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Resumo da Tese apresentada a COPPE/UFRJ como parte dos requisitos necessdrios

para a obten¢do do grau de Doutor em Ciéncias (D.Sc.)

MECANOSSINTESE DE LIGAS METALICAS BINARIAS E PSEUDO-BINARIAS:
CORRELACOES MACRO E MICROSCOPICAS, HIDROGENACAO E
MODELAGEM

Sebastido de Andrade Loureiro
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Orientadores: Luis Marcelo Marques Tavares

Dilson Silva dos Santos

Programa: Engenharia Metaltrgica e de Materiais

A presente tese contribui no entendimento das correlagdes entre os parametros
de processo com a evolu¢do microestrutural das particulas de pd. Dois sistemas
métalicos bindrios com comportamento mecanico distinto foram estudados: o Fe-Zn (até
20% em massa) e o Zr-Nb (até 5% atomico). O aumento da freqii€ncia de rotacdo do
moinho eleva a cinética de reducao de tamanho de cristalito.

A evolucdo da distribui¢do de tamanhos de particulas durante a mecanossintese
foi modelada por meio de equacdo de balanco populacional (Equagdo de
Smoluchowski). Empregando-se a teoria de contato de Hertz puderam-se correlacionar
com sucesso as cinéticas de aglomeragdo e fratura com os parametros de processo. A
freqiiéncia de rotacdo mostrou-se especialmente importantes no regime de
predominancia dos processos de fratura.

O sistema pseudo-bindrio Zr-(Vx,Nbyx), (x até 0,65) foi estudado quanto a
capacidade intrinseca de armazenagem de hidrogénio e os efeitos da moagem de alta
energia sobre a mesma. A substituicao parcial do V pelo Nb na fase de Laves cuibica
elevou a capacidade de estocagem de H,. A moagem por longos periodos de tempo
conduz o sistema a uma amorfiza¢do/nanoestruturacdo, bem como a uma redugdo da

capacidade de armazenagem de hidrogénio.
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The present thesis contributes to the understand of the correlations between
milling process parameters and the microstructural evolution of the powder particles.
Two binary metallic systems with different mechanical behavior were studied: the Fe-
Zn (up to 20% weight) and the Zr-Nb (up to 5% atomic). The crystallite size reduction
kinetics increase with the increase of the rotational speed of the planetary mill.

The particles size distributions evolution was modelled by population balance
equation (Smoluchowski). Employing the Hertz collision theory the agglomeration and
fracture kinetics obtained by the modelling could be correlated with sucess with milling
process parameters. The alloy composition plays a major role during the initial milling
times. The rotational speed of the mill is more important during the regime of particles
fragmentation.

To assure the technological bias of the thesis, the pseudo binary system Zr-(V.
x»Nbx)2 (x up to 0.65) was studied concerned to his hydrogen storage capacity and the
effects of the mechanical milling on it. The partial substitution of the V atoms by the Nb
on the cubic Laves phase increased the H, storage capacity. It was verified that milling
for long times leads the system toward amorphization/nanostructuration together with a

reduction of the hydrogen storage capacity.



INDICE

FICHA CATALOGRAFICA ......ooovimieeeeeeeeeeeeeeeeeee e il
AGRADECIMENTOS. ...ttt sttt ettt st 11
RESUMO ...ttt sttt sttt et sttt et sbe et sae e b eanes v
ABSTRACT ...ttt ettt ettt ettt e st e aeas A%
INDICE DE FIGURAS........oovomiieieeeeeeeeeeeee e es e sesses e X
INDICE DE TABELAS........cotiuimriimreiseeseseeessasessssssssssssssssssssssssssssessssesssssssssnes xviii
1- INTRODUCAO E OBJETIVOS......oooiuiiieieeeeeeeeeeeeeee e 1
| B (18 (06 18 ot o PO 1
1.2 = ODJEIIVOS w.eeinitteiiite ettt ettt ettt ettt ettt e st e e st e e eab e e e st e e esbeeenbeeebneesnaneesanees 2

2 —~REVISAO BIBLIOGRAFICA ........ooovuioeieeeeeoeeeeeeeeeeeeeesees e 3
B Y (0T 05 1 E OO O PPTRUOPPRPOt 3
2.1.1 - Introdug@0o € Breve HiStOriCO.....ccouviiiiiiiiiiieniieeriiceieceeee e 3
2.1.2 - Modelagem MatemAtiCa ........c.ueeerurieriiieeeiieeeiieesieeesiee et siiee et et esiree e 3

2.2 - MECANOSSINLESE ...eeneieeiiiiieiiieeeiie ettt ettt ettt ettt e st e st e st esnaee s 7
2.2.1 - Introdug@0 € Breve HiStOriCO.....ccoviiiiiiieiieeiieeceeeeiee ettt 7
2.2.2 - CondigOes EXPEITMENTALS .....cc.veerrurierriieeniieeeiieesieeesiieeesieeesiteeesieeessieeesireesnne 9
2.2.2.1 - Raz@0 €Carga MassSa ......cccueeiiuiiiiiiieiiiieeiieeeiteeete ettt et 10
2.2.2.2 - Tempo de MOQZEM.....ccccuuviiiiriiiieeeiiiieeeeriiee e eitee e e st eeessieeeeseiireeeenanee 11
2.2.2.3 - VeloCidade. .....coouuiiiiiiiiiiieiieeeeeetee et 11

2.2.3 - O MoinhoO PIANETATIO .....coeuiiiiiiiiiiiiceiceitcecete et 12
2.2.4 - Teoria de HEItZ.........oocuiiiiiiiiiieeieeeceeccee e 14
2.2.5 - Metalur@ia FISICA ....ccovuiiiiiiiiiiie ettt 16
2.2.6 - Aspectos TermodiNAMICOS .......eeeruiieerieeeiieeeiiieeeieeenieeeereeesereeesereeensreeeaneeas 18
2.2.6.1 - Modelo de MI€dema .........cccueevueerieeiieniiiiienieeieesee ettt 19
2.2.7-Modelagem MiCroestrutural .............coocveeriiieeniiieiniieeniie et 24

2.3 - Interacdes com 0 HidrOZENI0 .......ccoueeiiiiiiiiiiiiiiieeiieeeteeeie et 29
2.3.1 - Aspectos Gerais € Breve HiStOriCO.......uevvuiiiriieeeiieeeiie e 29
2.3.2 - Difus@o do Hidrog€nio em MEetais ..........cceeeevueeeriiieeniiieeniie e eieeeevee e 32
2.3.3 - Estocagem do Hidrog€nio em Metais.........coeoeeeriieeniieenieeenieeeieeeieee e 34

Vi



2.3.3.1 - Sistemas ABs, AB2 € AB ...eeiiiiiiiieeee e 34

2.3.3.2 - Cristalografia: Fase Laves (AB;) e Hidretos Metalicos........cccccceevuueenne 37
2.3.3.3 - Formacao de Hidretos .........cceeeviiiiiiiieiiieeieeciteeeee e e e 40
2.3.3.4 - Diagramas de Fase dos Sistemas Nb-H, V-H, Zr-H e Nb-V-H .............. 41
2.3.3.5 - Estabilidade dos Sistemas Metal-H.............ccoccoooiiniiiiiiniiniiicecee 44

3 = MATERIAIS E METODOS........ocooiiiieeeeeeeeeeeeeseeeeeeeseseses s s sessessesnesneseees 45
3.1 - Matéria-Prima ......cooviiiiiiiiiieiee e 45
I\ (T 12053 1 1 E OO SRR PPORUPRPRI 45
3.3 - Distribui¢ao de Tamanhos de Particulas (DTP)........ccocceeiviiiiniiiiniiiiiieiieeee, 46
3.3.1 - PENEITAMENTO «...couiiiiiiiiiieeiieeiteetete ettt 46
3.3.2 - DIfrac@o @ LASET .....eeevuviieiiieeiiie ettt e 47
B4 - DRX ettt et sttt sttt naeea 47
3.5. - Microdureza KNOOP ...ccuueeiiiiiiiiiiiiie ettt ettt s 48
3.6 - Calorimetria Diferencial de Varredura.............cocceevieriienieiiiinienienieeeeseeee 48
3.7 = MACTOSCOPIA OUCA. ..ot 48
3.8 - Microscopia eletronica de TranSmiSSA0.........eeeeruveerrireersiieeriieenieeenieeeireeeiree e 49
3.9 - Microscopia eletronica de Varredura...........c.cceeovveeriieeniieeniieeniieesieeeieeeiieeeae 49
3.10 - Hidrogenacao em auto-Clave...........ccocvieeiuieieriieeiie ettt 49
RESULTADOS E DISCUSSAQ ...ccoiimririieiieeieriesiessissesesesesssesssesssssssssssssssesssenes 50
4 - SISTEMA FE-ZIN e 50
O B 118 (016 L1 o o PSR URRRPPRRRPRRN 50
4.2 - EStudos Preliminares. ......c.c.eeueeiieiiiiiieeiieiieeieeneeite ettt 51
4.3 - Mecanossintese das LiZas .......ceeeueeeiiieeiiieeiieeeieeeiee et eiee e e e e e e anee e 52
4.3.1- Distribui¢do de Tamanhos de Particulas ............ccooceeeniiiiiiiiniiiiniiienieeee. 52
4.3.2- Microscopia Eletronica de Varredura e Microscopia Otica ........................... 58
4.3.3- Microdureza KNOOP ......cuveeiiiiiiiiieeiiieeiieeeee ettt e 61
4.3.4- Difrag@0 de Raios-X .....cueeeiiiiiiiiiieeiiieciieecee ettt 63
4.3.5- Calorimetria de Varredura Diferencial ............ccoceevieniiiiiiniinnicniiiieeieee 66
4.3.6- Microscopia Eletronica de TranSmisSa0........ccocueeevieeeriieinieennieeniieesieee e 67
4.4- Correlacdes entre as Escalas Macrocépica € MicroscOpica........cveevveeereveeereveennns 68
4.4.1- Formacao da fase €-Fe......cccoiiiiiiiiiiiiiiiieee et 74
4.5- Consideragoes FINAIS .......ccueerciiiiiiiieiiiie ettt eee e e saeeeereeenes 76

vii



5= SISTEMIA ZE-IND oottt e e e ettt e e e e e e et e a b e aaaeraaaaas 78

T B 18 (06 11 ot 1o SRR 78
5.2- Mecanossintese da LiZa .....ccouveeeiieiiiieiiiie et 78
5.2.1- Difrac@0o de Raios-X ......ccoouiiiiiiiiiiieiiieeeiieeeee et 78
5.2.2- Efeito da Contaminacao por Fe ..........ccccoiiiiiiiiiniiiiieieeeeeeeeeeee 88
5.2.3- Tamanho de Cristalito e Microdureza Knoop .........ccccoeevevieeriieenciieenieeennenn. 89
5.2.4- Aspectos TermodiNAMICOS ........ceerveeeriieriiieeeiiieeeieeeeieeesieeesreeeseseeesereeeaneens 95
5.3- Hidrogenacdo das Ligas: efeito da Mecanossintese..........cocuveerveeenieeeneeennieeennnee. 97
5.3.1- Difrac@o de Raios-X ......ccoouiiiiiiiiiiieiieeeiieeeee ettt 97
5.4- ConsideragOes FINALS ......ccueeecuiieriiieiiiieciieeeite ettt eree e eareeeaveeeaaee s 103
6 - SIStEMA ZI-IND-V Lo 104
6.1- INTTOAUCAO ettt ettt e et e e st e e et e e eaeee s 104
6.2- Sintese das Ligas: efeito do ND........cccieviiiiiiiierieeeeeee e 104
6.2.1- Difrac@o de RaioS-X ......cooiiiiiiiieeiieeiieeitee et e 105
6.2.2- Microscopia Eletronica de Varredura.............cceevueeeniiiiniiennieenieeeieeeeee. 115
6.3- Hidrogenacdo das Ligas: Efeito do NiObio.........ccceovviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiecieeeeee 116
6.3.1- Difrac@o de RaioS-X ......ccoviiiiiiieeiiieeieeeie et et 116
6.3.2- Hidrogenacao em AUtO-ClaVe .........cccouieeiiieeiiiiieniieeciee et 120
6.4- Moagem de Alta Energia das Ligas: efeito do Nb e da contaminacéo................ 122
6.4.1- Difrac@o de Raios-X ......cccoouiiiiiiiiiiiiiiiieeiteete et 122
6.4.2- Aspectos TermodiNAmICOS ........ceevvieeriiieeiieeeiieeeieeesieeesieeesreeesereeeeaeeenenes 131
6.5- Moagem de Alta Energia das Ligas: Hidrogenagao ..........ccccceeevveeevveeenveennnnn. 136
6.5.1- Difrac@o de RaioS-X ......ccoriiiiiiiieiiieeiieeee e 136
6.5.2- Hidrogenacao em AUtO-Clave .........ccocuieriiiiniiiieniieeieeeieeeiee e 138
6.6- ConsideragOes FINALS ........ceevuiieriiieiiiiieiieeite et 139
7 - Modelagem da DTP dos Sistemas Fe-Zn € Zr-ND .........ccccceeviiiencieeniiieenieeeiee e 140
T 1= INEEOAUGEO ..ttt ettt ettt et e et e et e e s bbeesbaee s 140
7.2 - ASPECLOS TEOTICOS ..cnuviieiiieiiiieiiiie ettt ettt ettt e e be e et esateesaaee s 141
7.2.1 - Separacao de DOMINIOS ....ccuveeeiieeeiiieeiieeciee et eree e esreeeereeereeeeeeeenes 141
7.2.2 — DescriAo MatemMAtICA......ccuvreeireeeiieeeiieeeiieeeieeesieeesereeeseveeesereeeereeesneeenns 143
7.3 = MELOAOIOZIA ....eeeuiiieiiieeeiie ettt ettt ettt ettt et e et e e bt e e aaee s 145

viii



T = SISTEIMA FE-ZM oottt e s e e e e et aaase e eeaees 146

7.4.1 — Regime de AZlOMEracao.........ceeevuiieriiiiniiieiiieeiee et 148
7.4.1.1 — Aproximagao morfoldgica a cilindros circulares............cccocvveeruveeennnenn. 148
7.4.1.2 — Aproximagao morfoldgica a cilindros elipticos........ceevvveervrerrreeennnn. 164

7.4.2 - Regime de Fratura ..........coooveiiiiiiiiiiiiieeieeeee et 169

7.5 = SISEEMA ZE-IND ..ttt st 178
7.5.1 —Regime de AZlOMEracao.........ccueeeiuveeriiieeriieeeiieerieeeeieeeniveeesereeeareeeereeenes 178
7.5.2 —Regime de Fratura...........ccccvveeiiiiieiiieeieeeciee et 181

7.6 — Correlag0es MaCTOSCOPICAS ....cccvuvterrurieriiieeeiieeeitee et ettt e e sreeesireeesareeeaeeeas 183

7.7 - ConsideragOes FINQALS ........coovvieiiiiiiiiieiiee ettt et 186

8 — CONCLUSOES ..ottt 188
9 — REFERENCIAS BIBLIOGRAFICAS .......cvveueiimreiireisseessnesessssessssssssessesesnns 191

iX



INDICE DE FIGURAS

Figura 2.1 -Evolugao Microestrutural do material por mecanossintese. ...........c.c.cc.eeeuneee. 7

Figura 2.2 - Principio de funcionamento de um moinho planetdrio:dinamica dos corpos

€ MOAZEIM. ...ttt ettt e st e e bt e e sabeeesabeeeabeeebaeesnnreens 13
Figura 2.3 - Colis@o de uma esfera com uma superficie plana...........c.ccceeeevveeerveeenneenns 15
Figura 2.4 - Formacao de defeitos triplos (duas lacunas em o e um anti-sitio). ............. 22
Figura 2.5 - Diagrama de energia para a mecanossintese de intermetalicos. .................. 23

Figura 2.6 - Células unitdrias da fase Laves ZrV,: (A) cubica, C15; (B) rede tipo

adamantano para o Zr; (C) coordenagdo 16 para cada atomo A [46]; (D) hexagonal,

Gl ettt ettt ettt b et e a e sttt et sttt 38
Figura 2.7-Sitios intersticiais tetraédricos (T) e octaédricos (O) nas redes cfc, hc e ccc 39
Figura 2.8 - Célula unitaria do ZrV, C15; em destaque os sitios tetraédricos. ............... 40
Figura 2.9 - Diagrama de fases ND-H...........ccoooiiiiiiiiniiieeeee 42
Figura 2.10 - Diagrama de fases Zr-H. .........ccoouiiiiiiiiiiiiieeeeceeeee e 43
Figura 2.11 - Diagrama de fases V-H........cccccooviiiiiiiiniiiece e 43

Figura 4.1 — Evolucao dos parametros de distribui¢do de tamanhos de particulas D30,
D50, D80 e D90 para mecanossintese do sistema Fe-10Zn............cccccceviiienneennne. 52
Figura 4.2 - Distribui¢do de Tamanhos de Particulas (DTP) em acumulado passante: Fe
puro, 250RPM (A) e 300RPM (B); Fe-10Zn, 250RPM (C) e 300RPM (D); Fe-
20Zn, 250RPM (E) € 300RPM (F). ...coiiiiiiiiiiieeeteeeeeeeteeee e 54
Figura 4.3 - Verificacdo da reprodutibilidade do procedimento de moagem: DTP para
amostra Fe-10Zn a 250RPM por 15 MinutoS. ........eevviiiriiieiniieeiieeieeeieeeeee e 55
Figura 4.4 — Variacao do D50 para todas as condi¢des de processamento € composi¢des
ESTUAAAAS. ..ttt ettt et 56
Figura 4.5 — Micrografias de MEV mostrando a evolucdo da forma e dos tamanhos de
particulas para a amostra Fe-10Zn processada a 300 RPM: Fe inicial (A); Zn inicial
(B); 15min (C); 1 hora (D); 8 horas (E)......ccoovuviviiiiiiiieiiieeeeeeeeeeeeeeeeeeee e 59
Figura 4.6 — Micrografia de MEV mostrando a formacdo de aglomerados compdsito
com significativa porosidade para amostra Fe-10Zn processada a 300 RPM por 30
minutos (A); detalhe ampliado de uma regiao porosa (B)........ccccceeerviieriieennneennnne. 60
Figura 4.7 — Evolucao da razdo de aspecto para a primeira hora de moagem dos sistemas

Fe, FE-1070 € FE-207ZN. ...coeeeeeeeeeeeee e e et eee e e e e e e eeeeeaaeaaeaaes 61



Figura 4.8 — Evolucdo da Microdureza Knoop: Fe (A); Fe-10Zn (B); Fe-20Zn (C). .....62
Figura 4.9 - Difratogramas de raios-X da amostra Fe-20Zn processada a 300 RPM. ....64
Figura 4.10 - variag¢ao do parametro de rede da fase Fe cibica com a concentracao de
Zn, correspondéncia com a regra de Vegard. .........ccecveeviieeniiieeniieciie e 65
Figura 4.11 - Calorimetria de varredura diferencial para o sistema Fe-20Zn: (A)
original, antes da mecanossintese; (B) processado por 5 horas a 300 RPM............. 66
Figura 4.12 — Micrografias de MET para a amostra Fe-20Zn moida a 300 RPM por 10
horas. Formacao de anéis (DEAS) devido a continua redu¢ao da ordem
cristalografica (A); formacgao de padrdo de difracao de elétrons corespondente a
estrutura hc do €-Fe (DEAS, area circular)..........ccccoceieeiiiiiiiiiiiieceeeee e 67

Figura 4.13 — Evolugdo do parametro de rede com o tempo de mecanossintese para as

composicOes Fe-10Zn € Fe-20Zn........c..oooiiiiiiiiiiiiiieiceeeeeeee e 70
Figura 4.14 — Previsdo da entalpia de formagao para o sistema Fe-Zn a partir do Modelo

dE MICAEMA. ...ttt ettt ettt et 72
Figura 4.15 - Diagrama de fases do sistema binario Fe-Zn.............cccccccevvviinniiinnennne. 73
Figura 5.1 — DRX do Zr € do ND INICIAIS. ...eeeviiiiriiiiiieiiieeieecieeeee e 79
Figura 5.2 - DRX do sistema Zr9sNbg s (1% € 2* mOagens). .......ccceeerveeerveeerveeeneveennnne 79
Figura 5.3 - DRX do sistema Zr( 9sNbg s (3% Moagem). .......cccceeevveeerrieenieeenieeeireeennee 80
Figura 5.4 - DRX do sistema Zr( 9sNbg s (4% MOagem). ........cccceevveeenveennneennieenieennnee 81
Figura 5.5 - DRX do sistema Zr puro (5* moagem). .........cccceeveeervieeneeenneeennieesieeesnnes 81
Figura 5.6 - DRX do sistema Zr(.9sNbg s (6* MOagem). ........ccceeevvreerrieerieeenieeeiveeenne 82
Figura 5.7 - DRX do sistema Zr( 9sNbg s (7% MOAZEM). .....oeevvreerrieeiieerieeerieeeeivee e 82
Figura 5.8 - DRX do sistema Zr( 9sNbg s (8% moagem). .........ccceevveeereeennieennieenniieennee. 83
Figura 5.9 - DRX do sistema Zr( 9sNbg s (10%, 11% € 12% moagens). .....cccccceevvuveerureennnee. 83

Figura 5.10 - DRX da 8%, 10%, 11* e 12* moagens. Ampliacdo da Figura 5.9 para a regido
ENLTE 30 € 50° (20). it a e e e e aaaes 86
Figura 5.11 — Saida gréfica do software Match! para identificacao da fase desconhecida

a partir do difratograma da 12* moagem: (A) Nb ccc; (B)Zr cfc (B-Zr); (C) ZrC

(Fm3m, 225) a= 4.693A; (D) NbC (Fm3m, 225) a=4,470A. ......coovvevveeeeerrerran. 87
Figura 5.12 — Indexacgdo dos picos da suposta fase cibica Fm3m a partir do

difratograma da 127 MOAZEM. .......c.eeeriiiiiriiiieiiieeiee et 88
Figura 5.13 - Contaminagdo por Fe para as moagens do sistema Zrp.9s-Nbgos. ...vveeee.. 89

X1



Figura 5.14 - Graficos de Williamson-Hall para determinacio de tamanho de cristalito e
microdeformacdo: (A) Zr puro a 350 RPM por 4 horas; (B) Zrj95Nbgos a 350 RPM
POT 1T NOTA. 1ttt e et e e e st e e e st aeeseabneeeennnee 91
Figura 5.15 - Evolucao do tamanho médio de cristalito em fun¢c@o do nimero de
revolugdes para 0 Sistema Zr € Z1p 95ND0 05 .eeevveerrireerriieeriieeniieereeesiee e 92
Figura 5.16 — Evolucdo do tamanho médio de cristalito em funcido do nimero de
colisdes (revolucdes x esferas) para o sistema Zr( 9sNbyg os. Curvas sdo aproximagdoes
a um decaimento exponencial de primeira ordem. ..........ccceeeveeriieeriieenieeeiee e 93
Figura 5.17 — Evolucdo da microdureza Knoop para o sistema Zr-Nb no decorrer da
INECANOSSINIESE. ...eeneeiirieiieeitteeite ettt et ettt et e e sttt e sae e et e e st e et esbeeeneesaneenneesaneeanes 95
Figura 5.18 - Diagrama de fases do sistema Zr-NDb ........cccccoeeeiieeniieeniiieeniee e 96
Figura 5.19 - Previsao da entalpia de formagao para o sistema Zr-Nb a partir do Modelo
dE MICAEMA. ..ottt ettt s et 96
Figura 5.20 - DRX do sistema Zr e Zr(9sNby gs hidrogenados a 20bar de pressao apds
mecanossintese (3%, 5%, 9% € 112 MOAZENS)...ccuviieirriiiieiiiiiee e 98
Figura 5.21 - DRX do sistema Zr.9sNbg o5 hidrogenados a 20bar de pressao apds
mecanossintese (107, 11% € 12% MOAZENS)....eeevvieeriiiiniieiniieeiee e 98
Figura 5.22 - Saida gréfica do software Match! para identificacdo das fases ZRHy: (A)
3* moagem, ZrH; s01; (B) 3" moagem ZrH,; C: 11* moagem ZrH, go;; (D) 117
MOAZEMN ZIH . oo 99
Figura 5.23 — Ganho mdssico percentual de Hidrogénio e perda total de massa pelos
corpos de moagem para as amostras do sistema Zirp 9sNbDp 05. ...ceervveerriveerrveerneeennns 100
Figura 5.24 — Ganho massico percentual de Hidrogénio e tempo de mecanossintese para
as amostras do SIStEMA Zrg 95INDO.05. «ooeeeeeeeeieieiieeie e 101
Figura 5.25 — DRX do sistema Zry9sNbg o5 a partir de uma liga fundida (9* moagem).102
Figura 6.1 - Isoterma a 700° C do diagrama ternario Zr-Nb-V mostrando as seis
COMPOSICOLS ESTUAAAAS. .evvvieiiiiiiiiieeiteeete et 105

Figura 6.2 - DRX de amostras apds tratamento térmico a 770°C por 90 horas: (1) ZrV»;

(2) Zr(Nbg.10V0.90)25 (3) ZI(IND) 20V 0.80) 2 <-vervverververmeenueeruereenieeeeseesseesaeseessesseesnees 106
Figura 6.3 - DRX de amostras apds tratamento térmico a 770°C por 90 horas: (1)

Zr(Nbo35V0.65)2; (2) Zr(Nbg 50V0.50)25 (3) ZIr(ND) 65V 0.35)2 cevervvemvereereenienienieeiennn 107
Figura 6.4 — Refinamento do DRX da composi¢ao 1 pelo método de Rietveld............ 109
Figura 6.5 - Refinamento do DRX da composi¢ao 2 pelo método de Rietveld. ........... 109
Figura 6.6 — Refinamento do DRX da composi¢do 3 pelo método de Rietveld............ 110

Xii



Figura 6.7 - Refinamento do DRX da composi¢do 4 pelo método de Rietveld. ........... 110

Figura 6.8 — Refinamento do DRX da composi¢do 5 pelo método de Rietveld............ 111
Figura 6.9 — Refinamento do DRX da composi¢ao 6 pelo método de Rietveld............ 111
Figura 6.10 — Efeito da adi¢do de niébio sobre o parametro de rede a do Zr(Nby, V)2
LS ettt bttt et sa ettt eae 113
Figura 6.11 — Efeito da adi¢do de nidbio sobre o parametro de rede a da fase tipo
ZINDx, V1x)2 ClA ettt et st s 113
Figura 6.12 - Efeito da adicao de nidbio sobre o parametro de rede ¢ da fase tipo
ZI(ND, V1x)2 LA ottt st 114

Figura 6.13 - Efeito da adicao de nidbio sobre a razio c/a dos parametros da fase tipo
ZINDx, V1x)2 ClA ettt et sttt 114
Figura 6.14 - MEV das amostras de p6 das composicdes do sistema Zr-Nb-V apds

tratamento térmico, feixe retroespalhado. ..........cooovvieiiiiiiiiiiiiiiiee 115
Figura 6.15 - DRX de amostras ap6s hidrogenacao a 200°C e 20bar de Hy: (1+H;) ZrVy;

(24+H3) Zr(Nbo.10V0.90)2; (3+H2) ZI(ND) 20V 0.80)2- «evveveevereerieniienienieerieseenieeeeenees 116
Figura 6.16 - DRX de amostras ap6s hidrogenacao a 200°C e 20bar de Hy: (4+H>)

Zr(Nbo35V.65)2; (5+H2) Zr(Nbo 50Vo.50)2; (6+H2) Zr(Nb 65V 035)2- wervvevervenveenennee 117

Figura 6.17 - Efeito da adicao de nidbio sobre o parametro de rede a do Zr(NbsVx)»
C15 hidrogenada a 200°C € 20bar Ho. .....cceeeeiiiiiiiieiiecee et 118
Figura 6.18 - Efeito da adicao de nidbio sobre o parametro de rede a da fase tipo
Zr(NbsV4)> C14 hidrogenada a 200°C e 20bar Hy......ooovvveiviiiiiiiiiiiiiiieeieee 118
Figura 6.19 - Efeito da adicao de nidbio sobre o parametro de rede ¢ da fase tipo
Zr(NbxVx)2 C14 hidrogenada a 200°C e 20bar Hy.......ooocvveeeiieeiiieeiieeieeeieens 119
Figura 6.20 — Efeito da adi¢do de nidbio sobre a razdo c/a da fase tipo Zr(NbyVx), C14
hidrogenada a 200°C e 20bar de Ha. ......oooouiieeiiieiiiieeiieceeeee e 119
Figura 6.21 - Efeito da adi¢do de nidbio sobre o ganho percentual na razdo c/a da fase
tipo Zr(NbsVx)> C14 hidrogenada a 200°C e 20bar de Hy. ....cooovvveviiiiniiiinncnnns 120
Figura 6.22 — Correlagdo entre o ganho de massa total pela hidrogenag¢do com o ganho
de volume da fase Laves para as composicoes estudadas. .........ccceeerveerrveeenneenns 121
Figura 6.23 — Correlagdo entre o ganho de massa total pela hidrogenag¢do com o
percentual molar de fase deLaves presente em cada composicdo estudada. .......... 122
Figura 6.24 -Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(COMPOSICAD 1).eiiieiieeiiiiiiiieeiiieeciee ettt ettt e e et e e s beeesaeeeesbaeesbaeenssaeensseeennns 123

xiii



Figura 6.25 -Anélise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(COMPOSICAD 2).eeenuvieeirieeiiieeeiiee et te ettt e st e et e et e e st e e e sabeeesabeeessbeeensbeesbbeesaseeesnnees 123
Figura 6.26 -Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(COMPOSICAD 3)..eiuviieeiiieeiieeeiteeesteeetee ettt e etaeeetaeeetaeessseeessseeensseeensseeesseeesseesnnees 124
Figura 6.27 - Andlise por DRX: comparacdo da moagem de alta energia para as
composi¢des 1, 2 e 3 apds 20 horas de processo a 200RPM. .........ccccceevvieeniieens 125
Figura 6.28 - Andlise por DRX: comparacdo da moagem de alta energia para as
composi¢des 1, 2 e 3 apés no minimo 50 horas de processo a 200RPM................ 125
Figura 6.29 -. Saida grafica do software Match! e CELREF V3. Composi¢ao 3
processada por 50hs: comparacdo com os padrdes das fases V cubica (A); Zr cubica
(B) e Nby81Zr.19 (C); indexacao dos picos para a fase tipo Nbyg g1 Zrp 19 (D);
COMPOSICAD 2 ..vveeeniieeeiiieeiieeeitteeestteeesteeeetaeesaeeessseeeasseeessseeensseeessseeessseesnsseesnsseennes 126
Figura 6.30 - Anélise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(COMPOSICAD 4).cenetieeiiieeiite ettt et e ettt e et e et e e sabe e e sabe e e st eeenabeesbbeesabeeesnsees 128
Figura 6.31 - Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(COMPOSICAD 5).eeeuvrieeiiieeiiieeeieeestee et e e rte e ettt e etaeeetaeessbaeesssaeesssaeensseeesseeesseeannees 128
Figura 6.32 — Analise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(COMPOSICAD ). .euuviiiiiieiiiieeitte et ee et ee et e ettt e et e e et e e sabeeesabeeesabeeensbeessbeesaseeesnnees 129
Figura 6.33 - Andlise por DRX: comparacdo da moagem de alta energia para as
composi¢des 4, 5 e 6 apds 20 horas de processo a 200RPM. ..........cccceeevveeeneens 129
Figura 6.34 — Andlise por DRX: comparacdo da moagem de alta energia para as
composi¢des 4, 5 e 6 apds 60 horas de processo a 200RPM. .........ccccceevieennienne 130
Figura 6.35 — Composi¢do 6 moida por 60 horas: (A) Saida gréfica do software Match!,
comparacdo entre o padrao da fase Nby s;1Zr 19; (B) Indexagao de picos do
difratograma considerando estrutura cfc Fm3m. ........cccoocvivviiiiiiiiiiiiiicieeeeee 131
Figura 6.36 — Previsdo da entalpia de formagdo para o sistema Zr-V a partir do Modelo
dE MICAEMA. ..ottt sttt 132
Figura 6.37 - Diagrama de fases do SiStema Zr-V .......cccoccvieriiiieriiieenieeeniee e e 133
Figura 6.38 — Difratogramas da mistura de p6é Zr-V submetido a moagem de alta energia
sob atmosfera inerte de Ar: (a) mistura de p6 elementar, (b) apds Sh, (c) apds 30h e
(d) ap6s tratamento térmico a 1070K por 1hora [68]. .......ccccveieviiiiiiiiiiiiiiieeee, 134
Figura 6.39 — DRX do sistema Zr-Nb-V hidrogenado a 20 bar de pressao apés moagem
de alta energia Por 20 hOTas. .......ccciieeiiiieiiieeeie et e e e eaeee e 136

Xiv



Figura 6.40 - DRX do sistema Zr-Nb-V hidrogenado a 20 bar de pressdo apds moagem
de alta energia por 20 hOTas. .......cccuiiiiiiiiiiiieeiie et 137

Figura 6.41 - Incompatibilidade do padrao do V metdlico com o difratograma da
composi¢do 2 processada por 20horas e hidrogenada: deslocamento dos picos para
ANGUIOS 20 MENOTES. ...eiiiieiiieiiieiie ettt ettt ettt e st s e e st e ebee e 137

Figura 6.42 - Percentual méssico de Hidrogénio e perda total de massa pelos corpos de

moagem para as composicoes 1 a 6 do sistema Zr-Nb-V processadas por até 60

Figura 7.1 - Comparag¢ao Experimental vs. Simulado da DTP e da evolu¢ao do nimero
de particulas (M) para o sistema Fe a 250 RPM para o modelo dois: (a) instantes
iniciais; (b) dltimas 9 horas; (c) evolu¢do do My. Aproximacao a cilindros
CITCULATES. 1.ttt ettt et e sb e st e ne e st e enee e 147

Figura 7.2 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn a
300 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c)
Modelo seis. Aproximacao a cilindros circulares. ...........oceeevveeenieeniieennieenneeenne 149

Figura 7.3 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolugdo do ntimero de
particulas (My) para o sistema Fe-20Zn a 300 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (¢) Modelo seis. Aproximagao a cilindros
CITCULATES. 1.ttt sttt et s e et e sane e e e e 150

Figura 7.4 - Comparacio Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn a
250 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c)
Modelo seis. Aproximacao a cilindros circulares. ..........cocveeveveeerieeenieeenieeenieennns 152

Figura 7.5 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolugdo do ntimero de
particulas (My) para o sistema Fe-20Zn a 250 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c) Modelo seis. Aproximagao a cilindros
CITCULATES. ..ttt ettt et et e st e b e s s 153

Figura 7.6 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
300 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c)
Modelo seis. Aproximacao a cilindros circulares. ..........occveeveveeerieeenieeenieeesieeenns 154

Figura 7.7 - Comparag¢do Experimental vs. Simulado da evolu¢do do nimero de
particulas (My) para o sistema Fe-10Zn a 300 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (¢) Modelo seis. Aproximagao a cilindros

CIICULATES. e e e e ettt e e e e e e e e e et aeeeeeeeeeaaeanaaaeeeeeeeaaannaes 155

XV



Figura 7.8 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
250 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c)
Modelo seis; (d) Modelo trés. Aproximagao a cilindros circulares. ..............c....... 156

Figura 7.9 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da evolu¢do do nimero de
particulas (Mp) para o sistema Fe-10Zn a 250 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (¢) Modelo seis; (d) Modelo trés. Aproximacao a
CLIINATOS CITCULATES. ...cuvieiiieiiiiiie ettt sttt 158

Figura 7.10 - Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe a 300
RPM no regime de aglomeracao: (a) Modelo dois; (b) Modelo trés; (c) Modelo seis.
Aproximacgao a cilindros CIrCUlares. ...........ccooceeeriiieriiieiniieeieeeeee e 160

Figura 7.11 - Comparagao Experimental vs. Simulado da evolugao do nimero de
particulas (My) para o sistema Fe a 300 RPM no regime de aglomeragdo: (a)
Modelo dois; (b) Modelo trés; (c) Modelo seis. Aproximacao a cilindros
CITCULATES. .ttt ettt e be e st b e s et e st e e e e e 161

Figura 7.12 — Evolugao do parametro cinético de aglomeragdo para o modelo seis em
fun¢do da temperatura de fusdo ponderada do sistema Fe-Zn. Dominio de
AZLOMETACAO. «...eeiiiiieitie ettt ettt e st e et ee et e e e bt e e sbeeesnaees 163

Figura 7.13 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn a
300 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo seis.
Aproximacgao a cilindros EliPtiCOS. .....cueeerviieriieeriieeriieeree e e eaee e 164

Figura 7.14 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da evolu¢do do nimero de
particulas (My) para o sistema Fe-20Zn a 300 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo seis. Aproximagdo a cilindros elipticos. .........c.ccuue.... 165

Figura 7.15 - Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
300 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo seis; (c) Modelo
trés. Aproximacgao a cilindros eliptiCoS. .......cevuieeruiieriiiiriieeiee e 166

Figura 7.16 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da evolu¢do do nimero de
particulas (My) para o sistema Fe-10Zn a 300 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo seis; (c) Modelo trés. Aproximagao a cilindros elipticos167

Figura 7.17 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da DTP e da evolucido do nimero
de particulas (M) para o sistema Fe-10Zn a 250 RPM no regime de aglomeragao
para o modelo seis: (a) DTP; (b) My. Aproximacao a cilindros elipticos............... 168

Figura 7.18 — Comparac@o Experimental vs Simulado da DTP para o sistema Fe a 300

RPM no regime de fratura: (a) Modelo 2 ; (b)Modelo 5. .......cccooviieniiiiniiiiniienns 170

XVi



Figura 7.19 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
250 RPM no regime de fratura: Modelo dois. .......cooceeeriiieniiiiniiiiiieciceeeeeee 170
Figura 7.20 — Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
300 RPM no regime de fratura: Modelo dois. ........ccceeeriiienciiieniieeciieeiee e 171
Figura 7.21 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn a
250 RPM no regime de fratura: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco...................... 171
Figura 7.22 — Comparacao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn
a 300 RPM no regime de fratura: (a) e (b) Modelo dois; (c) e (d) Modelo cinco ..172
Figura 7.23 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da evolu¢@o do nimero de
particulas (My) para o sistema Fe a 300 RPM no regime de fratura; (a) Modelo dois;
(D) MOEIO CINCO...eeiiiiiieiieeiieeeeeeee et e et e e e e et e e e e e s eesaaaarereeeeeeas 173
Figura 7.24 — Comparagao Experimental vs. Simulado da evolu¢do do niimero de
particulas (Mp) para o sistema Fe-10Zn no regime de fratura: (a) a 250 RPM,
Modelo dois; (b) a 300 RPM, Modelo dOis..........ueeeeeeeeieciiriieeeeeeeeeecciireeeeeeeeeeeenns 174
Figura 7.25 — Comparagao Experimental vs. Simulado da evolu¢ao do nimero de
particulas (My) através do tempo para o sistema Fe-20Zn a 250 RPM no regime de
fratura: (a) Modelo dois; (b) Modelo (5).....cccvrereeeiieeiiiiiiiiiieeeeee e, 175
Figura 7.26 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da evolu¢ido do nimero de
particulas (My) para o sistema Fe-20Zn a 300 RPM no regime de fratura: (a)
Modelo dois; (D) MOAElO CINCO.......coovuvreiiiieeieieiiteeeeee et 176
Figura 7.27 - Evolugdo do pardmetro cinético de fratura para o modelo dois em fun¢do
da temperatura de fusdo ponderada do sistema Fe-Zn. Dominio de fratura........... 177
Figura 7.28 - Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Zr-
(5%at.)Nb no regime de aglomeracao: (a) Modelo dois; (b) Modelo seis............. 179
Figura 7.29 - Comparagao Experimental vs. Simulado da evolugao do nimero de
particulas (MO) para o sistema Zr-(5%at.)Nb a 300 RPM no regime de
aglomeracdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo Seis.......ccceeereieeniieennieeniieeiieeeiieeae 180
Figura 7.30 - Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP e da evolucdo do nimero
de particulas (M) para o sistema Zr-(5%at.)Nb a 300 RPM no regime de fratura
para 0o modelo dois: (a) DTP; (D) M..coouiiiiiiiiiiiiiieeieeeeeeeeeeeee e 182

Xvii



INDICE DE TABELAS

Tabela 2.1 - Tipos de kernel para a equagao de Smoluchowski..........cceeevvieeriieeneeeennnn. 6
Tabela 2.2 - Caracteristicas termodinamicas de diferentes técnicas de processamento
fora do equilibrio termOdiNAMICO .........eeeriiiiriiiiiniieeiie et 8

Tabela 2.3 — Numero de Impactos para varios corpos moedores e faixas de energia

CINELICA . .eeutieeiteet ettt ettt ettt et h e et e bt e et e bt e et esabeeabeesabeeabeesbaeeneenaneas 9
Tabela 2.4 - Computo da Entalpia de FOrmagao. ..........coecuieiiiiiiniiiiniieiiieeieeeeeeee 22
Tabela 2.5 - Parametros de difusdo do H em metais. ........ccccocueeviiiniiiniiniiniicniccecneee 33
Tabela 2.6 - Métodos experimentais para medidas de difusao do H em metais.............. 34
Tabela 2.7 - Capacidade de Descarga para ligas do tipo ZrVa. ...cccveeeveeenieeenieeeniieeennee. 36
Tabela 2.8 - Numero de sitios por 4&tomo M nas células cfc, hc e ccc..oovnnvvenniiannnennee. 39
Tabela 2.9 - Estrutura cristalina dos Hidretos de Nb, V € Zr. c.o.ovveeeeviiiviiiiiiiiieeeeieenennnn 40
Tabela 2.10 - Entalpias de formagao para hidretos. ........coccveevciieeriieeniieenieeeiee e 41
Tabela 4.1 - D50 para as moagens com Fe puro. .........cccceccveeriieeniiieenieeeniee e 56
Tabela 4.2 - D50 para as moagens com Fe-10Zn. .........ccoooiiiiiiiiniiiiiniieiieeeieeeeeee 57
Tabela 4.3 - D50 para as moagens com Fe-20Zn. .........ccoooiiiviiiiniiiiniiieiieeeieeeeeeee 57

Tabela 4.4 — Evolu¢ao do tamanho médio de cristalito e parametro de rede para a fase
o-Fe durante a moagem do sistema Fe-20Zn .........cccccooviiiiniiiiiiiiniieiiieeiceeee, 65

Tabela 4.5 — Valores dos parametros da equacao 4.1 ajustada aos dados de microdureza

Knoop das amostras Fe € Fe-20Zn..........ccooiiiiiniiiiinieeeeeeeeeeee e 69
Tabela 4.6 - Valores dos pardmetros da equacao logistica ajustada aos dados de

parametro de rede das amostras Fe-10Zn. .........ccooceiviiiiniiiiniiiiniceeceeeeeee 70
Tabela 5.1 — Parametros de rede (a) refinados para a fase cibica Fm3m. ...................... 88

Tabela 5.2 — Sumadrio dos resultados dos parametros da funcao exponencial de primeira
ordem para o melhor ajuste aos dados experimentais de tamanho de cristalito. .....94
Tabela 5.3 - Pardmetros de rede (a) refinados para a suposta fase ciibica Fm3m
hIArOZENAAA. ... .vieeiiie e et e et eeeabeeeaaee e 100
Tabela 6.1 — Saida dos parametros de qualidade de ajuste dos refinamentos das
COMPOSICOLS 1 @ 6. oottt ettt et e st e s 108
Tabela 6.2 - Percentuais das fases constituintes das composi¢des contendo Zr(Nby, V)2

CUDICO. ettt et e e e e e e e e e et e e e e e e e e e et aeaeeeeeeeaaaanaaaeeeeeeeaaannaes 112

Xviii



Tabela 6.3 — Percentuais das fases constituintes das composicdes contendo Zr(Nby, V.

)2 NEXAZONAL. ... e 112
Tabela 6.4 - Entalpia de Formacao de Defeitos N0 ZrVi.......cccveevvieeviieenieeeiieeeieeens 133
Tabela 6.5 — Comparativo entre as entalpias de solubilizacao sélida e amorfizagdo para

o sistema Zr-V e Zr-Nb na estequiometria 1:2. .......cooceieviiiiniiiiiniiieniiienieeeieee 135
Tabela 6.6 — Entalpia de Formacao de defeitos no ZrNby ........coeeveeiviieinieiniieeniieenns 135

Tabela 7.1 - Valores dos parametros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos 2 e 5. Regime de aglomeracao............cccccveeevuveeenneennns 162
Tabela 7.2 - Valores dos pardmetros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos 3 e 6. Regime de aglomeracao............ccccceeevvieennennnne 162
Tabela 7.3 - Valores dos parametros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos 2 e 5. Regime de fratura. ..........ccccoevvvveeriiennieeenieenns 177
Tabela 7.4 - Valores dos pardmetros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos 2 e 7 (k = 0,04026). Regime de aglomeracio............. 180
Tabela 7.5 - Valores dos parametros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos 2 (k=0,04026). Regime de fratura. .........c.cccccveeerurennne 183
Tabela 7.6 — Valores de poténcia total, eldstica e efetiva para as moagens dos sistemas
ZI-ND € FE-ZN. ..ottt 184
Tabela 7.7 - Valores de volume de p6 envolvido em cada colis@o para as moagens dos
sistemas Zr-INb € Fe-Zn. ......cocooiiiiiiiiiiiiiieeee e 185

Tabela 7.8 - Valores de Em para as mecanossinteses dos sistemas Fe-Zn e Zr-Nb......186

XiX



1- INTRODUCAO E OBJETIVOS

1.1 - Introducao

A técnica de producdo de ligas metdlicas por moagem de alta energia
(mecanossintese, mechanical alloying em inglés) vem sendo cada vez mais utilizada
visando a produgdo de materiais com propriedades distintas. Todavia, a despeito da
grande aplicabilidade da técnica no desenvolvimento de materiais diversos e do grande
nimero de publicacdes, um entendimento mais fundamental do processo € ainda
requerido. A literatura cientifica a esse respeito ainda € limitada.

Naturalmente, torna-se compreensivel tal fato tendo em vista o grau de
complexidade intrinseco do processo. Soma-se a isso, a abordagem multidisciplinar da
técnica encontra espaco de desenvolvimento tanto com relacdo a aspectos
macroscopicos, quanto microscopicos. Em termos macroscopicos citam-se a
modelagem de moinhos, a previsdao do consumo energético e a evolugdo da distribuicao
de tamanhos de particulas (DTP). Em relacdo a aspectos microscopicos, o
comportamento mecanico dos materiais nanoestruturados obtidos, os fendmenos de
difusdo e transformacgdes de fase associados a cinética da mecanossintese sao tema de
estudo de diferentes dreas do conhecimento como, por exemplo, a metalurgia fisica, a
area de fendmenos de transporte e a tecnologia mineral.

Algumas lacunas de conhecimento do processo de mecanossintese dizem
respeito a evolu¢do da DTP, em nivel macroscopico, e a capacidade de previsibilidade
do tipo de material a ser formado —amorfo ou cristalino, e que fase formada—, no nivel
microscépico. Quanto a primeira, far-se-a uso, neste trabalho, de uma classe de equagao
de balan¢o populacional, denominada equag¢dao de Smoluchowski. Para a segunda, um
modelo termodinamico semi-empirico serd aplicado, o Modelo de Miedema.

Neste sentido, a presente tese visa contribuir também no entendimento das
correlagdes macroscopicas € microscopicas da mecanossintese. Objetiva-se relacionar
os parametros do processo de moagem/mecanossintese —que tem forte correlacdo com o
espectro de energia associado aos processos de colisdo- com a evoluc@o microestrutural
das particulas de p6, notadamente quanto a microdureza e tamanho de cristalito. Para
tanto, dois sistemas métalicos bindrios com comportamento mecénico distinto, a saber o

Fe-Zn (até 20% em massa) e o Zr-Nb (até 5% atémico) foram estudados.



De modo a conferir o viés cientifico/tecnoldgico desejado, estudou-se 0 mesmo
sistema bindrio Zr-Nb e o pseudo bindrio Zr-(V;4Nby), (x até 0,65) quanto a
capacidade intrinseca de armazenagem sélida de hidrogénio e os efeitos da moagem de

alta energia sobre esta capacidade.

1.2 - Objetivos

A presente tese tem como objetivo principal o modelamento do processo de
mecanossintese de ligas metélicas bindrias cobrindo desde o perfil macroscépico do
processo —notadamente a moagem e sua cinética de consolidacdo a frio e fratura de
particulas—, até o microscOpico —tratando dos processos de extensdo de solucdo sdlida e
nanoestrutura¢do—, realizando medidas de microdureza, tamanho de cristalito, evolugao
de parametro de rede, etc. No nivel macroscopico busca-se correlacionar os parimetros
de moagem, como velocidade de rotagdo, nimero de esferas de moagem e razdao de
carga massa (massa das esferas por massa de material, RCM) com parametros
caracteristicos de colisao como a pressao maxima de contato, e, principalmente, com as
cinéticas de aglomeracdo e fratura das particulas, aplicando-se a equagdo de
Smoluchowski. Esta ultima € aplicada na descricdo da evolucdo da distribuicdo de
tamanhos de particulas para o processamento de ligas com comportamento mecanico
distinto.

No nivel microscépico objetiva-se correlacionar os parametros de moagem com
as cinéticas de formacdo de solugdo solida e nanoestruturacao das ligas estudadas, bem
como evidenciar os efeitos da mecanossintese na evolucao da capacidade de estocagem
de hidrogénio de ligas Zr-Nb e Zr(V,Nb).

Neste sentido, o modelamento matematico aplicado em varios niveis tem por
objetivo fundamentar a correlacdo dos aspectos macro e microscopicos da moagem de
alta energia de modo a melhor descrever a cinética de evolu¢do microestrutural de ligas

metélicas bindrias com comportamento mecanico distinto.



2 —REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 - Moagem

2.1.1 - Introducéo e Breve Histérico

H4 mais de dois séculos faz-se uso de processos de britagem e moagem de
minérios, geralmente com o intuito de liberar grios minerais para 0s processos
subsequentes de concentracdo. A sintese, ativacdo e cominui¢do de materiais por meio
da moagem té€m abrangido uma vasta drea de atuacdo, que em termos energéticos vai
desde a cominui¢do de minérios até a obtencdo de ligas por moagem de alta energia,
mecanossintese. As classes de materiais empregados e obtidos abrangem desde
materiais poliméricos até cerdmicas covalentes, passando por sistemas metdlicos e
compdsitos, além, obviamente, dos minérios. A moagem também faz parte do processo
produtivo de outros tantos produtos de nossa vida cotidiana como, por exemplo,
farmacos, produtos alimenticios e cimento.

O advento da moagem de alta energia através da utilizacao de moinhos atritores,
planetdrios e alguns moinhos vibratérios traz hoje uma nova e ampla 4rea de atuagio,
permitindo o desenvolvimento da moagem ultrafina, e com ela o universo dos materiais
nanoestruturados com suas propriedades tnicas. Por outro lado, o nivel de energia
envolvido nos processos de colisao durante a cominui¢do faz da moagem de alta energia
um processo que se desenvolve fora do equilibrio termodinamico, conferindo a esta
técnica um potencial intrinseco de desenvolvimento de novos materiais (compostos
quimicos, fases cristalinas, extensdo de fases sélidas, amorfiza¢do, nanoestruturagio,
etc) que outras rotas sintéticas convencionais seriam incapazes ou demandariam

elevadas temperaturas.

2.1.2 - Modelagem Matematica

Assim como outras operagdes unitdrias, a moagem tem sido alvo de constantes
estudos visando seu modelamento. Tém-se como principais objetivos do processo de
modelagem matemdtica da moagem a quantificagdo e compreensdo dos processos

desintegrativos, a otimizagdo energética e a correlacdo qualitativa e quantitativa dos



parametros de moagem com relacdo as propriedades finais do material cominuido,
especialmente quanto a forma e distribui¢ao de tamanho de particulas.

Devido a natureza estocéstica da moagem e a quantidade de corpos envolvidos a
abordagem matemadtica mais conveniente e que vem sendo amplamente utilizada € a de
modelos de balanco populacional, MBP (equagdo 2.1). Embora certamente ainda
existam desafios, descri¢cdes quantitativas adequadas da cominui¢cdo em britadores e
moinhos usando o MBP no dominio de interesse para a maior parte das aplicagdes na
inddstria mineral, ja se encontram disponiveis (AUSTIN et al. [1], NAPIER-MUNN et
al. [2]). Esses modelos matematicos empregam os conceitos de funcdo (distribuicdo de)
quebra e selecdo (ou taxa de quebra) para o caso de moinhos (AUSTIN er al. [1]) e se
aplicam a processos convencionais de moagem nos quais a cinética de aglomeracao e/ou

forjamento a frio de particulas € irrelevante.

dmi i—1
;:—Simi+z;Sjbijmj (21)
J=

onde m; € a fracdo madssica de particulas na classe i, S a funcdo sele¢dao e b a fungdo

quebra.

No caso da modelagem matemética de moinhos tubulares, alguns modelos
descrevem, inclusive, tanto os mecanismos de formacdo de particulas por fratura
(desintegrativa ou clivagem) quanto por abrasdo (AUSTIN et al. [1], HOGG [3]).

Para minérios e precursores ceramicos, a moagem ultrafina € limitada por
processos de aglomeracdo, culminando na hipotética existéncia de um limite de
moabilidade, a partir do qual a fragdo mais fina das particulas passa a atuar como um
amortecedor de impacto, reduzindo a eficiéncia da cinética de fratura das particulas
maiores, bem como impossibilitando a fratura a tamanhos menores. Ja na producdo de
ligas metdlicas e nanoestruturacao de metais elementares por moagem os processos de
aglomeracdo (notadamente, forjamento a frio) sdo o principal mecanismo de evolugao
estrutural das particulas nos primeiros instantes da moagem, sendo por isso, primordiais
na descri¢do quantitativa da mecanossintese. Neste sentido, uma descricao unificada da
moagem de alta energia exige a inclusao de parametros de aglomeragdo, além dos
tradicionais parametros de fratura encontrados nos MBP.

Especificamente na moagem de sistemas metdlicos, um controle da distribui¢do

de tamanhos de particulas (DTP) € importante tendo em vista a aplicacio do material



particulado em procedimentos convencionais de metalurgia do pd (compactacido e
sinterizagdo/tratamento térmico). Outro aspecto importante da modelagem da DTP diz
respeito a economia energética, pois deve-se evitar a moagem excessiva que acarreta em
maior contaminacdo do material, especialmente pelo Fe dos corpos e copo de moagem
aplicados na grande maioria dos procedimentos de mecanossintese de metais e suas
ligas.

Recentemente, HARRIS et al. [4] empregaram pela primeira vez a equagdo de
coagulacao/fragmentacdo de Smoluchowski (equag¢do 2.2) na descri¢do temporal da
evolucdo da DTP em processos de mecanossintese para materiais com comportamento
mecanico diferente. Tal equacdo também se caracteriza por uma descricdo de
distribuicdo de tamanhos de particulas por MBP e € comumente empregada na
simulacdo de processos de aglomeragdo de particulas poliméricas e floculagdo em

suspensoes diversas.

de, 1 =
=2 .c.cmbc)"2a,.ccmb.c.) 22)
s=1

s=1

onde C, é a concentragdo de particulas de volume r, a,, e b, sdo as velocidades de

agregacdo e de fratura para particulas de tamanho r e s.

Como pode ser observado pela descricao da equacao 2.2, os processos de fratura
e aglomeracdo sao tratados como processos biparticulares, onde duas particulas se unem
para formar uma nova (r + s) ou uma particula de volume (r + s) sofre fragmentacao
gerando duas outras com volumes r e s. Outro aspecto diferenciado dessas equagdes em
relacdo aquelas de balanco populacional convencional (equagdo 2.1) diz respeito a
necessidade do conhecimento da forma geométrica das particulas, pois a equagdo de
Smoluchowski tem como propriedade a conservacao de volume.

A utilizacdo de parametros cinéticos de natureza exclusivamente linear (Tabela
2.1) possibilita a aproximagao de tais equagdes a equagdes de Ricatti de natureza ndo-
linear, mas que apresentam solucao analitica para o tamanho médio de particula [4]. Tal
descricdo da evolugdo dimensional das particulas durante a cominui¢do apresenta um
cardter universal, podendo ser aplicada no estudo de materiais de natureza diversificada,
além de possibilitar o seu acoplamento a métodos numéricos de simula¢ido da dinamica

dos corpos de moagem em moinhos de bolas, planetério, atritor, etc.



Cinco kernels de parametros lineares de fragmentacdo e coagulacdo foram
aplicados por HARRIS et al. [4] (Tabela 2.1). Todavia, para os instantes iniciais do
processo, tanto o tamanho médio de particula (D50) quanto a DTP ndo apresentaram
boa correlacdo com os valores experimentais. Muito embora sem denomind-la como tal,
AIKIN e COURTNEY [5] também utilizaram a equag@o de Smoluchowski na descri¢ao
das moagens de metais como o nidbio e o cobre, aplicando a formulagdo mais simples
para o parametro cinético — constante e independente do tamanho de particula (modelo
1, Tabela 2.1). O kernel seis € apenas uma extensdo natural do kernel um
desconsiderando a cinética de fratura das particulas. Este kernel pode ser
particularmente aplicdvel em sistemas ducteis onde ha forte aglomeracdo nos instantes

iniciais da mecanossintese.

Tabela 2.1 - Tipos de kernel para a equacdo de Smoluchowski.

Modelo n° Kernel Aplicacdo na
Gr.s brs Mecanossintese™ "
: ! b SIM *3
2 a(r+s) b SIM
3 a(r+s) b(r+s) SIM*
4 a(r.s) b(r+s) SIM *
5 a(r.s) b SIM *
0 a4 0 NAO

A principal desvantagem dos modelos fenomenoldgicos descritos na Tabela 2.1
(como o MBP), € a sua incapacidade de descrever, explicitamente, a influéncia de
varidveis operacionais no processo, como o grau de enchimento, a razdo carga/massa e
o tamanho dos corpos moedores, entre outros. Um estudo sistemético variando de forma
racional os pardmetros de processo pode fornecer muitas informagdes a respeito da
evolucdo temporal da mecanossintese. Um detalhamento mais especifico da equagdo de
Smoluchowski serd apresentado no capitulo final do presente trabalho, o qual trata

exclusivamente da modelagem da DTP dos sistemas estudados.



2.2 - Mecanossintese

2.2.1 - Introducéo e Breve Historico

A mecanossintese ¢ um processo de evolucdo microestrutural/atdmica, onde se
objetiva a formacdo de ligas metélicas a partir de pd precursor dos constituintes
elementares, e que devido a processos de fratura, aglomeragdo e forjamento a frio, com
elevadas taxas de deformacdo eldstica e pldstica (escala macroscépica) e de difusao
(escala microscopica) e geracdo de defeitos, se desenvolve em estado sélido sob

condig¢des especiais de pressdo advindas dos processos de colisdo (Figura 2.1).

— o

: Predominéncia de
Particulas achatadas

Fusdo & Frio

Formag#o de Particulas Equiaxiais Orientagdio Randdmica Estado estacionario

de Fuséo aFrio

Figura 2.1 -Evolucdo Microestrutural do material por mecanossintese.

A mecanossintese apresenta o carater diferenciado de se desenvolver fora do
equilibrio termodindmico e, por isso, apresenta um potencial espectro de
desenvolvimento de novos materiais (ligas metaestaveis, materiais amorfos,
nanoestruturados, etc.) (Tabela 2.2). Entdo, de forma resumida, pode-se atribuir ao
processo de mecanossintese [6]:

1. Extensdo do limite de solubilidade s6lida em metais;
Refinamento do tamanho de cristalito até escala nanométrica;
Sintese de novas fases cristalinas e quasicristalinas;

Desenvolvimento de fases amorfas;

A

Desordenamento de compostos intermetalicos;



6. Possibilidade de producdo de ligas de elementos que dificilmente se ligam (entalpia
positiva);
7. Desenvolvimento de reacdes quimicas de autocombustao e autosustentadas;
8. Producdo de microestruturas compostas por fases secunddrias (usualmente 6xidos)
finamente dispersas em matriz metélica;
Soma-se a isso sua facilidade de escalonamento, tendo em vista se tratar de um

processo de moagem.

Tabela 2.2 - Caracteristicas termodinamicas de diferentes técnicas de processamento
fora do equilibrio termodinamico [6].

Velocidade de Resfriamento | Mdéximo Deslocamento
Técnica Efetiva (K/s) das Condicdes de
Equilibrio (kJ/Mol)
Resfriamento no Estado 10° 16
Sélido
Solidificagio Répida 10°-10° 2-3,24
Mecanossintese - 30
Trabalho Mecanico a Frio - 1
Irradiagdo/ 10" 30
Implantagao I6nica
Condensacdo de Vapor 10" 160

Coube a BENJAMIN [7] e BENJAMIN e VOLIN [8] os primeiros artigos
cientificos sobre mecanossintese. O primeiro trata da aplicacio da técnica no
desenvolvimento de superligas metdlicas endurecidas pela dispersdo de 6xidos. Ja o
segundo artigo trouxe a primeira iniciativa no sentido de compreender o mecanismo do
processo em Si.

Na década de 90, MAURICE e COURTNEY [9,10,11,12] publicaram uma série
de artigos sobre a modelagem da mecanossintese especialmente no que tange aos
aspectos da dinamica de colisdes tendo por base a teoria de Hertz, e desenvolveram os
primeiros cédigos numéricos (MAPP2 e MAPP3) para a mecanossintese baseados nessa
abordagem.

Recentemente, SURYANARAYANA [6] publicou uma extensa revisdao

bibliografica sobre o assunto, cobrindo todos os aspectos envolvidos no tema, desde



aspectos tedricos até um compéndio considerdvel de sistemas metdlicos das mais

variadas areas de interesse, servindo como uma 6tma referéncia sobre o tema.

2.2.2 - Condigbes Experimentais

Neste topico serdo cobertas, inicialmente, as condi¢des experimentais de
moagem usualmente utilizadas, e a seguir descrevem-se isoladamente alguns aspectos a
cerca das varidveis de moagem e sua relagdio com o tipo de material final
(nanoestruturado, amorfo, etc.).

A extensa maioria dos trabalhos em mecanossintese é realiza em atmosfera
inerte (argdnio), devido a natureza intrinseca do processo de moagem em gerar
superficies livres. Usualmente as pressoes aplicadas ficam na faixa de algumas unidades
de atmosfera. A maioria dos trabalhos de mecanossintese aplicados ao estudo de ligas
metalicas faz uso do moinho SPEX 8000, que é um moinho vibratério capaz de gerar
colisdes da ordem de 107 joules para corpos de moagem de aco de 2 gramas (0,79cm de
diametro) (Tabela 2.3), apto a fornecer taxas de energia superiores aos moinhos atritor e
de bolas usualmente comercializados.

Um considerdvel ndmero de trabalhos € realizado em moinhos do tipo
planetdrio. O movimento em duas dimensdes desse moinho aliado a sua alta taxa de
transferéncia de energia faz dele um 6timo equipamento para estudos prospectivos e de

modelagem.

Tabela 2.3 — Numero de Impactos para varios corpos moedores e faixas de energia
cinética [13] .

Energia Cinética do Impacto (Joules)
Neesferas | 107 —10" | 10°-10" | 10°-107 | 107 -10" 107 -1
5 0 78 612 3 0
10 0 148 1201 13 2
15 4 229 1873 24 0

*: simulagdo computacional para 1 segundo de operagdo do moinho




2.2.2.1 - Razao de Carga Massa

Valores de RCM na faixa de 15:1 a 10:1 sdo os convencionalmente utilizados
nos estudos de mecanossintese. Segundo SURYANARAYANA [6], existem estudos
com RCM de até 50:1, sendo comuns valores de até 30:1. A razao de carga massa é um
parametro de moagem muito importante e cobre alguns aspectos como: fator de
enchimento do copo, e tamanho dos corpos de moagem.

Comecando pelo mais simples, convencionalmente os processos de moagem de
alta energia fazem uso de corpos de moagem de aco endurecido, com tamanho variando
normalmente de 8 a 20 mm de didmetro. O tamanho do corpo de moagem ¢ importante
sob alguns aspectos como evolugdo dos tamanhos de cristalito e de particula, sendo que
os de menor dimensao devem ser aplicados a materiais de granulometria mais fina com
o objetivo de reduzi-la a escala micrométrica/submicrométrica.

SCHAFFER e MCCORMICK [14] apresentaram o primeiro estudo da influéncia
da RCM na cinética de evolucdo da mecanossintese, mais notadamente quanto a
evolucdo do tamanho de cristalito (calculado pela equacdo de Scherrer). Eles
verificaram que, para um determinado tamanho de corpo moedor, a evolu¢do do
tamanho de cristalito é funcdo do nimero de colisdes efetivas (produto da RCM pelo
tempo de moagem). Colisdes efetivas sdo aquelas que promovem evolucdo
microestrutural das particulas. De acordo com a Tabela 2.3 [13], mesmo um moinho de
alta energia produz um percentual baixo de colisdes efetivas. Entdo, quanto maior o
corpo de moagem, maior € a cinética de redu¢do do tamanho de cristalito, desde que o
tamanho do corpo de moagem ndo reduza significativamente o caminho livre médio do
mesmo, de maneira a reduzir a velocidade por ele alcangada antes das colisdes. Logo, o
valor méximo das esferas deve ser de aproximadamente 1/3 do tamanho do raio interno
do copo de moagem — no caso do moinho planetério.

Observa-se que uma boa parte da literatura que trata o assunto ndo descreve com
precisdo, para fins de reproducdo dos resultados, qual faixa de fator de enchimento é
utilizada nas moagens. Sabe-se que fatores de enchimento na faixa de 40 a 60%
apresentam a melhor resposta da cinética de redug¢do do tamanho de particulas,
configurando-se no regime ideal de trabalho, porém, traduz-se em maior consumo de

matéria-prima [1].
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2.2.2.2 - Tempo de Moagem

O tempo de moagem varia muito em funcdo do tipo de material desejado e do
tipo de moinho. Para moinhos Spex®, os mais energéticos, os tempos de moagem
normalmente empregados sdo inferiores a uma hora. Para sistemas em que se deseja
amorfizar, o tempo de moagem chega, em alguns casos, a 30-40 horas. Todavia, para o
caso especifico de se obter uma liga amorfa, uma varredura mais atenta do tempo de
moagem deve ser considerada, pois alguns sistemas apresentam o fendmeno de
amorfizacdo ciclica [6], que € a alternancia entre estados cristalino e amorfo durante a
mecanossintese. Para os moinhos de bolas, o tempo de moagem pode chegar a valores

de até 1000 horas.

2.2.2.3 - Velocidade

Os moinhos vibratérios do tipo Spex® ndo possibilitam um ajuste continuo da
velocidade de moagem. Estes moinhos operam na faixa de 1000 ciclos por segundo. Os
moinhos de bolas apresentam uma limitagao de velocidade (freqiiéncia de rota¢do) dada
pela velocidade critica de adesdo, na qual os corpos de moagem ndo se descolam da
parede do moinho. A faixa ideal de RPM fica em torno de 60-75% dessa velocidade
critica e varia de acordo com as dimensdes do moinho.

Ja os moinhos planetarios apresentam maiores faixas de aplicacdo e controle da
velocidade (RPM). Moinhos planetarios AGO® alcangam até 1090 RPM, todavia ndo
permitem ajuste continuo da velocidade (operam em 3 estdgios) e possuem bracos de
rotacao mais curtos. Moinhos Pulverisette (Fritsch®) operam em até 700 RPM, enquanto
que moinhos planetdrios com maiores dimensdes de braco de rotacdo, como por
exemplo, o PM400 (Retsch®), chegam a 400 RPM. Como esses ultimos possuem
maiores dimensdes, estendidas ao didmetro dos copos de moagem, o uso de corpos de
moagem de maior dimensdo é factivel. Ao mesmo tempo, o maior tamanho de braco de
rotacdo (eixo principal) torna-os tdo ou mais energéticos que os moinhos de bancada
como o Pulverisette®.

Outro ponto importante quanto aos moinhos planetirios € a possibilidade de
ajuste entre as velocidades de rotacdo do eixo principal e do eixo do copo.

Normalmente, a razao entre velocidades € de 1:-1, ou seja, o copo gira no sentido oposto
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ao eixo principal com a mesma velocidade deste. Todavia j4 existem modelos que
permitem uma ampla faixa de ajuste, bem como outros com ajustes de até 1:-3.

Para o moinho planetério, a velocidade de rotagdo esta diretamente relacionada
tanto a energia de choque, pois esta € funcdo da velocidade inicial de impacto entre os
corpos, quanto a frequéncia de choques [15, 16, 17, 18]. Neste sentido, a velocidade de
rotacdo é um pardmetro muito importante para os processos de mecanossintese. Gaffet
[15], ABDELLAOUI e GAFFET [16] e GAFFET et al [19] propuseram que a
transformagao de um sistema cristalino em amorfo ocorre em uma faixa restrita de
parametros (temperatura, energia de choque entre corpos moedores e frequéncia de
choques). ABDELLAOUI e GAFFET [16] sugeriram que a poténcia total de choque
(energia vezes frequencia de choques) é o parametro de moagem universal
(independente do moinho utilizado) para se obter um material cristalino (nanocristalino)
ou amorfo. O sistema utilizado nestes estudos foi o Ni-Zr nas propor¢oes NijpZr; e
NijZrg, 0 qual € reconhecidamente um sistema capaz de evoluir para o estado amorfo.
Maiores detalhes da dinamica dos corpos de moagem serdo apresentados no item 2.2.3.

De um modo geral, as principais varidveis para a obtencdo de um material
amorfo por mecanossintese sdo o grau de contaminacao por impurezas, a temperatura de
moagem e a energia de moagem [6]. Muitos estudos relacionam o aumento da
contaminac¢do pela moagem de alta energia com uma maior estabilidade da fase amorfa.
Porém, este tépico € ainda muito controverso [6].

O aumento da energia de moagem estabelece uma competi¢do entre a cinética de
formacdo de defeitos (aumento da poténcia de choque), que favorece a amorfizacao, e o
aumento de temperatura, que favorece a (re)cristalizacdo do sistema. Assim, de um
modo geral, como uma baixa energia de moagem (baixa freqii€ncia de rotacdao) ndo gera
amorfizacdo, ¢ uma alta energia facilita a recristalizacdo do sistema, condicdes
intermedidrias sdo normalmente aquelas que conduzem o sistema a amorfizagdo. A
baixas temperaturas a cinética de fratura em muito supera a de fusdo a frio, de modo que

o tamanho de cristalito € mais facilmente reduzido, gerando materiais nanoestruturados.

2.2.3 — O Moinho Planetario

A dindmica dos corpos de moagem em um moinho planetirio pode ser

representada esquematicamente pela Figura 2.2.
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Figura 2.2 — Principio de funcionamento de um moinho planetério: dindmica dos corpos
de moagem

Nele, as esferas sofrem a acdo das aceleracdes devido ao movimento do eixo principal
do moinho (sentido horario) e do eixo de rotacdo do copo de moagem (sentido anti-
horédrio). Como conseqiiéncia, a cada ciclo de rotacdo, as esferas permanecem um
periodo aderidas a parede do copo de moagem, até que a resultante das forcas se oriente
em direc@o ao eixo central do copo de moagem. Nesse instante, a esfera se desloca do
copo até se chocar novamente com a parede do mesmo. Alguns autores tém estudado a
dindmica de colisdes em moinhos planetarios [16, 17, 18]. Todavia, o tunico estudo que
leva em consideracdo as propriedades mecanicas dos materiais das esferas de moagem
cabe a CHATTOPADHYAY et al. [18], e é implementado neste trabalho. Dada uma
esfera de moagem isolada dentro de um moinho, aplicando-se os conceitos cinematicos

da Mecanica Newtoniana, o angulo (¢) e a velocidade (V) de descolamento da esfera sao

dados por:
2
@ = 7 —arccos Reape By~ Peye) (2.3)
2 s
Reixo weixo
2_ 2 p2 2 52
V - a)eixoReixo + (a)eixo - a)copo ) Rcopo + 2a)eixo (a)eixo - a)copo ) RcopoReixo Cos (¢) (24)

onde R e @sao o raio e a velocidade angular, respectivamente.
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Para o caso de um moinho com razdo de velocidades 1:-1, ¢ é igual a 90°, e a

velocidade € dada exclusivamente pelos pardmetros do moinho (@, , € R, ).

CHATTOPADHYAY et al. [18] mostra também que o angulo de incidéncia da esfera
na parede do copo € 0°, o que significa dizer que a esfera percorre livremente toda a
extensdo do eixo radial do copo até colidir com a parede do mesmo. Logo, para um
moinho com razdo de velocidades 1:-1, as colisdes da esfera com a parede do copo sao
exclusivamente impactos normais, sem termo tangencial, e a teoria de contatos de Hertz
se aplica diretamente no computo da energia total de colisdo.

O tempo total do ciclo de colisdo € dado pela tempo de permanéncia da esfera
em contato com o copo somado o tempo de percurso livre quando, entdo, a esfera inicia
um novo ciclo de aderéncia apés a colisdo a parede do copo de moagem. Logo, a

freqiiéncia de colisdes é dada por:

f= (2.5)

2.2.4 - Teoria de Hertz

A teoria de contatos de Hertz é apropriada na descri¢dao da dindmica de impactos

quando a energia cinética associada ao movimento relativo dos corpos em colisdo €

(@'N

muito menor que o contetido de energia eldstica desses corpos [20]. Esta condi¢dao
encontrada se a velocidade relativa dos corpos em colisdo € muito menor que a
velocidade do som no material. Tal condicdo € satisfeita pelos processos de colisdao
desenvolvidos durante a moagem/mecanossintese dos materiais.

A teoria de Hertz leva em considerac@o principios geométricos e da Mecanica
Newtoniana. Como resultado, parametros de colisdo podem ser mensurados a partir das
propriedades mecanicas dos materiais dos corpos em colisdo. Os parametros de
interesse sdo a pressdo normal maxima de contato (Py,,), 0 raio da superficie circular de

contato (r,) € a a aproximagdo entre os corpos em contato —para os pontos distantes da

superficie de contato (J,.). A Figura 2.3 os conceitos.
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Figura 2.3 — Colisao de uma esfera com uma superficie plana

De acordo com o tipo de contato (esfera com esfera ou esfera com parede do
moinho), e considerando o coeficiente de Poisson igual a 1/3, esses parametros sao

representados pelas seguintes equagdes, para contato esfera com esfera [9]:

5. =189 V" (p/Y)"R (2.6)
r,=0,9731 V°* (p/Y)"” R 2.7)
P =0,4646 V**(p/Y)"'Y (2.8);

e para contato esfera com parede curva (parede do moinho) [9]:

8.0 = 21757 VO (1Y) R[(B-1)/ B (2.9)
r,=14750 V* (p/Y) R[ B1(B-1)]" (2.10)
P, =0.3521 V™ (p/Y)" Y[(B-1)/B]" 2.11)

onde S ¢ a razao entre o raio do copo e o raio da esfera de moagem, p € a densidade, Y o
moédulo de Young e V a velocidade da esfera. No caso de colisdes entre corpos de
materiais distintos —caso do sistema Zr-Nb moido com esferas de WC em copo de aco

inoxidavel—-, o médulo de Young Y € substituido por um Yy, dado por:
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2YY,
efetivo = Y1Y2 (212)
172

Assumindo que a dinamica de colisdo nao sofre interferéncia das particulas de

p6 [9], a energia eldstica por colisio por unidade de volume é dada por P> /2Y.

max

Assim, a poténcia eldstica para colis@o entre duas esferas fica sendo:

TR’P.. S
= max _ max n 2 13 ,
elastica 3Y f ( )

Poténcia
onde f € a freqiiéncia de colisdes e n o nimero de esferas de moagem. A poténcia
efetiva, definida como a diferenca entre a poténcia de choque total e a poténcia eléstica

toal é dada por:

Poténcia (2.14),

eldstica

1
= Emvzf n— Poténcia

efetiva

onde m € a massa efetiva dos corpos em colisdo.

Das equacdes acima (2.6 a 2.14), fica claro que para se calcular tais parametros e
poténcias de colisdo, necessita-se da velocidade de impacto, que é dada pela equacdo

2.4., e da freqii€éncia de impactos (equacdo 2.5).

2.2.5 - Metalurgia Fisica

Neste item, cobriremos essencialmente os aspectos de endurecimento e reducdo
do tamanho de cristalito durante a mecanossintese.

Um dos fendmenos mais importantes durante a mecanossintese de um sistema
metalico é o endurecimento das particulas no decorrer do tempo. Na mecanossintese, o
principal mecanismo de endurecimento € a constante formagdo de defeitos
(discordancias, de empilhamento, etc.) devido as altas taxas de deformacao,
especialmente para os materiais ducteis, tanto por compressao, quanto por cisalhamento,

as quais as particulas de p6 sdo submetidas. Outro agente de endurecimento € a
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solubilizacdo sélida, advinda tanto da natureza fisico-quimica intrinseca do sistema

metélico sob processamento, quanto da inevitivel contaminag@o a que as particulas de

po estdo sujeitas.

A severa deformacgdo pléstica associada a moagem produz dois tipos de
imperfeicoes que podem aumentar sensivelmente a difusdo nas condicdes de
temperatura dos procedimentos de moagem convencionais: alta densidade de
discordancias, cuja presenca pode acelerar a difusdo através de seus nucleos (pipe
diffusion); e, alta concentragdo de lacunas, que pode chegar a ser algumas ordens de
grandeza superior que o encontrado em condig¢des de equilibrio.

Coube a SCHAFFER e MCCORMICK [14] o primeiro trabalho sobre a
influéncia de parametros de processo no estudo da cinética da mecanossintese. Eles
estudaram a influéncia da RCM e do tamanho das esferas na evolucdo do tamanho de
cristalito e do tempo de igni¢do para a reacdo de deslocamento CuO + Fe — FeO + Cu.
Concluiram que a RCM influencia sobremaneira na cinética de redu¢ao do tamanho de
cristalito, mas nao no tamanho final.

Segundo FECHT [21], os materiais nanoestruturados obtidos por mecanossintese
se diferenciam dos materiais nanocristalinos obtidos por outras técnicas quanto a
estrutura dos contornos de grdo, pois na mecanossintese, tais estruturas sao quase
amorfas e apresentam alta densidade de discordancias. Além disso, nas fases
nanoestruturadas os contornos de grao ocupam uma fracdo volumétrica muito maior do
que nos materiais nanocristalinos convencionais. Os materiais nanoestruturados de
metais ducteis obtidos por moagem de alta energia se formam segundo um mecanismo
em trés estagios [21]:

1. inicial, onde a deformacdo € localizada nas bandas de cisalhamento que se
constituem em arranjos com alta densidade de discordancias. Este processo ¢é
acompanhado pela deformacdo causada pelo deslizamento de discordancias no
interior dos cristais;

2. intermedidrio, onde, alcancado um nivel de deformacao, as discordancias se anulam
e se recombinam formando contornos de baixo angulo separando os cristais
originais em sub-graos nanométricos, os cristalitos;

3. final, onde se obtém um estado estaciondrio formado por cristalitos em orientagdao
aleatdria. O refinamento final desta estrutura estaciondria é devido a uma absor¢ao

adicional de energia nos contornos dos cristalitos, de maneira que, a partir de um
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determinado tempo de moagem, o sistema ndo mais evolui estruturalmente (ndo
absorve energia).

Segundo KOCH [22], o tamanho final do cristalito € fun¢ao da tensdo do grao e
ndo da energia de choque ou da frequéncia de colisdes. Tal medida (tensdo do grao)
pode ser avaliada indiretamente no decorrer da moagem por meio de medidas de
microdureza e de microdeformacdo (obtida a partir da andlise por difracdo de raios-X).
Como a microdureza também esta relacionada com o tamanho de cristalito, serve, entio,
de parametro de avalia¢do do processo de mecanossintese.

Ja ECKERT et al. (23), sugeriram que o valor final de tamanho de cristalito ¢
consequéncia do balanco entre a formacdo de discordancias —devido a deformacgdo
plastica das particulas— e a recuperagdo termicamente ativada do cristalito por meio do

rearranjo e extingdo das discordancias.

2.2.6 - Aspectos Termodinamicos

O processo de mecanossintese produz comumente compostos e/ou fases
metaestaveis. Um dos processos que mais despertam interesse € a sintese de ligas
metélicas amorfas. Como descrito anteriormente, GAFFET et al. [19] sustentam que a
poténcia de choque € o parametro universal na descricdo das condi¢Oes experimentais
de amorfizagao/nanoestruturacao dos materiais.

O mecanismo de amorfizacdo por mecanossintese apresenta semelhangas com o
processo de amorfizagdo por reacdo em fase sélida (SSAR). No processo SSAR, filmes
finos, da ordem de 100 nm, de metais distintos s@o superpostos. Sob a acdo de
temperatura constante, a espécie quimica do elemento de maior difusividade se difunde
rapidamente dando origem a uma fase amorfa intermedidria na interface entre os dois
metais iniciais. As condicOes necessdrias para que ocorra tal fendmeno sdo entalpia de
mistura negativa alta (condi¢do termodinamica) e que a fase amorfa se forme mais
rapidamente que a fase cristalina (condi¢@o cinética). Entretanto, segundo KOCH [24],
os defeitos criados devido a severa deformacgdo pldstica durante a mecanossintese
influenciam na termodindmica e na cinética dos estados de transi¢do para fase amorfa,

de modo que muitos sistemas passiveis de amorfizacdo por mecanossintese ndo o sao

por SSAR.
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A fase amorfa final pode se formar diretamente a partir dos componentes
cristalinos iniciais ou apds a formacdo de uma fase cristalina intermedidria segundo as
“reacdes” globais:

mA +nB —(A_B,) (2.15a)

amorfo

mA+nB — (A B,) < (A, B,) (2.15b)

cristalino amorfo

Outra contribuicdo fundamental que a avaliacdo termodindmica pode fornecer é
a capacidade de predicdo do material final processado por moagem de alta energia. Isto
tem sido realizado pela aplicacdo do Modelo de Miedema a sistemas metélicos bindrios

elementares e compostos intermetalicos.

2.2.6.1 - Modelo de Miedema

O Modelo de Miedema (MM) foi inicialmente desenvolvido por A R. Miedema
e colaboradores na década de 70 [25], sendo um modelo preditivo de cardter semi-
empirico capaz de fornecer as entalpias de formacdo de compostos intermetalicos,
oxidos, cloretos, sulfetos, fluoretos e hidretos, bem como a energia de formacdo de
defeitos (intersticiais, lacunas, etc.) que encontram aplicacdo especialmente para
materiais intermetdlicos. Por conseguinte, é possivel levantar diagramas de fases
energéticos que relacionam a entalpia de formacao de compostos em estados distintos
(solugdo sdlida, amorfo, etc.) em fungdo da composicao.

O MM se fundamenta no principio basico de que cada dtomo é uma célula
macroscépica (bloco) constituinte da estrutura cristalina, e que as interagdes interfaciais
entre as células sdo as responsdveis pela descricdo e quantificacdo energética das
interacdes fisicas. Portanto, a energia € funcdo da drea superficial de contato entre
células (4tomos). Neste sentido, pode-se entender o MM como um modelo atdmico
macroscopico caracterizado por um conjunto de células (d&tomos) como as células de
Wigner-Seitz. Segundo Miedema, dados dois dtomos distintos em posi¢des vizinhas em
rede cristalina, a energia envolvida pode ser dividida em 3 componentes: energia
quimica —calculada a partir das interagdes interfaciais—, energia estrutural ou topoldgica

e energia elastica [26].
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A energia interfacial é funcdo de 3 parametros fisicos: drea superficial, funcdo
trabalho (@) e densidade eletronica superficial (7). A funcdo trabalho é a barreira
energética a ser vencida pelo fluxo eletronico de um dtomo para outro (para o caso de
atomos com diferentes eletronegatividades). A contribuicdo energética advinda da
funcdo trabalho é sempre negativa (aumenta a entalpia quimica) pois o fluxo eletrénico
¢ sempre no sentido B—>A (para @4 > &) . A densidade eletronica superficial é um
parametro que estima a densidade eletronica no contorno da célula. Para um cristal, as
descontinuidades nos contornos provocadas pela presenca de diferentes dtomos devem
ser amenizadas, de tal forma que o 4&tomo mais eletronegativo cede densidade eletronica
para o menos eletronegativo. Por isso, essa contribui¢do é sempre positiva (diminui a
entalpia quimica). Miedema propds uma equagdo empirica baseada nestes parametros
que melhor representasse a energia envolvida para a solubilizacdo de um atomo A na

rede cristalina de B para os mais variados sistemas metélicos bindrios:

_— 2/3
A =V [ @amen) +0 (ramnw)' - &)@,
+

2\n, Ny

onde P, Q e R sdo constantes que dependem do tipo de composto quimico. Por exemplo,
para uma liga metalica formada somente por metais de transicdo: P=4,5, O=1 e R=0.

Corrigindo a concentracao nominal de uma dada liga metdlica para concentracao

superficial (C;,) e acrescentando um termo que estime o grau de contato entre as

espécies atdmicas distintas formadoras do composto intermetdlico ( f;'), a contribui¢io

de natureza quimica, ou energia de formacao (ver Tabela 2.4), passa a ser dada por:

imi A interfaciz
quimico s interfacial
AH intermetélico_AB - C A f B AH A_em_B (217)

A contribuicdo eldstica tem por fundamento as tensdes e conseqiientes
deformacgdes geradas nas interfaces de células distintas. Tendo em vista que diferentes
atomos apresentam volumes distintos quando dispostos em rede cristalina, se
considerarmos um dtomo (célula) B diluido na rede cristalina de um dtomo A sendo, por

exemplo, Vg > V4, a célula B gera uma tensdo compressiva na rede cristalina de A com
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conseqiiente expansdo da mesma. A esta expansao final total do sélido estd relacionada
uma energia. O modelo de Miedema propde que a entalpia de natureza eldstica é

descrita por:

2
2YAGB (WA—WB)
4 Gpwat3 YA W B

Yz pe 218)

sendo W o volume corrigido da espécie, ¥ o mdédulo de Young e G o médulo de
cisalhamento. Esta formulacdo da entalpia de formacdo eldstica retrata o carater
macroscépico do modelo ao utilizar os paradmetros macroscopicos Y e G, bem como ao
tratar os dtomos individualmente como fatias constitutivas de dimensdes macroscépicas.
Os valores de Y e G utilizados nesse trabalho foram retirados do sitio
http://www .kasap.usask.ca/server/kasap/Tables/Mechanical.html, fazendo-se uso dos
valores para os materiais em estado policristalino.

A entalpia de origem estrutural/topoldgica retrata justamente o efeito de
desestruturacio da rede cristalina promovida pela amorfiza¢do do composto em questao.

Miedema propds que a parcela topoldgica da entalpia de formagao seja dada por:

35 (xT +yT )
AH = 2.19)

sendo Ty as temperaturas de fusdo dos constituintes elementares. Uma contribui¢do
estrutural extra a entalpia estrutural é considerada para compostos de metais de
transi¢cdo, e retrata o carater semi-empirico do modelo, por ser um termo extraordindrio
inserido de modo a quantificar a observacdo empirica de que os metais de transi¢ao
tendem a preferir determinado tipo de estrutura cristalina de acordo com sua posi¢ao na
tabela periddica.

O computo da entalpia de formacao pelo modelo de Miedema pode ser resumido
segundo a Tabela 2.4, utilizando as equacdes (2.17), (2.18) e (2.19), para diferentes

Ccompostos.
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Tabela 2.4 - Computo da Entalpia de Formagao.

Solugdo Sdélida Composto Liga Amorfa
Intermetdlico
Entalpia Quimica SIM SIM SIM
Entalpia Eldstica SIM NAO NAO
Entalpia Estrutural” SIM NAO NAO
Entalpia Topolégica NAO NAO SIM

# Somente para sistemas exclusivamente com metais de transi¢do.

Uma outra vertente do método trata do cdlculo das entalpias de formagdo de
defeitos. Neste, a entalpia de formacao de lacunas € proporcional a energia superficial

. .. <« 2
(tensdo superficial) e, naturalmente, a area (V &

) € se aplica tanto para metais como
ligas. Para efeito da quantificagdo das entalpias de tais defeitos, considera-se a
abordagem macroscopica propria do MM acoplada ao modelo de Ising —que leva em
consideragdao somente as interagdes entre dtomos vizinhos, “em contato” [26]. Para estes
compostos, a entalpia de formacdo de desordem de anti-sitio é composta pelas partes
quimica (A em B mais B em A) e elastica (A em B mais B em A), esta ultima
descrevendo o efeito de tensdo e deformacao pela troca de posicdes atdmicas (anti-sitio)

ou formagao de lacunas. A entalpia de formacgao de defeitos de Schottky é simplesmente

lacuna
A

dado pelo somatério: AH . " +AH."™ que quantifica, respectivamente, as entalpias de

lacuna nos sitios o e B, respectivamente. J4 a entalpia de formacdo de defeitos triplos,
presente em alguns compostos B2, é dada pela AH""" acrescido da entalpia de defeito

de anti-sitio —como descrita anteriormente. A Figura 2.4 resume a formagao de defeitos

triplos (1 anti-sitio + 2 lacunas).

Figura 2.4 - Formacao de defeitos triplos (duas lacunas em ¢ € um anti-sitio).
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O calculo das energias relacionadas aos defeitos de rede tem sido aplicado na
previsdo de rotas de produto final para compostos intermetdlicos, pois correlaciona o
tipo de defeito energeticamente favordvel com a evolucdo estrutural (ganho de
desordem) desses compostos quando submetidos a condi¢des de alta temperatura
(tratamento térmico), irradiagdo ou moagem de alta energia. Para a moagem de alta

energia, dado um intermetdlico bindrio AB qualquer, e estimadas as entalpias de
formac@o para diferentes defeitos, se AH™™ ou correlata (como defeitos triplos) € a

menor, 0 composto nao sofre transformacao e o sistema tende a evoluir para um estado

z

nanoestruturado (defeitos de lacuna e de Schottky). Se AH™ ™ ¢é a menor, a fase

intermetdlica tanto pode evoluir para uma solugdo sélida quanto para um estado amorfo,
isto porque, sob a dtica da ordenacdo atdmica, ambos os estados se caracterizam por um

ganho de desordem. Em termos energéticos, pode-se resumir a moagem de alta energia

de compostos intermetélicos conforme a Figura 2.5, onde E¢ ¢é a energia de ativacdo

para cristalizacdo, E'“ é a energia de ativa¢do para nanocristalizagdo e ™ € a energia

de ativagdo para amorfizacdo ou solucgado sélida.

Moagem de afta energia
K de intermetaicos

E.C

estado amorto
e

solucao solida

desordem
atdmica

estado
nanoctristalino estado
cristzlino

Figura 2.5 - Diagrama de energia para a mecanossintese de intermetalicos.

Normalmente, E'° << E*, de tal maneira que os processos de amorfizagdo
sdo normalmente estabelecidos sob condi¢des energéticas intermedidrias. Caso
contrdrio, a F_ € facilmente superada dando origem a fases cristalinas.

No que tange a moagem, coube a WEEBER e BAKKER [27] o primeiro
trabalho correlacionando as previsdes termodindmicas do MM, notadamente o

intermetdlico CoGa de estrutura B2, as propriedades fisicas do produto obtido pela

moagem. De acordo com o MM, o intermetdlico CoGa ndo amorfiza e ndo forma
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solucdo sélida pois a entalpia de formacdo de defeito triplo na subrede do Co () € a
menor.

J4& MODDER et al. [28] estenderam o cdlculo de entalpia de defeitos de anti-
sitio e tipo lacuna (defeitos quadruplos) para compostos AB, com estrutura cubica C15
(GdAl,, GdPt,, GdIr,, GdRh, e GdMg;). A existéncia de defeitos quadruplos (1 anti-
sitio + 3 lacunas) € considerada plausivel tendo em vista que com este tipo de defeito os
atomos do tipo A permanecem em sua propria subrede —s6 os dtomos B que ocupam
posicao na subrede o. Os autores correlacionaram a rota do produto final com os valores
de entalpia previstos para estes defeitos pelo modelo de Miedema, encontrando boa
concordancia. A aplicacdo desse formalismo de energia de defeitos em compostos
intermetdlicos com estrutura C15 apresenta aplicagao direta em um dos sistemas em
estudo, pois 0 ZrV; € um intermetdlico com essa estrutura.

Por fim, cabe ressaltar que existem outros métodos de modelagem de energias de
formacdo e consequentemente diagramas de fase. O mais famoso é o método
CALPHAD. Este método, inicialmente desenvolvido na década de 70, é um método a
primeiros principios envolvendo otimizacdes e minimizacdes de conjuntos de equagdes
descritivas das energias livres de Gibbs para diferentes espécies quimicas. Entretanto,
como pode ser constatado em SURYANARAYANA [6], a previsdao de extensdo de
solucdo sélida pelo MM € na grande maioria das vezes equivalente aquela obtida pelo
método CALPHAD. Soma-se a isso a maior simplicidade de aplicacio do método, o
que faz do modelo de Miedema uma ferramenta util para estudos de mecanossintese,

sendo, entdo, aplicado neste trabalho.

2.2.7 - Modelagem Microestrutural

A modelagem microscépica da mecanossintese trata essencialmente da evolugdao
microestrutural das particulas através do tempo. Frente a acdo mecanica da moagem,
pode-se dividir a mecanossintese em trés tipos de sistemas: os de comportamento ductil,
os sistemas com componentes ducteis e frageis e, por fim, os sistemas de
comportamento fragil. Historicamente, a mecanossintese foi intensamente aplicada a
sistemas com comportamento ductil. Tais sistemas sdo, ainda hoje, os mais bem
entendidos em termos da evolucdo microestrutural, pois esta pode ser explicada por

mecanismos de deformacdo plastica, fusdo a frio e fratura de particulas acoplados ao
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continuo processo de difusdao. BENJAMIN e VOLIN [8] publicaram o primeiro trabalho
sobre modelagem da mecanossintese utilizando o sistema Fe-Cr (50:50 %vol.). Segundo

os autores, o processo de mecanossintese de sistemas ducteis pode ser descrito em cinco

etapas:

1. Inicial;

2. Predominancia da Cinética de Soldagem a Frio;
3. Formacao de particulas equiaxiais;

4. Inicio da Orientacao aleatéria por Fusio a Frio;
5. Estado estaciondrio.

Do estédgio inicial —no caso, os primeiros 12 minutos—, consta a formag¢do de uma
fina camada de material aderida a superficie dos corpos moedores (1% em massa) € o
aparecimento de granulometrias de p6 mais finas e mais grosseiras que a inicial, muito
embora a distribui¢do inicial de tamanho de particulas ndo seja fortemente afetada.
Inicialmente, as particulas mais grosseiras se formam pelo achatamento das particulas
de p6 equiaxiais. Posteriormente, no final da etapa, ja se observam particulas arranjadas
em fatias lamelares dos constituintes elementares (particulas-compoésito). J& a fracdo
mais fina (no caso estudado passante em #325 (<45um)) € formada por particulas
equiaxiais oriundas de fragmentos das particulas do p¢ inicial, que tende a diminuir com
o tempo pela conversdo em particulas aciculares devido aos seguidos processos de
colisdo. A dureza das particulas pouco se altera nesta etapa.

A etapa seguinte se caracteriza por um aumento substancial da fracdo de
particulas grosseiras, de granulometria superior a inicial, devido a cinética de fusao a
frio. Tais particulas podem ser descritas como um compdsito de formacdo lamelar
multicamada. O mesmo ocorre para a camada soldada nos corpos de moagem. J4 as
granulometrias mais finas permanecem constituidas por particulas de pd elementar,
porém primordialmente aciculares, muito provavelmente formadas pela fragmentacao
das extremidades das agulhas que ndo se fundiram a frio. A microdureza das particulas
sofre, na média, um aumento em torno de 50%.

A etapa de formacgdo de particulas equiaxiais —no caso estudado, de 30 a 60
minutos—, é caracterizada por uma forte queda da fracdo de particulas grosseiras (de
forma planar) com conseqiiente geracdo de particulas equiaxiais. Processo semelhante
se dd na camada de pé aderida aos corpos de moagem que cresce a 4% em massa. A
fracdo mais fina passa a se constituir de particulas-compdsito aciculares semelhante as

fracdes mais grosseiras, deixando de existir nas formas elementares iniciais —no caso,
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particulas de ferro e de cromo. A microdureza sobe a aproximadamente 130% do valor
inicial.

A quarta etapa, a etapa de inicio da orienta¢cdo randdmica por fusdo a frio,
descreve a constante formacdo de particulas-compdsito nao mais orientadas
paralelamente, mas sim aleatoriamente, devido a fusdo a frio de particulas-compdsito
equiaxiais, sob as mais variadas orientacdes, por todas as fracoes de tamanho.
Mecanicamente, este periodo caracteriza-se por um aumento substancial da microdureza
(300% para particulas livres) e por uma substancial diferenca, a maior em todo o
processo de mecanossintese, entre a microdureza destas (mais duras) e das aderidas
(menos duras). J4 a adesdo aos corpos moedores chega a 6% em massa ao final da etapa.

Por fim, o estado estaciondrio estd associado a distribuicdo de tamanhos de
particulas constante, bem como a uma satura¢do da microdureza das particulas ao longo
do tempo, muito embora o processo de refinamento estrutural dado pelo grau de
homogeneiza¢do das mesmas continue, o que se traduz em maior homogeneidade em
todas as faixas de tamanho. O estado estaciondrio também se caracteriza por uma
equivaléncia entre a dureza das particulas livres e das aderidas aos corpos moedores,
bem como por uma reducao dessas tltimas a aproximadamente 1% em massa.

Naturalmente, o estado estaciondrio é fun¢do das condi¢cdes de moagem bem
como das propriedades fisico-quimicas do sistema em questdo, de tal sorte que, por
exemplo, no caso estudo por BENJAMIN e VOLIN [8] (Fe-Cr)(50%vol), o sistema nao
evolui para a formac¢do de nenhum tipo de composto intermedidrio ou mesmo de
solubilizacdo sélida de um elemento no outro. Propuseram, entdo, a espessura acicular
(&) dos constituintes elementares da estrutura da particula-compésito como sendo o
parametro microestrutural e sua variacdo como medida do avanco do processo através
do tempo. Assim, a reducdo de & traduz-se em maior homogeneidade fisica e quimica
do pé. Tal medida pode ser acompanhada por microscopia 6tica, tendo o seu limite de
resolucdo entendido como a condi¢cdo de homogeneidade microestrutural ideal da
mistura sélida das fases elementares.

Assumindo que a energia de moagem ¢é constante através do tempo e que a

energia requerida por unidade de deformacdo (& = ln% ) € uma funcao linear da dureza

Vickers instantinea da particula, obtiveram:
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K
E(t)=—— In(1+0,365 ¢ 2.20),
() 157 ( ) (2.20)

para um comportamento da dureza aproximado a uma descri¢do linear segundo a forma:
H(t)=125+4,57 t (2.21),

sendo K uma funcdo da energia adicionada ao sistema e do trabalho de endurecimento
do material processado e ¢ o tempo.

Cabe ressaltar que, em casos como este estudado por BENJAMIN e VOLIN [8],
a evolucdo microestrutural € descrita exclusivamente pelo parametro de refinamento
estrutural £ e a microdureza. Todavia, para sistemas que possam evoluir para um
composto intermetélico, solu¢do sélida ou mesmo um estado amorfo, o parametro &
passa a ndo ter mais sentido fisico a partir de um determinado instante no qual, por
exemplo, o parametro de rede passa a variar com a solubilizac¢do sélida de um metal na
rede cristalina do outro.

A descri¢ao da mecanossintese acima apresentada € aplicavel a sistemas bindrios
nos quais ambos componentes apresentam comportamento ductil. Sistemas ductil-fragil
usualmente resultam em dispersdes homogéneas da fase fragil na matriz ductil. Neste
caso, a fase fragil estd presente junto as interfaces de fusdo a frio das particulas de p6
ducteis, e vai, gradualmente, se dispersando na fase ductil.

Ja para sistemas frageis, a microestrutura apresenta um perfil granular, formado
por particulas equiaxiais, devido a incorporacdo de particulas de um constituinte no
outro —de maior propor¢do atomica/volumétrica. Diferentemente dos sistemas ducteis,
onde os mecanismos dominantes sdo a deformacgao plastica, a fusdo a frio e a fratura
(parte mecanica) e a difusdo atomica, a evolu¢do microestrutural dos sistemas frageis
nao é bem descrita pela acdo mecanica desses mecanismos. Por isso, muitos autores tém
lancado mdo de mecanismos alternativos tais como fusdo superficial das particulas de
p6, microdeformacao e microdifusao e deformagao incrementadas por temperatura com
o intuito de explicar a evolu¢do microestrutural sofrida por esses sistemas.

DAVIS et al.[13] estudaram a mecanossintese de sistemas bindrios do tipo
fragil-fragil (Ge-Si e Ni-Zr), sendo os primeiros a proporem a importancia de

mecanismos complementares de acdo mecanica, induzidos pelo aumento de

27



temperatura, na descricdo da mecanossintese. Os resultados das moagens do sistema
Ge-Si, em condicdo ambiente e com resfriamento por N, liquido, sugeriram que a
temperatura atingida pelas particulas de pé durante a moagem tem um papel chave no
desenvolvimento microestrutural de materiais frageis, isto porque a moagem com N;
liquido ndo resultou em solubilizacdo sélida do sistema, enquanto que a moagem sob
condicdo ambiente evoluiu para solucdo sdlida. Segundo os autores, o aumento de
temperatura, quando da moagem em condi¢do ambiente, sustenta a hipdtese de que a
mecanossintese de materiais frageis € um processo termicamente ativado, pois promove
a cinética de evolucdo microestrutural por meio de mecanismos de transporte
alternativos como os supracitados.

Todavia, evidéncias experimentais que nao suportam a hipétese de significativo
aumento de temperatura também foram observadas. Como exemplo cita-se a moagem
do Bi metélico (Tgsa = 544 K), onde a andlise microestrutural por MEV nao revelou
nenhum efeito de fusdo superficial das particulas do metal na microestrutura das
mesmas [13].

Por fim, DAVIS et al. [13] ainda propuseram processos de microdeformacgao em
volumes livres de defeitos, deformacao superficial, deformagdo pléstica por tensdes
hidroestaticas ou por mecanismos de desgaste por friccdo como potenciais mecanismos
de evolugdo microestrutural durante a mecanossintese de materiais frageis.

Nos dltimos anos alguns sistemas de ligas metdlicas vém sendo estudados por
técnicas de absorcdo de raios-X (SAXS, EXAFS) em conjunto com técnicas mais
tradicionais de microscopia (MEV e MET), difracdo (DRX) e calorimetria (ATD e
ATG) objetivando caracterizar a evolucdo estrutural sofrida por esses materiais durante
o processo de mecanossintese, tanto em escala microestrutural quanto atomica. A
complementaridade dessas técnicas tem sido capaz de fornecer um entendimento cada
vez mais profundo dos processos ocorridos em fase sélida, permitindo, por exemplo,
maior compreensao dos processos de amorfizagdo de ligas (BABANOV et al. [29], LIN
et al. [30]), formagdo de solucdo sélida (GERASIMOV et al. [31]) e formagdo de
materiais nanoestruturados (GAFFET et al. [32]).
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2.3 - Interacées com o Hidrogénio

2.3.1 - Aspectos Gerais e Breve Historico

As interagdes do hidrogénio com metais e ligas, sejam eles cristalinos,
nanocristalinos, quasicristalinos ou amorfos, tém sido exaustivamente estudadas nos
ultimos anos [33,34,35]. Isto porque dois aspectos antagénicos abordados neste tema
sdo de forte interesse tecnoldgico. Sdo eles: a fragilizacdo pelo hidrogénio [36] e a
estocagem mdssica de hidrogénio em ligas metdlicas [37].

Ligas amorfas e vidros metélicos, além, naturalmente, das ligas cristalinas, tém
sido extensivamente investigados quanto a suas interagdes com o hidrogénio,
objetivando aplicagdo na tecnologia de pilhas a combustivel como tanques
armazenadores, separadores, purificadores e reformadores de hidrogénio [38].

No que tange a estocagem mdssica do hidrogénio, uma liga armazenadora de
hidrogénio ideal deve ter as seguintes propriedades: alta capacidade de armazenagem;
alta taxa de descarga; ser de facil ativacdo (baixa oxidagdo superficial); ter ciclo de vida
longo; apresentar baixa taxa de autodescarga; e, por fim, apresentar rapida cinética de
absor¢do e dessorcdo em condi¢cdo ambiente ou nas condi¢cdes de aplicabilidade
tecnoldgica da mesma.

Alguns hidretos metdlicos apresentam como principais propriedades uma alta e
reversivel capacidade molar e volumétrica de estocagem. Como exemplo, cita-se o
MgH, com 7% de capacidade de estocagem em massa de H, equivalente a 14 MJ/dm’,
contra 10 MJ/dm® para o H, liquido a 20 K. Todavia, a maioria dos compostos
intermetdlicos aplicados comercialmente apresenta valores de capacidade de estocagem
de até 2% em massa, limitando assim a sua aplicabilidade a sistemas mdveis de pequeno
porte (baterias de telefones) e estdticos de grande porte.

Na maioria dos hidretos metalicos o H comumente ocupa os sitios tetraédricos
e/ou octaédricos da rede cristalina do sistema metdlico original. Excetuando o VH,, os
hidretos metdlicos sdo demasiadamente estdveis para opera¢do em sistemas moveis de
estocagem, onde condi¢des de operacdo mais moderadas (de 1 a 15 bar de pressdo e de
—10 a 120°C de temperatura), se traduzem em maior seguranga e por isso sdo requeridas.
Alguns metais possuem elevada capacidade de estocagem de hidrogénio na forma de
solucdo sélida ou mesmo como hidretos. Este é o caso de metais como, por exemplo, Ti,

Zr, Nb, Mg e suas ligas policristalinas, nos quais € possivel estocar de 1 a 7 % em massa
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de hidrogénio. Algumas limita¢des, entretanto, sdo observadas, tais como a elevada
temperatura de dessor¢do —relacionada a ja citada alta estabilidade termodinamica—,
com concomitante baixa capacidade de descarga em condi¢des de temperatura e pressao
mais amenas, ¢ a deterioracdo apresentada apds poucos ciclos de carga/descarga de
hidrogénio.

Solugdes solidas de estrutura cristalina ccc a base de vanddio sdo capazes de
armazenar quantidades superiores a 3,6% em massa a temperatura ambiente. Porém, tais
ligas t€m baixa capacidade de dessor¢do, mesmo com tratamento térmico, além de
serem de dificil ativacdo, por auséncia de atividade eletro-catalitica quando em contato
com eletrdlito alcalino. OKADA et al. [39] observaram que adi¢des de Zr ao sistema V-
Ti-Ni dao origem a fase Laves nos contornos de grao da matriz ccc, aumentando sua
capacidade de absor¢do de hidrogénio. Tendo em vista que o sistema Nb-V forma
solucdo solida em todo o intervalo de composicdo, uma potencial alternativa é a
incorporacdo de uma fase de Laves a este sistema.

Neste sentido, a busca por um somatério de propriedades funcionais que permita
a aplicagdo de um material como armazenador de hidrogénio passa pelo
desenvolvimento de ligas metdlicas multifdsicas com microestrutura controlada. O
primeiro passo seria encontrar, entre um vasto campo de possibilidades, o melhor
composto intermetdlico capaz de operar nas condicdes de temperatura e pressao
desejadas. Desta forma, a caracterizagdo termodinamica dos sistemas Composto
Intermetalico-Hidrogénio passa a ter fundamental relevincia, atuando como fator de
corte no processo de escolha desses materiais visando uma aplicacdo comercial.

AKIBA e IBA [40] conceituaram uma nova classe de liga armazenadora baseada
em sistemas multicomponente do tipo AB,. Estes compostos constituem-se de Zr ou Ti
para o &tomo A e metais de transicdo dos grupos V, VI e VII para o d&tomo B, dando
origem a solucdes sélidas do tipo ccc freqiientemente acompanhadas de fases cristalinas
do tipo Laves. Estas fases podem ser do tipo C14 (hexagonal, protétipo MgZn;) ou C15
(cibica, protétipo MgCu,) e apresentam grande capacidade de armazenamento de
hidrogénio devido ao grande nimero de sitios octaédricos e tetraédricos presentes em
sua estrutura cristalina, além de ficil ativacdo e capacidade de descarga superior (300-
400 mA h g'l) a das ligas ABs (250-300 mA h g'l) mais tradicionais. Por exemplo, o
composto ZrV, absorve até 5,5 dtomos de H por férmula unitdria, sendo por isso um

potencial candidato para aplica¢des em estocagem de hidrogénio.

30



Especial atencdo tem sido dada aos sistemas do tipo AB;, contendo Zr, que é&,
reconhecidamente, um elemento formador de fase Laves. O zirconio tem sido estudado
em muitos sistemas metalicos como, por exemplo: Zr-Cr-Ni-Al, Mg-Ti-Zr-Ni, Zr-Mn,
Zr-Mn-Ni, Zr-Ni, Zr-Ni-V, Zr-Ti-Mn-V-Ni-Fe, Zr-Mn-Fe-Co-V, Ti-Zr-Mn-Cr, Ti-Zr-
V-Mn-Cr-Ni, etc. Tais sistemas apresentam, de um modo geral, limitacdes quanto a
baixa taxa de descarga de hidrogénio e dificil ativa¢do, impossibilitando, até o presente
momento, o uso comercial desses materiais como eletrodo negativo em baterias de
niquel.

O numero de artigos cientificos relatando estudos das propriedades de ligas
amorfas absorvedoras de hidrogénio obtidas por moagem tém crescido nos dltimos anos
apesar de serem ainda incipientes. YANG et al [41] estudaram a liga
Z1Crp4Mny, Vo 1Ni; 3 quando submetida a moagem em moinho de bolas. Observou-se
uma reducdo da capacidade eletroquimica de descarga da liga original (fase Laves) de
324mA.h/g para até 25mAh/g, apdés amorfizacdo. LIU er al. [42] estudaram a
capacidade de absor¢cdo de ligas Mg,-Nijgox (Xx=10-90) obtidas por mecanossintese.
Observou-se que somente as ligas amorfas (x=30-60) foram capazes de absorver e
dessorver hidrogénio eletroquimicamente a temperatura ambiente. Para x=45-50
geraram valores superiores a 350mA.h/g —para densidades de corrente de 100mA/g—,
apesar do ciclo de vida de carga/descarga ter sido pequeno.

Ja a nanoestruturagdo vem sendo bastante abordada, especialmente para o
sistema Mg-Ni e correlatos. Estudos sobre a nanoestruturacao do pé de ligas AB, a base
de Zr apresentam-se promissores. CHEN et al. [43] verificaram que a liga Zr;.
«T1,[(NiVMnCo).ySny]»+q nanocristalina apresenta alta capacidade de descarga
(379mA.h/g) e ciclo de vida superior.

TANAKA et al. [44] estudaram o sistema Zr-Ni-V (Zr3sNigsxVx x=10-25 e
Z1r5Ni75xVx x=10-50) e observaram que as propriedades de estocagem de hidrogénio
das ligas nanocristalinas, obtidas por melt-spinning, foram, na sua maioria, superiores as
da fase amorfa, porém inferiores ao material policristalino, especialmente com relagdo a
descarga de hidrogénio.

Pelos resultados recentemente apresentados, alguns aqui explicitados, entende-se
que pouco € entendido acerca dos efeitos da nanoestruturacio e da amorfizacdo sobre as
ligas metdlicas na capacidade de estocagem de hidrogénio desses materiais. Além disso,

quase nada é explicitado acerca dos efeitos da geracdo de defeitos cristalinos sobre o
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espectro de energia dos diferentes sitios intersticiais quando da moagem desses
materiais.

A estocagem de hidrogénio € normalmente conduzida pela incorporacdo do
hidrogénio atdmico, a partir de sua forma gasosa (H,), no material (sistema sélido-gas)
ou pela eletrélise da dgua/solucdo alcalina, gerando hidrogénio atdmico que € entdo
incorporado no material.

No primeiro caso, os sistemas contendo hidrogénio operam sob dois regimes:
aberto, onde a recarga com H; se traduz em contaminacdo por impurezas como o Oy,
H,0 e CO; e fechado onde a carga de hidrogénio € reciclada constantemente [45]. Para
regime aberto, uma propriedade necessdria para os materiais armazenadores é a
estabilidade quanto ao nimero de ciclos de absor¢dao e dessor¢do. Nos sistemas
intermetdlicos do tipo AB; o oxigénio atua promovendo uma redu¢do permanente da
capacidade de estocagem, enquanto que para intermetdlicos ABs o O, atua como
reagente e traduz-se em pequena reducdo da capacidade de estocagem. J4 o CO € um
sério contaminante para ambos sistemas, muito embora a recupera¢do da capacidade de
armazenamento seja possivel apds reciclagem em H, puro. Assim, o horizonte de
aplicacdo tecnoldgica de cada composto depende do comportamento do sistema frente a
impurezas e os ciclos de carga/descarga.

Ja para a estocagem via acdo eletrolitica, a capacidade de descarga estd
diretamente relacionada a agdo eletro-catalitica do material [46]. Mais uma vez, um
sistema multifdsico que compreenda a existéncia de uma fase armazenadora de
hidrogénio (fase matriz) somado a uma segunda fase que atue como um coletor de
micro-corrente e, principalmente, como catalisador eletroquimico da reacdo do

hidrogénio da fase matriz, possibilita uma descarga de H, maior e mais rapida.

2.3.2 - Difusao do Hidrogénio em Metais

A difusd@o do H em metais € classicamente estabelecida como um processo de
difusdo por intersticios, sendo por isso, muito mais rdpida que a auto-difusao do metal e
que a difusdo do carbono, tradicionalmente estudada em metalurgia, devido a um efeito
de tamanho/massa atomica [47]. Os coeficientes de difusdo quimica (D*) e intrinseca
(D) sdo parametros comumente obtidos das medidas experimentais de difusdo do H em

metais. O primeiro diz respeito ao fluxo de H devido ao gradiente de concentragdo. O
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segundo descreve o caminho aleatério dos dtomos de H individualmente (difusdo por
tracador) na auséncia de gradiente de concentracdo, sendo por isso medido sob
condic¢des de equilibrio termodinamico.

A Tabela 2.5 a seguir apresenta um comparativo dos parametros de difusdo do

hidrogénio em alguns metais de interesse tecnoldgico.

Tabela 2.5 - Parametros de difusdo do H em metais.

Espécie T (K) Dy (10%cm’s™) E,(eV)
AtOmica
Fe 290-1040 4,2 0,040
Nb 108-250 0,90,2 0,068+0,004
250-560 5,0+1,0 0,10620,006
Pd 131-220 0,042 0,13
230-760 2,9 0,23
v 143-667 3,1+0,8 0,045+0,004

Os métodos experimentais para investigacdo da difusdo do H em metais sdo
classificados de acordo com a condicdo de equilibrio da distribui¢do do H no material.
FUKALI [35] resume em uma tabela, aqui reproduzida em parte, os principais métodos
de medigao de difusividade (Tabela 2.6).

MAIJER et al. [48] estudaram a difusdo do ZrV,;Hx (0,5< x <4,1) por RMN na
faixa de 240-480K. Para x<2 observou-se que os dtomos de H ocupam exclusivamente
os sitios tetraédricos do tipo Zr,V, (sitios g). Para x>2, o H passa também a ocupar
sitios tetraédricos e (ZrV3), refletindo em um aumento da energia de ativagdo para a

difusdo, a qual diminui para x>2.
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Tabela 2.6 - Métodos experimentais para medidas de difusao do H em metais.

Método experimental Propriedade Medida
Permeagio (sor¢ao-dessor¢io)” Difusividade
Solubilidade
Método eletroquimico® Difusividade
Solubilidade
Relaxagdo da Resistividade® Difusividade
Ressondncia Magnética Nuclear” Freqiiéncia de saltos (Tempo de Relaxacao)
(RMN) Difusividade (Gradiente de Campo
Pulsante)
Efeito Méssbauer” Freqiiéncia de saltos
Espalhamento quasi-elastico de Freqiiéncia de saltos
neutrons’ Caminho
Difusividade

a: medidas fora do equilibrio
b: medidas no equilibrio

2.3.3 - Estocagem do Hidrogénio em Metais

2.3.3.1 - Sistemas ABs, AB, e AB

As diferentes familias de compostos intermetélicos armazenadores de hidrogénio
sdo classificadas com base em sua estrutura cristalina. Os compostos ABs5 possuem
estrutura hexagonal. Porém, tais sistemas apresentam grande expansao volumétrica ao
absorver hidrogénio, com consequente encurtamento do ciclo de estabilidade. A elevada
expansdao volumétrica também € a principal causa da degradacdo das propriedades de
absor¢do de H. Este é o caso do LaNis com expansdo volumétrica de 20 a 25%, a qual é
fortemente correlacionada a formacao de defeitos de rede, e conseqiiente fragilizacao do
material. Esta limitacdo foi resolvida pela substitui¢do parcial do Ni pelo Co, e abriu
uma ampla rota de desenvolvimento para os sistemas MNisH, utilizados como bateria,
bem como para sistemas multicomponente pela substituicdo de dtomos A e/ou B (La;.
«AxNis, MNis. By e La; ANisyBy). Todavia, o baixo percentual massico de estocagem

de H restringe sua aplicabilidade comercial.
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Os sistemas AB, sdo derivados de estruturas cristalinas do tipo Laves. Para
aplicacoes em armazenamento de hidrogénio, os compostos intermetdlicos mais
interessantes dessa familia sdo constituidos por Ti ou Zr, como dtomo A. Atomos de
terra-rara normalmente conduzem a compostos com tendéncia a desproporcionamento
dos hidretos e amorfizacdo, tornando-os menos atrativos para aplicacOes comerciais
[45]. J4 o atomo B € representado por diferentes combinacdes de metais de transi¢do do
terceiro periodo (3d) como V, Cr, Mn e Fe. Assim, uma grande variedade de sistemas
pode ser concebida por meio da substitui¢do parcial dos dtomos A e B. Um exemplo
pratico € o sistema (Tig 9gZro 02)(Vo.49F€0,09Cr05Mn; 5) atualmente utilizado como tanque
de estocagem de hidrogénio para uma unidade de pilha a combustivel de um submarino
alemao [45]. Cabe ressaltar que a utilizacdo de sistemas multicomponente da familia
AB, como bateria nao é bem sucedida, haja vista problemas ainda ndo resolvidos de
decrepitacdo e corrosdo associada a presencga de impurezas no Hy.

A baixa capacidade de ativacao das ligas tipo AB; a base de Zr estd intimamente
ligada a oxidacdo superficial sofrida por elas. Normalmente os eletrodos dessas ligas
necessitam de mais de 50 ciclos de ativacdo para estarem totalmente carregados. Para
tentar minimizar este problema de ativagdo, alguns estudos tém sugerido a moagem da
liga inicial com outra liga, de maior capacidade de ativacdo, capaz de modificar a
superficie das particulas de pé da fase desejada sem alterar substancialmente sua
capacidade de carga. LEE et al. [49] validaram o tratamento superficial do p6 da liga
Zr99Tip1(VosMng7Nij 2)0.92 com TigZrpgVosMngsNi por meio da moagem em moinho
de bolas (RCM 15:1). Os resultados demonstraram serem necessarios somente 4 ciclos
de ativacdo para que a liga ZryoTio1(VosMng7Nij2)o92 seja totalmente carregada apds
moagem por 3 horas com 5% em massa de Tig»Zro sV sMng sNi.

A capacidade de armazenagem via reacdo eletroquimica dessas ligas € bastante
limitada se comparada aquela obtida por reacdo sdlido-gds, pois reacdes interfaciais
com a solucdo de eletrdlito se desenvolvem durante o carregamento. Neste sentido,
JOUBERT et al [50] buscaram melhorar a performance eletroquimica dos sistemas
ZrCrsNij» e ZrNi; ;Mng 6V 2Cro (fase Laves, tipo AB,) pela adicdo da fase Zr7Nijg e
de terra-rara (LaNi e CeNi), separadamente. Segundo os autores, o aumento da
capacidade de absorcao observado se deve a modificacdes nas propriedades superficiais
dos graos da liga promovidas pelas fases adicionadas, que passam a atuar como sitios
ativos na camada superficial de 6xidos, formada nas interfaces com a fase Laves. Além

disso, as fases Zr;Nijp e MNi formam hidretos estdveis que facilitam a difusdo do
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hidrogénio, bem como aumentam a decrepitacdo, criando novas superficies para
hidretacdo a cada ciclo de carga/descarga.

Recentemente JURCZYK et al. [51] utilizaram materiais do tipo ZrV, obtidos
por mecanossintese visando aplicagdo como eletrodos metélicos absorvedores de
hidrogénio. As mecanossinteses dos sistemas Zr-V, Zr-V-Ni e Zr-Ti-V-Cr-Ni (razdo
atomica 1:2) fornecem materiais amorfos apds 30 horas de moagem em moinho SPEX®.
Ap6s um tratamento térmico a 1070 K por 1 hora, obteve-se um material nanocristalino
final com composi¢des ZrV,, ZrV,;Ni(10%massa) (estrutura cristalina C15) e
Zr035Ti0,65V0.385Cr026Ni1 30 (C14) pelas substitui¢des parciais do V por Ni e do Zr e V
por Ti, e Cr e Ni, respectivamente. Os materiais foram caracterizados
eletroquimicamente quanto a capacidade de descarga nos estados amorfo (A) e

nanocristalino (NC) (Tabela 2.7).

Tabela 2.7 - Capacidade de Descarga para ligas do tipo ZrV,.

Composicao Capacidade de Descarga (mA.h.g™")
ZrV; (A) 0
ZrV, (NC) 0
ZrV,Ni(10%massa) (A) 38
ZrV,Ni(10%massa) (NC) 92
Z10,35Ti0,65V0.85Cr026Ni1 30 (A) 90
710,35Ti,65V0,85Cro26Ni; 30 (NC) 135

Observou-se que 0s materiais nanoestruturados apresentaram maior capacidade de
descarga, especialmente aqueles com modificagdo parcial dos dtomos de Zr e V,
demonstrando o potencial do processo de mecanossintese no desenvolvimento e
melhoramento das propriedades de interesse de sistemas armazenadores de hidrogénio.
Por fim, os compostos da familia AB representaram a primeira descoberta de
ligas/compostos intermetélicos armazenadores de hidrogénio. Todavia a grande
sensibilidade a impurezas gasosas, notadamente O,, H,O e CO contribuiram para o seu

abandono.
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2.3.3.2 - Cristalografia: Fase Laves (AB.) e Hidretos Metalicos

Trés fatores principais controlam a formacdo e a estrutura de compostos
intermetdlicos: tamanho atomico relativo, valéncia relativa e eletronegatividade relativa
(fator eletroquimico) dos dtomos constituintes [47]. No caso de estruturas compactas
(close-packed), o tamanho atdmico (raio) € tido como o mais importante, pois retrata a
eficiéncia com que o espaco € preenchido. Este € também o caso de compostos AB;
formadores de fases Laves. Em alguns casos de estrutura compacta, o efeito da valéncia
relativa (diferenca do nimero de elétrons de valéncia dos dtomos constituintes)
predomina sobre o do tamanho atémico.

As fases Laves denominam um amplo grupo de compostos intermetédlicos do
tipo AB; que se combinam em 3 tipos de estrutura: (a) MgCu,, (b)MgZn; e (c) MgNi,,
sendo (a) e (c) cubicas e (b) hexagonal. Como se tratam de estruturas compactas, estes
compostos devem ser entendidos em termos da criacdo de densas estruturas de
empacotamento de d&tomos de tamanhos distintos. Por isso, sdo observados dentro de um
limitado intervalo de razdo de raio atdmico (fator de tamanho) de aproximadamente
1,225 (A/B), e em propor¢oes especificas dos seus constituintes.

Exemplos de compostos tipo MgCu, s@o o ZrV,, ZrVsNi; s € ZtMnNi. Segundo
a nomenclatura de Strukturbericht, estes compostos apresentam estrutura cristalina C15
conforme a Figura 2.6A. Nela, a célula unitaria é ocupada por oito “moléculas” AB, e
pode ser descrita pela integracdo de duas redes cristalinas distintas, sendo uma cubica
do tipo adamantano —estrutura do carbono na forma alotrépica do diamante e do Si
metélico (Figura 2.6B)— ocupada pelo maior &tomo A, e outra tetraédrica ocupada pelo
menor dtomo B. Os dtomos B ficam nos vértices dos tetraedros, os quais compartilham
entre si esses atomos. Os dtomos A ficam acomodados nos espacos formados pela
estrutura tetraédrica, empilhados segundo a ordem genérica ABCABC. Assim, o

nimero de coordenacdo resultante para os 4tomos A € 16, onde cada 4tomo A tem, a sua
. . . . . . av3 ,
volta, 4 outros dtomos da mesma espécie a uma distancia v e 12 4tomos B a uma

Jit

distancia de (Figura 2.6C). Ja cada atomo B fica envolvido por 6 dtomos da

. .. .oav?2 3 ) .. .oav11l
mesma espécie, a uma distancia T e 6 atomos do tipo A, a uma distancia .Jaa

célula unitdria hexagonal, C14, € apresentada na Figura 2.6D.
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Figura 2.6 - Células unitdrias da fase Laves ZrV,: (A) cubica, C15; (B) rede tipo
adamantano para o Zr; (C) coordenagdo 16 para cada dtomo A [47]; (D) hexagonal,
Cl4.

No caso de hidretos, os atomos de H ocupam os sitios intersticiais tetraédricos e
octaédricos das redes cristalinas dos metais. Este € o caso para os hidretos metélicos de

rede cfc, hexagonal compacto (hc) e ccc (Figura 2.7).
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Figura 2.7 - Sitios intersticiais tetraédricos (T) e octaédricos (O) nas redes cfc, hc e ccc.

O nuimero de sitios intersticiais por dtomo metdlico M é dado pela Tabela 2.8,
onde consta também o raio mdximo para uma esfera contida nos respectivos sitios. J4 a
Tabela 2.9 resume as estruturas dos hidretos de Zr, V e Nb. Cabe ressaltar que os
hidretos com estrutura ccc sdo ordenados e normalmente com [H]/[M]<1. Ja os
dihidretos possuem estrutura do tipo CaF,, comum a este tipo de composto. Para o
ZrH,, observa-se uma distor¢do tetragonal da estrutura CaF, para [H]>1,66,

correspondente ao encurtamento de um dos eixos cristalogrificos (c/a=0,984 para

[H]/[M]=2).

Tabela 2.8 - Nimero de sitios por 4&tomo M nas células cfc, hc e ccc.

cfce hc cce
Sitio O T o T
Numero 1 2 3 6
Tamanho 0,414 0,225 0,155 0,291
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Tabela 2.9 - Estrutura cristalina dos Hidretos de Nb, V e Zr.

Espécie atomica hexagonal cfc cce
Nb - NbH,* NbsH3;* NbH* Nb(H)ss®
Y - VH,* V,H* V3H,” VH® V(H)ss’
Zr Zr(H)ss® ZrH,* -

a: H nos sitios tetraédricos
b: H nos sitios octaédricos

No caso da fase de Laves AB,, os sitios tetraédricos A;B, (pontilhado) e ABs
(linha sélida) sio mostrados na Figura 2.8. E possivel notar a superposi¢io de vértices,
arestas e faces tetraédricas que caracterizam o efeito de bloqueamento de sitios

tetraédricos por seus pares quando da absorcao de hidrogénio.

Figura 2.8 - Célula unitédria do ZrV, C15; em destaque os sitios tetraédricos.

2.3.3.3 - Formacao de Hidretos

Utiliza-se o termo hidreto metélico para descrever todas as fases pertinentes ao
sistema metal-H, desde a concep¢do formal de composto quimico, quando a rede

cristalina do metal sofre mudanca pela incorporacdo de H ou estes estdo dispostos
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regularmente em sitios tetraédricos ou octaédricos, até na descri¢do das solucdes sdlidas
intersticiais, que sdo a maioria dos casos.

A formacao de hidretos pela equagdo geral:

1/x3 M + Y2 H, <> 1/x MH,g (2.22)

¢ sempre exotérmica. As entalpias de formacdo de hidretos para os metais de interesse

sdo apresentadas abaixo (Tabela 2.10).

Tabela 2.10 - Entalpias de formacao para hidretos.
Nb v Zr

AH' (eV/dtomo H) [-0,21 (Nb—NbHpes)| -0,37 (V—V,H) -0,98
-0,48 (Nb—NDbH,) | -0,21 (V—VH,) (Zr(hc)—ZrH,)

2.3.3.4 - Diagramas de Fase dos Sistemas Nb-H, V-H, Zr-H e Nb-V-H

A seguir sdo apresentados os diagramas de fase para os sistemas Nb-H, V-H e
Zr-H. Cabe ressaltar que, diferentemente dos diagramas de fase de sistemas sdlido-
solido, nos sistemas metal-H (sélido-gés) nao é possivel mudar a temperatura do hidreto
sem uma concomitante mudanca de composicdo do mesmo, de tal modo que a
concentracdo de equilibrio [H]sgiigo € funcdo exclusivamente da temperatura e pressao de
H, ambiente. Uma breve discussdao dos diagramas serd feita somente para a regido de
interesse, a saber: temperatura de —10 a 120 °C. A Tabela 2.9 serve de suporte na anélise
dos diagramas seguintes.

Para o sistema Nb-H (Figura 2.9), observa-se uma solubilizacdo sélida do H no
Nb(ccc) de =3% atdmico para o limite minimo de —10°C, chegando a =11% para
120°C, onde o H ocupa os sitios tetraédricos. A partir de entdo, o sistema Nb-H passa a
precipitar a fase 3-NbH (até 88°C) ou a fase o’ (de 88 a 120°C). Com o aumento da
pressao de H,, a fase NbH, mais rica em H precipita até temperatura maxima de
aproximadamente 90°C.

De acordo com o diagrama de fases do sistema Zr-H (Figura 2.10), o o-Zr

apresenta solubilizacdo sélida praticamente nula na faixa de temperatura de interesse
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(H/Zr=0,01 a 100°C). Isto se deve ao baixo coeficiente de difusdo do H no Zr. Com o
aumento da concentra¢do de H, o sistema passa a formar a fase hidreto 8 -ZrH; do tipo
cfc (CaF,). A transformacdo Zr(H)ss — ZrH; ndo altera a localiza¢do dos dtomos de H,
que permanecem nos sitios tetraédricos.

Para o sistema V-H (Figura 2.11), observa-se a formacdo de solucao sélida (-
V) até =12% (atdmico) de H para temperaturas em torno de 120°C. A solubilidade
terminal do H no V a baixas temperaturas é extremamente reduzida. Para maiores
concentracdes de H, o sistema passa a formar a fase V,H, seguido de V3;H, (somente
para temperatura negativas). A seguir, o sistema fica restrito as fases V3;H, e VH. Por
fim o sistema passa a sofrer a transformacdo VH—VH,, em temperaturas em torno de
25°C, quando os dtomos de hidrogénio deixam os sitios octaédricos e passam a ocupar
os tetraédricos, conferindo grande capacidade de absorcdo de H pelo V (Figura 2.7).
Todavia, a fase y-VH; ndo € estdvel em temperaturas e pressdes moderadas e se
desproporciona. Ja a fase B é muito estdvel e sua dessor¢do de H ndo ocorre em
condi¢cdes moderadas. Assim, somente metade da capacidade de estocagem do H pode

ser usada nos ciclos de absor¢ao/dessorcao.
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Figura 2.9 - Diagrama de fases Nb-H.
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Figura 2.11 - Diagrama de fases V-H.

YUKAWA et al. [52] fizeram um estudo sistematico do efeito da adi¢do de

metais de transicdo (3d, 4d e 5d) na estabilidade dos hidretos de vaniddio em
composi¢des V-M(1 e 3% molar). Os ensaios de curva PCT a 313K mostraram um

comportamento de crescimento parabdlico do platd de pressdo percorrendo-se a tabela
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periddica da esquerda para a direita, bem como uma variagdo linear (exce¢do para o Zr),
para mais ou para menos, do platd de pressdo em fungdo do percentual do metal de
transi¢do, demonstrando o efeito da formacgdo de liga na estabilidade da fase y-VH,.

A dessor¢do de H da fase B (VH, V,H) foi estudada por DSC apéds a dessor¢ao
da fase Yy nos ensaios de PCT. Do sistema V-H, observaram-se dois picos endotérmicos
a aproximadamente 530 K (P1) e 650 K (P2). Resultados de DRX mostraram que P1
(menor pico) é devido a transformacao de fase P—o-V(cce), enquanto que P2 é devido
a dessorcdo do H dos sitios octaédricos do V ccc. Para os sistemas V-M(3%mol)-H as
curvas de DSC mostraram perfil semelhante. Em alguns casos ndo se observou o pico
P1 e, de um modo geral, o pico P2 mostrou-se levemente deslocado para maiores
temperaturas (até = 673K), sugerindo que a adicdo de metal de transi¢do afeta o
processo de dessorcdo do H da fase B, bem como a estabilidade da mesma. Todavia,
nada foi proposto para explicar a hipotética alteracdo do processo de dessor¢dao de
hidrogénio da fase 3 e sua estabilidade [52].

Em comparagdo aos sistemas bindrios metal-H, os sistemas liga metdlica-H sdo
naturalmente mais complexos. Isto porque a estrutura cristalina desses materiais ¢ mais
complexa, pois contém muitos tipos de sitios intersticiais com diferentes composicoes
quimicas e configuragdes geométricas. Neste sentido, as ligas amorfas possibilitam uma
continua variacdo das configuracdes locais dos intersticios. Assim, espera-se que 0s
atomos de H se distribuam em um nimero ainda maior de estados energéticos, ndo se

traduzindo, obrigatoriamente, em maior absorcdo de hidrogénio pela liga amorfa.

2.3.3.5 - Estabilidade dos Sistemas Metal-H

Um bom composto intermetdlico armazenador de hidrogénio é aquele formado
pela combinacdo de um metal com alta afinidade pelo hidrogénio —estabilizador, A-,
com um segundo elemento de baixa interacdo com o hidrogénio —desestabilizador,
formador de hidretos pouco estaveis, B. MORINAGA e YUKAWA [53] estudaram a
natureza da ligacdo quimica de compostos do tipo ABs, AB,, AB e A;B,
correlacionando-a com a estabilidade desses sistemas de hidretos intermetalicos. Os
resultados de simulacdo apontaram como bons armazenadores de hidrogénio justamente
os compostos intermetdlicos formados pela combinagdo de atomos estabilizadores e

desestabilizadores de hidretos.
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3 — MATERIAIS E METODOS

3.1 - Matéria-Prima

Zirconio: adquirido junto a Alfa-Aesar com pureza 99,95% (base metdlica). Para
os ensaios de moagem do sistema Zr-Nb e preparacao de ligas dos sistemas Zr-Nb e Zr-
Nb-V utilizou-se a granulometria original. Para os ensaios de moagem com esferas de
WC, empregou-se a faixa granulométrica de 420 a 760 um.

Nidbio: para as moagens do sistema Zr-Nb5%at utilizou-se niébio Specpure, de
pureza 99,95% (base metdlica), como recebido (granulometria <45 pum). Para as ligas
Zr-V-Nb uma chapa de nidbio de elevada pureza (>99,99% base metélica) foi
empregada.

Vanddio: para as ligas Zr-V-Nb empregou-se vanadio também de elevada pureza
(>99,95%, base metdlica). Placas de vanddio foram tratadas superficialmente com
solucdo diluida de HCI para remog¢do do 6xido superficial (camada esverdeada). Em
seguida sendo lavada em dlcool repetidas vezes e posteriormente seca.

Ferro: ferro reduzido P.A. da Vetec Quimica Fina Ltda., com pureza nominal
minima de 99%. Empregou-se a faixa estreita (monotamanho) de 45 a 74um para os
ensaios de moagem do sistema Fe-Zn, exceto para os ensaios preliminares quando a
granulometria original (como recebido) foi utilizada.

Zinco: utilizou-se zinco P.A. da Vetec Quimica Fina Ltda., com pureza nomial

minima de 99,5% e granulometria na faixa de 6yum (tamanho médio).

3.2 - Moagem

Sistema Fe-Zn: as moagens foram realizadas em moinho planetario PM 400 da
Retsch® em duas freqiiéncias de rotagcao (250 e 300 RPM), empregando-se 20 esferas de
aco endurecido de 20 mm de diametro, em copo de ago 304 de 10 cm de diametro
interno e volume total de 500ml e com RCM de 10:1. As moagens foram conduzidas
sem controle de atmosfera. Este moinho apresenta razdo fixa entre as velocidades do

eixo principal e dos eixos individuais dos copos de 1:-1. O brago do eixo principal € de
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30 cm de diametro, tendo os eixos dos copos brago equivalente ao didmetro interno dos
proprios copos.

Sistema Zr-Nb: as moagens foram realizadas em moinho planetario Pulverisette
4 da Fritsch® com velocidades de rotacdo de 250, 300 e 350 RPM, empregando-se,
quando nao especificado, 15 esferas de 20mm de didmetro em um copo de 250ml de
volume total com 6 cm de didmetro interno, ambos de aco endurecido. Todas as
moagens foram realizadas em atmosfera de argdnio, sendo os materiais de partida
manipulados em glove-box com sistema de purificagdo para O, e H;O (ambos <lppm),
bem como a manipulagdo das amostras pdés moagem. O moinho Pulverisette 4 tem
relacdo de velocidades de 1:-1,18 (eixo principal : eixo copo), com eixo principal de
10cm de didmetro.

As moagens do sistema Zr-Nb aplicadas ao estudo da evolucdo da DTP (capitulo
7) foram realizadas no moinho planetario PM 400, empregando-se 6 esferas de WC de
20 mm de didmetro e copo de agco endurecido (SAE4340) de fabricagao propria de 10
cm de diametro em atmosfera de argdnio e com RCM de 15:1. Neste copo foi adaptado
um sistema para controle da atmosfera durante a moagem. Exclusivamente para estas
quatro moagens o sentido de rotacdo foi alternado (relégio e contra-relégio) de modo a
reduzir a agregacao das particulas de p6 na parede do copo.

Sistema Zr-Nb-V: as amostras foram preparadas da seguinte maneira: 1) fusdo
em forno por indug¢do magnética: 3 ou 4 ciclos de fusdo/resfriamento para melhor
homogeneizac¢do da mistura; 2) tratamento térmico a 770°C por 90 horas sob atmosfera
de argdnio; 3) obtengdo do pé das ligas por quebra das pastilhas em matriz de aco
apropriada; 4) obtido o pd, as moagens, no Pulverisette 5, seguiram a mesma rotina de
processamento estabelecida para as moagens do Zr-Nb. Todas as moagens foram

realizadas com 7 esferas de aco endurecido, a 200 RPM e com RCM de 40:1.

3.3 - Distribuicao de Tamanhos de Particulas (DTP)

3.3.1 - Peneiramento

As amostras do sistema Fe-Zn e do sistema Zr-Nb moidas no moinho planetario

PM 400 foram analisadas quanto a distribuicao de tamanhos de particulas empregando-
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se uma sequéncia de peneiras com intervalo de tamanhos V2. 0s peneiramentos foram

realizados a seco.

3.3.2 - Difracéo a Laser

Peneirado o material, a DTP da fracdo passante em peneira #325 (<45um) foi
medida por meio da técnica de difracdo a laser usando o equipamento Malvern®
Mastersizer instalado no Laboratério de Sistemas Particulados do PEQ/COPPE. De
modo a ajustar as curvas obtidas ao restante (>45 wm) da curva de acumulado passante,
o algoritmo proposto por AUSTIN e SHAH [54] foi empregado. Este método consiste
na conversao da DTP obtida pelo método de difracdo a laser em uma DTP equivalente
obtida por abertura de peneira. Para tanto, para cada composi¢do processada sob uma
determinada condi¢do, medidas de difracdo a laser do respectivo monotamanho (88-125

um) sao realizadas. A partir da DTP medida de um monotamanho qualquer, no caso 88

a 125 pm, um fator de forma (r=x/m,) e um médulo de distribui¢do 4 , dado pela

equacdo de acumulado passante (P(x), eq. logistica 3.1), sdo obtidos.

1

P(x)=———
1+(x/ )

3.1,

onde € o tamanho médio e m, € a média geométrica das aberturas de peneira.

Considerando que a DTP pode ser representada por uma curva de distribui¢do de
tamanhos de particula de Rosin-Rammler, a DTP convertida para abertura de peneira é
obtida. Por fim, a DTP final € obtida pela conversdo dos valores de acumulado passante
dos tamanhos menores que 45 wm para a base da fracdo passante em 45 um original,

seguida de uma justaposi¢do dos dados.

3.4 - DRX

Para o sistema Fe-Zn empregou-se p6 com granulometria inferior a 38 um. Para
os sistemas Zr-Nb e Zr-Nb-V utilizou-se p6 com granulometria inferior a 100 um. No

caso do Fe-Zn, a avaliacdo da largura instrumental do equipamento foi realizada
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empregando-se um padrdo de Al,O3; do NIST. No caso do Zr-Nb, empregou-se um
padrao de SiO,. Os tempos de andlise variaram de acordo com o grau de cristalinidade

das amostras, faixa de varredura (20) e equipamento utilizado.

3.5 - Microdureza Knoop

As amostras foram embutidas em resina comercial Epoxtec 351, mantendo-se
constante a razdo das massas de p6 e de resina (0,1:8,3 gramas). O polimento seguiu a
ordem convencional de preparacdo metalogréfica, iniciando-se com lixa 600 e
finalizando com suspensdo de alumina 0,3 pum. As indentagdes foram realizadas
empregando-se carga de 10 gramas aplicada por 15 segundos nas regides centrais de
particulas de pé com superficie bem polida para evitar efeitos de borda e riscamentos na
dimensdo da impressdo. Para cada amostra foram realizadas ao menos 10 medidas. O
equipamento empregado foi o Microtec da Buehler do Laboratério de Ensaios
Mecanicos do IME.

Para o sistema Fe-Zn, utilizou-se a faixa granulométrica de 88-125 um. Para o

Zr-Nb, a granulometria empregada foi aquela obtida apds a mecanossintese.

3.6 - Calorimetria Diferencial de Varredura

As amostras foram dispostas em cadinho de aluminio metalico hermeticamente
fechado. A taxa de aquecimento adotada foi de 10°C/min. A granulometria do pé foi

inferior a 100 wm.

3.7 - Microscopia Otica

Amostras de particulas de p6é do sistema Fe-Zn na faixa granulométrica de 88-
125 pum foram dispersas em uma placa de vidro para inspe¢do em microscopio 6tico. As
imagens foram capturadas de modo a acumular um nimero minimo de 100 particulas
para andlise de forma. O programa Global Lab® foi utilizado na andlise de imagem e

caracterizacdo da razdo de aspecto.
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3.8 - Microscopia Eletrénica de Transmissao

O material de partida foi o p6é da liga Fe-Zn passado em peneira 38 um (#400).

O p¢ foi disperso em solvente organico e depositado em fita de carbono.

3.9 - Microscopia Eletrénica de Varredura

O p6 do Fe-Zn foi disperso em fita de carbono e analisado por feixe de elétrons
secunddrios para andlise morfoldgica. J4 para o sistema Zr-Nb-V, as amostras foram
embutidas em resina metalografica e polidas até pasta de diamante Y4 pum, seguida de
depdsito de carbono por sputtering. A andlise foi realizada por feixe de elétrons

retroespalhados para andlise por contraste atdmico.

3.10 - Hidrogenacao em auto-clave

Para as ligas do sistema Zr-Nb-V, apds tratamento térmico, empregou-se a
seguinte metodologia para hidrogenagao das amostras:
1. Peneiramento do pé e uso da fracdo com granulometria inferior a 100 pm;
2. Ativagdo em auto-clave sob pressdo de H, de 1 atm, com taxa de aquecimento livre
até o primeiro sinal de absor¢ao de hidrogénio pela liga;
3. A partir desse momento, trés ou quatro ciclos de aquecimento e resfriamento sob

pressdo de H, de 20 atm a 150° C foram realizados.

Para as amostras processadas por mecanossintese (sistemas Zr-Nb e Zr-Nb-V),
empregou-se a seguinte metodologia:

1. O p6 foi utilizado como obtido apds a mecanossintese;

2. Ativacdo em auto-clave sob pressao de H, de 20 atm, com taxa de aquecimento livre
até 350°C. Para ambos os sistemas as amostras ndo deram sinal nitido de absor¢ao
de hidrogénio;

3. Ciclos de aquecimento e resfriamento sob pressdo de H, de 20 atm a 150° C foram

realizados de dois a trés dias consecutivos.
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RESULTADOS E DISCUSSAO

4 - SISTEMA Fe-Zn

4.1 - Introducao

A mecanossintese tem sido amplamente estudada nos ultimos 10 anos. Por se
tratar de uma técnica com o potencial de desenvolvimento de materiais metaestaveis,
com cristalografia e microestrutura especiais, a grande maioria, sendo a quase totalidade
dos estudos desenvolvidos, tem tratado dos seus aspectos microestruturais, de
metalurgia fisica, etc. Todavia, visando a sua aplicacdio em maior escala, algumas
propriedades macroscopicas do pé processado devem ser consideradas, tendo em vista
sua aplicacdo em procedimentos de metalurgia do pé e sua relacio com o consumo de
energia. Entre elas citam-se a distribuicdo de tamanhos de particulas e sua morfologia.
Neste sentido, as correlagdes entre os parametros de processo € o tipo de material
obtido, embora importantes, sdo muito pouco estudadas.

As relagdes entre a composi¢do quimica e a evolu¢do da DTP e da morfologia
com o estigio microestrutural das particulas de pé ndo foram ainda estudadas de
maneira sistemdtica, ao menos para os sistemas capazes de formar solucdo soélida.
Descri¢des da evolucdo da extensdo de solugdes sélidas por meio da mecanossintese e
suas correlacdes energéticas ainda ndo foram bem estabelecidas. De fato, caso existam,
pouco ¢é sabido a respeito das correlagdes entre 0Ss processos macroscopicos
(aglomeragdo, fratura, empacotamento, etc ) e microscopicos (reducdo do tamanho de
cristalito, extensdo de solug¢do soélida, amorfizacdo, etc.) que ocorrem durante a
mecanossintese. Um conhecimento detalhado da fenomenologia dessas relacdes
certamente contribuird para um modelamento robusto do processo.

A mecanossintese do sistema Fe-Zn ndo tem sido extensivamente estudada.
LIMA et al. [55] estudou o sistema Fe,sZn;s. Em outro trabalho, ZHOU et al. [56]
estudaram a mecanossintese de sistema com até 65% atdbmico em zinco (68.5% em
massa), e observaram a formacao de solucdo sélida do Zn no Fe para todo o intervalo de

composi¢ao.
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O presente capitulo tratard desses aspectos da mecanossintese aplicada ao
sistema Fe-Zn. As ligas do sistema Fe-Zn sdo usadas na indudstria automotiva como
recobrimento para prevenc¢do de corrosdo no aco. A qualidade do recobrimento estd
diretamente relacionada a distribui¢do dos dtomos de zinco, de maneira que quanto
melhor a sua distribui¢do, melhor a capacidade protetora do mesmo [55]. Porém, dada a
significativa diferenca entre os pontos de fusdo de seus constituintes elementares
(1535°C para o Fe e 420°C para o Zn), a sintese dessas ligas por técnicas convencionais
como a fusdao ndo € simples. Neste sentido, a mecanossintese apresenta-se como uma
técnica em potencial, vidvel para produ¢cdo de um pé com microestrutura desejada.

Diferentemente do sistema Fe-Cr estudado por BENJAMIN e VOLIN [8], o
sistema Fe-Zn ndo € inerte, pois forma solucdo sélida. Assim, sua aplicacdo como um
sistema modelo representa uma oportunidade muito interessante para o estabelecimento
das relagdes entre os processos microscOpicos € macroscopicos ocorridos durante a

mecanossintese de um sistema mecanicamente ductil.

4.2 - Estudos Preliminares

Estudos preliminares da mecanossintese do sistema Fe-Zn foram conduzidos,
utilizando-se o ferro original (como recebido) como material de partida, de modo a
permitir uma avaliacdo qualitativa do sistema quanto a evolu¢cdo morfoldgica das
particulas, quantidade de material retido no copo e nos corpos moedores, efeito da razao
de carga-massa, etc. As curvas de DTP foram obtidas por medidas de difracdo a laser. A
Figura 4.1 apresenta os resultados para a composicao contendo 10% em massa de zinco
(Fe-10Zn). Observa-se que, nos primeiros minutos de moagem, o sistema tende a uma
aglomeracdo das particulas, passando posteriormente a uma reducdo de todos os
parametros de medida da distribuicdo de tamanhos de particula, como o D30, o D50, o
D80 e o D90, que representam o tamanho de particula associado a fragdo madssica

correspondente (30, 50, 80 e 90%).
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Figura 4.1 — Evolucdo dos parametros de distribui¢do de tamanhos de particulas D30,
D50, D80 e D90 para mecanossintese do sistema Fe-10Zn.

Este resultado motivou a realizacdo de um estudo sistematico da mecanossintese
do sistema Fe-Zn variando-se alguns parametros de processo como freqiiéncia de
rotacdo (RPM), composicdo da liga e tempo, de modo a permitir uma avaliacdo da
influéncia de cada parametro no tipo de material obtido, no que diz respeito a DTP. Para
tanto, ndo mais se empregou o ferro com sua granulometria original, mas sim a partir do
monotamanho 45-74um. Desta forma, os efeitos dos processos de aglomeragao e fratura

sobre a DTP podem ser melhor identificados e quantificados —tépico do capitulo 7.

4.3 - Mecanossintese das Ligas

4.3.1- Distribuicdo de Tamanhos de Particulas

A Figura 4.2 mostra a evolu¢ido da DTP, em acumulado passante, para diferentes
tempos de moagem para os sistemas Fe, Fe-10Zn e Fe-20Zn, moidos a 250 e 300 RPM.
Pode-se observar a formac¢do de particulas de grande dimensdo (grosseiras),

especialmente para os tempos iniciais, relacionada a processos de aglomeragdo. A
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crescente adicdo de zinco, até 20% em massa, resulta em uma crescente aglomeragao
em intervalos de tempo cada vez menores. Por exemplo, a adicdo de 20% de zinco
conduz a uma maxima aglomeracdo em apenas 15 minutos (Figura 4.2F), comparado
aos 30 minutos requeridos para o ferro puro (Figura 4.2B).

A despeito do aumento do D50 nos 30 primeiros minutos de processo, um
crescimento da frac@o fina, abaixo de 45 um, pode ser observado ja nos primeiros 15
minutos (Figura 4.2B). Isto indica a coexisténcia de processos de fratura e aglomeracao
nos tempos iniciais quando a aglomeracdo é o processo dominante.

A Figura 4.2 (C e D) descreve a DTP para o sistema contendo 10% em massa de
zinco. Para a moagem a 250 RPM (Figura 4.2C), a condicao de maxima aglomeracdo é
atingida em aproximadamente 15 minutos, quando a fragdo mdssica das particulas
grosseiras (= 210um) é superior as demais. Destaca-se a DTP para 15 minutos de
moagem que apresenta um perfil distinto em relagdo as demais. Nela, aproximadamente
30% da massa total das particulas tém tamanho superior a 210 pm, sendo que pouco
mais de 5% na faixa de 88 a 210 wm, caracterizando, desta forma, um perfil bimodal em
massa que se traduz em poucas particulas de elevada granulometria e muitas com
tamanhos inferiores a 88um (~65% do total massico). Tendo em vista que o ferro e
zinco iniciais possuem granulometria distinta, Fe (de 44 a 74 um) e Zn (D50 ~6 um),
entende-se que tal efeito € caracteristico de um processo de aglomeracdo que ainda
caminha em direcdo a formacdo de aglomerados maiores e/ou formacdo de mais
particulas aglomeradas de granulometria elevada, de maneira que a “lacuna”
compreendida pelo intervalo de 88 a 210 wum € ao menos em parte conseqiiéncia da
diferenca entre as granulometrias iniciais do Fe e do Zn. Corrobora com esta andlise o
fato da curva de 30 minutos cruzar com a de 15 minutos de moagem em
aproximadamente 210 wm, indicando que, para tempo mais longo, a fracao de particulas
com tamanho intermedidrio (88 a 210 wm) € maior, embora apresente menor fracao de

particulas grosseiras.
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Figura 4.2 - Distribui¢do de Tamanhos de Particulas (DTP) em acumulado passante: Fe

puro, 250RPM (A) e 300RPM (B); Fe-10Zn, 250RPM (C) e 300RPM (D); Fe-20Zn,
250RPM (E) e 300RPM (F).
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De modo a verificar a reprodutibilidade e validar o procedimento experimental
(preparagdo das amostras, moagens € peneiramento), trés moagens de um mesmo
sistema foram conduzidas. Adotou-se o sistema Fe-10Zn (15 minutos a 250RPM), tendo
em vista o seu perfil diferenciado de DTP bem como o curto intervalo de tempo do
mesmo (Figura 4.3). O resultado mostra que o procedimento adotado € satisfatoriamente
reprodutivel. Os valores de D50 (tamanho médio de particula) para as trés moagens

foram de 69,5, 67,2 € 69,1, com média de 68,6 £ 1,3.
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Figura 4.3 - Verificacdo da reprodutibilidade do procedimento de moagem: DTP para
amostra Fe-10Zn a 250RPM por 15 minutos.

A Figura 4.4 apresenta um sumadrio dos experimentos de moagem realizados,
onde o passante em 50% ¢ analisado em funcdo do tempo de moagem. Para todas as
DTP, os valores de D50 foram gerados considerando um comportamento linear do
segmento da curva que contempla o ponto de 50% do acumulado passante. Para todas as
composi¢des e freqiiéncias empregadas, o tamanho médio de particula aumenta nos
tempos iniciais, seguido de uma redugio e estabiliza¢io para longos tempos. E possivel
distinguir dois regimes mecanicos macroscopicos para o mateiral particulado: o
primeiro, predominantemente de aglomeracdo, quando as particulas-compdsito
(aglomerados) sao formadas; e o segundo, que corresponde a um regime predominante
de fratura. A partir da Figura 4.4 pode-se ainda inferir que a composi¢do (adi¢do de
zinco) e a freqiiéncia de rotagdo regulam, ao menos na faixa estudada, a cinética de

aglomeracao.
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Figura 4.4 — Variac@o do D50 para todas as condi¢des de processamento e composi¢des
estudadas.

As Tabelas 4.1 a 4.3 resumem os valores de D50 para todos os intervalos de

tempo e condicdes de moagem estudados e também se aplicam para uma inferéncia dos

efeitos da composicao e da freqii€ncia de rotagdo sobre a cinética de aglomeragao.

Tabela 4.1 — Varia¢do de D50 com o tempo para as moagens com Fe puro.

D50 (um)
Tempo (min) 250 RPM 300 RPM

0 59,0° 59,0°
15 55,9 66,4
30 60,7 71,8
45 64,0 67,2
60 66,2 52,7
90 60,1 49,4

300 23,3 28,1

600 23 -

* considerando distribuicdo gaussiana do monotamanho aplicado (45-74pum)
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Tabela 4.2 - Variagdo de D50 com o tempo para as moagens com Fe-10Zn.

D50 (um)
Tempo (min) 250 RPM 300 RPM
0 58,2° 58,2
10 - 42,5
15 69,1 115,9
30 115,7 78,2
45 82,3 51,3
60 58,6 39,3

* considerando distribuicdo gaussiana do monotamanho aplicado (45-74pum)

Tabela 4.3 - Variagdo de D50 com o tempo para as moagens com Fe-20Zn.

D50 (um)
Tempo (min) 250 RPM 300 RPM
0 57,2 57,2
10 - 55,6
15 58,8 145,8
30 113,2 99,7
45 91,9 57,2
60 71,9 43,0
300 28,0 30,2
600 27,6 25,3

* considerando distribuicdo gaussiana do monotamanho aplicado (45-74pum)

Observa-se uma nitida reducao do tempo de mudancga de regime com a adi¢ao de
zinco (Figura 4.4). A adi¢do de zinco reduz o tempo de maxima aglomeracdo pela
metade para ambas as condi¢cdes de freqiiencia de rotagdo. Todavia, uma melhor
compreensdo do efeito da composicao requer a discussao dos efeitos trazidos pelas DTP
iniciais e pelo grau (extensao) da aglomeracdo dos sistemas, haja vista que os tempos de
maxima aglomeracdo sido aproximadamente semelhantes para os sistemas a 10 e 20% de
Zn, apesar das DTP para 10 minutos de moagem sugerirem uma cinética de

aglomeracdo mais forte para o sistema com 20% de Zn.
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As diferencas nas DTP dos sistemas iniciais devido a diferencas nas DTP dos
elementos iniciais (D50 ~6um para o Zn e ~59um para o Fe), implicam em menor D50
para a condi¢do de partida do sistema Fe-20Zn em relagdo aos demais sistemas. Soma-
se a isso, os valores experimentais de D50 nos tempos de maxima aglomeracao indicam
que a aglomeracgao para o sistema a 20% de zinco € mais intensa, pois forma particulas
maiores e/ou em maior quantidade (fracio mdssica). Nota-se, por exemplo, o D50 dos
sistemas contendo zinco (~116um para Fe-10Zn e ~146um para Fe-20Zn) para as
moagens a 300RPM. Entdo, para um intervalo de tempo de 15 minutos, o sistema
contendo mais Zn (20%) parte de tamanhos de particulas menores (na sua média) e
atinge fracoes massicas mais elevadas para as particulas mais grosseiras se comparado
ao sistema a 10%, varrendo, entdo, um intervalo de tamanhos maior que o outro sistema.
Logo, a cinética de aglomeracdo das particulas para o Fe-20Zn é maior que para os
outros sistemas.

Esta mesma andlise, estendida para a composi¢do com ferro puro, conduz a uma
mesma constatacdo, sugerindo, fortemente, que a adi¢cdo de zinco introduz no sistema
um aumento da capacidade intrinseca de aglomeragdo das particulas. Supde-se que a
maior ductilidade do zinco metalico, devido a maior proximidade a sua temperatura de

amolecimento seja o fator preponderante para este comportamento.

4.3.2- Microscopia Eletrénica de Varredura e Microscopia Otica

A evolugdo da forma e tamanho das particulas-compdsito durante a
mecanossintese pode ser observada na Figura 4.5. Partindo de particulas de ferro com
morfologia acicular, as particulas-compdsito comecam a apresentar uma forte mudanga
na sua morfologia ap6s poucos minutos de processo (Figura 4.5C), acompanhada de
uma significativa reducdo de razdao de aspecto, devido ao empacotamento na dire¢do
longitudinal dessas particulas aciculares em combinacdo com uma agregacdo de
particulas de zinco, de dimensdao mais reduzida (Figura 4.5B). Tal empacotamento ¢
entendido como um processo de forjamento/soldagem a frio, tendo em vista a resultante
alteracdo da forma das particulas (Figura 4.5C) ocorrer em temperaturas muito abaixo
daquelas empregadas em processos convencionais de forjamento (a quente). Apds uma
hora de moagem, grandes aglomerados sdo ainda observados (Figura 4.5D), resultado

da forte aglomeracao advinda dos processos de soldagem a frio das particulas. Apds oito
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horas de processo, evidencia-se uma homogeneidade razodvel da forma e dos tamanhos
de particula, onde os aglomerados de granulometria grosseira ndo mais existem (Figura

4.5E).

Micron

Micron

Figura 4.5 — Micrografias de MEV mostrando a evolucdo da forma e dos tamanhos de
particulas para a amostra Fe-10Zn processada a 300 RPM: Fe inicial (A); Zn inicial (B);
15min (C); 1 hora (D); 8 horas (E).
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A Figura 4.6 caracteriza em maiores detalhes a morfologia desses aglomerados,
mostrando a significativa porosidade presente nos mesmos, a despeito da severa
deformacao pléstica a que sdo submetidas as particulas durante a mecanossintese.

A Figura 4.7 mostra a evolu¢do da razdo de aspecto de alguns experimentos
durante a primeira hora de moagem. Os dados sdo apresentados em fun¢do do nimero
de revolugdes, pois esta medida reflete mais precisamente a cinética de um moinho
planetdrio, onde cada rotagdo do eixo principal corresponde a um ciclo completo de
movimento de cascata dos corpos de moagem, para o caso de freqiiéncias de rotacdo e
translacdo iguais. Desta forma, uma mudanca na freqiiéncia de rotacio no moinho
planetério representa tanto um aumento no nimero de eventos de impacto quanto na
magnitude média desses impactos. Logo, expressando a varidvel de resposta, no caso a
razdo de aspecto, em funcdo do nimero de revolucdes, qualquer diferenca que se torne
evidente pode ser atribuida a um efeito das energias de impacto envolvidas na

mecanossintese.

Figura 4.6 — Micrografia de MEV mostrando a formacao de particulas-compdsito com
significativa porosidade para amostra Fe-10Zn processada a 300 RPM por 30 minutos
(A); detalhe ampliado de uma regido porosa (B).
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Figura 4.7 — Evolucdo da razdo de aspecto para a primeira hora de moagem dos sistemas
Fe, Fe-10Zn e Fe-20Zn.

4.3.3- Microdureza Knoop

A Figura 4.8 sumariza os resultados de microdureza Knoop (MK). De modo a
facilitar a leitura nos gréficos, o valor de microdureza média do pé de ferro inicial
(como recebido) foi omitido e teve como resultado 66,2 HK.

Em geral, a evolugdo da microdureza pode ser descrita por um repentino
crescimento nos instantes iniciais da mecanossintese, seguida de um periodo
relativamente constante, onde se define um primeiro platd, que vai até
aproximadamente 9.000 revolugdes para os sistemas Fe-10Zn e Fe-20Zn e 20.000
revolucdes para o Fe puro. O primeiro platd € entdo seguido de um crescimento
significativo da microdureza, alcancando um valor limite final, segundo platd, em

aproximadamente 70.000 revolucdes.
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Figura 4.8 — Evolucao da Microdureza Knoop: Fe (A); Fe-10Zn (B); Fe-20Zn (C).
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Para os experimentos com adi¢cdo de zinco, o primeiro platd ja é alcancado em
aproximadamente 4.500 revolugdes (15 minutos de moagem), permanescendo a
microdureza constante até 9.000 revolugdes, 30 minutos (Figura 4.8B e C). Ja para o
ferro puro, o primeiro platd s6 € atingido apds 9.000 revolugdes, permanescendo
constante até aproximadamente 18.000 revolugdes, 60 minutos (Figura 4.8A). Os
resultados mostram que hd uma clara influéncia da composi¢cdo na cinética de
endurecimento do material particulado, onde os sistemas contendo zinco chegam e
partem do primeiro platd mais rapidamente que o sistema Fe puro.

Para intervalos de tempos intermedidrios, entre os dois platds, a cinética de
endurecimento para o Fe puro é maior do que para o Fe-10Zn que, por sua vez, ¢ maior
do que para o Fe-20Zn. Tal conclusdo pode ser obtida a partir do ajuste de uma fungao
logistica aos dados de microdureza Knoop —maiores detalhes no item 4.4.

A Figura 4.8 também mostra o efeito da composi¢ao na microdureza final do
material cominuido —valor assintético em aproximadamente 70.000 revolucdes. A
adicao de 20% de Zn reduziu a microdureza final de 550 HK (Fe puro) para 480 HK. A
principio, esperar-se-ia que a incorporacdo de Zn na rede cristalina do Fe promoveria
um aumento da microdureza por solubilizagdo sélida. Todavia, ndo foi este o

comportamento observado.

4.3.4- Difragédo de Raios-X

De modo a confirmar a formacdo e extensdo da solucdo sélida do Zn no Fe,
difratogramas de raios-X para a composicao Fe-20Zn, moidas a 300 RPM em diferentes
tempos, foram obtidos (Figura 4.9). Nota-se o efeito do tempo de moagem no
alargamento dos picos de Bragg do Fe cubico, o que demonstra a redu¢do da dimensao
dos dominios cristalinos. Ainda, um deslocamento dos picos para angulos 20 menores
também € observado, assim como o desaparecimento dos picos de difracdo da fase hc
do zinco para os tempos de 5 e 10 horas, indicativo da formacgdo de solugdo sélida do
zinco no ferro ccc.

A Tabela 4.4 apresenta os valores de tamanho médio de cristalito obtidos a parir
dos difratogramas da Figura 4.9. Esses valores foram calculados pelo método de
Warren-Averbach, empregando-se um software de dominio publico [57], apds devido

tratamento dos difratogramas empregando-se o software PowderX [58], também de
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dominio publico, tratamento este que constou de subtracdo de ruido de fundo

(background), eliminacdo da radiacdo Ka2 (stripping) e suavizagdo (smoothing).
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Figura 4.9 - Difratogramas de raios-X da amostra Fe-20Zn processada a 300 RPM.

Refinamento dos parametros de rede da fase Fe ccc para os 3 tempos de
mecanossintese foi conduzido no software de dominio publico CELREF V3 [59]. A
Tabela 4.4 mostra um claro aumento do parametro de rede no decorrer do tempo,
evidenciando a solubiliza¢do sélida dos dtomos de Zn na rede cristalina ccc do Fe. O
valor do parametro de rede medido para 10 horas de moagem é compardvel ao obtido
por ZHOU et al. [56]. Por outro lado, para 45 minutos de processo, o parametro de rede
mostra um pequeno crescimento, sugerindo que a microestrutura das particulas-

compdsito de Fe-Zn se encontra ainda em um estagio inicial de evolucdo.
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Tabela 4.4 — Evolugao do tamanho médio de cristalito e parametro de rede para a fase
o-Fe durante a moagem do sistema Fe-20Zn

Tempo de | N°derevolugdes | Tamanho médio de Parametro de rede (nm)
Moagem cristalito (nm)
0 0 - 2,867"
45 min 13.500 82,3 2,868 + 0,001
5h 90.000 8,9 2,894 + 0,006
10h 180.000 6,3 2,898 + 0,002

? Referéncia [60]

Assim como obtido por ZHOU et al [56], a substituicdo de dtomos de Fe por Zn
na estrutura cubica do ferro, na faixa composicional estudada, respeita a regra de
Vegard (Figura 4.10). Esta regra estabelece um comportamento linear entre a variagao
da quantidade do 4tomo substituinte (soluto, Zn) na rede cristalina do solvente (Fe), com
a distancia de um dtomo ao seu vizinho mais préximo, que no caso de uma rede cubica

de corpo centrado pode ser reduzida ao pardmetro de rede.

Data: Data3 B
Model: linear

Chi*2 = 4.2698E-6
2.89 RY2 = 0.9766

a 0.0015 +0.00009
b 2.8664 0

2.88

parametro de rede (A?)

o

©

N
1

Zn (Y%massa)

Figura 4.10 - Variagdo do parametro de rede da fase Fe ctibica com a concentracdo de
Zn, correspondéncia com a regra de Vegard.

Para a amostra submetida a 10 horas de moagem, observa-se a formacao de um
pico em 48,4° (Figura 4.9). Uma busca no catdlogo de 6xidos, nitretos e ligas de ferro
no PEARSON’S HANDBOOK [60] sugere que o mesmo corresponde ao pico de

difracdo do plano 110 do €-Fe, de estrutura hc. Normalmente, esta fase s6 ¢ obtida em
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condic¢des de alta pressdo (11 a 25 GPa) [60, 61, 62]. A redugdo do tamanho de cristalito
para unidades de nandmetros, a contaminagdo por aco tipo austenitico advinda do copo
e dos corpos de moagem e/ou o desenvolvimento de altas pressdes durante os impactos
dos corpos moedores sdo potenciais causas para o aparecimento desta fase hexagonal.

Uma discussao mais aprofundada dessas possibilidades é conduzida mais a frente.

4 .3.5- Calorimetria Diferencial de Varredura

A Figura 4.11 mostra os resultados das anélises por DSC de amostras do sistema
Fe-20Zn processado a 300 RPM. Na Figura 4.11A, observa-se o pico endotérmico
representativo da fusdo do Zn metdlico. Fica claro que o material de partida é apenas
uma mistura macroscopica de particulas de p6 de Fe e Zn metélicos. Logo, a fracdo Zn
do sistema Fe-20Zn se comporta como o Zn metdlico original. Ja o pico exotérmico a
seguir (~429,5°C) esté relacionado a formagdo do composto intermetédlico Fe4Zng, como

descrito por ZHOU et al. [56].

0.2
Fe-20Zn original ~429,5°C Fe-20Zn 5 horas
0
A (\J o
< 0.2
5 ~376,2°C
o . 0.4
2 10 =
’0.6-
15 -0.8
~4212C 107
-20 T T T T T T T T T T T T T T T T
100 200 300 400 500 100 200 300 400 500
Temperatura (°C) Temperatura (°C)
A B

Figura 4.11 - Calorimetria de varredura diferencial para o sistema Fe-20Zn: (A)
original, antes da mecanossintese; (B) processado por 5 horas a 300 RPM.

Para 5 horas de mecanossintese (Figura 4.11B) o sistema Fe-20Zn ja nao mais se
comporta como uma mistura macroscopica de particulas de Fe e Zn. Assim como

apresentado por ZHOU et al [56], um pico exotérmico com maximo em ~376°C ¢

observado. Este processo exotérmico também estd relacionado a formacdo do
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intermetalico FesZng, indicando que a fase metaestdvel caracterizada pela extensdo de
solugd@o sélida do Zn no Fe ctibico tem seu limite de estabilidade térmica na faixa de

~350°C - inicio do pico exotérmico.

4.3.6- Microscopia Eletrénica de Transmissao

A Figura 4.12 apresenta as micrografias de MET para a composi¢ao Fe-20Zn
processada a 300 RPM por 10 horas. Difragao de elétrons de area selecionada (DEAS)
mostra a formacdo de anéis devido a redugdo da ordem cristalina (dominio cristalino),
resultante da continua nanoestruturagdo das particulas de p6 pelo processo de
mecanossintese (Figura 4.12A). Ja a Figura 4.12B apresenta um tipico padrao de célula
unitdria hexagonal de DEAS retirado da drea circular mostrada na micrografia,
sugestivo de formacao da fase €-Fe. De modo a confirmar a relacdo entre o padriao de
pontos obtido com a fase hexagonal sugerida, avaliou-se a possibilidade do mesmo
pertencer a estrutura cfc do ferro austenitico devido a contaminacao pelo copo e corpos
de moagem. Os angulos entre os pontos de difracdo sdo todos proximos de 60° e a
distancia interplanar (d) obtida para o plano (100) foi de 2,095A (média de trés
medidas), contra o valor padrao de 2,1241& [60], demonstrando uma boa correlagio

entre ambas medidas.

Figura 4.12 — Micrografias de MET para a amostra Fe-20Zn moida a 300 RPM por 10
horas. Formacao de anéis (DEAS) devido a continua redu¢ao da ordem cristalografica

(A); formacdo de padrao de difragcdo de elétrons correspondente a estrutura he do €-Fe
(DEAS, area circular).
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4.4- Correlacoes entre as Escalas Macrocopica e Microscopica

Quando comparado a outros sistemas a base de ferro quimicamente inerte (Fe-
Cr) [8] ou formador de fase amorfa (Fe-Ta) [63], o sistema Fe-Zn apresenta como
diferenca fundamental a sua reatividade quimica, demonstrada pela sua capacidade de
formacdo de solugdo sdlida. Desta forma, torna-se possivel seguir a sua evolugdo
cristalografica (solubilizacdo solida e parametro de rede), comparando-as com outros
aspectos, tanto microestruturais (tamanho de cristalito, microdureza e transformacgao de
fase) quanto macroscopicos (razao de aspecto e DTP). Uma discussao da fenomenologia
dessas correlagdes € apresentada a seguir.

Mostrou-se, no item 4.3.1, que a composi¢ado e a freqiiéncia de rotagdo regulam a
cinética de soldagem a frio, especialmente para os tempos iniciais da mecanossintese —
tipicamente menores que 60 minutos. A composi¢ao ainda atua regulando a amplitude
dos processos de aglomeragdo, tendo em vista que os valores médximos de D50
aumentam com o teor de Zn nas composicoes, sendo, aproximadamente, 146 um para
Fe-20Zn, 116 um para Fe-10Zn e 72 um para o Fe puro. Para os dois experimentos nos
quais a moagem foi interompida apds 10 minutos de processo (Fe-10Zn e Fe-20Zn a
300 RPM), observa-se uma pequena redugdo no valor do D50 (Figura 4.4). Esta reducdo
estd relacionada a uma forte modificacdo morfolégica das particulas-compdsito,
confirmada pelas andlises de MEV e MO (Figuras 4.5 e 4.7), e que é fortemente
influenciada pela adi¢do de zinco e freqiiéncia de rotacdo, esta dltima relacionada a
energia de impacto. As amostras com teores mais elevados de zinco alcancaram mais
rapidamente valores de razdo de aspecto menores e mais uniformes. Uma andlise
combinada das medidas de razdo de aspecto e D50 demonstra uma significativa
correlagdo entre estes dois parametros: o aumento do teor de Zn e a freqiiéncia de
rotacdo sdo responsaveis tanto pelo aumento da cinética de aglomeracdo quanto pela
reduc¢do da razdo de aspecto.

Ja a comparagdo entre as medidas de D50 e microdureza Knoop mostra que o
primeiro platd de microdureza ocorre antes do tempo de maxima aglomeracio,
independentemente da freqii€éncia de rotacdo aplicada, estendendo-se até 30 minutos
ap6s o mesmo. Desta forma, o endurecimento inicial ocorre em paralelo ao processo de
aglomeracdo de particulas. Ainda, o sistema com maior cinética de aglomeragao (Fe-

20Zn) é também aquele que alcanca mais rapidamente o primeiro platdé e com um valor
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mais alto (MK, ~180 HK para Fe-20Zn e ~120 HK para Fe), como é evidente na Figura
4.8 (A e C). Uma funcdo logistica do tipo:

MK, - MK,

MK = MK , +
1+(n/n;,)”

4.1

foi usada para ajuste das curvas de microdureza Knoop, na qual o indice »n; € o nimero
de revolugdes para o ponto de inflexdo e p é um parametro relacionado a curvatura da
funcdo (cinética de endurecimento). A funcdo logistica mostrou-se capaz de ajustar
adequadamente os resultados experimentais, dado que os sistemas estudados parecem
ser limitados a um valor de microdureza méaximo. Para cada composi¢ao estudada, os
dados das moagens a 250 e 300 RPM foram agrupados para um mesmo ajuste, pois, a
principio, a cinética de endurecimento ndo se mostrou influenciada por este parametro
de processo. A Tabela 4.5 resume os valores dos parametros para o melhor ajuste da
funcdo logistica (equacdo 4.1). Coeficientes de correlacdo superiores a 0,98 foram

obtidos.

Tabela 4.5 — Valores dos parametros da equacao 4.1 ajustada aos dados de microdureza
Knoop das amostras Fe e Fe-20Zn.

Composic¢ao MKy MK, n; p Coeficiente de
Correlacao
Fe 555+ 16 122 £14 | 23480608 |9,72 £2,28 0,9877
Fe-20Zn 483+ 6 182+7 | 21280+ 1620 (4,88 1,54 0,9939

Uma comparagdo da evolugao do parametro de rede do sistema Fe-20Zn moido
por até 10 horas (Tabela 4.4) e a sua DTP (Figura 4.2F) demonstra que o fendmeno
macroscopico de aglomeraciao, bem como as mudangas na razdo de aspecto, precedem a
formacao da solucdo sélida. Por outro lado, a microdureza relaciona-se diretamente com
o parametro de rede, precedendo este dltimo por um pequeno intervalo de tempo: ambos
apresentam uma pequena evolucdo nos tempos iniciais de moagem e crescem
significativamente em tempos intermedidrios, até atingir valores constantes apds cinco
horas de processamento.

Combinando os valores de parametro de rede para as composi¢des Fe-20Zn
(Tabela 4.4) e Fe-10Zn, em parte resgatada dos ensaios preliminares, observa-se o efeito

da composi¢@o na cinética de crescimento do parametro de rede, o qual apresenta um
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comportamento linear dado pela regra de Vegard (Figura 4.10). Aplicando a mesma
funcdo logistica (equacdo 4.1) para a descri¢do da evolugdo da cinética de solubilizacdo
solida do sistema Fe-10Zn, observa-se uma Otima correlacdo entre os dados
experimentais e a equagao proposta (Figura 4.13). Este resultado indica que as cinéticas
de solubilizacdo sélida e endurecimento estdo temporalmente correlacionadas e podem
ser adequadamente descritas por uma equagao logistica.

A Tabela 4.6 resume os valores encontrados para os parametros da funcdo
logistica aplicada. Comparando os valores de n; das cinéticas de endurecimento das
composi¢coes Fe (~23.500 rotacdes) e Fe-20Zn (~21.300 rotagdes) com o da cinética de
solubilizacdo sélida do Fe-10Zn (~31800 rotacdes), observa-se uma defasagem
temporal, dada pelo nimero de revolucdes do ponto de inflexdo. Como descrito
anteriormente, a cinética de endurecimento precede um pouco a cinética de
solubilizacdo sélida. Logo, esta defasagem pode, a principio, ser quantificada pelo

ajuste de uma fungdo logistica.
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Figura 4.13 — Evolugdo do parametro de rede com o tempo de mecanossintese para as
composi¢oes Fe-10Zn e Fe-20Zn.

Tabela 4.6 - Valores dos parametros da equacao logistica ajustada aos dados de
parametro de rede das amostras Fe-10Zn.

PRy PR, n; p Coeficiente de
Correlacdo
2,8787 +0,0010 | 2,8659 +0,0008 | 106,4 + 13,8 | 2,85 £ 0,97 0,9884
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O fato dos parametros macroscopicos precederem o0s eventos em escala
microscOpica/atdmica tem importantes implicacdes. Como estabelecido por BADMOS
E BHADESHIA [64], a formacdo de uma liga durante a mecanossintese somente
ocorrerd se um ganho em coeréncia nas interfaces das particulas também ocorrer,
reduzindo a energia interfacial entre as espécies atOmicas distintas. Para tanto, o
desenvolvimento de contato entre as particulas das duas espécies quimicas em questao
(Fe e Zn) e seu constante refinamento de modo a aumentar a area dos contornos
interparticulares das particulas-compdésito torna-se necessario. Assim, entende-se que a
forte aglomeracao inicial seguida de um gradual aumento da cinética de fratura sdo a via
macroscopica para que o ganho de coeréncia no nivel atdbmico possa ocorrer € a DTP e,
notadamente, a razdo de aspecto atuam como uma resposta, em nivel macroscopico, aos
microprocessos que dominam em diferentes estdgios via uma homogeneizacdo da
mistura sélida.

Dada a evolucdo microestrutural do material particulado como proposta por
BENJAMIN E VOLIN [8], no que tange o regime de endurecimento das particulas, os
resultados do presente estudo mostram um perfil similar ao sistema inerte (Fe-Cr)
originalmente estudado (equagdo 2.9). Porém, cabe ressaltar, que a equagdo logistica
proposta (equacdo 3.1) fornece um ajuste mais preciso aos dados experimentais.

As diferencas estdo mais diretamente relacionadas ao estabelecimento de um
primeiro platd para a primeira hora de mecanossintese, o qual pode ser entendido como
um periodo de cinética de endurecimento mais lenta, mas ndo ausente, no qual as
particulas sofrem uma grande trnasformacdo morfolégica. Segundo a nomenclatura
empregada por BENJAMIN E VOLIN [8], trata-se do periodo inicial que compreende,
na sequéncia, os estagios de achatamento (flattening) das particulas e predominancia de
soldagem a frio — para todas as condi¢cdes experimentais investigadas, a razdo de
aspecto tende a um valor assintético de aproximadamente 1,35 apds tdo somente 60
minutos de processo. Ao final da primeira hora de mecanossintese, a morfologia das
particulas se torna aproximadamente constante, a0 menos quanto a razao de aspecto,
sugerindo que, para este tempo, 0 processo se encontra no estagio seguinte de formacao
de particulas equiaxiais. O aumento da microdureza neste periodo confirma a anélise.

Entre uma e cinco horas de mecanossintese, a microdureza Knoop exibe um
aumento substancial, atingindo, no final do periodo, valores assintdticos para os dois
sistemas estudados (Figura 4.8A e C). A DTP, por outro lado, exibe um

desaparecimento gradual das fragdes grosseiras de tamanhos de particulas, sugerindo, na
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sequéncia, um estagio de orientacdo randdmica dos processos de forjamento a frio,
atingindo o estado-estaciondrio apds 5 horas de processo. Este estdgio estd associado a
uma DTP aproximadamente constante, bem como a uma satura¢do da microdureza das
particulas de p6 ao longo do tempo.

Para as cinco horas finais, quando todos os parametros macroscopicos, e grande
parte dos parametros microscopicos como microdureza e tamanho de cristalito, estdo
aproximadamente constantes, a mecanossintese foi capaz de induzir uma transformacgao
alotrépica (ccc—hc) do ferro. Para melhor entender a termodinamica do sistema Fe-Zn,
aplicou-se o modelo de Miedema [25, 26] (Figura 4.14). Pode-se observar que a
formacdo de solugdo sélida é energeticamente favorecida, em relagdo a amorfizagao,
por todo o intervalo de composi¢do. A entalpia de formagdo de solucdo sélida é
negativa para composicdes com até 66,6% em massa de zinco, sugerindo que o sistema
Fe-Zn evolui para uma extensao de solucao sélida por todo o intervalo de composicao
estudado, favorecido pelas restri¢des termodinamicas. ZHOU et al. [56] promoveram a
extensdo de solubilizacdo sélida do Zn no Fe, por meio da mecanossintese, para
composi¢coes contendo até 65% em massa de Zn. Isto demonstra uma 6tima correlagdo
entre a previsdao do modelo de Miedema e os dados experimentais do sistema Fe-Zn
processado por mecanossintese, haja vista que, para a regido rica em ferro, o diagrama
de fases bindrio Fe-Zn mostra um equilibrio entre a fase ccc do Fe e a fase I' do FesZn
(Figura 4.15). O modelo de Miedema ndo € capaz de realizar previsdes acerca de

transformagoes alotrdpicas de fase.

- solugéo solida
amorfo

AH de formagao (kJ/mol)
n
1

2 T T T T T T T T T
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Zn (massa%)

Figura 4.14 — Previsdo da entalpia de formagao para o sistema Fe-Zn a partir do Modelo
de Miedema.
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Figura 4.15 - Diagrama de fases do sistema binario Fe-Zn.

Com relacdo a formacdo de particulas-compdsito porosas (Figura 4.6), os
resultados mostram que ela é acompanhada de um aumento do D50 durante o periodo
de predominio do forjamento a frio. FOGAGNOLO et al. [65] estudaram a
mecanossintese de ligas a base de aluminio (PM6061) com adi¢des de AIN e SizN4 em
até 15% em massa, e observaram uma redug¢do da densidade aparente do pd nas
primeiras horas de processo acompanhado de um aumento do D50. Entende-se que esta
reducdo da densidade aparente do material particulado estd associada ao
desenvolvimento de porosidade interna. Logo, os resultados aqui apresentados sao
compardveis aqueles observados na literatura [65]. Assim, o processo de forjamento a
frio — particularmente importante para sistemas ductil-ductil, como o caso em estudo —,
provavelmente ndo estd sendo capaz de promover uma soldagem completa das
particulas de pd, tornando possivel o aparecimento de porosidade interna nao conectada.
Desta forma, notadamente para aglomerados grosseiros, espera-se a formacdo de
porosidade. Assim, as particulas-compodsito podem ser entendidas como aglomerados
porosos de particulas de ferro e zinco.

No caso de porosidade interna nao conectada, produzida pela mecanossintese,

possiveis efeitos deletérios em etapas posteriores da metalurgia do pé podem ser
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encontrados. Como exemplo, cita-se a porosidade interna remanescente em COrpos
prensados a verde que pode conduzir a formagdo de corpos sinterizados com uma
porosidade interna residual, na maioria das vezes indesejada. Assim, especialmente para
sistemas compdsitos, longos tempos de moagem podem gerar materiais particulados
com maior homogeneidade, que, por sua vez, pode se traduzir em melhor transformacgao
de fase in situ e consequentemente melhores propriedades mecanicas do sinterizado
final [66].

Torna-se altamente desejavel que o processo de mecanossintese alcance seu
estado-estaciondrio, o qual é acompanhado de uma redug¢do da porosidade interna e
estabilizagio da morfologia das particulas e DTP (Figuras 4.4 e 4.7). E visto que o

estagio de estado estaciondrio pode ser identificado pelo monitoramento, através do

tempo, de certos parametros fisicos, como a DTP e a microdureza.

4.4.1- Formacao da fase e-Fe

A fase de alta pressao (e-Fe) € a principal constituinte do nicleo da Terra. Logo,
a termodinamica e as propriedades eldsticas dessa fase sdo de grande interesse na
geofisica. Valores experimentais da pressao de transi¢ao de fase ccc<»> hc no Fe variam
na faixa de 11 a 25 GPa [60, 61, 62]. Como mostrado anteriormente, as analises de
DRX (Figura 4.9) e MET (Figura 4.12) sugerem uma transformacgao de fase alotrépica
cccehe para o Fe durante a mecanossintese do sistema Fe-20Zn. A principio, trés
possiveis causas podem ser consideradas.

Primeiro, a hipétese de contaminacio devido ao desgaste dos corpos moedores.
Esta contaminacdo pode ser mensurada indiretamente pela variagdo de massa dos
corpos de moagem antes e apds a mecanossintese. Mesmo para a condicdo mais
energética de moagem (300RPM por 10 horas) a contaminacdo foi inferior a 1% da
massa do material cominuido. Entende-se que este nivel de contaminag¢do nao é capaz
de promover este tipo de transformacdo alotrépica. Outra possibilidade € a conversao
total ou parcial desta fase na fase hc em questdo. CALKA et al. [67] investigaram a
mecanossintese de p6 de aco inoxidavel com estrutura cfc, em atmosfera de argonio, e
verificaram uma conversao parcial cfc—ccc nas primeiras duas horas, retornando para a
fase original cfc ap6s 20 horas de processo. Logo, este tipo de contaminagdo nao parece

ser responsdvel pela formacao da fase e-Fe.
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De modo a verificar se as pressdes desenvolvidas durante as colisdes dos corpos
de moagem sdo capazes de induzir tal transformagdo durante a mecanossintese,
estimou-se, a partir da teoria de contato de Hertz [68], a ordem de magnitude das
velocidaddes iniciais de impacto para colisdes frontais. Para se atingir niveis de pressao
compressiva de 11GPa — limite inferior requerido para a formacdo da fase e-Fe —, é
necessario uma velocidade de impacto inicial de 9,4 m/s. Mesmo para as condig¢des
mais energéticas empregadas (300 RPM), a percentagem de colisdes com tdo alta
velocidade € desprezivel, ou mesmo inexistente, para o tipo de moinho planetirio
utilizado. Desta forma, a pressd@o desenvolvida em um simples evento de colisdo ndo é
capaz de explicar por si s6 o tipo de fendmeno observado. Deve-se notar, porém, que
estudos de modelagem [61] demonstram a importancia das tensdes de cisalhamento no
processo de transicao de fase ccc<>hc. Como as colisdes dos corpos de moagem em um
moinho planetirio possuem uma componente tanto compressiva quanto de
cisalhamento, o tipo de transi¢do de fase observada neste trabalho pode ainda ser
explicado pela acdo das colisdes entre corpos moedores.

E sdbido que a mecanossintese submete o material particulado a um continuo
processo de redug¢do de tamanho de cristalito, caminhando a uma nanoestruturagdo,
como resultado da severa deformacdo pldstica durante os processos de colisdo,
conduzindo alguns sistemas a transformacdes alotropicas. Por exemplo, alguns metais
exibem uma transformacdo do tipo ccc—cfc durante a mecanossintese quando o
tamanho de cristalito € reduzido a valores inferiores a 20 nm [69].

ZHOU et al. [56] conduziram moagens do mesmo sistema aqui estudado, por
periodos de até sete horas, empregando um moinho vibratério SPEX®, e ndo detectaram
tal fendmeno. Encontraram tamanhos de cristalito da ordem de 7nm — para um sistema
contendo 66,5% em massa de Zn. Para composi¢des contendo 28,1 e 17,1% em massa
de Zn, o tamanho médio de cristalito ficou na faixa de 17 nm —calculado pela equagao
de Debye-Scherrer. Todavia, é sabido que, a0 menos para materiais ducteis processados
sob condi¢des extremas de deformacdo pléstica, o nivel de concentracdo de defeitos
cristalinos e a microdureza podem se traduzir em uma subestimac¢do do valor do
tamanho de cristalito calculado, como aplicado por ZHOU et al. [56]. Adicionalmente,
nenhum resultado de MET foi apresentado pelos mesmos, de tal maneira que uma

comparagdo direta ndo pode ser estabelecida.
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Da discussdo anterior, entende-se que a transformacdo parcial do Fe cubico em
hexagonal pode ser explicada por uma efeito de sinergia da redu¢do do tamanho de
cristalito em conjunto com as tensdes compressivas desenvolvidas entre os corpos de
moagem nos repetidos eventos de colisdo que caracterizam a mecanossintese. Uma
possivel contribuicdo das adi¢cdes de Zn responsdveis pelo aumento do parametro de
rede da célula unitdria cibica, aumento este que precede a transi¢do alotrdpica, ndo

pode ser descartada.

4.5- Consideracoes Finais

A evolugdo da DTP e da forma das particulas durante a mecanossintese pode ser
descrita como o resultado da combinacdo dos regimes de aglomeracdo e de fratura,
sendo o primeiro predominante nos tempos iniciais de moagem e o segundo em todo o
tempo restante do processo. Nos tempos iniciais da mecanossintese, quando o regime de
aglomeracdo € predominante, as particulas sofrem forte alteracio morfolégica,
evidenciada pelo mecanismo de forjamento a frio (Figura 4.5 C). O fenomeno
macroscopico de aglomeragdo, que dd origem as particulas-compdsito, as quais
precedem a formacgdo da solugdo sélida, € fortemente influenciado pela proporcdo de
zinco presente no sistema (efeito da composi¢do) e pela freqiiéncia de rotacdo do
moinho.

A mecanossintese foi capaz de estender o limite de solubilizacdo s6lida do zinco
na estrutura cubica (ccc) do ferro, dentro da faixa de composi¢do estudada, tornando
possivel sua aplicacdo na produ¢do de um p6é com microestrutura homogénea. Estes
resultados estdo de acordo com a previsdo termodindmica do modelo de Miedema. A
solubilizacdo sélida do zinco no ferro promoveu um aumento do parametro de rede.

As cinéticas de endurecimento e formagdo de solucdo sélida sdo temporalmente
correlacionas a despeito de um aumento da microdureza nos instantes iniciais. Apos
cinco horas de moagem, tanto a microdureza quanto o parametro de rede tornam-se
estaveis, indicando que o processo atingiu seu estado estaciondrio. Ambas as cinéticas
podem ser temporalmente descritas por uma funcao do tipo logistica com crescimento
limitado. A solubiliza¢do sélida do zinco no ferro ccc reduziu os valores finais de

microdureza do material particulado.
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A evolucdo da microdureza do sistema metdlico Fe-Zn em estudo apresenta
perfil semelhante aquela observada por Benjamin e Volin [8] para o sistema inerte Fe-
Cr, demonstrando que tal evolucdo é mais diretamente controlada pelas caracteristicas
mecanicas do pé inicial — ambos sistemas ducteis —, do que pelo tipo de evolugdo
metaldrgica (solucdo s6lida ou nanoestruturagdo) experimentada pelo mesmo.

O desenvolvimento de porosidade interna nos tempos inicial e intermedidrio da
mecanossintese demonstra a necessidade de se atingir condi¢des de estado estaciondrio
de processo, tendo em vista que o uso de particulas porosas pode conduzir a efeitos
deletérios em estdgios subsequentes de procedimentos de metalurgia do p6 como, por
exemplo, compactacdo e sinterizacdo, desenvolvendo soélidos finais com porosidade
residual indesejada.

Os resultados de DRX e MET indicam a formagdo da fase hc €-Fe. Isto sugere
que sua formacdo se deve ao efeito de sinergia da reducdo do tamanho de cristalito
(efeito em microescala) e da acdo das tensdes compressivas e cisalhantes desenvolvidas
durante os eventos de colisdo (efeito em macroescala), com uma possivel contribui¢do
de adicdes de Zn responsdveis pelo aumento do parametro de rede que precede a

transformacao alotrépica.
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5- SISTEMA Zr-Nb

5.1- Introducao

Ligas de Zr-Nb sd@o comumente empregadas como revestimento do combustivel
em reatores nucleares, pois o zirconio apresenta 6timas caracteristicas como uma baixa
absor¢do de neutrons. Como o interesse tecnoldgico recai no estudo de ligas de zirconio
com pequenos teores de niGbio (zircalloy®), com teores de Nb de até 3% atémico, ndo
faz muito sentido o estudo de composi¢des com teores superiores a 5% atdmico de Nb.

Dando prosseguimento aos estudos das correlagdes entre os aspectos micro e
macroscopicos da mecanossinte, no presente capitulo € estudado o sistema Zr-
Nb(5%at). Este sistema se caracteriza por apresentar um comportamento mecanico
distinto do sistema Fe-Zn anterior. De fato, o Zr metdlico é menos ductil do que o Fe e o
Zn. Soma-se a isso, em termos termodinamicos, o sistema Zr-Nb é mais inerte, o que
permite, a principio, analisar mais detalhadamente os efeitos da mecanossintese sobre

propriedades como microdureza e tamanho de cristalito.

5.2- Mecanossintese da Liga

5.2.1- Difragédo de Raios-X

A (Figura 5.1) a seguir apresenta os difratogramas de raios-X (DRX) do Zr hc e
do Nb ccc iniciais, evidenciando a cristalinidade do material de partida. Em destaque os
angulos, e seus respectivos planos de difragao, dos principais picos do padrdao hexagonal

(P63/MMC, 194) do zirconio.
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Figura 5.1 — DRX dos elementos puros Zr € Nb.

As Figuras 5.2 a 5.9 apresentam os difratogramas dos sistemas Zr e Zr-Nb5%at.
moidos por diferentes tempos e em diferentes condi¢cdes de parametros de processo. As

duas primeiras moagens foram conduzidas ininterruptamente (Figura 5.2).

1 e 22 Moagens

350 RPM 15 esferas
RCM 40:1

ZrO.QSNbO.OS

Moagens ininterruptas

intensidade (u.a.)

40h

20h

20 40 60 80
26

Figura 5.2 -DRX do sistema Zrg 9sNbyg o5 (1* € 2* moagens).

Pode-se observar um alargamento e sobreposicdo dos picos na faixa entre 30 e

40°, bem como um forte alargamento dos demais picos, excetuando-se aquele a ~63°,
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plano {103}. Esses resultados mostram que a mecanossintese do sistema Zr-Nb pouco
evolui de 20 a 40 horas de moagem, sugerindo seu estudo em tempos mais curtos.

A partir da terceira moagem, os ensaios de mecanossintese foram interrompidos
em tempos determinados, para retirada de um pouco de material para a realizacdo das
andlises por DRX. Esta metodologia permite um melhor acompanhamento do processo,
todavia sem concomitante oxidacdo superficial das amostras devido a manipulacdo dos
copos de moagem em camara seca. As Figuras 5.3 a 5.9 apresentam os difratogramas

relativos as diferentes moagens do sistema Zr-Nb5%at sob condicdes distintas.

B
A oZr 32 Moagem
350 RPM 15 esferas
B wZr RCM 40:1
A Zro.95Nbo.05
20h
15h
S‘, 10h
(0]
el
(]
o
g
E 5h
1h

20 40 60 80
260

Figura 5.3 - DRX do sistema Zrj9sNbg o5 (3* moagem).
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Figura 5.4 - DRX do sistema Zrp 95Nbg o5 (4* moagem).
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Figura 5.5 - DRX do sistema Zr puro (5* moagem).
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c 300 RPM 15 esferas
RCM 40:1
C ZrOBSNbO‘OS C
c c

40h

A oZr

B wZr

C Zr cfc
20h D Feccc
E Nb ccc

20 40 60 80 100
20

Figura 5.6 - DRX do sistema Zrp 95Nbg o5 (6 moagem).
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Figura 5.7 - DRX do sistema Zrp 95Nbg o5 (7* moagem).
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Figura 5.8 - DRX do sistema Zrp 95Nbg o5 (8" moagem).
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Figura 5.9 - DRX do sistema Zr(9sNbgos (10, 11* e 12* moagens).
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Nota-se, em primeiro lugar, um alargamento dos picos de difra¢ao, evidenciando
redu¢do dos dominios cristalinos (tamanho de cristalito) e/ou microdeformac¢do devido
ao aumento da concentracdo de defeitos cristalinos. As moagens conduzidas em
rotacdes mais baixas (250 e 300 RPM, 4* e 6* moagens, respectivamente) apresentam
um regime de alargamento de pico mais lento, em relagdo ao processo a 350 RPM (3*
moagem), evidenciando o efeito deste parametro de processo na evolucdo
microestrutural do sistema.

Ensaios em condi¢des distintas foram realizados com o intuito de melhor
entender e quantificar os efeitos da composi¢do quimica e dos parametros de processo,
como a razdo de carga de esferas por massa de pd, no tipo de material final.
Mecanossintese com Zr puro (5 moagem), com RCM mais elevada (60:1, 8 moagem)
e também variando-se o nimero de corpos de moagem (13 e 4 esferas, respectivamente
para a 7" e 10° e 11* moagens) foram realizados. Objetivando-se, ainda, reduzir o efeito
de contaminagdo por Fe advindo das esferas e parede do copo, um ensaio contendo
ciclohexano como agente controlador de processo foi realizado (12* moagem).

Dentre os sistemas que mantiveram o padrio de picos do Zr hc, o Gnico que nao
apresentou superposi¢ao de picos entre 30 e 40° foi o sistema contendo Zr puro (Figura
5.5). Este resultado sugere que a adi¢cdo de nidbio (5% atdmico) promove uma
transformacgao alotrépica parcial do zirconio durante sua mecanossintese. O Zr puro
ainda apresentou um regime de alargamento de pico mais lento, bem como uma
conservacdo da razdo de altura original entre os picos dos planos de difracdao {102},
{110}, {103} e {112}e {201}, estes ultimos sempre superpostos.

A superposicao dos picos 002 e 101 parece estar relacionada a formacao de uma
outra fase cristalina, que apresenta pico em ~35° (Figuras 5.2 a 5.4). O zirconio
elementar apresenta basicamente 3 formas alotrdpicas: o-Zr (hexagonal compacto,
P63/mmc, 194), B-Zr (ccc, Im3m, 229) e o-Zr (hexagonal, P6/mmm, 191). A fase hc é a
encontrada na CNTP. J4 a fase ctbica se forma a partir de ~1136K, existe em condicoes
de alta pressdo (6-16GPa) e temperatura, e tem alta capacidade de transformacao vitrea.
Esta fase apresenta pico de difracdo em ~35,5°. Por fim, a fase ® se forma em condi¢des
de alta pressdo e baixa temperatura e também apresenta pico em ~35°. Segundo ZHAO
et al. [70], a transformacgao de fase o—® traduz-se em pequena redugcdao de volume
(~1,4%) tendo em vista o empacotamento atOmico similar entre as duas fases

hexagonais. ZHANG et al. [71] estudaram o diagrama de fases pressdao-temperatura do
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zirconio metédlico elementar, por meio das técnicas de difracio de raios-X e
espalhamento de néutrons (tempo de v6o), e verificaram que a transformacdo de fase
o— ocorre a 3,4 GPa (extrapolacdo para temperatura ambiente).

Como mostrado anteriormente para o sistema Fe-Zn, as pressdes compressivas
advindas dos processos de colisdo durante a mecanossintese atingem essa ordem de
magnitude —da ordem de 3,4 GPa. Logo, a formagao e estabilizagdo da fase w-Zr é
passivel de ocorréncia. Soma-se a isso, o fato das baixas temperaturas desenvolvidas
durante as colisdes entre esferas serem incapazes de desenvolver transi¢oes de fase do
tipo ®—p. Todavia, a comprovagdo experimental de ndo se observar uma sobreposi¢ao
de picos em ~35° para a mecanossintese do Zr puro, destaca o efeito da adi¢do de niébio
na obtencao desse tipo de transformacao alotrdpica.

Na Figura 5.7, pode-se observar um pico de Fe em ~44,5° para 1 hora de
moagem. A despeito de tal contaminag¢do, ndo hd indicacdo de formacdo de Zr
hexagonal do tipo ®, com observado para o Nb. Isto sugere que a formacao da fase ® é
funcdo da espécie atOmica.

Por outro lado, para 20 horas de processo, a incorporacao de ferro ao p6 original,
confirmada pela presenca do pico de Fe a aproximadamente 44.4°, parece conduzir o
sistema a formagao de uma nova fase (Figura 5.8).

Na Figura 5.10 destaca-se a regido entre 30 a 50° dos difratogramas da 8*, 10%
11* e 12* moagens. Pode-se observar o padrdo distinto da 11* moagem (semelhantes as
moagens anteriores, até a 7*) em relacdo as demais. Todavia, para a 10* e 12°
mecanossinteses, a presenca de um pico a ~36,1° {101} indica a existéncia da fase
hexagonal do Zr. Por outro lado, o difratograma da 8* moagem, para 20 horas de
processo, ndo apresenta o pico de maior intensidade do Zr hexagonal, indicando a

completa transformagao desta fase em uma outra fase ou fases.
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Figura 5.10 - DRX da 8%, 10%, 11* e 12* moagens. Ampliacdo da Figura 5.9 para a regidao
entre 30 e 50° (20).

Um levantamento da possivel fase formada foi realizado por meio de consulta a
base de dados do PEARSON’S HANDBOOK [60] e com auxilio do software Match!',
tendo como base de dados cristalograficos uma versdo do ICSD. Duas possibilidades
foram levantadas: a primeira, onde seriam formados o Nb e o Zr cubicos, com
solubilizacdo sélida do Fe nos mesmos, de modo a melhor ajustar o parametro de rede
aos valores dos picos de difracdo encontrados. Como pode ser observado (5.11A e B),
um possivel ajuste do parametro de rede da fase Zr cubica ndo atenderia a distribui¢do
de picos encontrada, fato que descarta tal hipétese. A segunda hipdtese recai na
formacdo de uma tunica fase. Tendo em vista a fonte de carbono advinda do cicloexano

(CeHiz, 12* moagem), o mesmo foi incluido na lista de busca como componente
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opcional. Observou-se que as fases ZrC e NbC apresentam posi¢des e intensidades
muito proximas aquelas dos picos encontrados no difratograma. Ambos carbonetos

possuem estrutura cfc (Fm3m) (Figura 5.11C e D).
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Figura 5.11 — Saida gréfica do software Match! para identifica¢ao da fase desconhecida
a partir do difratograma da 12* moagem: (A) Nb ccc; (B)Zr cfc (B- Zr); (C) ZrC (Fm3m,
225) a= 4.693A; (D) NbC (Fm3m, 225) a=4,470A.

O grupo espacial Fm3m sempre fornece o par de picos representativos dos
planos de difracdo {111} e {311}, sendo o angulo 20 do dltimo o dobro do primeiro.
Este € o caso dos difratogramas da 6*(40h), 8*(20h), 10* e 12* mecanossinteses.
Empregando-se o programa CELREF V3 [59] para o refinamento de parametro de rede,
observou-se que a familia de grupos espaciais de estrutura cibica Fm3m(225), F-
43m(216), F432(209), Fm3(202) e F23(196) € capaz de ajustar perfeitamente todos os
picos dos difratogramas supracitados, excetuando aqueles relativos a estrutura do Fe
cubico (a=2,866A) (5.12). Os valores do parametro de rede encontrados sdo listados na

Tabela 5.1. Entende-se que a pequena variacdo pode ser explicada pelos teores de ferro

! Match!, Phase Identification from Powder Diffraction, Crystal Impact — versdo de demonstracao.

87



presentes na fase, os quais ndo estdo necessariamente relacionados com o nivel de

contaminacdo total — a ser tratado no préximo tépico.

4 5 g i 8

K\ jk w/\/m ket AN

20,00 0.00 60.00 80.00 I 100.0

1 2 3 4 5 [ 7 8

Figura 5.12 — Indexacgdo dos picos da suposta fase cibica Fm3m a partir do
difratograma da 12* moagem.

Tabela 5.1 — Parametros de rede (a) refinados para a fase ciibica Fm3m.

Mecanossintese nimero Parametro de rede a (A)
6 4,554%0,006
8 4,58120,006
10 4,57410,004
12 4,580%0,005

Estes resultados mostram que a formagdo de uma nova fase cfc de grupo
espacial Fm3m ¢ bastante plausivel. Porém, naturalmente, tal fase ndo passa,
necessariamente, pela incorporacdo de atomos de carbono a sua estrutura, pois o
cicloexano foi aplicado somente na 12* moagem. De qualquer forma, a introducdo de
carbono na busca na base do ICSD serviu como caminho para a observacdo de que

muito possivelmente estd se tratando de uma fase de simetria espacial Fm3m.

5.2.2- Efeito da Contaminacao por Fe

A Figura 5.13 resume o nivel de contaminagdo por ferro (a priori, ago) obtido
para as moagens do sistema Zr-Nb, advindo das esferas de moagem. A perda de massa
relacionada € justamente a diferenca de massa das esferas de moagem antes e apds cada

processo de mecanossintese. Naturalmente, esta ndo ¢ uma medida direta do teor de

88



contaminac¢do por ferro nas ligas estudadas; servem, contudo, como uma boa base de

correlagdo dos fendmenos observados pelas andlises por difracdo de raios-X.

Perda total de massa (g)
n
1

moagem nimero

Figura 5.13 - Contaminagao por Fe para as moagens do sistema Zr 95-Nby os.

Pode-se observar uma forte correlagdo entre a suposta formacgao da fase cuibica
(Fm3m) e o nivel de contaminacdo por ferro (6* e 8" moagens) (Figura 5.13). Todavia,
tal correlagdo ndo se aplica a 12* moagem, a despeito de se ter obtido um padrio de
difracdo semelhante ao da 6* e 8* mecanossinteses. Na 12* mecanossintese, o grau de
contaminacdo foi equivalente ao dos demais processos — onde a fase Zr hexagonal
permanece como a fase majoritdria. Logo, para a 12° moagem, a adi¢cdo de 10% em
massa de ciclohexano parece ser o fator determinante para tal transformacdo de fase.
MANNA et al. [72] obteve a mesma transformagao alotrépica do Zr por mecanossintese

com adic¢des de tolueno.

5.2.3- Tamanho de Cristalito e Microdureza Knoop

Os métodos para obtencdo de informacdo acerca de tamanho de cristalito e
microdeformacdo, a partir de difratogramas de raios-X, se dividem em 3 grandes
grupos: métodos de Fourier, de largura integral (integral breadth) e de Rietveld. O
primeiro tem como principal representante o tradicional método de Warren-Averbach —
aplicado ao sisema Fe-Zn (capitulo 4). J4 o método de largura integral tem como

principais representantes os métodos de Williamson-Hall (WH) e o Duplo Voigt (Doble
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Voigt). Os métodos de Fourier apresentam certas vantagens e desvantagens em relacio
aos métodos de largura integral. As vantagens sao basicamente as seguintes:

1. Métodos de Fourier fornecem uma distribui¢do de tamanhos de cristalitos ao

invés de um valor médio;

2. A correcdo da largura instrumental ¢ mais rigorosa quando os picos ndo sao

puramente Gaussianos ou Lorentzianos (de Cauchy).
Ja a desvantagem em relacao aos métodos de largura integral é a seguinte:
1. Conduzem a erros se as caudas dos picos ndo sao precisamente modeladas.
Logo, casos onde ocorram sobreposi¢cdes de picos devem ser tratados com
cautela;

Uma distingdo muito importante entre esses dois métodos diz respeito ao tipo de
valor de dominio cristalino obtido das andlises. Para os métodos de largura integral, o
tamanho de cristalito € uma média volumétrica ponderada, enquanto que o método de
Fourier retorna um valor médio de dominio cristalino ponderado em érea. Tais valores
podem ser relacionados assumindo-se, por exemplo, dominios cristalinos esféricos.

O método de Rietveld € o tnico que se baseia no ajuste de uma determinada
funcdo, normalmente a funcdo pseudo-voigt de Thompson-Cox-Hastings [73, 74], a
todo o difratograma da amostra. Por conta disso, quando se deseja obter informacgdes
acerca de tamanho de cristalito e microdeformagao, o nimero de parametros de ajuste
torna-se muitas vezes elevado, fazendo desta técnica um método muitas vezes
impreciso, exigindo do usudrio muita pericia na estratégia de refinamento. Ja os outros
dois métodos citados sdo mais simples e por isso amplamente aplicados quando se quer
uma informagdo mais precisa do que a convencionalmente obtida pela aplicacdo da
equacgao de Scherrer [75]. O refinamento de difratogramas de raios-X € um tema muito
controverso e ainda em desenvolvimento, tanto para métodos de aproximacao como 0s
citados, quanto para métodos a parametros fundamentais (ab-initio), de modo que
estudos no formato de interlaboratoriais (round-robin), a partir de amostras-padrado, sao
periodicamente realizados para estabelecimento de diferencas e semelhancas entre cada
método.

O método de Williamson-Hall consiste basicamente na deconvolucido das
contribuicdes de alargamento de pico dadas pela reducdo do tamanho de cristalito e pelo
ganho de microdeformacdo ndo-uniforme, a partir da observacdo da largura a meia
altura dos picos de Bragg em funcdo do angulo 20. Para um pico de perfil gaussiano, a

equacao para andlise WH é dada por [76]:
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16.£ .tan’(6) (5.1)

BB S
observado instrumental — sz ) COSZ ( 0) *~ deformagao

onde fsao as larguras integrais, A € o comprimento de onda da radiagdo incident, D, é o
tamanho médio dos dominios cristalinos e € a microdeformacao.

Tracando-se um grafico do tipo AB2c0529 versus sen’® obtém-se a
microdeformacdo e tamanho de cristalito a partir dos coeficientes da equacdo da reta.

ajustes tipicos para o sistema Zr-Nb sdo apresentados na Figura 5.14.

AB%cos’®

5.0x10"

4.0x10"

3.0x10™

2.0x10"

52 moagem 4h
R°=0.76379

Ap°cos’d

5.0x10™

4.0x10°*

3.0x10*

2.0x10* 4

72 moagem 1h
R°=0.90731

‘ 1.0x10*
1.0x10° 4

16 sen’(6
16 sen’(6) ©

A B

Figura 5.14 - Graficos de Williamson-Hall para determinacdo de tamanho de cristalito e
microdeformacdo: (A) Zr puro a 350 RPM por 4 horas; (B) Zr9sNbgos a 350 RPM por
1 hora.

A Figura 5.15 € um sumadrio de todos os dados de tamanho de cristalito obtidos
para o sistema Zr-Nb5%at (3* a 12* mecanossinteses). Para tempos de moagem mais
longos, a sobreposi¢do dos picos causada pelo alargamento dos mesmos impossibilita a

obtencdo dos valores de tamanho médio de cristalito a partir de graficos WH.
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Figura 5.15 - Evolucao do tamanho médio de cristalito em fun¢c@o do nimero de
revolugdes para o sistema Zr e Zrg 9sNby os.

Assim como para o sistema Fe-Zn, o emprego do nimero de revolugdes e ndo do
tempo de moagem permite uma melhor interpretacio dos resultados (Figura 5.15).
Neste caso, ficam nitidos dois efeitos na cinética de redu¢do do tamanho de cristalito: o
primeiro, causado pelo aumento da freqiiéncia de rotacio do moinho, que promove
maior cinética de redu¢do do tamanho médio de cristalito; e, o segundo efeito, da
composi¢ao quimica do material.

Quanto a a¢do da freqiiéncia de rotacdo na cinética de redu¢do do tamanho de
cristalito, entende-se que tal efeito é devido ao aumento da fracdo de colisdes mais
energéticas. Resultado semelhante foi observado por SCHAFFER e MCCORMICK
[14] variando-se o tamanho das esferas. Essa alteracdo no espectro de energia de
colisdes traduz-se em aumento do numero de colisdes efetivas que conduzam a
alteracoes macroscOpicas (alteracdo das cinéticas de fratura e aglomeracdo e
conseqiiente alteracdo da DTP), e microscépicas (reducdo no tamanho de cristalito e

aumento da microdureza), como mostrado de forma sistematica para o sistema Fe-Zn.
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Com relagdo a composicdo da liga, a cinética de reducdo do tamanho de
cristalito para o sistema sem nidbio apresenta uma significativa reducdo, evidenciando o
efeito da composi¢ao neste processo.

Considerando a geometria do moinho planetério, pode-se afirmar que o nimero
total de colisdes estd diretamente relacionado ao numero de revolucdes. Logo, dado um
grifico onde a abcissa seja o produto do nimero de revolugdes vezes o nimero de
esferas, condi¢cdes de moagem distintas podem ser normalizadas. Assim, pode-se aferir
diretamente se o nimero de esferas empregado alterou a cinética de redu¢ao do tamanho

de cristalito. O gréfico a seguir (Figura 5.16) permite este tipo de andlise.

40
1 o ZrovgsNbovos puro 350 RPM 40:1 15 esferas
B Zr osNb, s 350 RPM 40:1 4 esferas
35 A Zr puro 350 RPM 40:1 15 esferas
1 A 7r, Nb . 300 RPM 40:1 15 esferas
o Zr Nb, 250 RPM 40:1 15 esferas
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€
£ |
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S
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©
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0.0  50x10° 1.0x10° 1.5x10° 2.0x10° 2.5x10° 1.0x10’

n? revolugdes x n° esferas

Figura 5.16 — Evolu¢do do tamanho médio de cristalito em fun¢@o do nimero de
colisdes (revolucdes x esferas) para o sistema Zrg 9sNby gs. Curvas sdo aproximagdes a
um decaimento exponencial de primeira ordem.

A aproximacao de cada conjunto de dados a um decaimento do tipo exponencial
(equacdo 5.2) demonstra que a redu¢do do nimero de esferas de moagem (15 para 4)
nao ¢ significativa na alteracdo da cinética de redu¢do do tamanho de cristalito, pois

uma dnica curva representa muito bem os dados para as moagens a 350 RPM. Ou seja, a
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redu¢cdo do nimero de esferas ndo se traduziu, neste caso, em alteracdo do espectro de

energia de colisdes efetivas na faixa de parametros de moagem aplicada neste estudo.

D =a+b exp(—K x) (5.2),

sendo a, b e K parametros de ajuste para a cinética de reducdo do tamanho de cristalito
(D,).

A Tabela 5.2 resume os valores dos parametros para o melhor ajuste aos dados
experimentais. Os valores do pardmetro K para as diferentes moagens sugerem que O
mesmo apresenta algum significado fisico: quanto maior a cinética de redugdo do
tamanho de cristalito, maior o valor de K; mais uma vez destacam-se os efeitos da
frequéncia de rotacdo e da composi¢do. Deve-se ressaltar, porém, que diferentemente da
equacdo logistica proposta para explicar a evolucdo da microdureza das particulas e da
solubilizacdo sdlida — onde todos os parametros de ajuste tem significado fisico —, a
equacgdo 5.2 possui parametros de ajuste sem significado fisico aparente. Este € o caso

dos termos a € b.

Tabela 5.2 — Sumdrio dos resultados dos parametros da fun¢do exponencial de primeira
ordem para o melhor ajuste aos dados experimentais de tamanho de cristalito.

Mecanossintese a b K Coeficiente
Correlagao
350 RPM 596+0,12 | 30,04+0,17 |4,78.10°+0,07.10° 0,99997
250 RPM 3,99 32,00 521.107 1
Zr puro, 350 RPM | 6,82 +£ 0,26 | 29,17 +0,47 |1,36.10°+0,07.10° 0,99949
300 RPM 545 30,55 2,57.10° 1

A forte deformacgdo pléstica a qual as particulas de pé sd@o submetidas a cada
colisdo acaba por aumentar a concentracdo de defeitos nos dominios cristalinos como
resposta ao estimulo mecanico de transferéncia de massa em um curto intervalo de
tempo (tempo da colisdo). Logo, é comum o aumento da microdureza das particulas de
p6 no decorrer da mecanossintese. A Figura 5.17 demonstra este comportamento
genérico, equivalente ao do sistema Fe-Zn, vista anteriormente. Nota-se um forte regime
de endurecimento, preferencialmente na primeira hora de processo (20.000 revolugdes),

quando a freqiiéncia de rotagdo tem papel primordial, até o intervalo limitrofe de
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aproximadamente cinco horas. A partir de entdo, a microdureza Knoop ndo demonstra
ser influenciada por este parametro de processo. Assim como para o sistema Fe-Zn, a
adicdo de um elemento de liga traduz-se em reducdo do valor da microdureza final.
Mais uma vez, este perfil de crescimento, similar ao do sistema Fe-Zn, sugere a sua
aproximacdo a uma funcdo logistica (equacao 4.1). Todavia, para o Zr puro, a
microdureza Knoop continua com projecdo de crescimento mesmo apds 8 horas de
moagem, atingindo valores superiores ao sistema bindrio. Porém, infelizmente, o
nimero reduzido de medidas impede a aplicacdo da fungdo logistica aos resultados

apresentados.

500

Zr, Nb,  350RPM 40:1 15 esferas
Zro,gsNbo,o5 250RPM 40:1 15 esferas

Zr puro 350RPM 40:1 15 esferas
zr, Nb, . 300RPM 40:1 15 esferas

» >0 O

400+

g 1
bt
g it |

100 T T T T T T
0 1x10° 2x10° 3x10° 4x10° 5x10°
numero de revolugdes

Figura 5.17 — Evolucdo da microdureza Knoop para o sistema Zr-Nb no decorrer da
mecanossintese.

5.2.4- Aspectos Termodinamicos

Como pode ser observado pelo seu diagrama de fases, o sistema Zr-Nb ¢é
reconhecido por sua inércia quimica (Figura 5.18). A previsao do modelo de Miedema
corrobora com o diagrama de fases, pois tanto a amorfizacdo quanto a formacdo de
solucdo solida apresentam entalpia de formacdo positiva, sugerindo a baixa interagdao

quimica entre essas espécies (Figura 5.19).
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Figura 5.19 - Previsdo da entalpia de formacdo para o sistema Zr-Nb a partir do Modelo
de Miedema.

Muito embora os difratogramas de raios-X da mecanossintese do sistema Zr-
Nb5%at. sugiram uma solubilizacdo sélida do Nb no Zr, haja vista o desaparecimento

do pico do Nb para muitas horas de processo, ndo se pode afirmar categoricamente que
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tenha ocorrido uma incorpora¢do do Nb na rede cristalina do Zr, tendo em vista o forte
alargamento dos picos. Por outro lado, observou-se, durante a mecanossintese, uma
transformacao alotrépica parcial do Zr na presenca do Nb.

De qualquer forma, a despeito de uma possivel incorporacio do Nb no Zr, tal
sistema nao evolui para um estado amorfo, como previsto pelo modelo de Miedema,
haja vista a elevada entalpia de formagdo do estado amorfo. Soma-se a isso, a entalpia
de formacao de solucdo sé6lida ser razoavelmente menor. Conclui-se que o o Modelo de

Miedema € pouco conclusivo para uma anélise do sistema Zr-Nb.

5.3- Hidrogenacao das Ligas: efeito da Mecanossintese

5.3.1- Difracdo de Raios-X

Os difratogramas das Figuras 5.20 e 5.21 agrupam os resultados para as
amostras hidrogenadas a 20 bar de H; apds seus respectivos processos de moagem. A 9*
moagem diz respeito a uma amostra preparada a partir da fusdo dos constituintes
elementares, Zr e Nb(5% atdmico). A amostra de 20 horas de processo da 8* moagem
também foi hidrogenada nas mesmas condicdes, todavia nenhum ganho de massa foi
detectado. Entende-se que tal fato se deve a presencga de elevado teor de ferro advindo
da perda de massa pelos corpos moedores.

De forma genérica, podem-se determinar trés padroes distintos de difratogramas
devido a presenga de picos na regido entre 30 e 40° (20), onde se situam os picos de
maior intensidade dos hidretos metdlicos de Zr e Nb. No primeiro padrio -
hidrogenagdo apds a 3* moagem —, pode-se verificar a presenca de 2 picos. Ja para as
amostras hidrogenadas da 5% 7%, 9 e 11* moagens, observa-se a formagdo de 3 picos
nesta mesma regido. Por fim, o padrdo de difracdo das amostras hidrogenadas 10 e 12 se

assemelha ao da suposta fase cfc, deslocada para angulos menores.
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Figura 5.20 - DRX do sistema Zr e Zr(9sNby s hidrogenados a 20bar de pressao apds
mecanossintese (3%, 5%, 9* e 11* moagens).
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Figura 5.21 - DRX do sistema Zr 9sNbg 05 hidrogenados a 20bar de pressao apds
mecanossintese (10%, 11* e 12* moagens).
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Especialmente para os dois primeiros grupos, o alargamento de pico
proporcionado pela mecanossintese dificulta sobremaneira a identificagdo dos tipos de
hidretos de zirconio formados. A semelhanga entre os padrdes de difracao das espécies
ZrH| 66, ZtH; 301 € ZrH; e a natureza peculiar dos diagramas de fase metal-H, onde cada
fase normalmente apresenta um intervalo de estequiometria amplo, dado pela maior ou
menor absor¢cdo de hidrogénio em sua estrutura cristalina, que resulta em uma razodvel
variacdo dos parametros de rede. Porém, de qualquer maneira, fica clara a alteracao
qualitativa entre os difratogramas das amostras apds mecanossintese sem e com
hidrogenacdo. Para exemplificar tal idéia, a Figura 5.22 apresenta a saida da andlise

comparativa do difratograma das amostras hidrogenadas da 3* e 11* moagens.
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7004 700
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Figura 5.22 - Saida gréfica do software Match! para identifica¢do das fases ZRHy: (A)
3* moagem, ZrH; go1; (B) 3* moagem ZrH;; C: 11° moagem ZrH; g01; (D) 11* moagem
Zer.

A Tabela 5.3 resume os resultados de refinamento do parametro de rede para a

célula unitaria Fm3m das amostras hidrogenadas apés 10* e 12* moagens.
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Tabela 5.3 - Parametros de rede (a) refinados para a suposta fase ciibica Fm3m

hidrogenada.

Amostra Hidrogenada n°

Parametro de rede a (A)

10

4,584%0,007

12

4,61110,047

Comparando-se os resultados antes e apds hidrogenagao (Tabelas 5.1 e 5.3) fica
nitido um aumento do pardmetro de rede para ambos os casos. Este resultado fortalece

a hipétese de que o padrio de picos apresentado por estas amostras diz respeito a uma

unica fase do tipo cfc.

As figuras seguintes apresentam os resultados de ganho de massa percentual de
hidrogénio das amostras do sistema Zr-Nb submetidas a hidrogena¢do, em conjunto
com os dados de perda de massa pelos corpos de moedores durante a mecanossintese

(Figura 5.23) e tempo de moagem (Figura 5.24). Cabe ressaltar que, para o hidreto de

zirconio, de formula nominal ZrH,, o teor de H em massa € igual a 2,15%.

I massa de Hidrogénio (%)
N\\\] perda total de massa (g)

2,04

1,5

1,0 5

0,54

0,0 —

moagem n°

Figura 5.23 — Ganho mdssico percentual de Hidrogénio e perda total de massa pelos
corpos de moagem para as amostras do sistema Zr-Nb5%at.
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Figura 5.24 — Ganho massico percentual de Hidrogénio e tempo de mecanossintese para
as amostras do sistema Zr-Nb5%at.

Considerando inicialmente o sistema Zr-Nb5%at. (3%, 7%, 9* e 11* moagens),
observa-se que o aumento do tempo de moagem reduz a capacidade de estocagem de
hidrogénio, enquanto que a incorporagdo de ferro, pela perda de massa dos corpos de
moagem, ndo apresenta, aparentemente, uma relacdo de causa e efeito direta, muito
embora se saiba que o ferro ndao é um bom absorvedor de hidrogénio [35]. Poder-se-ia
pensar que a absorcdo de hidrogénio estd relacionada a incorporagdo do ni6bio na
microestrutura do Zr, pois a amostra fundida (9*) apresentou a maior capacidade de
estocagem soélida de H. Todavia, tal hipétese € descartada avaliando-se o difratograma
desta amostra (Figura 5.25). Apesar da fusdo de seus elementos constituintes, o Nb ndo

foi incorporado ao Zr — em destaque o pico do Nb.
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Figura 5.25 — DRX do sistema Zr-Nb5%at. a partir de uma liga fundida (9* moagem).

Os resultados sugerem que a mecanosintese reduz a capacidade de estocagem
solida de hidrogénio. Entende-se que este efeito estd relacionado a incorporagdo de
defeitos cristalinos na rede do Zr, como demonstrado indiretamente pelo acréscimo de
microdureza das particulas de pé ao longo da mecanossintese (Figura 5.17). Para o Zr
puro (5 mecanossintese), a despeito do extenso tempo de moagem e da maior
contaminacdo por ferro, a capacidade de estocagem de hidrogénio foi superior a da
maioria das amostras do sistema Zr-Nb5%at.. Logo, para melhor compreender os efeitos
da mecanossintese na capacidade de absorcio de H, em termos do aumento da
concentracdo de defeitos cristalinos e da incorporacdo de nidbio, faz-se necessario
avaliar a hidrogenacao de amostras processadas em curtos intervalos de tempo.

Ja para as mecanossinteses (10? e 12*) que apresentaram formacao de fase cibica
cfc, observa-se que a incorporacdao de ferro reduz a capacidade de estocagem de

hidrogénio (Figura 5.23 e Figura 5.24).
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5.4- Consideracées Finais

Os resultados de DRX mostram que o Nb induz uma transformacdo alotrépica
parcial do Zr durante a mecanossintese. Trata-se, a principio, de uma transformacgao
B—m, ambas hexagonais. A mecanossintese do Zr puro nio é capaz de promover tal
fendmeno.

Observou-se uma transformacado de fase do Zr hc para uma estrutura, a principio,
cfc (Fm3m), nas mecanossinteses com elevada contamina¢do de ferro advindo dos
corpos de moagem. A hidrogenagdo dessas amostras forneceu o mesmo padrao de picos
de Bragg deslocados para angulos menores, evidenciando o aumento do parametro de
rede para esta suposta fase.

Um estudo sistemdtico variando alguns parametros de processo da
mecanossintese do sistema Zr-Nb, permittiu concluir que a frequéncia de rotacdo e a
composi¢do da liga sdo os principais fatores responsdveis pelas cinéticas de
endurecimento e reduc¢io do tamanho de cristalito. Assim como para o sistema Fe-Zn, a
incorporacdo de outro elemento quimico fornece um material particulado com
microdureza final inferior ao Zr puro.

O efeito da freqiiéncia de rotagc@o na cinética de redu¢ao do tamanho de cristalito
se deve provavelmente ao aumento da fracdo de colisdes mais energéticas com o
aumento da velocidade. Essa alteracdo no espectro de energia de colisdes se traduziu, no
presente estudo, em um aumento do numero de colisdes efetivas. Entende-se que tais
colisdes sdo responsdveis por conduzir alteracdes macroscopicas e microscopicas do
material particulado. Para o sistema Zr-Nb, elas se traduziram especialmente em
elevagdo da cinética de redug¢do do tamanho de cristalito. Este resultado corrobora com
aqueles obtidos para o sistema Fe-Zn.

A mecanossintese por longos tempos (= 5 horas) reduz a capacidade de

estocagem soélida de hidrogénio tanto do sistema Zr-Nb5%at. quanto do Zr puro.

103



6 - SISTEMA Zr-Nb-V

6.1- Introducao

O presente capitulo trata da sintese, hidrogenag¢do e da moagem de alta energia
de ligas do sistema Zr-Nb-V cuja composicao recai naquela de ligas pseudobindrias do
tipo AB,. A escolha por tal sistema recai na capacidade de formacdo de grandes
quantidades de fase de Laves, que s@o reconhecidas por sua capacidade de absor¢ao de
elevadas quantidades de hidrogénio em sua estrutura cristalina. Por outro lado, pouco é
sabido acerca dos efeitos da moagem de alta energia sobre a capacidade de estocagem
sOlida de hidrogénio desses compostos.

Tendo em vista o cardter tecnolégico das ligas do sistema Zr-Nb-V, os aspectos
cristalograficos das interacdes metal-hidrogénio sdo tratados mais atentamente neste
capitulo, deixando-se de lado as correlagcbes macro e microcroscépicas da
mecanossintese — como visto anteriormente nos capitulos 4 e 5. Cabe ressaltar, porém,
que por se tratar de um composto intermetdlico, o sistema Zr-Nb-V, enquanto fase
Laves, tem um comportamento mecanico essencialmente fragil, diferentemente dos

sistemas analisados anteriormente no presente estudo.

6.2- Sintese das Ligas: efeito do Nb

Foram estudadas as seguintes composicoes do sistema Zr-Nb-V:

1. ZrVy;

2. Zr(VooNbg,1)2;
3. Zr(VosNbgo);
4. 7Zr(VoesNbo3s)2;
5. Zr(VosNbgs)o;
6. Zr(Vo3sNboes)o;

Objetivou-se sintetizar amostras cobrindo a regido de transicao entre as fases de
Laves C15 e C14, a qual fica na faixa de 0,20 a 0,35 da razdo molar Nb/V, mantendo-se
constante a razdo atdmica Zr/(Nb+V) (Figura 6.1). Tendo em vista que os dtomos de Nb

e V possuem camada de valéncia semelhante, espera-se que o Nb substitua parcialmente
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o V na rede cristalina das respectivas fases de Laves, a despeito de seu maior raio

atomico.

A% 700°C

Figura 6.1 - Isoterma a 700° C do diagrama ternario Zr-Nb-V mostrando as seis
composi¢des estudadas.

6.2.1- Difracdo de Raios-X

Nas Figuras 6.2 e 6.3 sdo apresentados os difratogramas das amostras apods
tratamento térmico. Pode-se observar a formagdo das fases ctbica (C15) e hexagonal
(C14) da fase Laves tipo ZrV, e MgZn, para as composi¢cdes 1 a 3 e 4 a 6,

respectivamente.
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Figura 6.2 - DRX de amostras apds tratamento térmico a 770°C por 90 horas: (1) ZrV,;
(2) Zr(Nby,10V0.90)2; (3) Zr(Nbo20V0.80)2-
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Figura 6.3 - DRX de amostras apds tratamento térmico a 770°C por 90 horas: (1)
Zr(Nbo35V0,65)2; (2) Zr(Nbo 50Vo0,50)2; (3) Zr(Nbo65Vo.35)2-

Tendo em vista que em todos os sistemas a formacdo da fase Laves
correspondente foi parcial e nao total, seja por imposi¢do do diagrama de fases
(composicao 5 e, principalmente, 6), seja pela metodologia de preparacao da liga ndo ter

possibilitado a total conversdo (composicoes 1, 2, 3 e 4), aplicou-se o refinamento dos
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difratogramas pelo método de Rietveld de modo a permitir a quantificacdo das fases
presentes. Para tanto, os valores do parametro térmico, assumido isotropico (Uiso),
foram fixados entre 0,006 e 0,015 [77] e iguais para todos os dtomos de todas as fases.
Para cada composicdo, os parametros de rede de cada fase constituinte foram ajustados
previamente empregando-se o software CELREF V3 [59]. No caso de presenca da fase
metélica ccc do Zr (zirconio de alta temperatura), assumiu-se a regra de Vegard para a
determinacao da fra¢do atdmica de niébio (composi¢des 5 e 6). Seguiram-se, entdo, trés
refinamentos para cada uma das 6 composi¢des estudadas, empregando-se os valores de
0,006, 0,010 e 0,015 para o Ujg,.

A Tabela 6.1 resume os valores dos parametros de qualidade de ajuste do
modelo estrutural em relagdo ao difratograma experimental para as composicdes 1 a 6.
Os refinamentos das composi¢des ricas na fase ZrV, cubica (1 a 3) sdo mostrados nas
Figuras 6.4 a 6.6. Os refinamentos das composig¢des ricas na fase ZrV, hexagonal (4 a 6)
sdo mostrados nas Figuras 6.7 a 6.9.

Na Tabela 6.2 sdao apresentados os percentuais molar e madssico das fases
constituintes das composi¢oes 1, 2 e 3. Das trés composicdes, somente a composi¢ao 3
apresentou um pequeno percentual de nidbio cubico, ndo incorporado a fase Laves. Na
Tabela 6.3 s@o apresentados os percentuais molar e mdassico das fases constituintes
dessas composi¢oes. Os resultados dos teores individuais de cada fase para cada
composi¢do estdo em concordancia com o diagrama de fases (Figura 6.1). Como
esperado, o aumento do teor de Nb promove uma crescente formacao das fases Nb(V) e
Zr(NDb) cubicas. J4 a composi¢do 4 apresentou um pequeno percentual de niébio cibico,

ndo incorporado a fase Laves.

Tabela 6.1 — Saida dos parametros de qualidade de ajuste dos refinamentos das
composigdes 1 a 6.

Composicdo R(F) WRp Rp
1 0,1329 0,12 0,0929
2 0,2709 0,1333 0,1070
3 0,0947 0,1117 0,0856
4 0,1297 0,1217 0,0950
5 0,1317 0,0937 0,073
6 0,1535 0,1260 0,0968
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Figura 6.4 — Refinamento do DRX da composicao 1 pelo método de Rietveld.
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Figura 6.5 - Refinamento do DRX da composi¢do 2 pelo método de Rietveld.
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Figura 6.6 — Refinamento do DRX da composi¢ao 3 pelo método de Rietveld.
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Figura 6.7 - Refinamento do DRX da composi¢do 4 pelo método de Rietveld.
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Figura 6.8 — Refinamento do DRX da composi¢ao 5 pelo método de Rietveld.
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Figura 6.9 — Refinamento do DRX da composi¢do 6 pelo método de Rietveld
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Tabela 6.2 - Percentuais das fases constituintes das composi¢des contendo Zr(Nby,V.x)2

cubico.
1 2 3
Jomolar %massa | %molar  %massa | %molar  %massa
Tipo ZrV, C15 91,7 96,8 96,7 98,5 93,2 974
Zr he 3,9 2,0 33 1,5 3,6 1,7
V ccc 4.4 1,2 - - 2,7 0,7
Nb ccc - - - - 0,5 0,2

Tabela 6.3 — Percentuais das fases constituintes das composi¢des contendo
Zr(Nby,V1.x), hexagonal.

4 5 6
%molar  %massa %molar  %massa | %molar  %massa
ZrV, Cl4 98,0 99,2 88,0 94,9 72,5 87,6
Zr(Nb) ccc - - 6,8 29 12,6 5,6
Nb ccc - - 5,2 2,2 14,9 6,7
Zr he 2,0 0,8 - - - -

O efeito da adicdo de nidbio na substituicdo parcial do vanddio pode ser
verificado pelo crescimento do pardmetro de rede tanto para a fase ciibica quanto para a
fase hexagonal e € resumido nas Figuras 6.10 a 6.12. Observa-se um comportamento
linear para o crescimento dos parametros de rede a e ¢, das estruturas cubica e
hexagonal, respectivamente, € ndo-linear para o parametro a da rede cristalina
hexagonal. Por conseguinte, a razdo c/a da fase de Laves C14 apresenta um minimo
quando a fracdo atdomica de Nb € igual a fracdo de V (Figura 6.13). O erro associado a

medida da razdo c¢/a € relativamente elevado, impossibilitando maiores conclusdes.
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Figura 6.10 — Efeito da adi¢do de niébio sobre o pardmetro de rede a do Zr(Nby, Vi)
Cl5.
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Figura 6.11 — Efeito da adi¢do de nidbio sobre o parametro de rede a da fase tipo
ZI'(NbX,Vl_X)2 Cl14.
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Figura 6.12 - Efeito da adi¢do de nidbio sobre o parametro de rede ¢ da fase tipo
Zr(Nby, Vi), Cl4.
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Figura 6.13 - Efeito da adicao de nidbio sobre a razdo c/a dos parametros da fase tipo
Zr(Nby, Vi), Cl4.
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6.2.2- Microscopia Eletrénica de Varredura

A Figura 6.14 apresenta as micrografias de mapeamento atdmico (elétrons
retroespalhados) de 5 das 6 composicdes do sistema Zr-Nb-V obtidas apds tratamento
térmico a 770°C por 90 horas. O p6 empregado nesse estudo foi o de granulometria

grosseira gerado ap0s a fratura das ligas.

Figura 6.14 - MEV das amostras de p6 das composi¢des do sistema Zr-Nb-V apods
tratamento térmico, feixe retroespalhado.
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6.3- Hidrogenacdao das Ligas: Efeito do Niobio

6.3.1- Difracdo de Raios-X

As Figuras 6.15 e 6.16 apresentam os difratogramas das seis composicdes

hidrogenadas, a 200°C e 20bar de H; apds tratamento térmico.

2500
2000
1500
1000

500

4000

3000

2000

1000

intensidade (u.a.)

3000

2000

1000

A HZrV, Laves C15 (cub)
B ZrH,

A C V ccc

A 2+H

A
) 1+H,
Y T L— J&' J‘ﬁ¥ 'fLﬁkl
20 40 60 80 100

20

Figura 6.15 - DRX de amostras ap6s hidrogenacao a 200°C e 20bar de Hy: (1+H;) ZrVy;
(2+H) Zr(Nbo,10V0,90)2; (3+H2) Zr(Nbo 20V0,80)2.
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Figura 6.16 - DRX de amostras ap6s hidrogenacao a 200°C e 20bar de H,: (4+H>)
Zr(Nbg 35V065)2; (5+H2) Zr(Nbg 50V0,50)2; (6+H2) Zr(Nbg 65V 0,35)2.

Nas amostras hidrogenadas, observa-se uma inversdo do comportamento do
crescimento dos parametros de rede em func¢do da adicdo de niébio. A evolucdo dos
parametros de rede a e ¢ das estruturas ctibica e hexagonal, respectivamente, passa a ser
ndo-linear enquanto que o parametro a da rede cristalina hexagonal passa a crescer

linearmente com a adi¢do de Nb (Figuras 6.17 a 6.19).
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Figura 6.17 - Efeito da adi¢do de nidbio sobre o parametro de rede a do Zr(NbxV.4)»
C15 hidrogenada a 200°C e 20bar H,.
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Figura 6.18 - Efeito da adicao de nidbio sobre o parametro de rede a da fase tipo
Zr(NbyV ), C14 hidrogenada a 200°C e 20bar H,.
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Figura 6.19 - Efeito da adi¢do de nidbio sobre o parametro de rede ¢ da fase tipo
Zr(NbyV ), C14 hidrogenada a 200°C e 20bar H,.

Da mesma forma, a razdo c/a para a fase hexagonal das amostras hidrogenadas
apresenta um comportamento inverso ao das amostras apds tratamento térmico.
Observa-se um maximo na razdo c¢/a, ao invés de um minimo, em 0,50 da fracdo

atomica de Nb (Figura 6.20).
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Figura 6.20 — Efeito da adi¢do de nidbio sobre a razdo c/a da fase tipo Zr(NbyV;x)> C14
hidrogenada a 200°C e 20bar de H,.
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O aumento relativo da razdo c¢/a das amostras hidrogenadas em relagdo aquele
das amostras ndo hidrogenadas é apresentado na Figura 6.21. Este valor representa o
quanto a rede cristalina das fases C14 originais deformou com a incorporagao de 4tomos
de hidrogénio, e tem seu maximo em 0,50 da fracdo atdmica de Nb quando atinge

aproximadamente 1,2%.

Ganho percentual ¢/
com hidrogenagao

0,8 1

0,6 1

Ganho (%)

044 | o
02

0,0 1

0,2

-0,4 1

T T T T T T T T T T T T T
0,35 0,40 0,45 0,50 0,55 0,60 0,65
fracdo Nb

Figura 6.21 - Efeito da adicao de nidbio sobre o ganho percentual na razao c¢/a da fase
tipo Zr(NbsV )2 C14 hidrogenada a 200°C e 20bar de H,.

6.3.2- Hidrogenacao em Auto-Clave

N

As Figuras 6.22 e 6.23 resumem os resultados relativos a estocagem de
hidrogénio nas ligas do sistema Zr-Nb-V hidrogenadas apds tratamento térmico,
relacionando-a, respectivamente, com a variagdo de volume e com o percentual molar
da fase Laves correspondente — C15 (composi¢des 1 a 3) e C14 (composigdes 4 a 6). Na
Figura 6.22, destaca-se a mudanca de comportamento da expansdao volumétrica da fase
Laves com relacdo ao ganho méssico de hidrogénio. Esta mudanga ocorre justamente na
regido de mudanca do tipo de fase Laves formada, quando passa de cubica para

hexagonal.
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Figura 6.22 — Correlagdo entre o ganho de massa total pela hidrogenagdo e o ganho de
volume da fase Laves para as composicdes estudadas.

Todavia, uma avaliacdo mais inteligivel e precisa do efeito do nidbio na
capacidade de estocagem de hidrogénio € apresentada na Figura 6.23. No dominio da
fase C15 (composi¢des 1 a 3), a substituicao parcial dos dtomos de vanddio por niébio
resulta em um ligeiro aumento da capacidade de estocagem madssica de hidrogénio. J4
para a regido de formacao da fase Laves C14 (composicdes 4 a 6), observa-se um nitido
acréscimo da capacidade de estocagem de H com a reduc¢do da fracdo molar da
respectiva fase Laves. Entende-se que este acréscimo pode ser explicado pelo aumento
dos teores das fases cubicas Nb e Zr(Nb), presentes em maiores quantidades nas

formulacdes 5 e 6.
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Figura 6.23 — Correlagdo entre o ganho de massa total pela hidrogenag¢do com o
percentual molar de fase de Laves presente em cada composi¢do estudada.

Dos resultados apresentados pode-se concluir que a adi¢do de niébio é eficiente
ao promover um ligeiro aumento da capacidade de estocagem sélida de H no dominio
de formacdo da fase Laves cubica, a qual apresenta maior capacidade de estocagem de
hidrogénio do que a fase hexagonal. Nesta ultima, a incorporagdo de Nb a estrutura
cristalina promove uma redugao da capacidade de armazenagem, ndo obstante apresente

variagdes volumétricas superiores a fase original ZrV, ctbica (Figura 6.22).

6.4- Moagem de Alta Energia das Ligas: efeito do Nb e da contaminacao

6.4.1- Difracdo de Raios-X

As Figuras 6.24 a 6.26 apresentam a evolucdo cristalografica das formulacdes 1,
2 e 3 processadas por moagem de alta energia por até 90 horas a partir das andlises por
difracdo de raios-X. As Figuras 6.27 a 6.29 mostram em maiores detalhes o tipo de

transformacao de fase observada.
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Figura 6.24 - Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
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Figura 6.25 - Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V

(composicao 2).
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Figura 6.26 - Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(composicao 3).

A mecanossintese das composicoes 1, 2 e 3, ricas na fase Laves cubica C15,
sugere uma continua amorfizagdo/nanoestruturacdo, haja vista a reducdo das
intensidades e alargamento dos picos, bem como um processo de
decomposicao/transformacdo de fase acompanhado de um deslocamento de todo o
conjunto de picos de Bragg para angulos maiores e crescimento dos picos de Fe ctibico
tipicos de contaminacao por este elemento advindo dos corpos moedores.

Para 20 horas de processamento, € possivel observar a existéncia de quatro picos
na regido entre 30 e 45°, sendo o mais a direita do ferro cuibico. Esta perfil é mais
facilmente observado para a composi¢ao 2 (Figura 6.27). Com o decorrer da moagem de
alta energia, estes quatro picos se reduzem a trés (Figura 6.28).

De acordo com os difratogramas de raios-X, duas possibilidades foram
consideradas: primeiro, a decomposic¢ao da fase Zr(VxNby), 0< x <0,20 em duas fases
cubicas cristalinas (Zr+Nb e Nb+V), como existente na isoterma de 700°C do diagrama

de fases ternario Zr-Nb-V; e, por tltimo, a transformacdo da mesma em uma Unica fase.
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Figura 6.27 - Andlise por DRX: comparacao da moagem de alta energia para as
composigdes 1, 2 e 3 apds 20 horas de processo a 200RPM.
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Figura 6.28 - Andlise por DRX: comparacao da moagem de alta energia para as
composigdes 1, 2 e 3 apés no minimo 50 horas de processo a 200RPM.
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Para determinar que tipo de alteracdo cristalogrifica ocorre durante a moagem
de alta energia, empregou-se o difratograma da composi¢cdo 3 processada por 50 horas.

A Figura 6.29 apresenta os padrdes de difracdo mais assemelhados ao da amostra.
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Figura 6.29 -. Saida grafica do software Match! e CELREF V3 [59]. Composi¢do 3
processada por 50hs: comparacdo com os padrdes das fases V cubica (A); Zr ctbica (B)
e Nby s1Zr¢ 19 (C); indexacao dos picos para a fase tipo Nbg g1 Zrp 19 (D); Composicao 2
processada por 20hs: comparacdo com o padrao do V cubico (E); indexacao dos picos
para a fase tipo Nby 31Zr¢ 19 (F).
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O resultado da busca sugere como fases formadas as fases cuibicas ccc (Zr, Nb e
V), a fase cfc do tipo NbggiZry 19, além, naturalmente, da fase ctbica do ferro (pico em
~44,5°), como pode ser visto na figura acima (Figura 6.29 A, B e C). Muito embora um
ajuste parcial do difratograma possa ser conseguido com o refinamento do parametro de
rede da fase (Nb+V), o restante dos picos de Bragg ndo € satisfatoriamente descrito pela
fase cibica Zr (ou Zr+Nb) (Figura 6.29 A e B).

Assim como para o sistema Zr-Nb, o padrao da fase Nbgg;Zrp 9 descreve de
forma satisfatoria o conjunto de picos obtidos no difratograma (Figura 6.29C). Esta fase
consta de camadas alternadas de zirconio e nidbio depositadas por evaporacdo em
substrato de NaCl, de estrutura cfc, até uma espessura total de 50 nandmetros. Os filmes
assim obtidos foram bombardeados com ions de xendnio dando origem a esta fase. Essa
técnica é denominada ion mixing e, assim como a mecanossintese, tem um grande
potencial de desenvolvimento de fases metaestdveis. Muito embora a razdo de
intensidade dos picos entre o padrdo de difracdo e a amostra nio seja semelhante, tal
diferenca pode ser atribuida a um efeito de orientacdo preferencial de crescimento da
fase Nby g1Zro 19 no filme de Zr-Nb, tipico de procedimentos de ion mixing. O parametro
de rede calculado para a fase em questao foi de (4,319 * 0,041)A (Figura 6.29D),
semelhante ao valor original (4,35A). A diferenca pode ser atribuida & presenca de
atomos de menor raio, como o vanadio e o ferro, e sugerem o efeito da incorporagdo de
atomos de ferro na estrutura cristalina da fase formada. Apesar da solubilidade do Fe no
Zr hexagonal ser praticamente nula, a incorporacdo do Fe ndo pode ser descartada, por
ser este um atomo de menor raio atdbmico que o Nb. Neste sentido, a contaminacao por
ferro contribuiria para um acréscimo dos teores das fases ctbicas (Nb + V + Fe) em
relacdo a fase hexagonal do zirconio, que € inicialmente 1/3 contra os 19% da
composi¢ao nominal da fase em questao.

A Andlise do difratograma da composi¢ao 2 apds 20 horas de moagem de alta
energia (Figura 6.27 e Figura 6.29E) revela maiores detalhes desse processo de
transformacgdo de fase. Os trés picos na regido entre 30° e 42° sdo representativos da
decomposicdo do sistema inicial (Zr(VxNby), + Zr, ver Figura 6.2) nas fases V ccc
(Figura 6.29E) e tipo Nbgg1Zrg19 — que apresentou parametro de rede a = (4,522 *
0,016)A (Figura 6.29F). Com o transcorrer do processo, o vanadio é reincorporado ao
sistema Zr-Nb fazendo com que o parametro de rede da fase tipo Nby s;Zrg 19 se reduza a
valores de aproximadamente 4,32A, como observado para a composicao 3 apds 50

horas de moagem.

127



As moagens de alta energia das composicoes 4, 5 e 6, ricas na fase de Laves

hexagonal C14, apresentam perfis de evolu¢do semelhantes ao das trés primeiras

composig¢des, tendendo, aparentemente, a uma continua amorfizacao/nanoestruturagao

do material (Figuras 6.30 a 6.32). Ja as Figuras 6.33 a 6.35 mostram em maiores

detalhes o tipo de transformacgdo de fase observada.

intensidade (u.a.)

Evolugao do sistema Zr(V, Nb, ),
com a moagem

AT 60hs

20hs

original

20 40 60 80 100

Figura 6.30- Anélise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V

intensidade (u.a.)

(composicao 4).

Evolugéo do sistema Zr(VO",vaovs)2
com a moagem

20

60hs
20hs
WMQMI
T T T T T T T 1
40 60 80 100
20

Figura 6.31 - Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V

(composicao 5).
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intensidade (u.a.)

Evolucéo do sistema Zr(V___Nb

0,35 0.65)2
com a moagem

60hs

20hs

original

T T
60 80 100
26

Figura 6.32 — Andlise por DRX da moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V
(composicao 6).

Concomitante a esta evolu¢do, um processo de decomposi¢do/transformacgdo de

fase é observado, acompanhado de um deslocamento do conjunto de picos para angulos

maiores, evidenciando o efeito da incorporagdo de &4tomos de ferro na estrutura

cristalina da(s) nova(s) fase(s) formada(s) (Figuras 6.33 e 6.34).

intensidade (u.a.)

fA apds tratamento térmico
R A 200RPM A Zr(Nb,V) cfc
) 20hs B Fe ccc
A
‘A B A 4
A A
All\B
5
A A
B
6
T T T T T T T
20 40 60 80 100

20

Figura 6.33 - Andlise por DRX: comparacao da moagem de alta energia para as
composigdes 4, 5 e 6 apos 20 horas de processo a 200RPM.
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Figura 6.34 — Andlise por DRX: comparacdo da moagem de alta energia para as
composigdes 4, 5 e 6 apds 60 horas de processo a 200RPM.

Assim como para as composicoes 1, 2 e 3, propde-se que uma transformagao de
fase do sistema Zr(V4Nby), 0,35< x 20,65, para uma fase cfc do tipo Nby g;Zry 19 tenha
ocorrido durante a moagem de alta energia, acompanhada de incorporagao de ferro. O
parametro de rede a para a estrutura cristalina desta fase também foi calculado. As
Figuras 6.35A e B apresentam o perfil de compatibilidade do conjunto de picos da fase
tipo Nby 171919 com o da composi¢do seis, bem como a saida grafica do refinamento do
parametro de rede. Obteve-se a = (4,3861 * 0,0067)108, valor pr6ximo ao obtido
originalmente para a fase NbggZro9 (a = 4,35A) e superior ao obtido para a
composicdo trés (~4,32A). Esta diferenca estd certamente relacionada a alteracio da
razdo Nb/V em favor do Nb de maior raio atdbmico — de 0,35/0,65 (composicdo 3) para

0,65/0,35 (composicao 6).
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Figura 6.35 — Composi¢ao 6 moida por 60 horas: (A) Saida gréfica do software Match!,
comparacao entre o padrdo da fase Nby g;Zro 19; (B) Indexagdo de picos do difratograma
considerando estrutura cfc Fm3m, CELREF V3 [59].

De forma conclusiva, propde-se que tenha ocorrido uma transformagao de fase
do sistema Zr(V;xNby), para uma fase cfc do tipo NbgsiZrg 19, durante a moagem de
alta energia, para todo o intervalo de composi¢do estudado (0< x 2>0,65). Esta
transformacdo foi acompanhada de incorporacdo parcial de ferro. Ao menos para a fase
de Laves cubica (0< x 20,20), esta transformacdo de fase € precedida de uma
decomposicdo parcial do sistema inicial em vanadio ctubico o qual, com o passar do
tempo, € incorporado a nova fase cfc, com concomitante redu¢@o do seu parametro de
rede. Por fim, resta a ddvida se o sistema rico na fase de Laves se transformaria na fase
tipo Nby g1Zrp 19 caso ndo ocorresse contaminacao por ferro, pois todas as seis moagens
resultaram em algum nivel de contaminagdo pelas esferas de moagem. Isto porque,
embora as espécies atdmicas Fe, Nb e V sejam estabilizadoras da fase B-Zr (ctbica),
sabe-se que esta capacidade de estabilizacdo estd diretamente relacionada ao raio
atomico do elemento estabilizador, uma vez que quanto maior o raio atdmico, maior a

capacidade de estabilizagdo.

6.4.2- Aspectos Termodinamicos

Aparentemente, ¢ possivel afirmar que a forte reducdo das intensidades dos
picos de Bragg estd relacionada a uma amorfizacdo do sistema Zr-Nb-V (Figura 6.24 a
Figura 6.26, Figura 6.30 a Figura 6.32). Todavia, cabe notar que, especialmente para as

composi¢des ricas em Nb (x =0,50), as intensidades dos picos de difracdo para as
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amostras processadas por 20 e 50/60 horas ndo se reduziram tdo drasticamente de modo
a se confundirem com a linha de base dos difratogramas. Muito embora a intensidade
dos picos esteja relacionada a quantidade de pé varrida pelo feixe incidente, entende-se
que tal diferenca possa ser consequéncia de uma aparente nanoestruturacdo, € nao
amorfiza¢do, do material cominuido. Para melhor entender a termodinamica do sistema
Zr-Nb-V durante a moagem de alta energia, fez-se uso novamente do modelo de
Miedema (item 2.4.1).

Na Figura 6.36 € apresentado o modelo de Miedema para o sistema Zr-V. Assim
como o sistema Zr-Nb e diferentemente do sistema Fe-Zn, o modelo de Miedema para o
sistema Zr-V ndo prevé entalpias negativas tanto para a formagdo de solucdo soélida,
quanto para a amorfizacdo. A alta contribuicdo da energia eléstica, devido a razodvel
diferenca entre os raios atdmicos das duas espécies (contribuicio positiva, AH T),
somada 2 baixa contribui¢io da energia quimica (contribuicdo negativa, AH {) resultam
em entalpias positivas, tanto para a a formacdo de solucdo sélida, quanto para a
amorfizacdo (Figura 6.36). J4 o cédlculo da entalpia de formacdo de defeitos cristalinos
para a fase ZrV, (C15) indica que os defeitos de antisitio sdo termodinamicamente
favorecidos, de modo que o sistema pode evoluir tanto para uma estado amorfo quanto

para uma solugao sélida (Tabela 6.4).

solugao sélida
amorfo

AH de formagéo (kJ/Mol)

T T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100

V (% atdmico)

Figura 6.36 — Previsdo da entalpia de formagdo para o sistema Zr-V a partir do Modelo
de Miedema.
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Tabela 6.4 - Entalpia de Formacao de Defeitos no ZrV,.

Espécie N A @niisitio A efeitoquidruplo
Quimica (kJ/Mol) (kJ/Mol) (kJ/Mol)
Zr 170 - -
\Y% 155 - -
7rV, 230(ar) e 128(B) 86 (43) 269 (67,3)

Ja o diagrama de fases (Figura 6.37) ndo prevé a formagcdo de nenhum outro
composto intermetalico que nao seja o ZrV,. Assim, tendo em vista a menor entalpia de
formacgao do estado amorfo, a previsao do modelo de Miedema para o sistema ZrV; € de

que o mesmo evolua para um estado amorfo durante a moagem de alta energia.

Zr (%massa)

0 10 2c 30 40 50 60 70 80 S0 (

1300°C ~.___ ~

Temperatura °C

777°C

0 1¢ 20 a0 40 50 €0 [

Zr (%at)

Figura 6.37 - Diagrama de fases do sistema Zr-V.

Recentemente JURCZYK et al. [51] utilizaram materiais do tipo ZrV, obtidos
por moagem de alta energia visando aplicagao como eletrodos metélicos absorvedores
de hidrogénio. A moagem de alta energia do sistema ZrV, (fase C15) forneceu um
material amorfo apds 30 horas de moagem em moinho SPEX-8000 (Figura 6.38).

Todavia, nada € afirmado acerca de possiveis efeitos de contaminacdo por parte das

esferas de moagem.
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Figura 6.38 — Difratogramas da mistura de p6é Zr-V submetido a moagem de alta energia
sob atmosfera inerte de Ar: (a) mistura de p6 elementar, (b) apds 5h, (c) apés 30h e (d)
apos tratamento térmico a 1070K por uma hora [51].

Este resultado corrobora com a previsao do Modelo de Miedema pois, embora a
entalpia de amorfizagdo seja positiva, possivelmente o relativamente baixo valor
absoluto previsto pelo modelo (= 4,4 kJ/mol), somado a alta taxa de energia gerada
pelos moinhos SPEX-8000, tornam vidvel a amorfizacdo do sistema.

Com relac@o ao sistema Zr(V;xNby),, a substitui¢do parcial do V pelo Nb traz
consigo algumas alteracdes energéticas. O Nb possui raio atdmico igual a 1,43A, valor
este intermedidrio ao do Zr (1,59A) edoV (1,32A) [78]. Assim sendo, a contribui¢ao
elastica (equagdo 2.6) a entalpia de solubilizacdo sélida sofre um decréscimo. Ja a
entalpia quimica, que mede a afinidade entre os dtomos, aumenta devido a inércia
quimica do sistema Zr-Nb, conforme € demonstrado na simulagdo do sistema Zr-Nb
(Figura 5.19). No caso do sistema amorfo, a entalpia quimica é semelhante a da solu¢ao
solida; logo, também sofre um acréscimo. Da mesma forma, a contribui¢do topoldgica a
entalpia de formagdo aumenta (equagao 2.7), pois a temperatura de fusdo do Nb é maior
do que a do V [79]. Considerando um composto intermetdlico hipotético ZrNb,, tais
contribuicdes resultam em um forte acréscimo final da entalpia de amorfizacdo e uma
ligeira reducdo da entalpia de solubilizacdo sélida (Tabela 6.5). Assim, a grosso modo,
Jj4 que ndo estdo sendo computadas as corre¢des de entalpia quimica advindas da

transferéncia de densidade eletronica entre os &tomos de Nb e V, o efeito da substituicao

134



parcial do V pelo Nb faz com que as entalpias de amorfizacdo e de solubilizagdo sélida
aumente e diminua, respectivamente, com o aumento da fracdo atdmica de Nb. Desta
forma, é possivel que a solubilizagdo sélida passe a ser energeticamente favorecida, ou

menos desfavorecida, em relagdo a amorfizacdo, durante a moagem de alta energia.

Tabela 6.5 — Comparativo entre as entalpias de solubilizac¢do sélida e amorfizacio para
o sistema Zr-V e Zr-Nb na estequiometria 1:2.

Espécie | Afgaimca | Appeidsica | appesrumral | A priopoidgica [ A pySolSilida | A p Amorfo

Quimica | (kJ/Mol) | (kJ/Mol) | (kJ/Mol) (kJ/Mol) (kJ/Mol) | (kJ/Mol)
ZrV, -3.4 10,8 ~0 7,6 7.4 4,2
ZrNb, 3,6 2,7 ~0 8,9 6,3 12,5

Em termos de energia de formacdo de defeitos, a previsao do modelo de

Miedema para o sistema Zr(V;xNby), pode ser estimada pela comparacdo entre os

intermetalicos de composicao limitrofe ZrV, e ZrNb,, este tltimo hipotético de estrutura

C15. A Tabela 6.5 tragca um comparativo entre os dois compostos intermetalicos.

Tabela 6.6 — Entalpia de Formacao de defeitos no ZrNb; .

Espécie AJH lacuna A @niisitio A defeitoquidruplo
Quimica (kJ/Mol) (kJ/Mol) (kJ/Mol)
Zr 170 - -
Nb 185 - -
ZrNb, 223(ar) e 160(B) 6.2 (3.1 260 (65)

Assim como para o composto intermetdlico ZrV, (C15) (Tabela 6.4), o defeito
de formacgdo de anti-sitio no hipotético ZrNb, é aquele que apresenta a menor entalpia
de formacgao associada (Tabela 6.6). Assim sendo, para os intermetdlicos Zr(NbxV.x)2,
entende-se que a progressiva adi¢cdo de Nb reduz a entalpia de formacgao de defeitos de
anti-sitio. No caso, as posi¢des cristalograficas que ddo origem ao par de defeitos sdo
aquelas dos dtomos de Nb e Zr.

No caso da energia de defeito de anti-sitio ser a menor, a previsdo é que o
sistema Zr(NbyV;x), evolua para a formacdo de solugcdo sdlida ou amorfizagdo.

Recorrendo a andlise retratada na Tabela 6.5, conclui-se que a incorporagdo de Nb na
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estrutura cubica da fase de Laves tipo ZrV, possibilita, em termos energéticos, que o
sistema evolua para a formacao de uma solucdo sélida.

No caso especifico de estruturas cubicas cfc de grupo espacial Fm3m, também
conhecidas como B2, obtidas apds 20 horas de moagem do sistema Zr(NbyVix),, 0

modelo de Miedema ndo € capaz de prever sua formacao.

6.5- Moagem de Alta Energia das Ligas: Hidrogenacao

6.5.1- Difracdo de Raios-X

As Figuras 6.39 e 6.40 apresentam o perfil de difracdo das amostras do sistema
Zr-Nb-V hidrogenadas a 20bar de pressdao de H,. Nelas fica clara a manuten¢do do
padrao anterior, sem hidrogenagdo. Para a amostra da composicao 2 processada por 20
horas, observou-se um aumento do pardmetro de rede da fase tipo Nbgg;Zrg 19 apds
hidrogenacdo, passando de (4,522 + 0,016)A para (4,552 + 0,014)A. Este resultado
indica, mais uma vez, que o sistema Zr-Nb-V sofre transformacdo de fase para um

sistema cfc do tipo Nby 31Zr¢ 19.

A
sistema ZR-Nb-V
A 20hs de moagem
H, a 20 bar
7] A Zr(Nb,V) cfc
A B Fe ccc

intensidade (u.a.)

T T T T
20 40 60 80 100

Figura 6.39 — DRX do sistema Zr-Nb-V hidrogenado a 20 bar de pressao ap6s moagem
de alta energia por 20 horas.
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Al jA sistema ZR-Nb-V

All B 20hs moagem
A H, a 20 bar
A 2 A Zr(Nb,V) cfc
| A B Fe ccc
A 6 60hs

intensidade (u.a.)

T T T T
20 40 60 80 100

Figura 6.40 - DRX do sistema Zr-Nb-V hidrogenado a 20 bar de pressdo apds moagem
de alta energia por 20 horas.

Muito embora os hidretos de vanddio sejam extremamente instiveis em
temperatura e pressdo baixas, se decompondo rapidamente, o difratograma da
composi¢cao 2 (Figura 6.41) indica claramente um deslocamento dos picos do vanddio
metélico para dngulos menores, sugerindo a formacdo de algum tipo de hidreto de

vanadio.
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Figura 6.41 - Incompatibilidade do padrdo do V metélico com o difratograma da
composi¢ao 2 processada por 20horas e hidrogenada: deslocamento dos picos para
angulos 206 menores.
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6.5.2- Hidrogenacao em Auto-Clave

Na Figura 6.42 tem-se um resumo dos valores obtidos para a fracdo madssica
percentual de hidrogénio absorvida, bem como a variacio de massa dos corpos de

moagem para cada amostra processada por 20 horas seguida de hidrogenagao.

25
E massa de Hidrogénio (%)
7] AR perda total de massa (g)

2.0

0.5

0.0 . . :
0 1 2 3 4 5 6 7
composigdo n®

Figura 6.42 - Percentual méssico de Hidrogénio e perda total de massa pelos corpos de
moagem para as composicoes 1 a 6 do sistema Zr-Nb-V processadas por até 60 horas.

Em primeiro lugar, destaca-se o efeito deletério da moagem de alta energia na
capacidade de estocagem de hidrogénio relativa as amostras apds tratamento térmico
(Figura 6.22). Os resultados sugerem que para as composi¢des contendo a fase de Laves
cubica (composi¢des 1 a 3) este efeito foi ainda mais intenso, a despeito das menores
taxas de contaminacao por ferro se comparadas as composi¢des 4 a 6.

Apesar da moagem de alta energia apresentar, neste caso, um efeito indesejado
de reducdo da capacidade de estocagem de hidrogénio, sabe-se que, em muitos casos,
elimina o perfil de platds de hidrogenacdo, tornando a capacidade de estocagem sélida
de hidrogénio uma fun¢ao aproximadamente linear da pressdao de H, empregada. Isto
porque, diferentemente do estado cristalino, no qual os sitios tetraédricos AB3;, A;B; e
ABj; apresentam energias de ativacdo para hidrogenacdo discretizadas, no material
nanoestruturado/amorfizado, a grande concentracdo de defeitos incorporada pelas
estruturas cristalinas faz com que muitos outros niveis de energia sejam criados,

fazendo da hidrogenag¢do uma fun¢do aproximadamente linear da pressao de H; aplicada
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[35]. Por fim, entende-se que devam ser realizadas novas moagens, aplicando-se
intervalos de tempos mais curtos, para que uma melhor compreensdo dos processos de
transformacgao de fase e de redugdo da capacidade de estocagem sélida de hidrogénio

possa ser alcancgada.

6.6- Consideracoes Finais

A incorporacdo de Nb na estrutura da fase laves substituindo parcialmente os
atomos de vanddio leva a formacgdo das fases de Laves ctbica C15 (x £ 0,20) e 0,35< x
<0,65) e hexagonal C14 de acordo com a previsdo do diagrama de fase. Esta
incorporagdo promove um aumento dos parametros de rede para ambas as fases.

A incorporacdo de hidrogénio proporcionou um aumento relativo da razdo c/a
em ~1,2%, atestando uma ligeira deformacdo da rede cristalina hexagonal hidrogenada
em relacdo a estrutura original.

A adicdo de ni6bio promoveu um ligeiro aumento da estocagem de H para a fase
Laves C15, a qual é melhor absorvedora de hidrogénio do que a fase C14. Ja para a fase
C14, a incorporag@o de Nb aumenta a capacidade de armazenamento de hidrogénio pela
reducdo da fracdo molar da fase hexagonal, pois promove um aumento da fracio molar
das fases cubicas Zr(Nb) e Nb.

A moagem de alta energia do sistema Zr-Nb-V promoveu uma transformagao de
fase do sistema fase Laves para uma fase cfc de simetria Fm3m, para todo o intervalo de
composi¢do estudado, semelhante ao sistema Zr-Nb contaminado por Fe. Esta
transformagao foi acompanhada de incorporacdo parcial de ferro. Nao foi possivel
concluir se a incorporagao de ferro é determinante na transformacao de fase observada.

Aplicacdo do modelo de Miedema ao sistema Zr-V prevé de maneira acertada a
amorfizacdo do mesmo durante a moagem de alta energia, corroborando com resultados
experimentais da literatura [51]. J4 para o sistema Zr-Nb-V, a substitui¢do parcial do V
pelo Nb nas fases de Laves, promove uma redugdo da entalpia de formagdo de solucao
solida, de acordo com o Modelo de Miedema. Logo, em termos energéticos, a
incorporacdo de Nb possibilita que o sistema evolua para uma solugdo sélida durante a
moagem de alta energia.

A moagem de alta energia promoveu uma redugdo da capacidade de estocagem

de hirogénio, ao menos para longos tempos de processamento.
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7-MODELAGEM DA DTP DOS SISTEMAS Fe-Zn E Zr-Nb

7.1- Introducao

Foi visto na revisao bibliografica (item 2.1.2) que uma descri¢ao unificada da
evolucdo da DTP na mecanossintese exige a inclusdo de pardmetros de aglomeracdo e
de deformacao, além do tradicional parametro de fratura usado na formulagdao do MBP
na descricdlo da moagem convencional (equacdo 2.1). Neste sentido, a restri¢do
convencionalmente abarcada pelo MBP € parcialmente resolvida pela aplicacdo da
equacdo de Smoluchowski (equagdo 2.2) ao contemplar termos cinéticos de fratura e
aglomeracao.

Outra diferenca fundamental em relacio ao MBP na descricdo da moagem
convencional é que as concentracdes dos monotamanhos passam a ser descritas pelas
classes de volume em cada intervalo de tamanho. Assim, um conhecimento prévio da
morfologia das particulas deve ser admitido. Descricdes dessa natureza sdo
convencionalmente obtidas por microscopia 6tica. Empregando-se medidas geométricas
em 2D (esfericidade, razdo de aspecto, etc.) € possivel obter-se uma boa descri¢cdo da
evolucdo morfoldgica das particulas durante a mecanossintese.

Uma conseqiiéncia da mudanca de dominio de tamanho (abertura de peneira)
para volume diz respeito aos efeitos de deformacao/alteracio de forma, que ocorrem
especialmente nos instantes iniciais da mecanossintese de sistemas metdlicos ducteis.
Diferentemente da descricdo usando classes de tamanhos, onde variacdes em forma
demandam variacdo mdssica, a alteracdo de forma nao se traduz em alteracdo na classe
volumétrica. Logo, tais processos sao naturalmente contemplados pela equacdo de
Smoluchowski, pois 0o ganho ou perda de particulas em um determinado monotamanho,
devido a alteracdes morfoldgicas, passa a ser incorporado aos termos cinéticos a, s € b,,.
Para tanto, uma avaliagdo morfoldgica das particulas deve ser conduzida para diferentes
tempos de moagem, especialmente nos instantes iniciais, sob pena do efeito de alteracdo
de forma mascarar os valores reais dos parametros cinéticos de aglomeragao e fratura.

Neste capitulo, propde-se modelar as cinéticas de fusdo a frio e fratura das
particulas utilizando-se a equagdo de Smoluchowski, dividindo, quando for o caso, o
processo de evolugdo da DTP em dois dominios temporais: de aglomeracao e de fratura.

Esta formulacdo é aplicada para ligas dos sistemas Fe-Zn e Zr-Nb empregando-se

140



diferentes kernels. Alteracdes de forma (razdo de aspecto) através do tempo,
especialmente para os instantes iniciais do processo, foram consideradas para algumas
condicdes de processamento. Por fim, os valores dos pardmetros cinéticos de
aglomeracao e de fratura sao analisados quanto as condi¢des de moagem e composicoes

estudadas.

7.2 - Aspectos Tedricos

Resultados experimentais demonstram que o tamanho médio de particula
durante a mecanossintese ndo varia monotonicamente com o tempo [4, 80, 63]. Da
mesma forma, demonstrou-se de forma sistemdtica (capitulo 4) que a cinética de
evolucdo da DTP do sistema Fe-Zn passa por dois instantes distintos: o primeiro, nos
instantes iniciais, no qual a cinética de aglomeracao é predominante, pode-se observar
um aumento do tamanho médio de particula (D50); o segundo, para o tempo restante, 0s
processos de fratura sdo dominantes e uma reducdo de D50 é observada. Logo, as
cinéticas de aglomeragdo e fratura, embora atuem durante todo o processo, passam por
periodos de predominio de uma sobre a outra. Como conseqiiéncia, a despeito dos
avangos recentemente apresentados na descri¢dao da evolugdo da DTP pela aplicacdo de
novos kernels (tabela 1, item 2.1.2), uma razodvel incongruéncia entre os valores
experimentais e modelados, tanto para D50 quanto para a DTP, ainda € observada [4].
Esses resultados sugerem que uma descri¢do temporal da DTP mais condizente com os
dados experimentais deve levar em consideragdo a existéncia de dois dominios
temporalmente distintos. A seguir, sdo apresentadas as justificativas para tal separacao.

Em seguida, uma descri¢gdo matematica mais detalhada é apresentada.

7.2.1 - Separacao de Dominios

Nos tempos iniciais, grosseiramente na primeira hora de moagem em um
moinho de alta energia, os processos de aglomeracdo sdo dominantes. Nesta etapa,
particulas com granulometria grosseira sao formadas. No caso especifico da
mecanossintese de dois ou mais metais elementares, esta etapa se caracteriza pela
formacdo de grandes agregados de particulas, aqui denominados de particulas-

compdsito. Essas particulas apresentam inicialmente alguma porosidade interna, que
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tem origem nos processos de forjamento a frio (Figura 4.5C). O encruamento e
endurecimento continuo das particulas, devido a severa deformacdo pléstica a que sdo
submetidas durante as colisdes, fazem com que, aos poucos, o regime de aglomeragao
dé lugar ao regime de fratura, promovendo uma reduciao do D50, até que o mesmo nao
varie mais ao longo do tempo. O sistema atinge, entdo, seu estado estaciondrio, ao
menos em termos de DTP.

Em uma andlise termodinamica do processo de mecanossintese, BADMOS e
BHADESHIA [64] demonstraram que o estabelecimento de uma mistura ideal em
escala atomica de espécies quimicas distintas, a partir de particulas de p6é dos seus
constituintes elementares, sé € possivel com ganho em coeréncia, traduzindo-se em uma
reducdo da energia interfacial. Logo, torna-se necessario o desenvolvimento de contato
intimo entre as particulas das espécies quimicas distintas e seu constante refinamento,
de modo a aumentar, no decorrer do tempo, a drea dos contornos interparticulares das
particulas-composito. Assim, a forte aglomeracdo observada nos instantes iniciais € a
via macroscépica para o futuro ganho de coeréncia no nivel atdmico, e pode ser
entendida como a resposta cinética inicial para a transposicao da barreira termodinamica
do sistema.

Da mesma maneira, formada a particulas-compdsito, o aumento do contato entre
as espécies quimicas distintas se dard pelo aumento da cinética de fratura, que permitira
a formacdo de particulas com orientacdo aleatéria de forjamento. Este processo €
acompanhado de uma constante reducdo da espessura das lamelas das fracdes
individuais das espécies originais, tornando possivel o ganho de coeréncia, a
solubilizacdo sdlida ou a transformacgdo de fase. Desta forma, cinética e termodinamica
caminham no mesmo sentido, para o desenvolvimento de um material final homogéneo
(solugdo sdlida, amorfo, nanocristalino, etc.).

Neste sentido, sob uma o&tica macroscOpica de tamanhos de particulas, o
processo de mecanossintese pode ser aproximado a dois processos distintos e
temporalmente encadeados: primeiro, a formacdo inicial de particulas-compdsito a
partir das fragdes elementares individuais, definindo o primeiro dominio (de
aglomeragdo); e, o posterior refinamento microestrutural das particulas-compdsito,
definindo o segundo dominio (de fratura). Assim, lancam-se as bases fisico-quimicas
para se justificar a separacdo em dois dominios da modelagem da evolu¢ao da DTP
através do tempo, tendo em vista a formag¢ao de uma nova entidade fisico-quimica, a

particula-compdsito:
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1. Primeiro Dominio: os processos de aglomeragdao para formagdo de particulas-
compdsito sdo dominantes. Logo, o parametro cinético a, representa, de maneira
aproximada, a taxa interespécie (r+s) de aglomeracdo das particulas de tamanho r e
s. Assim, para cardter de andlise dos valores dos termos a,; 0s processos de
aglomeracdo intraespécies (r+r, s+s) sdo desprezados. Por outro lado, o parametro
cinético de fratura b, € interpretado como o somatério dos processos intraespécies
de fratura (r— (r-q)+q e s —(s-q)+q), desprezando-se os possiveis processos de
fratura das recém formadas particulas-compdsito;

2. Segundo Dominio: os processos de fratura ja dominantes conduzem a reducdo do
D50. Os parametros a,; e b,; podem ser entendidos de maneira convencional, pois
representam as cinéticas de fratura e aglomeracdo da mesma entidade fisico-

quimica, a particula-compdsito.

7.2.2 — Descrigdo Matemaética

Dado que a equacdo de Smoluchowski em dominio discreto (equagdo 2.2),
descreve o balanco de populacdes de particulas a partir do volume das mesmas, tal
descricdo acarreta algumas conseqiiéncias, como, por exemplo, a incorporagdao de
efeitos de forma (item 7.1). Outra conseqiiéncia é que o momento zero (p=0) e o
primeiro momento (p=1), My(t) e M;, descrevem, respectivamente, o nimero de

particulas e o volume total de material, que € uma constante (Equagdo 7.1).

Mp(t)zir”c, (7.1)

A utilizagdo de parametros cinéticos (a,; € b,;) de natureza exclusivamente
linear (Tabela 1) possibilita a conversao da equagao (2.2) em equagdes de natureza nao-
linear, mas que apresentam solucdo analitica para o nimero de particulas (My(z)). Para
tanto, aplicando-se a equacdo 7.1 na equacdo 2.2, obtém-se equacdes diferenciais que
descrevem a evolugdo do M, através do tempo e suas solugdes analiticas (equagdes 7.2 a

7.11).

Para o modelo dois:
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M,
dt

1
= —E[ZaMlM0 -b(M,—M,)]

que fornece a solugao:

bM,

M, (t)=—1
o 2aM, +b

(1 _ e—(aM1+b/2)t) + M() (O)e—(aM1+b/2)t

Para o modelo trés:

M,
dt

1
== [2aM M, =b(M, () =M))]

que fornece a solugao:

Mo(t) - MO (O)e—aer +i[3(1_e—aer) +M2—(0)(eZaer _ e—aer )]
6a M

1

Para o modelo quatro:

dM 1
d_t(’ = _E[ZCZMIZ —b(M,(t)=M,)]

que fornece a solugao:
r ., 1 1
M (t) ~ M,(0) —EaM1 t—Eb[M1t+—log(l—aM2(0)t)]
a

Para o modelo cinco:

M 1
70 = —E[ZaMf —b(M,—M )]
que fornece a solugao:
bM,—aM}

M, (@)= L1—e™?)+ M (0)e™""

Para o modelo seis:
dM, 1 M 02
dt 2

que fornece a solugao:
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(7.2),

(7.3).

(7.4),

(7.5).

(7.6),

(7.7).

(7.8),

(7.9).

(7.10),



M,(0)
(I+a/2M,(0))

M, ()= (7.11).

Para os modelos trés e quatro, as equagdes diferenciais para o M, apresentam
termos em M>(t), o qual também varia com o tempo, segundo uma equacao diferencial
equivalente, com termos em My(t) e, assim, sucessivamente. Desta forma, as solucdes
analiticas sdo somente solucdes aproximadas (equagdes 7.5 € 7.7).

Para o modelo um, o ajuste dos parametros cinéticos da expressdo analitica aos
dados experimentais ndo foi bem sucedido, sendo muito dependente da estimativa
inicial. Assim, as simula¢des para este modelo nao foram realizadas.

As equagdes 7.3,7.5,7.7,7.9 e 7.11 apresentam um comportamento monotdnico
[80]. Logo, a separacdo temporal da descricdo da evolugao da DTP em dois dominios é
adequada, pelo simples fato de que a divisdo do dominio temporal em dois intervalos
distintos permite uma melhor descricdo da evolu¢do do momento zero durante a

mecanossintese.

7.3 - Metodologia

Foram empregadas duas metodologias de conversdo de tamanho de abertura de
peneira para volume de cluster. A primeira, aqui denominada aproximagao a cilindros
circulares, também aplicada por HARRIS et al. [4] e HARRIS [80], aproxima o volume

do cluster aum cilindro de base circular D, dado por:

3

V(D)=%kD2 (7.12),

sendo a espessura y (5> onde o tamanho D € a abertura da peneira em micrometros.

Entdo, por exemplo, para uma abertura de peneira de 1000 wm equivalente a um volume
de 1000 unidades de cluster, obtém-se k = 0,40263.

A segunda metodologia, aqui denominada aproximacdo a cilindros elipticos,
leva em considera¢do a razdo de aspecto (RA) média das particulas para diferentes

tempos e condi¢cdes de moagem:

3

V(D,RA):RA%kDZ (7.13),
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sendo D o tamanho do menor eixo da elipse, equivalente a abertura da peneira.
Esta aproximagdo € condizente com a evolucdo morfolégica apresentada pelas
particulas do sistema Fe-Zn (Figura 4.7). Com ela, pretende-se uma melhor distin¢ao
dos efeitos da variacdo morfoldgica sobre a variacdo dos monotamanhos iniciais
convertidos em volume de cluster.

Os parametros das cinéticas de aglomeragdo e fratura das equacdes 7.3, 7.5, 7.9 e
7.11 foram ajustados a partir dos valores de M, experimentais para os diferentes tempos
de processamento, empregando-se o método de minimiza¢do Levenberg-Marquardt. O
valor temporal de mudanca/separacdo de dominio, de aglomeracdo para fratura, € entdo
estabelecido como aquele de menor valor de M, (mdxima aglomeragdo) obtido pelas
equacoes (7.12 e 7.13).

Obtidos os parametros cinéticos a e b, a solugdo numérica, a partir da equacao
2.2, é implementada empregando-se o método de Runge-Kutta com passo adaptativo.
Como resultado da simulacdo numérica obtém-se a distribuicdo mdssica dos volumes de
cluster ao longo de todo o intervalo de tempo. De posse desses resultados, curvas de
acumulado passante sdo tracadas, o que permite comparar a DTP simulada da
experimental, como mostrado, por exemplo, a seguir (Figura 7.1A e B). Ainda, o
momento zero (nimero de particulas) das DTP experimental e simulada podem ser
comparadas ao longo do tempo (Figura 7.1C).

No presente trabalho, o software Origin 6.0° foi empregado para o ajuste dos
parametros cinéticos. No caso especifico do modelo um, devido a incapacidade de
convergéncia do algoritmo deste software, tentou-se o ajuste, também sem sucesso, por

meio do software Mathematica®. Cabe destacar que HARRIS et al. [4] e HARRIS [80]

.. 2 . A .-
empregaram originalmente o software Gnuplot™ nos ajustes dos parametros cinéticos.

7.4 - Sistema Fe-Zn

De modo a exemplificar a importancia da separa¢do de dominios na descri¢io da
DTP em processos de mecanossintese, empregou-se o sistema Fe a 250 RPM como
sistema modelo. A Figura 7.1 resume os resultados da aplicacdo do modelo dois na

simulacdo da evolu¢do da DTP.

2 Williams, T, Kelley,C, GNUPIot, an interactive plotting program. Software de livre acesso do projeto
GNU. Executdvel em ambiente linux e equivalentes.
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Utilizando-se a aproximacdo a cilindros circulares, com fator de conversdao
k=0,40263, observa-se, para os primeiros minutos de mecanossintese, um crescimento
do nimero de particulas (My), caracterizando a auséncia de um predominio inicial dos
processos de aglomeragao.

Para os instantes iniciais (primeiros sessenta minutos), o modelo dois niao é
capaz de descrever a formagdo de particulas de granulometria grosseira (Figura 7.1A,
seta em destaque). Da mesma forma, para longos tempos de mecanossintese, o modelo
aplicado impossibilita uma boa descricao da DTP (Figura 7.1B, setas em destaque). Ou
seja, se por um lado o parametro de aglomeracdo ndo tem moddulo suficientemente
elevado para simular a formacgdo de particulas grosseiras, por outro lado o parametro de
fratura também nao € suficientemente grande para permitir que o modelo gere particulas
mais finas ap6s 10 horas de mecanossintese.

De certa forma, os dados de M, simulado indicam este comportamento. O
modelo dois ora superdimensiona os valores de M), ora subestima-os. Como podera ser
visto adiante, entende-se que tal comportamento €, ao menos em parte, devido a um
ajuste de baixa qualidade dos dados experimentais ao modelo tedrico, no caso o modelo
dois. Como tais modelos ndo apresentam grande flexibilidade de ajuste, como pode ser
visto pelas equagdes 7.3, 7.5, 7.7, 7.9 e 7.11, fica claro que uma separacao de dominio
traz consigo a facilidade matematica de melhor ajustar os parametros cinéticos a e b e,

assim, potencializar o uso dos kernels empregados nesse estudo.

7.4.1 — Regime de Aglomeragao

7.4.1.1 — Aproximacdo morfoldgica a cilindros circulares

Os resultados a seguir foram obtidos empregando-se a aproximagao morfolégica
a cilindros circulares, com fator de conversao k = 0,40263. Para o k empregado, toda a
DTP na regido dos tamanhos de particulas do Zn (1-6um) € resumida em tinico tamanho
de cluster. Com isto, se por um lado perde-se em descricdo da distribui¢io bimodal
inicial, por outro lado ganha-se em tempo computacional de simulagdo pela diminui¢ao
do conjunto de intervalos de tamanho discretizados.

As Figuras 7.2 e 7.3 resumem a aplicacdo de alguns kernels na simulacdo da

DTP do sistema Fe-20Zn a 300 RPM.
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Com excecdo do modelo seis, os modelos dois e cinco superestimam o0s
processos de aglomeracdo. Soma-se a isso, o0 modelo cinco fornece valores para M
simulado muito distinto daqueles obtidos pelo ajuste da funcdo Figura 7.3B. Este
comportamento € comum ao modelo cinco e retrata um efeito de gelificagcao [4, 80] das
particulas; ou seja, formacao de particulas de granulometria extremamente grosseira, de
modo que a solucdo numérica tende a formar particulas maiores a cada passo de
integracdo do sistema. Como o parametro cinético de aglomeragdo é proporcional ao
tamanho das particulas, ele passa a ser pequeno para as particulas pequenas e ordens de
grandeza maior para as particulas maiores. Tal fenOmeno serd observado em outras
simulacdes apresentadas a seguir. O ajuste de pardmetros para o modelo trés forneceu
resultado igual ao modelo dois, com o parametro cinético b igual a zero. Logo, sua
simulacdo torna-se desnecessdria.

As Figuras 7.4 e 7.5 apresentam os resultados obtidos para as simula¢des do
sistema Fe-20Zn, neste caso processado a 250RPM.

Os resultados sdo qualitativamente semelhantes ao do sistema anterior: os
modelos dois e cinco superestimam a cinética de aglomeragdo de particulas. Mais uma
vez, para o modelo cinco, os valores simulado e previsto pela curva de melhor ajuste do

M, se diferenciam ao longo do tempo.
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Figura 7.5 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolugdo do ntimero de
particulas (M) para o sistema Fe-20Zn a 250 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (¢) Modelo seis. Aproximagao a cilindros circulares.

As Figuras 7.6 e 7.7 apresentam os resultados obtidos para as simula¢des do

sistema Fe-10Zn processado a 300RPM.
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Figura 7.7 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolugdo do ntimero de
particulas (M) para o sistema Fe-10Zn a 300 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (¢) Modelo seis. Aproximagao a cilindros circulares.
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Os resultados simulados da DTP ndo foram de boa qualidade. Para o modelo
cinco, observa-se que a populacdo de particulas de granulometria mais grossa nao foi
bem representada a partir do fator de conversao aplicado (setas em destaque, Figura
7.6). Para melhor aproximar esta populagdo, um fator de conversao maior, que descreva
mais monotamanhos na faixa de interesse, resultaria em melhores resultados. Ainda
com relagdo ao modelo cinco, observa-se que o fim da DTP (faixa de tamanhos
menores) € caracterizado por um patamar. Isto é resultado da distribuicio bimodal
inicial dada por tamanhos de particulas na faixa de 45-74um para o Fe e 1-6um para o
Zn. Este parece ser um perfil comum a todos os modelos empregados, e retrata a
dificuldade dos kernels na descri¢do de processos essencialmente aglomerativos a partir
de particulas com tamanhos distintos.

Cabe destacar que, para este sistema, os ajustes do modelo aos dados
experimentais foram sempre de qualidade inferior aos anteriormente obtidos (Figura
7.7). Como resultado, as diferengas entre as DTP simuladas e experimentais foram
ainda maiores.

As Figuras 7.8 e 7.9 apresentam os resultados obtidos para as simula¢des do
sistema Fe-10Zn processado a 250RPM. Observa-se um perfil semelhante para os
resultados de simulagdo dos modelos dois e trés. Uma razodvel reprodutibilidade dos
dados experimentais de DTP foi alcancada por esses dois modelos. Muito embora o
modelo trés apresente cinética de fratura dependente do tamanho de particula, o baixo
valor absoluto obtido para o parametro b acaba por minimizar tal efeito. Os dois
modelos apresentaram uma razoavel capacidade de reprodugdo dos dados experimentais

no regime de aglomeracao.
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Figura 7.8 - Comparacio Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
250 RPM no regime de aglomeragdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c) Modelo
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seis; (d) Modelo trés. Aproximacao a cilindros circulares.
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Figura 7.9 - Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolugdo do ntimero de
particulas (M) para o sistema Fe-10Zn a 250 RPM no regime de aglomeragao: (a)
Modelo dois; (b) Modelo cinco; (c) Modelo seis; (d) Modelo trés. Aproximacao a

cilindros circulares.

Nota-se mais uma vez o efeito da gelificacdo pela aplicacdo do modelo cinco
(Figura 7.8B): as DTP para os tempos de 15 e 30 minutos praticamente ndo se
diferenciam. J4 o modelo de aglomeracdo sem fratura (modelo seis) também ndo
descreve com sucesso a evolu¢cdo da DTP no dominio de aglomeragao.

Por fim, as Figuras 7.10 e 7.11 apresentam os resultados obtidos para as
simulacdes do sistema Fe processado a 300RPM. A despeito da pequena aglomeragdo
apresentada por este sistema em comparagdo aos anteriores, € a despeito da separacdo
de dominios, os modelos dois, trés e seis nido forneceram bons resultados de DTP.
Mesmo o modelo dois, que comumente apresenta os melhores resultados.

De um modo geral os kernels empregados neste estudo ndo se mostraram
capazes de descrever de forma satisfatoria os processos de aglomeracdo que ocorrem
nos primeiros minutos da mecanossintese do sistema dictil Fe-Zn processado em
diferentes condicdes (composi¢ao e freqii€ncia de rotacdo). Especialmente para as
fracdes mais grosseiras, as simula¢des ora subestimaram, ora superestimaram suas
fragdes massicas. Para os sistemas contendo Zn, o emprego de DTP iniciais com perfil
bimodal parece trazer ainda mais dificuldades aos modelos cinéticos utilizados.
Todavia, para algumas condicdes estudadas, o modelo dois, em especial, apresentou
algum sucesso na descricdio da evolucdo da DTP no dominio de aglomeragio,

fornecendo resultados razoaveis.
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Figura 7.10 - Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe a 300
RPM no regime de aglomeracao: (a) Modelo dois; (b) Modelo trés; (c) Modelo seis.
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Muito embora na grande maioria dos casos a modelagem ndo tenha sido bem
sucedida, a andlise dos parametros cinéticos a € b pode ajudar para se inferir alguns
aspectos dos efeitos dos parametros de processo sobre a cinética de aglomeracdo, haja
vista o ajuste dos parametros pelo M, ter sido de boa qualidade, excetuando-se o modelo
cinco. As Tabelas 7.1 e 7.2 apresentam as tabelas com os valores dos pardmetros

cinéticos a e b para as diferentes composi¢des e condigdes de moagem.

Tabela 7.1 - Valores dos pardmetros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos dois e cinco. Regime de aglomeracao.

Condicao de Modelo 2 Modelo 5
moagem a (Vp.min)'1 b (min™") a (Vp.min)'1 b (min™")
Fe 300RPM 1,02.10° 1,4.10° - -
Fe-10Zn 250RPM 510 1,94.10” 1,0.10” 1,03.10"
Fe-10Zn 300RPM | 5,7.10* + 2.10™ 0 1,3.10% £2.107 1.10”
Fe-20Zn 250RPM 6,7.10" 2,5.107 1,34.10” 1,36.10""
Fe-20Zn 300RPM | 1,1.107 +7.107 0 1,26107 1,13.10"

Vp = volume de cluster.

Tabela 7.2 - Valores dos pardmetros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos 3 e 6. Regime de aglomeragao.

Condicao de Modelo 3 Modelo 6
moagem a (Vp.min)'1 b (Vp.min)'1 a (np.min)'1
Fe 300RPM 1,0.10" 5,0.10” 6,9.10" +1,2.10™
Fe-10Zn 250RPM 4,4.10" 9,0.10° 8,2.10° +£6,5.10*
Fe-10Zn 300RPM - - 9,9.10° +5,3.107
Fe-20Zn 250RPM - - 8,67.107 +£1,0.10”
Fe-20Zn 300RPM | 1,1.10° +7.10” 0 1,78.10% +4,2.107

np = nimero de particulas.

Para os modelos dois e cinco, os valores de a e b parecem estar correlacionados,
pois muito embora os valores do parametro a parecam ser um pouco maiores para as
mecanossinteses a 300 RPM, fica claro também que o crescimento do mesmo ¢é

acompanhado de um aumento de b. No caso da cinética de fratura nula para o Fe-10Zn a
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300RPM, o parametro a ¢é comparativamente menor do que para as outras
mecanossinteses a 300 RPM. Talvez uma quantidade maior de dados experimentais
pudesse separar melhor o ajuste dos parametros a e b, reduzindo sua correlagdo. Para o
modelo trés, o conjunto de dados ndo permite nenhuma anélise.

Para o modelo seis, a inexisténcia de um pardmetro cinético de fratura de
particulas fornece valores condizentes com a légica do processo: quanto maior o teor de
Zn, maior o parametro cinético de aglomeracdo, pois se entende que a maior
proximidade do ponto de fus@o do material a ser cominuido com as condi¢cdes de
temperatura do processo aumenta sensivelmente os processos de aglomeracdo e de
forjamento a frio; e, quanto maior a freqiiéncia de rota¢do, maior também o parametro
cinético. Para as condicdes extremas de processamento (Fe e Fe-20Zn ambos a 300
RPM) a cinética de aglomeracdo chega a ser 25 vezes maior para o sistema contendo
Zn. Ainda, para o Fe a 250 RPM, nem sequer um regime de aglomeracao foi observado,
naturalmente, para a aproximagao a cilindros circulares aplicada.

A Figura 7.12 resume os efeitos dos parametros de processo sobre o parametro
a. Nela, a abscissa € dada pelo inverso da temperatura de fusdo ponderada da liga Fe-

Zn, obtida a partir dos pontos de fusdo individuais do Zn e do Fe.
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tro cinético de aglomerag
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parame
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-1
1T, (K')

Figura 7.12 — Evolucdo do parametro cinético de aglomeragdo para o modelo seis em
funcdo do inverso da temperatura de fusdo ponderada do sistema Fe-Zn. Dominio de
aglomeracao.
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Na faixa de 0-10% em massa de Zn, a cinética de aglomeragdo é pouco influenciada

pela freqiiéncia de rotacdo do moinho. O efeito principal é dado pela composi¢do. Ja

para a faixa composicional de 10-20% de Zn, a freqii€ncia de rotagdo passa a ser o

principal parametro para a elevacdo da cinética de aglomeracao.

7.4.1.2 — Aproximagao morfoldgica a cilindros elipticos

Para tentar melhor descrever a DTP na regido de dominio dos processos de

aglomeracdo, empregou-se a aproximacao a cilindros elipticos com aumento do valor de

k (k=0,80527) para melhor descrever os tamanhos de particulas pequenas, notadamente

dop6deZn. As Figuras 7.13 e 7.14 apresentam os resultados obtidos para as

simulacdes do sistema Fe-20Zn processado a 300RPM.
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particulas (M) para o sistema Fe-20Zn a 300 RPM no regime de aglomeragdo: (a)
Modelo dois; (b) Modelo seis. Aproximagao a cilindros elipticos.

As curvas de DTP mostram que a cinética de aglomeragcdo aumentou em relagdo ao
mesmo sistema simulado para cilindros circulares, e nenhuma melhora foi alcancada.

As curvas de DTP e My para o sistema Fe-20Zn processado a 250 RPM
apresentaram um perfil semelhante aquelas do sistema processado a 300 RPM. Como a
utilizagcdo da aproximagdo a cilindros elipticos, somada a uma melhor descri¢gdo dos
tamanhos de particulas menores (maior k), ndo resultou em uma melhor simulacdo da
DTP do sistema Fe-20Zn (300 RPM), esta mesma abordagem ndo foi aplicada aos
dados experimentais do Fe-20Zn a 250 RPM.

As Figuras 7.15 e 7.16 apresentam os resultados obtidos para as simulagdes do

sistema Fe-10Zn processado a 300RPM.
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Os resultados da simulacdo mais uma vez nao foram satisfatérios. Para o modelo
dois a cinética de aglomeracdo foi superestimada. J4 para os modelos trés e seis a
cinética de formacao de particulas de granulometria grosseira foi subestimada, enquanto
que a aglomeragdo de particulas mais finas foi superestimada, de modo a perpetuar o
perfil bimodal inicial. A Figura 7.17 apresenta os resultados obtidos para as simulagdes

do sistema Fe-10Zn processado a 250RPM.
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Figura 7.17 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da DTP e da evolucido do nimero
de particulas (My) para o sistema Fe-10Zn a 250 RPM no regime de aglomeragao para o
modelo seis: (a) DTP; (b) M. Aproximacao a cilindros elipticos.
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Nota-se que com o emprego de outra aproximag¢do morfolégica, no caso de
cilindros elipticos, o tempo de aglomeracdo méixima passa de 30 para 15 minutos.
Todavia, a DTP simulada nao representou adequadamente os dados experimentais.

Assim como o Fe a 250 RPM, o sistema Fe processado a 300 RPM nao mais
apresenta um dominio de aglomeragdo nos instantes iniciais quando aproximado a
morfologia de cilindros elipticos.

De um modo geral, a utilizacdo da aproximacao morfoldgica a cilindros elipticos
somada a um fator de conversdo maior ndo capacitou os modelos cinéticos a uma

melhor descri¢cdo dos dados experimentais de DTP da mecanossintese do sistema Fe-Zn.

7.4.2 - Regime de Fratura

Tendo em vista que o regime de fratura se caracteriza por uma menor variacao
da morfologia das particulas, especialmente no que se refere a razdo de aspecto (Figura
4.7), a aproximagdo eliptica foi descartada. Foram testados os modelos um a cinco,
empregando-se a aproximagdo a cilindros circulares, com fator de conversio k =
0,40263.

Para o modelo trés, muito embora 6timos ajustes dos dados experimentais
(R220,90) tenham sido conseguidos, as simulacdes inevitavelmente forneceram uma
reducdo do M, através do tempo — comportamento oposto ao esperado, tipico dos
processos de aglomerac@o vistos anteriormente. Sendo assim, as simulacdes a partir
deste modelo foram desprezadas. Para o modelo quatro, obtiveram-se, invariavelmente,
valores negativos para ambos 0s parametros.

A seguir, sdo apresentados os resultados das simulagdes para os modelos dois e
cinco que na grande maioria dos casos ofereceram valores positivos para os parametros
cinéticos de aglomeragao (a) e fratura (b).

As Figuras 7.18 a 7.22 resumem os resultados das simulagdes realizadas para os

sistemas Fe a 300 RPM, Fe-10Zn e Fe-20Zn a 250 e 300 RPM.

169



100

—=—exp30min
1 —o—s45min
80 —®—exp45min
—4—s60min
3 | —a—exp60min
< —<—s90min
€ 604 —@—exp90min
g —+—s5h
g 1 —*—exp5h
o
g 404
>
€
>
&
20
0
1 1000
tamanho de particula (um)
100
—=&— exp30min 7
1 —c—s45min
80 +exp45_min
—4—s60min
T 4 —A—exp60min
o —<—s90min
€ 604 —@—exp90min
§ —++— s5h
g T —*—exp5h
o
3 40
=)
€
3
&
20
0 ———rrry — ——
1 10 100 1000
tamanho de particula (um)

Figura 7.18 — Compara¢do Experimental vs Simulado da DTP para o sistema Fe a 300
RPM no regime de fratura: (a) Modelo dois ; (b)Modelo cinco.
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Figura 7.19 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
250 RPM no regime de fratura: Modelo dois.
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Figura 7.20 — Compara¢ao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-10Zn a
300 RPM no regime de fratura: Modelo dois.
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Figura 7.21 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn a
250 RPM no regime de fratura: (a) Modelo dois; (b) Modelo cinco.
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Figura 7.22 — Comparacao Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema Fe-20Zn
a 300 RPM no regime de fratura: (a) e (b) Modelo dois; (c) e (d) Modelo cinco.

De um modo geral, o modelo dois apresenta resultados superiores aos do modelo
cinco. Em especial para os sistemas Fe e Fe-20Zn (Figura 7.18A, Figura 7.21A e Figura
7.22A e B), o modelo dois descreve muito bem a evolu¢do da DTP. Assim como para o
regime de aglomeragdo, ele € o que melhor descreve a evolugdo da DTP durante o
processo de mecanossintese.

A seguir sdo apresentadas as curvas de evolucdo temporal do M, para os

modelos dois e cinco (Figuras 7.23 a 7.26).
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Figura 7.23 — Compara¢do Experimental vs. Simulado da evolu¢@o do nimero de
particulas (M) para o sistema Fe a 300 RPM no regime de fratura; (a) Modelo dois; (b)
Modelo cinco.
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Figura 7.25 — Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolu¢c@o do nimero de
particulas (M) para o sistema Fe-20Zn a 250 RPM no regime de fratura: (a) Modelo
dois; (b) Modelo cinco.

De um modo geral, quanto melhor o coeficiente de correlacio entre o M,
simulado e os dados experimentais, maior € a semelhanca entre as DTP experimental e
simulada. Quando o ajuste dos dados experimentais aos modelos cinéticos propostos foi
ruim (Figura 7.24A e B), as DTP simuladas apresentaram as maiores discrepancias em
relac@o aos dados experimentais.

Cabe ressaltar que foi tentado o ajuste para o sistema Fe-10Zn a 250 RPM em
regime de fratura aplicando-se a aproximacao de forma eliptica. Todavia, o ajuste para o
modelo dois ndo forneceu uma melhora substancial (R2=0,56) em relacdo ao da

aproximacao a discos finos (Figura 7.24A), sendo, entdo, descartado para simulagao.
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Figura 7.26 — Comparacdo Experimental vs. Simulado da evolu¢do do numero de
particulas (My) para o sistema Fe-20Zn a 300 RPM no regime de fratura: (a) Modelo
dois; (b) Modelo cinco.

Para o modelo cinco, diferentemente do regime de aglomeracdo, onde a
evolucdao do momento zero simulado € sempre distinta da evolugao prevista pelo melhor
ajuste, uma maior semelhanga entre o My ajustado e o simulado pode ser observada no
regime de fratura. Apesar disto, como dito anteriormente, muito embora o modelo cinco
consiga com algum sucesso descrever a evolucdo da DTP através do tempo, o modelo
dois continua a fornecer os melhores resultados de simulagdo. Assim, ao que parece, ao
menos para os modelos dois e cinco no regime de fratura, uma avaliacdo prévia da
qualidade do ajuste dos dados experimentais ao modelo cinético € condicao necesséria e
suficiente para uma predicdo do sucesso da simulagdo computacional da DTP pela

equagao de Smoluchowski.
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A seguir, a Tabela 7.3 resume os valores dos pardmetros cinéticos a € b obtidos

para os modelos dois e cinco. J4 a Figura 7.27 resume os efeitos dos pardmetros de

processo sobre o

parametro b.

Tabela 7.3 - Valores dos parametros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos dois e cinco. Regime de fratura.

Condigdo de Modelo 2 Modelo 5
moagem a (Vp.min)'1 b (min™") a (Vp.min)'1 b (min™")

Fe 300RPM | 4.10°43.107 | 4,12.10°+1,8.107 | 9.10°+7.107 | 1,27.10°+8,5.10
Fe-10Zn 250RPM 0 2.24.10°+1,1.10° - -
Fe-10Zn 300RPM 0 4,64.10°49.9.10™ - -
Fe-20Zn 250RPM | 3.10°4+2.107 | 3,11.10°+1,5.107 | 6.10°+4.107 | 8,71.10° +5,8.10
Fe-20Zn 300RPM | 4.10°42.107 | 4,14.10°+1,5.107 | 8.10°+4.107 | 1,18.102+5,4.10
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Figura 7.27 - Evolucdo do parametro cinético de fratura para o modelo dois em fungéo
da temperatura de fusdo ponderada do sistema Fe-Zn. Dominio de fratura.

Observa-se, para o modelo dois, que o parametro cinético de fratura b pouco

. R . . 3 .-l
varia com a composi¢do da liga, sendo de aproximadamente 4,3.10” min~ para as

mecanossinteses conduzidas a 300 RPM. O parametro de aglomeragdo também

apresenta comportamento semelhante, excetuando-se, naturalmente, a aplicacdo do
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modelo dois ao sistema Fe-10Zn, quando este se anula. Por outro lado, quando
confrontados em relacdo a freqii€ncia de rotagcdo, evidencia-se uma variacdo de b em
funcdo da mesma. Para todas as composicoes estudadas, ambos os parametros de fratura
possuem valores menores para os processamentos a 250 RPM. Logo, para o intervalo de
composi¢do estudado, e diferentemente do regime de aglomeracdo, conclui-se que a
freqiiéncia de rotagdo € o fator primordial de alteragdo da cinética de reducdo do
tamanho de particula.

No tépico 4.3.3 foi visto que muito embora as evolucdes temporais das
microdurezas dos sistemas Fe-Zn estudados tenham sido distintas, ao que parece nao
afetaram sobremaneira a cinética de redu¢do dos tamanhos de particulas, haja vista a
adicdo de 20% em massa de Zn reduzir em aproximadamente 13% a microdureza
Knoop final (ap6s 5 horas) do p6é obtido —550HK para o Fe puro, contra 480HK para o
Fe-20Zn. Desta forma, no que se refere a cinética de fratura das particulas, entende-se
que a variacdo da microdureza com a composi¢do ndo foi capaz de proporcionar uma

distin¢ao entre os sistemas estudados.

7.5 — Sistema Zr-Nb

No estudo da simulacio da DTP do sistema Zr-(5%at.)Nb, desprezou-se a
granulometria das particulas de Nb no computo total da DTP inicial. Haja vista a grande
diferenca ente as granulometrias iniciais do Zr e do Nb e a pouca quantidade de p6 de
Nb empregada nas moagens, entende-se que tal aproximacdo pode ser assumida sem

maiores comprometimentos.

7.5.1 — Regime de Aglomeragao

Por se tratar de um sistema com uma DTP inicial de particulas de granulometria
grosseira (no caso o Zr), empregou-se um fator de conversao menor, k = 0,02013, para
que o conjunto discretizado de volumes de cluster ndo gerasse um nimero muito
elevado de equagdes diferenciais. As Figuras 7.28 e 7.29 apresentam os resultados

obtidos para as simulacdes de DTP e M, do sistema Zr-(5%at.)Nb a 300 RPM.
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Os resultados mostram Otima correlagdo entre os dados experimental e
simulados. O modelo seis, sem termo de cinética de fratura, mostrou-se ainda um pouco
superior ao modelo dois.

A Tabela 7.4 resume os valores dos parametros cinéticos a e b obtidos para os
modelos dois e seis no regime de aglomeracdo. Nota-se 0 maior médulo de a para este

sistema em relacdo ao Fe-Zn.
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Figura 7.28 - Compara¢do Experimental vs. Simulado da DTP para o sistema
Zr-(5%at.)Nb no regime de aglomeracdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo seis.

179



0,5

o il o
[} w ES
1 1 1

numero de particulas (u.a.)

i
1

0,0

simulado
experimental

melhor ajuste

2

RA:
a
b

=1

0.00192
0.00074

0,5

T T T
15 20

tempo de moagem (min)

25

30

o o o
) w ~
1 1 1

nimero de particulas (u.a.)

o
1

0,0

simulado
experimental
melhor ajuste

Chi*2 =0
R2 =1

A

0.1963

T T T
15 20

tempo de moagem (min)

25

30

B

Figura 7.29 - Comparagdo Experimental vs. Simulado da evolucdo do nimero de
particulas (M) através do tempo para o sistema Zr-(5%at.)Nb a 300 RPM no regime de
aglomeracdo: (a) Modelo dois; (b) Modelo seis.

Tabela 7.4 - Valores dos parametros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos dois e seis (k = 0,04026). Regime de aglomeragao.

Condicao de moagem Modelo 2 Modelo 6
a (Vp.min)'1 b (min'l) a (np.min)'1
Zr-Nb 300RPM 1,99.10” 3,87.107 3,9.10"

De modo a se tentar compreender o porqué do sucesso da descricio da

aglomeracdo para o sistema Zr-Nb em contrapartida ao pouco sucesso para o sistema

Fe-Zn, um levantamento dos valores de D50 foi realizado. A partir dos dados de D50 do
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sistema Fe-Zn (Figura 4.4), e com auxilio dos graficos da Figura 7.28, pode-se tragar
um paralelo do nivel de aglomeracdo promovida pela mecanossintese: enquanto o
sistema Zr-Nb vai de ~590um para ~1300pum (aumento de aproximadamente 2,2 vezes),
o Fe-Zn sofre um aumento de aproximadamente 1,2 a 2,5 vezes para o Fe e Fe-20Zn,
respectivamente. Logo, a cinética de aglomeragdo apresentada pelo sistema Z-Nb € da
mesma ordem que aquela apresentada para o sistema mais ductil Fe-Zn e, por isso, ndo
€ capaz de explicar o insucesso da modelagem deste tltimo. Outra possibilidade seria a
presenca de uma DTP bimodal inicial para o Fe-Zn. Todavia, para o sistema Fe puro, o
qual ndo apresenta DTP inicial bimodal, a simulacdo também nao foi muito bem
sucedida.

Uma observagdo mais atenta das curvas experimentais de DTP do sistema Fe-Zn
indica, como descrito no capitulo 4, que ao menos para o sistema Fe puro (Figura 4.2A
e B), a despeito da formagdo de particulas maiores, particulas mais finas advindas de
processos de fratura ja sdo observadas nos primeiros instantes do processo. Como as
solucdes das equagdes 7.3, 7.5, 7.7, 7.9 e 7.11 apresentam uma evolu¢do monotdnica do
My, uma hipétese é de que o aumento da dispersdo das curvas de DTP, ndo é bem
modelado pelos kernels empregados.

Assim, o insucesso na modelagem da DTP para o dominio de aglomeracdo do
sistema Fe-Zn pode ser explicado por um lado pela DTP inicial bimodal (Fe-20Zn e Fe-
10Zn), e, por outro lado, pelo sensivel aumento da dispersdao das curvas de DTP do

sistema Fe puro.

7.5.2 — Regime de Fratura

Para o regime de fratura, aplicou-se exclusivamente o modelo 2 (Figura 7.30). O
modelo dois apresenta 6tima correlacdo entre os dados experimentais e o simulado,

notadamente para longos tempos de moagem.
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Figura 7.30 - Comparagao Experimental vs. Simulado da DTP e da evolucao do nimero
de particulas (M)) para o sistema Zr-(5%at.)Nb a 300 RPM no regime de fratura para o
modelo dois: (a) DTP; (b) M,.

A Tabela 7.5 resume os valores dos parametros cinéticos a e b obtidos para o
modelo dois no regime de fratura. Ao contrdrio do dominio de aglomeracdo, onde o
parametro a apresenta valores maiores, aqui o parametro de fratura do sistema Zr-Nb é
comparativamente menor do que os do sistema Fe-Zn. O motivo disto € assunto para o

proximo tépico que trata das correlacdes macroscopicas da mecanossintese.
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Tabela 7.5 - Valores dos parametros cinéticos a e b obtidos pelo ajuste dos dados
experimentais aos modelos dois (k = 0,04026). Regime de fratura.

Condi¢ao de moagem Modelo 2

a (Vp.min)™ b (min™)
Zr-Nb 300R PM 2,0.10°+2,0.107 2,64.10°+1,18.10°

7.6 — Correlacoes Macroscopicas

Nos capitulos e tOpicos anteriores, viu-se que os parametros de processo
assumem diferentes niveis de relevancia ao longo da mecanossintese. Uma visao mais
geral que permita uma avaliacdo global de todo o processo, e que desta forma traga para
as mesmas bases sistemas distintos como, por exemplo, os sistemas Fe-Zn e Zr-Nb ¢
assunto deste topico.

Segundo ABDELLAOUI e GAFFET [16], a poténcia total de choque € o
parametro de relevincia na determinagdo do tipo de produto final obtido, se amorfo ou
(nano)cristalino. Por outro lado, CHATOPADHYAY et al. [18] estabece que a poténcia
efetiva (poténcia total menos poténica eldstica), e ndo a poténcia total, € o parametro
determinante da evolucdo microestrutural das particulas durante a mecanossintese. Ja
LE BRUN et al. [17] afirma que a evolucdo cinética da mecanossintese em moinhos
planetarios deve ser descrita pelos processos de atrito e desgaste, e ndo exclusivamente
pelos processos de impacto como tratado pelos outros modelos [16, 18]. DALLIMORE
e MCCORMICK [81] ao estudar a reagdo de deslocamento do sistema CuO/Ni
concluiram que a cinética da mesma € descrita pela quantidade de energia total
dissipada no sistema e ndo pelos seus componentes normal e tangencial.

Partindo do conjunto de equagdes (2.3 a 2.14), alguns parametros de interesse
foram calculados para as trés condi¢cdes de moagem estudadas: Zr-Nb com seis esferas
de WC a 300 RPM e Fe-Zn com vinte esferas de aco a 250 e 300 RPM. A Tabela 7.6 a

seguir sumariza os valores de poténcia encontrados para essas condi¢des de moagem.
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Tabela 7.6 — Valores de poténcia total, eldstica e efetiva para as moagens dos sistemas

Zr-Nb e Fe-Zn.
Colisao Poténcia (W) | ZrNb 300 RPM | FeZn 300 RPM | FeZn 250 RPM

Total 61,3 108,3 62,7

Esfera-Parede Elastica 47,7 88.0 54,8
Efetiva 13,6 20,3 7,9

Total 61,3 108,3 62,7

Esfera-Esfera Elastica 57,2 91,2 56,8
Efetiva 4,1 17.1 5.9

A principio, assume-se que as melhores representacdes dos eventos de colisao
para os sistemas Zr-Nb e Fe-Zn sdo dadas, respectivamente, por processos de colisdo
esfera contra a parede e esfera contra esfera. Isto porque, o nivel de preenchimento do
copos de moagem ¢ bastante diferente, privilegiando para o caso do Fe-Zn as colisdes
entre esferas.

No item 7.5.1, demonstrou-se, a partir da variagdo do D50, que o nivel de
aglomeracdo sofrida pelo sistema Zr-Nb ¢é semelhante ao do sistema Fe-20Zn
processado a 300 RPM. Neste sentido, os valores de poténcia efetiva parecem estar
melhor correlacionados as cinéticas de aglomeracdo e fratura, e consequentemente a
evolucdo da DTP. Para a poténcia efetiva, os valores relativos aos sistemas Zr-Nb e Fe-
Zn 300 RPM sdo mais proximos.

Os valores de poténcia unicamente ndo possibilitam uma andlise efetiva dos
efeitos, por exemplo, do tipo de material dos corpos de moagem sobre as cinéticas de
aglomeracdo e fratura. Andlise dimensional da equacdo 7.3 (modelo 2) revela que o
pardmetro cinético b é uma medida com unidade de freqiiéncia (min™). Propde-se,
entdo, a formulacdo de um ndmero adimensional que retrate as condi¢cdes de moagem
empregadas (RCM, nimero de esferas, tipo do material das esferas, etc.) a partir dos
valores de b gerados para o regime de fratura (Tabelas 7.3 e 7.5). Para tanto, torna-se
necessario estimar o volume de pdé envolvido em cada colisito. MAURICE e
COURTNEY [9] propuseram uma formula¢do deste tipo para o moinho SPEX®.
Aplicando-se os mesmos principios geométricos, chegou-se a equacdo 7.14 para a

colisdo esfera contra a parede:
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p esfera 1 r 2
p,,RCM [3h(2R, )* —16nR’]"

po copo

2R, —2R)

copo

(7.14),

sendo n o ndmero de esferas e £ a altura do copo de moagem cilindrico.

A Tabela 7.7 resume os valores encontrados para as diferentes condicdes de
processamento. A Equacao 7.15 define o niimero adimensional FEm (fator de eficiéncia
de moagem). Quanto maior o valor de Em, maior a eficiéncia do procedimento de

moagem no que diz respeito a cinética de reducdo do tamanho de particula.

Tabela 7.7 - Valores de volume de p6 envolvido em cada colis@o para as moagens dos
sistemas Zr-Nb e Fe-Zn.

Volume de pé por colisdo (mm”)

Tipo de colisdo | Zr-(5%at)Nb 300 RPM | Fe-10Zn 300RPM Fe-10Zn 250RPM
Esfera-parede 0,996 1,618 1,398
Esfera-esfera 0,202 0,295 0,255

%
FEm= b L (7.15),
f RCM Vpéﬁtotal

onde b € o parametro cinético de fratura, f € a freqii€ncia, RCM a razdo de carga massa,

Vps_total € 0 volume total de p6 introduzido na moagem.

A Tabela 7.8 resume os valores obtidos para as diferentes condi¢des de moagem.
Os valores do parametro adimensional FEm revelam a forte influéncia da freqiiéncia de
rotacdo sobre a cinética de fratura das particulas. Este resultado € esperado, pois a
freqiiéncia de rotagdo ¢ uma medida da energia transferida as particulas de p6. O que
chama a atencdo nos resultados do FEm é que a moagem do sistema Zr-Nb com esferas
de WC forneceu em resultado de eficiéncia de moagem bem superior ao dos sistemas

Fe-Zn.
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Tabela 7.8 — Valores de FEm para as mecanossinteses dos sistemas Fe-Zn e Zr-Nb

Condicao de Moagem FEm (107)
Zr-Nb 300 RPM 3,1
Fe 300 RPM 0,96
Fe-10Zn 250 RPM 0,55
Fe-10Zn 300 RPM 1,1
Fe-20Zn 250 RPM 0,77
Fe-20Zn 300 RPM 0,98

Poderia-se pensar em uma caracteristica de maior fragilidade do material a base
de Zr, em relacdo ao Fe e Fe-Zn. Todavia, os resultados de microdureza apresentados
(Figuras 4.8 e 5.17) revelam que o pé de Fe-Zn apresenta maior microdureza ao longo
do processo de mecanossintese. Entende-se, entdo, que a maior eficiéncia de
cominui¢do do sistema Zr-Nb pode ser explicada pela maior energia advinda dos
impactos entre a esfera de WC e a parede do copo, haja vista que o WC possui
densidade muito superior a do aco (14,6 contra 7,8 g/cm”).

Desta forma, diferentemente do regime de aglomeragdo onde a poténcia efetiva
parece ser o parametro determinador da cinética de evolugdo da DTP, para o regime de
fratura, a energia individual de cada processo de colisdo parece determinar a cinética de

redugdo dos tamanhos de particula.

7.7 — Consideracoes Finais

A divisdo do processo de mecanossintese em dois dominios temporais, um de
predominio da aglomeracdo de particulas, para tempos iniciais, e outro de fratura, para o
tempo restante, é capaz de modelar, com algum sucesso, a evolu¢ao da DTP ao longo de
todo o processo. Tal separacdo mostra-se ttil mesmo para o sistema sem formacgdo de
particulas-compdsito, tipicas de processos de mecanossintese multicomponentes.

Para o dominio de aglomeracao, os kernels estudados nao forneceram resultados
satisfatorios para o sistema Fe-Zn, com excecdo do modelo dois que apresentou os
melhores resultados de descri¢cdo da DTP, tanto no dominio de aglomeracdo, quanto no
regime de fratura. Para este ultimo o modelo dois forneceu boa correlacdo entre os

dados experimentais e simulados de DTP. J4 os modelos um, trés e, principalmente, o
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modelo quatro apresentaram grande dificuldade de ajuste dos parametros cinéticos aos
dados experimentais. No caso do modelo um, entende-se que um outro algoritmo de
minimizacao deva ser utilizado.

Ainda com relacdo ao dominio de aglomeracdo, a cinética de aglomeracdo é
pouco influenciada pela freqiiéncia de rotagdo do moinho na faixa de 0-10% em massa
de Zn. O efeito principal é dado pela composicdo. J4 para a faixa composicional de 10-
20% de Zn, a freqiiéncia de rotacdo € o principal parametro de aumento da cinética de
aglomeracao.

Para o dominio de fratura, a composicdo da liga tem efeito desprezivel. Neste
regime, a freqiiéncia de rotagdo € novamente o fator primordial de alteracdo da cinética
dos processos de fratura.

Ja para o sistema Zr-Nb, os modelos dois e seis apresentaram 6tima similaridade
com os dados experimentais no regime de aglomeracdo. Para o regime de fratura
manteve-se a mesma tendéncia: o modelo dois forneceu bons resultados.

Como observado por HARRIS et al. [4, 80], o modelo cinco ndo representa bem
os processos de aglomeracdo, mesmo para o sistema Fe-20Zn, que apresentou as
maiores taxas de aglomeracdo.

A modelagem da DTP da mecanossintese de materiais dicteis pela equacdo de
Smoluchowski nao € eficaz no caso de distribui¢des iniciais de tamanhos de particulas

de carater bimodal.

187



8 — CONCLUSOES

A mecanossintese foi capaz de estender o limite de solubilizacdo s6lida do zinco
na estrutura cubica (ccc) do ferro, dentro da faixa de composicao estudada, tornando
possivel sua aplicacdo na produ¢do de um p6é com microestrutura homogénea. Estes
resultados estdo de acordo com a previsdo termodinamica do modelo de Miedema. A
solubilizacao sélida do zinco no ferro promoveu um aumento do parametro de rede.

As cinéticas de endurecimento e formagdo de solucdo sélida mostraram-se
temporalmente correlacionas. A solubiliza¢do sélida do zinco no ferro ccc reduziu os
valores finais de microdureza do material particulado.

Os resultados de DRX e MET indicam a formagdo da fase hc €-Fe. Isto sugere
que sua formacdo se deve ao efeito de sinergia da reducdo do tamanho de cristalito
(efeito em microescala) e da acdo das tensdes compressivas e cisalhantes desenvolvidas
durante os eventos de colisdo (efeito em macroescala), com uma possivel contribui¢do
de adi¢cdes de Zn responsdveis pelo aumento do pardmetro de rede que precede a
transformagao alotrépica.

Para o sistema Zr-Nb, os resultados de DRX mostram que o Nb induz uma
transformagao alotrépica parcial do Zr durante a mecanossintese. Trata-se, a principio,
de uma transformacgido f—®, ambas hexagonais. A mecanossintese do Zr puro nao é
capaz de promover tal fendmeno.

Observou-se uma transformacgado de fase do Zr hc para uma estrutura cfc (Fm3m)
nas mecanossinteses com elevada contamina¢do de ferro advindo dos corpos de
moagem. A hidrogenacao dessas amostras forneceu o mesmo padrao de picos de Bragg
deslocados para angulos menores, evidenciando o aumento do parametro de rede para
esta fase.

A frequéncia de rotac@o e a composicao da liga se mostraram como os principais
fatores da evolucdo cinética da microdureza e da reducdo do tamanho de cristalito do
sistema Zr-Nb. Assim como para o sistema Fe-Zn, a incorporacdo de outro elemento
quimico fornece um material particulado com microdureza final inferior ao Zr puro.

Para o sistema pseudobindrio Zr-Nb-V, a incorporacdo de Nb na estrutura da
fase laves, substituindo parcialmente os dtomos de vanadio, conduz a formagdo das

fases de Laves cubica C15 (x <0,20) e hexagonal C14 (0,35< x <0,65) de acordo com a
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previsdo do diagrama de fase. Esta incorporacdo promove um aumento dos parametros
de rede para ambas as fases.

A absor¢do de hidrogénio proporcionou um aumento relativo da razdo c¢/a da
fase Cl14 em aproximadamente 1,2%, atestando uma ligeira deformacdo da rede
cristalina hexagonal hidrogenada em relacdo a estrutura original.

A incorporacao de niébio promoveu um aumento da estocagem de H para a fase
Laves C15, a qual é melhor absorvedora de hidrogénio do que a fase C14. Ja para a fase
C14, a incorporacdo de Nb aumenta a capacidade de armazenamento de hidrogénio pela
reducdo da fracdo molar da fase hexagonal, pois promove um aumento da fracio molar
das fases cubicas Zr(Nb) e Nb.

A mecanossintese do sistema Zr-Nb-V promoveu uma transformacao de fase do
sistema fase Laves para uma fase cfc de simetria Fm3m, para todo o intervalo de
composi¢do estudado, semelhante ao sistema Zr-Nb contaminado por Fe.

A mecanossintese do sistema Zr-Nb-V promoveu uma redu¢do da capacidade de
estocagem de hirogénio.

No que tange a modelagem da DTP, a divisdao do processo de mecanossintese
em dois dominios temporais, um de predominio da aglomeracdo de particulas, para
tempos iniciais, e outro de fratura para o tempo restante, ¢ capaz de modelar, com algum
sucesso, a evolugdo da DTP ao longo de todo o processo. O kernel nimero dois (a.s =
a(r+s) e b, = b) apresentou os melhores resultados de simulacdo. A modelagem da DTP
da mecanossintese de materiais ducteis pela equacdo de Smoluchowski ndo € eficaz no
caso de distribui¢des iniciais de tamanhos de particulas de cardter bimodal.

Para o dominio de fratura, a composicio da liga apresentou um efeito
desprezivel. Neste regime, a freqii€ncia de rotagdo € o fator primordial de alteracdao da
cinética dos processos de fratura.

Os resultados de modelagem energética dos sistemas Fe-Zn e Zr-Nb sugerem ser
a poténcia efetiva o pardmetro energético determinante da cinética de evolucao da DTP
durante o regime de aglomeracao. J4 para o regime de fratura, a energia individual dos
processos de colisdo parece determinar a cinética de evolugao da DTP.

O estudo da mecanossintese de ligas metélicas bindrias a partir de principios
termodindmicos (Modelo de Miedema), mecanisticos (dinimica das colisdes) e
microestruturais mostrou-se relevante e consistente. A partir dos mesmos, um grau de

previsibilidade desejado pdde ser alcangado, sendo para todos os sistemas, a0 menos
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para aquele termodinamicamente favorecido — com entalpia de formacao positiva, caso

do Fe-Zn.

No que tange as correlacdes macroscopicas e microscopicas, tendo em
consideragdo que a freqiiéncia de rotagdo do moinho nada mais é que uma medida da
dose de energia aplicada as particulas de p6 durante a mecanossintese, alguns resultados
merecem destaque:

1. A evolucdo da microdureza durante a mecanossintese foi descrita com sucesso por
uma equacao logistica. Observou-se, tanto para o sistema Fe-Zn quanto para o Zr-
Nb, que a freqiiéncia de rotacdo do moinho nao influencia na evolucio da
microdureza, a0 menos para a faixa energética estudada. De fato, a composi¢do da
liga demonstrou ser o principal parametro de evolu¢ao da microdureza para ambos
0s sistemas;

2. Da mesma forma, a evolucdo do parametro de rede como medida da cinética de
solubilizacdo sélida do Zn no Fe ndo € influenciada pela freqiiéncia de rotacdo do
moinho, sendo também descrita com sucesso por uma equagao logistica. Mostrou-se
que as cinéticas de endurecimento e solubilizagdo sdlida sdo correlacionadas
temporalmente;

3. Por outro lado, verificou-se que a cinética de reducdo do tamanho de cristalito é
fortemente influenciada pela freqii€ncia de rotacdo do moinho, como pdde ser visto
para o sistema Zr-Nb. Aqui a composicdo também se mostrou um parametro
importante.

4. Da mesma forma, a cinética de fratura das particulas no dominio de fratura mostrou-
se fortemente influenciada pela acdo da freqiiéncia de rotacdo do moinho para o
sistema Fe-Zn. Neste periodo da mecanossintese, a composicdo da liga ndo se
mostrou influente na cinética do processo.

Neste sentido, pdde-se comprovar que um mesmo parametro de processo como a
freqiiéncia de rotacdo influencia de maneira distinta os diferentes niveis da matéria
durante a mecanossinntese.

Com relac@o aos aspectos macroscopicos da mecanossintese, os resultados dos
sistemas Fe-Zn e Zr-Nb sugerem ser a poténcia efetiva o pardmetro energético
determinante da cinética de evolu¢do da DTP durante o regime de aglomeracdo. J4 para
o regime de fratura, a energia individual dos processos de colisdo parece determinar a

cinética de evolugdo da DTP.
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