dos
pos precursores tem suas dimensdes modificadas e formam compositos lamelares.
Consequentemente, algumas particulas elementares podem estar presentes na mistura
[12][14].

1. Estagio intermediario

Apo6s certo tempo de processamento, 0s choques com as esferas de moagem
comecam a causar deformacdes microestruturais nas particulas, as quais se manifestam
pela presenca de uma variedade de defeitos cristalinos, tais como vacancias, falhas de
empilhamento e aumento do nimero de contornos de grdo [15]. Dessa forma, atinge-se
entdo certo grau de encruamento, facilitando o processo de fratura das particulas [16].
As varias colisdes que ocorrem dentro do jarro de moagem causam um aumento de
temperatura nas particulas dos pds, o que acaba facilitando o processo de difusdo
atdbmica [17]. No entanto, é importante salientar que a temperatura ndo é um fator
dominante durante o processo, uma vez que 0s gradientes de temperatura gerados pelas
colisbes nédo sédo tdo altos [18]. A formagdo das novas fases comega a ocorrer nesta
etapa, devido a diminuicdo das distancias interplanares, aumento da densidade de
defeitos e ao aquecimento que ocorre durante o processamento. Durante este estagio,
ocorre também o refinamento estrutural das particulas e tem inicio a dissolucdo dos

elementos.

I1l.  Estéagio final

No estégio final do processo, um estado estacionario é alcancado, quando ocorre um
balanco entre a taxa de soldagem (que tende a aumentar o tamanho das particulas) e a
taxa de fratura (que tende a diminuir o tamanho das particulas) [19][20]. Neste ponto,
cada particula contém aproximadamente todos os componentes iniciais da mistura, na
proporcao em que foram misturados e uma elevada dureza. O espacamento interplanar
torna-se muito pequeno, e o tamanho dos cristalitos torna-se nanométrico (menor que
100 nm) [21].



3.2 Variaveis do processo

O processamento de pos através da técnica de MAE envolve a otimizagdo de um
grande nimero de variaveis para atingir a fase e a microestrutura desejada do produto
final [12]. Alguns dos parametros mais importantes do processamento dos pds e que

tém efeito direto na constituicdo do produto final sdo:

— Tipo de moinho;

— Jarro de moagem;

— Velocidade de moagem;

— Tempo de moagem;

— Tipo, tamanho e distribuicao de tamanho das esferas de moagem;

— Razdo entre a massa das esferas de moagem e a massa do po (BPR);
— Nivel de preenchimento do jarro de moagem;

— Atmosfera de moagem;

— Agentes de controle de processo;

— Temperatura da moagem.

E importante ressaltar que as variaveis de processo mencionadas acima ndo sio
independentes. A titulo de exemplo, podemos citar o fato de que, para defini¢cdo de um
6timo tempo de moagem, o tipo de moinho usado, volume de material no jarro de
moagem, temperatura, razao entre as massas das esferas e do p6 (BPR), dentre outros

fatores, devem ser levados em consideragéo.



4. Difracéo de Raios X (DRX)

Raios X sdo ondas eletromagnéticas com comprimento muito menor que o da luz
visivel, tipicamente da ordem de 0,1 a 3 A [20], que ocupam a regio entre a radiacéo
gama e os raios ultravioleta no espectro eletromagnético (figura 7). Os comprimentos de
onda mais utilizados em difraco de raios X encontram-se entre 0,5 e 2,5 A, uma vez
que apresentam a mesma ordem de grandeza das menores distancias interatbmicas
observadas em materiais organicos e inorganicos. Além disso, radiacbes com esses

comprimentos de onda podem ser facilmente produzidas em laboratério [20].

Figura 4 - Espectro eletromagnético
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Fonte: [22]

A técnica de difracdo de raios X foi proposta pela primeira vez pelo fisico aleméo
Max von Laue, em 1912, atraves de um experimento tido na época como
revolucionario, onde cristais de CuS foram expostos a referida radiacdo. Analisando o
padrdo de difracdo obtido, foi possivel compreender que os cristais consistiam em
conjuntos ordenados de atomos distribuidos periodicamente no espaco, com distancias

caracteristicas da mesma ordem[20].

Em 1913, William Henry Bragg e William Lawrence Bragg (pai e filho)
determinaram as primeiras estruturas cristalinas mediante a utilizagédo de raios X.

Propondo entdo que o cristal era constituido por uma rede de ions dispostos em planos
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paralelos, conforme se observa na figura 5, e que as condi¢Ges para se obter um pico de
intensidade acentuada para a radiacdo espalhada séo: (1) que as ondas incidentes (raios
X) devem ser refletidos especularmente (angulo de incidéncia igual ao de reflexao) por
ions em qualquer plano; (2) que os raios refletidos por sucessivos planos devam se

interferir de maneira construtiva.

Figura 5 - llustracdo Geométrica da Lei de Bragg

Raios X
incidentes
+ A
=< \ \K / P Interferéncia
AR v construtiva
-./ 6 ’\ / / =Y /
X )\ ) '/Q 1
/o, -
o/ | S —d

c
%26

dsin B dsin B

Fonte: cantorscience.org

Raios especularmente refletidos por planos adjacentes sdo mostrados na figura
acima, onde se observa que a diferenca de caminhos entre dois raios € dada por d.send,
onde @ é o angulo de incidéncia (angulo formado entre o raio e o plano de 4tomos). Para
que os raios interfiram construtivamente, a diferenca de caminhos pode ser expressa em
funcdo de um namero inteiro de comprimentos de onda, obtendo assim a célebre

equacao de Bragg [20]:
n.A=2dy,;sené (1)

Onde n é a ordem de difracdo, A € o comprimento de onda do feixe de radiacdo
utilizado, 0 é o angulo de incidéncia (igual ao angulo de reflexdo) e dna corresponde ao

espacamento entre os planos de reflexao do cristal.
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O método de difracdo de raios X aplicado a pds cristalinos é uma variante da
técnica, onde pos de materiais policristalinos com tamanhos de cristalito da ordem de
alguns micrometros sdo estudados. Neste caso, supde-se que para planos
cristalograficos com qualquer distancia interplanar dng exista sempre uma fracéo

significativa de cristais orientados adequadamente de modo a satisfazer a lei de Bragg.

Durante uma andlise, os raios X incidem na amostra sob diferentes angulos, o que
possibilita que a difragdo ocorra em diferentes planos (hkl). Ap6s o fendmeno, o nimero
de fétons difratados por unidade de tempo, valor que constitui a intensidade de difracéo,
é contado em um detector e registrado. Como resultado da anélise tem-se o difratograma
de raios X, o qual consiste em um grafico qual se relacionam as posi¢bes de picos de
difragdo, assinaladas no eixo das abscissas, com as suas respectivas intensidades,

situadas no eixo das ordenadas (figura 6).

Figura 6 - Exemplo do padréo de difracéo
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5 Método de Rietveld

O método de Rietveld foi proposto em 1969 pelo fisico holandés Hugo M. Rietveld,
com o intuito de refinar estruturas cristalinas a partir de dados de difracdo de néutrons.
Posteriormente, 0 método passou a ser empregado em refinamentos de estrutura com
dados de difracdo de raios X e, em meados da década de 80, descobriu-se sua
aplicabilidade na quantificacdo de fases cristalinas e amorfas presentes em misturas de

minerais [22].

O padrédo de difracdo de um material cristalino pode ser entendido como um
conjunto de picos individuais (Figura 6) cujas caracteristicas dos picos - altura, posicao,
largura, forma e area - sdo dependentes do tipo de atomos e de sua posicdo no

agrupamento atémico repetitivo que forma um cristal [22].

O modelo estrutural adaptado por Rietveld inclui varios tipos de
parametros, entre 0s quais: parametros da estrutura cristalina, parametros do perfil das
reflexdes, parametros globais, parametros da intensidade. Esses parametros permitem
calcular, através de um algoritmo, um padrdo difratométrico adequado a fase que se
pretende estudar, o qual é comparado com o difratograma observado [22].

O ajuste do padréo de difracdo calculado ao padréo observado é realizado por meio
da minimizacdo da soma dos quadrados das diferencas entre as intensidades observadas
e calculadas no difratograma. O método aplicado é o0 método dos minimos quadrados. A

funcéo a ser minimizada pode ser escrita por:

Sy = Ziwi (yobs - .'Y(:alc)2 (2)

Onde Yiobs € Yicalc SA0 as intensidades observadas e calculadas no i-ésimo ponto e w; é 0

peso de cada intensidade, dado por wizyi.
obs

Pode-se observar que os pesos w; refletem somente o erro na contagem aleatéria da
intensidade observada, dessa forma, se 0 modelo estrutural néo for adequado ou a forma

do pico nao estiver bem definida, a intensidade calculada estara errada [22].
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A modelagem das intensidades calculadas pelo modelo é afetada por parametros que
podem alterar significantemente 0 maximo de um pico, assim como sua largura, area
integrada e sua posi¢do ao longo de cada ponto do padrdo de difragdo. Sendo assim, a
intensidade calculada leva em consideragdo fatores como radiagdo de fundo
(background), espalhamento difuso, absorcdo, extincdo, orientacdo preferencial,
multiplicidade, fator polarizacdo-Lorentz, forma da funcdo perfil, rugosidade
superficial, deslocamento e transparéncia da amostra. Para descrever o formato dos
picos de difracdo, fatores instrumentais como alargamento e divergéncia axial, e
caracteristicas fisicas da amostra como tamanho de cristalito, microdeformacéo e falhas
de empilhamento devem ser modeladas. Desta forma, o perfil de um pico ndo pode ser
descrito por apenas uma funcao, considerando que seu aspecto é definido por varios
efeitos e, cada um possuindo uma fungéo distinta. Na figura 7, encontram-se as fungdes
para o perfil das reflex6es mais frequentemente usadas.

Figura 7 - Func6es de perfil dos picos de difracdo

Nome Funcio
X 2
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. 2 -1
Lorentziana A, [] +K, X 3)
Mod 1 Lorentziana A}(] + Ksl_x 2 :]—1
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Mod 2 Lorentziana A, [1 +K,'X -']
\/ 1 -m
2Jm\ 2" —1 4 (
Person VII 1 1+K3 2m -1
l"u'fﬁ[m - —]K< 3
5 |
= » .
Voigt A, jL{x )-Glx = x )ax
Pseudo-Voigt I}L{X )+ (- .?)')G{X)
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Psendo Voigt Mod TCHZ =nL+(1-0)G
A X
Polinomial —?[I - —]
Fy Q

Neste trabalho, optou-se por utilizar a funcdo pseudo-Voigt, que consiste em uma

combinacdo linear normalizada de uma fungdo gaussiana e lorentziana. Esta fungéo é
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muito recomendada para o refinamento devido a estabilidade de refinamento e por
permitir identificar uma provavel presenca de uma distribuicdo bimodal de tamanho do
cristalito.O programa utilizado para aplicacdo do método de Rietveld chama-se GSAS
(General Structure Analysis System) e pode ser adquirido gratuitamente no site
http://www.ccpl4.ac.uk/.

Na técnica de DRX, através da aplicacdo da lei de Bragg, € possivel determinar o
espacamento entre os planos de reflexédo do cristal e identificar os planos que causam
difracdo. No entanto, além destas informacdes, os padrbes de difracdo de raios-x
também podem ser utilizados para determinar o grau de cristalinidade (grau de ordem
ou periodicidade no arranjo de seus a&tomos) da amostra, assim como o tamanho médio
dos cristalitos em um material.

A figura 8 ilustra como o0s atomos se unem em quantidade, tipo e arranjo, formando
células unitarias. Se as células unitarias possuirem arranjo periodico (cristalitos
ordenados), as linhas de difracdo apresentam picos agudos, se elas possuirem arranjos

ndo-uniformes (cristalitos aleatdrios), as linhas de difracdo serdo alargadas.

Figura 8 - Formacdo estrutural dos sélidos

Atomos Células
S B—— 2888
8o 000

e ]

Células ordenadas }435 desordenadas

cristalitos) (amorfo)
@ oQpP § o

oQ - - 3
oUxg g nod Qo9 Boo
DOO §00 oYsls .
0.0 O 5 Uy BU Uy .
;ﬁ: 00 J %
l aod Hog
Cristalitos ordenados Cristalitos aleatdrios
(orientados)



http://www.ccp14.ac.uk/

15

Um cristalito compreende um ndmero de células sistematicamente agrupadas de
modo a formar um dominio de difracdo coerente. Se as células ndo séo idénticas e
mostram variacdo nas posi¢Ges atbmicas, o material é dito amorfo. Uma amostra

cristalina apresenta células individuais altamente organizadas, os chamados cristalitos.

O tamanho médio de cristalito pode ser determinado através da medida da
largura a meia altura, ou FWHM (Full Width at Half Maximum), do pico de difracdo
observado no difratograma; no entanto, antes de extrair essa informacéo, € necessario
um ajuste do perfil através de uma funcdo matematica, como a funcdo Gaussiana,
Lorentziana, Pseudo-Voigt, dentre outras. A figura 9 exibe a comparacao entre essas

trés fungoes:

Figura 9 - Comparacao entre as fun¢bes Lorentziana, Gaussiana e Pseudo-Voigt

FWHM

Pseudo-Voigt
Lorentziana
(aussiana

As funcbes de perfil simulam a intensidade em cada ponto, através do método de
Rietveld, e descrevem os fatores que alargam as reflexdes de Bragg, tais como: tamanho
do cristalito, deformac0es e tensdes cristalinas.

Ajustando o pico a fungdo que melhor se adapta ao perfil obtido, o tamanho médio
de cristalito (Dm) pode ser calculado pela equacao de Scherrer, representada abaixo:

D, = K4 3
™" BcosB 3)




16

Onde K é constante de Scherrer ou constante de proporcionalidade, a qual depende
da forma do cristal e distribuicdo de tamanhos, B € a largura a meia altura do pico de
difracdo (FWHM).

A constante de proporcionalidade K é uma funcdo da forma geométrica da particula,
podendo atingir valores entre 0,84 e 0,89, dependendo da geometria dos cristalitos. No
caso em que a geometria dos mesmos ndo é conhecida, admite-se que seja esférica, com
valor de 0,90 [23].

6. Calorimetria Diferencial Exploratéria (DSC)

A calorimetria diferencial exploratéria (Differential Scanning Calorimetry- DSC)
pode ser definida como uma técnica de caracterizacdo termoanalitica na qual as
variacOes de entalpia entre a substdncia que se deseja analisar e um material de
referéncia, termicamente inerte, sdo monitoradas em funcdo de uma programacao

controlada de temperatura. A figura 10 ilustra o aparato utilizado durante a analise:

Figura 10 — llustracdo da andlise de DSC

Referéncia Amostra

Resisténcia

Sensores de temperatura e
fluxo de calor

Fluxo de calor
Sistemade
aquecimento/arrefecimento

Fonte: http://www.skz.de

A técnica se baseia no fato de que, quando as substancias em analise sofrem algum
tipo de mudanca de estado fisico ou quimico, uma quantidade de energia é liberada ou

absorvida na forma de calor, envolvendo, dessa forma, processos exotérmicos ou
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endotérmicos. Tais mudancas sdo representadas por um desvio (para cima ou para

baixo) da linha de base na curva térmica diferencial, como mostra a figura 11.

De maneira geral, transicdo de fase, fusdo, desidratacéo, reducdo e algumas reacoes
de decomposicdo produzem efeitos endotérmicos, enquanto cristalizacdo, oxidagdo e
algumas reacdes de decomposicdo produzem efeitos exotérmicos. Dessa forma, através
das mudancas energéticas sofridas pela amostra, é possivel determinar o tipo de evento
ocorrido.

Figura 11 - Principais eventos térmicos em uma curva térmica diferencial
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6.1 Fatores que influenciam a analise de DSC
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A anélise de DSC deve ser realizada levando em consideracdo uma série de

parametros, tais como a taxa de aquecimento, material do cadinho, entre outros.

Na

tabela 1, séo descritos alguns fatores instrumentais que afetam a curva de DSC.

Tabela 1 - Fatores instrumentais que afetam a curva de DSC

Fatores Variaveis Aplicacoes Efeitos
) N Melhor separacdo de eventos.
Baixa (lenta) Alta resolucéo _ _
Picos menores e mais largos.
Taxa de Alta sensibilidade;

aquecimento

Alta (rapida)

deteccdo de
pequenas

transicoes

Baixa resolucédo de eventos
consecutivos. Picos mais

finos e com maior amplitude.

Estatica (sem

gas fluente).

Sistemas fechados
ou quando nao

ocorre liberacédo de

Acumulo de voléteis sobre a
amostra. Dificil reproduzir a
atmosfera (depende da

amostra). Temperatura dos

Atmosfera do volateis. eventos é mais alta do que a
forno atmosfera dinamica.
Dinamica Quando ha Arrasta os volateis para fora
(com géas liberacdo de da célula do DSC, mantendo
fluente sobre | volateis que devem | constante a composi¢do da
a amostra). ser removidos. amostra do forno.
N&o interfere nas
Inerte (N2, reacdes ou Funciona como gas de
He, Ar). transicOes da arraste.
Tipo de gas amostra.
fluente Reac0es de
Reativo (Ar, oxidacgéo ou Interacdo do gas com a
02, Ho). reducdo da amostra.
amostra.
Condutividade Separacdo de Picos com menor area e
Alta (He, Hy).

térmica do gas de

eventos em

melhor resolucéo.
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arraste temperaturas
proximas.
Baixa (N2, Transicoes Aumenta a area dos picos e a
Ar). pequenas. sensibilidade.

Na tabela 2, sdo exibidos alguns dos fatores referentes a quantidade de amostra e sua
influéncia nos dados obtidos.

Tabela 2 - Influéncia da quantidade de amostra na curva de DSC

Fator Variaveis Caracteristica/Procedimentos Efeito
Melhora a resolugéo de picos
muitos proximos. E possivel 2mg
Pequena _ ke -
combinar com taxas de : ¥
Massa i ) I By ot 10 mg
aquecimento mais altas 4
Ocorre um aumento da area do
Grande )
pico.
Continuidade da transmisséo .
) Menor superficie da
de calor. Se possivel, cortar em
o ] amostra favorece a
Corpo unico formato de disco ou cortar o
o sensibilidade na
(bulk) superficie plana na parte 3
o deteccéo de eventos
interior para aumentar a
) fracos.
contato com a capsula.
Descontinuidade eleva a Maior superficie total
Forma o )
temperatura do evento térmico. | da amostra (muitos
Po Deve ser compactada dentro da | fragmentos) aumenta
capsula para aumentar o a resolucéo dos
contato. picos.
Corta em pedagos comprimir Melhora o contato
Fibras dentro da capsula ou enrolar com a céapsulae o
em folha de Al. sensor. Aumenta a




20

sensibilidade.

Espalhar uniformemente no )
Pasta ) Aumenta a resolucéo.
fundo da cépsula.

7. Procedimentos Experimentais

A figura 12 apresenta o diagrama dos processos adotados durante a elaboracéo

do presente trabalho:

Figura 12 - Procedimentos adotados para a sintese da liga NiTiSi

Materiais de Partida:
Ni, Ti e Si

[ Moinho Vibratorio ] [ Moinho Planetario ]

Moagem Moagem Moagem Moagem
Intermitente Continua Intermitente Continua

( Caracterizacio estrutural e térmica: |
DRX e DSC
- v
( Refinamento estrutural pelo Método de |
Rietveld
& J

Esta pesquisa foi dividida em duas etapas:
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I. A primeira etapa consistiu na moagem dos pos precursores de Ni, Ti e Si no
Laboratorio de Materiais da Universidade Federal do Amazonas (LabMat —
UFAM), utilizando o moinho vibrat6rio SPEX;

Il. A segunda etapa consistiu ha moagem dos pos precursores de Ni, Ti e Si no
Laboratorio de Sintese e Caracterizacdo de Nanomateriais (LSCN — IFAM),
utilizando o moinho planetario EMAX. As analises de DSC também foram

realizadas no mesmo local.

Nas sec¢des a seguir, serdo detalhadas as etapas adotadas no diagrama apresentado.

7.1. Preparacéo das amostras

Para a obtencdo da massa em gramas de cada elemento utilizado para formar a liga
de NiTiSi, foi utilizado o seguinte procedimento:

Supondo uma liga com composi¢cdo nominal média de X,YpZ, com a massa

atdmica de cada elemento dada por:
MA,MBy, MA; 4)
O numero total de atomos N € dado por:
N=o+p+y (4.1)

Para calcular a densidade de cada &tomo com relacdo ao nimero total de &tomos N,

temos:
Ny =+ (4.2)
Ny = 5 (4.3)
Nz=2< (4.4)
Construindo agora um fator M, que é dado por:
M =X nMA; (4.5)

Onde i representa o i-ésimo elemento. Para a liga X, YsZ,, M corresponde a:
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M = nxMAx + nyMAy + n,MAz (4.6)

Definindo um fator K, o qual depende da massa da amostra ma que se pretende

produzir:
K="14 (4.7)

Obtemos os valores das massas de cada elemento i da liga de acordo com a seguinte

expressao:
m; = KniMA (4.8)

Para a estequiometria X, YZ,, as massas de cada elemento seréo dadas por:

mx = KnyMAx (4.9)
my = KnyMAy (4.10)
mz = KnzMAz (4.11)

Em ambas as etapas deste trabalho, as quantidades em massa de cada p6 precursor a
ser utilizado foram calculadas de acordo com o procedimento acima. Em seguida, pds
elementares de Niquel (Vetec 99,8%), Titanio (Aldrich 99,7%) e Silicio (Alfa Aesar
99,9%) foram pesados em uma balanca Shimadzu modelo AUW220, de alta preciséo, e

misturados na estequiometria molar 1:1:1, de acordo com a tabela 3.

Tabela 3 - Composicdo estequiométrica inicial das amostras de NiTiSi

Elementos Ni Ti Si
Pureza 99,8 199,7 | 99,9

Porcentagem em massa (%) | 34 | 33 | 33

Massa do poé (g) 1.74 | 1.42 | 0.83

Apo0s este procedimento, as amostras produzidas foram separadas e posteriormente

seguiram para 0 processo de moagem.
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7.2 Moagem de Alta Energia

7.2.1 Moagem em moinho vibratoério (LabMat - UFAM)
Para a moagem em moinho vibratério, foram produzidas duas amostras de
Nis4Tis3Sis3, como descrito acima. A figura abaixo informa a atmosfera na qual o

processo ocorreu e os intervalos de moagem adotados.

Figura 13 - Procedimento adotado na MAE em moinho vibratorio

[ Ni34Ti33Si33 1

\
MAE:
Moinho Vibratorio

J
Atmosfera de Atmosfera
Argonio ambiente

Intervalos de moagem:
1min, 15min, 30min, 45min, 1h, 13h (sem intervalo)

1h15min, 2h45min, 4h, 6h, Sh, 13h,
18h, 20h, 24h, 28h e 32h

A amostra moida sob atmosfera controlada de Argénio (Ar) foi encerrada em um
jarro de aco inoxidavel e selada em uma Glove Bag, com o intuito de evitar a oxidagédo
dos pos precursores durante o processo de moagem. Apds cada etapa de moagem, o
jarro era aberto em atmosfera ambiente, ficando sujeito a oxidacdo durante este periodo.
Ao término de cada andlise, a amostra era devolvida ao jarro, o qual mais uma vez era
selado com argonio, e o procedimento anterior novamente adotado. A figura 14 ilustra

este processo.
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Figura 14 - Glove bag utilizada para selar as amostras com gas inerte e moinho SPEX

Cilindro de Argonio

Glov ag h

Cabe ressaltar que a amostra moida em atmosfera ambiente foi selada sem o auxilio

da Glove Bag, sendo o jarro aberto apenas ao final de 13h da moagem.

A moagem mecanica foi realizada em um moinho vibratoério de alta energia do tipo
SPEX 8000M®, mostrado na figura acima. A razdo entre a massa das esferas e a massa
dos pds (BPR) foi mantida constante durante todo o processo em 5:1 As amostras
produzidas nesta etapa foram identificadas pelas siglas MV (moinho vibrat6rio) e

receberam a seguinte nomenclatura de acordo com a tabela abaixo:

Tabela 4 - Identificacdo das amostras produzidas em moinho vibratério

Nomenclatura das amostras

Tipo de moinho: Vibratdrio

Atmosfera de Argbnio | Atmosfera ambiente

Jarro 1 Jarro 2
MVJ1 MVJ2

7.2.2 Moagem em moinho planetério (LSCN - IFAM)
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Para a moagem realizada no LSCN — IFAM, duas amostras foram preparadas
adotando-se os mesmos procedimentos do item 7.1. Ao final da preparacédo, obtiveram-
se duas amostras de NizsTissSis3, ambas moidas em atmosfera ambiente, e com os
intervalos de tempo mostrados na figura 15.

Figura 15 - Procedimento adotado ha MAE em moinho planetério

Nesta etapa, a moagem mecanica ocorreu em um moinho planetario modelo EMAX,
da fabricante Restch, exibido na figura 16. A razdo entre a massa das esferas e a massa
dos pos (BPR) utilizada na se¢éo 9.2.1 foi mantida (5:1).



Figura 16 - Moinho planetario EMAX

Amostra

Amostra
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As amostras produzidas nesta etapa foram identificadas pelas siglas MP (moinho

planetatio) e foram identificadas de acordo com a tabela 5:

Tabela 5 - Identificacdo das amostras produzidas em moinho vibratorio

Nomenclatura das amostras

Tipo de moinho: Planetario

Atmosfera ambiente

Jarro 1

Jarro 2

MPJ1

MPJ2

As amostras MPJ1 e MPJ2 foram moidas simultaneamente, visto que o equipamento

utilizado possuia capacidade para realizar a moagem de duas amostras ao mesmo tempo

(dispondo de dois jarros de moagem, como se verifica pela imagem acima).

A amostra MPJ1 foi encerrada no jarro de moagem de nimero 1, onde ao final dos

intervalos de moagem determinados na figura 15, 0 mesmo era aberto para a retirada da
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porcdo de material que passaria pela analise de DRX e a amostra MPJ2, confinada no

jarro de nimero 2, sendo que 0 mesmo so foi aberto ao final de 13h de moagem.

7.3 Medidas de Difracdo de Raios X

As medidas de DRX das amostras MVJ1 e MVJ2 foram realizadas em um
difratbmetro PANalytical (modelo Empyrean) usando a radiacdo CuKa (A = 1.5418 A),

com geometria Bragg-Brentano.

Todas as amostras do grupo MV foram submetidas as mesmas condi¢Ges de medida,

descritas na tabela 6:

Tabela 6 - Condicdes de medida das analises de DRX

Parametros Condicdes
Radiac&o CuKa (A= 1,5418A)
Tenséo 40 kv

Corrente 30 mA

Faixa angular de varredura 10°a 100°

Passo de varredura 0.0130°

Tempo de varredura por passo | 2 s

Fenda de divergéncia 1°

Fenda receptora 0.1 mm

Para as amostras de NiTiSi MPJ1 e MPJ2, as medidas de DRX foram realizadas em
um difratdbmetro Bruker D2 Phaser. As condi¢cbes de moagem das amostras do grupo

MP sédo descritas na tabela 7:



Tabela 7 - Condi¢des de medidas no difratdmetro Bruker
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Parametros Condicodes
Radiacéo CuKo (A= 1,5418A)
Tens&o 30 kv
Corrente 10 mA
Faixa angular de varredura 10° a 100°
Passo de varredura 0.0130°
Tempo de varredura por passo
Fenda de divergéncia -
Fenda receptora

7.4 Calorimetria Diferencial Exploratéria (DSC)

O estudo do comportamento térmico das amostras MPJ1, MPJ2 e MVJ2, moidas por
13h, foi realizado em um equipamento DSC - 60 Shimadzu, utilizando cadinhos de
aluminio, em um intervalo de temperatura de 35 a 600 °C, com fluxo de Argbénio (50

mL/min), usando uma taxa de aquecimento de 10 °C/min.

A preparacdo das amostras e medidas de DSC das amostras foi realizada no
Laboratorio de Sintese e Caracterizacdo de Nanomateriais — LSCN — no Instituto

Federal do Amazonas (IFAM), campus Distrito.
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8. Resultados e Discussoes

8.1 Amostras MVJ1 — Produzidas em moinho vibratério

A figura 17 exibe a sobreposicdo dos padroes de DRX da mistura NizsTizsSis3 —
MVJ1 antes e apés 1 minuto de moagem. O padrdo medido em Oh corresponde a
mistura fisica dos pos precursores de Ni, Ti e Si utilizados neste trabalho. Vemos que,
na mistura fisica (Oh de moagem) e na amostra apds 1 min de moagem, 0s picos das
fases elementares Ni, Ti e Si experimentam apenas uma reducdo em suas intensidades.
Tal fato esta associado a diminuicdo (fragmentacéo) dos planos de difracdo. Os picos
estreitos indicam que amostras possuem elevada cristalinidade e baixa desordem
estrutural. Nenhuma fase referente a Oxidos ou outras impurezas foi identificada. Os
parametros cristalograficos foram refinados a partir das referéncias da base dados ICSD

(Inorganic crystal structure database) e os resultados estéo listados na tabela 8.

Figura 17 - Identificacdo de fases da amostra precursora
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Tabela 8 - Informagdes cristalogréaficas da amostra com 1 min de moagem

Base de dados ICSD

Cadigo Grupo Volume
Fase J p Estrutura | a(A) b (A) c(A) Referéncia
ICSD | espacial (A%
Ni 64989 Fm-3m Cubica 3.5238 3.5238 3.5238 | 43.7556 [33]
Ti 76144 | P63/mmc | Hexagonal | 2.9500 2.9500 4.6860 35.3164 [34]
Si 60387 Fd-3m Cubica 5.4297 5.4297 5.4297 160.0770 [35]
Calculado
Ni | Fm-3m Cuibica 3.5286(2) 3.5286(2) 3.5286(2) 43.9350(1)
Ti | P63/mmc | Hexagonal 2.9540(7) 2.9540(7) 4.6901(2) 35.4450(2)
Si Fd-3m Cubica 5.4380(2) 5.4380(2) 5.4380(2) 160.8160(2)

Constatou-se que os pardmetros de rede e volume de célula unitéria calculados para
as estruturas Ni, Ti e Si variaram comedidamente, mostrando que as fichas

cristalogréficas utilizadas encontram-se em boa concordancia com os valores do padrdo

refinado.
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Figura 18 - A) DRX em func¢éo do tempo total; B) De 15min a 4h de moagem; C) De 4h a 13h de moagem; D) de
13h a 32h
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A figura 18 apresenta a evolucdo estrutural da amostra MVJ1 em fungdo dos
sucessivos tempos de moagem adotados neste trabalho, evidenciando as diversas

mudangcas estruturais ocorridas.

Podemos verificar através das figuras 18 A e B que os picos da fase Ti elementar
desaparecem completamente com 15 minutos de moagem, enquanto os picos das fases
Ni e Si séo preservados, sofrendo apenas alargamento e perda de intensidade. Ainda aos
15 minutos de moagem (figuras 18A e B), ocorre a nucleacao das fases NiTiSi e TisSis.
E possivel notar que, em 30 minutos de moagem, comegca a formar-se um proeminente
halo amorfo no padrdo de difracdo da amostra, tornando-se mais acentuado a medida
que o tempo de moagem aumenta, como mostram as figuras 18 B, C e D. Com a
continuidade do processo verifica-se que, a partir de 1h, ndo ha mais picos referentes a
fase elementar de Si no difratograma.
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Em relacdo ao surgimento das fases NiTiSi e TisSis, constam na literatura diversos
modelos que observam o comportamento dos elementos e a reatividade dos mesmos no
que se refere a tendéncia a formacdo de ligas, a maioria levando em consideragdo a
diferenca entre a eletronegatividade dos reagentes e seus raios atdbmicos. Tem-se ainda
que, quanto maior a magnitude do calor de formacdo das fases formadas, maior serd a
coesdo entre seus atomos e, portanto, mais estavel sua estrutura. Por meio das
informagdes coletadas na base de dados OQMD (Open Quantum Materials Database),
verificou-se que as fases NiTiSi e TisSiz possuem calor de formacdo de — 0,857 eV e —

0,799 eV, respectivamente.

Em relacdo a fase NiTiSi, de estequiometria 1:1:1 e estrutura cristalina
ortorrdmbica, contatou-se que, com o prolongamento do processo de MAE, a
porcentagem desta fase no sistema tende a aumentar. Nos artigos que reportam a
moagem do sistema NiTiSi com o auxilio de moinhos planetarios [10,11,12], os
compostos predominantes formados pelos referidos elementos precursores séo,
majoritariamente, NiSi e NiSi2, 0 que se explica através da diferenga de

eletronegatividade entre os elementos Ni e Si [11].

Por sua vez, o composto intermetalico TisSiz observado é conhecido na literatura
como siliceto de titdnio e amplamente reportado, tendo como principais caracteristicas
elevada resisténcia a altas temperaturas, a corrosao e ao desgaste, baixa densidade e alto
ponto de fusdo. Pode-se observar que a fase TisSis, jA& em 15 minutos de moagem,
apresenta picos bastante alargados. Com o aumento do tempo de moagem, suas
reflexBes alargam-se ainda mais, de modo que, a partir de 2h45min de moagem, nao é
mais possivel obter informacdes fidedignas a respeito desta fase, provavelmente em
decorréncia do tamanho médio de seus cristalitos, 0s quais assumem um valor préximo
ao limite de deteccdo da técnica de DRX convencional. Cabe ressaltar que o tamanho
excessivamente diminuto dos cristalitos da fase TisSis é esperado, uma vez que se trata

de um composto intermetalico de alta dureza [24], e, portanto, frégil.

Como evidenciam as figuras 18 C e D, em 13 horas de processo de moagem temos a
coexisténcia entre 3 fases nanocristalinas (Ni, NiTiSi e TisSiz) e uma fase amorfa de
composi¢do quimica desconhecida. A partir de 18h de moagem, um pico alargado e de
baixa intensidade nucleia em aproximadamente 20 = 61,85 ° identificado junto ao ICSD

[25] como sendo possivelmente a fase NiTi (ICSD #646967). Até 24h de moagem,



33

pode-se distinguir, em meio ao halo amorfo, em aproximadamente 26 = 38,30°, um pico
caracteristico da fase NiTiSi que permanece estavel até 32 horas. Também em 32h, o
processo de MAE foi interrompido, dada estabilidade alcancada.

Na tabela 9, encontram-se listadas todas as fases identificadas no decorrer das 32
horas de moagem da mistura equiatbmica de NiTiSi, utilizando-se moinho do tipo

vibratorio.

Tabela 9 - Fases identificadas durante a MAE do sistema NiTiSi em moinho
vibratorio

Tempo de Fases nucleadas
Moagem i i i NiTiSi

1 min

15 min

30 min

45 min

1h

1h 15min

2h 45min

4h

6h

8h

13h

18h

20h

24h

28h

32h




34

Com o intuito de obter detalhamento e melhor compreensdo da cinética das
transformaces observadas, aplicou-se 0 método de Rietveld em todos os difratogramas,

até 13 h. Apos este intervalo de moagem, ndo foi possivel alcancar convergéncia.

Os resultados obtidos a partir do refinamento estrutural podem ser encontrados nas
tabelas 10 e 11.

Tabela 10 - Valores calculados de tamanho médio de cristalito (Dm) para as fases presentes nas amostras
do grupo MVJ1

1 min de MAE
Fase Planos D <nm> Dm <nm>
. (111 53.6
Ni (200) 376 45.6 (1)
(100) 57.62
Ti (002 58.2 58.7 (1)
(101) 60.1
(111) 120.35
Si (220) 132.33 122.3 (1)
(311) 114.1
15 min de MAE
Ni (111) 15.3 15.3 (0)
. (111) 27.6
Si (220) 77 27.65 (1)
121) 58.2
NiTiSi (211) 60.1 55.4 (1)
(310) 47.8
TisSis 8 : 8; o 39.5 (1)
30 min de MAE
Ni (111) 14.7 14.7 (0)
Si (111) 45.4 45.4 (0)
121) 33
NiTiSi (211) 33.2 31 (4)
(310) 26.2
TisSis ECZ’» (1) 8; 22%?33 29.32 (2)
1h de MAE
Ni (111 16.4 16.4 (0)
(121) 20
NiTiSi (211) 18 17 (4)
(310) 13
TisSis (210) 15.2
(300) 14.8 15(1)
4h de MAE
Ni (111) 9 9 (0)
(121) 11.6
NiTiSi (211) 11.4 11.1 (1)
(310) 10.3
TisSis
8h de MAE
Ni (111) 28.5 28.5 (0)
(121) 12.8
NiTiSi 211) 13 13 (0)
(310 13
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TieSiy | |
13h de MAE
Ni (111) 16.6 16.6 (0)
(121) 18.3
NiTiSi (211) 18.4 18.3 (1)
(310) 18.2
TisSis

Apo6s 1h de moagem, ndo foi possivel realizar os célculos de tamanho médio de

cristalito e parametros de rede da fase TisSiz, uma vez que a mesma ndo possuia mais

picos bem definidos.

Tabela 11 - Parametros de rede e volume de célula unitaria das fases presentes nas amostras do grupo

MVJ1
Fase Estrutura a(R) b (A) c(A) Volume (A3)
Ni Cubica 3.52860(5) 3.52860(5) 3.52860(5) 43.935 (3)
Ti Hexagonal 2.95404(5) 2.95404(5) 4.6901(4) 35.445 (3)
Si Cubica 5.43805(5) 5.43805(5) 5.43805(5) 160.816 (3)
Ni Cubica 3.5362(4) 3.5362(4) 3.5362(4) 44.22(2)
Si Cubica 5.4571(4) 5.4571(4) 5.4571(4) 162.51 (2)
NiTiSi Ortorrdmbica 6.1663(4) 7.0391(4) 3.6818 (04) 159.8(1)
TisSi3 Hexagonal 7.4593(4) 7.4593(4) 5.172(3) 249.25(2)
Ni Cubica 3.5325(4) 3.5325(4) 3.5325(4) 44.08(2)
Si Cubica 5.464 (3) 5.464 (3) 5.464 (3) 163.1(2)
NiTiSi Ortorrombica 6.1688(4) 7.0437(4) 3.6824 (4) 160.01(2)
TisSi3 Hexagonal 7.444(3) 7.444(2) 5.159(3) 247.7(1)
Ni Cubica 3.527(3) 3.527(2) 3.527(3) 44.89 (2)
NiTiSi Ortorrébmbica 6.1688(4) 7.0437(4) 3.6824 (4) 159.08 (2)
TisSi3 Hexagonal 7.433(3) 7.433(3) 5.152(3) 246.5 (1)
Ni Cubica 3.493(3) 3.493(3) 3.493(3) 42,6 (2)
NITiSi Ortorrémbica 6.106(3) 6.983(3) 3.651 (3) 155.689 (3)
TisSi3 Hexagonal
Ni Cubica 3.528(3) 3.528(3) 3.528(3) 43.9 (1)
NiTiSi Ortorrdombica 6.172(3) 7.03(2) 3.681(3) 159.7(1)
TisSis Hexagonal
Ni Cubica 3.522(3) 3.522(3) 3.522(3) 43.7(1)
NiTiSi Ortorrébmbica 6.15(2) 7.03(2) 3.680(3) 159.1(1)
TisSi3 Hexagonal
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A figura 19 (A — H) exibe o comportamento grafico do tamanho médio de cristalito

e volume de célula unitaria das fases identificadas durante a sintese da liga NiTiSi em

moinho vibratorio, em relacdo ao tempo de moagem.

Figura 19 - Dm e Vol. de Célula Unitaria das fases presentes nas amostras do grupo MVJ1
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Como podemos observar através da figura 19 (A, C, E e G), com o0 aumento do

tempo de moagem, a tendéncia inicial € a redugdo do tamanho médio de cristalito de

todas as fases presentes no sistema. Para as fases elementares Ni e Si, o refino dos
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cristalitos vem acompanhado de um acréscimo no volume de suas células unitarias,
indicando a presenga de uma maior densidade de defeitos cristalinos. Os parametros de
rede (a, b e ¢) de ambas as fases também aumentam, como pode ser comprovado pelos
dados da tabela 11, um indicativo de que os atomos de outras espécies quimicas
encontram-se como impurezas substitucionais em suas estruturas, ocasionando a

dilatacdo das mesmas.

A partir de 1h de MAE, o valor de Dm, para a fase elementar de Ni tende a aumentar
e diminuir constantemente, o que denota seu comportamento ductil, onde suas particulas
sdo repetidamente deformadas e soldadas a frio, tornando-se encruadas e sofrendo
fratura fréagil , até atingirem um estado estacionario. Também a partir deste intervalo de
moagem (1h), a tendéncia é a redugdo do volume de célula unitaria desta fase,

promovida pela densificacdo de sua estrutura.

Através da figura 19 C, pode-se observar que o valor de Di para a fase elementar de
Si experimenta uma diminui¢do de aproximadamente 77.55% em relagcdo ao seu valor
inicial. Tal resultado encontra-se de acordo com a literatura, onde consta que, no caso
de componentes frageis, a tendéncia € a reducdo continua de suas particulas, as quais
devem fragmentar-se e incorporar-se ao componente menos duro do sistema. Quanto a
varia¢do no volume de sua célula unitaria, verifica-se, de acordo com a figura 19 D, um
aumento continuo da mesma, evidenciando um aumento nos defeitos microestruturais

desta fase, que acabam ocasionando uma reducdo em sua densidade.

Analisando o comportamento da fase NiTiSi, verificamos que, até 1h de MAE, o
tamanho médio de seus cristalitos tende a diminuir, o que pode ser explicado levando-se
em conta que a moagem provoca um acumulo de tensdes nas microestruturas das fases
presentes, 0 que pode ocasionar 0 encruamento e fragmentacdo das mesmas. De forma

geral, o volume de sua célula unitaria também apresenta 0 mesmo comportamento.

O composto intermetélico TisSis, bastante reportado na literatura como sendo de
elevada dureza, apresenta um comportamento previsivel, onde a reducdo no tamanho de
seus cristalitos € seguida de uma diminui¢cdo em seu volume, dando origem a dominios
coerentes demasiadamente nanométricos. Com o aumento do tempo de processamento,
os cristalitos desta fase assumem valores proximos ao limite de deteccdo do
equipamento, onde se perde a resolugédo dos picos no difratograma, tornando-se inviavel

a sua quantificacdo pela técnica de DRX.
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Na figura 20 é mostrado o padrdo de difracdo refinado pelo método de Rietveld,
sobreposto aos dados experimentais tomados em trés tempos representativos - 4h, 8h e
13h. E possivel notar a formagdo de um proeminente halo amorfo, causando um
perceptivel abaulamento da linha de base (curva verde) e a reducdo das intensidades das
regides cristalinas. Esta reducdo no grau de cristalinidade das amostras tende a aumentar
gradativamente, conforme se da continuidade ao processo de moagem. Tal
comportamento fica evidente através da andlise da figura 20 D, a qual mostra a

evolucéo da linha de base em funcdo do tempo de moagem. A partir de 13h n&o foi mais

Figura 20 — PadrGes refinados das amostras moidas por (A) 4h — (B) 8h — (C) 13h e (D) evolu¢éo do halo
amorfo do sistema NiTiSi

possivel aplicar o método de Rietveld devido perda de resolucdo causada pela
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A tabela 12 exibe os valores do contetdo de cada fase presente nas amostras até 13h

de moagem.

Tabela 12 - Contetido das fases presentes nas amostras do grupo MVJ1, moidas por 1°,15°,30°,1h, 4h, 8h

e 13h

Tempo de M.A.E. _ _ %-de fase E— —
Ni Ti Si NIiTiSi TisSis

1min 61.7 10.7 27.6 --- ---

15 min 27.8 3 59.2 10

30 min 5.9 15 81.9 10.7

1h 6.6 - 85.7 7.7

4h 7 58.6 Fxx

8h 4.3 - 75.4 Hx

13h 10.6 -—- 61.5 Fex

*** N&o foi possivel obter dados quantitativos através do refinamento estrutural

O percentual de cristalinidade relativa em funcdo do tempo de moagem ¢é exibido na

figura 21. Tal quantificacdo foi obtida por meio da relacao entre areas, onde se leva em

consideracao a area abaixo da curva de cada pico calculado, assim como a area referente

a contribuicdo ndo cristalina (halo amorfo). O percentual de cristalinidade relativa

presente em cada amostra é entdo obtido atraves da seguinte relagdo:

C (%) = 100 x

Y Picocristalino

YiPicocristalino tLiAT€%amorfa

Onde Y; Picocristaiino © @ Soma das contribuicdes cristalinas de cada pico e

YiAreagmorrq € @ contribuicdo ndo cristalina.
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Figura 21 - Cristalinidade relativa em fun¢éo do tempo de MAE

Nr———T—T T T T T T T T T T 1

65 -_ 1 min ) L. . ]

[ @ —@ = Cristalinidade relativa j

60 | g

S s -
S sof .
= I |
° ®r i
% 40 |- -
r o 15 min 1

8 BF N\ ]
S 3F OI™ -
o r o 1
g 25 1h \4h ]
S I |

20 o i
o \ -
10-— gh |
L 9 |
5.I PR | N | I | I | I 1 PR | PR | PR | N | I | I | I 1

0 40 80 120 160 200 240 280 320 360 400 440 480
Tempo de moagem (min)

Verificamos na figura 21 que a reducdo no grau de cristalinidade das amostras tende
a aumentar gradativamente, conforme se da continuidade ao processo de moagem. A
reducdo na cristalinidade relativa do sistema NiTiSi é acompanhada do fenémeno de
amorfizacdo por reagdo em estado solido, imputado aos repetitivos esforgos de colisdo
entre as esferas de moagem e 0s materiais precursores dentro do jarro, causando
deformacéo plastica e defeitos na microestrutura das fases presentes, além da reducao

no tamanho médio de cristalito das mesmas.

O comportamento da largura a meia altura (FWHM), cujo valor é sensivel a
variacdes e ao acimulo de tensdes na microestrutura dos materiais, € exibido nas figuras
22 A e B, levando-se em consideracdo os picos de difracdo referentes aos planos mais
bem fitados de NiTiSi e TisSis.
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Figura 22 - Comportamento da largura a meia altura em funcéo do tempo de MAE para os planos referentes a
(A) fase NiTiSi e (B) TisSis
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Podemos observar que conforme ocorre o aumento do tempo de moagem, e
consequentemente uma reducgéo no grau de cristalinidade do sistema NiTiSi, o valor de
FWHM tende a aumentar em fun¢do do espagamento interplanar “d”, tanto para a fase
NiTiSi quanto para o composto intermetalico TisSis, 0 que estd relacionado a
deformacéo plastica produzida pelo processo de MAE. O alargamento dos perfis é
devido a reducdo do tamanho dos dominios coerentes de difracdo (cristalitos), falhas de
empilhamento e microdeformacdo dentro destes dominios, ja o deslocamento sofrido
pelos picos, 0s quais ndo variaram de forma consideravel, esta relacionado ao acumulo
de tensdes residuais, variacdes nos parametros de rede, falhas de empilhamento, dentre

outros.
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Uma vez constatada a reatividade do sistema NiTiSi submetido a moagem de alta
energia em moinho vibratorio e atmosfera inerte, e que, mesmo apos 32h de processo,
ainda era possivel detectar uma pequena quantidade de Ni elementar no difratograma,
foi definido que os pds precursores de Ni, Ti e Si passariam por um novo processo de
moagem, a fim de se comparar a evolucao estrutural dos sistemas utilizando diferentes
atmosferas de moagem, a estabilidade da fase elementar de Ni, e a possivel formacéo de
Oxidos e/ou novas estruturas. Desta maneira, uma mesma quantidade de precursores foi
submetida a moagem sem interrupcGes até 13 horas, ocasido onde ainda era possivel

aplicar o método de Rietveld.

A figura 23 A mostra a sobreposicao entre os difratogramas das amostras MVJ1 e
MVJ2, esta Ultima submetida ao processo de MAE em moinho vibratério de forma
continua, em atmosfera ambiente.

Figura 23 — (A) padrdes experimentais das amostras MVJ1 e MVJ2 — (B) padrdo refinado da amostras MVJ1
— (C) padréo refinado da amosra MVJ2 e (D) curva térmica de DSC da amostra MVJ2
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Podemos observar que, de forma andloga a amostra MVJ1 moida por 13h
intermitentes, os picos das fases presentes encontram-se bastante alargados e com pouca
intensidade, um indicio da significativa desordem estrutural decorrente do processo de
MAE, bem como da nanometrizacdo dos elementos precursores. Nas figuras 23 B e C
sdo exibidos os refinamentos estruturais e as respectivas deconvolugbes para as
amostras em questdo, onde podemos notar a nucleacdo da fase binaria de NiTi (ICSD
#646967), de estrutura cibica pertencente ao grupo espacial Pm3m, com parametro de
rede de 2.998 A. De acordo com a literatura [26], este polimorfismo do NiTi diz
respeito a uma fase austenistica de alta temperatura, cuja nucleacdo pode ser induzida

pela aplicacdo de tensdes mecanicas.

A tabela 13 apresenta os valores de porcentagem de fases presentes na amostra
MVJ2, em comparacéo aos valores obtidos para a amostra MVJ1:

Tabela 13 - Conteldo das fases presentes na amostra NiTiSi 13h MVJ2

% de fase
Ni | NiTiSi | TisSisz | NiTi
13h - MVJ2 6.1 28.4 52,9 | 12.6

Tempo de MAE

13h—MVJL | 106 | 615 | *** | --

*** Ngo foi possivel obter dados quantitativos através do refinamento estrutural

A diferenca entre as porcentagens relativas de fases presentes nas amostras de
NiTiSi com relacdo as duas metodologias indicam que disponibilidade de Ni conduz a

cinética do processamento em moinho vibratorio.

A amostra MVJ2 foi investigada quanto a estabilidade térmica através da técnica
de DSC a uma taxa de 10 °C/min até 600 °C, como mostrado na figura 23 D. A curva de
DSC para esta amostra, caracterizada por um pico crescente, € indicativa de um
aumento de fluxo de calor, evidenciando assim um aumento de entalpia, o que
corresponde a um evento exotérmico. Tal comportamento pode estar relacionado ao
relaxamento estrutural proporcionado pelo aumento de temperatura, assim como a
cristalizagdo da componente amorfa em alguma das fases presentes e a um aumento do

tamanho médio de seus cristalitos. Observa-se ainda que a temperatura na qual o pico de
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reacdo se inicia é de aproximadamente 444°C. Uma medida de DRX foi entdo realizada
nesta amostra, exibida no detalhe da figura 23 D. Como podemos visualizar, a fase NiTi
se mantem estavel enquanto que os picos da fase NiTiSi aumentam relativamente em
relacdo aos outros. Pode-se também notar que a contribuicdo difusa oriunda da
componente amorfa diminui. Desta maneira, infere-se que a fase amorfa é composta por
NiTiSi e a liberacdo de energia vislumbrada na analise de DSC corresponde a

cristalizacdo da mesma.

Um fato importante a ser observado é o de que, devido a condicdo de baixo
ordenamento estrutural, o refinamento desta amostra se encontra no limite de aplicacao
do método de Rietveld. Desta forma, foram encontradas dificuldades para determinar as
posicdes e as intensidades dos picos de Bragg, implicando diretamente na quantificacdo
das fases presentes e nos parametros rede das fases refinadas, os quais sdo exibidos na
tabela 14.

Tabela 14 - Parametros de rede e volume de célula unitaria das fases presentes na amostra NiTiSi 13h

MVJ2
Fase Estrutura a(A) b (A) c(A) Volume (A%)
Ni Cubica 3.64 (2) 3.64(2) 3.64 (2) 485 (1)
NiTiSi | Ortorrémbica 6.23 (2) 7.17 (2) 3.76 (2) 168.1 (1)
TisSis Hexagonal -
NiTi Cdbica 3.043 (3) 3.043 (3) 3.043 (3) 28.2 (1)

Na tabela 15, sdo mostrados os planos de difracdo de cada uma das fases

identificadas, e o tamanho meédio de cristalito calculado através dos dados obtidos pelo

refinamento estrutural.

Tabela 15 - Valores calculados de tamanho médio de cristalito (Dm) para as fases presentes na amostra

MVJ2
13 h de MAE
Fase Planos D <nm> Dm <nm>
Ni (111) 2.75 2.75 (0)
(121) 11
NiTiSi (310) 11 11 (0)
(210) 43
TisSis (300) 4.3 4.3 (0)
(110) 7.3
NiTi (200) 7.3 7.3 (0)
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Podemos observar que, em comparagdo aos dados obtidos para a amostra NiTiSi
13h MVJ1, os valores de Dm encontram-se extremamente manométricos. Tal
observacao pode estar associada ao surgimento de finas camadas de Oxido nas fases
presentes, uma vez que o processo de MAE desta amostra ocorreu sem a utilizacdo de
atmosfera inerte, contribuindo assim para a formacdo de compostos frageis, cujas
estruturas tendem a fragmentar mais rapidamente durante os processos de fratura

induzidos pela moagem.

8.2 Amostras MPJ1 e MPJ2 - Produzidas em moinho planetério.

A fim de se analisar a evolucgéo estrutural do sistema NiTiSi variando-se a forma de
processamento, duas misturas de pos precursores de Ni, Ti e Si, com estequiometrias
idénticas a dos processos anteriores, foram submetidas a moagem em um moinho do
tipo planetario, de forma simultanea, em atmosfera ambiente. Um dos jarros foi aberto
em determinados intervalos de tempo, para a realizacdo das medidas de DRX ex-situ
(MPJ1), enquanto o segundo jarro, contendo a amostra MPJ2, foi mantido selado

durante as 13 horas de moagem.

Nas figuras 24 A, B e C, observamos a evolugéo estrutural da liga NiTiSi moida por
13h de forma intermitente, utilizando-se 0 moinho do tipo planetério, e na figura24 D a

comparacgao entre os dois processos — moagem intervalada e continua.
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Figura 24 - (A, B e C) Evolucéo estrutural do sistema NiTiSi — MPJ1 em funcdo do tempo de MAE e (D)
amostra moida 13h sem interrupgdo (MPJ2).

f' T T 7}:& T T T T
A A 13 h B I 8% e 1h
WM; e ] e
& Ni * Ti
\“MA"\,M b M._WSh -~ ¢ ¢ Si = NiTiSi Ti,Si,
Qo
g
1 4n s o, : 15
o ’ h 7 § * b x  oX e Lo s
2
2
2
=

J\ |

Intensidade (un. arb.)

H
* * 0 T w oy T
20 30 40 50 60 70 80 90 100 20
26 (graus) 20 (graus)

Observando a figura acima, podemos inferir que, nos primeiros 15 minutos de
MAE (figura 24 A e B), as colisOes entre as esferas de moagem e o material precursor
promovem a redugdo do tamanho médio de cristalito das fases elementares. A partir de
1h é detectado o surgimento do halo amorfo na regido que contém a maior densidade de
picos. Simultaneamente a formacdo desta regido de desordem estrutural, vemos o
aparecimento da solugdo sélida de NiTiSi e do composto intermetalico TisSiz. Com 4h
de MAE (figura 24 C), verifica-se a nucleagéo da fase NiTi ao mesmo tempo em que a
presenca dos picos referentes aos cristais de Ni ndo é mais observada, o que confere a
primeira diferenca entre esta rota de MAE e o0s resultados obtidos atraves do
processamento em moinho vibratério. Ademais, as fases obtidas sdo as mesmas
identificadas na amostra MVJ2, mas em diferentes proporcdes. Na figura 24 D podemos

ver facilmente que a fase NiTiSi apresenta-se como majoritaria no padréo de difracdo de
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ambas as amostras, e, a avaliar pelos picos relativamente alargados, podemos supor que
a mesma apresenta cristais de dimensGes nanomeétricas.

De maneira equivalente ao processo anterior, foi realizado o refinamento estrutural
pelo método de Rietveld em todas as amostras produzidas em moinho planetario, com o

objetivo de quantificar a evolucgdo estrutural, as quais sdo apresentadas nas figuras 25 e
26:

Figura 25 - Padrdes refinados das amostras do grupo MPJ1 moidas por 1°, 15 “ e 1h
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Figura 26 - Padrdes refinados das amostras do grupo MPJ1 moidas por4h e 8h
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N&o foi possivel realizar o refinamento estrutural da amostra moida por 13h, uma
vez que a radiagdo de fundo na regido 40° < 26 < 45° subestima todos os picos contidos
neste intervalo, modificando as suas intensidades relativas, dessa forma, os resultados

do refinamento ndo representariam a estrutura real das fases presentes.

Na tabela 17 séo exibidos os valores do tamanho médio de cristalito de todas as
fases presentes no sistema NiTiSi — MPJ1 , até 8h de MAE, levando-se em consideracao

0s picos mais bem fitados durante o refinamento pelo método de Rietveld.



Tabela 16 - Valores calculados de tamanho médio de cristalito (Dm) para

presentes na amostra MPJ1
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as fases

1 min de MAE
Fase Planos D <nm> Dm <nm>
. 111 30.6
Ni (200) 26.8 28.7 (1)
(100) 30.8
Ti (002 33.7 32.4 (1)
(101) 32.6
111 35.6
Si (220) 27.3 29.2 (1)
(311) 24.7
15 min de MAE
Ni 111 34.4
(200) 21.0 271 (1)
(100) 26.6
Ti (002 26.4 26.4 (1)
(101) 26.1
111 80.6
Si (220) 69.7 71.4 (1)
(311) 64
1h de MAE
Ni (111) 6.4 6.4 (0)
121 8.8
NiTiSi 211 9 8.8 (1)
(310) 8
TisSi3
4h de MAE
121 14.3
NiTiSi (211) 13.6 13 (2)
(310) 11.2
TisSis
NiTi (110 4.4 4.4 (0)
8h de MAE
121 13.4
NiTiSi (211) 13 13 (1)
(310) 12.3
TisSis
NiTi (110 13.3 13.3(0)

A tabela 18 mostra os valores dos parametros de rede das fases identificadas nas

amostras do grupo MPJ1, obtidos por meio do refinamento estrutural.
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Tabela 17 - Pardmetros de rede e volume de célula unitaria das fases presentes nas amostras do grupo

MPJ1
Fase Estrutura a(A) b (A) c(A) Volume (A%
Ni Cubica 3.5236(3) 3.5236(4) 3.5236(4) 43.752 (3)
Ti Hexagonal 2.9496(3) 2.9496(4) 4.6811(4) 35.272 (3)
Si Cubica 5.4295(4) 5.4295(4) 5.4295(4) 160.062 (3)
Ni Cubica 3.52125(5) 3.52125(5) 3.52125(5) 43.661(3)
Ti Hexagonal 2.9496(4) 2.9496(4) 4.6794 (4) 35.258 (3)
Si Cubica 5.4247(3) 5.4247(4) 5.4247(4) 159.643(3)
Ni Cubica 3.5433) 3.543(3) 3.543(3) 44.50 (2)
NiTiSi Ortorrdmbica 6.139(3) 7.010(3) 3.679 (3) 159.4 (1)
TisSi3 Hexagonal 7.432(3) 7.432(3) 5.135(3) 245.6 (1)
NiTiSi Ortorrdmbica 6.1183) 7.014(3) 3.686 (3) 158.2 (1)
TisSi3 Hexagonal 7.1(1) 7.1(1) 5.2(1) 229.8 (1)
NiTi Cubica 3.021(3) 3.021(3) 3.021(3) 27.5(1)
NiTiSi Ortorrdmbica 6.105(3) 7.013(3) 3.692(3) 158.1(1)
TisSi3 Hexagonal 7.369(3) 7.369(3) 4.980(3) 2343 (1)
NiTi Cubica 2.988 (3) 2.988 (3) 2.988 (3) 26.7(1)

Na figura 28 podemos ver como o aumento do tempo de MAE influencia no

tamanho médio de cristalito e no volume de célula unitaria das fases elementares

presentes no sistema:



Figura 28 - D e Vol. de Célula Unitaria das fases elementares presentes nas amostras do grupo MPJ1
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Como mostram as figuras 28 A e C, nos primeiros 15 minutos de MAE, as colisdes

entre as esferas de moagem e o material precursor promovem a reducdo do tamanho

médio de cristalito das fases elementares de Ni e Ti.

Para o Ti, tal efeito vem acompanhado de uma reducdo no volume de sua célula

unitaria,

promovida pela fragmentacdo de suas particulas.

Como verificado
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anteriormente, os valores de seus parametros de rede tendem a diminuir, indicando a
densificacdo das estruturas cristalinas obtidas pelo processo de MAE. Ja para fase
elementar de Ni, ocorre um efeito contrario, verificado através da anélise da figura 28
B, em que a partir de 15 minutos de MAE, conforme ocorre a reducdo no valor de D,
visualizamos um aumento de aproximadamente 2% no volume de sua célula unitéaria,
revelando uma reducdo em sua densidade, ocasionada pelo acimulo de defeitos na

microestrutura desta fase.

A figura 28 E exibe o comportamento do tamanho médio dos cristalitos da fase
elementar de Si em funcdo do aumento do tempo de MAE, onde podemos verificar que
0s mesmos cresceram mais de 100% em relagdo ao seu tamanho inicial (1 minuto de
MAE). Tal observacdo pode estar relacionada ao fendmeno de textura, também
conhecido como orientacdo preferencial. A variacdo no volume de célula unitaria desta
fase, exibido na figura 28 F, revela o aumento da densidade de defeitos em sua

microestrutura, resultando em uma diminuigéo de seu volume.

Na figura 29, verificamos a influéncia do tempo de MAE no tamanho médio de

cristalito e no volume de célula unitéria das fases NiTiSi e TisSis:
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Figura 29- Dy, e Vol. de Célula Unitaria das fases NiTiSi e TisSis presentes nas amostras do grupo MPJ1
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De acordo com as figuras 29 A e C, com o aumento do tempo de MAE, ocorre 0
aumento do tamanho médio de cristalito tanto da solugdo sélida de NiTiSi, como do
composto intermetalico TisSis, ambos acompanhados de uma reducdo no volume de
suas respectivas células unitaria. Podemos verificar, com o auxilio da tabela 18, que 0s
parametros de rede destas fases tendem a acompanhar este comportamento,
apresentando também uma reducdo em seus valores, sugerindo que as sucessivas

colisbes dentro do jarro de moagem levam a formacéo de uma estrutura densificada.

Nas figuras abaixo (30 A — D), podemos observar a comparacao entre os padrdes de
difracdo das amostras moidas por 13h nas quatro condicBGes experimentais adotadas
neste trabalho (30 A), ja as figuras 30B e C exibem o refinamento estrutural das
amostras moidas por 13h em moinho planetério, assim como a deconvolucao de suas
respectivas fases. Na figura 30 D, verificamos as curvas térmicas das amostras

analisadas por DSC.
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Figura 30 — (A) DRX das amostras moidas por 13h — (B) Padrao refinado da amostra MPJ1 — (C) Padrédo refinado
da amostra MPJ2 e (D) andlise térmica das amostras MPJ1, MPJ2 e MVJ2
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Analisando os padrbes de difragdo das amostras de NiTiSi moidas por 13h, €
possivel notar que aquelas sintetizadas em moinho do tipo planetario, em atmosfera
ambiente, possuem picos mais bem definidos e uma contribuicéo relativamente menor
da fase amorfa. A partir dos refinamentos estruturais das amostras MPJ1 e MPJ2 (figura
30 B e C), verificamos a coexisténcias das fases NiTiSi e TisSiz em ambos, com a
diferenca de que, na amostra moida de forma intermitente, observa-se a presenca da fase
NiTi. As curvas DSC exibidas na figura 30 D, observa-se a presenca de uma intensa e
crescente banda exotérmica, 0 que corresponde a um evento exotérmico parcial,
associado a mudancas estruturais nas amostras, como a cristalizagdo da componente
amorfa em alguma das fases presentes. No detalhe da figura 30 D, podemos observar o
padrdo de difracdo das amostras MPJ1, MPJ2 e MVJ2 apds a analise térmica,

concluindo que o aumento de temperatura promoveu melhorias na cristalinidade do
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sistema NiTiSi, e que as amostras sintetizadas em moinho planetario (MPJ1 e MPJ2)

apresentaram maior decomposicéo da fase amorfa.
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CONCLUSOES

Diante dos resultados apresentados neste trabalho, obtemos as seguintes conclusdes:

e Utilizando-se 0 moinho do tipo vibratorio (SPEX), a formacéo da liga ternaria
NiTiSi, de estrutura ortorrdmbica, ocorre aos 15 minutos de MAE, em
contrapartida, quando a moagem ocorre em moinho planetario, a mesma sé é
obtida apds 1h de processo;

e Ap0Gs 8h de MAE, os parametros de rede e tamanho médio de cristalito do
sistema NiITiSi processado em moinho vibratério e planetario sao
estatisticamente idénticos, estando a diferenca no contetido percentual da fase
majoritaria NiTiSi, cujo contetdo é maior (75.4%) na amostra sintetizada em
moinho vibratorio;

e Nas condicdes de processo adotadas, a amostra sintetizada por 13h em moinho
vibratério (SPEX) apontou uma pequena porcdo de Ni elementar, o qual ndo
reagiu durante a MAE;

e Utilizando-se 0 moinho planetario (EMAX), com 4h de MAE ndo havia mais
indicios das fases elementares referentes aos pos precursores, indicando que
todos os elementos reagiram entre si;

e Na amostra de NiTiSi sintetizada em moinho vibratério, em atmosfera de
Argonio, ndo ocorreu a nucleacdo da fase NiTi, indicando que a atmosfera de
moagem pode ser um dos fatores que contribuem para o surgimento desta fase;

e A fase austenistica NiTi foi observada em todas as amostras produzidas por
meio da moagem em moinho planetario, indicando que, além da atmosfera de
moagem, a eficiéncia na nanometrizacdo das particulas contribui para a
formacéo desta fase;

e O composto intermetalico TisSiz foi observado em todas as amostras produzidas
neste trabalho;

e O moinho do tipo planetéario provou ser mais eficaz na nanometrizacéo das fases
presentes;

e O moinho do tipo vibratério produziu amostras com um maior contetdo de
componente desordenada, no entanto, para comprovar a amorfizacdo do sistema,

faz-se necessario 0 uso de outras técnicas de caracterizacao;



57

e De acordo com os dados de andlise térmica, 0s eventos exotérmicos associados
as amostras MPJ1 e MPJ2 possuem maior entalpia, o que se relaciona a presenca

de o0xidos nas amostras, assim como a menor area superficial de suas particulas;
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