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RESUMO

Neste trabalho e investigado o papel de defeitos no
processo de nucleacdo martensitica em monocristais de 2zircoénia
(Zroz). submetidos a altas pressbdes, e & feita uma revis&o da
teoria sobre nucleacdo martensitica. As amostras foram submetidas a
diferentes tratamentos (irradiag¢&o, microindenta¢&o, envelhecimento
A& temperatura ambiente), para geracido de defeitos, sendo estudados
os seus efeitos na pressaoc de transformag¢do monoclinica/ortorrém-
bica dos cristais. A press&o foi gerada através de uma camara de
bigornas de diamante e as transigdes foram detectadas pela
observacao, via microscopia ¢ptica, de mudangas na birrefringencia
dos cristais. As caracteristicas da transigéo (velocidade,
deformacdes associadas, formag¢do de geminamentos) e a observac¢do da
formacdo da interface em uma direc¢&io cristalografica definida
confirmam a natureza martensitica da transforma¢&o. A redugdo da
forca motriz necessaria para a transic¢&o, em monocristais nos quais
foram gerados defeitos eminentemente pontuais, indica que o
processo de nucleac¢do ¢ ndo classico, de acorde com o modelo de

modos macios localizados.
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INTRODUGAO

Os mecanismos de nucleac8o em transformaglies de fase
martensiticas s30c motivo de grande controvéersia na literatura.
Embora exista o consenso de que a mesma hnecessite comegar em
heterogeneidades da rede, para ser viaAvel energeticamente, os
principais modelos existentes n&o0 concordam em relac¢do ao papel gue
esses sltios desempenham na cinética do processo. A compreenséo
desse periodo & basica para o entendimento dessas transformac¢des,
que ocorrem em materiais com grandes aplicac¢les tecnoldgicas (por
exemplo, ligas de Fe e compostos ceramicos contendo ZrOz).

0O objetivo deste trabalho & estudar o papel de defeitos
em processos de nucleagso martensitica em =zircoénia (Zroz). Para
tanto, foram realizados diversos tratamentos (irradiacd3o com raios
gama, irradiac8o com elétrons, microindentag8so, envelhecimento &
temperatura ambiente), e investigado seus efeitos na press&o de
transic¢do monoclinica/ortorrémbica de monocristais de Zroz.

Para compreensso dos diversos aspectos envolvidos,
inicialmente (Cap. 1I) é feita uma revis8&80 das classificagses
existentes de transformacdes de fase estruturais em sélidos. Isso &
necessario, porque a caracterizac¢so das mesmas, muitas vezes, e
feita de forma arbitraria, n&8o obedecendo a critérios claramente
definidos, aleém de existirem diferentes significados associados a
mesmos termos.

A seguir (Cap. 1I), é abordada a teoria classica da
nucleag¢so, para explicitar a natureza das varias parcelas, que
determinam a variag¢#&o da energia livre associada a um processo de

nucleacdo em estado sé6lido. A exposic¢cldo desse assunto, que &
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vastissimo, e conduzida para o caso particular de transformag¢des
martensiticas, embora procurando manter a generalidade dos
conceitos introduzidos. O entendimento dos diversos processos
fisicos, levantados nesse capitulo, ¢ basico para a compreens8o dos
modelos existentes para nucleac8o martensitica em zircénia, que s&o
o} objeto do Cap. II1T1, juntamente com uma exposig#&o das
caracteristicas principais desse material.

No Cap. IV, e abordado a tecnicax e 0 equipamento
experimental usado, sendo descritas suas caracteristicas e avaliada
sua confiabilidade. ©O Cap. V ¢& a apresentac&o do trabalho de
pesquisa original realizado, sendo relatados e avaliados os
resultados obtidos. A discussao dos mesmos, & luz dos modelos
descritos no Cap. III, leva as conclusdes e propostas .de novos

estudos apresentadas no capitulo final.

x

Durante este trabalho, foram usados GPa (Gigapascal) e Kbar
(Quilobar) para designar pressbdes. Essas unidades s&o,
respectivamente, a unidade S.I. e a unidade tradicionalmente usada
em trabalhos cientificos com altas pressdes. Elas sao relacionadas
entre si e com outras unidades conhecidas da seguinte forma:
1 GPa = 102 Pa 5 10 Kbar
1 bar = 10 g/m = 0,9869 atm = 1,0197 Kgf/cm
1 Pa = 1 N/m

2



I - CLASSIFICAGAO DAS TRANSFORMACOES DE FASE

I.1 - Introducdo

Segundo a abordagem de Gibbs, fase de um conjunto de
atomos ou moléculas ¢é&é cada uma das regides homogeneas e
fisicamente distinglliveis que complem esse conjunto, apés O mesmo
ter atingido o equilibrio, sob determinados vinculos externos
especificados. Duas fases s8o distintas, se representam estados
diferentes de agregag¢8o, arranjos estruturais ou composig¢&o, sendo
distingtiidas por um conjunto comum de parametros qQue definem tais
propriedades.

LLogo, para entender o porqué de uma transformac¢ado de
fase, deve-se ter em mente que diferentes arranjos dos componentes
de um sistema de atomos ir&o ter diferentes energias
configuracionais. Dessa forma, para um determinado conjunto de
atomos existira, dentre as possiveis configuracg¢tes para
particulares vinculos externos, alguma que represente a forma mais
estavel e para a qual o sistema tenderad a evoluir ( a configurac#o
de equilibrio).

Esses fendtmenos de transicado de fase podem ser
visualizados como um tipo particular dos processos {Gu 50] ou
transformag¢fes [Ch 75] do arranjo de atomos, gque provocam mudancas
em propriedades macroscépicas do sistema. As transformacgdbes de fase
se distinglem dos demais processos pelo motivo de sua ocorreéencia.
Ela ocorre, porque a energia livre de um arranjo ¢ inerentemente
menor que a de outro. Além disso, ela se caracteriza por uma fase

formar-se as custas de outra [Gu 72).



Essa visualizac&o, segundo a teoria classica de Gibbs,
descartaria processos motivados por energias de deforma¢8io e de
superficie, bem como por tensbes externas, c¢omo recristalizac¢ctes,
cres imentos de gré&o, etc‘. No entanto, ao se tratar os aspectos
cineticos envolvidos nesses processos, que ser#o abordados
posteriormente, pode-se considerar todas as transforma¢des conjun-

tamente, uma vez que 0S mecanismos em ac&o ser8o os mesmos.

1.2 -~ Abordagem Termodinamica

A partir do ponto de vista de equilibrio termodinamico,
tem-se distingllido dois tipos de transigélo:
a) transig¢des caracterizadas por uma mudanc¢a descontinua na energia
e volume, com mudanca subita na estrutura cristalina;
b) transi¢bes onde volume e energia mudam continuamente, mas suas
derivadas possuem singularidades, também conhecidas como pontos

lambda, pontos Curie, transig¢des de ordem elevada ou transigdes

continuas.

Para transig¢des do primeiro tipo, a abordagem de Gibbs
fornece uma base termodinamica satisfatéria, qQue pode ser
complementada por informa¢des mais - especificas oriundas

principalmente de experimentos. No entanto, as caracteristicas
termodina&micas das transigdes do segundo tipo n&o s3o elucidadas

pela teoria original de Gibbs.

‘Guggenheim, assumindo uma defini¢do mais geral de fase, como sendo
cada uma das partes homogéneas que compdem um sistema heterogéneo
(sem exigéncias de superficies limitantes), visualiza processos de
crescimento de gr&o como uma transformacd8io de fase, onde a fase de
volume forma-se As custas da fase interfacial.



Ehrenfest foi quem primeiro tentou estender a teoria de
fase de Gibbs para incluir transi¢bes continuas. Ele introduziu o
conceito de transic3o de n-ésima ordem, como sendo aqQuela que
possul uma descontinuidade na n-ésima derivada da energia livre. De
acordo com essa classificac8o, as transforma¢des do segundo tipo
seriam de segunda ordem, ou seja, transi¢bes onde a fun¢do de Gibbs
e suas primeiras derivadas s%o continuas nos pontos de transic8o,
mas apresentam uma descontinuidade em alguma segunda derivada
(associada a calor especifico, coeficientes de compressibilidade,
coeficientes de expans8o, etc.). Usando essa extensao, Ehrenfest
obteve andlogos A equac3o de Clausius-Clapeyron {[Gu 50] para
determinar a variac¢®o dessas quantidades nos pontos de transicgdo,
achando para as mesmas valores finitos regulares.

Esse  tipo de descontinuidade n3o concorda com a maioria
dos comportamentos observados experimentalmente, onde aos pontos de

transicéo esta associada uma singularidade nessas quantidades (fig.

1.1). 040
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Fig. I.1 - Calor especifico do quartzo proximo Aa

transicao quartzo-alfa/cristobalita-beta

Embora, pela resoluc¢go limitada dos eguipamentos, n3o se
possa garantir ou n@o a existencia de uma diferenga finita entre os

valores antes e apds a transicdo, a abordagem de Ehrenfest & insu-



ficiente mesmo para explicar o comportamento (a forma das curvas)
nas proximidades da transformag¢so.

Para fazer uma previs3o mails realista de quando uma
segunda derivada terd& uma variagéo finita, ¢é necessario resolver
modelos especificos para o processo ([Sw 72]. Entre aqueles
existentes, deve-se diferenciar o0s que seguem uma abordagem
termodinamica e 0s que conjecturam sobre a natureza microscépica do
processo (usam Mecanica Estatistica). Dentre os primeiros, as duas
teorias mais importantes s8o aquelas devidas a Landau e a Tisza.

Landau visualizou transic¢des continuas como sendo pontos
onde um numero de elementos de simetria do sistema aparece ou
desaparece abruptamente. Isto somente seria possivel, se outras
condig¢des de simetria fossem satisfeitas, © Qque ndo seria
necessadrio para transic¢des de primeira ordem. A partir disso,
tratou a energia livre como uma expans3o em série de poténcias das
projectbes na representag¢do irredutivel do grupo de simetria da
fase. As transic¢bes de segunda ordem envolveriam mudan¢as nas
fungles arbitrarias (coeficientes da expansfo) correspondentes a
uma tnica representac¢8o irredutivel do grupo de simetria. No
entanto, essa teoria, embora aparentemente genérica, falha na
previs&o do tipo de singularidades, concordando com o esquema de
Ehrenfest.

Tisza [Ti 51}, assumindo as ideéias basicas de Gibbs, que
concebeu o0 problema de equillbrio de fase essencialmente como sendo
de estabilidade, procurou contornar essas dificuldades a partir de
principios fundamentais da Termodinamica. Para tanto, generalizou o

conceito de ponto critico existente em fases fluldas, que, embora



estaveis em relag8o a varia¢fes infinitesimais de alguns parametros

termodinamicos, apresentam flutuacles extremamente altas de
determinadas variaveis termodinamicas. Tisza construiu uma
formulagéio genérica, anadloga ao formalismo da Mecanica

Hamiltoniana, assumindo que toda a informa¢&o termodinamica sobre
um sistema estaria condensada na express8o de sua energia interna
(U). Essa energia pode ser expressa em termos de coordenadas
generalizadas (ou parametros extensivos), forgcas generalizadas (ou
parametros intensivos) ou uma mistura das mesmas.

Como extensdo desse formalismo introduziu coeficientes
de rigidez ("stiffnes") e de compliancia ("compliance")
generalizados, decorrentes da expans3o da energia interna em torno
dos valores de equilibrio. Ent&o, a partir de critérios de
estabilidade, definiu pontos criticos como estando associados a
termos de segunda ordem da expans3o de U definidos
semipositivamente (>0). Como decorréncia, surgem, associadas aos
mesmos, divergencias nos coeficientes de compliadncia, o0s quais
est8o associados a grandezas como calores especificos, coeficientes
elasticos, permeabilidades elétricas e magnéticas, etc. Embora isto
implique em gue o0s pontos criticos sejam situa¢bes nas quais o
formalismo termodinamico wusual perca sua validade (as flutuag¢des
das quantidades estatisticas deixar&o de ser pequenas ao redor de
suas médias termodinaémicas), pode-se afirmar gque os coeficientes de
compli&ncia possuem valores anormalmente elevados, quando o sistema
aproxima-se de um ponto critico. Essa & a mesma conclus3o que pode
ser tirada dos resultados experimentais e, além disso, a teoria
abre a possibilidade de alguns coeficientes nao serem singulares.

Tisza designou as transi¢cbes associadas a pontos



criticos como transigbes do segundo tipo, para diferenciar e
englobar transic¢des de segunda ordem, onde as descontinuidades nos
coeficientes devem ser finitas.

Em MecAnica Estatistica {Hu 63], transi¢bes de fase sao
mais simplesmente caracterizadas como a manifestac8io de uma
determinada singularidade ou descontinuidade na equac8o de estado.
No formalismo geral, o fendtmeno ¢ uma conseqliéncia "possivel" das
interac¢ctes moleculares. Como simplificac&o, costuma-se assumir em
modelos estatisticos formas simples de interag¢des, pois interacgdes
quanticas obrigam o0 uso de simplificacg®es drasticas para realizacgéo
dos calculos e os resultados n&o s&o encorajadores [Ch 75]. No
entanto, a importancia da contribuic¢&o desses modelos, para a
compreensdo dos fendmenos envolvidos nesses processos, pode ser
exemplificada atraveées do modelo de 1Ising. Nesse modelo o carater
coletivo das transigdes do segundo tipo fica explicito, pela
introdu¢éo do paraAmetro de ordem. Além disso, na solu¢gao exata de
Onsanger [Hu 63), uma singularidade no calor especifico no ponto de

transic&8o aparece como uma conseqiéncia natural.

I.3 - Abordagem Cinética

Em vez da abordagem sob o ponto de vista de estabilidade
termodinémica, pode ser realizada uma classificagéo das
transformages de acordo com a maneira pela qual se processan.
Termodinamicamente, a cinética do processo sera dependente das
barreiras de energia, que se opdem ao mesmo, € que irdo existir
sempre que estados na3o instaveils estiverem sendo tratados. Sendo
necessaria uma energia de ativac¢3do para venceé-las, a velocidade do

processo dependera do numero de aAtomos que termicamente terdo



energia em excesso A de ativag8io. No entanto, para compreender a
natureza dessas posslveis barreiras, deve-se levar em conta os
aspectos estruturais envolvidos em uma transformacso de fase. 1Isso
decorre do fato de estarem ocorrendo mudangas de arranjo e
ligag¢bes a nivel atémico. Logo, necessariamente, deve-se possuir
modelos para os processos atdémicos, sempre que se quiser ter uma
compreens&o do mecanismo das transigdes.

Nesse sentido podem ser distinglidos dois tipos
diferentes de flutuagles em um sistema atomico: localizadas ou
aspraladas. As primeiras correspondendo a rearranjos atémicos
drasticos dentro de pequenos volumes localizados e as wWltimas
associadas a rearranjos muito pequenos espraiados sobre grandes
volumes. A cada um desses tipos de flutua¢Bes Christian [{Ch 75]
associa respectivamente transforma¢tes heterogéneas ou homogéneas,
realizando uma primeira grande divis&o dos tipos de transicao*.

-‘Por transforma¢des heterogeéneas entende-se aquelas que,
em estagios intermedidrios, o sistema pode ser dividido em regites
microscopicamente distintas das quais algumas est&o transformadas e
outras n&o. Ou seja, existe um processo de nucleacfio, que sera
estudado adiante. Transformagdes homogeéneas ocorreriam em todas as
partes do sistema simultaneamente, sem nucleac¢éo.

Geralmente n&o ¢ possivel evitar nucleac&o em transic¢8es

de estado s6lido, pois o rearranjo dos atomos n&8o pode ser feito

O —

*

Guy [Gu 72]), seguindo o conceito de fase de Guggenheim, restringe
0 conceito de homogeneidade. Para ele, n&o ¢ suficiente que o
sistema tenha uma estrutura de monocristal, pois, dependendo do
tipo de observacgso experimental, o© mesmo pode ser heterogéneo, em
virtude de diferen¢as no conteudo quimico ou da existéncia de fases
de superficie (interfaces). Isso virtualmente elimina a
posssibilidade de transformag¢tes homogeéneas em gblidos.
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continuamente através de uma 1interface difusa. Transformacles
homogéneas ou quasi-homogéneas, nesse caso, restringem-se a

decomposicso de solu¢gbes supersaturadas, dentro de certos limites

de temperatura e composigdo, e a algumas transig¢des tipo
ordem/desordemn.
Para transformagdes heterogeneas, existem

tradicionalmente duas classificag¢bes. Uma devida a Buerger [Bu 51]
e outra, muito comum entre metalurgistas, oriunda de observac¢tes
experimentais. Christian, a partir de considera¢fes sobre a
interface, tem proposto uma classificac¢&o alternativa. A seguir,
essas tres classificacdes s&o apresentadas, com uma analise das

suas caracteristicas.

I1.3.1 - Classificagc8&o de Buerger

Buerger fez uma classifica¢8o levando em conta as
rela¢des entre as estruturas iniciais e finais e os possiveis
mecanismos de transic¢8o de fase. Sua classifica¢&o original & a

seguinte:

a) Transforma¢des de Coordena¢do Secundaria (Transformac¢cdes de
Rede)
a.l) Deslocativas ("displacives'")

a.2) Reconstrutivas

b) Transformagtes de Desordem
b.1) Rotacionais

b.2) Substitucionais

c) Transformag¢des de Primeira Coordenacdo
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c.1) Dilatacionais

c.2) Reconstrutivas

d) Transformac@es do Tipo de Ligacgao

Na verdade, a grande contribuic&o dessa classificacso e
a visualizagsio de duas possibilidades bastante distintas de
ocorréncia de uma mudanga de estrutura em uma transica@o em sdlidos.
A primeira associada a movimentos individuais dos componentes do
sistema (reconstrutivas) e a outra correspondente a movimentos
coletivos (deslocativas ou dilatacionais). Como as reconstrutivas
envolveriam uma alta barreira de energia (decorrente da necessidade
de uma gquebra temporaria de liga¢Bes e do transporte de matéria) em
oposig80 As coletivas, Buerger caracterizou-as como lentas e as
coletivas como rapidas. Contudo, essa parece ser uma extrapolacgédo
indevida, uma vez que, para determinar-se comportamentos de taxas
de reac8o, ¢ necessario entrar em considerag¢des sobre as
caracteristicas de nucleacdo e crescimento.

Atualmente [Mu 81], as transforma¢des de desordem s&o
incluldas no mesmo grupo que as deslocativas, sendo genericamente
tratadas como transformagdes onde a rede regular ¢ levemente
deformada (''distorted'"), sem uma quebra de ligac¢des. A distinc¢do
entre as dvuas & feita em funcdo dos potenciais de cada ceélula
atémica, sendo as rea¢des de ordenamento associadas a potenciais
nado harménicos com barreiras dos po¢gos muito maiores que a energia
térmica no ponto de transic&o. Po¢os com altura inferior &4 mesma

estariam associados a deslocamentos cooperativos continuos.



I1.3.2 - Classificacto Metalurgica

Esta classificac&o surgiu de observa¢tes empiricas sobre
a velocidade de reacdo e a fragsdo transformada, que podem ter
diferentes dependeéncias em relagc8io & temperatura e ao tempo, e sua
possivel correspondeéncia com os mecanismos atémicos reais de
transic¢ado. Segundo ela, existiriam dois grupos de transformacdes

heterogeéneas:

a) Transforma¢cdes de Nucleagdo e Crescimento

Tipicamente englobariam reac¢des onde o crescimento da
nova fase estaria associado a movimentos individuais de Atomos
através da interface, que migraria lentamente. Portanto, a
velocidade de reac&o ¢ bastante dependente da temperatura, ao
contradrio da frac¢8o transformada, que depende da mesma apenas nha
determina¢&o de qual o estado de equilibrio. Virtualmente, dando-se
tenpo suficiente, essa fra¢3oc aumentarad isotermicamente até o
estado de minima energia. No entanto, a algumas temperaturas a
velocidade pode ser demasiado lenta para ser detectada em qualquer
periodo de tempo observavel, o que permite a obten¢do de sistemas
termodinamicamente metaestaveis. Nessas reac¢bes, governadas
principalmente pela agitag8&o térmica, como os Atomos movem-se
independentemente, as estruturas das duas fases ter&o alguma
relacdo de orientacao apenas quando as energias de deformac&o forem
dominantes em relac&o as de superficie, ou se as mesmas formarem-se

juntamente, como por exemplo em rea¢des eutectédides.

b) Transforma¢des Martensiticas (N3o difusivas, Militares ou de

Cisalhamento)
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Estas rea¢tes, em oposig8o As anteriores, caracterizam-
se por movimentos cooperativos de muitos Atomos, sendo apenas
possiveis em estado sélido. Elas nio envolvem processos difusionais
e a composicdo das duas fases & necessariamente a mesma. A cineética
e a morfologia s3o dominadas pela energia de deformagdo, em virtude
das transforma¢cfes envolverem grandes deslocamentos cisalhantes
deformadores da rede ([OC 81)]. Regites discretas do sistema
transformam-se em uma velocidade aproximada A& de propagag¢do do som
no material e que é& provavelmente independente da temperatura. A
fracéo transformada ¢ virtualmente independente do tempo e
caracteristica de uma dada temperatura, desde que outras
variaveis, como tamanho de gr&o, sejam mantidas constantes (casos
onde a nucleac¢g8io & assistida termicamente podem ter caracteristicas
isotérmicas associadas).

Devido a suas caracteristicas, essa transformag¢do pode
ser reverslivel configuracionalmente, sendo essa reversibilidade
associada a uma histerese. Tensdes aplicadas podem ter importantes
efeitos de acordo com a direg¢ao de aplica¢8o0, no sentido de inibir
ou auxiliar a transformacdo. Cristais martensiticos geralmente
formam-se como placas planas ('"flat plates') ou tiras ('"bands"),
gque s&o orientadas em relac¢do 4 rede original. O plano da rede em
que os mesmos sdo formados & designado como plano de habito. Em
algumas transforma¢des em monocristal pode ser formado um
monocristal martensitico, pela migrac8io de um lado a outro do
cristal de uma interface formada ao longo do plano de habito ([Ch
751. Transformages martenslticas ir8o ter sempre uma relac¢o
definida entre as orienta¢8ee das duas fases, permitindo encontrar-

se todas as variantes cristalograficamente equivalentes.
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1.3.3 - Classificac&%o de Christian

A nomenclatura usada na classificagc8io metalurgica ¢
enganosa, uma vez que a formag8io de pequenas regibes estaveis da
fase produto (nucleac8o) e o subseqllente crescimento desses nucleos
eventualmente devem ser tratados como estdgios separados em ambas
as classes de transformag8o. Particularmente problemAticos s&o os
casos onde existe um crescimento ativado termicamente, mas que
resultam em um tipo de cristalografia e mudanca de forma associadas
a transformag¢des martensiticas. Mesmo existindo uma correspondéncia
entre os sitios da rede das duas estruturas, pode ser necessaria
alguma mobilidade atomica sobre distancias maiores ou iguais a
separac¥o entre os vizinhos mais préximos.

Para contornar 1isso, Christian {[Ch 75] centra sua
atenc3o no processo de crescimento, propondo uma classificag&o das
transformagdes em termos do tipo de interface que surge entre as
fases. Para tanto, ele identifica dois possiveis contornos entre
fases sdlidas: contornos deslizantes ("glissile boundaries”) e n#o
deslizantes ("non-glissile boundaries™).

Contornos deslizantes s&0 aqueles que podem deslocar-se
facilmente sob a a¢3o de uma tensso motriz adequada, mesmo a baixas
temperaturas, e seu movimento nzo exige ativacgdo térmica. A forma
do material altera-se, quando o0 contorno desloca-se, podendo o
movimento ser visualizado como uma forma de deformac&o plastica.

Contornos n&o deslizantes podem mover-se apenas passando
por estados transitérios de maior energia livre, sendo necessario o

auxilio de flutuag¢des térmicas. Sua mobilidade, portanto, sera
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bastante dependente da temperatura. Christian subdivide esse tipo
de contorno em dois subgrupos:

a) Contornos que dividem regiies com mesma composic8o: nos quais a
taxa de crescimento ¢ determinada por processos atémicos na
vizinhan¢ca imediata da interface, sendo descrito como crescimento
controlado pela interface.

b) Contornos que dividem regides de composi¢des diferentes: onde o
movimento da interface exige transporte de longo alcance de Aatomos

de varias espécies na direg¢do ou para longe das regides de

crescimento. Logo, & necessario levar-se em conta processos
difusionais. Dentro desse tipo podem ser 1localizados casos
distintos:

b.1) Crescimentos controlados pela interface: onde o contorno pode
mover-se apenas lentamente, mesmo SsSob a a¢d3o de altas forgas
motrizes. A velocidade serad bastante independente da taxa de
difus8&8o, por serem as diferencas de energia livre por atomo, entre
regies nos dois lados da fronteira, o potencial motriz para o
crescimento.

b.2) Crescimentos controlados por difusfo: onde o contorno e
altamente mdével, quando comparado com a taxa de difus&o, sendo seu
movimento t&o rapido quanto a segregagdo exigida possa ser
executada. K caracteristico de situag¢des onde a diferenga de
composic8o & apreciavel, sendo a taxa de crescimento uma fun¢d3o da
diferenga na composi¢8o (ou temperatura, se estivermos em um
processo controlado por difus&o de energia em vez de matéria) entre
regides da fase original préximas 4 interface e aquelas afastadas

da mesma.
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b.3) Crescimentos controlados pela interface e por difuso: onde a
mobilidade da interface & intermedidria aos dois casos . anteriores,
ocorrendo gquando for¢as motrizes comparadveis s8o necessarias para
manter a mobilidade da interface e remover ou fornecer soluto (ou
calor). A velocidade de crescimento sera dependente tanto do desvio
local do equilibrio na interface, como dos gradientes de composicgé&o
(ou temperatura) na fase original. Guy [Gu 72) subdivide essa
classe em transforma¢des celulares e reagtes de precipitagso. As
primeiras seriam aquelas em que 0 volume inteiro da fase original e
reconstruildo, tanto cristalograficamente,quanto guimicamente no
processo de formac&o da(s) fase(s) produto. Reagdes de precipitaczo
corresponderiam a transforma¢des onde apenas uma por¢3o da fase
original & reconstrulda cristalograficamente e quimicamente para
formar a correspondente quantidade da fase produto. A porgao
remanescente da fase inicial ¢ reconstruida apenas quimicamente.

TRANSFORMAGDES HETEROGENEAS

CONTORNOS DESLIZANTES CONTORNOS NAO DESLIZANTES CONTROLADO POR

(sem ativac3o térmica) (ativac8o térmica) TRANSPORTE DE

Ex.: transformacbes ' CALOR
martensiticas, geminamentos, H Ex.:solidificag8o,
contornos de baixo 8ngulo : fusao

REGIBES DE MESMA COMPOSIGAQ REGIOES DE COMPOSIGOES
(controlado pela interface) DIFERENTES

Ex.: transi¢Bes polimdérficas, (transporte de longo
recristalizagdes, transigdes alcance)

de ordem/desordem i

Controlade pela Controlado por Controlado pela
interface difusédo interface e
Ex.:crescimento de Ex.: precipitag¢bes difus8o

cristais, precipitagdes Ex.:reagdes eutec-

tdides, precipita-
coes descontinuas

fig. 1.2 - Classificac¢do de Christian das Tranformag¢des
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O esquema spresentado na fig.I.2 resume & classificagso
de Christian , apresentando exemplos de cada caso. Deve-se estar
atento ao fato de que, ao se tentar realizar uma classifica¢8o das
transformacles heterogéneas, a ateng8io poderia ser focalizada nos
diferentes mecanismos de nucleagcdo em vez dos de crescimento, uma
vez gque a taxa de transformag&o como um todo sera dependente prin-
cipalmente do mais lento dos dois. A grande dificuldade de tal
classificacado s3o os problemas experimentais para a determinag¢io de
qual o mecanismo de forma¢#o desses ntcleos.

Nucleos podem ser originados por flutuag¢bes térmicas
tanto em reag¢gtes de nucleagdo e crescimento como martensiticas,
podendo essas flutuagBes ocorrerem aleatoriamente no volume do
sistema (nucleac¢cd¥c homogénea) ou em sitios preferenciais, onde
impurezas ou defeitos estruturais atuam como catalizadores para a
mudanga de fase (nucleaclo heterogenea)*. Por outro lado, alguns
defeitos podem ser suficientemente efetivos como nucleadores para
determinadas transforma¢tes, sem a ajuda de agitag¢8o térmica.

Portanto, a cinética das transformag¢des de nucleag¢do e
crescimento e martensiticas (diferenciadas que s3o pelo mecanismo
de crescimento) pode tornar-se muito similar, devido a
possibilidade de, em cada caso, a nucleac¢do poder ser térmica ou
atérmica, sendo os processos de nucleagdo e crescimento
independentes. Além de tudo, a caracteriza¢do de uma transformag¢éo
serad bastante dependente do tipo de observac8o experimental a que a

amostra de estudo estiver sendo submetida.

X

N&o confundir nucleag¢do homogénea e heterogénea, que podem ocorrer
em transforma¢des heterogéneas, com a divis3o inicial das
transformactes de fase em transforma¢des homogéneas e heterogéneas.
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II - NUCLEAGAO EM TRANSFORMAGOES DE ESTADO SOLIDO

A cineética de uma transforma¢8o heterogénea sera
basicamente controlada pelo mais lento dos seus dols perilodos
{nucleac8oc e crescimento), gque normalmente podem ser tratados
individualmente. Como na transforma¢8o de interesse neste trabalho
(do tipo martensitica) o estagio de nuclea¢dio & o dominante, é
necessario o entendimento dos processos dinamicos envolvidos em
nucleacdes de fase. Com esse intuito, serda abordada agora a teoria
classica de nucleacdo, sendo a exposicdo conduzida para a
compreens3o dos aspectos envolvidos nos processos de nucleac¢do em
transforma¢des martensiticas, embora tentando manter a generalidade
dos conceitos introduzidos.

Como ja salientado, a caracteristica basica de um
processo de transformac8io de fase & o fato deste ter como forg¢a
motriz a varia¢8o de energia livre. Uma fase serad convertida enm
outra, somente se, nas condi¢bes termodinaAmicas a que esta
submetido, o sistema apresentar uma energia livre menor na nova
fase. No entanto, essa condi¢d3o0 necessaria deve ser pensada de uma
maneira mais global do que a que leva em conta apenas a varia¢&o na
energia 1livre caracteristica de cada fase (energia livre quimica).
Isso porgque na dinamica da transformac8io estar&o envolvidos outros
processos, que poder&o contrabalangar e sobrepor a diminuig8o
energética provocada pela transforma¢do de um dado volume do
sistema. A seguir, sera analisada mais detalhadamente a natureza de
cada um desses termos, preocupando-se particularmente com o caso de

nuclea¢des em estado sélido.
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I11.1 - Processos de Nucleag8o Homogeénea

Inicialmente, ser#&io abordados processos de nucleac¢8o que
ocorram com igual probabilidade em qualquer parte do sistema. 1Isso
serd feito para dar maior clareza A origem de cada parcela da
varia¢do de energia associada & trénsformacao e, também, por ser a
nucleac8o heterogénea tratavel, com algumas modifica¢Bes, a partir

do tratamento usado para nucleag¢8o homogénea.

I1.1.1 - Termos Inerentes & Formacado de Um Nucleo

Em um processo de transformac8o de uma pequena regido de
uma fase (i) a outra (f) mais estavel termodinamicamente, existe

uma diminuig¢8o da energia livre do sistema que serd dada por:

Actt? = vty (g - &Y (I1.1)

onde V ¢& o volume transformado, vf & o0 volume ocupado por uma

molécula na fase f e gi e gf 5830 as energias livres por molécula,
considerando as fases como volumétricas. A criag3o de condigdes
termodinamicas para que gf<gi serad a motiva¢8io para a ocorréncia da
transformacso.

Porém, no processo de formacdo de uma regido da nova
fase, ocorrerda a criacd3o de uma zona de transi¢do, na qual as
moléculas n&o terdo uma vizinhan¢a regular, caracteristica das
moléculas imersas em uma fase volumeétrica. Ou seja, essas regives
de interface n&3o ter&o as caracteristicas nem da fase origem, nem
da fase produto consideradas em volume, sendo por isso

convencionalmente associada 4&s mesmas uma energia livre de

superficie (0). Esse termo positivo, representando uma medida do



20

trabalho necessaArio para formar essa superficie, sera t&o mais
importante, gquanto menores forem as dimensGes da particula da nova
fase.

Essa energia & classicamente descrita em analogia com o
processo de forma¢&o de uma gota liquida, considerando que ¢ nucleo
possa ser ﬁratado_usando as propriedades da fase volumétrica e que
exista uma superficie geomeétrica definida limitando as duas fases.
Essas hipdteses sdo aproximag¢des grosseiras, ainda mais para os
periodos iniciais do processo, onde um numero reduzido de moléculas
compdem o embri3o da nova fase. O valor da energia de superficie
ser&d muito dependente da escolha da superficie de separac¢so, o que
torna o0 seu conceito ambiguo, pois a regiso de transic¢3o sera
difusa. Logo, n3o se pode guerer relacionar diretamente o valor de
0 com a energia livre de superficie macroscoéopica, que & definida
para uma face plana (0w).

Além disso, as propriedades dos embrides serdo alguma
coisa intermediaria entre aquelas das duas fases. Essa diferencga
serd tanto mais significativa, quanto mais forem distintas as duas
fases envolvidas, situacdao em que deverd ser levada em conta
explicitamente pela inclus&o de um termo de corre¢éo na variacdo de
G (mesmo para grandes regides). Casos assim 830 os de um nucleo
liquido (ou sé6lido) em uma fase gasosa (ou liquida). Em nucleacgdes
s¢lido/solido esses termos de correcgdo {associados a variacdes de
graus de liberdade) ser&o muito menos importantes, uma vez que o
nicleo estard imerso em uma matriz sélida, muito mais similar a
nova fase que um vapor ou liquido.

QOutra caracteristica importante de um nticleo de uma fase
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s6lida cristalina ¢ que o mesmo n&o terd uma forma esférica, mas
adotard uma forma que minimize sua energia de superficie. Isso seréa
determinado pelo comportamento que esta terad com a orientagdo do
cristal, uma vez que ela serd dependente de quais planos
cristalinos formam a interface. Normalmente os planos de maior
empacotamento possuem os valores mais baixos de G, por terem uma
maior eficiencia de ligag¢®es entre vizinhos [Sw 72].

Ent&o, a variag#o da energia livre para a formag¢do de um

nicleo da nova fase deve ser corrigida para:

Act?) = (vvly (gf-gt) + A + Ae_ (11.2)

or

onde A ¢é a Area da superficie do nicleo e Accor ¢ o termo de
corre¢8o referido a pouco, por estar-se usando para os nicleos as
energias de fases volumétricas. Este termo, além de n&o ser
normalmente importante em transformacgles sélido/sélido, apresenta
um valor constante. 1Isso faz com que, gquando o nucleo aumenta,
sempre se torne irrelevante, pois as outras parcelas aumentarso com
o numero de moléculas na nova fase. Por 1isso, n&8o0o serd mais
considerado na seqtiencia.

(2)

Pode-se, alternativamente, expressar AG em termos do

numero (n) de moléculas do niicleo e do seu fator de forma (F) como:
Ac'?) = nigf-gly + F.0273. 0 (11.3)

O fato da superficie poder ser poliédrica faz com que

devesse ser incluldo também um termo em nl/3

, representando uma
energia 1livre de aresta. Normalmente, no entanto, esse termo ¢
negligenciado, usando-se a express%o acima para valores medios

convenientes de F e (.

ESQOLA DE ENCGENHARIA .
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E conveniente salientar que, ao contrario de gotas
liquidas, onde a forma do embrifso s¢ dependera do valor de n para
valores muito pequenos do mesmo, em embrifes sélidos é necessaria a
adequagc&o de cada nova molécula a uma dada posic8io dependente dos
seus vizinhos. A forma da interface ird variar periodicamente com a
inclus&o de novos Atomos e o preenchimento sucessivo de directes e
planos cristalinos.

Como pode-se observar de (11.3), se gf<gi, existe um
termo negativo, cujo mdbdulo aumenta linearmente com o0 numero de

. C L. 2/3
moléculas convertidas, e um termo positivo, que cresce com n / .

Isso implicard em qgue o ter;o positivo (proporcional a 0 ) seja
dominante para valores de n pequenos, mas cada vez menos influente
com o aumento do mesmo. Havera, ent8o, a determina¢&o de um valor
maximo (AGéZ)) da variac¢do de energia para a nuclea¢do da nova

fase, que corresponderad a um numero critico de moleéculas nc (fig.

11.1).

g’y g' (estdvel)

g'¢ g(metaestdvel)

h g
7

|
: -~ - - -
n

n

fig. II.1 - Variacao de energia para nucleagdo
O valor da barreira sera determinado por:

C3a(2) _
( JG /Dn)n=nc-o (I1.4)
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que resultara em:
n_={2Fo/(3(g'-g")1)> (11.5)
AGé2)=4¢T3F3/[27(gi-gf)2] (11.6)

Se, em virtude de flutua¢bes localizadas (cap. 1I),
motivadas por ativag¢8o térmica, um determinado numero de moléculas
maior que nC constituir um nucleo, este tenderd a crescer, pois
isso implicard em uma diminuigsio de AG. Nacleos com nen_
(geralmente chamados embrides) tendem a desaparecer, uma vez que
seu aumento implicaria em um aumento de AG. Como pode observar-se
da fig. 1I.1, se gf>gi, qualquer embri&o, que por ventura tenha
surgido, tender& a desaparecer.

Nas teorias classicas de nucleacgso, assume-se uma
distribuicso estacionaria, nos estagios iniciais de transformacgdo,
dos embrides gerados em fases metaestavels, ou seja, quando a quase
totalidade das moléculas estd na fase original (i). Além disso,
assume-se que um nicleo ¢é formado por uma série favoravel de
pequenas flutuag¢des em vez de uma grande flutuag¢8io. Os embrides
irgdo crescer ou diminuir pela adi¢s@o ou perda de moléculas
individuais decorrentes de colisdBes e '‘evaporagtes". Com isso pode-
se obter uma estimativa da taxa de nucleagdo estacionaria (I),
definida como sendo o numero de nucleos formados por unidade de
tempo e de volume da fase n&o transformada.

Para 1isso adapta-se a teoria da taxa de rea¢les,
desenvolvida para descrig&o da cinética de reagtes quimicas,

resultando uma expresslo da forma:
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1 =K GXP(-AGC/kT) (11.7)

23 3/K) e T ¢ =a

onde k e a constante de Boltzmann (1,38 x 10
temperatura absoluta em Kelvin. O termo pre-exponencial (K)
dependerd da distribuic¢do que & assumida e de posslveis correcgdes
na varliaclo de energia associada ao processo de nucleag8o.

A principal corre¢8o ¢ a devida A energia de ativac8o
para a migracd3o de moléculas, que poderd estar ligada ao movimento
das mesnas através da regisgo de interface (transformagdes
controladas pela interface), ou & energia livre de difus&o dos
componentes (transforma¢des controladas por difus8o). .As demais
correcgfdes s30 normalmente irrelevantes, pois as varia¢des da taxa
em func&o de mudangas em AGC ser8o muito rapidas, dominando o
comportamento de 1I.

A magnitude da taxa de nuclea¢8o, usando valores tipicos
dos parametros para sélidos, pode ser dada com razoadvel acuidade
por [Ch 70]:

1 = 103° exp(-AG_/KT) n 3s1 (11.8)

com uma incerteza de duas a quatro poténcias de 10.

I1.1.2 - Efeitos de Energia de Deformacgdo

O processo de nucleacdo de uma fase sélida em uma matriz
s6lida ¢ mais complicado de descrever que a nucleagdo em fluldos.
Isso n&o so pelos processos difusivos, por ventura envolvidos,
serem mais lentos, mas, principalmente, pelas deformacdes que a
mudan¢a de volume, associada a transforma¢8o de fase, ira provocar.

A energia de deformag8o, que ficard acumulada tanto na matriz como
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no embri&o, deveraA ser levada em conta no balan¢go energético do
processo de nucleag&o, aumentando a barreira de ativag3io. Além
disso, poderad existir uma componente de curto alcance associada a
campos de tenstes das desloca¢des na interface. Isso terad como
efeito modificar o valor da energia de superficie.

A contribuicéo dos termos devidos a energia de
deformaco aoc processo de nucleagdo dependerd muito do tipo de
interface que serad desenvolvida entre a matriz e o ntcleo. Essas
podem ser classificadas em coerentee, incoerentes e semicoerentes.

Uma interface entre duas estruturas serd dita coerente,
se os planos e dire¢8es correspondentes das redes forem contilnuos
atraves da mesma, apenas mudando de orientacdo durante a passagem
[Ch 70], ou como prefere Johnson [Jo 87), se existir uma rede a
qual todas as fases possam ser referidas sem ambigliidade. Olson &
Cohen [OC 79) exigem adicionalmente que, para haver uma coereéncia
total na interface, a correspondéncia da rede deva ser "uniforme”,
no sentido de gque a mesma correspondeéncia (ou deformacgado da rede)
deva ocorrer em cada ceélula unitaria atraves da interface.

Se n&o houver qualquer continuidade dos planos e
dire¢des cristalinas, mesmo no sentido de uma correspondéncia
local, a interface & chamada incoerente. Uma interface semicoerente
@ aquela na qual a uniformidade na correspondéncia & relaxada, ou
seja, embora uma correspondéncia com continuidade 1local possa
existir em varias posi¢les ao longo da interface, uma
correspondeéncia completa Unica n&oc & mantida. As redes s&0, entédo,
deformadas elasticamente de uma maneira coerente sobre regides
localizadas da interface, mas existe um desajuste que se acumula e

gque ¢ corrigido periodicamente por descontinuidades.
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Como reflexo dessas possibilidades, para o calculo de
deformacgses elasticas, uma inclus8o coerente tera associada
deslocamentos e tensfes continuas atraves da interface, énquanto
uma particula incoerente podera deslizar ao longo da interface,
deformando-se facilmente. Se houver conserva¢8o do numero de
particulas, uma particula incoerente ira transmitir apenas forg¢as
normais através da interface (comportamento andlogo ao de um fluido
compressivel). Consequentemente, a energia de deformag&o serd muito
maior para uma precipitac8o coerente, engquanto sua energia de
superficie sera menor que a de uma incoerente.

Como decorreéencia disso, tem-5€ que nos estagios
iniciais de nuclea¢do, onde o termo de superficie & dominante, o
processo de nucleacdo deva ser coerente. Com o aumento do volume do
embrido, o termo de deformagdo se tornara mais importante e podera
fazer com que o0 mesmo perca a sua correspondéncia com a matriz para
tornar a estrutura mais favoravel energeticamente. Essa
desvinculag8o ocorrera normalmente nos estagios iniciais para
transformacfies de nucleac8io e crescimento, mas n&o podera ocorrer
em uma transformacio martensitica, na gqual deve ser garantida a
coerencia para viabilizar o mecanismo de crescimento continuado.
Disso resulta o papel importantissimo que a energia de deformag¢ao
apresenta nesse uUltimo tipo de transformagé&o.

O termo de energia de deforma¢do, nos processos onde
esta nd&o pode ser desprezada, ¢ adicionado & variac&o de energia
livre usando o fato gue sera proporcional ao numero de moléculas no

embrigo. Com isso, a expressdo para AG ficara:

Ac'?) = negf-g) + n.bg, ¢ + F.0.n%/3 (I1.9)
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ou, expressando (gf—gi) como Ag e unindo os termos comuns:

quim

/3

A3 = n(Ag

+ Dgy o) + F.0.n% (11.10)

quim

onde A‘def’ que representa a energia de deformag8o elastica por
molécula, claramente provoca uma diminui¢so da energia motriz

efetiva da reag8o (Ag terd que ser mais negativo para que

quim
exista a possibilidade de inicio da nucleac¢do).
O caminho de nuclea¢3o mais favoravel ira utilizar =a

combinag¢&o de forma e tamanho que minimizem AG(B)

, Ssendo que a
forma afetard naoc s¢ ¢ termo de energia de superficie, mas também o
de deformacsio. O ponto de sela em relag8io a essas duas variaveis
determinard a energia de ativa¢lo do processo de nucleag¢do segundo

esse caminho.

I1.1.2.1 - Nucleac¢8o Incoerente

Quando o processo de nucleagdo €& incoerente, se ¢
admitida por simplicidade uma situac8o de isotropia elastica, a

energia de deformac8io armazenada na matriz, para nicleos do tipo

elipsdides de revolugsio com dois semi-eixos iguais (al=az=A; a3=a),
sera dada por {Ch 75]):
Ag’ yor = [ZFi(vf-vl)z/(vi)].E(q) (I1.11)

onde }11 & o0 mobdulo de cisalhamento da matriz, suposta como um
continuo eléastico isotroépico, q expressa a razio a/A e E(q) € uma
funcgso debendente dos semi-eixos, que dard a variag¢&o da energia de

deformagcéo em fun¢do da forma -do nicleo incoerente.
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A forma aproximada de E(q) & representada na fig. 1I11.2,

com a indicacdo do tipo de nucleo associado.

Eul%
10, esrérico
ACICULAR
084
pisco
j : 7 q
fig. II.2 - Grafico da fun¢do E(g), que representa a

variac¢&o da energia de deformag¢3do com a
forma do nucleo
Se a energia necesséAria para deformac¢so do nucleo for
muito maior que a da matriz, a energia de deformag&@o total sera
dada por 11.11 e E(q) dara a sua variac8o com a forma do nucleo.
Nesse caso, ela serd minimizada fazendo o mesmo t&io fino quanto
possivel, como pode observar-se da fig. 1I1.2.
Quando leva-se em conta a anisotropia do cristal [Ch
75]), a dependencia com q da energia de deformag&o continuara tendo
a mesma forma geral. 1Isso implica que nucleos incoerentes tenderdo
a possuir a forma de placas achatadas (esferéides oblatos), se a
mudanga de volume for apreciavel.
Em contrapartida & diminui¢so da energia de deformacgdo,
0 fato do nucleo assumir a forma de um elipséde com q->0 farad com
que a parcela associada & energia de superficie aumente, uma vez

que o fator de forma F em (I1.10) serad dado por:

3 2,1/2

{2 + q%/(1-9%) 1n{[1+(1-q
2)1/2

F = (BWhvflé)l/ 2)1/2]/

[1-(1-g 13} (I1.12)
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Como para q¢<¢1 pode-se usar [Ch 75] a aproximac¢8o linear

E(qQq)=(3T/4).q , fica-se com:

£f 1.2, f
Bief = (qT}&/Z) (Vi-v')T/v (11.13)
Substituindo essas expressfes na de AG(3), pode-se obter
o valor critico (AGC) pelas condigles:
(DAG‘3’/On>q =0 ; Q00 =0 (I1.14)

com O que pode-se avaliar a taxa de nucleag¢do usando II1.8.

11.1.2.2 -~ Nucleacdo Coerente:

Da mesma forma qQue no caso anterior, o método geral para
tratamento de nucleag&o coerente envolve uma aproxima¢8o de
isotropia elastica do sdlido. Para uma inclus&o de forma
elipsoidal, se as direg¢des principais do tensor deformag8&o
(considerada homogenea) forem coincidentes com o0s eixos dos
elipsdides, um tipo de deformagso fisicamente atraente serd aguele
em que O0s unicos elementos n3o nulos forem os da diagonal
principal. 1Isso representa uma dilata¢3o ou contrag¢do pura, que se
caracterizara por uma baixa energia, pois estd associada a
deslocamentos perpendiculares as faces da placa/nucleo
(deslocamentos paralelos 4&s mesmas envolveriam energias mais

elevadas). Para essa situac&o Eshelby [Es 57] obteve:

" - f — 2 2 Iy - 2 2
Ag des = MV /(1 V)1 {ej+e +2Ve e -(Tq/32) [13(e]+e7)
2
+ 2(16V-1)e e, - 8(1+2V)(e1+e2)e3 - 8e31}

(II.15)
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onde VY ¢ o médulo de Poisson e as e, s80 as componentes da diagonal
principal do tensor deformagdo.

A partir de (II.15), dois fatos s&8o importantes de
ressaltar:
a) somente para o0 caso e1=e2=0, ou seja, quando a mudanc¢a de forma
da transformag8o ocorrer por uma dilatag8io ou contra¢do normal ao
plano do disco (plano de habito em uma deformag¢do de plano
invariante), Ag"def serd nulo para g-»>0. Para muitos casos a
energia sera muito pouco dependente da forma, ao contrario do caso
incoerente;
b) a energia de deformacg&o para um nucleo coerente, quando houver
variagdes apreciaveis de volume ou desajustes no plano da placa,

pode ser comparavel a Ag que fornece a forga motriz para a

quim’
transformag8o. Isso fard com que a existencia desses nucleos
somente seja possivel para volumes muito pequenos (estagios

iniciais do processo de nucleac¢80).

Para uma nucleacao martensitica, um modelo adequado para
© nlcleo ¢ um esferdide oblato delgado, onde a mudanga de forma
estd associada com um cisalhamento no plano de habito (normal ao
semi-eixo menor a) mais uma variag¢3o de comprimento normal e,
possivelmente, paralela a0 mesmo. No tratamento que estd sendo
considerado, os termos de cisalhamento n&o ir&o interagir com os
demais da energia de deformac¢8io e, para uma transformacdo onde as

componentes cisalhantes sejam e =s/2 (no plano de habito), a

13731
sua contribuicao sera:
2

- f _ -
Agcis = «muv /8) [(2-V)/(1-V)] gs (I1.16)
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Essa energia tende a zero, quando g->0, mas pode ser
bastante grande para valores finitos de q, em virtude do grande
cisalhamento normalmente presente em transformacgfes martensiticas.

O termo de n&o cisalhamento, quando estd associado a uma
deformac8o de plano invariante, também diminui para valores de g
pequenos. 1Isso sugere que uma transformacs%o com o plano de habito
invariante poderia ser acomodada na matriz com uma energia de
deformac8o bastante baixa, se 0 ntcleo fosse o0 elipsdide referido
acima com q suficientemente pequeno.

A principio, ent&o, pode-se, agora, obter o valor de g
6timo, para o caminho de nucleac¢do que envolveria a menor barreira
de ativacao AGC. Para tanto, deve-se usar as condig¢bes II1.14 para

(3) . . " e~
Ac , substituindo Agdef pela soma de Agcis e Ag def COm e,=e,=0.

1 Z

Na verdade, a visualizacdo do caminho de nucleac¢do
mais favoradvel sera mais complicada, em virtude dos aspectos
cristalograficos envolvidos no processo, que se manifestarao
principalmente na energia de superficie. Essa energia contarad com
uma contribuic8o que serd fun¢do do tipo de desloca¢les que se

desenvolverdo na interface, ou seja, dos campos de tensdes de curto

alcance associados &s mesmas. Pode-se, ent#o, escrever:

0= OAUim + GAesl (I1.17)

onde Gﬁuim representa a energia de superficie considerada ate
agora.
Para compreender melhor essa situacdo, ¢ conveniente

usar a abordagem de Olson & Cohen [OC 79 e OC 81], qgque exigem

adicionalmente ao critério de Christian uma correspondéncia
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uniforme, para uma interface ser completamente coerente. No intuito
de distinguir a fun¢so das desloca¢bes interfaciais, no que diz
respeito A coeréncia, esses autores apelam para a natureza da
deformag8io que as mesmas produzem através da interface. Essas
deforma¢cdes, nesse caso, podem ser de dois tipos:

a) deformactes de rede: s&o deforma¢des homogéneas (no sentido de
um deslocamento constante por plano da rede), que convertem uma
rede cristalina em outra. S&o o uUnico tipo de deformacado que podem
ocorrer, se uma particula transformada e sua interface s&o
completamente coerentes;

b) deformactes invariantes de rede: sao deforma¢des nao homogéneas,
que provocam uma mudan¢a de forma {(e/ou rotag¢3io) sem a alteragao do

tipo de rede.

Essas duas possibilidades de deforma¢des sugerem dois
tipos de deslocagles associadas A interface, cada wuma com
propriedades diferentes. Além disso, o fato dos sélidos cristalinos
possulirem uma estrutura de rede faz com que as interfaces
apresentem desloca¢des discretas, as gquais n&8o s30 necessariamente
uma descontinuidade da rede (detalhe da fig. II.3).

As deslocacgtes associadas a deformagdes de rede
(chamadas deslocacbes de transformac8io ou de coeréncia) tem a
propriedade especial de preservar a continuidade dos planos e
dire¢des cristalinas correspondentes através da interface, mantendo
Sua coeréncia. Para compreender isso, serd usada a fig. II.3, onde
estd representada uma interface coerente com as correspondentes
deslocag¢dbes, para uma particula elipsoidal.

O arranjo de deslocag¢des produzido ¢ representado na
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fig. 11.3.b, que no seu detalhe ilustra a caracteristica de
preservagéo da continuidade da rede. Para entender essa
propriedade, & conveniente deslizar as deslocac¢Bes (em planos a) de
maneira a mudar a forma da particula para aquela representada na
fig. 1I.3.c. A partir dela pode-se distingulir duas possibilidades
de interfaces coerentes:

I) 1interface sem desloca¢bes, que estd associada a uma coereéencia
sem tens8es acumuladas;

I1I) interface com deslocactes, Qque estd associada a uma coerencia
elasticamente for¢ada, onde necessariamente as deslocagtes

especiais referidas acima estdo presentes.

PR
@) g
L v 4 » 4
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[ ]
(b) ‘l"g_ e N ev— .ii
e ]
c P
(c) .
fig. I1.3 - Interface de uma particula cisalhada

coerente [OC 81]

Portanto, mesmo em uma interface coerente, existirdo
desloca¢fes, que ird&o gerar um campo de tensdes de curto alcance,
aumentando a energia de superficie, que domina os estdgios iniciais
da nucleagéo.

Em contraste As desloca¢les existentes em deformag¢gBes de



rede, aquelas associadas & interface de deformag®es invariantes de
rede comportar-se-8o como verdadeiras descontinuidades, rompendo a
uniformidade de correspondéncia da rede e reduzindo o grau de
coerencia da interface. Por isso, s8o chamadas de deslocactes de
acomodaclio ou de anticoeréncia).

Tendo em mente esses dois tipos de deslocag¢des, pode-se
entender que a energia de deformac83o associada a uma interface
coerente pode ser diminulda, se as redes que s&o deformadas
elasticamente, embora mantendo a correspondéncia sobre regides
localizadas, forem corrigindo periodicamente, por descontinuidades,
o desajuste que forem acumulando. Isto darad origem a uma interface
semi-coerente, gue pode ser comparada a um contorno de baixo &ngulo

e

(fig. I1I.4).

b—

-
.

fig. I1.4 - Contorno de gr&o de baixo angulo

O processo de nuclea¢sdo semi-coerente irad ocorrer,
ent3do, se for favoravel energeticamente acomodar parte do desajuste
elastico em interfaces coerentes pela introduc¢ao de
descontinuidades na regi#o superficial, o que diminuira o termo

extra ((rdesl) da energia de superficie. O ponto de sela, que
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determinaréa o caminho mais favoravel energeticamente para a
nucleag&o, sera obtido, como anteriormente, pela substituig¢&o em
AG(3) de 0 (eq. 1I1.17) e a correspondente modificac¢ao em Agdef’
devida a&s novas deformagdes que ocorrer§o. Agora, no entanto, deve-
se considerar n8o apenas a dependéncia com o tamanho e a forma, mas
também a minimizac®%0 com respeito a0 grau de coeréncia, para
determinar o nucleo critico e, como decorreéncia, AGC. Obviamente um
calculo particular ¢ bastante complicado, uma vez que exige o
conhecimento da anisotropia, tanto das propriedades elasticas, como

da energia de superficie.

I1.2 - Processos de Nucleac¢d0 Heterogeénea

Sera considerado, agora, o caso, muito mais provavel
para um sistema s6lido, de ocorrencia de nucleac&o em defeitos
atraveés de seu volume. Ou seja, um processo heterogéneo de
nucleac&o.

A formag3o de nucleos proxima a defeitos serd favorecida
por dois aspectos:

a) quando a formacao de um embriaoc envolver a destrui¢ao de parte
de uma superficie preée-existente, a energia iivre desse processo
provocarada uma reducd3o da energia de superficie efetiva, que é
necessaria para a nucleacso;

b) quando a nuclea¢ado ocorrer em locais onde a matriz possa escoar
mais facilmente, do qQue em regides onde o cristal & perfeito, ela
se processarad com uma energia livre critica muito menor, devido a
reduc¢&o na energia de deformac¢ado [Ch 75]. Ou seja, a energia de

deformacdo sera compensada pela diminui¢ao da energia de interacgso
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entre a particula formada e o campo plastico do defeito [CC 83).

Essas implicac¢®es, associadas & grande dificuldade de se
obter um cristal livre de defeitos, fazem com gue a considerac8o de
nucleagso heterogénea seja a mais proéxima da realidade.
Particularmente para nucleagles martensiticas, 1isso & basico,
porgque acredita-se que ela permita a eliminac8o das altas barreiras

de energia, que impossibilitam um processo de nucleag¢&o homogénea.

I11.2.1 - Diminuic&o da Energia de Superfilcie Efetiva

Para verificar o efeito da destruic&o de uma superfilcie
pre-existente, considerar-se-a o caso generico de uma superficie §,
com a gqual a fase original estd inicialmente em contato. Se o
embri&o formar-se desenvolvendo com 2 mesma uma interface de Aarea
As’ ocorrerd a seguinte variacao de energia livre para formac8o do

mesmo (sem levar-se em conta Agdef):

(4) _ f f i _
Ac = (V/V (g -87) + AT + AT - AT, (11.18)
onde 015, d}s e Oif s80 as energias de superflcie das diversas

interfaces envolvidas e A ¢ a adrea da interface embrido/matriz.

if
Supondo a fase original elasticamente isotrépica e a
superflcie 8 plana. o0 embri&o tera a forma hemisférica da fig.

I1.5. /

S \-_. Cls Gis
/////////J////{/////'////

fig. I1.5 - Embriao formado em uma superficie plana
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Além das condig¢®es usuais para determinac8io do nucleo
critico, deve-se usar, a princlpio, a condic&o de equilibrio

estatico para as tenstes superficiais:

Oig = Tgs * O;¢ COS © (0 ¢ © ¢T) (I1.19)

Essa situacao se aplica a nucleac¢tes em estado sélido
que ocorram em contornos de gr3do, os quais, juntamente com defeitos
estruturais, s8c os sitios de heterogeneidade mais importantes
nesses processos. Nessa situacdo existem apenas dois tipos de

interface (i-i e i-f), reduzindo-se a expressio anterior a:

(4) _ 3, . f f__i _ 2
Ac = (Fro/vi)(g -g") + (F 0, ~F. 0;,) r° (II.20)
com:
(4) _ £f.2 _ i _f.,2
AGC = (4/27) (V' )© (F 0, ~F 0 ) /[F (g -g")]
(II.21)
onde F Fif e Fii sd0 os fatores de forma do hemisfério e das

fI
superficies de interface e » & o raio do hemisfeério.

Treés possibilidades merecem ser consideradas:

a) Nuclea¢&o na superficie de separa¢so de dois graos:
Nesse caso, dentro das condic¢Bes de isotropia de O,

consideradas agqui, o nucleo terd a forma da fig. 1I.6.

fig. 11.6 - Nucleo em superficie de grao
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b) Nucleac8o na aresta comum da jun¢8o de trés gr&os:
Como o0s treés gr8os s8o0 de uma mesma fase, considera-se,
para configurac¢3o de equilibrio, a intersec¢8&o de treés contornos

planares a aAngulos de 120o entre si. Dessa forma o embrisio terad a

forma da fig. II1.7.

fig. II1.7 - Nucleo em aresta comum a trés gros

c) Nucleag&o no vértice comum da junc8o de quatro gfaos:
Considerando-se que as quatro arestas, formadas cada uma

da jun¢d&o de tres gr&os, distribuem-se simetricamente a partir do

vértice, o embriso formado, 1limitado por quatro superficies

esféricas, terd a forma tetraedral da fig. I1I.8.

fig. II.8 - Nucleo em vértice comum a guatro graos
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Se for feita uma comparaclo da reducl3o da energia 1livre

critica, para os tres processos de nucleaclio em contornos de gréo,

(2)

c é a barreira

tragando uma curva de AGéq)/AGéZ) X cos ©, onde AG
para nuclea¢do homogénea (eq. 11.6), o resultado sera o apresentado

na fig. II1.9 [(Ch 75].

1,0 4

surerricie oe eaKo (ag! /44

‘\\\ < “),, (2
os P ARESTA DE SRAO (4 8. a8, )

] \ VERTICE DE_6RKO (2¢'*) 2 ¢T)
oN L]

0.2

—3.C08 0

Ll 1
0,8 1,0

fig. I1.9 - Diminuicao de AGC para nucleacdo em gréao

Claramente as condigdes de equilibrio estatico usadas
agui s&o muito pouco provaveis de ocorrer em um sdédlido real? Isto
porque 0 sera func&o da orientacdo do contorno, o que implica na
existencia de forgas adicionais, que tender&o a colocar o contorno
em uma orientac¢80 cristalografica que tenha energia mais baixa. No
entanto, a suposi¢d80 usada ¢ uma boa aproxima¢do para a
configuracdo real meédia. Com isso, observa-se que as energias
envolvidas s#&o tais que AGC_éa) < AGC_éé) < AGc_éé) < AGéz). para
qualguer valor de 0.

E importante salientar que uma menor barreira de
ativag¢3do na@o implica necessariamente em um aumento da taxa de
nuclea¢do. Isto porgue a densidade dos sitios, que propiciam cada

tipo de nuclea¢do, também ira diminuir no mesmo sentido.

Em uma avaliacso das regides onde cada tipo
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de nucleacsio ¢ mals efetiva, Cahn [Ch 75] obteve as seguintes

curvas representativas:

VERTICE

I 0 2,0 c ii/(:

fig. 11.10 - Sitios mais efetivos de nuclea¢sdo (R repre-
senta a proporcdo de cada tipo de defeito)

onde a curva abcde mostra o valor maximo de AGéZ) e, portanto, o
valor minimo de (gl-gf), para o qual obtém-se uma taka de nucleac¢ao

homogenea de 106 nucleos/m3s (valor representativo do minimo

detectavel experimentalmente). Logo, o tipo de nucleagdo que
ocorre, quando (gl-gf) torna-se suficientemente grande, depende do
valor de Uii/oif' A princlpio, para valores cada vez maiores de

Ag a nucleacgdo ocorrerad inicialmente em veértices, depois em

quim’
arestas, apés em superficies e finalmente homogeneamente. Mas,
dependendo da relac¢ao Uii/oif' a taxa de nucleacso devida a um
determinado sitio pode ser muito pequena para ser observada, ateé

que tenha aumentado tanto, que um outro tipo de sitio sera

gquim
mais efetivo na nucleacao (devido a uma maior densidade do wltimo
no volume do sélido}.

I1.2.2 - Diminuic¢cso da Energia de Deformagé&o

A nucleagdo heterogénea pode ser também favorecida
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energeticamente por um processo associado ao campo de tens®es de
defeitos estruturais. Se a nucleagdo ocorrer proéxima a um defeito,
a energia de deformac&o associada ao n&o ajustamento ("misfitting")
embrido/matriz pode ser compensada pela diminuig&o da energia de
interac&o entre o embrido e o campo plastico do defeito, que & dito
servir como um embrido de deformagso. A diminuig&o da barreira de
nucleagcdo serd t8%o mais efetiva, quanto mais o campo de deformacbes
do defeito for de uma natureza complementar & deformag8o de n&o
ajustamento do embri8o. Esse processo, como decorreéncia, esta
ligado principalmente a transformacg¢des associadas com grande
variagc&o de forma.

Classicamente o0s defeitos sugeridos como nucleadores
potenciais s80 deslocag¢fes, © que & confirmado experimentalmente
para algumas reag¢fes envolvendo precipitac8io de sdélidos. Nesses
casos uma mudanga de composig¢3o precisa ser produzida, sendo as
deslocagbes sitios favoraveis para a segregacdo de atomos do solu-
to, em virtude da diminui¢d&o da energia de deformacg8o (atmosfera de
Cotrell).

Cahn [Ch 75] ja& sugeriu em 1957 uma linha de deslocag¢des
como um defeito no qual um nucleo, que se formasse ao longo do seu
comprimento, diminuiria a energia de deformacao elastica produzida
pelo mesmo. Como essa energia deve ser considerada para a formacgao
do nucleo nesse sitio, isso implicaria em uma diminuig&o da barrei-
ra de nucleag8o. Ou seja, o0 rearranjo atomico, associado ao
processo de formagdo do nicleo, permitiria o alivio de parte da
energia elastica da deslocag8o, armazenada no volume original do
nicleo. Essa energia ganha estaria disponivel para auxiliar o

processo de nucleacg8o.

NGENHARLA
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Essa abordagem introduziu uma parcela negativa, além de

Ag que domina a curva de AG para pequenos embrifes, criando um

quim’
ponto de minimo (fig. 11.11) e abrindo a possibilidade de nucleag3o
sem barreira, para valores convenientes das constantes elasticas.
Essa, embora as suposigles do modelo possam ser incorretas, € uma

contribuic&o importantissima desse tratamento.

AG ? COM BARREIRA

SEM BAKRRERA

fig. 1II.11 - AG para nucleo em linha de deslocag¢bes enm
fun¢so do raio r do nucleo

Numa sofistica¢d da idéia de Cahn, os modelos classicos
existentes para nuclea¢do martensitica assumem um arranjo especial
de deslocag¢tes, pré-existentes na rede cristalina, como provaveis
defeitos nucleadores da nova fase [OC 76 e CC 83]. Nessas teorias,
0 cancelamento da energia de deformag¢8o da transformacdo, pela
energia de interacgl3o nucleo/arranjo de desloca¢des, seria t8&o
efetivo que a decorrente redug8io da energia livre total
corresponderia a uma nucleac&o sem barreira.

Em um processo desse tipo a variacao de energia 1livre

para a formagd8o do nucleo seria dada por:

4> = n(quuim+Agdef) + P20y Ca-e * Cint (11.22)
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onde Ga—e & a auto-energia do defeito potencialmente nucleador,

resultante da interacdo defejito/matriz, e Gint & a energia de

intera¢8o nucleo/defeito nucleador dada por [HR 85]:

d T
Gint gJ[Tmn emn dv (I1.22)
sendo T:n 0 campo de tensles associado com o defeito e e:n a

deformacdo provocada pela transformacdo sem qualquer vinculo.

Em geral Gint podera ser sempre negativo, uma vez Qgue
nlicleos poderao se formar, por exemplo, no lado comprimido ou
tracionado de um arranjo de deslocagbes, dependendo do tipo de
nudan¢ga de volume associado & transformacg&o.

Pode-se visualizar o efeito da nucleag&o heterogeénea

atraves das curvas das figuras 11.12 e 1I1.13.

.(!) .i.'
.. ————————..._—_______..,.

™ \ >

(a) Nucleagao Homogénea (b) Energia de Interacgszo

fig. II.12 - Componentes homogénea e heterogénea de G

.V

>
13 >
I. ] .‘ \

(a) Diminuig¢ado da Barreira (b) Eliminac¢&8o da Barreira

fig. 11.13 - Efeito na barreira de ativagao
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Ou seja, de acordo com o tipo de intera¢&o, a magnitude
e o0 alcance do campo de tensfes do defeito, a curva para nucleag8&o
heterogénea podera apresentar uma diminuigc8o da barreira ou ate
mesmo a Ssua supressdo. Esse é um aspecto importante, para a
compreens#o de muitas transforma¢des de fase, como as
martensiticas, onde a barreira de energia a ser vencida por um

processo de nuclea¢ao homogénea tornaria inviavel sua ocorreéncia.
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III - NUCLEAGAO MARTENSITICA E O CASO DO Zr02

III.1 - Caracteristicas Basicas da Zirconia (Zroz)

A zirconia, como outros materiais ceramicos, apresenta
propriedades muito interessantes do ponto de vista tecnolégico.
Possui um alto ponto de fus&o (2680 + 15°C). alta resisténcia a
degradac&o gquimica e baixa condutividade térmica. Sua condutividade
idnica, atraves de 1lons de oxigenio, permite seu uso como sensor de
O2 ou bomba eletroquimica. Além disso, tem propriedades épticas
atraentes, devido ao seu alto indice de refrac¢cido (n=2,2), ben
proximo ao do diamante>(n=2,42) [Su 81, KRD 72}. No entanto, a
grande particularidade desse material foi o desenvolvimento de
tecnologias de fabricac¢8o, Qque permitem seu uso estruturalmente,
contornando sua grande fragilidade. Além disso, como serad visto a
seguir, a zirconia pode ser usada para melhoria das caracteristicas
meca&nicas de outras ceramicas, grande desafio para o uso extensivo
desses materiais.

A =zircéoénia, & pressao ambiente, apresenta tres fases
s6lidas estaveis bem caracterizadas, de acordo com a faixa de
temperatura: fase monoclinica (ate 1170°C), fase tetragonal (entre
1170°c e 2370°C) e fase cubica (acima de 2370°C). A existencia
dessas fases, além de provocar interesse cientifico por ser a fase
de alta temperatura mais densa, também sempre trouxe transtornos
para a aplicac&o desse material. 1Isso porque a mudanga de volume
associada a4s transformagdes é stibita (transigio de primeira ordem)
e significativa (fig. I1I1.1). Associada & anisotropia da expans8o

térmica (fig. II1.1), isto determina uma destruic¢do catastrofica do
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material, ao sofrer variagtes térmicas apreciaveis, O que
inviabiliza a produgdo de pecas pelos métodos tradicionais de

sinterizac&%oc de pés ceramicos. -
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fig. IIT.1 - Variags#o dos parametros de rede da ZrO2
{Su 81]

Esse problema sé foi contornado com a possibilidade da
estabilizacso da forma cubica & temperatura ambiente. Nesse
processo, pela adicao de Oxidos metadlicos dopantes. essa fase &
retida ao ser baixada a temperatura., prevenindo transformag¢des
posteriores.

Interessantemente, a existencia da transformac¢ao
monoclinica/tetragonal, que tantos problemas trouxe para aplicac¢fes
estruturais do material, acabou tornando-se um dos mecanismos mais
eficientes para melhoria das propriedades mecanicas de componentes
ceramicos. Essa mudanga de papel estd associada & descoberta do
processo de "transformation toughening” (aumento de tenacidade
provocado por transformacso). Para ocorréncia desse mecanismo &
necessaria a reten¢so metaestavel de pequenas particulas da fase
tetragonal a baixas temperaturas. Para tanto, além do uso de uma

quantidade adequada dos éxidos dopantes, de maneira a permitir
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apenas uma estabiliza¢&o parcial, e fundamental o controle do
tamanho das particulas precipitadas. Se ele for conveniente (entre
0,1 e 0,3 micra), as particulas tetragonais serso retidas e somente
ser&o transformadas & fase estavel com o auxilio de altas tensodes
cisalhantes, como as produzidas nas regides proéximas a pontas de

fraturas, que se propagam no material [AG 81, Ri 84, EC 86].
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fig. I11.2 - Transforma¢cdo em ponta de fenda

Essas tens®es irdo liberar a fase aprisionada do vinculo
da matriz e 1ir&o fornecer uma componente de cisalhamento, que
promoverd a transformacdo [Su 81, La 82, BH 74]. Como essas
particulas n#3o ir3o se retransformar apds a passagem da fratura e
como a nova fase ocupard um volume maior, ocorrerad um aumento
significativo da tenacidade do material. Isso porque, em virtude do
n&o casamento das deformagfes apoés a transformag8o, a energia de
deformacado mecanica associada, que ficara armazenada nas partlculas
e, principalmente, na matriz, nd3o estard mais disponivel para a
propagac8o da fenda. A matriz onde essas particulas s&o retidas né&o
precisa ser necessariamente a fase cubica da ZrO2 {produc&o da
zircoénia parcialmente estabilizada - PSZ), mas também outros
compostos ceramicos como AIZQB.
Logo, ¢ de extrema relevancia a compreensao correta dos
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mecanismos envolvidos nessa transforma¢&o de fase, que tem sido
estudada usando varias teécnicas, e cujas caracteristicas principais
s80 as seguintes:

- & uma transforma¢do polimédrfica, sem varia¢8o de composicao;

- & atérmica, ou seja, a quantidade de material transformado e
fun¢cdo da temperatura, mas n3o do tempo em gque a mesma & aplicada
{BH 72, BH 74};

- & uma transforma¢s8io tipo cisalhante, n&o difusiva, com uma
velocidade de propagacdc em monocristais proxima & do som em
sélidos [Ba 63, BH 72, BH 74];

~ apresenta grande histerese térmica [Wo 63], associada aos
diferentes estados de tenstes, devidos & compress&o ou
tracionamento, a que fica submetida a matriz dependendo da direcso
de transformac&o [BH 721;

- apresenta um plano de habito, com a existencia de uma relac#o de

orientacado definida entre as duas fases [BH 74]}.

Baseado nesses aspectos, essa transforma¢d3o tem sido
caracterizada como martensitica [BH 74, SMS 74, AG 81].

As transformag¢des martensiticas carregam consigo
caracteristicas especificas, que necessitam ser consideradas na
aplicacdo da termodinamica [PR 71]1. A principal delas ¢é& que o
equilibrio envolvido & do tipo metaestavel, o que faz com que, por
definic&o, n&o seja acessivel a medidas precisas das quantidades
termodinamicas envolvidas. Como decorréncia ¢ necesséario o
desenvolvimento de modelos especificos para cada sistema (com
necessidade de validac¢&o experimental), usando-se-os para obtencao

das energias 1livres das fases individuais. Felizmente essas
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transformagtes n&o s&o acompanhadas de mudancas de composic¢8o, o
que facilita a modelagem. A grande dificuldade sera a descoberta
das componentes da for¢a motriz e o modo pelo qual os obstaculos a
nucleac8o e propagaclio da fase martensitica s3o superados. Nesse
sentido ser8o analisadas agora algumas particularidades do sistema
em estudo (ZrOz), que permitirsdo uma melhor compreensd@o dos modelos
criados para explicag¢lio do processo de nucleag3o no mesmo.

A fase monoclinica, estavel nas condictes ambientes,
pertence ao grupo espacial P21/c (Ba 63, Su 81, Ga 70]. Ela e
descrita como uma estrutura tipo fluorita (fig. 111.3) distorcida,
na qual o Aatomo de Zr apresenta um nimero de coordenagi&o sete
(figs. 111.4 e 111.5), com as distancias Zr-0O variando de 2,05 a
2,28 K {Su 81]. Os &atomos de oxigénio se colocam numa estrutura de

camadas, apresentando alternadamente coordenacso 4 (OII) ou 3 (OI).
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fig. III.3 - Estrutura da fluorita (Can)

fig. 111.4 - Estrutura da ZrO2 fig. 1I11.5 - Coordenagd&o dos
monoclinica [(Ba 63, SHS 74] constituintes (SHS 74]
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A estabilidade dessa fase chama a atenglo, porgque
compostos do tipo sz, com uma raz&o entre o raio do cation e do

anion entre 0,414 e 0,732 (no Zr0O, essa razso & = 0,57), assim como

2
todos os didoxidos de metais de transicg8o, apresentam uma estrutura

do tipo rutila. As uUnicas excecgles s%o ZrO,. e HfO,. [Su 81, Ho 82,

2 2
Ga 70]). Alem disso, a coordenagdo 7 ¢ incoerente com o)
posicionamento do Zr na tabela peridédica, de acordo com o gqual, por
ter‘ uma valeéncia +4, deveria ter coordenagso 8 enm Zroz. Isso,
segundo S.M. Ho {[{Ho 82)], estA associado ao fato do ion Zr+4 ter um
raio relativamente pequeno (0,79 ﬂ) conjugado a uma alta carega
(grande afinidade eletrénica). Como resultado a liga¢do Zr-O né&o
seria simplesmente idnica, mas teria um carater covalente
relativamente grande, que geralmente & mais orientado orbitalmente.
A estrutura cristalina da fase tetragonal, pertencente
ao grupo espacial P4z/nmc [Su 74, Ga 70)]; também & a da fluorita,
s4 que com um grau de distorc¢ao menor (fig. III.S). Os aAtomos de Zr

apresentam coordenacao 8 (fig. I1III.7) com dois tipos de distancia

Zr-0 : 2,455 R e 2,065 8.

fig. 1I11.6 - Estrutura da 2Zro fig. I1I1I1.7 - Projecdo em (110)

tetragonal [Ba 63, SHS 74] 2 de grupos ZrO8 [SMS 74]
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A transformac8o de uma estrutura para outra estA, ent§o,
associada A mudanga de coordenacfio dos &tomos de Zr. Isso ocorrera,
principalmente, por deslocamentos menores gque uma distancia atémica

de &atomos do tipo O que necessitam atingir uma coordenag8o

1°
tetraedral, e ajustes menores dos outros tipos de atomos ([fig.
I11.5)

A fase cubica da zircoénia, como esperavel da andlise da
monoclinica e da tetragonal, apresenta uma estrutura tipo fluorita,
com uma constante de rede a=5,272 g [SMS 74, Ga 70].

Além das fases de alta temperatura, a zircodnia também
apresenta outras fases a pressdes elevadas, como recentemente

revisto por Block et al [BJP 85), que obtiveram o diagrama PxT da

fig. III.8.

700

TEMPERATURE (°C) -

. 1 ] - - - .
o 1 i |&° *e ] i ] i
1
PRESSURE (GPa)

fig. 111.8 - Diagrama PxT da ZrO,. [BJP 85]

2
Foram identificadas por Block et al duas fases distintas
em altas pressdes, parecendo com seu trabalho terem contornado as

divergéncias existentes sobre serem ou n8io as estruturas de alta

presss&o as mesmas de alta temperatura. Assim como Arashi & Ishigame
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[AI 82], eles encontraram uma fase diferente acima de .4 GPa A&
temperatura ambiente, a qual designaram tetragonal I1 (a=0,5009 +
0,005 nm; ¢=0,5237 + 0,006 nm). Essa fase, provavelmente, como
identificada em [AI 82], & uma forma ortorrémbica com estrutura de
fluorita distorcida, esendo a ndo distin¢8o motivada por problemas
de resolu¢do nas medidas, em virtude da similaridade entre dois
parametros de rede [Jo 87a].

Acima de 16,6 GPa, Block et al identificaram no material
em pd o aparecimento de uma nova fase ortorroémbica com estrutura do
tipo cotunita (!f_bCl2 - grupo espacial Pmnb)' tendo as seguintes
constantes de rede: a = 0,329 + 0,002 nm; b = 0,562 + 0,002 nm;
c=0,634 + 0,004 nm.

Essa transi¢&@o, que completou-se apenas em torno de 22
GPa, explica os resultados de Liu [Li 80)], que n&o refere nenhuma
fase nove de alta press8o com estrutura fluorita, mas apenas uma
fase ortorrombica com estrutura de cotunita {(obtida por "quenching"
a partir de 20 GPa e 1000°C).

As caracteristicas da transforma¢do monoclinica/ortor-
rombica s&o também as de uma transforma¢&o martensitica [BJP 85]:
muito rapida em monocristais, importante contribuig¢ao de
cisalhamento, atérmica e com histerese associada & for¢a motriz (no
caso a variacao da press&@o hidrostatica).

Essa analogia com a transformac¢a3o monoclinica/tetrago-
nal, permite 0 seu estudo A& luz das abordagens tedricas
desenvolvidas para compreens8o da mesma. Adicionalmente, como a
forca motriz para sua realizag¢8o & a press&o, ela traz a vantagem
de na sua andlise nfo ter necessariamente agregada os grandes

efeitos cinéticoe associados aos valores de temperatura daquela
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transicso. Isso, se existe interesse nesse aspecto, fara com gque a
investigac83o com pressso seja um procedimento experimental mais
depurado, liberando a temperatura como mais um parametro possivel

de variacso.

111.2 - Principais modelos para nucleac¢do martensitica em ZrO2

Devido A& importancia ja referida, muito esfor¢o tem sido
feito para uma modelagem tedérica da transformac8o na =zircédnia,
tentando explicar as caracteristicas da reten¢&o metaestadvel da
fase tetragonal, a Qual ¢ muito dependente do tamanho da particula.
A maioria desses trabalhos restringem-se a uma analise comparativa
das provaveis parcelas da energia livre em cada fase [Ga 65, EBD+
811}, Oou a uma abordagem usando a teoria fenomenolégica da
cristalografia da transforma¢&o martensitica [KB 86, BH 74].

No entanto, como salientado por Chen & Chiao [CC 83] e
Heuer & RUhle [HR 85]. 0 uso de considera¢bes puramente energéticas
ndo ¢é suficiente para o entendimento do processo. Esse fato ja& &
conhecido da aplicac¢ao desse tipo de teoria en outras
transforma¢tes martensliticas, para as quais revelou-se inadequada &
obtenc&o dos mecanismos reais de transigdo. Isso ocorre porque,
normalmente, a cinética do processo sera fundamentalmente
controlada pelo periodo de nucleag¢do, gque ndo ¢ bem compreendido
nem em transforma¢des martensiticas classicas como, por exemplo, em
ligas de ferro.

Nesse sentido, existem trabalhos que concluem Qque a
transformag¢ao na zircénia & controlada por nucleagao [CC 83, CC85,

JPB 87], sendo o vinculo exercido pela fase original no nucleo
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dominante em relag&o ao de uma outra matriz eventual. Embora ja
existam modelos, gque procuram correlacionar o efeito da nucleac8o
com o de "transformation toughening” [EV 86, La 86], muita
controvérsia existe sobre os estagios iniciais que levam A formag¢so
dos embrides martensiticos.

A principal dificuldade decorre da impossibilidade de
formag&o de um nucleo do tamanho critico, para as condigfes
necessarias A transformag8o, através de nucleag¢lo homogénea. Isso
estd associado As elevadas energias de deformag8o e de superficie
associadas, em virtude da coeréncia necessaria para o processo de
crescimento continuo. Particularmente para a nucleac&o homogénea em
5

ZrQ_. a barreira calculada & de AGC/(kT) = 3 x 10

2 {HR 8S5].

Uma das primeiras abordagens para tentar explicar o

processo de nucleac8o em Zr0O, é a devida a Andersson & Gupta [AG

2
81]. Esses autores fizeram a suposic8o basica de que a
transformacgé8o ocorreria pelo cresciménto de embrides pre-
existentes, os quais poderiam ter sido congelados de temperaturas
onde a ativacéo térmica fosse mais provavel, ou estarem associados
a defeitos estruturais. Sem se preocuparem com a natureza dos
mesmos, Andersson & Gupta consideraram uma variag&o de energia do

(3)

tipo Ac {eq. ‘'1II1.10 ) para o-seu crescimento. O tamanho critico

7 celulas‘ unitdrias.  Esse

obtido foi de aproximadamente 3,5 x 10
valor, embora razoavel, n&o se confirma em observagotes
experimentais via microscopia eletroénica de transmiss&o (TEM) [ PH
77, PH 79, HCK+ 82], onde naoc foi detectado nenhum defeito com esse

tamanho, que poderia atuar como embrido da nova fase.

Em vista disso, tem-se proposto, numa tentativa de
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andlise mais global da cinética das transforma¢les martensiticas,
uma hucleag8o a partir de centros de nucleac8o heterogénea [HCK+
82, HR 85, CC 83, CC 85, CCT 85]. O estagio atual da abordagem
tedérica desses processos pode ser muito bem ilustrado pela seguinte
citacdo de Olson & Cohen [OC 81]:

"Two theoretical approaches have been applied to the
heterogeneous nucleation of martensitic transformations. One can be
regarded as nucleation on common defects by improbable physics; the
other amounts to nucleation on improbable defects by common
physics."

A seguir ser3o expostas as caracteristicas basicas de
cada modelo no contexto do estudo em Zr02, principalmente no que se
refere 4a visualizag¢&o que cada um faz da cinética da formac8o dos

embrides.

II1.2.1 - Modelo de Nuclea¢do Classica

Esse modelo, adaptado para o caso da zirconia por Chen &
Chiao ([CC 83, CC 85}, e basicamente uma extens&o do modelo de
nucleag8o classica desenvolvido por Olson & Cohen para nucleag8o
martensitica em ligas metdlicas [OC 76, OC 81]. Ele visualiza o
caso como de uma nucleacdo heterogénea (segso 1I.2.2) em arranjos
de desloca¢des convenientes, no qual a interac¢aéo defeito/ntcleo ¢é&
tal que provocaria uma nucleac¢do sem barreira (fig. II.13).

QO modelo desenvolvido por Olson & Cohen baseia-se nos
seguintes postulados basicos:
a) o processo de nucleac¢do pode ser tratado como uma seqliéncia de
passos, que levam a particula de um maximo a um minimo de

coereéncia;
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b) o primeiro passo da nucleag¢8o consiste de um processo de falha
de empilhamento nos planos de maior empacotamento da fase origenm,
derivado de um defeito existente;

c) os passos subseqUentes no processo de nucleagdc ocorrem de

maneira a n&o girar o plano de falha de empilhamento.

Um fato importante de ser salientado, e que consiste em
uma diferenca basica em relag&0 ao modelo que serd visto na préxima
seg80, €& a visualizag8o da cinética da nucleag¢8o. Nessa abordagen,
o0 crescimento do embri&o & visto como sendo motivado pelo movimento
de separa¢ado de desloca¢des parciais, dissociadas daquelas que
limitavam o defeito original. Para que isso ocorra, a variacao de
energia devida A& formacdo da falha de empilhamento (considerada
como embriao da fase produto) deve ser negativa e superior em
médulo a energia necessadria para mover as deslocagdes.

A energia da falha serad dada por:

E =/0n(Ag + Agdef) + 20(n) (III.1)

guim

onde ‘A'def & a variac8o da energia de deformac¢c#o pela dissociac¢éo
de desloca¢des 1longas em outras menores (sera aproximadamente
proporcional ao médulo quadrado do vetor de Burger), 0 & a energia
de superficie associada &4s duas interfaces de um nucleo tipo placa,
n ¢ a espessura do plano em termos de numero de planos atomicos e
/>é a densidade de aAtomos no plano de falha.
Existem, portanto, duas possibilidades:

a) Se a interac8o das deslocag¢gdes parciais, gque limitam a falha &
repulsiva, a separacdo de equillbrio das mesmas tornar-se-a

infinita para E=0. Essa sera a condi¢a&o de nucleac¢&o sem barreira.
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b) Se e necessAria uma tens&o de cisalhamento To para mover as
deslocagles, a condiglio critica para que um defeito se torne
instavel em relacdo & formagdo de um embrido tipo falha (limitado

por um arranjo de d desloca¢Bes de vetor de Burger b) sera: E=-deo

Além do papel preponderante gue © movimento de
deslocag¢bes tem nesse modelo para o surgimento e crescimento
inicial de embrides no plano de falha, esse aspecto sera também
fundamental na fase de aumento da espessura do nucleo (crescimento
normal 'ao plano de falha). Olson & Cohen ressaltam a maior
dificuldade energética, que existiria para nuclear desloca¢des
interfaciais que provocassem o engrossamento. Essas deslocagbdes,
que devem realizar a maior parte da mudanga de forma translacional,
devem possuir campos de deformagtes de longo alcance.

Como alternativa, esses autores sugerem um mecanismo
tipo "pdélo" para provocar um aumento continuo do comprimento das
deslocagdes originais. Esse mecanismo baseia-se no fato de que,
havendo a possibilidade do embriao extender-se a grandes distaAncias
no plano de falha, existira uma grande probabilidade de que o mesmo
intercepte desloca¢des inclinadas em relag¢so a esse plano. Se essas
deslocactes forem suficientemente fixas e tiverem uma componente
helicoidal ('"screw') normal ao plano e com magnitude do espa¢amento
interplanar, elas poder&o atuar como pélos para o espiralamento das
deslocagfes transformacionais em planos consecutivos. Esse processo
atérmico permitiria o crescimento do embri&o em tres dimensdes,
fornecendo-lhe a flexibilidade de adotar uma forma de energia de
deformag&o minima.

Para propor o defeito nucleador mais provavel na
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zircénia, Chen & Chiao [CC 83] partem da analise das deformagses
que deve sofrer a ceélula unitaria de uma fase para converter-se na
outra. A partir dal constroem um arranjo de deslocagdes Qque
satisfaga os criterios de nucleagdo sem barreira.

No caso da transformacao tetragonal/monoclinica (figs.
II1.6 e 1I11.4), esses autores obtém as seguintes componentes n#o
nulas do tensor deformacdo, referindo-se & rede tetragonal para

T=950°C (ver fig. III.1):

T o
e11 = (am/at) cos(p-go ) - 1 = 0,00412
T
e = (b /b_.) - 1 = 0,01276
%2 m' ot (1I11.2)
e33 = (cm/ct) - 1 = 0,02169
T T
e13 = e31 = 0,5 tgp = 0,07723

- Ou seja, a maior contribuicao & das componentes nao
dilatacionais, daonde fica explicita a importancia do aspecto
cisalhante associado & transformag#o. Isso como resultado
determinarda uma alta energia de deformac&%o a ser vencida para
realizar-se a transformagéso.

Para contrabalan¢a-la, Chen & Chiao analisam um defeito

oétimo para dar partida ao processo de nucleacdo, que leva em conta

eT e eT
13 33

compensando-as completamente. Esse defeito ¢ a pilha de desloca¢8es

principalmente as duas maiores deformag¢gfes ( ),
orientada convenientemente representada na fig. I11.9. A altura

estimada, para uma AG

quim=—835.1 J/mol, & de 4 deslocacgbes.

A partir dessa analise, esses autores explicam a
dependéncia da reten¢do metaestavel com o tamanho da particula,
pela variacdo com © volume da probabilidade de existéncia de

defeitos potencialmente nucleadores (constituido de um empilhamento
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minimo dessas desloca¢les convenientes).

[Cos ©,0,8000]

fig. II1.9 - Defeito nucleador em Zro2 segundo Chen &
Chiao [CC 83])

I1I1.2.2 - Modelo de Nucleac¢ao N&o Classico

Contrariamente a Chen & Chiao, Heuer & RUle [HR 85]
proptem um modelo de nucleac8o n&o classico para a transformag¢sgo
martensitica em Zroz. Pela designac3o n&8o classico entenda-se um
processo de formacso de embrides no qual n3o & necessadrio que o
mesmo possua, em gqualquer periodo, a estrutura final da fase
produto. Isso pode ser melhor entendido, se tomar-se um parametro
de ordem estrutural generico (p), assumido como uma quantidade que
¢ unitaria para a fase produto, mas que & nula na fase original.
Dessa forma, os possiveis processos de nucleacao podem ser

representados conforme a fig. 1II1.10, onde n ¢ o numerc de

moléculas do embriso. '¢
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fig. I111.10 - Caminhos posslveis para nucleac¢so



Nessa figura, o caminho (a) representa a nucleac8o
classica, na qual o embrifio, desde a sua formacao, ja apresenta a
estrutura da fase produto. Os caminhos (b) e (c¢) representam
possibilidades de nucleagdao n&ao classicas, onde transigodes
continuas entre uma estrutura e outra s3o possiveis. Isso fara com
que a interface entre as mesmas se torne mais difusa, com o
correspondente abaixamento de (.

Para viabilizar esse processo na zircénia, Heuer & Rlle
propbdem um modelo para hnucleacdo baseado em instabilidades
mecanicas localizadas, possivelmente geradas em regites préximas a
defeitos da rede. Esse modelo, que foi desenvolvido por Guénin &
Gobin [GG 82] para ligas metalicas, baseia-se em uma proposta
original de Clapp {Cl 73]. Esse autor procura explicar os processos
iniciais de nucleacdo de uma fase martensitica em termos dos
posslveis estados configuracionais no espa¢o de fase, vizinhos ao
gue se encontra o cristal em cada estagio de formag&8o do nucleo
critico. Para tanto, ele faz as seguintes propostas:

a) a partida da transforma¢ao martensitica & determinada por uma
instabilidade elastica, induzida por deforma¢tes em regites
especiais da rede original;

b) a inclusido de termos nao harmdénicos na energia livre elastica
ird reduzir consideravelmente a barreira de nucleagao;

c) as vibracdbes de rede (foénons), nessas regives instaveis
elasticamente, desempenharac um papel importante no processo de

nucleacéo.

Para determinar o critério de instabilidade, Clapp

incluiu termos nado harmoénicos na energia de deformac¢ado. A partir
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dal, define, no espaco hexadimensional das deformacdes (eI). uma

superficie de instabilidade determinada pelos pontos para o0s quais:

2

2 —
Ocdef/aeI =0 c;def/()eI = 0 (111.3)

a qQual chama de spinodal de deformac¢ao, para salientar sua analogia
ao ponto de inflex8o da energia livre quimica no processo de

decomposicdo spinodal (fig. I1I1.11).

GdofA

- o

fig. 1I11.11 - Spinodal de deformacdo (os d. indicam a

distancia ao centro de deformacéo)
Essa instabilidade esta associada a campos de
deformagtes tais, que existam valores de eI para os quais se anulem

os coeficientes de segunda ordem da expansd3o de G (feita em

def
termos das deforma¢des lagrangianas associadas).

Uma vez que essas deforma¢des podem ser relacionadas
Adquelas produzidas por um ou mais foénons de grande comprimento de
onda, surgird uma instabilidade dinamica da rede. Ou seja, a
frequencia do grupo de fonons associado ao spinodal de deformacgao
ird a zero. Como fisicamente a freqilencia de um determinado modo é

a medida da forga restauradora para um dado deslocamento, esse

ultimo tornar-se-a livre para incorporar-se & estrutura estatica

EScora DE Ena;
ENGEN
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{BG 77). Diz-se que a deformacg&o induziu um modo de fénon macio.

A partir disso, Clapp sugere que defeitos em um cristal
real poderiam criar, nas suas proximidades, campos de deforma¢des
préoximos ao spinodal de deforma¢g8o. Particularmente nesse caso,
como 0 amaciamento & restrito a regides proéximas aos defeitos, que
atuariam como centros nucleadores, ocorrerdo centros localizados de
modos macios, conhecidos pela abreviatura LSM (localized soft
mode). O volume atémico envolvido e a possibilidade de chegar A&
condicado instavel serad dependente do tipo de defeito, o0s quais
Clapp classificou na seguinte ordem de poténcia:

i) planos de habito particulares nas superficies livres e contornos
de grao incoerentes:

ii) contornos de grao de alto aAngulo;

iii) deslocac¢des, defeitos pontuais, falhas de empilhamento,

contornos de baixo angulo e de geminamento.

A menor poténcia das deslocactes e defeitos pontuais
estd 1ligada ao fato dos campos de deformagdes associados serem
bastante nao homogéneos e limitados em extensdo. Falhas de
empilhamento e contornos possuem campos de pequena magnitude (Cl
731).

Um aspecto importante & que um numero muito grande de
defeitos menos potentes pode mais que compensar a sua “fraqueza"
individual. Deve-se salientar, também, que o processo de formac8o
do embri&o nesse modelo n&o estd relacionado a qualquer movimento
de deslocagtes. Ele estd ligado a vibrag8es anémalas da rede, que
terdo uma amplitude e um periodo de vibracdo muito maiores do que

aquelas em regides perfeitas. O nucleo critico, que tera seu
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tamanho reduzido pelo menor valor da energia de superficie, devido
4 interface difusa., serad formado quando a zona instavel envolver um
nimero de moléculas maior que n..

Uma representacao esquematica desse tipo de nucleagso,

comparando-o com a visao classica & mostrada na fig. III.12.

(a) (b)

fig. 1I11.12 - Processos de nucleag¢so classico (a) e nao
classico (b)
A dependéncia, com o tamanho das particulas, da retencao
de fases metaestaveis, surge nessa analise como uma conseqliéncia da
dificuldade de ser obtido um volume deformado critico, em uma

particula muito pequena.
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IV - A TECNICA DA CAMARA DE DIAMANTES E O EQUIPAMENTO UTILIZADO

IV.1 - A Caémara de diamantes e a pesquisa em altas pressbdes

Nesse trabalho foi realizado um estudo em transformactes
de fase em Zr02, que tinham a press&o como forgca motriz. Para
geracado dessa pressado, utilizou-se a técnica da camara de bigornas
de diamante ("diamond anvil cell - DAC").

Essa tecnica comegou a ser desenvolvida no final da
década de 50 no National Bureau of Standards (NBS) e na University
of Chicago. No entanto, somente nos meados dos anos 70, grac¢as
principalmente ao trabalho do grupo do NBS, evoluiu rapidamente
para tornar-se a mais importante ferramenta para gerac¢3o e estudo
em altas pressf®es. Essa importancia se deve & conjugac8o de muitas
caracteristicas atraentes: capacidade de gerac¢d3co das maiores
pressdes estaticas obtidas ateé hoje em laboratério (21 Mbar);
possibilidade de submeter amostras a altas pressdes hidrostaticas
(2 140 Kbar); oferecimento de uma excelente janela para 1luz e
raios-x; possibilidade de serem realizadas medidas precisas e "in
situ” da press&o no seu interior. O processo de desenvolvimento
dessa técnica, suas variantes e os estudos em que tem sido usada
foram objetos de recentes artigos de revisao [(Ja 83, Ja 87].

O princilpio ba&sico da DAC & muito simples e pode ser
facilmente entendido atraveés da figura 1IV.1. Dessa representacgao
pode-se ver gque a camara constitui-se basicamente de dois diamantes
antepostos. A lapidag¢ao & do tipo brilhante, ou similar, e suas
pontas sao cortadas de maneira a determinarem superficies bastante

planas (melhor que 0,5 micron). A pressso serd gerada pelo aperto
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contra si dessas duas superficies.

L

3 r 1

GAXETA

&
-

17

fig. IV.1 - Principio da DAC [Ja 86]

Entre as duas faces, ¢ colocada uma pequena placa de
material metalico. Essa gaxeta & previamente marcada, pelo aperto
entre os diamantes, e vazada com uma broca de 0,3 mm de diametro no
centro dessa indentac&o. Apds isso, e recolocada sobre um dos
diamantes, na mesma orientac¢&o em que foi inicialmente indentada, €&
fixada com uma cola de secagem rapida. Essa placa tem uma
finalidade dupla: servir como porta-amostras e proporcionar
sustentacado lateral as bigornas de diamantes.

A primeira fun¢ado traz associada wuma das grandes
vantagens que essa técnica possui: a colocacd@o das amostras em um
buraco perfurado na gaxeta permite a adic¢&o de um 1liquido, que
servird c¢omo meio transmissor de pfessao. Isso fara com que,
enquanto esse meio mantiver caracteristicas de fluldez adegquadas, a
pressé0 na amostra seja hidrostatica. Esse aspecto e muito
importante, se deseja-se fazer estudos usando a pressi3io como
variavel termodinamica de controle. Nesse trabalho, o liquido usado

foi uma mistura de metanol, etanol e agua em uma Pproporg¢ao de
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16:3:1. Esse meio conserva as caracteristicas de hidrostaticidade
ateé press®es da ordem de 140 Kbar [FBP+ 82].

A segunda atribuicio da gaxeta, relaciona-se com a
possibilidade de atingir-se pressdes elevadas. A gerag3o das mesmas
estard 1limitada na pratica pelas caracteristicas estruturais do
material usado como bigorna, o que ¢ a grande motivac¢3o para o uso
do diamante, material mais duro conhecido. No entanto, como
geralmente ocorre, a essa alta dureza estd associada uma
caracteristica mecanica fragil, em virtude da qual as gemas
quebram-se catastroficamente, quando ultrapassada a tensdo de
ruptura. A resisteéncia mecdnica desses materiais ¢ maior para
esforcos compressivos gue para tracionamentos, daonde o suporte
lateral fornecido pelo material da gaxeta, que é extrudado durante
a indentac&o (fig. IV.1), permitird uma carga mais elevada sobre as
bigornas.

Para cumprir as fung¢des referidas, o material da gaxeta
deve ser suficientemente dictil, para acompanhar as varia¢dbes de
volume decorrentes das grandes mudan¢as de press&o. Alem disso,
deve, quando sob escoamento, endurecer rapidamente, a fim de
assumir uma resisténcia mecAnica adequada para sustentar os
diamantes. Neste trabalho, foi usada uma liga de alta resisténcia
com essas caracteristicas chamada Waspaloy.

Adicionalmente 4 dureza, o diamante possui outra
qualidade, gque faz da DAC uma ferramenta valiosissima para estudos
em altas pressdes: a transparéncia & luz e a raios-x. Essa
caracteristica faz com que o0 instrumento usado para gerac8o de

press8o possua uma excelente janela, através da qual pode-se fazer
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anadlises espectroscépicas "in situ” do material pressionado. Além
das vantagens o¢bvias decorrentes, isso também possibilitou o
desenvolvimento de uma técnica de medida de pressi3o, que terminou
por colocar a DAC como a mais poderosa ferramenta para gerag8o e
estudo em altas press®es. Essa técnica, desenvolvida inicialmente
por Barnett et al [BBP 73}, baseia-se na excitag¢do da fluoresceéncia
das linhas R1 (6942 &) e R2 (6928 R) do rubi (Al1,0, + 0,5% Cr),
cujos comprimentos de onda foram observados variar com a Ppresssgo.
Para pressdes até =200 Kbar e com uma calibracdo usando a variacé&o
do parametro de rede do NaCl, via equac8o de estado de Decker [De
71}, Piermarini et al. [PBB+ 75] obtiveram uma relac¢dso linear entre
os  aumentos do comprimento de onda da linha R1 (mais intensa) e da

pressao (fig. IvV.2).
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fig. 1Iv.2 - Dependencia com a pressdo da 1linha R1
{PBB+ 75]
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A constante de proporcionalidade obtida, para um ajuste

usando minimos quadrados, foi de:
AP/AX = 2,740 + 0,016 Kbar/R (IV.1)

Para presstes mais elevadas, Mao & Bell ({Ja 83]
encontraram uma n#do linearidade, a qual foram capazes de ajustar a

seguinte curva:
P(Mbar) = 3,808 [(AN6942 R+ 1)° - 1] (IV.2)

Logo, se Junto & amostra pressionada for colocado um
peda¢o de rubi, excitando sua fluorescéncia pode-se determinar a
pressao que esta sendo aplicada em cada momento. Isso ¢ uma
caracteristica uWnica entre os métodos de gerac¢cso de alta pressio,
que normalmente se utilizam de interpolacdo, entre pontos
conhecidos de transi¢Bes de fase de alguns calibrantes, para
avaliar o valor da press3o aplicada. A preciss@o na avaliac¢ao da
pressao através da variacdo da fluoresceéncia do rubi é melhor que
0,5 Kbar.

Adicionalmente & determina¢do do valor da pressao, o
espectro do rubi permite uma avaliacgdo do grau de hidrostaticidade
do meio transmissor de pressdo. Isso fica bem ilustrado, se
compararmos as figuras 1IV.3 e 1IV.4, onde estd@o representados
espectros tipicos (linhas R1 e R2) para um situac8o de meio
hidrostatico e n&o hidrostatico. Como observa-se das mesmas, a
diminuicao da hidrostaticidade, normalmente associada a
solidificacsdo do meio transmissor, implica em um alargamento dos

picos do rubi.
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fig. IV.4 - Espectro com meio ndc hidrostatico

Um outro efeito, que deve ser levado em conta ao usar-se
a técnica do rubi, é a variacao adicional do comprimento de onda
decorrente do aumento de temperatura do cristal. A variacgdo

existente ¢ de {BBP 73):
AVAT = 0,068 R/°C (IV.3)

devendo ser considerada., quando a amostra sob pressao sofre

agquecimento. Aleém disso, &a temperatura provoca um alargamento das
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linhas, que inviabiliza medidas acima de aproximadamente 600 K.

Iv.2 - O Sistema Experimental Utilizado

IVv.2.1 - A Camara de Diamantes Utilizada

A caracteristica fragil do diamante exige que, em uma
DAC real, existam uma série de dispositivos, que permitam o
alinhamento das pedras e garantam o paralelismo das faces. Caso
contrario, seré&o geradas tensdes cisalhantes, que provocar8o a
ruptura dos diamantes. Como decorreéncia, as tolerancias na
constru¢do serso minimas e envolverdo o uso de mecanica de alta
precisgo.

A camara de alta. pressdo utilizada nesse trabalho, na
qual ja foram obtidas pressdes maiores que 100 Kbar, foi construida
na oficina mecanica do IF-UFRGS, baseada em um projeto desenvolvido
por Piermarini & Block {PB 75]. Ela estad representada na fig. IV.5,
com um corte para permitir a visualizac&o dos detalhes de fixacgéo
dos diamantes. Em cé&maras desse tipo, ¢ possivel a obtenc&o de
pressfes da ordem de 500 Kbar, sendo o processo de alinhamento

relativamente simples, come sord vislo.

PLACA AJUSTAVEL
TRANSLACIONALMENTE  BISORNAS O
DE DIAMANTE MOLAS
nenisrério PARAFugos BELLEVILLE
MOVEL DE_AJUSTE
“,‘ .‘4‘ o
—SAKETA _© 22 : /
0
- =

P13 TAO wwa.,——sg

PLACA
PRESSIONADORA

PONTO DE APOIO DA
PLACA PRESSIONADORA

fig. IvV.5 - DAC utilizada
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Os componentes dessa camara foram construildos usando acgo
inoxidavel Villares VC-150, temperado a uma dureza de
aproximadamente 50 Rc‘ as molas Belleville foram adquiridas no
comércio e os diamantes foram lapidados na Difer Diamantes
Industriais de S&o Paulo.

Como observa-se da figura 1IV.5, a for¢a necessaria para
gerag8o da pressdo & suprida pela compress&o das molas, devida ao
aperto de um parafuso. Isso permite um carregamento continuo, desde
que as condicgcbes de lubrificacé&o sejam adequadas. Essa forga e
transmitida & placa pressionadora através de um brago de alavanca,
que garante uma amplificac&o por um fator de dois. A placa, cujo
ponto de apoio pode transladar em um rasgo no bra¢o, permite que a
forca aplicada seja sempre axial e uniformemente distribuida sobre
0 pist&o movel.

Um dos diamantes & assentado sobre o pistao movel e o
outro sobre uma placa ajustavel translacionalmente, como pode ser
visto com mais precis&o na fig. IV.6.

PARAFUSO DE FIXAGAO N

PARAFUSO DE AJUSTE

PLACA SUPERIOR W=

EPOXI
i, \\\\\\ COLA DE SECAGEM

NW.77, RAPIDA
F\\\\ NEMISFERIO WMOVEL

Y
PARAFUSO DE yd r;\j = .
AJUSTE . . PISTAO MOVEL

fig. IV.6 - Posicionamento dos diamantes
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A fixac8o das pedras ¢ realizada usando cola epdxi, apos
terem sido centradas em relag&o aos furos coénicos das bases, que
permitem o acesso 6ptico & amostra.

O ajuste da placa superior & feito pelo uso de tres
parafusos colocados radialmente a 120° um do outro. Com esse ajuste
as faces dos dois diamantes podem ser alinhadas axialmente para uma
perfeita superposic&o. Ao ser obtida essa condigc&8o, a placa e
fixada por dois parafusos ao corpo da camara.

0 diamante do pist3o mével ¢é assentado sobre um
hemisfeério mével, gque permite o ajuste do paralelismo entre as
faces dos dois cristais. A regulagem ¢ feita pelo acionamento de
tres parafusos colocados axialmente a 120o entre si e o0 controle
pela observacado de franjas de interferéncia na interface, quando
iluminada por luz branca. A obten¢3o de um paralelismo adequado &
indicada pela obtencdo de um ntmero pequeno de franjas bem
espacadas. Na camara usada para as medidas, que foi a primeira
construida no laboratério., o diamante do pista@o moébvel possuia uma
superficie levemente convexa e o outro uma face ligeiramente
cbncava. A pior condic¢ao correspondendo a um angulo de inclinacgdo
de 0,037, que, para o raio tipico das faces (0,3 mm), equivale a
uma separac8o nas bordas de ‘-‘1,6){10'7 m. Ou seja, eXiste uma
diferenga entre os centros, que se tocam, e as laterais menor que

0,2 micron.

Iv.2.2 - O Sistema de Monitoramento

Para acompanhamento dos experimentos usando DAC,

construiu-se um sistema de monitoramento baseado em um microscoédpio



Jena modelo NU. A finalidade do mesmo & permitir a observac&o da
amostra engquanto pressionada, possibilitando documentag¢8o de
possiveis alterac¢des sofridas, e a determinagc8o da press&o. A
representacido esquematica do equipamento & dada na figura IV.7.
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fig. IV.7 - Esquema do Sistema de Monitoramento

Como observa-se, o0 sistema permite a iluminac¢&o por
transmiss&o e/ou reflex&o usando polarizadores. Essa iluminacgéo
pode ser feita com lampada de Xendénio de alta press&o ou de
filamento de tungsténio, originais do NU. A possibilidade de
iluminacdao com a lampada de Xe & importantissima, porque permite
resolver o problema de produzir um sinal de fluoresceéncia em niveis

detectaveis. Esse problema & decorréncia das dimens8es reduzidas



74

dos rubis (tipicamente 20 micra), que exige uma fonte excitadora
passivel de ser focalizada em uma regiio muito pequena. além de
fornecer uma alta poténcia por unidade de area. 1Isso pode ser
conseguido com lasers, ou com fontes de alto brilho, como lampadas
de alta press3do de Hg ou Xe.

A analise dos picos de fluoresceéncia produzidos dessa
maneira ¢ feita usando a possibilidade, que o sistema oferece, de
selecionar imagens no interior da DAC de tamanho e posig¢éo
ajustaveis. Essa imagem, através de um ponto espelhado, ¢ enviada
a um espectrémetro. A regulacdo da posic8o & feita pelo uso de um
transladador (X-Y), bastante rigido, no qual ¢ fixada a DAC. O
tamanho, gue & selecionado atraves do "zoom" do microscépio, para o
ponto espelhado usado, pode corresponder a um di&metro entre 30 e
120 micra.

O restante da imagem ¢& enviada a uma camara de video, o
que permite o acompanhamento do experimento atraves de um monitor e
0 seu registro em video-cassete. 1sso ¢ feito conservando a opgéo
de observag¢ado via ocular do microscépio., o gque pode ser muito
importante para o acompanhamento de mudan¢as mais sutis na amostra.

O espectrémetro referido acima, como pode ser visto da
fig. IV.7, constitui-se basicamente de um monocromador Jarrell-Ash
de rede, com 25 cm de distancia focal, em cuja fenda de saida foi
acoplada uma fotomultiplicadora. Através de um motor de passo, seu
eixo e acionado sincronamente com um graficador, gue registra a
variacd@o do sinal da fotomultiplicadora. Dessa forma, obtém-se uma
curva de intensidade x comprimento de onda da luz incidente na

fenda de entrada. A resolucdo desse sistema, para fendas de entrada
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e salda de 0.1 mm, & melhor que 4,5 R (medida pela FWHM de lampadas
espectroscopicas de Ne e Ar).

Ao sinal do tubo fotomultiplicador & somado um sinal de
refereéncia, proveniente de um fototransistor, que periodicamente é
chaveado. Esse chaveamento ¢ feito pela passagem de uma fenda entre
O mesmo e um LED, que normalmente & mantido separado por um disco
que gira solidariamente ao conjunto de acionamento do eixo do

monocromador (fig. 1Iv.8).

y __ROSCA SEM FIM
« r ENGRENAGEM
o | Eixo bo Monocro-|/
; MADOR ENGRENAGENS DE REDUGAO
-]
[ 4
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-]
= 1
° ’ MOTOR DE PASSO
CONJUNTO I HEBRAREREARN HEREE
FOTOTRANSISTOR
For N T 11 . € DISCO €/ FENDA

1 S5

fig. Iv.8 - Conjunto de acionamento do monocromador

Como 0 sinal ¢ emitido a cada volta do disco,
convencionou-se qQue a esta corresponderiam dez unidades de
referencia. Essa unidade, a princlpio associada aoc tempo gque ©
motor se encontra acionado, tem uma correspondeéncia direta com o
comprimento de onda, que estd& sendo selecionado na fenda de sailda
do monocromador. e serd a unidade a qual estara referido o eixo das
abscissas na curva do graficador.

Logo, com esse dispositivo, tem-se condi¢des de avaliar
as variagbes de pressdo no interior da céamara, atraves da
correspondente mudan¢a no comprimento de onda da fluoresceéncia de

um pedago de rubi colocado junto & amostra. 1Isso dependera, e
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claro, de uma calibracao, que sera descrita na préxima segdo.

Para adeguar o equipamento a essa tarefa, ainda e
necessario o uso de dois filtros. Um deles & azul, sendo colocado
entre a lampada e a DAC, com a finalidade de remover a porgéao
vermelha do espectro da lampada de Xe, que iria mascarar a
fluorescencia do rubi, prejudicando enormemente a relac¢ao
sinal/ruido. O outro ¢ um filtro vermelho, posicionado antes do
monocromador, para permitir a incidéncia apenas de radiac¢a@o nessa
faixa na fenda de entrada. Isso ¢ necessario. porque, sendo o
monocromador de rede, poderiam ocorrer, na salda, superposic¢does de
picos de outras ordens.

Obviamente, o0 sistema necessita ser ajustado desde o
posicionamento da lampada na sua casa, ateé a focalizag¢&o correta da
imagem do ponto espelhado na fenda do monocromador (ajuste do foco
e angulo de incidencia). Esse ajuste & feito otimizando o sinal do
rubi, que ¢é controlado pelo acompanhamento do sinal de salda no
graficador. Aleém disso, antes de cada experimento, ¢ necessario um
procedimento padrado, no qual & feita uma otimizag¢i&do fina, para
compensar as pequenas diferencas geométricas de cada montagem.
Nessa tarefa s80 corrigidas posic¢a@o e altura do condensador, angulo
de incidéncia do feixe na DAC e sele¢ao da imagem do rubi no ponto
espelhado. Para garantir a sistemdtica das medidas, todas s&o

feitas para uma mesma sele¢&o de aumento do '"zoom".

IV.2.3 - Calibrac&o e Confiabilidade do Equipamento

Como visto, a unidade de referencia estA associada com o

comprimento de onda selecionado na fenda de saida do monocromador.
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Entretanto, a correspondeéncia direta entre essas duas unidades
seria bastante dificil de ser obtida sem ambigllidade. 1Isso, porgue
devem ser levados em conta varios efeitos ngo lineares,
provenientes principalmente de histereses, escorregamentos e
folgas, associados ao sistema mecanico.

No entanto, para medir a pressao na amostra, necessita-
se apenas determinar a relac8o entre a variagdo do comprimento de
onda da radiag¢8&8o incidente e a correspondente mudanca de
posicionamento do pico (detectado em termos das unidades de
refereéncia). Para determinar essa relacao AAMAUR (UR = unidade de
referéncia), foram usadas lampadas espectroscédpicas, que possulam
raias na regiéo de variag¢ao da linha R1 do rubi, para as pressbdes a
serem aplicadas.

As raias identificadas. c¢om as correspondentes posic¢tes

de pico em termos de UR, s&80 dadas na tab. IV.1:

Lampada E Comprimento de Onda (R) i UR

““Ne %" "6717,06 ;.—330,11
AT 687130 12754757
"ﬁé"“g """""" 6929,47 '2773704
Tar 636543 TTiTT55743
“Aar """" 7030, 25 T ' “161,25
"ﬁé"“::'" 7032, 41 163,70
TTar Ty 7067, 22 ~TTiTZ15765

Tabela IV.1 - Linhas Espectrais Detectadas

O pico associado a linha de 7032,41 R naoc era simetrico,
em virtude da existencia de um outro de menor intensidade em

7024 ,05 R. Por esse motivo ele foi desconsiderado na calibrac¢ao. Os
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demais valores listados s80 reprodutiveis, na precis8o apresentads,
para medidas realizadas com o sinal otimizado, nas mesmas condig¢8es
ambientais e apo6s a eletrénica estar em situag8o de regime. As
varreduras no monocromador foram feitas sempre no mesmo sentido,
convencionado em todas as medidas no equipamento, para evitar
efeitos de histerese mecanica.

No grafico da figura IV.9, estd feito o registro desses
pontos. No entanto, a variacao da linha do rubi para o© uso
planejado da camara estd englobada entre as raias de 6929,47 R e
7030, 25 R_ O 1limite superior correspondendo a uma pressio de
aproximadamente 240 Kbar, ja no limite da regiso de validade da
relagdo linear de Piermarini et al. Além disso, n&o é& conveniente
utilizar para a calibragdo valores distantes da regiio de trabalho,
justamente pelas n8&o linearidades do sistema mecanico ja referidas.

Uma regressdo linear para os trés pontos obtidos nessa

faixa produz um ajuste atraveés da seguinte reta:
AME) = 0,6133 x UR + 6931,3733 (IV.5)

com um coeficiente de correlacso:

r? = 1,0000015 (IV.6)
Os coeficientes de convers&o, para esse ajuste, seréo:

AMAUR = 0,6133  [R/UR] (IV.7)

AP/AUR (AP/AN) x (AN/AUR)

n

2,740 x 0,6133 = 1,6805 [Kbar/UR] (1v.8)
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fig. IV.9 - Curva de Calibracso

Para avaliar o erro nas estimativas de press&o, deve-se
considerar os fatores gque introduzirdo incertezas no valor
fornecido pelo espectrometro e na avaliagdo que ¢ feita da posicao
do pico (em termos de unidades relativas).

Esse ultimo aspecto estd relacionado com a capacidade de
definicao do centro do pico sem ambigliidade, e com a precisao da
escala usada para sua avaliacao. Para contornar o primeiro
problema, adotou-se o procedimento padrao de considerar a metade da
largura a4 meia altura (FWHM) do pico como sendo o© seu centro.
Eventuais erros sistematicos. que deslocariam a posigcso do mesmo,
nao interessarao, pois como ja frisado apenas as diferencas entre
as medidas s3o usadas.

A precisao do valor numérico obtido & funcao basicamente

da velocidade em que a varredura com o monocromador ¢ feita (quanto
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menor. maior sera o detalhamento obtido). No entanto, em funca&o das
limitacOes da proépria técnica do rubi e dos outros erros
asssociados ao equipamento, essa precisao tornar-se-& sem sentido,
se for muito exagerada. Aleém disso, a velocidade n&ao pode ser muito
baixa, porque deve-se evitar a influencia de efeitos de relaxamento
na DAC (principalmente devidos & gaxeta), Qque provocam alteragtes
na pressd3o a que estd submetida a amostra. Para conciliar esses
aspectos, usou-se uma velocidade de varredura, gque, associada a
precis&o de + 0,25 mm da escala meétrica usada para medida, garantia
uma incerteza menor que 0,11 UR, correspondente a aproximadamente
0,0675 & ou 0,19 Kbar.

No que se refere ao espectrémetro, existem varios
aspectos a analisar. Inicialmente pode-se conferir a confiabilidade
do coeficiente linear tomado para converter UR em Angstrons. Isso
pode ser avaliado da reproducibilidade dos valores de calibracgéao,
para a precis&o da escala usada, e da dispers&o dos mesmos em torno
da reta ajustada.

Para a velocidade usada, todas as medidas se
reproduziram ateé a segunda casa decimal de UR, sendo esse o numero
de digitos significativos usado durante todo o trabalho para essa
grandeza. A Unica excegédo foli a linha de 7030,25 R, pouco intensa,
para &a qual a indefinic¢ao devida ao ruido fez serem obtidos os
valores 161,30 e 161,20 UR (como visto na tab. IV.1, foli assumida a
media aritmeética).

Com os valores da curva de ajuste, obtém-se uma

dispers&o media dada por:

2
s = 2—:1()“ - Acalc) / (N-1)
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(Iv.9)
= 0.0529 & = 0,15 Kbar

Um outro aspecto associado ao espectroémetro, e que
relaciona-se diretamente com a confiabilidade dos intervalos de
variacao medidos, esta ligado a eventuais alteracdes na relac¢ao AN
AUR determinadas por escorregamentos e/ou folgas mecanicas durante
a varredura. Para avaliar isso, foi feito um levantamento em 110
medidas, tomadas aleatoriamente durante um ano de trabalho, da
variac3o existente no valor métrico correspondente a 10 UR. Esse
valor foi escolhido, porgue em cada medida & usado para normalizar
as distancias obtidas. A média e o0 desvio padr&o encontrados foram

O0s seguintes:

X0 yr = (23,4977 + 0,5108) mm (IV.10)

determinando uma incerteza de 0,22 UR = 00,1349 R = 0,37 Kbar.

Além desses problemas referidos, © espectrémetro, ou
mais especificamente o monocromador, pode ter contribuldo com um
erro devido a uma dependeéncia, que foi observado possuir, em
relagcadao & polarizacao da luz incidente. Em func&o da mesma, a
intensidade do sinal na fenda de salda pode mudar, provavelmente
devido & variacado do 1ndice de refrag&o do material da rede. 1Isso
se torna relevante, por ser a luz analisada proveniente de um
processo de desexcitacdo, possuindo, ent&o, uma polaridade
definida, que dependerd da diferen¢a na proje¢&o quantica do
momento angular dos niveis de energia.

Logo, mudanc¢as na posicdo do rubi e o uso de
polarizadores no trajeto do feixe no microscépio podem alterar as

intensidades relativas dos dois picos Rl e R2, que formam um
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"doublet" (AX= 14 %). Como conseqliéncia, isso traz uma incerteza
na avaliacao da posicso central de R1, devida a maior ou menor
influeéncia de R2.

A maneira encontrada para avaliar esse erro, foi
monitorar, durante o trabalho, varia¢les que surgissem, no mesmo
experimento, do comprimento de onda determinado para uma dada
situa¢&o. O padrao escolhido fol a obtenc¢so de uma bolha de ar em
equilibrio dentro da camara. Esse & o mesmo caso tomado como
refereéncia de pressao atmosfeérica, por ser facilmente reprodutivel,
representar uma situac¢do normal de trabalho (tamanho do rubi, meio
em que estad imerso, caminho o6ptico pelo diamante) e nido ter a
desvantagem do aquecimento qQue teria um padrao externo & DAC (o
liquido transmissor e um 6timo meio dissipador). Usando esse
criterio, a variac&o maxima observada foi de 0,52 UR = 0,3189 R =
0.87 Kbar.

Nessa varia¢do, também estdo embutidas as outras fontes
de erro ja referidas. No entanto, como pode-se observar de seus
valores relativos, esse ultimo fator sera dominante em relacao aos
demais., devendo ser o atacado prioritariamente para melhoria da
precisdo do sistema.

Como a um erro dessa ordem corresponde um numero de
dlgitos =significativos exatos (dado por -log(erro relativo)) menor
gque dois, os valores obtidos nesse trabalho foram considerados

coerentes entre si, se determinados por:
P(Kbar) = [1.68 x AUR}] + 1,0 (IV.11)

A adequac¢ao desse fator de conversao foi adicionalmente



83

confirmada pela reproduc&o de uma transic&o de fase, que o composto
LiNb308 sofre a 72 Kbar [Jo 87a). Esse valor foi obtido no
equipamento do NBS e se presta bem para referéncia, pois & possivel
controlar a porc¢8o de um monocristal que ¢ transformado. Pelo
aumento ou diminuig¢8o da carga, pode-se fazer a interface entre as
duas fases deslocar-se no mesmo, favorecendo a fase de alta ou
baixa pressio. Esse controle é t&o fino, que permite a fixacg8ao
dessa interface, posssibilitando a reprodug&o de uma situag8go
padrado. O valor obtido com o nosso equipamento foi de 72,1 + 1.0
Kbar. Alem disso,. 0s valores obtidos para as pressdes de
transformacdo em monocristais de Zroz. como serda visto no proximo
capitulo, sao coerentes com os determinados em trabalhos anteriores
[BJP 85].

A reproducado dessas presstes de transic¢ao nao s6 reforca
a confiabilidade do espectrometro, mas também salienta a qualidade
da prépria DAC. O "congelamento” da interface, no caso do LiNb308,
s& ¢é possivel, se as variacbes de pressdo proporcionadas pela
camara forem suficientemente suaves. Esse & um aspecto fundamental

para garantir a correspondeéncia entre o valor avaliado e o fendémeno

observado.
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V - TRABALHO EXPERIMENTAL, RESULTADOS E DISCUSSAO

V.1 - Proposta de Trabalho

Como foi visto no capitulo I1I, a nuclea¢so em ZroO por

o
considerac¢tes energeéticas, necessita ser heterogénea. Isso e
confirmado pela existeéncia de uma dependéncia, com ¢ tamanho da
particula [CCT 85) e de tratamentos térmicos [JPB 87), da retencéo
de fases metaestaveis. A grande controvérsia, entre os modelos
existentes para sua compreensdo, reside na natureza dos embrides e
na cinética do processo de nucleacgéo.

Partindo disso, a proposta deste trabalho & estudar a
influencia de diferentes tratamentos (irradiac&o com raios gama,
irradiac&o com eletrons, microindenta¢des e envelhecimento &
temperatura ambiente) na press&o de transic&o monoclinica/ortor-
rémbica em monocristais de Zroz. Ccom isso, deseja-se gerar
diferentes tipos de defeitos dominantes, em diferentes
concentragdes, para obter uma melhor compreensdo do seu papel no
processo de nucleacso.

A escolha da pressao como variavel termodinamica de
controle. se deve ao fato dela n&o possuir os efeitos cinéticos

sempre associados com a temperatura, que poderiam mascarar

justamente os aspectos que tem-se interesse em compreender.

Adicionalmente, as temperaturas de transic¢é&o (>1000°C). o
aniquilamento dos defeitos gerados seria tal que, muito
provavelmente, n&o iria ser determinado qualqguer efeito
sistematico.

Aleém disso, o estudo de fases de alta pressio em
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materiais cerémicos & particularmente interessante, para a pesguisa
de novas fases potencialmente utilizAveis para ‘''transformation
toughening'". Isso, porque a obtencdo de fases mais densas & a regra
para pressfes elevadas e n3o a exceg¢do, como ocorre para as fases
de alta temperatura da zircoédnia [BPH+ 86]).

Como amostras para estudo, foram usados monocristais de

ZroQ,

o crescidos em um fluxo de vanadato de bario, em uma faixa de

temperatura onde a fase monoclinica & estavel. Esses cristais, de
dimens®es variaAveis em torno de 100x50x30 micrometrosB. foram
obtidos junto ao National Bureau of Standards, possuindo uma pureza
melhor que 99,9%. Adicionalmente & necessaria uma sele¢ado dos
mesmos, para descartar-se aqueles que apresentam estruturas
grosseiramente defeituosas. Isso & feito com 0 auxilio de um
microscdodpio com luz polarizada, o0 qual permite a identificac8o de
amostras com alta concentracdo de tensbes internas, gue se
manifestam sob a forma de estrias dependentes da direg¢8o de
polarizacao.

Para processamento com pressao, as amostras foram
colocadas no interior da DAC, como descrito no capitulo 1IV.
Iluminando as mesmas com luz polarizada, as transformacdes podem
ser detectadas visualmente, pela variacdo da birrefrigeéncia. Uma
ilustracao do tipo de mudanga observada ¢ dada pela seqtiéncia de

fotos da fig. V.1.
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V.2 -~ Resultados Obtidos

Inicialmente foi realizado um levantamento da pressio de
transicgé&o, 4 temperatura ambiente, de amostras sem nenhum
tratamento prévio. Isso fol feito para ter-se um valor de
referéncia, obtido com o mesmo equipamento € monocristais de mesma

origem. Os resultados obtidos s&@o representados na fig. V.2.
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Fig. V.2 - Presstes de transig¢so de amostras sem

tratamento (O - transic¢aoc durante o primeiro aumento de pressso: + -
transicao durante aumentos posteriores de pressso; ¢ - transicao
durante diminuig¢des da pressao)

Esses valores reproduzem os obtidos por Block et al.
(fig. 111.8). sendo a flutuagdo dos valores da pressiso de transigéo
uma manifestagdo do carater estatlistico de um processo controlado

por nucleacdoc heterogénea. Também nota-se, desses resultados, uma

diminuic&o da histerese com a ciclagem da amostra, reflexo do
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surgimento de um maior numero de sitios nucleadores, em funcao das

grandes deformacfes que ocorrem em cada transformacao.

V.2.1 - Tratamento por Irradiac8o

Para geracsdo de defeitos nas amostras, utilizou-se
basicamente radia¢ado. As medidas adicionais de microindentacao, que
foram realizadas, serviram fundamentalmente para trazer informag¢gdes
complementares. A faixa de partida para as doses foi escolhida pela
observacdo na literatura (TAE+ 85] da detecgcdo de uma variagao
significativa na condutividade eleétrica DC, e nos espectros de
absorcao no infravermelho e difracdo de raios-x, de Zro2 exposta a
doses da ordem de Mrad em Coeo.

O primeiro tratamento a que foram submetidos os cristais
de =zirconia foi irradiacgzo em Coeo. realizada no irradiador do
IPEN-SP. Foram expostos dois conjuntos de amostras: um a uma dose
de 0,2 Mrad e outro a 2,3 Mrad. Os resultados obtidos para as
pressdes de transi¢ao sao representados na fig. Vv.3.

Na seqléncia foram realizadas medidas com amostras
submetidas a irradiac¢cdes .em doses de 10 Mrad, 100 Mrad e 1000
Mrad, com elétrons de 1,5 Mev no acelerador do IPEN. Como esses
resultados mostraram uma variacaéo detectavel da pressao da primeira
transi¢ao em relag¢do A&s amostras 'virgens', o0 qQue nao ocorreu na
irradiag¢do com raios gama, realizaram-se medidas adicionais para
doses de 0,2 Mrad, 1 Mrad e 100 Mrad. Os resultados gerais dessas
medidas s&0 apresentados na fig. V.4. Na fig. V.5 e feita a
comparagdo, em relacdo 4as amostras "virgens'", das pressdes da

primeira transic&o (durante o primeiro aumento de pressdo), para os
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diversos tratamentos com radiacé&o.

A comparac8o do efeito da radiactio é feita em termos da
primeira transforma¢do de fase, por ser essa a que se espera ter
uma relac3do mais direta com o0s diferentes tratamentos. 1Isso porque
as transicdes sdo extremamente violentas e acompanhadas de grandes
deformagtes. Dessa forma, apdés a amostra ser ciclada, muito
provavelmente ocorrerd uma saturac3o da concentragso de defeitos,

independente dos tratamentos prévios.
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Fig. V.5 (b) - Pressdes da primeira transicao em func¢édo
das doses de exposicg8o (amostras irradiadas com elétrons).Valores
para amostras virgens s&o representados no eixo das ordenadas.

Esses resultados claramente indicam uma diminuicao da
press&o de transic&o, com o aumento da dose de exposig¢&8o das
amostras & irradiac&o com eleétrons.

Pelo uso de irradiacao com elétrons, desejava-se obter
uma distribuicao homogénea de defeitos nas amostras. Isso e
garantido ({BC 61] pelo uso de amostras que sejam suficientemente
finas em relacgd8o ao alcance ('"'range") dos elétrons no material.
Para avaliar-se o mesmo, usa-se na pratica o alcance efetivo, que e
determinado empiricamente por medidas de absor¢&o. Esse valor, que
¢ fornecido normalizado em relacdo & densidade do material, dentro

de uma boa aproximac&o ¢ independente do mesmo [Bu 63). Para a

Zzircotnia, eleéetrons de 1,5 Mev terdo um alcance (R) de 1100 micra.
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Esse valor ¢é duas ordens de grandeza maior que a
espessura média das amostras usadas, O que garante a homogeneidade
dos defeitos gerados, QqQue n&o se limitardo a um efeito de
superficie.

Uma caracteristica importante da irradia¢ao com elétrons
€& o fato da mesma, em virtude da pouca massa das particulsas
incidentes, estar associada a uma cascata de defeitos muito
simples. Basicamente sergo gerados defeitos pontuais,
principalmente se, como no caso estudado, o alcance for bem maior
que a espessura da amostra {BC 61].

Adicionalmente, pode-se fazer uma avalia¢&o do 1livre
caminho medio, percorrido por um elétron incidente entre duas
colisfBes, que levam a deslocamentos. Para a densidade de atomos da
zircoénia, esse valor sera da ordem de 1000 micra.

Além disso, os aAatomos primarios deslocados pelos
elétrons terdo uma energia baixa comparativamente aos mesmos, O que
pode ser avaliado pela energia maxima transferivel por um elétron
relativistico a um Atomo. Esses valores, para um elétron de 1,5
Mev, seré&o:

a) para atomos de Zr: T ¥ 89 ev

max

b) para atomos de 0: T & 508 ev
max

Como., para deslocar-se um a&tomo, & necessario vencer uma
energia de Wigner, que para 6xidos isolantes & da ordem de dezenas
de eleétrons-volt {Ma 82], esses valores levam a acreditar que o
resultado do tratamento realizado foi a geracdo homogénea de
defeitos eminentemente pontuais.

Obviamente, como essas exposicdes foram feitas a
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temperatura ambiente, recombinactes devem ter acontecido. Como
resultado, aleém do aniquilamento vacancia/intersticial, deve ter
ocorrido a formag&o de 'clusters'" desses defeitos. Porém, como a
temperatura de fusdo da zircénia ¢ bastante alta (= 2600°C). e seu
coeficiente de difus&o & bastante baixo (entre 10_13 e 10-14 cmz/s
a 800° [AT 85)), esses 'clusters" s&o esperados serem pequenos,
mantendo as caracterilsticas de defeitos pontuais. E muito pouco
provavel, que tenham sido gerados defeitos extensos, como os
empilhamentos de deslocac¢cdes sugeridos por Chen & Chiao [CC 83]
para provaveis centros nucleadores.

LLogo, os resultados com irradiac&o com elétrons indicam
que a geracd8o de defeitos pontuais age no sentido de diminuir a
forca motriz necessaria para a transforma¢sdo. O tratamento age no
sentido de facilitar o processo de nucleacao, que controla a

transformacdo martensitica.

V.2.2 - Orienta¢do dos Monocristais

Uma informa¢&éo adicional, obtida das observactes
experimentais, foi a identificac¢ado de uma direcao definida de
crescimento das fases. Se as transformacdes nao eram muito rapidas
{quando n&o era possivel distingilltir uma interface), ou muito
violentas (quando eram acompanhadas de quebra da amostra), uma
interface era observada formar-se sempre em uma mesma orientag¢ao. A
transformac&o processando-se no monocristal, pela migrac&oc dessa
interface, numa dada direc&o. de um lado ao outro do mesmo (fig.
V.6).

Como os cristais apresentavam uma aparéncia padra@o, um
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monocristal foi orientado, para identificar-se quais eram essas
directes cristalograficas, referidas ao sistema monoclinico. Para
tanto foi usado o método de Laue por retro-reflexao [Cu 67]), para
um cristal colocado na forma representada na fig. V.7.

O diagrama de Laue obtido e a projec8o estereografica
construlda a partir do mesmo s&o0o representados na fig. Vv.8.
Comparando-se os A&angulos entre os pdlos obtidos e o0s angulos

interplanares calculados para ZrO. monoclinico, pode-se realizar a

2
indexac¢8o apresentada nas tabelas V.1 e V.2.

DIRECRO DE PROPAGAGAO

I\
Intertece

Fig. V.6 - Representacido da interface monoclinica/ortor-
rémbica

Monecristel
de Zr°2

/////////~\ FILME FOTOGRAFICO

\ Feize de
reies - x

Fig. V.7 - Montagem para orientacaéo do monocristal
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uma reversibilidade configuracional da

admitindo

Logo,

e

interface estaria formando-se no plano (100)m

a

transformacéo,

m

deslocando-se na direc¢&o [100]

pela

transformando-se

situa¢do de um monocristal

A

de uma interface & caracteristica de uma transformacgao

pPropagacao
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martensitica [Ch 75}, como referido no cap. I. Nesse caso a
interface forma-se ao 1longo do plano de habito. 1Isso ¢ uma
perspectiva interessante, porque o plano (100)m. identificado, ¢ o
mesmo sugerido por Bansal & Heuer [BH 74}, c¢omo sendo o plano de
habito para a transformacado monoclinica/tetragonal, quando a fase
produto tem uma forma de placa. Esse tipo de observa¢do reforca a
identificacdo da transforma¢&o monoclinica/ortorrémbica como sendo

martensitica.

V.2.3 - Microindentacéo

Como uma fonte disponivel de geracdo de defeitos, foram
microindentadas, com uma carga de 50 g, algumas amostras e medidas
suas pressdes de transicdo. Os resultados s&o apresentados na fig.
V.9 e servem para reforcgar a dependencia com o nivel de defeitos da
pressdo de transic&8oc. A grande variacd3o observada & fun¢do do
namero de indentactes sofridas pela amostra. As presso&s mais
baixas correspondendo a amostras que foram submetidas a um numero
maior de indentag¢des. E importante observar que, mesmo nas amostras
em que foram produzidas uma alta concentracdo de defeitos, a
transicgd3o para a fase de alta press&o manteve-se sempre acima de um
valor minimo (233 Kbar). Isso, associado com a n&8o detec¢do de
nenhuma variac¢&o sistematica, com os tratamentos, da pressé&o de
transigcao para a fase de baixa pressdo, fez com qgue sempre

existisse uma histerese minima.
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Fig. V.9 - Pressoes de transicgéo de amostras

microindentadas ( 0 - transigédo durante o primeiro aumento de
pressédo; + - transic8o durante aumentos adicionais de pressé&o: O -
transigfes durante diminuic&o de press&o)

O uso da microindentac¢do tinha um outro objetivo, mais
importante: fornecer uma informac&o complementar a respeito da
variac&o da dureza Vickers dos monocristais irradiados. Isso e
relevante, porque uma das 1ideias basicas do processo de
endurecimento estd associada com 0 aumento da resistencia, que
deslocacgdes (responsaveis pelo mecanismo de deformagd&o pléastica)
experimentam aoc mover-se atraves da rede [Sm 70, Am 62}].

Além disso, o© processo de endurecimento de cristais
iétnicos por irradiacao com elétrons & um fen6tmeno bem conhecido,
sendo explicado basicamente pelo aprisionamento ("pinning') das
deslocacbes por pequenos ''clusters', que se formam pela migrag&o de

vacé&ncias ou intersticiais. Dessa forma, espera-se que a irradiacédo

com eletrons, pelo tipo de defeitos provavelmente gerados (secao
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vV.2.1), provoque um aumento na dureza Vickers dos monocristais.

Foram realizadas medidas com amostras virgens e com
monocristais irradiados com elétrons em doses de 0,2 Mrad e 10
Mrad. Os resultados s&8o dados na tabela V.3, podendo ser comparados
com o valor de 6,5 GPa, referido por 1.W. Chen ([Ch 86] para
monocristais de ZrO2 monoclinica.

i Direcao de
. Indentacao

—————————— i —— v ———— ——
Dose \¢{ [100]1 . [110]
___________ T P
H ‘
Virgem y 7,5 GPa | -
i 9,5 GPa
___________ ¥ e
H H
Virgem H - it 11,7 GPa
___________ R S
' H
i 8,6 GPa |
Virgem v 7,8 GPa | 12,8 GPa
v 7,6 GPa |
___________ R S
H '
0,2 Mrad , 5,7 GpPa ; 6,2 GPa
10 Mrad 112,2 GPa , 11,5 GPa

Tab. V.3 - Medidas de microdureza

Como observa-se, a amostra irradiada com 10 Mrad mostrou
um aumento sensivel da dureza, além de n&o se observar nas amostras
irradiadas a dependéncia acentuada, notadvel nas amostras sem
tratamento, da direcgao de indentag¢d&o. Isso mostra uma
homogeneizacado do "atrito" sofrido pelas deslocag¢tes responsaveis
pelo escoamento plastico. A diminui¢&o do valor da dureza para a

amostra de 0,2 Mrad, pode ser representativa de um efeito conhecido
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como '"softening" inicial sob radiac&o [Am 62]. Esse amaciamento
resultaria da dispers&o, pela radiacgéo, de 'clusters" de vacancias
pré-existentes, uma vez que defeitos isolados seriam menos efetivos
no "pinning".

O resultado importante, no entanto, embora as medidas
feitas possam ser tomadas apenas como uma avaliac&o, e que a
irradiac&o com elétrons em doses elevadas criou condig¢gbes nas

amostras, que dificultaram o movimento de deslocacdes.

V.2.4 - Reprocessamento com Pressio

Um efeito adicional, observado nas amostras processadas,
diz respeito ao estreitamento do la¢o de histerese, explicadc pelo
aumento do numero de sltios nucleadores com a ciclagem dos
cristais. Notou-se que, & temperatura ambiente, ocorria um processo
de relaxacao, pelo qual, se a amostra repousasse um tempo
conveniente em presstes baixas, ocorreria, em uma nova ciclagem um
aumento da pressao de transi¢so monoclinica --»> ortorrédmbica, em
relacgédo ao tltimo aumento de pressao.

Foi feito um levantamento dessa variag¢ao, em relag¢do ao
tempo transcorrido desde a ultima transic¢8o sofrida pela amostra
(fig. V.10). O menor intervalo investigado (210 min) foi
determinado pelo tempo minimo necessario para, com © equipamento

usado, levantar-se o0 espectro do rubi (apds detectada uma transicéao

ortorrombica --> monoclinica) e tornar-se a aumentar suavemente a
pressao até ser observada uma nova transic¢ao monoclinica --> ortor-
rombica.

Esse tipo de resultado & incoerente com a suposigado de
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defeitos complexos como centros nucleadores. 1sso porgque seria
pouco provavel que, em tempos t8o reduzidos (minutos), houvesse uma
aniquilacado significativa dos mesmos A temperatura ambiente, de

maneira a exigir uma maior forca motriz (presstes mais elevadas) em

uma transformacdo posterior.
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Fig. V.10 - Variacao da Pressao de Transicao
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V1 - CONCLUSOES

Existe uma grande controvérsia sobre os mecanismos mais
adequados de descricao do processo de nuclea¢do em transformag¢otes
martensiticas. A compreensso dos mesmos sendo de grande
importancia, por ser esse periodo que basicamente controla a
cinética de toda a transforma¢@o. Particularmente no caso de
materiais ceramicos, gque podem ter sua tenacidade aumentada pelo
mecanismo de "transformation toughening'', o entendimento desses
processos & basico. Isso porque permitira compreender as condig¢des
necessarias para a retencédo metaestavel de fases mais densas, cuja
transformagé&o martensitica para a fase de equilibrio e a
responsavel por esse fendmeno.

Os dois principais modelos existentes para nucleag#ao
martensitica em zirconia assumem a necessidade de sitios
heterogeneos para surgimento do embri&o da nova fase. A diferenca
fundamental dos mesmos reside na visualizac8o que fazem da cineética
do processo de nucleacgéo.

Chen & Chiao [CC 83, CC 85], em seu modelo classico,
atribuem ao movimento de deslocag¢Bes, dissociadas de um defeito
original de estrutura complexa, a responsabilidade pelo crescimento
dos embrides. Na abordagem de Heuer & RUhle [HR 85], que usam um
modelo tipo "localized soft mode" (LSM), a forma¢ao do embriao esta
ligada a vibra¢bes andmalas da rede, motivadas por efeitos n&o
harménicos, em torno de regides defeituosas.

Nesse trabalho, onde foi investigada qual a visualizacao
mais adequada desse processo, uUsou-se a press&o para estudar a

influencia de defeitos gerados extrinsicamente na transformacdo de
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fase monoclinica/ortorrombica em Zroz. O uso da pressio e
importante pelo n&o mascaramento dos aspectos cinéticos, e pelo n&o
anigquilamento dos defeitos gerados pelos tratamentos realizados.

Para geractdo de defeitos, foi usada basicamente
irradiagcdo com elétrons de 1,5 Mev, com a qual produziu-se uma
concentracao homogénea de defeitos eminentemente pontuais. Embora
esses defeitos devam ter se recombinado e formado pequenos
"clusters', é pouco provavel gque com o tratamento tenha-se gerado
defeitos complexos, como as pilhas de deslocagdes propostas por
Chen & Chiao [CC 83] para centros de nucleacg&o martensitica em
Zroz.

A geracgaoco desse tipo de defeitos foi confirmada pela
observacdo de um aumento sensivel da dureza de um monocristal
irradiado com uma dose de 10 Mrad. O processo de endurecimento de
cristais ionicos & bem conhecido na 1literatura, sendo explicado
como o resultado do aprisionamento das deslocag¢des, cujo movimento
¢ responsavel pelo escoamento plastico do material. Os agentes
desse "pinning" seriam fundamentalmente peguenos "clusters",
formados pela migrac&do de vacancias e intersticiais [Am 62, Sm 70].
Esses sao justamente os provaveis defeitos produzidos nas amostras
de Zroz.

Dessa forma. se o fenotmeno de nucleacgao for visualizado
classicamente, os defeitos gerados dificilmente se ombreariam em
"potencia' Aqueles pré-existentes na amostra, como inclusive
salientam Chen & Chiao em seu trabalho, onde admitem que certamente
a nucleacso em amostras volumétricas é motivada por defeitos

intrinsicos As mesmas. No entanto, a ocorreéncia da transformacgéo a

presstes mais. baixas, para doses mais elevadas, obtida neste
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trabalho, ¢ equivalente a dizer-se que a mesma ocorreu a uma forga
motriz mais Dbaixa, ou seja, pela existéncia de defeitos mais
potentes, pouco provaveis de terem sido gerados pela irradiac8o.
Isso & o0 oposto de uma maior dificuldade para ocorrer a transicéso,
que seria esperada caso a abordagem de Chen & Chiao fosse usada.
Deveria ser necessaria uma forc¢a motriz maior (pressdes mais
elevadas), pois o movimento de deslocag¢bes dissociadas do defeito
nucleador, gque nesse modelo s8¢0 responsaveils pelo crescimento dos
embrides, seria prejudicado. Esperar-se-ia um efeito similar ao
endurecimento de cristais irradiados com elétrons, aonde as
deslocacbes de deslizamento sofrem um aprisionamento pelos defeitos
pontuais gerados na irradiac¢so.

Esse tipo de observac3o, em amostras com um carater
volumétrico mais acentuado, vem ao encontro de resultados obtidos
em estudos de microscopia eletronica (onde as amostras s3o
essencialmente planares), nos quais n3o fol detectada uma
relevancia maior das deslocagles existentes no processo de
nucleacs&o [HR 85].

Por outro 1lado, o resultado obtido & coerente com a
proposicao feita por Heuer & Rtlhle, & luz de experimentos com TEM,
para a nucleac8o em zirconia. 1Isso porque o tratamento feito nas
amostras pode ser entendido como simplesmente a introducidoc de um
maior numero de defeitos. Esses defeitos, embora possam ser
eminentemente pontuais, aos quais & associada uma poténcia reduzida
no modelo LSM de Clapp (se¢so 111.2.2), podem ter sua fraqueza
individual compensada pelo grande numero que seria gerado em altas

doses. OQu seja, seria de se esperar, por esse modelo, que a
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introduc&o de uma maior quantidade de centros geradores de campos
de deformacdes facilitasse a forma¢so de nucleos da nova fase. Na
situa¢do estudada, isso corresponderia a obter-se transicgbes de
fase a pressges mais reduzidas, como foi observado.

Como resultado, o modelo LSM, proposto por Heuer e RUhle
para nucleacdo em amostras planares, parece ser também o0 mais

adequado para a descricd&o do fenomeno em amostras volumetricas.

Um outro dado, que contraria a eleig&o de estruturas
defeituosas complexas para siltios nucleadores, ¢&é o efeito de
relaxac&8o ilustrado na fig. V.10. E pouco provavel que em tempos
t30 reduzidos como os observados (minutos}), & temperatura ambiente,
esteja ocorrendo uma aniquila¢8o significativa de defeitos
complexos, qQue seriam gerados em transicfies anteriores.

Em prosseguimento & investigac&o da natureza dos centros
nucleadores em Zr02, seria interessante verificar os tempos de
relaxa¢ac para outras temperaturas e para amostras expostas a
radiacao ultra-violeta. Com isso poder-se-ia investigar, por
exemplo, o papel de campos de tens®es mecanicas associados a campos
eletrostaticos. Essa possibilidade de defeito nucleador tem
parecido atraente, pois, embora esteja-se tratando com um isolante,
n&o e encontrada na literatura referencia a possiveis efeitos de
eletrificac8o provocada pelas deforma¢gdes no cristal durante as
transigdes. O uso de ultra-violeta & justificavel, porque o "gap"
6ptico de energia para a zircoénia monoclinica & de 4,99 ev [BS 65},
© que corresponde a um comprimento de onda de aproximadamente 2500

R.

Além disso, uma extensdo interessante, ao estudo de
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transformacdes de fase em materiais ceramicos sob pressdo, seria a
investigac8o da estabilidade de fases em pds ceramicos. Uma
proposta, seria um estudo sistemdtico, usando difrac¢&o de raios-x e
microscopia eletrdnica, de amostras de ZrOZ, Hfoz, Tio2 e A1203
alteradas por diferentes tratamentos térmicos, irradiac&o e
variac8o do tamanho de particula.

As melhorias mais importantes da infra-estrutura
experimental, para viabilizar esses estudos, seriam no sentido de
permitir medidas de press®es mais rapidas e facilitar o acoplamento
de outros equipamentos ao sistema. Para tanto planeja-se substituir
a fotomultiplicadora por um arranjo de fotodiodos espectroscoépicos
(Hamamatsu S2304), que acoplado a um microcomputador MSX, permitira
a leitura da pressdo em tempos bem menores que o0s atuais
(segundos). Aleém disso, pretende-se modificar o acoplamento optico
microscépio/monocromador, pelo uso de fibras ¢pticas. Isso
permitird uma melhoria do sinal recebido do rubi e abrira a
possibilidade de adaptar-se, com mais facilidade, outros
espectrémetros ao eqQuipamento, para realiza¢so de espectroscopia

"in situ” em amostras sob pressédo.
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