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RESUMO

Neste trabalho, a transi¢ao monoclinica/ortorrombica-I, induzida por aumento da pressao
em Zr(Q,, foi usada para o estudo do problema de nucleagao martensitica neste material, em
especial o papel dos defeitos no processo de nucleagao. As principais caracteristicas desta
transformagao foram revisadas e sua natureza martensitica foi estabelecida. A escolha
de uma transformacao induzida pela pressdo permitiu que a temperatura fosse usada de
uma maneira independente, para alterar o estado de defeitos em amostras na fase mono-
clinica (estavel nas condigbes ambiente). Foi investigado o efeito de tratamentos a 120°C,
300°C e 500°C, durante 24 h em agua, sobre a estabilidade de fases de um pé nanométrico
(< 30 nm). Este p6 foi submetido a pressoes de até 12 GPa usando uma camara de bigornas
de diamante, sendo a fragao transformada da fase monoclinica para a fase ortorrémbica-I
monitorada por difragao deraios X in situ. Uma amostra tratada a 300°C /24 h em véacuo foi
também estudada, para investigar uma possivel influéncia do ambiente. O comportamento
da amostra tratada em vécuo foi essencialmente o mesmo de uma amostra nio tratada,
mas o po tratado em agua necessitou de pressdes mais elevadas para ter a mesma fragao
transformada. O comportamento com a pressio da fragao transformada foi bem descrito
pelo Modelo Estatistico de Nucleagao Heterogénea. Para tanto, foi necessaria sua adaptagao
ao caso de transformacoes martensiticas induzidas por pressao e a obtencao das equagoes
de estado isotérmicas das duas fases. Os resultados obtidos sob pressao foram interpretados
como conseqiéncia dos tratamentos em agua terem modificado, essencialmente, o estado
de defeitos superficiais. A existéncia de um regime de nucleagio intrinsica em particulas
nanométricas aponta para um mecanismo de nucleagdo nao-classico em ZrQO,, o que é
reforcado pela identificacao de um efeito de relaxacao da pressao de transi¢do monoclini-
ca—ortorrombica-I em monocristais mantidos a temperatura ambiente. O papel do meio
na alteracao das propriedades do ZrQO, foi confirmado pela observacao de fluéncia sob
indentagao em monocristals mantidos em ambientes com agua. O conjunto de efeitos
do ambiente sobre este material parece estar relacionado a processos de alivio de tensoes

mecanicas, associados a ruptura de ligagdes Zr-O por reagao dissociativa com H,0.
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ABSTRACT

Iﬁ this work the pressure driven monoclinic/orthorhombic-I phase transition in ZrQ, was
used to study the problem of martensitic nucleation in that material, mainly the role
played by defects in the nucleation process. The main characteristics of the monoclinic/or-
thorhombic-I transformation were reviewed and its martensitic nature was established. The
choice of a pressure driven transition was taken in advantage to use the temperature as an
independent way to change the state of defects of samples in the monoclinic phase (stable
at room conditions). The effect of treatments at the temperatures of 120°C, 300°C, and
500°C, during 24 h in water, on the phase stability of a nanometric powder (particle size <
30 nm) was investigated. This powder was submitted to pressures up to 12 GPa, using a
diamond anvil cell, and the transformed fraction from the monoclinic to the orthorhombic-
I phase was monitored by in situ X-ray diffraction. A sample treated at 300°C'/24 h in
vacuum, was also studied to investigate a possible environment influence. The behavior of
the vacuum treated sample was almost the same as a non-treated sample, but the powder
treated in water needed higher pressures to have the same transformed fraction. The
pressure behavior of the transformed fraction was properly described by the Statistical
Heterogeneous Nucleation Model. In order to do that, this model was adapted to the case
of pressure driven martensitic transformations and the isothermal equations of state of
both the phases were determined. The results obtained in the high pressure experiments
were taken as a consequence of a change in the state of surface defects promoted by the
treatments in water. This is in agreement with results of transmission electron mycroscopy
of the samples. The existence of an intrinsic nucleation regime in nanometric particles
points for a non-classic nucleation mechanism in ZrQO,. This is confirmed by the finding of
a relaxation effect in the monoclinic—orthorhombic-I transition pressure of single crystals
kept at room temperature. The role of the environment in the change of the ZrO; properties
was also confirmed by the detection of indentation creep in single crystals kept in wetted
environments. All these environment effects seem to be related to some stress relaxation

process associated to the rupture of Zr-O bonds by dissociative reactions with H,0.
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Capitulo 1

INTRODUCAO

O diéxido de zirconio (Zr0;), usualmente designado simplesmente por zircénia, é um
material cerimico que tem despertado enorme interesse tanto do ponto de vista do de-
senvolvimento de novas tecnologias de aplicagdo, quanto do estudo béasico em fisica dos
materiais, pela investigacdo da correlagao entre suas propriedades impares e sua estrutura
atomica e microestrutura. Isso é atestado pelo fantastico acervo de publicagoes sobre esse
material e pela realizagio freqliente de congressos internacionais tendo como tema unico o
estudo de suas propriedades e aplicagdes[l, 2].

Dentre o grande nimero de aplica¢ées da zirconia, possivelmente a de maior impacto
seja o seu uso para producao de materiais cerdmicos de alto desempenho estrutural. Isso é
feito a partir da retencdo metaestavel da fase tetragonal do ZrO; (estavel entre 1170°C e
2370°C) na forma de precipitados, ou como fase dispersa, em uma matriz. A melhoria das
propriedades mecanicas nesses materiais tem sido explicada pela ocorréncia de uma série
de mecanismos, associados & transicdo de regides na fase metaestdvel para a fase estavel
4 temperatura ambiente. Esta fase estivel tem uma simetria monoclinica e a transigao
ocorre com um aumento de 3 a 5 % do volume[3].

Os diferentes mecanismos, propostos na literatura, sao representados na figura I.1 e
sua acido, individual ou combinada, produziria um aumento da resisténcia mecanica e da

tenacidade do material por:

a) dissipagao da energia de trincas, que tendam a se propagar no material, em microtrin-



cas geradas na matriz ao redor de particulas previamente transformadas;

b) aumento da energia necessaria a propagagao de uma trinca, em fungio da deformacéo
compressiva gerada na matriz por particulas, cuja transformacéo foi induzida pelo
campo de tensoes cisalhantes em torno desta trinca (esse fendémeno é conhecido na

literatura como ”transformation toughening”);

c¢) desenvolvimento de uma camada superficial compressiva, que diminui a sensibilidade

do material a pequenos defeitos superficiais.
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Figura 1.1: Mecanismos de melhora do desempenho mecéanico associados a transicao tetrago-
nal/monoclinica em zircénia[3]: (a) produgdo de microtrincas, (b) "transformation toughening”,

(c) compressao superficial.

A existéncia de todos esses mecanismos é decorréncia nao sé do maior volume especifico

da fase monoclinica, mas também da natureza da transformagao tetragonal/monoclinica.



Essa transformagao possui uma série de caracteristicas, que fazem com que seja classificada
como sendo de um tipo particular de transformagao cooperativa, chamada martensitica.
A transformagao ocorre rapidamente em monocristais e pode ser induzida em particulas
metaestaveis pelos campos de tensoes cisalhantes de trincas, ou por tratamentos abrasivos
da superficie[4-13].

O ponto chave para obtengao de materiais ceramicos, refor¢cados pelos mecanismos acima
citados, € o controle das condigdes de retencao metaestavel de fases em pequenas particulas
de Zr0O,, e dos fatores que as levardo a se transformar martensiticamente para a fase estavel.
Ou seja, é necessaria uma ampla compreensao da cinética das transformacdes martensiticas

em ZrO,. E dentro desse contexto que o presente trabalho se enquadra.

O estudo da cinética das transformagoes martensiticas é algo que ultrapassa largamente
os limites das aplicagGes tecnoldgicas de materiais ceramicos tenazes. Este é um problema,
ainda hoje em aberto, de extrema relevancia para a compreensao de transformacoes de fase
em uma grande gama de materiais, como, por exemplo, ligas de ferro[11, 13]. As principais
controvérsias referem-se ao estagio de nucleagdo que, consensualmente, acredita-se controlar
a cinética da transigao de fase[11]. Consideragoes de ordem energética tém mostrado que o
mesmo deve ocorrer em torno de regices defeituosas, para que seja possivel nas condigoes
termodinamicas usualmente observadas[12, 14, 15]. No entanto, a natureza dessas regides
nucleadoras, bem como o mecanismo fisico através do qual ocorre o processo de nucleagao

sao, ainda, assuntos de debate.

Outro motivo de controvérsia é o efeito que o ambiente, particularmente a presenca
de dgua, tem sobre as condigoes de retengao metaestavel da fase tetragonal do ZrQO,[16-
21]. A acdo do ambiente, mesmo a temperaturas baixas em comparagao a temperatura de
fusio do material, pode induzir a transformagao para a fase monoclinica. Isso traz como
conseqiiéncia uma degradagao das propriedades mecanicas de ceramicas a base de zirconia,
que pode ser vista como um processo de fadiga. Também, para uma melhor descricao desse
tipo de efeito, é necessaria uma compreensao maior dos processos fisicos que controlam a

transicao martensitica em ZrQ,.



Tendo clara esta importancia, procurou-se, no presente trabalho, obter um melhor en-
tendimento da natureza e do papel desempenhado pelos centros nucleadores no processo de
transformagao de fase martensiticaem ZrO,. Como abordagem central, escolheu-se alterar
de maneira controlada o estado de defeitos no material, de forma a obter-se informacées
mais precisas sobre a natureza dos defeitos nucleadores e o porqué da susceptibilidade das
condigbes de nucleagao a tratamentos térmicos em baixas temperaturas. Especificamente,
neste sentido, foi estudado o efeito de tratamentos térmicos até 500°C, em ambientes com
e sem agua, sobre a dependéncia, com a pressao, da fragao transformada da fase mo-
noclinica para a fase ortorrémbica-I de pés finos de ZrQ,, submetidos a altas pressdes
hidrostaticas[22].Como serd mostrado no Capitulo II, a transigao induzida por pressdo
para a fase ortorrombica-I apresenta, também, uma natureza martensitica, sendo bastante
analoga a transformacdo monoclinica/tetragonal, que ocorre com o aumento da tempera-
tura. Foi usada a técnica da camara de bigornas de diamante para geragao de pressoes de
até 12 GPa!, sendo a fragdo relativa das fases monitorada por difragao de raios X in situ,
como discutido no Capitulo III.

A escolha de uma transformagdo martensitica induzida por pressao, e ndo por tempe-
ratura, e a proposta de trabalho apresentada acima estdo intimamente relacionadas. Um
estudo desse tipo ndo poderia ser realizado usando a transformagao monoclinica/tetragonal
em Zr(Q; puro, pois as altas temperaturas necessarias para a transicao provavelmente
tornariam irrelevantes os tratamentos prévios. Isso € uma conseqiiéncia da acao dupla que a
temperatura intrinsicamente possui: a alteragido das condigGes de equilibrio termodindmico
e a determinacao das condigoes cinéticas para que um dado sistema evolua para o estado
de equilibrio. A pressao, nesse aspecto, constitui-se em um parametro termodinamico mais
puro, pois afeta a energia livre do sistema, sem ter a influéncia decisiva sobre a cinética dos

processos que a temperatura possui.

Por outro lado, uma investigacao usando particulas que, pela adicao de dopantes, es-

! As unidades de pressao mais correntemente empregadas sdo correlacionadas da seguinte maneira: 1 GPa

(Gigapascal) = 10° Pa = 10°.%; = 10 kbar; 1 bar = 0,9869 atm = 1,0197 £/

cm?3



tivessem metaestavelmente retidas na fase tetragonal, como tem sido normalmente feito
na literatura, traria informagoes ambiguas. Seria dificil distinguir o efeito dos tratamen-
tos sobre os defeitos presentes nas particulas tetragonais, daqueles sobre a matriz em que
essas particulas estariam retidas, ou mesmo de uma eventual reagio do ambiente com os
dopantes, cujo papel no processo de estabilizagao ainda nao possui uma explicagio consen-
sual. Essas dificuldades prejudicariam uma investigagao da natureza dos defeitos presentes
na zirconia, que sao importantes para o processo de nucleagio. Além disso, mesmo nessa
situagdo, nao seria possivel que a forca motriz para indugao da transicao de fase fosse
variada de uma forma independente, sem alterar o estado de defeitos da amostra. Isso difi-
cultaria uma verificagao da potencialidade de cada tipo de defeito como centro nucleador.
No entanto, estudos desse tipo podem ser feitos comodamente usando-se transigoes de fase
induzidas por pressao, quando tem-se a liberdade de usar tratamentos térmicos unicamente

para alterar o estado de defeitos das particulas, mantidas em sua fase de equilibrio.

Além desse trabalho central com pds, foram também realizados estudos complementares
usando amostras monocristalinas. Foram medidos efeitos de relaxagao, a temperatura
ambiente, sobre a pressao de transi¢io monoclinica/ortorrombica-1[23], e de variagao da
microdureza em funcgao do tempo de indentacdo e do ambiente[24]. Com isso, procurou-se
ter informacoes adicionais que tornassem mais clara a natureza dos defeitos nucleadores e

a acdo do ambiente sobre os mesmos durante tratamentos a baixa temperatura.

Com o objetivo de caracterizar da melhor maneira possivel o problema estudado e
de tornar claro os procedimentos usados em sua analise, a presente tese foi estruturada
da seguinte maneira. No Capitulo lI, inicialmente, o problema da transformagio mono-
clinica/ortorrémbica-I? é apresentado dentro do contexto das transformagdes de fase em
Zr0,. Uma vez que as informagoes sobre esta transformacio sio encontradas de uma
maneira dispersa na literatura, mesmo porque muitos resultados sdo bastante recentes,

é feita uma revisao sobre o tema. Dessa forma, pretende-se mostrar de uma maneira

2Por brevidade, a partir de agora, em algumas situacdes, as fases monoclinica e ortorrémbica-I serdo

referidas simplesmente como fases mono e orto-1 respectivamente.



sistematica as principais caracteristicas dessa transi¢io de fase. Isso, somado a uma anéalise
da deformagdo de rede associada a transigao e a uma discussio sobre as caracteristicas
definitérias de uma transformagdo martensitica, permite que a natureza martensitica da
transformacao mono/orto-1 seja determinada. Dessa maneira, justifica-se o seu uso como
um caso conveniente para o estudo do problema de nucleagao martensitica em ZrQ,, dentro

da abordagem previamente referida.

O problema da nucleagao martensitica em ZrO; é, entdo, apresentado, juntamente com
os principais modelos propostos na literatura para descrevé-lo. O Modelo Estatistico de
Nucleagao Heterogénea, desenvolvido originalmente por Olson & Cohen|[25], que ser4 usado
para descrigdo e quantificagdo do comportamento do p6 de ZrQ,, é apresentado com de-
talhes. Sua adaptacdo ao caso de transformagdoes martensiticas induzidas por pressao[22]
é feita no final do Capitulo II, depois de uma discussdo sobre os principais aspectos ter-
modinamicos da aplicagdo de pressdo em materiais sélidos. Conceitos e parametros, que
serao usados extensivamente na discussdo dos resultados, sao introduzidos durante o de-

senvolvimento do modelo.

Em fungado da natureza especializada da técnica de geragao de altas pressoes, foi in-
serido, na seqiiéncia, um capitulo (Capitulo I1I) detalhando os procedimentos experimentais
utilizados para investigacao do material em alta pressdo. Sdo apresentados os principios
basicos da técnica da camara de bigornas de diamante e as caracteristicas particulares das
camaras usadas para estudo de monocristais e pé. Paralelamente, sao descritos os sistemas
experimentals que permitiram a analise por microscopia optica e por difracao de raios X
das amostras sob pressao. No final do capitulo, sdo apresentados os procedimentos usados

para analise dos espectros de difragao de raios X.

Os resultados experimentais sao apresentados em dois capitulos. No Capitulo IV estio
descritos os resultados obtidos com as amostras estudadas sob altas pressées e no Capitulo V
os resultados obtidos a partir de medidas de microdureza. No Capitulo 1V, além dos
resultados de relaxacdo da pressao de transigdo em monocristais e do efeito de tratamentos

térmicos prévios sobre a fragao transformada de pods, sao também relatados os resultados



obtidos em dois estudos adicionais: a anélise da variagio, com a pressio, do volume da
célula unitaria das fases mono e orto-I, e a investigagdo por microscopia eletronica de
transmissao do efeito dos tratamentos térmicos sobre a morfologia das particulas do pé de
Z7'O2.

O conhecimento das curvas de compressibilidade isotérmica das duas fases, obtidas a
partir da variacdo de suas células unitdrias, é importante, como sera visto, para o uso do
Modelo Estatistico de Nucleagdo Heterogénea. Por isso, e pelos resultados da literatura
nao cobrirem adequadamente a faixa de pressoes de interesse, alguns pontos experimentais
foram obtidos nessa regido. A analise do efeito dos tratamentos sobre a morfologia das
particulas, especialmente sobre seu tamanho médio, é fundamental, por seu lado, para a
compreensao de eventuais alteracoes nas condicoes de estabilidade das fases.

No Capitulo V, antes de serem apresentados os resultados sobre o efeito do tempo de
indentagdo e do ambiente sobre a microdureza de monocristais, sao feitas consideragoes
basicas sobre o uso de medidas de dureza para caracterizacdo de um material. Isso foi
considerado necessdrio, porque essa técnica, apesar de ser usada extensivamente na area de
Engenharia, ndo é muito difundida entre a comunidade de Fisica Experimental.

No Capitulo VI, os diversos resultados obtidos sdo analisados e discutidos, dentro do
contexto da estabilidade de fases em transformagoes martensiticas. Inicialmente o Modelo
Estatistico de Nucleacdo Heterogénea é usado para descrever o comportamento com a
pressdo da fracao transformada do p6 de ZrO;. A seguir, é proposta uma interpretagao
do efeito dos diversos tratamentos prévios sobre o pd, em termos das possiveis alteracoes
induzidas no estado de defeitos. Finalmente, os resultados nas amostras em pé e em
monocristais sao tentativamente integrados em uma sec¢do onde especula-se sobre a origem
do efeito do ambiente nos diversos processos de relaxagao observados em ZrQ,.

No Capitulo VII, das Conclusées, é realizado um fechamento do trabalho, com um
balango do que foi feito e dos resultados obtidos. Possiveis estudos, que poderiam clarear
questoes que ainda permaneceram em aberto, sdo também sugeridos. As referéncias biblio-

graficas sdo apresentadas no final.



Capitulo II

A TRANSFORMACAO MARTENSITICA
MONOCLINICA/ORTORROMBICA-I EM
Z?“Oz

Como descrito na Introdugao, o eixo central deste trabalho foi o estudo do efeito de
tratamentos térmicos a baixas temperaturas, e diferentes ambientes, sobre as condigdes de
estabilidade de pés finos de ZrO, frente a uma transformacao de fase martensitica induzida
por pressao. Em fungao disso, neste capitulo inicial deseja-se caracterizar adequadamente o
problema da nucleagao martensitica na transformagéo estudada (mono/orto-I), bem como
desenvolver um ferramental teérico, que permita a descrigao e quantificagao dos efeitos dos
tratamentos sobre a dependéncia, com a pressdao, da fracao das amostras que é transfor-
mada.

Para cumprir o primeiro objetivo, é necessaria a compreensao da natureza da trans-
formacao de fase que o material sofre. Por isso, inicialmente é apresentado o seu diagrama
de fases (PxT) e sao descritas com detalhes as fases monoclinica e ortorrdmbica-I, que sao
as fases envolvidas nessa transformagao. A seguir, sido analisadas as particularidades da
transformagao, que é caracterizada como sendo do tipo martensitica, a partir dos aspectos
tipicos dessa classe de transformagoes de fase.

A identificacdo da natureza da transformagao permite que seja feita a modelagem do

processo de nucleagdo, que controla a cinética das transformacdes martensiticas. Com esse



objetivo, sao apresentados, na seqiiéncia, os principais modelos de nucleagio martensitica.
Ap0s iss0, € descrito com detalhes o Modelo Estatistico de Nucleagio Heterogénea[25], que
sera usado para descrever o comportamento observado do material.

Para uso de tal modelo na descrigao da transformagdo mono/orto-I, o mesmo teve de
ser adaptado ao caso de transformagoes induzidas por pressdo. Isso foi feito no presente
trabalho[22], sendo detalhado na parte final deste capitulo, depois de uma discussio sobre

os principais aspectos termodinamicos da aplicagao de pressio em materiais.

II.1 O Diagrama de Fases da Zircénia (ZrO,)

A zirconia apresenta uma série de variagGes alotrépicas tanto em altas temperaturas
quanto em altas pressoes. Seu diagrama de fases em alta temperatura, bem como a retencao
de fases de alta temperatura nas condigbes ambiente, tém sido extensivamente estudados
na literatura, em fungao, principalmente, de seu alto interesse tecnolégico[1-3].

A pressdo ambiente existem trés fases estaveis em diferentes faixas de temperatura[26]:
fase monoclinica (estavel até 1170°C), fase tetragonal (estavel entre 1170°C e 2370°C) e
fase cibica (estdvel entre 2370°C e a temperatura de fusdo — 2680°C). Os limites das
varias regides de estabilidade estdo esquematicamente representados no diagrama PxT da
figura I1.1, adaptada de Leger et al.[27], onde também estao indicados os grupos espaciais
correspondentes a cada fase. A fase ciibica corresponde a uma estrutura tipo fluorita (CaF;)
e as fases de baixa temperatura sao uma deformacao dessa estrutura basica.

" Na figura I1.2 esta representada a estrutura cristalina da fase monoclinica[4], que per-
tence ao grupo espacial P2;/c (N° 14), e cujos parimetros de rede & temperatura ambiente
sao a = 0,51505 nm, b = 0,52116 nm, ¢ = 0,53173 nm e # = 99,230°. Os dtomos de oxigénio
sao representados pelos circulos maiores e 0s de zirconio por circulos menores. Todos os
atomos ocupam sitios 4e, sendo os dtomos de Zr coordenados por 7 dtomos de oxigénio.
Existem dois tipos de atomos de oxigénio. O tipo OI (circulos hachureados na figura 11.2)
é coordenado por 3 dtomos de Zr em um arranjo triangular irregular. O atomo de oxigénio

localiza-se apenas 0,025 nm fora do plano determinado pelos dtomos de Zr, e as distancias
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Figura I1.1: Diagrama de fases genérico para a zircénia[27]. Os grupos espaciais jd identificados

—

sao representados nas respectivas regides de equilibrio. As linhas continuas indicam resultados
obtidos in situ, enquanto as ndo continuas representam resultados de amostras processadas em
alta pressao, mas analisadas nas condigoes ambiente. As regiées hachureadas indicam zonas com

dados conflitantes e/ou incertos ou de coexisténcia de fases.

Zr-0O1 sao 0,2052 nm, 0,2063 nm e 0,2157 nm. O tipo OII (circulos vazios na figura 11.2)
é coordenado por 4 4tomos de Zr, que formam um tetraedro distorcido, com as distancias
Zr-O11 sendo 0,2153 nm, 0,2176 nm, 0,2242 nm e 0,2267 nm[28, 29].

Uma caracteristica marcante dessa estrutura é a distribuigao dos atomos em camadas
paralelas a (100), como pode ser visto da fig. I1.3, onde ¢ representada a projecao segundo a
normal a esse plano. As camadas correspondentes aos atomos de oxigénio tipo Oll e Ol séao
representadas respectivamente na fig. 11.3(a) e fig. 11.3(b), tomadas de Smith e Newkirk[28].
Nestas figuras estao também representados os atomos de Zr que coordenam os de O, como
descrito acima. No caso de Oll, eles se colocam dois acima e dois abaixo do plano de O, e
no de OI, dois acima e um abaixo ou vice-versa (ver fig. 11.2(c)).

Como também pode ser visto do diagrama PxT (IL.1), existem diferentes estruturas

ortorrémbicas propostas como fases estaveis a altas pressoes. No entanto, a existéncia das
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Figura I1.2: Estrutura cristalina da zirconia monoclinica. Os dtomos de Zr sdo representados
por circulos menores e os 4tomos de O por circulos maiores hachureados (OI) ou vazios (OII). Em

(b) e (c) sdo representadas, respectivamente, as proje¢ées segundo os planos (010) e (100)[4, 28].

mesmas, os limites de estabilidade e as simetrias propostas sao, ainda em grande parte, uma
questdo de controvérsia na literatura. Isso se deve tanto a dificuldade de se fazer anélises
experimentais conclusivas em condi¢bes de pressao muito elevada, quanto as caracteristicas

especificas do composto Zr0O; e da cinética das suas transi¢oes de fase.

Especificamente, o estudo de difragdo de raios X em monocristais é limitado experi-
mentalmente a pressées que permitem apenas o estudo da fase ortorrombica-1. As demais
fases somente sao estudadas por técnicas de difracdo em amostras sob a forma de pé, o que
nao permite a obtencio direta da estrutura cristalina de uma fase. Mesmo esses espectros
sdo de baixa qualidade, se comparados com os resultados de difratometria em condigdes
usuais, apresentando uma pobre relagio sinal/ruido e picos largos, em funcdo das condigoes
experimentais extremamente desfavoraveis em que sao obtidos. Além disso, em funcao do
baixo fator de espalhamento de raios X por parte do oxigénio, o espectro de difracido de
raios X sera pouco sensivel a estrutura exata da rede de oxigénio, o que pode levar a uma
interpretagio equivocada do mesmo. Dificuldades desse tiltimo tipo tém sido contornadas

pelo uso de difracao de néutrons.

Em termos da cinética das transiges de fase, é observado que as pressdes de transigio

11
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Figura II.3: Projeces segundo 4 normal ao plano (100) das camadas de oxigénio tipo OII (a)
e OI (b)[28]. Em (b) estdo indicados pelos simbolos + e x dois conjuntos de posi¢des atémicas,
que os atomos OI podem ocupar na fase orto-I de alta pressdo. As setas continuas e tracejadas
indicam possiveis movimentos atémicos, que dariam origem a essas configuragées (ver fig. IL5 e

secao I1.2.2 a seguir).

sao dependentes de fatores como tamanho das particulas e histéria da amostra. As transigoes
podem se estender por faixas significativas de pressao e as transi¢cdes reversas podem ter
importantes histereses. Isso faz com que possa haver misturas de fases, mesmo em condigdes
ambiente. Esse aspecto, associado com a impossibilidade de distinguir alguns picos de fases
diferentes, pode dificultar muito a interpretacao dos espectros de difragiao, principalmente
se a analise nao é feita in situ, mas em amostras processadas em alta pressao e analisadas
a pressao atmosférica. Quando as medidas sao feitas in situ, a analise passo a passo da
evolugado dos espectros torna mais facil a identificagao das diferentes fases envolvidas, mas,

mesmo assim, problemas cinéticos podem fazer com que isso nao seja evidente.

E interessante referir que outras fases ortorrémbicas tém sido identificadas em amostras
resfriadas a temperaturas criogénicas e em folhas ou particulas muito finas, usadas para
microscopia eletronica de transmissdo. No primeiro caso, foi atribuido o grupo espacial
Pbc2,[30], apds experimentos com difracao de néutrons, enquanto, no segundo caso, resul-

tados de difracao de elétrons levaram ao grupo Pbca[31, 32].
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I1.2 A Transformacao Monoclinica/Ortorrémbica-I

A discussdo sera particularizada, agora, para as fases monoclinica e ortorrémbica-I, que
sdao aquelas envolvidas na transformacao de fase estudada no presente trabalho. Inicial-
mente, serdo apresentadas as caracteristicas cristalograficas da fase orto-I, o que, junto
com a descri¢do da fase monoclinica apresentada na segdo anterior, ressaltara a grande cor-
relacao entre as duas estruturas. Isso permite a proposicdo de mecanismos de deformagao
que induziriam a transformacdo de fase, o que, somado as caracteristicas do processo de
transicao, permite a identificagdo da sua natureza. A transformacédo é caracterizada como
sendo martensitica, depois da apresentagao das particularidades definitérias dessa classe de
transformacées de fase. E importante que seja feita esta caracterizacgao, porque, até agora,
apesar de diferentes autores suspeitarem desse aspecto martensitico, nenhuma analise mais

rigorosa havia sido feita na literatura.

I1.2.1 Aspectos Cristalograficos

No presente trabalho, foi estudada a transformacéo de fase mono/orto-1, que ocorre a
pressoes maiores que 3,3 GPa, a temperatura ambiente. Essa transformagao tem sido ob-
jeto de varios trabalhos na literatura, principalmente no sentido de caracterizar a simetria
da fase de alta pressao. No entanto, as informacées apresentam-se de uma forma dispersa
e algumas vezes desencontrada, o que é justificaivel por serem muitos dos resultados ainda
recentes. Por isto, nesta segao, é feita uma revisdo, com o intuito de apresentar organi-
zadamente o presente estado de conhecimento sobre o assunto.

Inicialmente, acreditava-se que essa fase de alta pressdo seria a mesma fase tetragonal
de alta temperatura, mas evidéncias por difragdo de raios X[33, 34, 35] e espectroscopia
Raman[36] levaram & conclusdo de que seria uma outra variagao alotrépica, possivelmente
com simetria ortorrémbica. A confirmagao dessa simetria s6 foi possivel com o trabalho de
Kudoh et al.[37], onde foi feito um estudo de difragéo in situ em um monocristal, usando um
difratémetro de quatro circulos. Para pressées acima de 3,5 GPa, esses autores identificaram

a transiciao para uma fase ortorrémbica, a qual, pela sistematica de extingao do espectro de
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difracdo e para compatibilizar com os espectros Raman anteriormente publicados[36], foi
atribuido o grupo espacial Pbcm (N° 57), o que foi confirmado por processos computacionais

de refinamento da estrutura.

No trabalho de Kudoh, também foi encontrada uma relacao definida entre as orientagoes
cristalograficas do cristal antes e depois da transformagao de fase. Os eixos sdo tais que
[010],, || [010], e [001],, ]| [001], , ou seja, (100),, || (100), . Esta relacdo é idéntica a
orientacao entre as fases monoclinica e tetragonal, quando uma regiao monoclinica forma-

se martensiticamente em uma matriz tetragonal a baixas temperaturas (< 1000°C)|[7, 8].

O uso do grupo espacial Pbem consegue explicar adequadamente os espectros de difragao
de raios X em amostras sob a forma de p4[38]. Uma anélise tipo Rietvield para um pé
nas condi¢des ambiente, apés processamento a 6 GPa e 600°C' por 30 min, resulta nos
seguintes parametros de rede: a=0,50364 nm, b=0,52546 nm e c=0,50855 nm. A relagio
(c/a)=1,00975 pode facilmenteinduzir & indexagao dessa fase como tetragonal, se o espectro
de difracdo tiver uma pobre resolugido, como normalmente ocorre naqueles obtidos sob
pressio. Isso explicaria a dificuldade referida anteriormente para a correta identificagao da

simetria dessa fase.

A hipétese de um grupo Pbem, no entanto, exigiria, para se ter quatro moléculas por
célula unitaria, que houvesse quatro atomos de Zr ocupando as quatro posigoes de um sitio
4d, quatro atomos de O ocupando as quatro posi¢des de um sitio 4c e quatro dtomos de
O ocupando as oito posigdes de um sitio 8e, com igual probabilidade. Kudoh et al.[37]
contornaram esse problema, admitindo a existéncia de dois tipos de célula unitaria, dis-
tribuidas com uma razio estatistica de 1:1. Em cada uma dessas células, chamadas pelos
autores de "reversa” e "obversa”, os 4tomos de O do dltimo tipo ocupariam de uma maneira
ordenada apenas um dado conjunto de quatro posigées em 8e. Essas células, com dtomos
de O em posicdes diferentes, poderiam se distribuir coerentemente através do cristal, for-
mando dominios, e determinariam uma estrutura altamente desordenada para a fase de

alta pressao.

Essa descrigio, um tanto mirabolante, sé pode ser aprimorada a partir de estudos de
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difragao de néutrons em amostras onde a fase orto-I estava retida nas condigoes ambiente[39,
40]. A descrigdo do espectro, usando uma analise tipo Rietvield, néo é possivel, se a simetria
Pbem for assumida. Um bom ajuste, no entanto, é conseguido usando-se o grupo espacial
Pbca (N° 61), o que leva aos seguintes pardmetros de rede: a=1,00861 nm, b=0,52615 nm e
c=0,50910 nm. Essa estrutura é uma distor¢do de uma estrutura bdsica tipo fluorita, assim
como Pbcm, mas com um dobramento do parametro "a”. Na figura I1.4, tomada de Ohtaka
et al.[39], estd representada a estrutura de orto-I, com os circulos maiores representando
os atomos de O e os menores os atomos de Zr. Existem oito moléculas por célula unitéria,
todos os atomos ocupam sitios 8c e existem, como para a fase monoclinica, dois tipos de
atomos de oxigénio. Um deles, designado por Ol e representado por circulos hachureados
na figura 1.4, é coordenado por trés atomos de Zr em uma configuragio aproximadamen-
te coplanar, com as distancias Zr-Ol sendo 0,2063 nm, 0,2110 nm e 0,2187 nm. O outro,
designado por OII e representado por circulos vazios na figura 11.4, possui uma coordenagao
quase tetraedral, com as quatro distancias Zr-OIl sendo 0,2152 nm, 0,2198 nm, 0,2200 nm
e 0,2208 nm. Os atomos de Zr sao coordenados por sete atomos de oxigénio. Em relagao a
fase monoclinica, ocorre um aumento da distancia média Zr-OI (0,2091 nm — 0,2120 nm)
e uma diminui¢do da distancia média Zr-OII (0,22095 nm — 0,21895 nm). Os valores
dessas distancias médias tendem a tornar-se cada vez mais similares com o aumento da

pressao[37].

A identificacido desses sitios fica mais facil a partir da figura IL.5, do trabalho de Howard
et al.[40], onde a estrutura Pbca é representada por uma sucessao de quatro planos, empilha-
dos na diregdo do eixo "a”, que contém alternadamente os oxigénios tipo OII (figs.IL.5 (a)

e (c)) e OI (figs.IL5 (b) e (d)).

Como se vé, existem dois tipos de camadas com OI, o que faz com que a célula unitaria
possa ser vista como uma sequéncia, na direcao do eixo "a”, de células unitarias do tipo
Pbem, alternadamente correspondendo as células "reversa” e "obversa” propostas por Ku-
doh et al.[37]. Essa situagdo s6 pode ser caracterizada a partir da difragdo de néutrons,

onde sao identificados fortes picos, associados ao dobramento da célula unitdria. O baixo
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Figura I1.4: Estrutura da fase ortorrémbica-I (Pbca). Os dtomos de Zr sio representados pelos

circulos menores e os de O pelos circulos maiores hachureados (OI) ou vazios (OII)[39].

poder de espalhamento para raios X dos atomos de oxigénio faz com que os espectros de
difracdo de raios X, gerados pelas estruturas Pbcm e Pbca propostas para ZrO,, sejam
praticamente indistinguiveis. A periodicidade, que determina a~1 nm e ndo a~0,5 nm,
estd associada a uma pequena deformacdo na rede de OI, entre as camadas (b) e (d),
que nao é identificivel em espectros de raios X. Por isso, as dificuldades encontradas para

identificacdo da estrutura correta da fase orto-I como sendo do tipo Pbca.

E interessante notar que, no caso de particulas submicrométricas usadas em microscopia
eletronica, as quais no processo de preparacdo de amostras transformam-se para uma fase
ortorrombica, os resultados de difracao de elétrons também levam a um grupo espacial
Pbca, com parametros de rede a=1,014 nm, b=0,521 nm e ¢=0,511 nm[32]. Além disso,
sob a agdo do feixe, essas particulas transformam-se para a fase monoclinica com uma
relacio de orientagdo cristalogrifica definida: (100), || (100),, e [010], || [010]),,. Ou seja,
existem fortes indicativos de que essa fase e a de alta pressao sdo a mesma, o que é reforgado
pelas caracteristicas da transformagao para a fase monoclinica, como sera visto na préxima
secdo. Por outro lado, a estrutura Pbc2,, referida para fases ortorrombicas obtidas em
amostras resfriadas a temperaturas criogénicas[30], pode ser construida pela superposigio
alternada de camadas (c) e (d) da figura I1.5. Dessa forma, todas as fases ortorrombicas,

que tiveram sua estrutura resolvida, sdo altamente correlacionadas entre si. Os grupos
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(d)

Figura IL.5: Planos de dtomos tipo OII ((a) e (c)) e OI ((b) e (d)) normais ao eixo ”a”, que,

empilhados na seqiiéncia apresentada, produzem a estrutura Pbca[40].

espaciais Pbca, Pbc;1 e P2;/c (da fase monoclinica) sdo todos subgrupos nao isomérficos

maximos de Pbem[40].

I1.2.2 Caracteristicas Principais da Transformacao Mono/Orto-I

Assim como na secdo anterior, é necessario, também, fazer uma revisao para apresentar
de uma forma sistematica as caracteristicas da transformacgao mono/orto-1, que encontram-
se registradas de uma forma dispersa na literatura. Isso é feito na presente secao, seguido
da proposigdo, baseada na analogia com a transformacio para a fase tetragonal, de um
mecanismo de deformagio que levaria a transformagao mono/orto-I.

O valor exato da pressdo de transi¢do mono/orto-I em monocristais depende fortemente
da histéoria da amostra. Trabalhos anteriores mostraram que fatores como tratamentos
prévios por irradiagao[41, 42] e nimero de transigdes prévias[35, 41] alteram o valor da
pressdo de transi¢cdo. A transformagéio reversa pode apresentar uma histerese em pressio da
ordem de 1 GPa, para a primeira ciclagem em pressao. Em amostras varias vezes cicladas,
este valor se reduz para aproximadamente 0,5 GPa[35, 41], em funcéo, principalmente, da
diminuicdo da pressdo de transicio mono—orto-I. Isso é mostrado na figura I1.6, de Block
et al.[35], onde (®) representa a transi¢ao em monocristais virgens, (o) indica a transicdo

durante o aumento da pressdo ou temperatura em cristais que ja sofreram transicoes prévias
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e (o) corresponde a transigdo durante a diminuicao da pressao ou temperatura.

Temperatura (°C)
H

Figura I1.6: Limites de estabilidade entre a fase ortorrémbica-I e as fases monoclinica e tetra-
gonal, obtidos por observagao éptica de monocristais[35]. Os diferentes simbolos indicam valores
experimentais em que foi observada a transi¢do: (e) em monocristais virgens, (¢) durante o
aumento da pressido ou temperatura em cristais que ji haviam sofrido transi¢ées prévias, e (o)

durante a diminui¢do da pressao ou temperatura.

A transformagio ocorre de uma maneira quase instantanea, a nao ser em alguns cristais
ja ciclados em pressio, onde pode-se identificar o deslocamento de uma interface bem
definida, de um lado a outro do cristal[41, 42]. Sabe-se que, quando um monocristal
transforma-se martensiticamente em outro monocristal pela migragdo de uma interface, esta
forma-se ao longo do plano de habito[9]. A interface, no caso de um cristal de ZrO, visto
segundo o plano (001),,, forma-se ao longo do trago do plano (100),, do cristal monoclinico,
deslocando-se na direcao de [100],,. Os planos (100) sdo os planos paralelos entre as duas
fases segundo a orientagio determinada por Kudoh et al.[37].

Em amostras sob a forma de pd, a fragdo transformada com a pressio depende do
tamanho de cristalito[43], de eventuais tratamentos térmicos prévios[44], da adigdo de do-

pantes[45] e do meio transmissor de pressido usado[27, 36], que altera as condigdes de hidros-
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taticidade na cimara de alta pressdo. A transformagio tem caracteristicas atérmicas, ou
seja, a fragdo transformada depende apenas do valor de pressio aplicado e nao do tempo de
aplicagdo da mesma[43]. A fase de alta pressio somente pode ser retida significativamente
em pés ultrafinos (< 30 nm), sendo as condigdes de retengao altamente influencigveis pela
presenca de tensdes cisalhantes[45, 46], por tratamentos térmicos antes da diminuicio de
pressiao[44, 46] e pela presenga ou nao de dgua na camara de alta pressio[33, 47). A fase
retida é facilmente transformavel para a fase monoclinica por aquecimento a 300°C ao
ar[47], ou por agido mecanica, como moagem em almofariz[47] ou aplicaciao de pressdes nio

hidrostaticas[45].

A grande similaridade entre as estruturas das fases orto-I e monoclinica permite que
sejam feitas algumas consideragdes sobre o processo de deformagio da rede, que leva a trans-
formacao de fase, e sua correlagao com os possiveis movimentos atomicos. Uma comparagao
das projecdes sobre os planos (100) para as duas estruturas, que pode ser feita diretamente
usando as figuras I1.3 e I1.5, permite distinguir que o maior movimento atéomico consiste
em um rearranjo dos atomos nas camadas tipo OI. Essa é a mesma situagiao da transigao
mono/tetragonal[28], onde esse movimento leva & mudanga de coordenacao dos atomos de
Zr de 7 para 8. No caso da transicdo para orto-I, ndo existe mudanca de coordenagio
(continua sendo 7), mas ainda sera necessario o rompimento de algumas ligagoes, pois os
atomos OI da fase orto-I nao compartilham dois 4tomos de Zr, mas apenas um. Ou seja,
seus triangulos de coordenagao nao terao mais uma aresta em comum e sim apenas um

vértice.

Na figura I1.3(b) estao indicadas as posigdes que os atomos Ol devem ocupar na fase
orto-I. Junto sao desenhadas setas, indicando possiveis movimentos desses atomos a partir
da estrutura monoclinica, de maneira a serem produzidas as camadas (b) e (d) repre-
sentadas na figura I[.5. Os deslocamentos sugeridos implicariam em que os movimentos
atdmicos significativos seriam restritos ao plano (100), mais a compactagido que o novo
posicionamento permitiria. Deve ser notado que os atomos OI na fase de alta pressdo

apresentam-se ordenados em fileiras, que ocupam posigdes intermediarias em relagiao aos
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atomos OII. Isso d4 lugar a reducéo significativa dos pardmetros ”c” (0,532 nm — 0,509 nm)
e ”a” (0,515 nm — 1,009/2 = 0,5045 nm).

O movimento atémico proposto é compativel com a descricio da deformacio da rede
durante a transi¢do como sendo devida a um cisalhamento em (100), segundo [001], respon-
savel pela mudanca de forma, mais mudangas de dimensées do tipo dilatagio/contracio.
Isso é representado na figura I1.7 para o plano zz, onde = e z sao tomados paralelos

respectivamente a [100], e [001], da célula ortorrémbica.

»
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Figura II.7: Representagio esquematica da deformagdo da rede associada a transicao
mono/orto-I. Os eixos x e z sao tomados paralelos a [100] e [001] da célula ortorrémbica. Os

indices "m” e ”0” indicam, respectivamente, parimetros associados as fases mono e orto-I.

A deformacao representada na figura I1.7 implicard em que os pontos equivalentes nas

fases mono e orto-I sejam relacionados por:

2o

2z

To = amcosf "

= L (1L.1)
Yo = b, Ym .
2, = (2m — Ty tan ﬂ)&’—

m

ou seja, o tensor deformacio associado & transformagdo mono/orto-I, construido da parcela
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seguinte forma:

8o

1 mep =l 0 ol
lei] = [5(ei + €;i)] = 0 b1 g (11.2)
2 bm
_cozt::ﬂ 0 ;:_’: _ 1

Uma conseqiiéncia dessa relagao entre as estruturas é que, se as Uinicas componentes
nao nulas do tensor deformagao forem €13 € €33, o plano perpendicular a (010), e que faz um
angulo igual a [90° + arctan(—2e13/€33)] com (100),, permanecera invariante (sem distorgao
ou rotacao) durante a transformagao. Isso pode ser visto facilmente, a partir das expressoes
que correlacionam z,,, € z,,, que, para um plano invariante (2, = T;m = Z; Yo = Ym = ¥;

Zo = Zm = %), resultariam em:

9-9_
—2 =1 <~ enn =20

amcosB
=1l & en=0 (IL3)
cotan g8
= 9z — _9fa
z = 2—'5_,%121_:6 < 2= 25331;

Essa é uma situacao muito préxima da encontrada na pratica para a transi¢do mono/orto-
I, como pode-se estimar, calculando os valores de ¢;;, a partir dos parametros de rede das

duas fases a pressdo ambiente:

—0,00802 0  —0,07779
[ei;] = 0 0,00957 0 (IL.4)
—0,07779 0 —0,04256

Ou seja, na transformagcao existe uma alta deformacao cisalhante (~ 7,8%) e uma con-
tracao significativa (~ 4,3%) segundo o eixo "c”. As demais deformagoes sao menores que
1%. Logo, o plano perpendicular a (010), e que faz um angulo de [90°+arctan(—2¢;3/e33)] =
[90° + arctan(—2 x 0,07779/0,04256)] = 15,3° com (100),, permanecera essencialmente in-
variante frente & deformagao que transforma a rede monoclinica em ortorrombica.

Em transformacdes do tipo martensitica, deformagoes, que tém essa propriedade de

manter um plano invariante, sio fundamentais na teoria fenomenolégica de descricao da
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mudanca de forma macroscépica associada a transigao[l1, 12, 13]. Na préxima secdo isso
sera visto com mais detalhes, sendo, por hora, importante a constatacio que a transicio
mono/orto-I pode ser descrita por uma deformacio de rede, que possui essa natureza, e
que as caracteristicas do processo de transi¢do sao tipicas de transformagdes martensiticas.
Transformacoes martensiticas sao definidas como sendo "mudancas estruturais de primeira
ordem em estado s6lido, que sao displacivas, ndo difusivas e cuja morfologia e cinética sao
dominadas pela energia de deformacao proveniente de deslocamentos tipo cisalhantes[11]”.
Isso determina que sejam atérmicas, sem mudanca de composigao, ocorram rapidamente
em monocristais e mantenham uma relacao cristalografica definida entre a fase original e a

produto, que sdo separadas por planos de habito invariantes.

I1.2.3 Caracterizacao como Transformagao Martensitica

Conforme Cohen & Wayman[11], uma transformag¢io martensitica é um tipo particu-
lar de transformagao displaciva, ou seja, transformagdes onde microscopicamente ocorrem
movimentos atémicos cooperativos. Esses movimentos irdo provocar deformacoes da rede
cristalina, que podem ser descritos por uma combinagdo de deformagdes homogéneas da
rede e deslocamentos coordenados dos atomos (”shuffles”), que ndo provocam deformacdes
da rede, mas levam a uma mistura adicional desses atomos. No caso especifico de trans-
formagdes martensiticas, a componente de cisalhamento da deformac¢do da rede deve ter,
necessariamente, um papel preponderante no processo total de deformagao.

Em funcao dessa caracteristica, transformagoes martensiticas terdo que vencer uma alta
energia de deformacgao para poderem se completar. Isso faz com que devam existir mecanis-
mos adicionais, além dos citados acima, de deformacao da estrutura original, de maneira
a diminuir esta energia. Dessa forma, processos de deslocamentos nao-homogéneos, que
atuam no sentido de diminuir a distor¢do provocada nas regides transformadas, podem
ocorrer para alivio da energia de deformacgdo. Esses deslocamentos, que sio chamados
de invariantes de rede, por ndo alterarem a estrutura cristalina gerada pela deformagéao

de rede, correspondem a processos de deslizamento ou geminamento, que determinam
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uma microestrutura tipica em regioes transformadas martensiticamente. Normalmente, as
amostras transformadas siao fortemente geminadas e apresentam saliéncias em superficies

originalmente planas.

Além das deformacgdes invariantes de rede, a prépria morfologia da fase produto, ou seja,
a mudanga de forma macroscépica das regides transformadas, serd vital para minimizacio
da energia de deformacio associada A transicdo. I um resultado conhecido da Mecanica do
Continuo que a energia de deformacao elastica, necessaria para a formacao de uma inclusio
dentro de uma matriz, sera diminuida, se a inclusdo adotar a forma de uma placa fina e
se o plano de interface (o plano de habito) for mantido invariante (sem distorgao ou giro)
durante o processo de deformagao da matriz[9]. Em funcao disso, foi desenvolvida uma teo-
ria fenomenoldgica das transformagoes martensiticas, baseada no conceito de deformacdes
de plano invariante (IPS - Invariant Plain Strain), para descrever a mudanca de forma

macroscopica associada a transigado.

Uma IPS é uma deformacdo macroscopica homogénea de um dado corpo, em que o
deslocamento de qualquer ponto se da em uma dire¢ao tinica, sendo seu valor proporcional
a distancia do ponto em relacdo a um plano de referéncia fixo, que se constitui no plano
invariante (figura I1.8). Eventualmente, uma dilatacao ou contracdo perpendicular ao plano
invariante pode ser adicionada, para dar conta da mudanca de volume entre fase original e
produto[9, 13].

Esse tipo de deformagao descreve adequadamente a mudancga de forma observada ma-
croscopicamente em regides que sofreram transformacoes martensiticas, sendo o plano in-
variante o plano de habito a partir do qual formam-se as placas martensiticas na fase
original. O aspecto fundamental é que, se a deformac@o ocorrer como uma IPS, ocorrerd
a eliminacao dos campos de tensao de longo alcance, levando a uma diminuic¢ao da ener-
gia de deformagao[32]. Isso, como ja salientado, é vital em uma teoria de transformacdes
martensiticas, em fun¢io das altas deformacoes cisalhantes intrinsicamente ligadas as mes-
mas. Dito de outra forma, a descricdo do processo de deformacao através de uma IPS

é uma condicdo necessaria, dentro da teoria fenomenolégica, para caracterizacio de uma
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Figura I1.8: Representacio esquematica de uma IPS, para um plano invariante contendo z;
e perpendicular ao plano da pagina. Os circulos vazios representam os pontos da rede em sua

posicao original e os cheios em sua posi¢ao final[9].

transformacgao como sendo martensitica.

E importante salientar que, como a IPS é obtida em termos de uma descrigao macros-
cbpica, nao deve ser esperado que ela necessariamente tenha uma relagao direta com a de-
formacio homogénea da rede cristalina, que é associada a movimentos atdmicos (descrigao
microscépica). Isso faz com que, dificilmente, o plano invariante possa ser representado de
uma maneira simples a partir da simetria cristalina da fase original ou produto, o que leva

a interfaces que néo podem ser identificadas com {ndices de Miller simples[9, 32].

A compatibilizagio da descrigdo micro e macroscépica é feita, usualmente, descrevendo-
se a deformacio macroscédpica total (IPS) como sendo o resultado da combinagao de uma
deformacio de rede homogénea (Deformagao de Bain), uma deformagao nao homogénea
invariante de rede (operagdo de cisalhamento) e uma rotagao de corpo rigido[12, 11]. As
duas primeiras operagdes garantem a correspondéncia necessaria entre as duas redes, com

minimizacao da distorgao necessaria para a transformagio. Pela escolha de um sistema de
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cisalhamento conveniente, pode-se chegar a situagao de um plano de contato entre as duas
fases que nao seja distorcido. No entanto, usualmente, esse plano sofrera um rotacéo, o
que faz com que nao seja invariante. Por isso, uma rotacio de corpo rigido é incorporada,
de maneira a que a deformagdo total produzida por essas trés operacdes correspondam a
uma deformagdo com um plano de hébito invariante. Em notagio matricial, a deformacio

de plano invariante E é representada por:
E =RBS (11.5)

onde S é a deformacdo cisalhante invariante de rede, B é a deformacao de Bain e R é
a rotacdo de corpo rigido. Note-se que, como uma IPS é uma descricio geométrica da
deformacgio, a seqliéncia das operacOes € irrelevante. A mesma é expressa dessa forma,
para salientar que a combinagdo RB corresponde a deformacio de rede e S & deformagao
invariante de rede da descri¢io microscépica da transformagao[12].

Apesar da dificuldade de descricdo do plano invariante em termos cristalograficos, al-
gumas vezes, para transformacoes entre estruturas muito similares, existem planos com
arranjos atomicos quase idénticos. Nessas situacOes, eventualmente, o plano de hébito
podera ser expresso em termos de indices racionais em relacdo a ambas as fases[9].

No caso especifico de uma transformacdo martensitica de uma fase ortorrombica para
a fase monoclinica em ZrQ,, a correlacao entre as deformagdes macro e microscépica pode
ser feita mais diretamente, como mostrado em um recente trabalho de Chiao & Chen{32].
Esses autores fizeram um estudo de microscopia eletronica de transmissao em monocristais
submicrométricos de ZrQ;, retidos em uma fase ortorrémbica que, provavelmente, é a
mesma orto-I de alta pressao. Essa fase, além de pertencer ao mesmo gupo espacial (Pbca)
e ter parametros de rede similares a orto-I (a=1,014 nm, b=0,521 nm, ¢=0,511 nm), mantém
a mesma orientacao cristalografica com a fase monoclinica, quando o cristal transforma-
se para a mesma sob a acao do feixe eletronico. Chiao & Chen observaram que, em
monocristais com a forma de placas aproximadamente quadradas segundo o plano (010),
a transformacao era nucleada em um dos vértices e propagava-se com a formagao de uma

interface definida. Esta formava um angulo de aproximadamente 13° em relagdo a (100),, o
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que corresponderia a uma orientagio de habito irracional préxima a (801). A mudanca de
forma da particula correspondia a um cisalhamento de ~ 9° no sentido de [001], segundo

(100),, como pode ser visto da figura I1.9.

Figura I1.9: Monocristal de ZrO, ortorrombica parcialmente transformado para a fase mono-

clinica[32].

Em funcdo da correspondéncia entre as redes das duas fases ((100), || (100),, e [010], ||
[010],,), esses autores, fazendo o mesmo tipo de anélise que foi feita na segio anterior para
a transformacdao mono — orto-I, obtiveram um plano invariante para a transformacao,
perpendicular a (010), e que faz um angulo de 13,5° com (100),. Esse plano corresponde
justamente & interface observada, a qual, por sua vez, estd associada a uma transformacao
sem distor¢ao das franjas de rede! da particula transformada, quando observada por micros-
copia eletronica de alta resolucao. Isso corresponde a uma transformacao onde os campos
de tensoes de longo alcance foram eliminados.

Usando imagens das franjas de rede na regiao de interface, Chiao & Chen conseguiram

IFranjas de rede, produzidas como um resultado de interferéncia, sdo obtidas, quando a imagem §

construida utilizando varios feixes difratados, combinados ou ndo com o feixe direto[48].
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explicar a existéncia do plano de hdbito irracional a partir de uma interface a nivel mi-
croscopico, constituida de planos cristalinos racionais e descontinuidades da rede na forma
de degraus regularmente espagados (figura I1.10). No caso, o plano era (100) e as des-
continuidades eram degraus, periodicamente espagados de 4,2 nm e com a altura de um
espagamento interplanar (~ 1 nm), entre planos (100),. Isso combinado d4 como resultado,
em uma escala mais grosseira, um plano fazendo um angulo de ~ arctan ‘—:—2 = 13,4° com

(100). Esse é o plano invariante observado macroscopicamente e obtido diretamente pela

deformacao de rede proposta.

Figura 11.10: Estrutura da interface orto/mono proposta por Chiao & Chen [32]. As setas
indicam o sentido de propagacao da interface e dos degraus. Os vetores by e by representam
as deslocagoes da interface semi-coerente: by corresponde as deformacoes necessarias para casar
coerentemente as duas redes; b, descreve o degrau necessario para acomodar o cisalhamento que

a rede original sofre e que transforma a,/2 em a,.

Essa descricao do processo de transformacao pode ser estendida diretamente aos re-
sultados observados em monocristais sob pressio, usando o plano invariante obtido na

secao anterior, perpendicular a (010) e que faz, & pressao ambiente, um angulo de 15,3°
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com (100). Nesse caso, como j4 descrito, para cristais sendo observados segundo o plano
(001)m, a interface é observada paralelamente ao trago de (100), deslocando-se segundo
[100]. Isso estd em acordo com o mecanismo de formacao de interface proposto por Chiao
& Chen, pois, uma vez que todos os planos perpendiculares a (010) terdo seus tragos em
(001) paralelos ao trago de (100) (ver figura I1.7), o 4ngulo entre o plano invariante e (100)

nao seria identificavel nessa dire¢do de observagao.

Logo, é possivel descrever a transformagao mono/orto-I sob pressao por uma IPS (como
descrito na segdo anterior), sendo o plano invariante da deformacio compativel com a
interface observada experimentalmente. Essa deformagao implica, essencialmente, em uma
deformacgéo cisalhante da rede original ao longo do plano (100), e pode ser entendida a partir
da estrutura cristalina das duas fases em fungao da elevada similaridade entre as mesmas
(ver segdo I1.2.1, onde sao analisados os aspectos cristalograficos da transformagio). Esse
fato, junto com as demais caracteristicas da transigdo, listadas na se¢io 11.2.2, permite

que essa transigao possa ser caracterizada como uma transformagao cooperativa do tipo

ye
martensitica.

II.3 A Cinética das Transformacoes Martensiticas

Tendo caracterizado a transformagao mono/orto-1 como sendo martensitica, sera anali-
sado agora o processo de nucleagdo desse tipo de transformagao em ZrQ,. Isso é importante,
pois a taxa de nucleacao é quem controla a cinética das transformagdes martensiticas.
Inicialmente, serao apresentadas as varias contribui¢oes que devem ser levadas em conta ao
se fazer o balanco energético do processo de nucleagao. Apds, serao estudados os principais
modelos existentes na literatura para o mecanismo de nucleagdio em ZrO;. Finalmente,
sera apresentado o Modelo Estatistico de Nucleagio Heterogénea, que servira de base para

a descri¢ao quantitativa dos resultados obtidos no presente trabalho.
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I1.3.1 O Balango Energético do Processo de Nucleacgao

A transformagao mono/orto-I foi enquadrada na segio 11.2.3 como uma transformagcao
martensitica. Transformagoes martensiticas nao envolvem processos difusivos e seu cresci-
mento envolve o deslocamento de uma interface (a qual deve satisfazer a condigao de
uma IPS) com uma baixa energia de ativacao, pois o mesmo ocorre a altas velocidades
mesmo a temperaturas préximas de 0 K. Em fungao disso, a cinética das transformacoes

martensiticas sera tipicamente controlada pela taxa de nucleagao[11].

A principal caracteristica desse tipo de transformagao, em termos energéticos, é a grande
energia de deformacao, que deve ser vencida para transformagao da fase original na fase
produto. Essa energia esta associada principalmente as deformagoes cisalhantes, que se
constituem em uma das caracteristicas definitérias desse tipo de transformagao. Logo, a
variagao de energia livre para formacao de um niicleo martensitico, tera, além da con-
tribuicao da energia de interface (vy), usualmente considerada nos processos de nucleagio,
uma outra parcela, que se opoe a formagao do nicleo, associada a energia de deformagao
(gaes). Esse termo, que sera proporcional ao nimero de moléculas na nova fase e, portanto,
ao volume transformado, serd da mesma ordem que o termo quimico, que d4 origem a trans-
formagao. O termo quimico é simplesmente o resultado da diferencga de energia livre das
duas fases tomadas antes e ap6s a transformacao, sendo, portanto, caracteristico de fases
volumétricas (bulk). Isso pode ser expresso, para um processo de nucleagio homogénea

(que ocorreria em uma regiao perfeita do cristal), como[14, 15]:
AG’hom = W(quuim + gdef) + 57 (116)

onde V; e S sao o volume transformado e a area de interface, € Agguim = Gfinal — Ginicials
COIM Gfinal € Jinicial Sendo a energia livre por unidade de volume das fases produto e original.

Para uma transformacao martensitica, onde o nicleo é esperado ter a forma de uma
placa fina, como ja referido, a descrigao do mesmo como um elipséide oblato é uma boa

aproximacdo. Nesse caso, se forem assumidos meios isotrépicos, com as mesmas constantes
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eldsticas para as duas fases, e uma interface coerente, gy serd dado por[9, 14, 15]:

[
Gdef = K=+ gins
T
(2 —v) s T
K e V)|, 2 I e I 2 2
2(1 _ I/) /1'613 + 4(1 _ I/) /1'633 32(1 _ I/) #{13(611 +€22)
+2(161/ — 1)611622 — 8(1 + 21/)(611 + 622)633} (H7)
Gins = 1 N /1'(6%1 + 21/611622 + 6%2)

(1-v)
onde r é o semi-eixo maior, e é a semi-espessura do elipséide, e v e y sdo respectivamente
o coeficiente de Poisson e o médulo de cisalhamento. A parcela g¢;,, é um termo insensivel
a forma do nucleo, sendo decorréncia da deformagao de rede nao ser exatamente uma IPS,
como no caso da transformagdo mono/orto-1 (€17 e €32 ndo sao exatamente nulos, como
visto na secgao 11.2.2).

A condigdo Agguim < 0 é uma condigdo necessaria para que a transformagio ocorra,
mas a nova fase somente serd formada estavelmente, se os termos positivos (gues € ) forem
compensados, de maneira que AG < 0. Esse € o problema classico da nucleagao, onde, em
fungio da energia de interface, o embriao da nova fase em uma partﬁ:ula deve atingir um
tamanho critico, antes que a nova fase possa crescer através da particula. A diferenca das
situagdes, onde gyey nao é considerado, é que agora deve-se usar uma variagdo de energia
livre efetiva (Agey = Agguim + gdes). A condigdo necessaria para o surgimento de um
nicleo estavel serd Ag.s < 0, sendo a probabilidade de sua ocorréncia, a partir da ativagdo
térmica, descrita em termos da teoria de taxa de reagdes, em fungio da barreira de energia
(AG.) necessdria para formar um nucleo critico[9] (figura I1.11).

No caso especifico de transformagdes martensiticas, existem, ainda, alguns aspectos

adicionais do processo de nucleagao que devem ser levados em conta:

a) como a cinética da transformagao é fundamentalmente controlada pelo processo de
nucleagio, fases podem ser retidas metaestavelmente, se a nucleagao for evitada. No

entanto, uma vez formado o nicleo em uma particula, a nova fase tende a se estender
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imediatamente por toda a particula, o que é conhecido como efeito autocatalitico. Isso
ocorre normalmente de uma maneira atérmica, levando a acreditar que o processo de
nucleagdo ocorra a partir da criagao de condigdes para uma nucleagio sem barreira.
Essas condigbes usualmente nao sio satisfeitas para pequenos valores absolutos de
Ages, mas, depois de atingido um valor critico, a nucleagdo ocorreria sem oposigao.
Em fungdo dessa caracteristica, transformacoes martensiticas ocorrem a partir de
uma situagao de metaestabilidade da fase original e apresentam histerese entre as

transformacoes direta e reversa.

a avaliagdo de gq4.f, a partir das constantes elasticas das fases envolvidas, somada
ao efeito da energia de interface, leva, usualmente, a valores de AG. tao grandes,
que seriam impossiveis de serem vencidos por um processo de flutuagao de heterofase
ativado termicamente. Para o caso da transformagdo tetragonal/monoclinica em
ZrQO,, Chen & Chiao[l4] estimaram um valor minimo de AG, ~ 3 x 10° kT, o que

demonstra a inviabilidade de um processo de nucleagdo homogénea cléssica.

existe um efeito do tamanho e forma das particulas, bem como da histéria da amostra,
sobre as condigbes termodinamicas em que a transi¢ao ocorre. No caso da trans-
formacdo tetragonal — monoclinica em ZrQO,, em materiais onde a fase tetrago-
nal encontra-se sob a forma de particulas dispersas em uma matriz ceramica (alu-
mina, espinélio, mulita), a estabilidade (dificuldade para a transformagio) ser4 maior
para particulas menores, arredondadas e intragranulares[15, 49, 50, 51]. Tratamentos
térmicos que tém agdo essencialmente sob a forma das particulas, tendem a aumentar

a estabilidade das mesmas.

Esses fatores fazem com que o processo de nucleagao em transformagoes martensiticas

deva ser do tipo heterogéneo. Isso quer dizer que a formagao do niicleo deve ocorrer em torno

de uma heterogeneidade, onde a interacao do campo de tensoes da mesma com a deformagao

necessaria para a transformagao permite a diminuigao da barreira de energia AG.. Além

da compensagdo da energia de deformagao, um processo de nucleagao heterogénea pode,
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também, reduzir a energia de superficie efetiva, quando a nucleagio envolver a destruicio
de uma interface pré-existente[9, 41].
Em teoria classica de nucleagao, a alteracdo de energia livre nesses processos é normal-

mente representada por:
AGhet = W(quuim + gdef) + S'}' + Gae + Gint (IIS)

onde, em relagao a equacao 11.6, foram acrescentadas as contribuigoes de auto-energia do de-
feito nucleador (G,.), resultante da interagao defeito/fase original, e da energia de interagio
(Gint) do campo de tensoes do defeito com a regido transformada ou, mais especificamente,
com a deformagéao associada a transformagéao[15).

O efeito na barreira de energia para nucleagdo é qualitativamente representado na
figura II.11. Nessa figura, adaptada de Chen & Chiao[52], procura-se mostrar que, se
Gint for negativo e suficientemente elevado, ou seja, se ocorrer uma compensagao das de-
formagoes cisalhantes associadas & transformagao, quando a mesma ocorrer em torno da
regiao defeituosa, pode-se ter uma diminuigao significativa da barreira de energia. Se o
alcance do campo de tensdes for suficientemente longo (da ordem do tamanho critico ho-
mogéneo), pode ser atingida uma situacao de nucleagéo sem barreira (figura I1.11(c)). Isso
explicaria um processo atérmico de transformacao, quando fosse aplicada uma forga motriz

minima, ou seja, quando Agg,i,, fosse suficientemente negativo.

I1.3.2 Principais Modelos de Nucleagao Martensitica em ZrQ,

Em termos da visualizagao do processo de nucleagao em transformacgoes martensiticas,
o modelo classico mais extensivamente usado é o devido a Olson & Cohen[l1, 12, 53],
que propoe como defeito nucleador um arranjo conveniente de deslocagoes de rede pré-
existentes na fase original. O ntcleo seria formado pela dissociagao dessas deslocacoes em
dois arranjos de deslocagoes parciais, que se repeliriam um ao outro. A dissociacao de uma
deslocagao com vetor de Burger b em deslocages com vetores de Burger by e by, tais que

by + by = b, ocorrera se b2 + b2 < b? (Condigio de Frank)[54]. Isso pode ser entendido, se for
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Figura II.11: Efeito do campo de tensées do defeito nucleador sobre a barreira de energia para
nucleagdo. A situagdo de nucleagdo homogénea é representada, para comparagdo, na parte de
baixo de todos os graficos. (a) Defeito com baixo Gint, (b) defeito com campo de tensées curto,

(c) defeito levando a uma nucleagdo sem barreira[52].

lembrado que a energia por unidade de comprimento de uma deslocagio é aproximadamente
proporcional a b2.

Usualmente o processo de dissociacao sera limitado pela alta energia de deformagao,
em relacao a fase original, da estrutura ”defeituosa”, que se formaria entre as deslocagoes
parciais. No entanto, se a nova estrutura formada for o embrido de uma fase com menor
energia livre quimica que a fase original, podera haver uma compensacao desse aumento
inicial de energia e a estrutura crescera estavelmente a partir de um tamanho critico[53].

Em fungao das altas barreiras de energia para formacgdo de um nicleo martensitico,
a criacdo das condigdes de nucleacdo implica em que o defeito nucleador deva ter uma
configuracao bastante especifica, como a proposta por Chen & Chiao para a transformagao
tetragonal /monoclinica em Zr0,[55]. Esses autores propéem como exemplo de defeito
nucleador um arranjo de deslocacoes helicoidais com vetores de Burger [001]; no plano
(110);. Essas deslocacbes estariam empilhadas segundo uma direcao que faz um angulo ¢

com [100];.
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Essa construgao sofisticada é necessaria para que o campo de deformacdes associado ao
defeito compense as principais componentes do tensor deformagao associado & transigio
de fase. Em fungao da alta similaridade com a transformagdo mono/orto-I, também nesse
caso as principais componentes do tensor deformagéao sao €13 € €33. Isso fez com que Chen
& Chiao tenham escolhido § = arctan(ess/€13) e uma separagio étima entre as deslocagdes
de D = (b/2)(e}; + 331)_1/2. Deslocagdes desse tipo tém um campo de tensdes cisalhantes,
que produz as deformagdes mais importantes (que constituem a IPS) da transformacio
martensitica tetragonal—monoclinica em ZrO,. Logo, a energia de deformacio liquida,
necessaria para transformar a regiao em torno de tal defeito, restringir-se-ia aquela asso-
ciada as deformagdes nao compensadas (que ndo fazem parte da IPS), que sao do tipo
dilatagdo e muito menores que as cisalhantes. Esse é justamente o termo g;,,, da expressao
para gq4es (ver equagao I1.7).

Para completar a analise da energia envolvida em tal processo de nucleagao, tem-se
ainda que levar em conta a energia da interface niicleo/fase original. Para um nicleo que
tenha a forma de uma placa, que se estenda lateralmente a partir da pilha de deslocagoes
inicial, as unicas superficies a serem consideradas sdo as associadas com os limites superior
e inferior do arranjo de deslocagbes. Isso porque essas serao as unicas interfaces que nao sao
derivadas da estrutura defeituosa pré-existente, ou seja, que irao necessitar um acréscimo
de energia para serem criadas[55]. Dessa forma, a variagao de energia livre para formagao
de uma placa martensitica de volume V.., e superficie inferior Sj,y, igual a superficie

superior, seria dada por:
AGpla.ca. = ‘/placa(quuim + gins) + 25171_)‘7 (IIg)

Como o volume da placa, se a mesma for formada a partir de um arranjo de m
deslocagdes, é igual a Ve = (mD)Sing, a variagdo de energia livre, por unidade de

area, sera dada por:

AGplaca
Sing

sendo a condi¢io para nucleagao dada por AGpiaca/Sing < 0.

= mD(Agquim + gins) + 2 (I1.10)
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Eventualmente, pode ser levada em conta uma, tensao de atrito, contraria  propagacio
da interface de deslocagoes, que se dissociaram do defeito original. O valor limite dessa
tensao seria a tensao de fluéncia macroscépica do material e, normalmente, sua contribuigao
nao afeta significativamente as condi¢ées de nucleagao. Genericamente, essa tensio terd
uma componente atérmica e outra isotérmica, esta ultima dando conta, dentro do mode-
lo classico, das caracteristicas de ativagdo térmica da nucleagdo, observadas em algumas
transformag6es martensiticas[12]. A contribuicdo atérmica, via de regra, é incorporada a
Gins, Tesultando em um gg, que é interpretado como um termo restritivo efetivo, que inclui
a energia de deformagao nao compensada pelo defeito nucleador e a resisténcia atérmica ao
movimento de deslocagoes[56).

A partir da condig¢ao critica de nucleagdo obtém-se, para uma nucleagdo atérmica, a
extensao espacial minima que o defeito nucleador deve ter para compensar a energia inter-

facial:

27
m > — I1.11
D(quuim + gR) ( )

ou, em termos do espacamento interplanar a, considerando mD = ha:

2y
h>— I1.12
G’(quuim -+ gR) ( )

Como observa-se, para a nucleagao ser viavel, Ag,uim deve compensar gr. Quanto
maior for a forga motriz para a transformagao (mais negativo for Agguin), menor sera
o tamanho do defeito nucleador minimo. A pequena probabilidade de encontrar defeitos

]
suficientemente extensos seria a responsavel pela maior estabilidade de pequenas particulas,
dentro da abordagem classica.

Em fungao dos resultados experimentais disponiveis para nucleagdo martensitica em
ZrQ,, principalmente os de microscopia eletronica de transmissao, o uso do modelo de nu-
cleagio cléssico tem sofrido restrigdes na literatura[l5, 50]. Os resultados indicam que
sao as tensoes préximas as interfaces das particulas que possibilitam a nucleagdo em

particulas finas. Em compostos ceramicos contendo ZrQz, ou ndo sio encontradas quais-

quer deslocagoes que pudessem atuar como sitios para a nucleagao, ou as poucas deslocagoes
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encontradas, bem como os contornos de baixo angulo (que podem ser vistos como uma
parede de deslocagoes), ndo sdo efetivos como centros nucleadores. Essas observacoes
levaram Heuer & Riihle[15] a considerar inapropriado um modelo classico de nucleacio

heterogénea para descrigao da nucleagao martensitica em ZrO,.

Esses autores descartam, também, modelos néo classicos de nucleagdo homogénea. Estes
modelos, como propostos por Olson & Cohen[57] e, mais recentemente, por Garvie &
Chan[58], baseiam-se em amaciamento de modos vibracionais, que resultariam em uma
deformagdo continua da estrutura da fase original para a estrutura da fase produto?. Para
que tal processo fosse possivel na pratica, as condigdes para ocorréncia de nucleagao het-
erogénea deveriam ser suprimidas, o que é extremamente dificil, pois exigiria a existéncia
de uma estrutura cristalina perfeita. Nesta situagao, a transformacao comegaria com flu-
tuagoes estruturais minimas, mas que teriam extensoes espaciais macroscopicas. Esse tipo
de teoria niao consegue (nem pretende) explicar os efeitos de tamanho das particulas, ou
da histéria das amostras sobre as condigoes de estabilidade das mesmas. Além disso, para
o caso especifico da transicdo monoclinica—tetragonal em Zr(Q,, o comportamento dos
parametros de deslocamento atdomico, obtidos por uma analise tipo Rietvield de espectros
de difracio de néutrons, nao d4 suporte a um mecanismo de transicdo dessa naturezal59)].
Em toda a faixa de temperatura observada (300 K - 1800 K), nenhum dos deslocamentos

assume um valor significativamente elevado, como seria esperado em tal situacao.

A partir da anélise dos varios resultados acumulados na literatura, Heuer & Riihle[15]
tém proposto o modelo de Modo Macio Localizado (LSM - Localized Soft Mode), como
aquele que permite uma descri¢do mais sistematica dos dados disponiveis. Esse modelo,
proposto por Guénin & Gobin[60], propde que a transformagdo martensitica seja nucleada
em regides especiais (na vizinhanca de defeitos) de uma rede nao harmoénica, submetidas a

uma deformacio que induziria uma instabilidade eldstica vibracional. O critério de insta-

2Por isso, essas teorias diferenciam-se de um processo de nucleagio classico, onde é considerada uma
transicao abrupta para a fase produto, com a formagao de uma interface definida mesmo nos estagios mais

incipientes de nucleagdo (ver discussao a seguir nesta mesma se¢ao).
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bilidade pode ser obtido a partir da expansio da energia livre por volume de uma rede, em
termos dos elementos do tensor de deformagao:

1 1
g=4go+ §C£j€i€j + gc,'jké?;é?jek 4+ (I1.13)

onde é usada a notagio matricial[Gl] (61 = €11y €2 = €92, €3 = €33, €4 = €23, €5 = €13 €
€ — 612).
Para que o cristal, submetido a pequenas deformagdes, seja mecanicamente estavel, é

necessario que:
d%g
ij =
7 Oe;0¢;

>0 (I1.14)

para qualquer g;.

Para cristais sem deformagao prévia, quando a expansao é feita em torno de |e;| = 0,
os Fj; serao idénticos as constantes elasticas do material (¢;;). Para o caso de um cristal
submetido a uma deformagao prévia, limitando-se a expansao a terceira ordem, a condicao

de estabilidade sera dada pela equagao 11.14, com:
1 1
Fij = 5(%’ + ¢ji) + 6 E(Cijk + Cjik + Cikj + Ciki + Crij + Crji)er (1I1.15)
k

que podem ser considerados como as constantes elasticas da rede deformada.

Em um trabalho de Clapp[62], foi mostrado que, em particular, deformagcdes do tipo da
deformacao de Bain, associadas a transformacoes martensiticas em redes bce, podem levar a
condigao (0%g/0e?) = 0. De um ponto de vista mais genérico, o importante é que pequenas
deformacoes (da ordem de poucos porcentos), como as encontradas em torno de defeitos,
podem levar a condigao critica de instabilidade. Essa instabilidade ocorreria localmente e

corresponderia a0 amaciamento de um modo de deformagao em particular. Se esse modo

corresponder a deformagao associada a transigao, ou a uma parte dela, essa instabilidade
favoreceria a nucleagao. Esta ocorreria com um dispéndio minimo de energia, basicamente
associado & energia de interface, o que faria com que o tamanho do micleo critico fosse

muito menor que o de uma rede perfeita’.

3Modelos recentes[63, 64, 65], desenvolvidos para transformagbes martensiticas que envolvem de-
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Se a zona macia for menor que esse tamanho critico reduzido, as tentativas de nucleagao
serdo frustradas, se for maior ocorrera a nucleagdo. As regides macias sao provaveis de acon-
tecer em torno de defeitos facilmente encontraveis nos cristais, como deslocagoes, superficies
livres, contornos de grao ou interfaces. Isso, em fungao, respectivamente, das deformacées
cisalhantes, dos deslocamentos normais as superficies e das deformacdes provenientes de

tensdes de coeréncia, anisotropia ou diferenga de dilatagdo térmica[60, 62].

As tentativas para formar um nicleo seriam o resultado de vibragdes de longo com-
primento de onda e alta amplitude, que podem surgir nas regides com modos localmente
amaciados, e que correspondam a deformagao da rede necessaria para a transicao de fase. A
deformacao cisalhante maxima atingida durante o periodo de vibracao pode ser considerada

como uma tentativa cooperativa para nuclear a nova fase[60, 15].

Uma diferenga importante entre esse modelo e o processo de nucleagao classica é que a
deformagao da rede sera produzida progressivamente sobre o volume associado a vibragao
de longo comprimento de onda. Dessa forma, ocorreria uma transi¢do gradual entre as
regides transformada e ndo transformada, diferentemente do caso classico, onde é esta-
belecida uma interface definida desde o primeiro momento de tentativa da formacao de

um nicleo. Agora, a interface é inicialmente difusa e vai tornando-se mais definida, a

formagoes moderadas e que sdo facilmente reversiveis (transigoes ferroelasticas), como as que ocorrem
em ligas com memoria de forma, assumem uma visualizag¢ao diferente do mecanismo de nucleagao. Nestas
teorias, onde a energia de deformagio de uma rede nao harmonica é escrita em termos das deformagges,
usando um formalismo tipo Ginzburg-Landau, a existéncia de campos de deformagdo/tensdo, como os
associados a defeitos, induziriam instabilidades elasticas. A partir de uma dada condig3o critica, a con-
figuragao elasticamente estdvel (estatica), que implicaria em minimizagdo da energia livre de deformagao
total, corresponderia & formagao de uma regido transformada (convenientemente deformada). Em alguns
modelos[64, 65], essa regido teria uma dimenséo limitada, que aumentaria com o aumento da forga motriz.
Em outros[63], a instabilidade levaria a um crescimento espontaneo dessa regidao por todo o sistema. De
qualquer maneira, o processo nao envolveria o amaciamento local de modos vibracionais[65]. Para o caso
especifico de transformagdes martensiticas em ZrO,, Heuer & Riihle[15] tém preterido esse tipo de teoria
em favor de um modelo tipo LSM, por serem transformagoes com deformagoes significativas, que envolvem

grandes valores de Agguim € que nao sdo facilmente reversiveis.
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medida que a amplitude de deformagéo vai de zero ao valor de pico, durante um semi-
perl'odo da vibragao. O nicleo forma-se passando por estados de deformagao intermediaria,
que terao uma baixa energia, em fungido dos baixos valores de constantes eldsticas. Uma
ilustragao, comparando os modelos classico e nao-classico, tomada de Guénin & Gobin[60],

é apresentada na figura I11.12.
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Figura I1.12: Comparacao entre o processo de deformacdo da rede segundo os modelos cldssico

(a) e ndo cldssico (b) de nucleagdo [60].

Dentro do modelo LSM, o efeito do tamanho e da morfologia da particula na sua estabi-
lidade é uma decorréncia da dificuldade de ser gerado um volume deformado critico em uma
particula muito pequena. Isso € reforgado por estimativas do campo de deformagdes interno
em inclusoes de ZrQ, tetragonal em Al;O3, criado pelo nao casamento de dilatagao térmica
entre matriz e inclusoes[51]. Em particulas regulares (esferas ou elipséides), existe uma
deformagao constante, sem cisalhamento, independentemente do tamanho da inclusao, se
os eixos tetragonais forem coincidentes com os eixos dos elipséides. Em particulas facetadas
(cubos e tetraedros), as tensoes possuem singularidades nas arestas e vértices, havendo
uma relagao de escala entre o tamanho de uma regido, sobre a qual um dado valor critico
de deformagao é atingido, e o tamanho da particula. Os niveis de deformagao nao sao

dependentes da forma exata da particula, nem sao necessarios vértices matematicamente
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definidos para obtencdo das singularidades[50].

Logo, & luz desse modelo, deformagdes criticas, sobre volumes da ordem do tamanho
de nicleo critico, apenas ocorrerdo para particulas facetadas, que forem maiores que um
tamanho critico. Isso estd em acordo com os resultados de microscopia eletrénica, para
compostos ceramicos contendo inclusoes de ZrQ; tetragonal. E observada uma alta esta-
bilidade, sem dependéncia definida com o tamanho, de particulas intragranulares (que tém
uma forma mais regular), enquanto, para particulas intergranulares facetadas, existe uma
dependéncia definida da estabilidade com seu tamanho.

Na visualizagao da nucleagao via LSM, a transformagido nao é vista como ”strain-
induced”, o que implicaria na criagao de sitios nucleadores por deformagio plastica, mas
sim "stress-assisted”. TensOes externas aplicadas as particulas, como as associadas a trin-
cas, somar-se-iam as tensoes residuais pré-existentes (como as geradas por nao acoplamento
de dilatagdo térmica), de maneira a que o nivel de tensdo no interior das mesmas atingisse

o valor necessario para a formagdo de um nicleo estavel|[15].

11.3.3 O Modelo Estatistico de Nucleagao Heterogénea

Da discussao anterior, observa-se que, tanto o processo de nucleagao classico como o
nao-cléssico necessitam deformagdes significativas da rede original, que ocorrem em torno de
heterogeneidades. Em ambos os casos a nucleagao é facilitada pela diminuigao da energia de
deformagao efetiva e, eventualmente, da energia de interface necessaria a transformagao.
Isso faz que, com o aumento da forca motriz para a transformacdo, ou seja, a medida
que Agguim torna-se mais negativo, a barreira de energia diminua e, possivelmente, seja
eliminada nas regides em torno dos sitios nucleadores. Eventualmente a distingao entre os
dois tipos de nucleagdo pode ser impossivel, ou de importancia secundaria, embora, para
a transformagao mono/orto-1 em ZrQ,, resultados obtidos anteriormente a este trabalho,
que mostraram a sensibilidade da pressao de transi¢ao a irradiacdo por elétrons[41, 23] e
a tratamentos térmicos a baixas temperaturas[44], tenham refor¢ado a descrigdo por um

processo que nao envolva estruturas defeituosas complexas como centros de nucleagao.
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Nos dois modelos, a condigdo para nucleagdo esta relacionada a necessidade de que
a deformagao da rede estenda-se sobre um volume critico minimo. O valor desse volu-
me critico esta associado ao Agguim, imposto externamente pela variagao dos parametros
termodinamicos do sistema. Quanto mais negativo for Agquim, menor sera esse valor e,
portanto, defeitos que inicialmente ndo permitam a condigao de nucleagao no seu em torno
podem comegar a fazé-lo. Em fungido disso, foi desenvolvido um modelo estatistico de
nucleagao heterogénea, que procura, a partir da distribui¢ao de defeitos potencialmente
nucleadores, expressar a dependéncia com Agyyim da fragido transformada em uma dada
amostra.

Esse modelo, desenvolvido originalmente por Olson & Cohen[25], foi aplicado especifi-
camente para o problema da nucleagao martensitica tetragonal/monoclinica em ZrO; por
Chen et al.[66]. O pressuposto basico do mesmo é a atribuigao de uma poténcia de nucleagao
a cada defeito, em fungao do volume sobre o qual ele produz uma deformagao significa-
tiva, ou seja, uma deformagao conveniente que compense as deformagoes mais importantes
associadas a transigao, como visto anteriormente. A extensdo da regiao de deformagao
sobre um volume maior que o critico fara com que uma particula, que contenha tal defeito,
transforme-se martensiticamente para a fase estavel (efeito autocatalitico). Dito de outra
maneira, para um dado Agguim, particulas que possuam defeitos com uma poténcia maior
que um valor minimo (dado pelo tamanho do nicleo critico) irdo nuclear a nova fase.

Se a distribuigdo desses defeitos, em termos de sua poténcia de nucleagao, for expressa
pela densidade espacial cumulativa (p) de defeitos com uma poténcia maior ou igual que
um valor minimo, a probabilidade (f) de encontrar um defeito nucleador adequado em uma

particula com um volume genérico W serd dada por*:
f=1-e"" (11.16)

onde é assumido que os defeitos sao aleatoriamente distribuidos.

4Como sera visto posteriormente, W podera estar associado ao volume propriamente dito ou a area da
superficie da particula, dependendo se o processo de nucleagao for volumétrico ou superficial, ou seja, se

os defeitos nucleadores distribuirem-se pelo volume ou pela superficie da particula.
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Como as particulas que possuem tais defeitos nucleardo a nova fase, essa expressio
também da a probabilidade de transicdo em uma particula com volume W. Se o processo
de nucleagao nao for afetado pela interagdo inter-particulas, f também dard a fragio de
particulas com volume W transformadas. Note-se que o efeito de tamanho das particulas
¢ intrinsicamente incorporado ao modelo.

Para obter p, é definido um defeito elementar, que teria uma poténcia unitaria (p = 1).
A poténcia, por estar relacionada com o volume deformado, pode ser expressa em termos
de unidades de espagamento atomico, ou, por exemplo, do volume da célula unitdria. A
probabilidade de encontrar esse defeito elementar na estrutura original é representada por
P,. Se for assumido que um defeito com poténcia p é composto de p defeitos elementares, a
probabilidade de encontra-lo (P(p)) sera determinada pela probabilidade de encontrar um

defeito com poténcia p — 1 e mais um defeito elementar na sua vizinhanga[66], ou seja:
P(p)=P(p—1)xP,=P(p—2)x P,xP,=P(p—3)x P, x P, x P, =--- = PP (IL.17)

Nesse caso, a probabilidade cumulativa de encontrar-se um defeito que tenha, no minimo,

A . /
uma poténcia p sera dada por:

P(poo) =3 Plp+i) = Y P2 (1118)

Essa é uma progressdo geométrica infinita com razao F, menor que um e que, portanto,
terd como soma total de seus termos:

F?
T 1—-P,

P(p, 00) (11.19)

A distribui¢do de poténcia dos defeitos (p(p)), definida como a densidade cumulativa
de todos os defeitos com poténcia maior ou igual a p, serd proporcional & probabilidade
cumulativa de encontrar esses defeitos, com uma constante de proporcionalidade N°, que

d4 o ndmero de sitios possiveis por unidade de volume:

p(p) = N°P(p,00) = N°—2— = e?lnPo (11.20)
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Como P, < 1 e, portanto, In P, < 0, pode-se definir ¢ = —In P, e reescrever:

p(p) = p°e™*" (11.21)

com p° (= 1§ ;D = N°P(0,00)) representando a densidade total de todos os defeitos pré-

existentes de todas as poténcias (mesmo zero), e ¢ sendo um fator que depende da forma
da distribuicao de defeitos.

Como o modelo estatistico foi desenvolvido por uma escola que assume um processo
de nucleagao cléassica, a poténcia do defeito é normalmente associada diretamente com o
tamanho necessario para o defeito nucleador. No caso da zirconia[55], isso seria dado pela
altura (k) da pilha de deslocagbes (eq. I1.12), sendo o defeito elementar aquele que possuisse
a altura de um espagamento interatomico. No entanto, o fator fundamental é a obtencao
da deformacao da rede em um volume critico. Como o defeito proposto € linear, isso acaba
resultando em uma condigao sobre sua extensao. E interessante notar que a obtencao de
uma condigao sobre o tamanho do defeito nucleador é o motivo dos termos Agguim € gr
serem expressos por unidade de volume transformado, nas expressoes de variagao da energia
livre, e nao, por exemplo, em termos do nimero de moles transformado, como é usual[9].

Apesar da restricao acima, a expressao para h (eq. 11.12) explicita os dois fatores essen-
ciais, associados a variagdo de energia livre da transformacao, que devem ser levados em
conta para determinar se um defeito pode ou nao constituir-se em um defeito nucleador: a
energia de superficie (7) e a variagao de energia livre efetiva (Agne: = Agquim + gr) asso-
ciadas & formagao de um niicleo critico no seu em torno®. Isso tem uma validade genérica
para transformagdes por nucleagdo heterogénea, independentemente do processo de nu-
cleagao ser classico ou nao-classico, pois, em ambos os casos, existe a necessidade de haver
um defeito que deforme convenientemente um volume minimo da rede. Em fungéo disso,
é razoavel expressar, genericamente, a poténcia minima necessaria a um defeito nucleador

como:

g
A.gnet P Agnet ( )

pxX =

50u seja, na regido onde a presenga do defeito pode diminuir convenientemente a energia de deformagéao

associada 4 transigao.
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onde o valor de C, para uma dada transigéo, seria dado a partir da condi¢io de defeito
unitario, ou de uma determinada poténcia para um dado Ag,.. Para ocorréncia da nu-
cleacao, Agn: deve ser negativo e, quanto maior 7, maior a poténcia necessiria ao defeito
nucleador, ou seja, maior deve ser a compensagio da energia de deformacao.

£ importante interpretar dessa expressao que defeitos inicialmente nao suficientemente
potentes podem tornar a sé-los, se for aplicada uma for¢a motriz suficientemente alta para
a transicao. Logo, a medida que Aggyim torna-se mais negativo, mais e mais heterogenei-
dades da rede atuarao como possiveis centros nucleadores, pois comegarao a ter a poténcia
minima necessaria, ou seja, deformarao uma regiao maior que a critica. Como isso envolverd
volumes criticos cada vez menores, esses defeitos tornar-se-ao cada vez mais abundantes, o
que leva a uma transformacao cada vez maior.

Como a probabilidade P, de encontrar-se um defeito elementar nao é conhecida a priori
(ou seja, a forma da distribuicao de defeitos dada por ¢ é desconhecida), é conveniente,
seguindo Chen et al.[66], expressar as distribui¢bes em termos de uma condigdo de re-
feréncia. Essa referéncia é tomada no "start” da transformacgdo martensitica, ou seja, a
situagao de forga motriz minima, correspondente a Agy,;.,, para a qual a transi¢ao apenas
comega a ser detectavel. Portanto, a definicdo do ”start” é funcdo da sensibilidade da
técnica experimental utilizada para identificagao da mudanca de fase.

Usando-se essa referéncia, pode-se escrever para a densidade de defeitos nucleadores no

"start” martensitico (p*), que precisam ter uma poténcia minima p*:
pr = ple P (11.23)

Eliminando-se ¢ entre as equagdes 11.21 e I1.23, tem- se que:

7\
L (£ (11.24)
P° P°
daonde, usando-se a equacao 11.22, obtém-se:
Ag"
*\ Adnet
Lo (2} (11.25)




onde Ag;., = Agy,.n+9R, OU s€ja, a variagdo de energia livre efetiva no ”start” martensitico.

A expressao 11.25 pode ser reescrita como:

Agn‘“ Agnet“Agn‘ﬂ
p _ po p* Adnet _ po Agnet

ou, definindo-se Ageze = Agnet — Agr.,, como a variagdo de energia livre em excesso ao

valor correspondente ao ”start” martensitico:

Agere

2\ Adnet
£ (L (11.27)

P

Essa expressao nao necessita da dependéncia exata da poténcia dos defeitos com v e
Agnet- A partir dela, verifica-se que a densidade de defeitos nucleadores, na faixa onde
a transigao € observada, varia entre dois valores limites: quando Age;. = 0, tem-se que
p = p*, a densidade de defeitos nucleadores no "start” martensitico; quando Ag.zc — —o0,
tem-se que p — p°, a densidade total de defeitos com qualquer poténcia. Deve-se notar que,
para Age,. — —00, a nucleagao ocorreria sem barreira, mesmo em uma regiao perfeita.

A distribuigao cumulativa de poténcia dos defeitos nucleadores ¢ representada esque-
maticamente na figura I1.13, onde também sdo mostradas nas abscissas as varias maneiras
como, no decorrer do texto, foi representada a variagao da energia livre associada a transigao.
Como pode-se observar, somente serd observada nucleagao para Agezc < 0, ou seja, para
uma densidade de defeitos nucleadores maior que p*. Essa situagdo corresponde ao ”start”
martensitico, a0 qual estd associada uma Agnee = Agp,,. Isso significa que é necessaria
uma for¢a motriz minima, para que a nucleagdo possa ocorrer em torno dos defeitos mais
potentes existentes em uma dada amostra. Além dessa situagao ser dependente da sensibili-
dade da técnica experimental, pois quanto menor for a fragdo minima detectavel menor serd
o valor absoluto de Ag;,,, ela também dependera da historia em particular da amostra, pois
isso determinara a concentragao e o tipo de defeitos disponiveis na mesma. Em amostras
com defeitos mais potentes, a transformagdo poderd comegar a ser detectada com forgas
motrizes mais baixas, ou seja, com um menor valor absoluto de Agj,.,.

Se houvesse a presenga de defeitos infinitos, a transformagao poderia ocorrer para um

valor de Agguim que apenas compensasse gr. Isso corresponderia a for¢a motriz minima
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Figura 11.13: Distribui¢do cumulativa de poténcia dos defeitos nucleadores em fungao dos diver-
sos termos que expressam a variagao de energia livre e da pressao (P), para uma transformagao

induzida por aumento de P.

necessaria para que a transformagéao fosse possivel do ponto de vista de balango energético.
Note que essa é uma caracteristica intrinsica da transig¢ao e, por isso, pode-se designar essa

situagao de ”start” martensitico verdadeiro. Antes disso, mesmo que Ag,uim s€ja negativo,

ou seja, mesmo que a energia livre da fase original torne-se maior que a da fase produto, a
transigao nao é termodinamicamente possivel, pois a barreira de energia para a transigao
sera infinita. Em outras palavras, ndo sera formado um nicleo estavel da nova fase, pois
Agne; > 0. Como a concentragao de defeitos diminui exponencialmente com o aumento de
sua poténcia, defeitos que se aproximam de uma poténcia infinita sdo pouco provaveis de
existir (p — 0).

Por conveniéncia, também sao definidos na figura II.13, alguns valores caracteristicos

de pressao, para uma transformagéo martensitica, que seja motivada pelo aumento da
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pressdo hidrostatica sobre a amostra. A pressao de equilibrio (P,) corresponde a situagao
de equilibrio termodindmico entre as duas fases, na qual suas energias livres sio iguais

e, portanto, Agguim = 0. Para pressdes pouco maiores que P,, ainda nao serad observada

*

verd, definida como a pressao de

a transicao, pois Agne; ainda serd positivo. Para P =
transi¢do para um defeito infinitamente potente, Ag,uim estaria apenas compensando gg,
de maneira que sera ainda necessario atingir um valor minimo P*, para que a transicao

possa ocorrer a um nivel detectavel.

I1.4 Aplicacao do Modelo Estatistico de Nucleagcao Heterogénea

a Transformacgoes Martensiticas Induzidas Por Pressao

O Modelo Estatistico de Nucleagdo Heterogénea, apresentado na se¢do 11.3.3, precisou
ser adaptado ao caso especifico de transformacoes induzidas por pressdo, para ser usado no
presente trabalho[22]. Este é o objetivo principal desta se¢do. Para tanto, serdo analisados
inicialmente os efeitos de aplicagdo da pressdo em materiais, particularmente no sentido
de induzi-los a uma transformacao de fase. Dessa forma, ter-se-a condigcoes de expressar a
variagao de energia livre em termos da variagdo da pressido. Com isso, pode ser descrita a
dependéncia com a pressdo da distribuicdo de poténcia dos defeitos, e da fracao de material
transformado martensiticamente, como previsto pelo Modelo Estatistico. Isto é feito na

parte final da secdo, junto com uma interpretagao dos diversos parametros envolvidos.

I1.4.1 Principais Efeitos da Aplicagao de Pressao Sobre Materiais Solidos

A resposta eldstica de um material isotrépico, em fungido do estado de tensdes a que
esta submetido, normalmente é descrita usando dois de seus coeficientes elasticos: o0 Médulo
de Young (E), o Médulo de Cisalhamento (y), o Coeficiente de Poisson (v) e o Mddulo
Volumétrico (B). No caso de materiais anisotrépicos, as propriedades eldsticas sao expressas
pelos elementos do tensor de rigidez ou de complidncia, a partir dos quais, em fungao da

simetria do material, podem ser expressos os coeficientes elasticos[61, 67].
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Os coeficientes eldsticos serdo constantes, se for obedecido o limite de pequenas de-
formagoes (quando é valida a Lei de Hooke), o que, especialmente para materiais nao
ducteis como os ceramicos, é normalmente observado para o caso de esfor¢os uniaxiais (tra-
cionantes ou compressivos) ou de cisalhamento. Isso ocorrerd, porque, antes desse limite
ser ultrapassado, ocorrera o rompimento ou escoamento do material, ou seja, o préprio

limite elastico sera ultrapassado.

No entanto, se a pressio aplicada for hidrostatica, a deformacdo provocada terd sem-
pre uma natureza elastica[68]. Como o esforgo é aplicado em todas dire¢bes, ndo havera
rompimento, e o volume de um sélido perfeito sempre voltara ao volume inicial sob descom-

~ /’ ~ Id -~
pressdo. Isso sé nao ocorrerd, se houver transformacoes de fases, que se mantenham sob
descompressio, ou um aumento da densidade do corpo pela eliminagio de falhas. Portanto,
sob pressao hidrostética, o limite de pequenas deformag6es podera ser ultrapassado sem
maiores dificuldades, a nio ser as de ordem técnica de geracdo de uma pressao alta o sufi-
ciente. Nessa situagio, do ponto de vista macroscépico, a aproximagao de Hooke nao sera
mais aplicavel, o que é uma conseqiiéncia de, a nivel microscopico, estar sendo induzida

uma diminuigao significativa dos espagamentos interatomicos.

A diminuicdo apreciavel das distincias interatomicas e, portanto, a alteragio significa-
tiva das interagoes entre os constituintes basicos dos materiais, é a grande motivagao, do
ponto de vista fundamental, para a investigacdo do comportamento dos mesmos sob alta
pressao[69]. Isso ird induzir alteragbes nos estados eletronicos, nas ligagbes quimicas e
no nivel de empacotamento, o que permite, por exemplo, desde a testagem de modelos
de potenciais de interagdo atémica & obtencdo de fases diferentes daquelas existentes nas

condigoes usuais de pressao.

Um aspecto importante a salientar é que podem ser induzidas alteragées muito maiores
da separacio atémica com o uso da pressdo, do que pode ser convencionalmente feito com
temperatura[68]. Tipicamente, & pressao atmosférica, a variagao da distancia interatomica
(d), para a maioria dos sélidos, é da ordem de Ad/d = 105/°C, enquanto que, para

pressoes da ordem de 10 GPa, tem-se Ad/d ~ 107?/GPa. Isso implica em que, para se
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ter uma variagao de 1%, seriam necessarias temperaturas da ordem de 1000°C, mais altas
que as temperaturas de fusao de muitos materiais. Por outro lado, essa variagao pode ser
obtida com uma pressao da ordem de 1 GPa, sem que ocorra a "falha” do material. Para
se ter uma idéia das condigdes extremas a que pode ser submetido um material investigado
sob pressao, atualmente pressoes estaticas da ordem de 200 GPa sao obtidas em vérios
laboratdrios[70, 71, 72] e alguns autores referem a obtengao de uma pressio extrema de
460 GPa[73].

Uma boa ilustragao da grande eficiéncia da pressdo em alterar o estado termodinamico
de um material, em comparagao com a temperatura, € apresentada na figura 11.14. Nesta
figura, tomada de R. Jeanloz[69], é representada, para o Csl, a variacdo da energia livre
com a pressao e com a temperatura. Como pode-se observar, o uso de pressdes, cor-
rentemente acessiveis em laboratdrio, permite uma alteragao da energia livre maior que a
produzida pela fusao do material. Isso € um bom indicativo das possibilidades de obtencao
de novas estruturas, com propriedades de interesse, tanto do ponto de vista cientifico como
tecnoldgico, que se tem com a faixa de pressoes hoje disponivel em laboratorio.

Do ponto de vista termodinamico, isso afetara o estado de equilibrio do sistema sendo
estudado. Esse estado é definido impondo-se, sobre a energia interna (U) do sistema, as
condigdes de equilibrio estavel[74]: (a) dU = 0; (b) d*U = 0. Essas condigdes, para um
sistema com um tunico tipo de componente em uma tdnica fase, levam respectivamente a

que:
a) a pressdo P e a temperatura T sejam uniformes através do sistema;
b) dT dS — dP dV > 0, para qualquer subsistema com entropia S e volume V.

A {ltima restrigio corresponde ao principio de Le Chatelier, que, no caso de processos
isotérmicos, implica em que aumentos de pressao devam corresponder a diminuigdes de
volume e vice-versa. Isso determina que o médulo volumétrico (B = —V(9P/dV)r) seja
necessariamente positivo. Se os subsistemas nao evoluirem nesse sentido, o sistema como

um todo ndo entrarad em equilibrio, ou seja, nao sera mais homogeéneo.

49




' ' ' ' ' ’ ' 3 ev
2l 806GPa Cs | 4
a T
-
~.
-2
g = 60 2
b
2 40 -
-1
= 20 Plo. Fusio
P=0 ] Tm=894K
ISOieer T=300K Ple::l:iern %?U
L L L L L
054 06 08

\'} /Vo

Figura I1.14: Comparagao entre a variagao de energia livre induzida por temperatura e pressao

para o CslI[69].

O potencial termodinimico, a ser minimizado na situagao de equilibrio, mais adequado
para descrever o comportamento de sistemas submetidos a uma variagdo isotérmica da
pressio é a Energia Livre de Gibbs (G), que é expressa em termos dos parametros intensivos
PeT:

G=U+PV-TS (11.28)

O uso da relagao de Euler (U = TS — PV + nN, onde 5 é o potencial quimico® e N o

nimero de moles do constituinte inico), permite identificar o potencial quimico como sendo

6Neste trabalho serd usado 7 para simbolizar o potencial quimico no lugar do tradicional y, para evitar

confusdo com o médulo de cisalhamento.
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a fungio de Gibbs molar (7 = G/N). Para o caso de um sistema com varios componentes
ter-se-ia G = Y_; ;i V;.
Diferenciando a equagao 11.28 e usando que dU = T dS — PdV + ndN obtém-se:

dG =V dP — SdT + ndN (11.29)

daonde verifica-se que V = (0G/0P)r n. Portanto, como o volume é definido positivo, a
energia livre de Gibbs deve aumentar com o aumento da pressao. Como o volume diminui
com o aumento de P, a derivada deve diminuir com o aumento de P. Logo, a variagao de G
de um material em uma dada fase, submetido isotermicamente a uma pressao hidrostatica,

deve ser como esquematizado na figura I1.15.

&»

G

v

Figura I1.15: Variagdo esquemadtica da Energia Livre de Gibbs com a pressao.

Somado ao efeito de alterar significativamente GG, a pressdao tem a caracteristica de
ser um parametro termodinamico mais puro que a temperatura, no sentido de nao ter
os efeitos cinéticos, que sao intrinsicamente associados a temperatura. Quando altera-se o
valor de pressao hidrostatica, muda-se apenas a condigao de equilibrio, mas, quando altera-
se o valor da temperatura, além da condi¢do de equilibrio, a condigao para que o sistema
possa evoluir para a situagao de equilibrio, i.e. a cinética do processo, também é alterada.
Isso representa outro aspecto positivo para o uso da pressao como agente de alteragao das
condigdes termodinamicas: ela permite que a temperatura possa ser usada de uma maneira

independente para mudar as condigbes cinéticas.
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I1.4.2 Aspectos Termodinamicos de Transformacoes de Fase de Primeira Or-

dem Induzidas por Variacao da Pressao

A variagao da energia livre pela aplicagao da pressao pode levar & situagdo em que
outra fase, com uma estrutura diferente daquela existente a pressiao ambiente, tenha uma
energia livre menor que a estrutura original, para dados valores de pressao. Isso implicara
em uma transicao de fase, se houver as condigdes cinéticas para tanto, uma vez que, na
condigao de equilibrio, G' deve assumir um valor minimo. Para descrever essa situago
termodinamicamente, deve-se, no sistema anteriormente referido’, relaxar a condicao de
fase Unica e admitir a possibilidade de duas fases: « e §. A condigao de equilibrio implicara
também que, para que essas fases coexistam, seus potencials quimicos devam ser iguais
(1o = 1), para dados valores de P e T. Isso, para uma transformagao de primeira ordem
(com descontinuidade no volume) induzida por variagdo da pressao, é representado nos
diagramas da figura I1.16.

A medida que a pressao é aumentada quasi-estaticamente, o sistema na fase « evolui
por uma sequéncia de estados de equilibrio, representados pela isoterma da fig. I11.16(b).
Ao ser atingida a pressao de equilibrio P = P,, para a qual 5, = 73, o sistema podera
estar tanto na fase o como na fase . Nessa condigao de coexisténcia, a fracao molar do
sistema, que se encontra em cada uma das fases (N, € Ng), é convenientemente expressa
pela conhecida Regra da Alavanca [(Ny + Np)vy = Nyva + Ngvgl, em termos dos volumes
molares total e de cada uma das fases (v, vy € vg). Para pressoes maiores que P, o sistema
em equilibrio termodinamico deve encontrar-se totalmente na fase .

Na verdade, a ocorréncia de uma transicao de fase a — f, como descrita acima, esta
condicionada a existéncia de condigoes cinéticas para a alteragao da estrutura original, o
que dependera da temperatura e de eventuais barreiras de energia para que o processo

ocorra. A auséncia dessas condi¢bes podera fazer com que tanto a fase a (durante o au-

“Como as transformagdes martensiticas sao nao difusivas, as fases original e produto terdo a mesma
composi¢ao, ordenamento atémico e eventuais defeitos na rede, o que faz com que um sistema com um

unico tipo de componente seja adequado para a descrigio das mesmas[11).
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Figura I1.16: Variacdo da energia livre (a) e volume (b) molar para uma transi¢io de fase de

primeira ordem provocada por variagdo da pressao.

mento de P), como a fase § (durante a diminuigao de P), possam existir metaestavelmente.
Note-se que, embora nessas condigdes o sistema nao esteja em um minimo absoluto de G,
ele estara em um minimo local. Portanto, enquanto nao forem criadas condi¢des para a
transformacao, ele nao sera instavel, nao sofrendo flutuagGes violentas, o que torna plena-
mente justificdvel o uso de médias termodinamicas para sua representagao. A descrigao
do processo de transformagao de fase nessas condigdes é o objeto de estudo da Teoria de

Nucleagao.

Como j4 foi analisado, no caso de transformag¢des martensiticas, as barreiras de ener-
gia para a nucleagao da nova fase sao extremamente elevadas. Isso exige um processo de
nucleagao heterogénea e uma variagdo de energia livre minimamente negativa. Em fungao

*

disso, foram definidas pressoes caracteristicas (P,, P...4, P*), a partir da distribuicao de
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defeitos nucleadores (figura 11.13). Esses valores de pressio sio apresentados esquematica-

mente, para uma particula que sofreu uma transi¢ao de fase em P = Py,qy,, na figura 11.17.
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Figura I1.17: Isoterma de compressao de uma particula que sofre uma transi¢io de fase em

P = Pirans. Os demais valores de P e o significado fisico da area hachureada sdo discutidos no

texto.

Como foi visto, P,qns sera determinado pelo defeito mais potente existente em uma dada
particula, sendo a poténcia minima necessaria para a nucleacao uma funcao de Agye;. E im-
portante salientar que, dentro das hipéteses assumidas na descri¢ao do Modelo Estatistico,
a argumentacao termodindmica acima aplica-se a cada particula. O fato da amostra, como
um todo, ter uma fracio transformada dependente da pressao nao implica em coexisténcia
de fases dentro de uma particula, mas simplesmente que algumas particulas transformaram-
se e outras nao. Em funcdo da pressiao em que uma dada particula experimenta a transigao,
0 Agquim €, portanto, o An associado a mesma sera diferente. Logo, para obtengao da dis-
tribuigio de poténcia dos defeitos nucleadores, deve ser obtida a dependéncia de Agguim

com a pressao.
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I1.4.3 Influéncia da Pressao Sobre a Distribuicdo de Poténcia dos Defeitos e

Fracao de Material Transformado

A variagao do potencial quimico de uma dada fase nao sera independente das variacoes
de P e T. Esse fato, que é uma consequéncia dos potenciais termodinamicos serem ho-

mogéneos de primeira ordem|[74], é normalmente expresso pela relagao de Gibbs-Duhem:
SdT —VdP+ Ndnp=0 (11.30)
que, em termos das quantidades molares s (= S/N) e v (= V/N), resulta em:
dn = —sdT +vdP (I1.31)

Ou seja, apenas dois parametros intensivos sdo suficientes para descrigao do compor-
tamento termodinadmico de um sistema com um tnico componente em uma tnica fase®,
sendo normalmente usados P € T. Como n = G/N, a determinagao da variagao da energia
livre pode ser feita, a principio, pela integragao da eq. I1.31, o que, para uma temperatura

constante, resulta em:

0= /vdP + ¢(T) (11.32)

onde ¢(T) corresponde a constante de integragao em P. Logo, € necessario o conhecimento
da equagao de estado v(P) (isoterma), para o calculo da mudanga de energia livre em fungao
do aumento da pressdo. Se o valor de 7 for conhecido para uma pressao particular P4, o
valor em Pp sera dado por:

Pp

::PAU

7(P5,T) (P4, T) (P)dP (I1.33)

eliminando-se ¢(T). Dessa forma, o problema central reside em obter-se uma equagao de
estado, no caso uma isoterma, que descreva adequadamente o comportamento do volume

com a pressao para uma dada fase.

8Esse é um caso especifico da Regra de Fase de Gibbs, que diz que o numero de graus de liberdade
(f), ou seja, o nimero de parametros intensivos capazes de variagdo independente, para um sistema de ¢

componentes e p fases, serd dado por: f=c 4 2 - p.
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No caso de materiais sélidos, a anisotropia das propriedades eldsticas faz com que a
descri¢ao da variagiao do volume possa ser uma tarefa razoavelmente complicada, princi-
palmente para estruturas de baixa simetria, que demandam o conhecimento de um grande
nimero de constantes elasticas independentes. Além disso, as grandes deformacdes en-
volvidas para altas pressoes hidrostaticas impedem o uso de uma teoria el4stica linear (tipo
Hooke). Em funcao disso, as isotermas v(P) (ou P(v)) sdo normalmente obtidas pelo ajuste
de equagoes empiricas a dados experimentais. Uma lista razoavelmente geral dessas relagoes
é dada por Bolsaitis & Spain[67], sendo as mais extensivamente usadas na literatura de al-
tas pressoes reproduzidas na tabela I1.1, onde B’ = dB/0P, B" = 9*B/0P? e os indices

70" designam valores tomados a pressao ambiente.

DESIGNACAO EXPRESSAO
APROXIMACAO POLINOMIAL V=a+0bP+cP?+-..
A B! p1—or
EQUACAO DE MURNAGHAN v =[1+%5P| "%

P =2B,z(1+ )5 (1 + A'z + A'z?)
EQUACAO DE BIRCH-MURNAGHAN | o = [({)3 = 1], 4'= (B, —4)

Tabela II.1: Principais equagdes de estado usadas na literatura de altas pressoes.

A aproximagao polinomial de segunda ordem, segundo Bolsaitis & Spain[67], é suficiente

para um amplo espectro de materials a pressoes baixas (P < 0,05B,). A equagdo de
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Murnaghan é simplesmente o resultado da integracio da expansio em primeira ordem do
médulo volumétrico:
apP

B =~Vor = Byt By(P — Pun) (11.34)

entre a pressao ambiente (Pym;) e uma pressdo P 3> Py As equagdes de Birch-Murnaghan
decorrem da aplicagdo da Teoria de Murnaghan para deformagoes finitas (ndo infinitesi-
mais), onde a energia necessaria para compressao de um sélido (¥), a uma dada tempe-
ratura, é expressa como uma série de poténcias da deformagao linear (¢), definida como

e=—1[(%)"% — 1] [67, 68].

V o0
\Il=_/v PdV =3 ane" = aze® + aze® + - - (IL.35)

n=0

Deve-se notar que, necessariamente, ag = a; = 0, pois ¥ deve ser nulo para ¢ = 0 e
positivo para qualquer valor de ¢, tanto para tragdo como para compressiao. Tomando-se
essa expressdo até a terceira ordem e usando que P = —(9W¥/0V)r, obtém-se a equagao de
Birch-Murnaghan de segunda ordem representada na tabela II.1, onde £ = —2¢. Se nessa
equagdo for assumido A” = 0, tem-se a equagdo de Birch-Murnaghan de primeira ordem e,
se adicionalmente for tomado A’ = 0, tem-se Birch-Murnaghan de ordem zero.

E importante salientar que todas as equagdes da tabela II.1 tém uma validade limitada.
Para pressoes suficientemente altas elas conduzem a um médulo volumétrico negativo, o que
nao é fisicamente aceitavel, como visto, pelo Principio de Le Chatelier. Embora existam
equagdes, propostas em literatura mais recente, que contornam essa dificuldade[75, 76],
ou abordagens que propdem equagdes de estado universais, a partir de relagoes entre a
energia de ligagao e distancias interatomicas[77, 78], ndo existe uma diferenca significativa
da previsao das mesmas para uma variagdo de volume da ordem de 10%, como a que
sera observada no presente estudo. Além disso, os pontos experimentais obtidos em alta
pressao, principalmente os obtidos a partir da variagdo dos parametros de rede cristalina,
tém normalmente um erro tal que nao permite uma distingao clara entre as varias equagoes
de estado.

E claro que abordagens partindo de propostas de potenciais interatémicos apresentam
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o atrativo adicional de permitir o teste de teorias de interagdo microscépica a partir de me-
didas de compressibilidade. No entanto, normalmente isso sé é possivel para substancias
simples como, por exemplo, gases inertes, com o uso do potencial de Lennard-Jones[68],
ou halogenetos alcalinos, usando-se pseudopotenciais i6nicos[79]. De qualquer maneira, as
dependéncias previstas do volume com a pressdo por essas vérias abordagens, que permi-
tiria estimar a variagao da energia livre, sdo praticamente indistinguiveis para as baixas
compressibilidades, que serao consideradas neste trabalho (V/V, > 0,9). Em fungio disso,
sera usada a equagao de Murnaghan, que expressa diretamente o volume em fungio da
pressao, para, a partir da eq. II.33, obter a dependéncia com a pressao do An associa-
do a uma transicao de fase do tipo representada na figura II.17. O comportamento de
Ageuim pode, entao, ser obtido, uma vez que, usando-se sua defini¢do (eq. I1.6), tem-se
que Agguim = L‘\,’-“Aq, com N, e V, sendo, respectivamente, o nimero de moles e o volume
transformado.

Tomando como referéncia a pressdo de equilibrio (P,), tem-se, para cada uma das fases,

que o valor de 7 a uma pressao P serd dado por:
P
1(P,T) = na(Po,T) + [, va(P)dP

P
n(P,T) = 05(Po,T) + [ va(P)dP (11.36)

daonde, usando-se que, por defini¢do, 7,(P,,T) = ng(P,, T):

An 16(P, T) —na(P,T)

P

_ /P [va(P) = va(P)] dP (IL37)
P

— /P Au(P)dP

Isso corresponde ao valor negativo da area hachureada da figura I1.17. No caso das
compressibilidades das duas fases serem significativamente diferentes, a variagao de volume
associada 3 transigao serd muito dependente da pressdo em que a mesma ocorrer. Além

disso, se a fase B for menos compressivel que a fase @, o aumento do valor absoluto de 7
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e, portanto, de Ag,uim sera cada vez menor com o aumento da pressio, e, eventualmente,
podera comegar a ocorrer uma diminui¢ao do mesmo. Esse aspecto serd importante na
habilitacao de defeitos menos potentes, que sé nuclearido a nova fase com uma alta sobre-
pressao, o que tem reflexo: na faixa de pressao sobre a qual se estenderd a transformacao,
na fragao transformada maxima e, obviamente, na forma da dependéncia com a pressao da
fragao transformada.

Se, eventualmente, para uma pressao alta o suficiente, v, tornar-se menor que v, Agguim
comegara a diminuir em valor absoluto. Isso significa que defeitos, que nao forem suficien-
temente potentes para nuclear a nova fase até essa pressdo, ndo o conseguirao mais. A
fracao transformada atingird um valor limite, em funcao de limitagoes de ordem cinética.

Substituindo-se a equagdo de Murnaghan na eq. 11.37, tem-se:

Vi P Béﬂ _B+ Béa -5
Vipg L o(L4 2elpy B vy (14 DeapyTES L gp 11.
Nt qumm /Po {V,ﬂ( + Bo,ﬂ ) Vy ( + Bo,a ) ( 38)

Para obter-se a dependéncia de Aggyim com a pressao, deve-se resolver uma integral

trivial do tipo:

P 1
A (1 + ClP)b dP = m{(l + aP)b+1 — (1 + aPo)b+1} (1139)
obtendo-se:
Vi B, By g o - F By g, 1-F—
—_— . — [ Lo 1 __’P 0,8 — 1 _’Po 0,8
Nt qumm ‘/o,ﬂB{)’ﬂ _1 {( + Bo,ﬂ ) ( + Boyﬂ )

Bo o B, 1——11— BI 1__’1—
_ —_— __LQP Bo,a — 1 ﬂPo B°ra II40
‘/0,0t B(I),a - 1 {(1 + -Bo,a ) ( + BO 2 ) } ( )

’

Se forem definidos:

Vo,8B0,8 B! 1
Qp= 2228 =g ep=1-
é,ﬂ - 1 Bo,ﬁ Bé,ﬂ
’ ‘/u,aBo,a B! . 1
Qa = Eé’a——l Cy = E:; €y = 1- B('),a (1141)
pode-se reescrever:
|Z e e
Ft,qu“i"‘ = Qp{(1 +¢gP)* — (1 + c5P,)*}
—Qu{(1 + coP)® = (1 + caP,)%} (I1.42)
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Se for definida a funcao II(P):
II(P) = Q5(1 + cpP)*? — Qo (1 + caP)™ (11.43)

pode-se, finalmente, expressar a variagao de energia livre quimica, associada & uma transigao

de primeira ordem induzida por pressao, como:

Ny

Agguim = [H(P) - H(PO)J (11.44)

Essa é uma maneira particularmente conveniente de representar Aggyim, daonde tem-se
que, para que a transi¢ao seja possivel, necessariamente II(P) deve ser menor que II(P,).
Dessa forma, a distribuicao de poténcia dos defeitos nucleadores do modelo estatistico de
nucleacdo heterogénea (eq. 11.27) podera ser expressa em termos da pressao hidrostatica
(P) aplicada sobre a amostra.

Usando-se que a razao Ageze/Agnet pode ser expressa como:

Afeze _ Agnet — Dgpet
Agnet B Agnet
quuim(P) + 9gr — [quuim(P*) + gR]
Agguim(P) + gr

1(P) — 1I(P")

11.45
(P) — [[(P,) — gr- (e
I(P7) = [1(P,) — gr]
I(P) — [I(P,) — gr ]
obtém-se: I(P*)—[(Po)—g's]
PO = meay
o _(2 (11.46)
p p

onde g representa o termo restritivo ao processo de nucleagio (gr), expresso em termos
do ntimero de moles transformado (gj = gR%") e nao do volume transformado.

Tendo-se conseguido expressar p em termos de P, pode-se, entao, obter a dependéncia
com a pressao da fragdo transformada, prevista pelo modelo estatistico (f = 1 — e "V,

eq. 11.16), que pode ser reescrita como:

plmind= Dl = e *W)J“{I‘IIII((I;*))_— [[1111((1?:))__9955]}1“(5;)

1

Py~ [(P) — 73] (I147)

= K+ K, il
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onde Ky = In(p*W) +In(p°/p*) = In(p°W) e K» = {II(P*) — [II(P,) — g§]} In(p*/p°).

O parametro K, reflete a influéncia, na probabilidade de transicio, do ndmero total
de defeitos existente nas particulas (independentemente de sua poténcia), além é claro
do volumé das mesmas. Se a forca motriz para a transicao continuar aumentando in-
definidamente, esse € o termo que garante que, se Aggyim — —00, todas as particulas irdo
transicionar. O parametro K, da uma medida da qualificacao dos defeitos como centros nu-
cleadores, em fungdo da pressao aplicada. Como ja discutido, com a variagdo de P, defeitos
inicialmente sem poténcia para nuclear a nova fase podem comegar a té-la. A quantidade
de defeitos que serao habilitados como nucleadores dependera da forma da distribuicao de
defeitos e, portanto, K, estara relacionado com o coeficiente ¢ da equacao 11.21. Isso pode
ser visto facilmente, usando-se que p = —Cy/Agne; (eq. 11.22), p* = p°e™%"" (eq. 11.23) e
K; = N‘%Ag;d In(p*/p°), daonde:

* ‘pAc" ‘/‘ * ny ‘/t
= M Inet e = — I'
p"=ple = K, N, AgmtgoAg;et N, (I1.48)

61




Capitulo III

PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL DE
INVESTIGACAO EM ALTA PRESSAO

O trabalho experimental realizado neste estudo enquadra-se basicamente em duas li-
nhas: a investigacao do comportamento do Zr(O; submetido a pressées de até 12 GPa e
a obten¢ao de resultados complementares de fluéncia sob indentagao. A investigacao da
existéncia de fluéncia sob indentagao a baixas temperaturas, e o efeito do ambiente sobre
esse processo, sao descritos no Capitulo V. Em fungao da especificidade e dificuldades de
varias ordens envolvidas na técnica de geracao de altas pressoes, o presente capitulo tratara
exclusivamente do procedimento experimental usado para investigagdo em alta pressido de
pos e monocristais de ZrO;. Serao detalhadas as técnicas usadas para geragido de altas
pressoes, as técnicas analiticas empregadas para determinagdo das transi¢oes de fase e o

procedimento de analise dos resultados obtidos.

Para tanto, inicialmente, serao vistos os principios basicos de geragao de altas pressoes
em camaras de bigornas de diamante e as caracteristicas especificas das camaras usadas no
presente trabalho. Paralelamente, serao mostrados os detalhes experimentais das técnicas
analiticas usadas em conjugagao com cada uma das camaras. Finalmente, serdo descritos

os procedimentos de analise dos espectros de raios X obtidos sob pressao.
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III.1 Geracao de Altas Pressoes e Técnicas de Andlise Acopladas

Para geragao das pressoes necessarias ao estudo da transformagdo mono/orto-I em
Zr0,, foi usada a técnica da camara de bigornas de diamante (DAC - "Diamond Anvil
Cell”). Dois tipos de camaras foram utilizadas: uma DAC tipo Piermarini-Block[80], usada,
para medidas épticas em monocristais, e uma DAC tipo "tesoura”[81], usada para medidas
de difragao de raios X em amostras na forma de pé.

O principio das camaras de diamantes é bastante simples e pode ser facilmente entendido
a partir da figura III.1. A amostra a ser estudada é posta em um pequeno furo (~ 300um),
feito em uma placa metalica, que é colocada entre duas bigornas de diamante. A pressao

serd gerada pela compressao da mesma entre as duas faces menores dos diamantes.

IR e

j~¢— GAXETA
METALICA

Figura III.1: Principio de funcionamento da cdmara de bigornas de diamante[82].

A placa metélica terd uma fun¢do dupla: atuar como uma gaxeta, permitindo que o
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furo seja cheio com um liquido que atuard como um meio hidrost4tico de transmissio de
pressao, e proporcionar sustentagao lateral as bigornas de diamante, através do material
que é extrudado formando uma ”gola” em torno da indentagao.

Como o diamante é o material de maior dureza (Dureza Knoop = 55-70 GPa[83])!,
se forem usadas bigornas sem falhas, com faces planas e paralelas entre si, e se forem
garantidas as condigdes mecanicas para que as mesmas nao sejam submetidas a tensdes
cisalhantes, tensoes extremamente elevadas podem ser aplicadas na regiao limitada pelas
superficies menores dos diamantes. Para ter-se uma idéia, usando-se esta técnica, pressoes
da ordem de 30 GPa sdo rotineiramente obtidas, e pressoes da ordem de 100-200 GPa sio
alcangaveis com sofisticagdes no design da camara e da lapidagdo dos diamantes(70, 71, 72].
Essas sao as pressoes estaticas mais elevadas atingiveis em laboratério, existindo ainda
controvérsias sobre pressées da ordem de 400 GPa[73], referidas por alguns autores usando
DAC’s especialmente projetadas para obtencao dessas pressdes limites.

Além de sua elevada dureza, o diamante é uma excelente janela 6ptica para radiagao
entre o infra-vermelho e o ultra-violeta préximo (E < 5 eV), e para raios X mais duros
(E >10 keV)[88]. Esta propriedade, além de permitir que seja feita uma grande gama de
espectroscopias in situ, ou seja, na amostra submetida a pressao, permite a facil avaliagao
do valor da pressao aplicada. Isso é possivel pelo acompanhamento da variagdo do com-
primento de onda da linha R; (A = 694,2 nm nas condigGes ambiente) do dubleto de fluo-
rescéncia de um pequeno pedago de rubi (< 30um) colocado junto & amostra. A variagao
desse comprimento de onda foi previamente calibrada em termos da equacao de estado do
NaCl (como calculada por D. L. Decker[89]) e se constitui em uma escala bastante linear
até 20 GPa[90], sendo ainda utilizavel para pressoes maiores, se forem feitas corre¢des nao

lineares[91, 92].

1Em literatura recente uma fase amorfa de nitreto de boro[84] e uma fase de alta pressdo obtida a partir
de fulerenos[85] tém sido referidas como sendo mais duras que diamante. Além disso, em fungao dos valores
extremamente elevados de seus mddulos volumétricos, algumas fases de alta pressao de éxidos de metais

de transi¢iao[86] e algumas estruturas de sistemas tipo C-N[87] tém sido propostas como potencialmente

mais duras que o diamante.
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A técnica da fluorescéncia do rubi, além de permitir a medida da pressio a que esté
sendo submetida a amostra, também possibilita que seja avaliado o grau de hidrostaticidade
da mesma. A presenga de tensoes cisalhantes faz com que os picos de fluorescéncia fiquem
cada vez mais largos, acabando por tornar indistinguiveis os dois picos do dubleto. No
presente trabalho, como desejava-se manter o maior grau de hidrostaticidade possivel, foi
usado como meio transmissor de pressio uma mistura de metanol:etanol:4gua, em uma,
proporcao de 16:3:1 em volume. Essa mistura tem a propriedade de manter-se hidrostatica
até uma pressao de 14,4 GPa, quando sofre uma transi¢do para uma fase vitrea[93]. Ela é
adicionada, inundando o furo da gaxeta metalica, apds a colocagido da amostra e do pedago
de rubi, sendo a DAC imediatamente fechada para evitar a evaporagio dos componentes
volateis.

A descrigao, a seguir, sera limitada as caracteristicas principais de construgao e uso
das duas DAC’s usadas no presente trabalho, em funcio das diferentes técnicas analiticas
empregadas. Uma apresentagao extensiva das possibilidades de uso da técnica da camara
de bigornas de diamante e dos diferentes designs para diversos fins especificos é feita em
dois artigos de revisao por A. Jayaraman[82, 92]. Os detalhes tecnoldgicos de construgio e

utilizagdo sdo minuciosamente analisados nos artigos de Dunstan & Spain[88, 94].

II1.1.1 Medidas Opticas (DAC Tipo Piermarini-Block)

Para realizacdo de microscopia Optica em monocristais de ZrQ,, submetidos a alta
pressao, foi usada a camara tipo Piermarini-Block[80] mostrada na figura II1.2. Como
pode-se observar, a principal preocupagdo do projeto é fornecer condigdes para que as faces
dos dois diamantes mantenham-se alinhadas e paralelas, e que o carregamento seja continuo
e sempre axial. O alinhamento dos dois diamantes é feito por trés parafusos, colocados
radialmente um a 120° do outro, que permitem o ajuste translacional do diamante que
ficard fixo durante o carregamento. Esse ajuste é feito observando-se, com o auxilio de
um microscépio, as duas faces menores dos diamantes, que devem ficar superpostas. O

ajuste do paralelismo é feito por trés parafusos, que fazem girar um hemisfério sobre o qual
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estd assentado o diamante do pistao, que sofrerd deslocamento durante o carregamento.

O controle do paralelismo é feito pela observagao de franjas de interferéncia entre as duas

faces, quando iluminadas por luz branca.

PLACA AJUSTAVEL

TRANSLACIONALMENTE BiIGORNASDE ~ MOLAS O
BIGORNAS BELLEVILLE
HEMISFERIO MOVEL
Z |‘m'|::

PISTAO MOVEL

PRESSIO PONTO DE APOIO DA
PLACA PRESSIONADORA

(@)

PARAFUSO DE FIXACAO

PARAFUSO DE AJUSTE

PLACASUPERIOR

[T __cotAerOu

COLA DE SECAGEM RAPIDA

T HEMISFERIO MOVEL
| T reosom

PARAFUSO DE AJUSTE

Figura II1.2: DAC tipo Piermarini-Block[92] com detalhes do sistema de posicionamento dos
diamantes[41].

O carregamento continuo é garantido por molas tipo prato (Belleville), comprimidas
axialmente com o auxilio de um parafuso. A forga é transmitida por um braco de alavanca
(que a amplifica por um fator dois) a uma placa cujo eixo de apoio pode deslocar-se em

um rasgo. Isso garante uma transmissao axial e uniformemente distribuida da forga sobre
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o pistao. Um sistema como esse permite uma aplicagio razoavelmente suave de forgas
da ordem de 10 kN (1 ton-f), necessarias para a geragio de pressdes > 10 GPa usando

diamantes com faces de diametros tipicos entre 500 e 800 um.

A microscopia optica das amostras submetidas a altas pressdes nessa cimara foi re-
alizada em um sistema montado a partir de um microscépio Jena modelo NU. O sis-
tema é representado na figura II1.3, onde procura-se ilustrar sua grande versatilidade. Em
funcao das caracteristicas do microscopio, é possivel observar a amostra com iluminagio
por transmissao e/ou reflexao, usando-se, ou nao, polarizadores. A observagio por reflexio
é muito conveniente para monitorar a centragem do furo na gaxeta, evitando situagdes
em que o mesmo desloca-se para a borda, o que provocaria fuga do fluido transmissor,
variagoes bruscas de pressao e desalinhamento das bigornas, o que fatalmente as quebraria.
O uso de polarizadores é fundamental para identificagao éptica da transicdo mono/orto-I
em monocristais, pois a mesma ocorre com variagao da birrefrigéncia. Além disso, existe
uma grande deformacao da amostra, o que normalmente resulta na formagao de estrias e

rachaduras.

Sistemas de excitacdo e andlise espectral optica de regides seleciondveis da amostra,
e um sistema de acompanhamento por video foram acoplados ao microscopio. A selegio
das regides excitadas e analisadas é feita com o auxilio de pontos espelhados. O ponto
de reflexao do laser pode ser orientado micrometricamente, fazendo com que o feixe, que
ird incidir sobre a amostra apés ser refletido por um espelho dicréico (que reflete no azul,
mas é transparente ao vermelho), possa ser dirigido a uma regido qualquer do campo de
observacao da objetiva.

O ponto de reflexdo da imagem a ser analisada espectroscopicamente é fixo, mas a
regido a ser analisada é selecionada usando o transladador X-Y no qual a DAC é fixada.
Observando-se a imagem no monitor de video, basta que a imagem da regiao escolhida seja
posta sob a sombra do ponto espelhado. Isso garante que a mesma seja focalizada na fenda

de entrada de um monocromador Jarrel-Ash com 25 cm de distancia focal.

Para o presente trabalho, foi adaptado na saida do monocromador, retirando-se sua
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ESPECTROMETRO
R Rt . SISTEMA DE MONITORAMENTO

CONTROLE DO
MOTOR DE PASSO

:
:
! MICROCOMPUTADOR
:
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DE PASS$0
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ARRANJO DE FOTODIOD 0S H VIDRO PLANO COM
+ AMPLIFICADOR H PONTO ESPELHADD
: MONOCROMADOR
_____________________________________________ H
FLTRD VERMELHO
“Z0OM”
PONTO ESPELHADO EM
POSICIONADOR MICROMETRICO
A0 \t ESPELHO DICROICD.
B 2 CBJETIVA
DAC COM AJUSTE TRANSLAGIONAL
LAMPADA DE Xe DE ALTA PRESSAD v
OU LAMPADA DE FILAMENTO i @ CONDENSADOR

POLARIZADOR REMOVIVEL
FILTRO AZUL

Figura III.3: Sistema de monitoramento éptico de amostras no interior da DAC.

fenda, um sensor tipo arranjo de fotodiodos. O modelo usado foi um Hamamatsu S2304-
256Q), que é um sensor linear com 256 fotodiodos espagados de 25 pm entre seus centros
e com 2,5 mm de altura. Esse modelo ja vem com uma placa "driver” e um amplificador
de baixo ruido. Foi desenvolvido um mecanismo de alinhamento e focalizagio do sensor
e todo o seu interfaceamento com um microcomputador padrao MSX, o que permitia a

analise multicanal de uma faixa de 41,2 nm na regiao da fluorescéncia do rubi.

Dessa maneira, usando-se um laser de He-Cd (441,6 nm) para excitar o rubi colocado
junto ao monocristal de ZrQO, e selecionando sua imagem para ser analisada, tinha-se
um sistema que fornecia o valor da pressdo no interior da DAC praticamente em tempo
real. O intervalo das atualizagbes dependia do tempo de integragio escolhido (< 20 ms) e,
principalmente, do tempo necessario para atualizacdo da tela, o que correspondia a exibigao
do espectro de fluorescéncia, do valor de comprimento de onda do pico R; (obtido por um

ajuste parabdlico), do coeficiente de correlagao desse ajuste e do valor da pressao calculado
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a partir do A\X. Essas informacdes sio necessarias, para que possa ser feita uma avaliagio
critica do valor de pressao obtido.

Isso permitiu que fossem feitas medidas de um efeito de relaxagao sobre a pressio de
transformagao em monocristais de ZrQO; em tempos tao curtos como 2 min, sé limitados
pela necessidade de variagao suave da pressdo, para que fosse possivel identificar a pressio

de transigao.

III.1.2 Difragao de Raios X (DAC Tipo Tesoura)

Para os estudos de difracao de raios X em amostras sob a forma de pé submetidas
a altas pressoes, foi usada uma DAC desenvolvida no Laboratoire de Physico-Chimie des
Materiaux em Meudon, Franga[81, 95]. Seu principio é basicamente o mesmo de todas as
DAC’s tipo brago de alavanca, como a camara descrita na segao anterior, mas tendo um
conjunto pistao-cilindro mais longo e volumoso, para assegurar a manutengio do alinha-
mento mesmo a pressdes mais elevadas. A principal inovagao do projeto consiste no uso de
dois bragos de alavanca, um acionando o cilindro e outro o pistdo em um movimento tipo

"tesoura”, como representado na figura II1.4.

%

Figura II1.4: Caracteristicas da DAC tipo tesoura, representando o deslocamento do conjunto

pistao-cilindro pelo movimento dos dois bragos de alavanca[81].

A transmissao da carga ao pistdo e ao cilindro é feita através de eixos de rotagdo,

para manter o alinhamento dos diamantes independentemente da altura dos mesmos ou da
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espessura da gaxeta metélica. Além disso, como a agédo da mola e do parafuso de aperto
sobre os bragos de alavanca também é feita através de dois eixos de rotacio, a carga aplicada
pode ser variada suavemente sem o deslocamento do ponto de aplicagdo, como ocorreria
em camaras com um unico brago. Tudo isso tende a diminuir eventuais deslocamentos nio

axiais dos diamantes, reduzindo o risco de quebra das bigornas.

Outro diferencial dessa DAC é que ela permite o acesso aos parafusos de ajuste do
posicionamento e do paralelismo dos diamantes com a cdmara fechada. Isso facilita o
processo de alinhamento das bigornas, que é feito da mesma maneira descrita para a DAC
tipo Piermarini-Block. Camaras desse tipo, usando bigornas com lapidagido convencional,
podem atingir pressées da ordem de 50 GPa. Pressoées da ordem de 100 GPa podem
ser alcancadas, se forem usadas ”bevelled anvils”, diamantes onde a superficie menor é
contornada por uma superficie levemente inclinada, fazendo com que as bordas nio sejam
abruptas[96].

Para obtencdo dos espectros de raios X, foi usado um tubo de Mo com foco fino,
operando a 45 kV e 10 mA, sendo o feixe colimado, com o auxilio de fendas cruzadas,
para um didmetro de ~ 150 um. Esse feixe é feito incidir axialmente na DAC pelo lado
do pistao, cujo diamante é assentado sobre um hemisfério com um furo conico. O outro
diamante é assentado sobre uma base que possui uma fenda em leque com uma abertura
angular de 80°. Isso permite que seja obtido o espectro de difragao por dispersdo angular
em uma geometria de transmissdo (figura II1.5), sendo acessivel uma faixa de 26 de até
40°. Sendo usada a linha K, do Mo (A = 0,071 nm), isso permite a obtencdo de picos de

difracdo associados a distancias interplanares maiores que 0,104 nm.

A DAC é mantida fixa por dispositivos de centragem, que permitem seu alinhamento
com o feixe, de maneira a que o mesmo s6 incida sobre a amostra. O alinhamento € feito
observando-se a intensidade do feixe transmitido diretamente, e é verificado pela eliminagao
do espectro de difracdo de linhas associadas ao material da gaxeta (no caso uma liga de
Ni).

A necessidade de usar-se raios X com pequeno A é conseqiéncia da forte absorgao
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Figura IIL.5: Geometria de obtengao dos espectros de difragao de raios X[97].

por parte dos diamantes para comprimentos de onda maiores. Para a DAC usada, isso
significaria uma absorgao 1000 vezes maior se a linha K, do Cu (A = 0,154 nm) fosse
usada[81]. A filtragem da linha Kz (A = 0,063 nm) é feita com discos de Zr (Kedge =
0,0689 nm). No presente caso, foram usados discos com ~ 25 pm de espessura, um
valor pequeno comparado com as espessuras usuais (~ 110 wm), para que nao ocorresse
uma atenuagao demasiada da linha K, o que estenderia muito os tempos de aquisicao do
espectro. Para verificar a possivel presenga de picos devidos a Kj, alguns espectros foram

obtidos usando-se dois discos como filtro.

O uso da atenuagao minima necessaria do feixe incidente é importante para obtencao
de espectros de difracdo em tempos praticos, porque os picos de difracao de amostras
dentro da DAC sao extremamente fracos e com uma pobre relagao sinal/ruido. Isso é
uma conseqiéncia da massa extremamente reduzida da amostra (~ 107®g) e do forte
espalhamento (coerente e incoerente) que o feixe sofre ao passar por uma massa de diamante
muito maior (~ 107! g).

Para registro dos espectros, foram usados dois tipos de detecgao: filme fotografico plano
e um detector linear sensivel & posi¢gio (PSD). No primeiro caso, um filme fotografico

plano é fixado mecanicamente a uma distancia de 24,4 mm da amostra. Nessas condigoes,

71




o padrao representado na figura II1.6 é obtido, resultante da interseccio dos cones de

difragdo com o filme.

Figura II1.6: Geometria de difracdo usando detecgao por filme plano.

O didmetro dos anéis e sua intensidade (dada pelo enegrecimento do filme) podem ser
medidos com um microdensitémetro éptico. Embora esse método traga dificuldades em
medidas de intensidade relativa dos picos (em fun¢do do filme nao apresentar uma resposta
linear & intensidade incidente[98, 99]), ele é um método muito conveniente para avaliagao
das distancias interplanares. O fato de medir-se o didmetro dos anéis, e nao seus raios,
contorna problemas de centragem do detector em relagdo ao feixe, que, quando sdo usadas
outras técnicas, sao normalmente resolvidos via calibragdo por um espectro padrio. Sendo
a geometria bem conhecida, o método do filme permite medidas absolutas das distancias
interplanares.

Esse método foi usado no presente trabalho para obter-se o comportamento dos para-
metros de rede do ZrO; em fungio da pressio. Dessa forma, pode-se calcular a variagao
do volume da célula unitaria que foi, posteriormente, ajustado por uma equagao de estado.
Isso, como visto no Cap. II, é necessario para obtencdo das variagbes de energia livre
induzidas pela mudanca de pressdo, e teve de ser feito no presente trabalho,/em funcdo da

]
inexisténcia de dados prévios na literatura para a faixa de pressoes de interese.
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Para obtengao da variacao relativa das intensidades dos picos de difragao associados a
fases diferentes, que serao proporcionais a fragdo relativa da amostra que se encontra em
cada fase, foram usados espectros obtidos com um detector linear sensivel & posigao. Esse
método fornece diretamente um valor da intensidade difratada, em funcao de 26, sem as
dificuldades de avaliagdo quantitativa inerentes a deteccao por filme. O detector linear é um
detector a gas funcionando na regiao de contador proporcional, que possui um fio de anodo
com elevada resisténcia por unidade de comprimento[l100]. Um sistema de deteccdo de
pulsos nas duas extremidades do fio de anodo permife a identificag¢do da regiao do detector,

onde chegou o féton gerador do pulso (figura I11.7).

< | > F10 DE ANODO
e—— X _./(rollltincla R)
1 H . - 7’ 13 AMPLIFICADGR
' il Ba™ ”’m ] L°? {impedancla de entrada << R)
TRAJETORIA DA HV
PARTICULA
Qa Qg

Qa+ Qs o« PERDA DE ENERGIA NO DETECTOR
Qa
Qat Qs

o POSICAO DA PARTICULA

DIVISAG

Figura IIL.7: Representacdo esquematica do principio de funcionamento de um detector linear

sensivel a posi¢ao[100].

Como representado esquematicamente na figura 111.7, para um fio de anodo com com-
primento ”1”, o método de medida da posigdo de incidéncia do féton é baseado no principio
da divisao de carga. A carga ”Q” gerada por um féton, que chega em uma posigao "x”, sera
drenada pelos amplificadores colocados em cada uma das extremidades, em uma fragao in-
versamente proporcional a distancia entre o ponto de interagao e a respectiva extremidade.
Assim, Qg ox x™ ' e Q4 o (1 -x)~1 na fig. 111.7, o que faz com que, se eletronicamente os
sinais forem combinados de maneira a produzir um pulso Q4/(Q 4+ Qp), a amplitude deste

pulso seja proporcional a "x”.

Especificamente, o detector usado neste trabalho foi um detector selado, com uma
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mistura gasosa de Xenodnio e Metano (otimizada para radiagdo do Mo[101]), que possui
l.= 50 mm e uma resolugao espacial de 200 ym. Os dados foram registrados em 1024
canais usando um analisador multicanal CATO, conectado a um microcomputador tipo
PC. As condigbes geométricas foram escolhidas de maneira a que os picos das fases sob
investigagdo ficassem na regiao central do detector. Uma representagdo esquemdtica do

arranjo experimental é dada na figura IIL.8.

Figura IIL.8: Representacdo esquemditica do arranjo experimental usando o detector linear

sensivel & posigao.

A calibragao angular inicial foi feita usando os picos (100), (110), (210) e (211) de
difracao do CsCl, posto dentro da DAC mas a pressao atmosférica, no mesmo arranjo em
que os espectros de ZrQ; sob pressao foram obtidos. Isso determinou a seguinte calibragao:
6 = —1,8983 + 0,0153 X canal, obtida por regressao linear com um coeficiente de ajuste

r = 0,999969.

Em fungao, possivelmente, de problemas com a rigidez dos sistemas de fixagdo do de-
tector e da DAC, os parametros dessa calibra¢do tiveram que ser variados um pouco para
cada espectro, para ser possivel o casamento dos espectros experimentais e simulados, como
serd descrito adiante. De qualquer maneira, essa calibragao prévia demonstra a adequagao

do uso de uma conversdo linear de canal para angulo.

74




II1.2. Analise dos Espectros de Raios X

IIL.2.1 Espectros Obtidos em Filme

Os espectros obtidos em filme foram analisados com a ajuda de um microdensitémetro
6ptico. Esse tipo de equipamento, essencialmente, mede a fracio de luz transmitida em
uma pequena regiao de um filme. Com isso, consegue-se estimar quantitativamente o grau
de enegrecimento provocado no filme nas regides correspondentes aos anéis de difragao, que

serd proporcional a intensidade do respectivo pico de difragao.

Esse enegrecimento ¢ medido em termos da densidade 6ptica (D = log pluzincidente )

do filme. Esta dependerd de uma maneira nao necessariamente linear da intensidade da
radiacao incidente e do tempo de exposicao do filme, sendo também fung¢ao da natureza da
radiagao, do tipo de filme e das condigbes de processamento do mesmo. Por isso, a conversao
de densidade 6ptica para intensidade de radiagao ndo é direta, sendo normalmente feita por
comparagao com escalas de intensidade geradas no préprio filme, submetendo-o a condigoes
controladas de exposigao[99]. No presente trabalho, nao desejava-se extrair informacoes
quantitativas da intensidade dos picos de difragdo a partir dos espectros em filme. Seu
uso foi para monitoramento da variagao das distancias interplanares com a pressio, o que
é feito acompanhando a variagdo angular (26) dos respectivos picos. Por isso, os termos
intensidade e densidade optica serao usados aqui sem distingao.

Na figura II1.9 esta representado o grafico (I x posigdo(mm)), obtido por microdensito-
metria, para um filme de uma amostra de ZrO; submetida a 11,8 GPa. Como pode ser visto
da identificacao dos picos, estao presentes, essencialmente, os picos associados 3 fase orto-I
de alta pressao e um pico devido ao material da gaxeta. Em fungao dessa possibilidade de
”contaminagao” do espectro, por deficiéncia de alinhamento do feixe incidente em relagio
ao furo da gaxeta, picos em torno da regiao onde poderia estar localizado o pico da gaxeta
foram desconsiderados para procedimentos de indexagao dos espectros.

A indexagao dos espectros foi feita usando o "software” DICVOL (v.01.1982)[102]. Esse

”software”, por um processo de tentativa e erro[103], propoe solugdes de indexagio de um
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Figura IIL.9: Espectro obtido por leitura com microdensitémetro do filme correspondente a uma
amostra de ZrQO, submetida a 11,8 GPa. (a) Espectro experimental, (b) espectro com eliminagao

gréfica do ”background”, (c) espectro simulado para a fase orto-1.

espectro de difragdo em po, considerando as simetrias cristalinas propostas pelo usudrio e
limites pré-estabelecidos para os parametros de rede e para o volume da célula unitaria.
Cabe ao usudrio verificar a adequabilidade ou ndo das solugdes propostas. No presente caso,

seu uso foi facilitado, pois as estruturas cristalinas das duas fases (mono e orto-I) jd eram
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conhecidas. Logo, o trabalho consistiu em obter uma indexagio que fosse coerente com essas
estruturas. Para os espectros da fase orto-I, os parametros de rede foram adicionalmente
refinados usando o "software” REFINE[104], que usa um método tipo minimos quadrados
para refinamento dos parametros de rede de espectros pré-indexados.

Uma verificagao final podia ser feita simulando o espectro de difragio, escolhendo um
perfil conveniente para o pico, como serd descrito na préxima se¢io. Como mostrado na
fig. I11.9 para o espectro obtido a 11,8 GPa, apesar da pobre relagio sinal/ruido do espectro
obtido por microdensitometria do filme, todas suas caracteristicas principais podem ser
explicadas pelo espectro de difragdo da fase orto-I, usando a estrutura Pbca proposta por
Ohtaka et al.[39] com parametros de rede a = 0,9909 nm, b = 0,5109 nm e ¢ = 0,4967 nm.
Os picos P2 e P7 do espectro experimental, sem correspondentes no espectro simulado, estio
associados respectivamente ao pico (211) produzido pela linha Kj fracamente filtrada, e ao
pico principal do Ni, material preponderante na gaxeta.

Uma comparagao entre as distancias interplanares medidas e calculadas é dada na
tabela III.1. Nela sdo apresentadas as linhas mais intensas (I/I . > 2%), previstas para a.
fase orto-I na faixa angular mensuravel com a DAC e que no estejam na mesma regiao da
linha principal do Ni. Pode-se observar que mesmo oscilagdes do espectro, que nao foram
inicialmente identificadas ou resolvidas como picos, podem ser explicadas pela presenga de

linhas menos intensas.

II1.2.2 Espectros no Detector Linear

Para se ter a fragdo relativa das fases mono e orto-I, a partir da relagao de intensidade
entre seus picos de difragdo, foram usados espectros obtidos com o detector linear. Esses
espectros tiveram de ser submetidos a um processo de filtragem e compensagio de ”back-
ground”, para que isso fosse possivel. A necessidade de filtragem vem da pobre relagio
sinal/ruido dos espectros obtidos na DAC, como comentado na segio I11.1.2.

Para filtragem dos espectros, foi usado um programa de filtragem digital, que roda em

um ambiente MATLAB, fazendo uso, essencialmente, de seus comandos de Transformada
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Picomed | dmed (1m) | deate (nm) | bkl | (£=) (%)
0,4954 | 200 2,0
P1 0,3545 | 0,3557 | 210 4,7
P3 | 02895 | 02892 |211 100,0
P4 | 02612 | 02554 |020 11,1
P5 | 02491 | 02484 | 002 13,6
0,2477 | 400 10,4
P6 | 02280 | 02272 |02 2,5
0,1781 | 022 18,0
P8 | 01769 | 0,1778 | 420 16,6
0,1754 | 402 18,2
0,1674 | 421 5,2
0,1610 | 230 5,2
0,1532 | 231 14,2
P9 | 01506 | 0,1501 |213 18,5
0,1498 | 611 18,0
P10 | 01453 | 0,1446 | 422 9.9
0,1351 | 232 4,0
0,1242 | 004 2,6
P11 | 0,1237 | 0,1239 | 800 2,0
0,1237 | 041 2,8

Tabela III.1: Tabela comparativa entre as distincias interplanares obtidas por microdensitome-
tria do filme a 11,8 GPa e os valores obtidos por simulagdo do espectro de difragio, considerando
uma estrutura Pbca com a = 0,9909 nm, b = 0,5109 nm e ¢ = 0,4967 nm. Os picos P2 e P7 da

fig.I11.9 foram omitidos por corresponderem respectivamente ao pico Kg associado a (211), e ao

pico principal do Ni.
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de Fourier Discreta (TFD) direta e reversa. Com o uso desses comandos, torna-se relati-
vamente facil multiplicar a TFD de um sinal por uma fungao filtro. O espectro filtrado é

obtido simplesmente pela TFD inversa desse produto.

Foi usado um "software” de filtragem, adaptado de outro desenvolvido no Laboratoire
de Physico-Chimie des Materiaux, que permite a filtragem do ruido de alta freqiiéncia, pela
selecao de uma frequéncia de corte conveniente. Isso suaviza o espectro, tornando mais facil
o processo de ajuste, que sera descrito a seguir. O arquivo gerado é um arquivo binario
(padrao MATLAB), que precisou ser convertido para um padrao ASCII. Para tanto, foi
escrito um programa em FORTRAN que gera, a partir do mesmo, um arquivo com duas
colunas contendo a intensidade de difragao e o correspondente angulo. O valor de 26 é
obtido a partir da calibrago referida na segdo II.1.2. Um espectro tipico, antes e depois

da filtragem, é mostrado na figura II1.10.
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Figura II1.10: Espectro de difragio de uma amostra de ZrO, sem tratamento prévio e mantida

a pressio ambiente antes (a) e depois (b) do processo de filtragem.
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Apés a filtragem, o espectro pode ser submetido 2 compensacao de "background”. Para
realizar essa compensacao, foram obtidos espectros com a DAC carregada apenas com a
mistura de metanol:etanol:agua e um pedago de rubi, em pressées distribuidas na faixa
utilizada para o estudo da transformagao mono/orto-I (P,ms, 5 GPa, 8 GPa, 10 GPa e
12,5 GPa). A esses espectros, depois de serem filtrados, foram ajustados polinémios de 6°
grau, na faixa angular dos picos principais das duas fases (10° < 20 < 18°). Os mesmos
apresentam diferengas maximas menores que £3%, em relagao a intensidade experimental.
A compensacdo de "background” foi feita pela subtracdo desse polinémio (correspondente
a pressdo mais proxima daquela em que foi adquirido o espectro) do espectro a ser ana-
lisado, depois de uma normalizagdo das contagens. Foi assumido um aumento linear do
"background” com o tempo de aquisi¢do do espectro e um ganho do detector independente
do canal. Os valores usados para cada espectro foram registrados para uso posterior no
processo de simulagao.

Na figura III.11 sao mostrados para uma amostra na DAC, mas a pressao ambiente, o
espectro de difragido e o espectro de ”"background” obtido nas mesmas condig¢ées. Super-
postos aos mesmos estao o polinomio ajustado ao "background” e o espectro de difragdo
compensado, como descrito acima.

Com os espectros filtrados e com compensagao de ”background”, pode-se partir para o
processo de simulagio, pois, entdo, tem-se condigoes de comparar o espectro experimental
com o simulado. A simulacao foi feita usando uma adaptagao do ”software” MIXPROF
desenvolvido por M. Calligaris[104]. Esse ”software” originalmente permite a simulagio do

espectro de difracdo de p6 de uma mistura de até cinco fases. Para tanto, sio usados:

- arquivos com os parametros atémicos, onde sao fornecidos, para cada fase, as espécies
atémicas presentes nas células unitarias com suas coordenadas (nimero de ocupagao,

posicao e fator de Debye-Waller isotrépico);

- arquivos com os dados cristalograficos, contendo, para cada fase, os parametros de
rede, a simetria cristalina, as condi¢des de extingdo sistematica e as posigoes e-

quivalentes no grupo espacial (obtidas a partir das International Tables for X-Ray
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Figura II1.11: Espectros filtrados correspondentes a uma amostra sem tratamento (parte supe-
rior) e & DAC apenas carregada com a mistura de metanol:etanol:dgua (parte inferior), ambos
a pressdo ambiente. As curvas continuas correspondem a um polinémio de 6° grau ajustado ao

espectro de "background” (parte inferior) e ao espectro de difragao compensado (parte superior).

Crystallography[105]).

- um arquivo tabela contendo os fatores de espalhamento atémico dos elementos pre-
sentes (no respectivo estado de oxidagdo), como calculados pela aproximagao analitica

proposta nas International Tables for X-Ray Crystallography[105].

Os arquivos com os parametros atomicos e os dados cristalograficos devem ser fornecidos
pelo usuario, que deve também verificar se as espécies atémicas, presentes nos compostos
de seu interesse, estao listadas, no estado de oxidagao correto, no arquivo com os fatores de
espalhamento. Com essas informagoes, o programa calcula o fator de estrutura para cada
uma das fases e, tendo o comprimento de onda da radiagdo utilizada e a faixa angular de

interesse, determina a intensidade integral prevista para o i-ésimo pico dessa fase, localizado
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no angulo de Bragg 6;, como sendo?:

1 + cos? 26,

sin? 0; cos 6;

I(t) = m|F|? w(fase) (I1L.1)

Nessa expressao, m é o fator de multiplicidade, F' é o fator de estrutura e w(fase) é a
fracao relativa da fase na mistura (fornecida pelo usuario). A partir de III.1, em fungao
do tipo de fungdo escolhida para descrever o pico (Gaussiana, Lorentziana ou Lorentziana
Modificada), da sua largura a meia altura e de um eventual fator de assimetria, é avaliado
o perfil de cada pico, multiplicando-se a fungao (que é normalizada) por I(z). Isso fard
com que a area delimitada por cada pico individual (intensidade integral) seja proporcional
ao respectivo I(z). A intensidade calculada para cada angulo, de acordo com a resolugio
angular selecionada pelo usuario, é armazenada em um vetor que cobre a faixa angular de
interesse. Esse procedimento é feito para cada uma das fases presentes, sendo todas as
intensidades somadas no mesmo vetor, o que resulta no espectro de difragdo da mistura.

Como pode-se observar da expressao IIl.1, o procedimento usado pelo "software” nao
usa o fator de absor¢ao. Em funcédo disso, para a simulacao de espectros obtidos em uma
geometria Debye-Scherrer, esse procedimento serd rigorosamente valido apenas para picos
nao muito separados entre si, além, é claro, de limitar-se a amostras sem qualquer orientagao
preferencial[98].

A geometria usada no presente trabalho, embora a amostra nao seja cilindrica, é essen-
cialmente a mesma do Método Debye-Scherrer. Apenas, como o detector ndo é curvo,
o circulo de deteccao é aproximado por uma reta em uma faixa de 18° < 26 < 10°
(figura I111.12). Usando a calibragao com CsCl (secao II.1.2), isso corresponde a uma
distancia no detector linear de ~ 12,77 mm, o que faz com que a distancia amostra-detector
varie, no maximo, de 91,28 mm a 91,50 mm, para picos respectivamente a 14° e 10° ou a
14° e 18°. Isso introduziria uma correcdo maxima de 1,0024 na parcela do Fator de Lorentz
associada a fragao do cone de difragido que é detectado. Essa correcao é desprezavel, prin-

cipalmente se for lembrada a qualidade dos espectros na DAC e, portanto, a precisdo com

2Mais precisamente, o calculo é feito considerando as contribui¢bes das linhas K,, e K,, da radiagio

usada
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que as intensidades podem ser estimadas.

REGIAQ ATIVA DO DETECTOR

Figura III.12: Geometria de difragdo usando o detector linear sensivel & posi¢do.

Em funcao disso, e por estarem os picos de interesse na mesma regido angular, o ”soft-
ware” foi considerado adequado para a simulagao dos espectros de difracao, precisando, no
entanto, ser adaptado para as necessidades especificas do trabalho. As principais alteracdes
realizadas foram no sentido de permitir a comparacdo com espectros experimentais e de
tornar iterativo os processos de obtencio da fracdo relativa das fases, de selecio das car-
acteristicas dos picos e de compenscao de "background” do espectro experimental. Além
disso, como o "software” estava sendo usado para uma mistura de fases especifica, foi
tornado mais enxuto, com eliminacao de opgdes nio usadas.

Durante o processo de simulagao, foi notado que os espectros experimentais e simulados
nao ficavam perfeitamente casados em 20, mesmo para espectros de fase pura. Isso foi
atribuido a uma falta de rigidez mecanica da montagem experimental, o que teria o efeito
de mudar a calibragdo (6 x canal) a cada experimento. Por essa razao, usou-se o seguinte

procedimento para simulagao:
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- usando-se a calibragao inicial, procurou-se determinar o perfil de pico mais adequado
para o espectro simulado em termos da superposicao dos picos, sem preocupacio com

eventuais diferencas entre a posicao angular dos picos experimentais e simulados;

- partindo da posigao dos picos principais, verificou-se qual a alteracio na curva de

calibracao, que seria necessaria para casar os dois espectros;

- usando-se um espectro experimental recalibrado em angulo, rodou-se novamente o

programa de simulagao com os parametros finais obtidos anteriormente.

Esta sistematica nao deve trazer maiores problemas, porque desejava-se usar os espec-
tros obtidos com o detector linear na determinacao da fracdo relativa das fases e nio para
uma analise da variagao dos parametros de rede. Isto pode ser verificado pelas pequenas
variagoes na fracao transformada para a fase orto-1, que foram necessérias introduzir nos
espectros recalibrados. A nao ser em dois casos, onde foram necessarias correcoes de 7 at.%
e 8 at.%, as corregoes foram menores que 3 at.%, sendo o desvio quadratico médio de
1,65 at.%. Isso pode ser tomado como uma medida da confiabilidade dos valores obtidos
para a fracdo transformada.

A situagdo de melhor ajuste do espectro simulado era bastante sensivel a pequenas mu-
dancas das fracOes relativas. Variacoes menores que 1 at.% mudavam acentuadamente o
perfil do espectro simulado em relagao ao experimental. Esse valor foi tomado, conservati-
vamente, como a precisdo obtida na determinacdo do valor da fragdo transformada para a
fase orto-I, pelo processo de simulacdo e comparacdo visual dos espectros experimentais e
simulados. Esse critério qualitativo de ajuste foi usado, e néo, por exemplo, um parametro
que medisse as diferencas quadraticas dos dois espectros, em funcdo da baixa qualidade dos
espectros experimentais, que poderia trazer problemas para um critério rigido de ajuste.

Deve ser lembrado que, como o "software” faz simulacoes de espectros, nao sao permiti-
das variagoes arbitrarias das posicoes dos picos, que poderiam induzir a erros grosseiros na
avaliacdo de suas intensidades relativas. As posi¢oes dos picos s6 podem ser alteradas por

modificagdo dos parametros de rede, ou, mais especificamente, pela mudanga do arquivo
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de dados cristalograficos. Isso introduz uma variagio correspondente em todos os picos de
uma dada fase, o que é particularmente importante para a fase monoclinica, que possui
dois picos importantes na regiao de analise.

Cqmo procedimento padrao de simulagao, os parametros de rede de cada fase nao foram
variados de uma maneira arbitraria, mas foram amarrados entre si, em termos do comporta-
mento observado sob pressdo. Esse comportamento foi extraido da indexacido dos espectros
obtidos em filme e de resultados da literatura, que também foram usados para obtengio
das equagoes de estado das duas fases. Isso, em termos gerais, significou que, para pressoes
.abaixo de ~ 8 GPa, puderam ser usados parametros de rede para a fase monoclinica em
acordo com o volume da célula unitaria previsto por sua equagio de estado. Para pressoes
mais elevadas, e para a fase orto-I, foi necessario corrigir esses pardmetros de rede, para se
ter um bom ajuste dos espectros.

Essas corre¢oes devem ser conseqiiéncia, principalmente, de, na faixa de pressées em que
se esta trabalhando (0-12 GPa), existir uma tnica regido em que se tem uma quantidade
significativa de pontos experimentais confidveis para os pardmetros de rede: a faixa abaixo
de 7 GPa para a fase monoclinica. Pressées maiores para a fase monoclinica e pressées de
0 GPa a 12 GPa para a fase orto-I ou sdo regides de extrapolagio dos pontos experimentais
ou de superposigao dos picos das duas fases. Isso diminui significativamente a precisao dos
valores obtidos para os parametros de rede e, portanto, ndo é surpreendente a necessidade
de alteragao dos mesmos, o que deve ser tomado como a mudanga de um parametro, durante

o procedimento de ajuste da curva experimental.
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Capitulo IV

RESULTADOS EXPERIMENTAIS COM
AMOSTRAS SUBMETIDAS A ALTAS
PRESSOES

Como ja salientado, o objetivo principal do presente trabalho foi a investigagao do efeito
de tratamentos térmicos a baixas temperaturas, e diferentes ambientes, nas condigdes de
estabilidade da fase monoclinica da zirconia frente a transi¢do induzida por pressao para
a fase orto-I. Com isso, deseja-se ter uma melhor compreensio de quais sao os defeitos
importantes e qual seu papel no processo de nucleagio martensitica, e ter-se uma idéia mais
clara sobre as condigoes que determinam a retencao metaestavel de fases martensiticas em
ZrQ0,.

Um estudo dessa natureza envolvendo a transformacdo monoclinica/tetragonal, in-
duzida por temperatura em ZrQ,, seria bastante dificultado, pois, ou exigiria o uso de tem-
peraturas elevadas, ou deveria ser feito com particulas retidas em uma fase metaestavel. Se
temperaturas elevadas fossem usadas, seus efeitos, antes da transformacao, provavelmente
irlam sobrepor e mascarar o efeito de tratamentos prévios, tornando-os indistinguiveis. Se
fossem usadas particulas metaestaveis, como usualmente feito na literatura, o resultado dos
tratamentos seria a indugao, ou nao, da transformacao para a fase estdvel. Esse seria um
processo de nucleacio extrinsica (induzido por um agente externo[52, 66]), que traria uma

informacao no minimo ambigua sobre quais os defeitos intrinsicos (previamente presentes
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em uma amostra), que sao importantes para o processo de nucleagio.

O uso de pressoes hidrostaticas para indugdo da transigio de fase, por outro lado,
contorna esses problemas. Como ja comentado, isso permite que tratamentos térmicos
sejam usados de uma maneira independente, unicamente para alterar o estado de defeitos
da amostra. Dessa forma, serdo observados processos de nucleagio intrinsica, que sio
fungao do estado de defeitos da amostra e que sdo os processos englobados pelo Modelo
Estatistico de Nucleacdo Heterogénea estudado no Capitulo I1.

Do ponto de vista experimental, foram, essencialmente, realizados dois tipos de trabalho

para investigar o comportamento do ZrQ, sob pressao:

- um estudo, em amostras na forma de monocristais, da dependéncia da pressio de
transformagao mono — orto-I com o tempo transcorrido desde a iltima transicio
reversa (orto-1 — mono), sendo a transicao detectada por microscopia 6ptica com luz

polarizada,

- um estudo, em amostras na forma de pd, do efeito de tratamentos prévios na de-
pendéncia com a pressao da fracao transformada da fase mono para a fase orto-I,

sendo a fracdo transformada obtida a partir de espectros de difragiao de raios X.

Neste capitulo serdo apresentados os resultados obtidos em cada uma dessas situacoes,
seguindo os procedimentos descritos no Capitulo I11. Serdo apresentados também os resulta-
dos de variacdo com a pressdo dos parametros de rede das duas fases, obtidos dos espectros
de difracdo em filme. Na secdo final, serd mostrado o resultado de um estudo sobre a
morfologia das particulas feito com o auxilio de microscopia eletrénica de transmissao, que

serd importante para a andlise do possivel efeito dos tratamentos térmicos sobre o pé de

ZT‘Oz.

IV.1 Relaxacao da Pressao de Transformacao em Monocristais

Como j& comentado no Capitulo I, a pressio de transi¢do mono/orto-I é altamente

dependente da histéria da amostra, em fungdo da necessidade de um processo de nucleagéao
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heterogénea, para que ocorra a transformagéo. Uma das manifestagées dessa dependéncia é
a variagao da histerese entre as pressdes de transicio direta (mono — orto-I) e reversa (orto-
I — mono), se a amostra for transformada vérias vezes, como representado na figura II.6.
Isso deve ser uma conseqiiéncia das grandes deformagdes que acompanham as transicoes,
e o consequente surgimento de sitios defeituosos potencialmente nucleadores de uma nova
fase[35]. No entanto, a natureza dos defeitos gerados que realmente influenciam o processo

de nucleacao €, ainda, uma questao em aberto na literatura.

Para se ter uma maior informagao sobre a natureza desses defeitos, foi investigada, no
presente trabalho, a influéncia do terﬁpo transcorrido desde a tltima transi¢ao reversa sobre
o valor da pressao de transicao direta em monocristais de ZrO, monoclinico mantidos &
temperatura ambiente. As transi¢ées foram observadas usando microscopia éptica com luz
polarizada, como descrito na segao III.1.1. Os cristais obtidos junto ao National Institute of
Standards and Technology, Gaithersburg, USA, tinham a forma de placas com dimensdes
tipicas de 100um x 50um x 30um. Foram crescidos em um fluxo de vanadato de bario, em
uma faixa de temperatura onde a fase monoclinica é estivel, e apresentavam uma pureza
melhor que 99,9%[35]. As amostras usadas eram da mesma partida daquelas usada em
experimentos anteriores sobre o efeito de irradiagao por elétrons na pressao de transicao[41,

42).

Como procedimento de medida, os cristais foram inicialmente pressionados até tran-
sicionarem para a fase orto-I. Apds isso, a pressao era diminuida de maneira a induzir a
transigao reversa para a fase monoclinica, sendo registrado o instante dessa transicao. A
amostra era deixada repousar nessa situacao durante o tempo desejado e, posteriormente, a
pressao era novamente aumentada até ocorrer nova transicado. O momento dessa transigao
era registrado, para determinacao do intervalo transcorrido desde a iltima transigao re-
versa. Se a amostra nao estivesse muito rachada, o que dificultaria a detecgao de transigoes
posteriores, o processo era repetido. Para um dos intervalos de tempo (34 dias) foi usa-
da uma amostra retirada da DAC, armazenada nas condigdes ambiente e, posteriormente,

recarregada na DAC.
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Os resultados obtidos sdo sumarizados na figura IV.1, onde é mostrado um grafico da
pressao de transicdo direta em fun¢do do logaritmo do intervalo de tempo transcorrido
desde a iltima transicdo reversa. Sdo apresentados os valores médios obtidos para dife-
rentes cristais, que transicionaram apdés o mesmo intervalo de tempo, considerando uma
resolugao de log Aty — log At; = 0,1. Pontos correspondentes a intervalos de tempo, que

se diferenciassem por menos que isso, foram mediados juntos.
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Figura IV.1: Pressées de transformagao direta (mono — orto-I) em fungao do intervalo de tempo

desde a iltima transi¢ao reversa (orto-I — mono)[23].

Para se ter uma estimativa do erro experimental, foi considerado como erro associado a
uma medida dnica o desvio padrao (0,2 GPa), obtido para as primeiras transi¢oes diretas
de amostras que nao haviam sofrido qualquer transi¢ao prévia. Com isso, espera-se ter
uma medida da dispersao na pressao de transicdao entre diferentes amostras, ocasionada
pela diferenga no estado de defeitos cuja poténcia nao varie significativamente a baixas
temperaturas. Os diferentes comprimentos nas barras de erro, mostradas na figura IV.1,
sa30 uma conseqiiéncia do diferente numero de valores obtidos para cada intervalo de tempo.

O comportamento observado na figura IV.1, de aumento da pressao de transicao direta

com o aumento do tempo transcorrido desde a ultima transi¢do reversa, mostra a existén-
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cia de algum processo de relaxagdo. Defeitos suficientemente potentes para nuclearem a
transicao mono/orto-I estio sendo "recozidos”, significativamente, a uma temperatura tio
baixa como a temperatura ambiente em tempos da ordem de horas. Esse tipo de efeito
é pouco compativel com a hipétese de estruturas defeituosas complexas, feita no modelo

classico de nucleagio, para descrever possiveis centros nucleadores.

IV.2 Efeitos de Tratamentos Térmicos Sobre a Fracao Trans-

formada Sob Pressao

Os resultados da secao anterior, junto com trabalhos da literatura, onde tratamentos a
300°C’ mudam significativamente a fragao transformada de pés finos de ZrO;, indicam que
as condicoes de nucleacido mono/orto-I sio bastante susceptiveis a tratamentos térmicos a
baixas temperaturas. Por outro lado, como é discutido no préximo capitulo (Capitulo V),
é sabido que as condigdes da transicao mono/tetragonal (que é extremamente analoga 3
transicio mono/orto-I) sio fortemente influenciadas pela presenca de 4gua no ambiente.
Também no Capitulo V, é mostrado que a presenca de dgua é importante na determinagao
da fluéncia sob indentagdo em Zr(O; monoclinico. Dessa forma, é esperado que para esse
material exista uma alta correlagio entre efeitos de relaxagio a baixas temperaturas e o

tipo de ambiente a que estd submetido.

Em funcdo desses varios aspectos, foi feito um estudo sistematico sobre o efeito de
tratamentos térmicos a diferentes temperaturas na estabilidade frente a transformacées de
fase de pés finos de ZrO;. Além disso, foi investigada a influéncia da presenga de dgua na
efetividade desses tratamentos em alterar as condigoes de estabilidade da fase monoclinica.
Especificamente, foi estudada a dependéncia com a pressio da fragio transformada para a
fase orto-I de pés com nenhum tratamento térmico (amostra virgem) e pés submetidos
a tratamentos térmicos durante 24 h. Foram usadas amostras tratadas em agua a 120°C

(W120), 300°C (W300) e 500°C (W500); e uma amostra tratada em vicuo primario
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a 300°C (V300). O p6 usado' tem um tamanho de particula médio? especificado pelo
fabricante de 30 nm e uma pureza de 99,9 at.%.

A fragao transformada foi monitorada por difracio de raios X, como descrito na se-
¢ao II1.1.2, usando um detector sensivel & posi¢do. Para evitar qualquer efeito do liquido
transmissor de pressao nas condigbes de nucleac¢do, um novo carregamento da DAC foi
realizado para cada medida. A pressao, em cada caso, era continuamente aumentada do
valor de partida (em torno da pressido atmosférica) até o valor desejado em um tempo de
2-3 min.

Como pode ser visto da figura IV.2, onde sdo mostrados os espectros de difracao para
a amostra virgem, a presenca da fase orto-I é facilmente detectada pelo crescimento de
seu principal pico de difragdo, (211),, na regiao angular entre os picos (111),, e (111),,
da fase monoclinica. Também, a partir dessa figura, pode ser entendido o uso de uma
pressao maxima em torno de 12 GPa neste trabalho. PressGes maiores poderiam induzir
o surgimento de novos picos, na mesma regiao dos picos principais, que estao associados a
uma fase estavel a pressoes mais elevadas[27] (ver fig. I1.1 na secéo II.1).

O efeito dos tratamentos em agua é ilustrado na figura IV.3, onde a regido dos picos
principais das duas fases (10° < 20 < 18°) é mostrada para as amostras virgem e W300,
quando submetidas a pressoes quase idénticas. A menor intensidade relativa do pico (211),
para W300 mostra que a fragao transformada para a fase orto-I é signiﬁca,tiiva.mente menor
na amostra tratada em agua.

A quantificacao da fracdo transformada para as varias amostras foi feita por simulagio
do espectro de difracdo, como descrito na secdo I11.2.2. Na figura IV.4 sao mostrados os
espectros simulados e experimentais para a amostra virgem & pressdo ambiente (fase mo-
noclinica) e a 8,7 GPa (mistura das fases monoclinica e orto-I). O bom a,ju.ste do espectro
monoclinico na fig. IV.4(a) mostra que néo existe uma distorc¢do significativa das intensi-

dades relativas esperadas para os picos. Isso indica a inexisténcia de efeitos de orientacio

1Tipo ZYP, produzido por Zircar Products, Inc., Florida, NY, USA.

2Ver segao 1V.4 para analise do tamanho das particulas.
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15,1 GPa[22].
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Figura IV.2: Efeito da pressao sobre o espectro de difra¢do da amostra virgem. Sao indicados
os picos mais intensos das fases monoclinica e orto-I, um pico espirio do material da gaxeta

no espectro a 10,9 GPa e o surgimento de um pico associado a uma terceira fase no espectro a

preferencial, que prejudicariam a obtengao da fragao relativa das fases a partir dos espec-
tros de difracdo. Isso, na verdade, ja deveria ser esperado, pois foram intencionalmente
usados pés finos em um ambiente hidrostatico. A manutencao das condicoes de hidrostati-
cidade podia ser verificada, tanto pela observagao das linhas de fluorescéncia do rubi (ver
secdo II1.1), que sempre se mantiveram claramente distinguiveis, como pela manutencao

do aspecto pulverulento das amostras apés descompressao. Os pds ndo sofreram qualquer
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processo de agregacao, o que seria esperado, se existissem tensdes cisalhantes significativas.

Os resultados obtidos para as fragbes atémicas transformadas das amostras tratadas
em agua sao resumidos na figura IV.5, junto com o comportamento da amostra virgem.
Eles mostram que os tratamentos foram efetivos em mudar as condigées de nucleagio no
material. Os pds tratados precisaram forgas motrizes mais elevadas (pressdes maiores)
para terem a mesma fragao transformada da amostra virgem. O efeito aumentou com o
aumento da temperatura do tratamento, mas apresentou uma saturacao para temperaturas
maiores que 300°C. No grafico da fig. IV.5 (e da fig. IV.6 a seguir) existem curvas ajustadas
aos pontos experimentais, que resultam da aplicacdo do Modelo Estatistico de Nucleagio
Heterogénea, como sera visto no Capitulo VI

O efeito do ambiente na alteracio das condigbes de estabilidade é claramente mostrado
na figura IV.6, onde sao apresentados os resultados para a amostra tratada em vicuo a
300°C (V300), juntamente com os resultados para a amostra tratada em 4dgua a mesma
temperatura (W300) e para a amostra virgem. Como pode ser visto, amostras tratadas a
mesma temperatura, durante o mesmo intervalo de tempo, mas em diferentes ambientes,
mostram comportamentos bem distintos sob pressdo. Enquanto a amostra tratada em
vicuo tem praticamente o mesmo comportamento da amostra nao tratada, a amostra
tratada em 4gua precisa de pressoes significativamente maiores para ter a mesma fragao
transformada. Por exemplo, para transformagio de 50 at.%, é necessario um aumento de

~ 2 GPa na pressao aplicada.

93




INTENSIDADE (UNIDADES ARBITRARIAS)

10 11 12 13 14 15 16 17 18

26 (GRAUS)

Figura IV.3: Espectros de difragao para (a) W300 a 8,6 GPa e (b) amostra virgem a 8,7 GPa[22].
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Figura IV.4: Espectros experimentais (o) e simulados (linha continua) para a amostra virgem

a (a) pressao atmosférica e a (b) 8,7 GPa[22].
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Figura IV.5: Dependéncia com a pressio da fragao atémica transformada para a fase orto-I da

amostra virgem (o) e das amostras tratadas em dgua: W120 (e), W300 (&) e W500 (m)[22].
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Figura IV.6: Dependéncia com a pressio da fragdo atémica transformada para a fase orto-I

da amostra virgem (o) e das amostras tratadas a 300°C em vécuo, V300 (A) e em dgua, W300

(A)[22].
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IV.3 Variacao do Volume com a Pressao

O conhecimento da variagio com a pressao do volume das fases monoclinica e orto-I
¢ importante para que, a partir da determinagdo de uma equagio de estado conveniente,
possa ser estimada a mudanca de energia livre associada & transiciao de fase. Isso é bésico
na modelagem da nucleagado mono/orto-1 através da adaptacao do Modelo Estatistico de
Nucleagao Heterogénea desenvolvida na secao 11.4.3.

Neste trabalho, a variagao do volume dessas fases foi determinada pela variacio dos
parametros de rede com a pressao e, portanto, do volume da célula unitéria, obtidos a partir
de espectros de difragao de raios X in situ. Resultados prévios na literatura, com esse tipo
de informagao, sio em pequeno nimero e cobrem uma faixa limitada de pressao[37, 106].
Em um trabalho complementar ao presente|[27], onde foi investigado o comportamento do
Zr0O; até ~ 50 GPa, em condigbes muito similares as usadas aqui, foi bem mapeada,
principalmente, a variagdo volumétrica da fase orto-I, na faixa de pressio onde é estivel.
No entanto, havia, ainda, uma pobreza de pontos na faixa de pressao onde é observada a
transi¢do mono/orto-1. Por isso, foram obtidos alguns espectros de difragao usando filme
fotografico como detector, para determinar a variagdo dos parametros de rede nessa regiao.
As vantagens do uso da técnica do filme para determinagao dos parimetros de rede, bem
como o procedimento para obtengao dos mesmos a partir dos espectros de difragio, sao
descritos nas segoes 111.1.2 e II1.2.1.

Os resultados obtidos e os valores dos outros trabalhos estdo agrupados na figura IV.7,
onde os valores de volume sdao apresentados normalizados em relacao ao volume (V,) da
fase monoclinica a pressao ambiente. Foram usados, para os volumes a pressao ambiente,
os valores obtidos por Toraya et al.[106] de 21,16 cm®/mol, para a fase monoclinica, e
20,29 cm®/mol, para a fase orto-1. Esses valores foram calculados a partir de parimetros de
rede refinados, obtidos por ajuste computacional de espectros de difragdo de alta qualidade
em amostras similares as usadas no presente trabaltho.

Como pode ser visto da figura IV.7, a compressao a que as fases foram submetidas

nessa faixa de pressao foi baixa (V/V, > 0,9). Isso fez com que, conforme a argumentagao
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Figura IV.7: Dependéncia com a pressao do volume das fases monoclinica e orto-I. Os valores
de volume sao normalizados ao volume da fase monoclinica a pressio ambiente. Sdo apresenta-
dos os resultados experimentais deste trabalho (o), de um trabalho complementar em condigées
similares[27] (/) e de outros autores[37, 106] (Q). Os simbolos vazados correspondem & fase mo-
noclinica e os simbolos preenchidos a fase orto-I. A linha pontilhada e a continua correspondem,

respectivamente, ao ajuste da Equacdo de Murnaghan (tabela I.1) aos dados da fase monoclinica

e orto-If{22].

da secdo 11.4.3, tenha sido usada a Equacdo de Murnaghan (tabela I1.1) para descrever
o comportamento de VxP. Para os valores de B, normalmente usados na literatura (5 >
B! > 4) foram obtidos 112 GPa < B, < 115 GPa, para a fase monoclinica, e 202 GPa <
B, < 211 GPa, para a fase orto-I. Como esses ajustes sao, eventualmente, indistinguiveis
entre si, em func¢ao da imprecisdo e do pequeno nimero de pontos experimentais, além da

limitada faixa de pressdo dos mesmos, serao assumidos aqui os valores obtidos para B! = 5

=112 GPa e B,

Oorto—

, = 202 GPa). As curvas correspondentes a esses parametros

(B

sao mostradas na fig. IV.7 como uma linha pontilhada (fase monoclinica) ou continua (fase

Omono

orto-I). Os valores obtidos para B, sao intermediarios aos previamente publicados: B,,,,,., =

116,2 GPa e B = 181,4 GPa[43]; B,..... = 95,8 GPa e B,_,, _, = 220 GPa[27].

Oorto—1

97



IV.4° Analise do Tamanho de Particula

Para ter uma melhor compreensao do efeito provocado pelos tratamentos térmicos
no p6 de ZrQO,, foi realizada microscopia eletronica de transmissao das varias amostras.
Procurou-se, principalmente, identificar eventuais alteracoes em sua morfologia, que pudes-

sem estar correlacionadas com os diferentes comportamentos sob pressao.

Foi usado o microscépio JEOL-JEM-100CX do Departamento de Engenharia de Mate-
riais da UFSCar. As amostras a serem estudadas foram dispersas em 4gua destilada por
banho em ultra-som. Apds isso, uma gota era deixada cair sobre uma grade de cobre, pre-
viamente recoberta por um filme de coléide. Depois da evaporacao da dgua, uma cobertura

com carbono era feita, para evitar carregamento sob a acao do feixe eletronico.

Na figura IV.8 sao apresentadas micrografias obtidas com um aumento de 160 Kx,
para as amostras virgem, V300, W300 ¢ W500. Como pode ser visto, os tratamentos
nao induziram nenhuma mudanca drastica nos pds. Qualitativamente, parece haver um
arredondamento das particulas tratadas em agua (figuras IV.8(c) e (d)). As particulas
nesses pds parecem ter, em média, mais faces, o que se traduz em vértices menos agudos.
Para ilustrar isso, na figura IV.9 sao apresentadas micrografias tomadas com um maior

aumento (250 Kx), para as mesmas amostras da figura IV.8.

Como os diferentes comportamentos observados em alta pressiao poderiam ser decorréncia
de alteragdes no tamanho de particulas[43], que eventualmente estivessem associadas ao am-
biente do tratamento térmico, foi feito um estudo da distribuicdo de tamanho de particulas
para as amostras virgem e para as amostras tratadas a 300°C' em vacuo (V300) e em dgua
(W300)[107]. Para tanto, micrografias correspondentes as figs. IV.8 (a), (b) e (c) foram
digitalizadas e tratadas em um "software” comercial de analise de imagem®. Com esse
"software”, a partir de medidas das dreas das particulas, foi feito um levantamento da

distribuicio de tamanho das particulas, considerando seu diametro equivalente. Os resul-

tados sao apresentados na figura IV.10, juntamente com as curvas resultantes do ajuste aos

3OPTIMAS, BioScan, Inc., Edmonds, WA, USA.
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mesmos da distribui¢do de Rosin-Rammler-Sperling?[108].

po(z) =1 —exp [— <§)n z ; 1] (IV.1)

Nessa expressdo p,(z) é a distribuigdo cumulativa de tamanho, z é o tamanho de
particula, [ é o tamanho de particula caracteristico e n é um parametro que descreve o
quao abrupta é a distribuicdo. Os valores obtidos para [ e n em cada um dos casos sao
também mostrados na figura IV.10.

Os dados apresentados na figura IV.10 possuem uma baixa estatistica, em fungao da
dificuldade de ser obtida uma dispersao adequada do p6, que permitisse a individualizagao
de um grande nimero de particulas. Apesar disso, eles permitem que algumas conclusoes
sejam tiradas sobre as caracteristicas das diferentes amostras. Como pode ser visto, os
resultados para a amostra virgem, embora nao confirmem exatamente a informacdo do
fabricante de um tamanho de particula de 30 nm, sido coerentes com esse valor. Uma es-
timativa do tamanho de cristalito, por alargamento das linhas de difracao de raios X, deu
como resultado valores entre 24 nm e 57 nm[111], dependendo da linha considerada. Isso
indica que as particulas do p6 sao essencialmente monocristais, o que pode ser compro-
vado, qualitativamente, pela homogeneidade das particulas mesmo em grandes aumentos
(fig. IV.9).

Em funcao da limitagao estatistica, o unico resultado conclusivo, que se pode chegar
da comparagao entre as figuras IV.10 (a), (b) € (c), é que os tratamentos ndo induziram
qualquer mudanca significativa do tamanho médio das particulas. Além disso, existe um
indicio, razoavelmente forte, que o tratamento em 4gua tende a diminuir a contribuicao
relativa das particulas nas extremidades da distribuigao. Isso leva a um valor de n maior,
o que corresponde a uma distribuicao cumulativa mais abrupta, ou seja, mais concentrada

em torno do tamanho de particula caracteristico. Isso é ilustrado nos graficos normalizados

4Essa é uma distribuicdo cumulativa empirica, cuja taxa de variagdo (steepness”) é extremamente
sensivel ao parametro n, sendo por isso bastante usada para representar distribui¢es muito abruptas, que

nao seguem uma distribui¢do tipo log-normal[109, 110].
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das distribuigoes (figura IV.11), obtidos com os pardmetros apresentados na figura IV.10.

Como pode ser visto da fig. IV.11, as distribui¢des para a amostra virgem e V300 sio
praticamente idénticas para as particulas menores que [, diferenciando-se um pouco mais
para as particulas maiores. Isso eventualmente pode ser um artefato, produzido pela baixa
estatistica, que tenha levado a uma pobreza de dados na regido entre 30 nm e 40 nm para
V300. Por outro lado, a distribuicao para W300 é consistentemente diferente em toda a
faixa medida, o que seria um indicio de um efeito de homogeneizacio do tamanho das
particulas tratadas em dgua. Um processo deste tipo estaria de acordo com a tendéncia de

suavizacdo dos contornos das particulas tratadas em dgua, referida anteriormente.
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W300 e (d) W500.
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Capitulo V

MEDIDAS DE MICRODUREZA EM
MONOCRISTAIS

Em funcao dos efeitos de relaxagdo observados para a pressao de transigio de amostras
de Zr(O; mantidas a baixas temperaturas, e da agao da dgua sobre as condigdes de estabili-
dade das fases, decidiu-se investigar eventuais efeitos de relaxagao mecanica nesse material,
que estivessem relacionados com o ambiente. Efeitos dessa natureza tém sido relatados na
literatura para ceramicas a base de Zr0,, onde particulas retidas na fase tetragonal atuam
como agentes de aumento da tenacidade (ver Introdugdo). Nesses casos, o processo esté
relacionado com a transigao de fase dessas particulas, o que leva a uma degradagao mecanica
do material[16-21]. Esse efeito é estimulado pela presenca de agua e por temperaturas na
faixa de 100°C a 500°C. Embora existam alguns mecanismos propostos como explicagao
desse efeito, o mesmo € ainda um assunto de controvérsia, principalmente quanto ao papel
desempenhado pela agua. Por outro lado, nao foi encontrado nenhum trabalho sobre a
observagao desse tipo de efeito na fase estavel (monoclinica) do ZrO;.

Como forma de obter informagao sobre a existéncia de tais processos de relaxacgao
mecanica ativados em baixas temperaturas em zirconia monoclinica, foi estudada a de-
pendéncia da microdureza Vickers de monocristais nessa fase, em fungdo do tempo de
indentagao e da presencga, ou nao, de dgua no ambiente. No presente capitulo, sdo apre-
sentados os resultados obtidos com esse estudo, depois de algumas consideragdes bésicas

sobre a caracterizagao de materiais através de sua dureza e sobre o fenémeno de fluéncia
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sob indentacao.

V.1 Dureza e Fluéncia Sob Indentacao

A dureza de um sélido é a capacidade que o mesmo tem de resistir & penetragio de
um outro corpo sem sofrer deformagao permanente[l12]. Ela é medida em termos da
resisténcia do sélido a ser plasticamente deformado por um indentador com geometria
definida, normalmente com forma esférica, conica ou piramidal. Uma carga estatica é
aplicada e mantida durante um tempo determinado sobre o indentador, e depois de sua
remocao é medido o diametro ou a diagonal da impressdao produzida. A dureza Vickers
(quando o indentador é uma piramide de base quadrada) e a dureza Brinell (quando o
indentador é uma esfera) sdo obtidas dividindo a carga aplicada pela area da superficie
lateral da indentagdo. A dureza Knoop (quando o indentador é uma pirimide de base
rémbica) é definida como a razao entre a carga e a area projetada da indentagao. A
microdureza nada mais é que a dureza medida usando-se baixas cargas, que produzem
indentagoes da ordem de micrometros. E uma técnica muito difundida em metalurgia
para caracterizagao individual de componentes estruturais de ligas, camadas superficiais e
pequenas amostras.

Da sua definigao, é claro que a dureza de um material estd relacionada essencialmente
ao seu limite eldstico. Em fungao da pressao média a que estiver submetido, que pode ser
correlacionada diretamente com sua dureza a menos de fatores geométricos, o material ira
sofrer fluxo plastico durante um teste de indentagao. Nesse sentido, existe uma estreita
relagio entre os valores de dureza e a caracteristica de tensdao X deformagao do material.
Para uma dada geometria, a indentagdo correspondera a uma deformagao tipica e, portanto,
junto com o valor da dureza, serd aproximadamente equivalente a um ponto da curva
de deformagao do material[112]. Para a maior parte dos metais, isso se traduz em uma
relagio constante entre a dureza (H) e a tensao de escoamento (Y): H/Y = 3. Esse é
um dos grandes motivos para o uso extensivo de ensaios de dureza[113]. No entanto, para

materiais altamente eldsticos (Y elevado) essa relagao é mais complicada, podendo, segundo

106




Marsh[114], ser expressa por: H/Y =C+ KBInZ, onde C = 0,28, K = 0,60, B = 3(32_/\)

eZ = /\—5,3—_—)‘; Os parametros A (= (1 —2v)E) e x (= (1 + v)E) sio definidos a partir do
médulo de Young (E) e do mddulo de Poisson (v) do material.

A caracterizagao de um material em termos da sua dureza s6 tem sentido, em principio,
se a mesma tiver um valor unico, independente da carga e, portanto, independente do
tamanho da indentagdo. Isso pode nao ser observado para geometrias de indentagiao que
produzam um grau de encruamento dependente do tamanho da indentagdo, e para cargas
que produzam indentagbes muito pequenas. O primeiro caso esta associado & elevagao
do limite elastico para materiais encruados, sendo mais importante para indentadores
Brinell[113]. O segundo caso, conhecido na literatura como efeito de tamanho da indentagio
(ISE - Indentation Size Effect), ocorre freqientemente em medidas de microdureza. Ele
est4 essencialmente correlacionado com a maior contribui¢ao do atrito entre o indentador
e a amostra, quando sdo usadas cargas muito pequenas. Essa contribuigdo estd associada
com a area da superficie da indentagao, enquanto a dureza "verdadeira” esta correlacionada
com o volume do material deslocado[115].

Além dessas variagOes, que poderiam ser caracterizadas como artefatos introduzidos
pelo processo de medida, a dureza pode variar por um processo que todo material sob
tensdo sofre em maior ou menor grau: a fluéncia. Na literatura, esse fendmeno, que implica
em variagao da dureza em fungdo do tempo de indentagao, é conhecido como ”indentation
creep”, que sera traduzido por fluéncia sob indentacdo. Ele determina que a dureza me-
dida de um material diminua com o aumento do intervalo de tempo em que o indentador
for deixado repousar sobre a amostra. Esse processo de fluéncia tem como uma de suas
caracteristicas principais o fato de ocorrer a baixas temperaturas homoélogas'. Materiais
ceramicos fluem nessas condiges a temperaturas bem abaixo da metade de sua temperatura
de fusao.

A origem da fluéncia sob indentagdo estd fundamentalmente relacionada as tensoes

cisalhantes extremamente elevadas, que sdo produzidas em torno das regioes de contato

!Temperaturas tomadas em referéncia a temperatura de fusdo do material.
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indentador/amostra. Segundo Li et al.[116], essas tensdes, que podem ser da ordem da
tensao de fluéncia teérica de alguns materiais, determinam que a deformagao plastica de-
vida ao deslizamento de deslocagdes ("dislocation glide”) seja 0 mecanismo dominante do
processo de fluéncia sob indentagdo. Em funcio de como é produzida, a fluéncia sob in-
dentagao é particularmente importante para materiais de dureza elevada, pois nesses casos
serao necessarias tensoes de indentacao extremamente elevadas, da ordem da tensdo de
fluéncia do material. Obviamente, outro fator que serd importante na determinagao da
taxa de fluéncia sob indentacao sera a densidade de deslocagées. Uma alta densidade de

deslocagOes moéveis levara a efeitos mais significativos.

Um aspecto adicional, que merece destaque, é o papel que alguns autores dao a presenca
de microfraturas, produzidas em regides sob esforco tracionante, na determinagao da re-
sisténcia compressiva de materiais. O valor dessa resisténcia é obtido em ensaios onde nao
sao atingidas as tensoOes extremas produzidas em ensaios de dureza. No caso de testes de
microdureza, onde pequenas regides essencialmente perfeitas sao submetidas a altissimos
valores de tensao, normalmente, a intensa atividade de deslocagdes ird controlar o pro-
cesso de deformagio plastica, como recém referido. Mesmo assim, Lankford[117] sugere
que o "deslizamento e rotagao de pequenos blocos do material dentro do campo plastico
da indentagao”, facilitado pela existéncia dessas microfraturas, deveria contribuir para a
plasticidade sob indentacdo. Embora essa contribuigao seja secundaria na determinacao
do valor da dureza, ela seria importante para entender os diferentes comportamentos da
mesma com a temperatura, em diferentes faixas de temperatura, o que estaria associado
a mudangas no modo de fratura do material. Dentro dessa visualizagdo, um aumento da
regiao com microfraturas deveria induzir um aumento da plasticidade e, portanto, uma

diminuigao no valor medido de dureza.

A importancia de um mecanismo de deformagéo com auxilio de microtrincas, na deter-
minagao da dureza, deve ser maior para materiais policristalinos e para cargas de indentacao
mais elevadas. Isso, respectivamente, por existirem modos de fratura inter e intragranulares

e pelos volumes submetidos a deformacao serem maiores e, portanto, com pouca probabi-
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lidade de serem perfeitos. No entanto, mesmo em materiais monocristalinos, um efeito de
diminui¢do da dureza com o tempo poderia, em principio, estar associado & existéncia de

mecanismos de propagacao de microtrincas.

V.2 Fluéncia Sob Indentacao em Monocristais de ZrO, Mono-

clinico

A existéncia de um processo de fluéncia sob indentagdo em ZrO, monoclinico seria um
forte indicativo de que, nesse material, tensdes acumuladas localmente podem ser aliviadas,
mesmo a baixas temperaturas. Para verificar isso, monocristais de zirconia monoclini-
ca foram indentados & temperatura ambiente usando diferentes tempos de indentacdo e
diferentes ambientes. As indentagoes foram realizadas ao ar (umidade relativa ~ 60%),
em tolueno e em 4gua destilada. Esses ambientes foram escolhidos para investigar uma
possivel influéncia da presenca de dgua sobre a dureza, uma vez que, como ja referido, tem
sido frequentemente atribuido & agua um papel importante na alteragdo de propriedades
mecanicas de ceramicas a base de zirconia. O tolueno foi usado por ser um solvente nao
aquoso, que tem sido usado com sucesso, em trabalhos previamente publicados, como um
meio inerte anidrico para estudos do efeito do ambiente em 6xidos[19, 118].

Para realizacao das indentagdes, foi usado um Microindentador Shimadzu Type-M com
uma ponteira Vickers e uma carga de 245 mN (25 gf). Ele consiste, basicamente, em um
microscépio com epi-iluminacdo, ao qual estd acoplado um mecanismo de carregamento,
como representado na figura V.1. Um motor acoplado a um acionador excéntrico permite
que a ponteira de indentagao seja repousada a uma velocidade controlada sobre a superficie
da amostra. O desligamento do motor por um tempo ajustavel, depois do contato da pon-
teira, permite que o tempo de indentagao seja variado. A carga a ser aplicada é selecionada
pela colocagdo de um peso conveniente diretamente sobre o indentador.

A ponteira Vickers é uma piramide de base quadrada, construida de um monocristal

de diamante, que possui um angulo de 136° entre as faces opostas. Isso faz com que, para
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OCULAR COM RETICULO DE MEDIDA

MECANISNOC DE CARREGAMENTO

Figura V.1: Representagdo esquemdtica do microindentador usado e de seu mecanismo de

carregamentof119].

uma indentagao realizada com uma carga F', que tenha deixado uma impressdo quadrada

com uma diagonal d, a dureza Vickers (HV) seja dada por:

. (136N F F

Na pratica, as indentacoes tém a forma de um losango, em fungédo da anisotropia do mate-
rial, de maneira que é usado o valor médio das duas diagonais para o céalculo de HV'.

Foram usados monocristais de ZrO, da mesma partida daqueles usados no estudo da
variagao da pressdo de transigao direta com o tempo desde a dltima transigdo reversa
(segdo IV.1). Eles se constituem em plaquetas com dimensoes tipicas de 200 ym x 100 gm
x 50 um (figura V.2), com a face maior correspondendo ao plano (001), conforme orientagéo
usando o Método de Laue por Retro-reflexao[41]. Os cristais foram fixados, usando Indio
metalico, sobre laminas de vidro. As amostras a serem indentadas em agua ou tolueno foram
previamente desidratadas a 100°C por pelo menos 24 h. Apés isso, foram mergulhadas no
respectivo liquido, onde permaneceram durante todo o processo de indentagao.

Para cada cristal, uma série de indentagoes foi realizada, com o tempo das mesmas

variando entre 10 s e 10° s, embora, para os meios volateis, tempos de indentagio muito
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Figura V.2: (a) Imagem obtida por microscopia eletrénica de varredura de uma amostra tipica,
mostrando a orientacdo empregada para realizar as indentagoes sobre o plano (001). A indentagdo
localizada sobre uma ndo homogeneidade foi descartada para avaliacdo da dureza. (b) Detalhe

da indentagdo identificada em (a) por uma seta[24].

longos nio fossem praticiveis. Como os cristais eram muito pequenos, o nimero de in-
dentagbes em cada um era limitado. Também por essa razao, e por ser a zirconia um

material fragil, no qual haveria uma grande produgéo de trincas sob cargas muito elevadas,
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foi escolhida a carga de 245 mN (25 gf). A carga menor disponivel de 147 mN (15 gf)
iria gerar indentagdes demasiado pequenas para se ter medidas precisas das diagonais. Foi
tomado cuidado para que todas as indentagdes fossem realizadas segundo a mesma ori-
entagao cristalografica, o que correspondia a uma das diagonais do indentador paralela
4 direcao (010) (figura V.2). Com isso desejava-se evitar problemas de anisotropia, que
pudessem induzir a uma dependéncia orientacional da dureza, como tem sido observado
em medidas com monocristais[120, 121]. A orientagao foi feita pela observagio da forma

tipica dos cristais, depois da defini¢do da orientacao pelo Método de Laue.

Para medida das diagonais, as amostras, depois de recobertas por uma fina pelicula de
ouro, foram analisadas por microscopia eletronica de varredura (figura V.2). Esse procedi-
mento garantiu uma precisao melhor que 0,25 GPa na determinagao de HV, para a faixa
de durezas medida. Como pode ser visto da figura V.2, algumas indentagoes recajram so-
bre heterogeneidades da amostra. Esses casos foram desconsiderados, assim como aqueles
em que a microscopia revelava que as indentagées estavam muito préximas entre si. A
norma exige uma distancia minima entre indentagoes igual a 2,5 vezes o comprimento da

diagonal[119].

Os valores médios para a dureza em um tempo de indentacao de 10 s foram 6,4 + 1,7 GPa,
6,9 + 0,8 GPa e 5,2 £+ 1,5 GPa para as amostras indentadas ao ar, em tolueno e em agua
destilada, respectivamente. Como pode ser visto dos desvios quadraticos médios, os valores
de dureza possuem uma grande dispersao entre diferentes cristais. Isso pode estar tanto
relacionado a pequenos desvios de orientacao entre diferentes amostras, como a diferenca
do estado de defeitos das mesmas. Para contornar isso, os valores para cada amostra foram
normalizados em relagdo a respectiva dureza para um tempo de indentagao de 10 s. Dessa
maneira, uma média entre as durezas normalizadas de diferentes cristais, mas correspon-
dentes ao mesmo tempo de indentagao, podia ser feita, para ser obtido o comportamento
com o tempo de indentagao da dureza em diferentes ambientes. Esses sdo os resultados
apresentados nos graficos de H, (= H(t)/H(10s)) das figuras V.3 (a), (b) e (c), que

correspondem respectivamente as amostras indentadas ao ar, em tolueno e em agua.
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As barras de erro apresentadas na figura V.3 foram calculadas por propagagao de erro,
assumindo 0,47 GPa como o erro associado a uma medida tnica de dureza. Esse valor é
o desvio padrao apresentado por uma série de seis indentagdes, realizadas em um mesmo
monocristal mantendo as mesmas condigées de teste (30 s ao ar). As diferencas nos com-
primentos das barras nos graficos é consequiéncia, basicamente, de um numero diferente de

resultados experimentais independentes para cada tempo de indentagao.

Dos resultados apresentados, pode ser visto claramente que, para os cristais indentados
em ambientes imidos, houve uma diminui¢ao da dureza com o aumento do tempo de
aplicagao da carga. Por outro lado, amostras indentadas em um ambiente anidrico (tolueno)
nao mostraram qualquer variagado sistematica da dureza com o tempo de indentagao. Se
uma dependéncia logaritmica com o tempo for assumida, para comparagao com outros
resultados de fluéncia a baixa temperatura considerados na literatura[116], os dados podem
ser bem representados pelas curvas pontilhadas apresentadas em cada grafico da figura V.3.
Essas curvas foram obtidas para as amostras indentadas ao ar e em adgua usando as derivadas
logaritmicas (0 H,e/0logt(s)) da tabela V.1. Essas derivadas sao calculadas por um ajuste
tipo minimos quadrados ponderado[122] dos pontos experimentais. O peso usado para
cada valor médio de H, foi o inverso do quadrado do erro associado. Com pode-se ver da
tabela V.1, o erro correspondente a 0 H.,.;/dlogt(s), para as amostras medidas em tolueno,
nao permite associar-se qualquer dependéncia da sua dureza com o tempo de indentagao.

Por isso, na figura V.3 (b) foi simplesmente tracejada uma linha correspondente a H,q = 1.

Em resumo, os resultados obtidos indicam a existéncia de um processo de fluéncia sob
indentacao a temperatura ambiente em monocristais de ZrO, na fase monoclinica. A
ocorréncia do mesmo esta intimamente relacionada ao ambiente a que as amostras estao
submetidas. Cristais mantidos em um ambiente anidrico ndo mostraram tal comporta-
mento, em contraste com aqueles mantidos nas condigoes ambiente ou mergulhados em
agua.

A observagao de fluéncia sob indentagdo para a fase monoclinica da zirconia ndo havia

sido registrada até o momento. Existe uma referéncia a existéncia de tal fenémeno para
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Ambiente OH,.i1/0logt(s)

Ar —0,102 £ 0,008
Tolueno 0,019 £ 0,016
Agua —0,070 + 0, 004

Tabela V.1: Derivadas temporais logaritmicas da dureza normalizada média para diferentes
ambientes. Valores obtidos por um ajuste tipo minimos quadrados ponderado dos resultados

experimentais[24].

Zr0; estabilizado na fase cibica[123], mas, em fungéo da alta carga que foi usada (2,94 N =
300 gf) e, portanto, da produgao de indentagoes profundas, nao foi correlacionado com o
ambiente. Por outro lado, o efeito do ambiente sobre a dureza da fase monoclinica da
zirconia foi objeto de um trabalho ainda ndo publicado de First & Heuer[121], onde os
autores nao procuraram determinar o efeito do tempo de indentagdo. No entanto, foi com-
provado que a presenga de agua aumenta a regiao de deformagao ao redor das indentagoes,
induzindo a propagacao de trincas, um fenomeno conhecido como ”stress corrosion”.

A existéncia de ”stress corrosion” e a observagao de fluéncia sob indentagao para a fase
monoclinica da zirconia sao um forte indicativo de que, nesse material, tensées mecanicas
acumuladas podem ser aliviadas, a baixas temperaturas homdlogas, se o mesmo estiver em
um ambiente imido. Esse resultado é discutido, dentro do contexto da estabilidade de fases

em ZrQ0,, no Capitulo VI deste trabalho.
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(c)[24].
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Capitulo VI

ANALISE E DISCUSSAO DOS
RESULTADOS

Neste capitulo, os resultados apresentados nos capitulos anteriores sao discutidos a luz
dos conceitos desenvolvidos no Capitulo Il e sao propostas possiveis interpretagoes dos
fendmenos observados. Inicialmente, usando o Modelo Estatistico de Nucleagao Hetero-
génea, adaptado para transformagoes induzidas por pressao, é descrito, adequadamente, o
comportamento com a pressao da fragao transformada para a fase orto-I das amostras sob a
forma de pé. A seguir, o efeito dos tratamentos térmicos em diferentes ambientes sobre o pé
de zirconia € interpretado em termos de provaveis alteracdes que seriam induzidas no estado
de defeitos. Finalmente, é sugerida uma possivel visdo integrada dos varios processos de
relaxagdo em Zr(Q,, incluindo a observagao de fluéncia sob indentagdo, que sao fortemente

influenciados pelo ambiente.

V1.1 Dependéncia da Fracao Transformada com a Pressao Apli-

cada

Na secao 11.4.3, o Modelo Estatistico de Nucleagao Heterogénea foi aplicado para o
caso especifico de transformagoes martensiticas induzidas por pressao. Isso levou a uma

expressao (eq. [1.47) para a dependéncia da fragio transformada (f) com a pressao aplicada:
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)

In[-In(1 - f)] = In(p"W)+ {1 _ 1P = I(P) _gh]}ln(p—o

II(P) — [II(P,) — gkl p*
1

(P) = [I(P,) — g7

onde II(P) é uma funcdo da pressdo em termos de paridmetros caracteristicos das fases 3

= .[{1 + ]{21_[

pressdo ambiente (V,, B, e B.), como obtidos pelo ajuste de uma Equagao de Murnaghan
a suas curvas de compressibilidade (ver eq. 11.43).

Os parametros P, e gy na eq. 11.47 sdo caracteristicos de uma dada transicao de
fase, sendo definidos na se¢do 11.3. Eles correspondem, respectivamente, & pressio de
equilibrio termodinamico entre as duas fases e a um termo restritivo ao processo de nu-
cleagdo, que inclui a energia de deformagao (ndo compensada pelo defeito nucleador) e
a resisténcia atérmica a propagagido da interface. Os valores desses parametros, para a
transigdo mono/orto-I em ZrO;, podem ser estimados dos resultados de Block et al.[35]
sobre o efeito de transigdes multiplas na pressdo de transformacao de monocristais. Seus
resultados, que sdo reproduzidos na figura I1.6 (segio 11.2.2), mostram uma diminuigio da
histerese entre as pressoes de transigao direta (mono — orto-I) e reversa (orto-I — mono)
em amostras varias vezes cicladas. Isso ¢ interpretado como uma conseqiiéncia da geragao
de defeitos nucleadores, mais potentes que os inicialmente presentes, pelas grandes de-
formacoes associadas as transi¢des de fase. Dessa forma, a linha de equilibrio entre as fases
monoclinica e ortorrémbica-I deve estar entre as duas linhas tracejadas da fig. I1.6, as quais
correspondem ao ajuste de uma reta as pressoes de transigao direta e reversa de amostras
cicladas em pressao a diferentes temperaturas. Em fungao disso, sera assumido, como uma
boa estimativa da pressao de equilibrio a temperatura ambiente, o valor P, = 3,01 GPa,
obtido da média aritmética entre os valores da pressao de transicao direta (3,28 GPa) e
reversa (2,74 GPa) de amostras cicladas a 25°C'.

O valor de g pode ser estimado, se for lembrado o conceito de pressao de transigdo
para um defeito infinitamente potente (P},,,), que corresponderia ao "start” martensitico

verdadeiro (ver figs. I1.13 e 11.17). Nessa situagao, o Agguim necessdrio a transigao seria
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apenas o suficiente para compensar ggr, de maneira a atender a condigio de nucleagio:
Agnet = Agguim + gr < 0.

A situagao de defeitos infinitamente potentes é simulada nos resultados de Block et al.
pelos valores obtidos para cristais fortemente ciclados. Dessa forma, P}__,, para a transicio
mono — orto-I a temperatura ambiente, pode ser assumido corresponder a 3,28 GPa. Nesse
caso, gg (= TV‘%QR = —%‘;quuim(mec)) pode ser calculado da equacao 11.42, que expressa,
a dependéncia com a pressao da variagao de energia livre quimica, associada a transigao
de fase, em termos de V,, B, e B! das duas fases envolvidas. Isso resulta em um valor de
gr = 168 J/mol, que, mais precisamente, deve ser tomado como um limite superior de g,
pois, eventualmente, poderiam existir defeitos mais potentes que os gerados nas amostras

do trabalho considerado.

O procedimento de obtencao da equagao I1.47 centrou-se basicamente na expressao,
em termos da pressao aplicada, da variagao da energia livre quimica (Agguim = %An)
associada a transicao de fase. Como enfatizado na secao 11.4.3, isso é particularmente
importante para o caso de fases com compressibilidades significativamente diferentes. Nessa
situagdo, Agguim €, portanto, a taxa de habilitacao de defeitos como centros nucleadores

sera fortemente dependente da pressao aplicada.

Os valores do médulo volumétrico (B,,.,., = 112 GPa e B,_,,_, = 202 GPa), obtidos
das curvas de compressibilidade, comprovam que esse realmente é o caso para a transigao
mono/orto-I em ZrQO,, o que refor¢a a importancia da abordagem realizada no Capitulo II.
Isso pode ser visto mais concretamente a partir da figura VI.1, onde é mostrada a de-
pendéncia com a pressao de An = —IV\—,‘;qumm, calculada a partir da eq. 11.42.

E importante observar da fig. VI.1 que Agguim, além de variar significativamente com
a pressao, nao torna-se indefinidamente mais negativo com o aumento da mesma. Isso é
decorréncia da compressibilidade muito maior da fase monoclinica, o que faz com que seu
volume, como previsto pela Equacao de Murnaghan, torne-se menor que o da fase orto-I
para pressoes maiores que ~ 16,5 GPa. A partir desse valor, Aggyim diminui em médulo, o

que faz (como descrito na se¢ao 11.4.3) com que defeitos, que nao tenham conseguido nuclear
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Figura VI.1: Variacdo da energia livre quimica (An = %‘;quuim) associada a transicdo

mono/orto-I em funcao da pressdo aplicada.

a nova fase até entdo, nao o fagam mais. Isso é mais uma demonstragio da importancia de
levar em conta a variagao de Agyuim na descricdo da nucleagao martensitica em ZrQ,.

Usando os valores de P, e gi a pouco referidos, os resultados, obtidos para a fragao
transformada das varias amostras, podem ser representados, de acordo com a equagao 11.47,
em um grafico de In[— In(1 — f)] x {II(P) — [I(P,) — g]}~". Isso é feito na figura VI.2(a),
para o conjunto completo dos dados e na figura V1.2(b), para os resultados obtidos em
pressOes maiores que 8 GPa.

Como pode ser visto da figura para pressoes mais elevadas, o comportamento dos dados,
para cada uma das amostras, pode ser bem descrito por retas com o mesmo coeficiente
angular, que corresponde a K; = 15007 J/mol. Esse valor e K; = 4,53 sao obtidos do
ajuste por minimos quadrados da eq.I1.47 ao conjunto de pontos correspondentes a W300
e W500 na fig. VI.2(b). Nessa faixa de pressdo, os comportamentos dessas duas amostras
nao podem ser diferenciados entre si. Os correspondentes valores de K, obtidos para a
amostra virgem, V300 e W120 foram, respectivamente: 5,44, 5,27 e 4,86. A obtencgao de

diferentes valores de K; mostra a acao dos tratamentos na diminui¢do do numero total de
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Figura V1.2: Resultados da fragao transformada (f), para a amostra virgem (o), V300 (),
W120 (), W300 (A) e W500 (@), expressos de acordo com a equagdo I.47. (a) Resultados
gerais e (b) resultados para pressées maiores que 8 GPa. As retas em (b) sdo o resultado do
ajuste da equacao I1.47, conforme o texto. As linhas em (a) indicam os valores empregados na

se¢do VI.2 para calcular a razdo p*[p°[22].

defeitos.
A boa descrigao dos resultados pela familia de retas paralelas na figura VI.2(b) indica

que a distribuigdo de poténcia dos defeitos (eq.I1.27), como proposta por Chen et al.[66],
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mantém sua validade no presente caso, desde que a variacio da energia livre na trans-
formagao de fase seja adequadamente descrita, levando em conta a dependéncia com a
pressao da variagdo de volume associada & transigdo. O fato do comportamento de todas
as amostras poder ser descrito usando o mesmo valor de K, indica que a forma da dis-
tribuicdo de defeitos, que sdo centros nucleadores ativos em altas pressoes, nio é alterada
pelos tratamentos realizados.

A adequagdo do modelo proposto e dos pardmetros calculados pode ser estimada das
curvas superpostas aos resultados experimentais nas figuras IV.5 e IV.6. Essas curvas sao
obtidas diretamente da equagao 11.47, usando os respectivos valores de K, e K3, para cada
uma das amostras. Como pode ser visto dessas figuras, quanto maior a temperatura do
tratamento em dgua, maior ¢ a faixa de pressdo em que a descrigao pelo modelo é apropria-
da. Enquanto para a amostra virgem a curva analitica é uma descrigdo adequada apenas
para fragdes transformadas maiores que 20 at.%, para W500 ela se presta para toda a
faixa de transformacao observada. Essa diferenca, como discutido na préxima segao, estd
provavelmente relacionada com o fato de ter sido assurnido implicitamente, até agora, a

existéncia de defeitos nucleadores de um unico tipo.

V1.2 Efeitos dos Tratamentos Térmicos

Como analisado na secdo V.4, os resultados de microscopia eletrénica de transmissio
mostram que as alteragoes no comportamento sob pressdo, das amostras tratadas em agua,
nao sao correlacionados com mudancas do tamanho médio das particulas. Uma diminuigao
desse tamanho justificaria um processo de nucleagao mais dificil, pois reduziria a probabi-
lidade de encontrar defeitos nucleadores em uma particula, simplesmente por seu volume
ser menor. No entanto, o pé tratado em agua a 300°C nao apresentou uma variagao
significativa de seu tamanho médio de particula, em relagdo a amostra virgem e a amostra
tratada em vacuo. Na verdade, o valor numérico obtido para W300 foi ainda um pouco
maior que o das outras amostras. As unicas mudancas no pé tratado em agua, sugeridas

pelas micrografias, sao um possivel arredondamento das particulas e uma homogeneizagao
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do tamanho das mesmas.

Se fosse tentado explicar o comportamento da fracio transformada em termos de uma
provavel homogeneizagao das particulas, seria esperado um aumento da pressio minima de
transigao, como observado, em fungio da eliminagdo das particulas maiores. No entanto,
também seria esperado um aumento da fragdo transformada total e uma variacio mais
abrupta com a pressao da fragdo transformada, pois haveria uma contribui¢io maior das
particulas com tamanho intermediario. Isso, além de nao ser observado, é contraditério com
a descri¢ao do comportamento de todas as amostras usando o mesmo valor do parametro
K, (ver fig. VI.2(b)). Logo, eventuais alteragdes na distribuigdo do tamanho das particulas,
que possam ter sido induzidas pelos tratamentos, ndo parecem ter um efeito significativo
sobre a fragdo transformada com a pressao.

Em funcao disso, e do discutido na se¢do anterior, pode-se concluir que o efeito dos
tratamentos térmicos foi, essencialmente, mudar a distribuicao de poténcia dos defeitos
que atuam como centros nucleadores a pressoes mais baixas. Como nesse caso as transigoes
ocorreriam com uma for¢a motriz menor, esses sdo justamente os defeitos mais potentes
originalmente presentes na amostra virgem. O fato do comportamento de todas as amostras,
em pressoes mais elevadas, poder ser descrito usando o mesmo Kj, significa (ver eq. 11.48)
que a forma da distribuigao de defeitos nucleadores e, portanto, a probabilidade de encon-
trar o defeito elementar, é a mesma. Logo, a natureza dos defeitos, que sdao qualificados
como centros nucleadores em pressoes elevadas, nao parece ser alterada pelos tratamentos.

O efeito dos tratamentos pode ser explicado, se for levada em conta, explicitamente, a
possibilidade de ocorréncia de nucleagdo volumétrica e/ou superficial. A existéncia dessas
possibilidades ja foi referida durante a obtengdo da distribui¢do de poténcia dos defeitos
(segao 11.3.3), quando foi considerada a probabilidade de encontrar um defeito nucleador
adequado em uma particula com um volume genérico W. Esse volume genérico pode ser

escrito em termos do didmetro médio das particulas (¢) como:
W = k¢" (VL)

onde k é um fator geométrico e n assume o valor 2 ou 3, conforme a nucleagio for na
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superficie ou no volume da particula. A situagao mais geral seria uma combinagao dessas
duas possibilidades, o que faz com que devessem ser consideradas tanto a distribuicao de
defeitos nucleadores superficiais, como volumétricos. O valor do "start” martensitico para
cada um dos tipos de nucleagio pode ser diferente, em fungio dos defeitos mais potentes
presentes em cada caso, o que definiria um P} e um P;.

Admitindo a existéncia de nucleagio superficial e volumétrica, a equagao I11.47 seria

reescrita da seguinte forma:

ll’l[— ]H(l — f)] = In { [31{23_1{;] n(P)-[m(Po)=gi] + ];:qu ¢}
2

Ky 1 ;
+In {e 2 TP) =P )= ksp:qﬁz} (VL.2)

onde os indices s ou v indicam, respectivamente, os pardmetros correspondentes a dis-
tribuigado de defeitos superficiais ou volumétricos.

Neste caso, podem ser identificadas duas situagoes limites:

1
s _KU1I(P)—M(Po)—g'1 o P2 ~ ~ N .
a) se [ef5—K3|TE=EF=] ’;s—;’?qﬁ, entao a equagao VI.2 reduz-se aquela obtida para
uma nucleagao puramente volumétrica (comparar com a eq. 11.47)

1
(P) = [TI(Po) — 9]

In[~In(1 — f)] = In(p}k.¢°) + K= (VL3)

1
s __ I F _ P —_7 o ~ N ~
b) se [effz— Kz | MEO-IEo)=vp] ’,Z"—ggqﬁ, entao recai-se em uma nucleagao puramente super-
]

ficial
1

(P) = [II(P,) — gR]

In[~1In(1 — f)] = In(pLk,¢*) + K= (V1.4)

As condigoes que levam a essas situagoes limites podem ser postas em uma forma mais
conveniente, se for lembrado que K, = %‘:nycp (eq. 11.48), que Agnet = AGguim + gr =
%[H(P) —II(P,)] + gr = %{H(P) — [II(P,) — g&l} (eq. 11.44), e que a poténcia minima
para que um defeito atue como centro nucleador pode ser expressa como p = —C7y/Agne:

(eq. 11.22). Dessa forma, pode-se reescrever, para o caso de nucleagao na superficie e no
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volume, que:

1 Yes e
] 4 £ —C =
[61&2 -K3 ] nE)=[0(Fo)~gp] _ e < Agn(:t
= e ¥sPs ePvPy (VI5)

Ou seja, usando-se a distribuigdo de poténcia p = p°e=%? (eq. 11.21):
[GK;_K;]EWE‘)‘-@ — (_P_:) (p_z> - (VL6)
Ps] \Py
Assim, as condigbes para nuclea¢do puramente volumétrica, ou puramente superficial,
tornam-se, respectivamente, (ps/py) < (ky/ks)d, ou (ps/py) > (ky/k,)¢. Essas expressdes
simplesmente significam que, se o nimero de defeitos nucleadores de um dos tipos for muito
maior que o do outro, o processo de nucleacio serd essencialmente através dos defeitos
predominantes.
Issa situacao pode ser expressa em termos do nimero total de sitios na superficie S, e
no volume S, usando-se que p(p) = N°P(p,00) (eq. I1.20), onde N° é o niimero de sitios

por unidade de volume ou area e P(p,c0) é a probabilidade de encontrar-se um defeito com

poténcia maior ou igual a p. Nesse caso, tem-se:

ps(p) N P,(p, 00)
p(P) Ng Py(p, 00)
.
kg2 s(p, )
= X VI.7
5 By (p,o0) (V17)
S, Pu(p.co) ks |

—S—vPv(P) oo) ks

A partir da equagao V1.7, as condig¢des de nucleac¢do puramente superficial ou volumétrica

podem ser reescritas como:

a) nucleacao puramente volumétrica:

S5 Ps(p, o0)

—— K1 VI8

5. Plpoo) < V19
b) nucleagdo puramente superficial:

Ss Ps(p, 00)

— < >1 VL9

Sy By (P, OO) > ( )
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Como para particulas pequenas S, torna-se cada vez mais significativo em relagdo a
Sy, @ tendéncia para particulas nanométricas é recair-se em uma nucleagao superficial, se
Py(p, 00) néo for menor que P,(p,o0). Essa situagdo deve ser particularmente favorecida,
quando a forga motriz para a transicao de fase for pequena. Nesse caso, sao necessarios
defeitos de alta poténcia (p — o0), que sdo pouco provaveis de serem encontrados tanto
na superficie como no volume. Para forcas motrizes maiores, quando defeitos cada vez
menos potentes sao sucessivamente habilitados como centros nucleadores, o mecanismo de
transigao ira depender da distribuicdo de cada tipo de defeito em particular. Ou seja,
serao importantes o numero total de defeitos e a forma da distribuigao de poténcia em
cada caso. Nessa situagao, sempre a agdo combinada do tamanho das particulas e do seu
estado de defeitos deve ser levada em conta, para explicar variagoes da fragao transfor-
mada. Quando sao aplicadas forgas motrizes muito elevadas, mesmo defeitos com baixa
poténcia podem tornar-se centro nucleadores. Entao, o tipo de nucleagido dominante sera,
fundamentalmente, determinado pela razao p°/p?, entre as densidades totais de todos os
defeitos existentes de todas as poténcias

No caso dos resultados obtidos no presente trabalho, foi observado que, para pés
nanométricos tratados em agua, com o aumento da temperatura de tratamento, os dados
de fracao transformada tenderam, cada vez mais, a recair sobre uma reta na figura V1.2,
correspondente a um valor tipico de K,'. Isso pode ser interpretado como o efeito da elimi-
nagao dos defeitos que eram dominantes a baixas forcas motrizes (pressées logo acima do
"start” martensitico). Os defeitos que permaneceram sao aqueles que na amostra virgem
apenas tornaram-se dominantes em altas forgas motrizes para a transformagao (pressoes
mais elevadas). Por outro lado, o unico grande defeito revelado pela microscopia eletronica
de transmissao de todas as amostras foi a propria superficie das particulas. As particulas
apresentam-se homogéneas, com a aparéncia de monocristais livres de deslocagoes. Como
jé referido, medidas de tamanho de cristalito, por alargamento de picos de difragao, con-

firmam a natureza monocristalina do p6. Além disso, em particulas desse tamanho seria

!Para temperaturas maiores que 300°C foi observada uma saturagiao do processo.
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pouco provavel a manutencao de uma configuracao de equilibrio para deslocagdes[52, 66].
Portanto, provavelmente, os tinicos defeitos presentes no volume das particulas sio defeitos

tipo pontuais.

Em funcao disso, é razoavel supor-se que a probabilidade de encontrar defeitos de alta
poténcia seja maior na superficie que no volume, o que reforca a tendéncia de recair-se
em uma nucleacao puramente superficial em baixas for¢as motrizes. Isso indicaria que os
tratamentos fundamentalmente alteraram apenas o estado de defeitos na superficie, o que
nao é surpreendente em funcao das baixas temperaturas empregadas. No entanto, isso

induziu mudancas significativas nas condi¢oes de estabilidade da fase monoclinica.

A explicacao acima responde, também, porque a fragao transformada foi adequada-
mente descrita pelo modelo, em toda a faixa de pressio observada, apenas para W500.
Essa deve ser a inica amostra que, por ter sido tratada a uma temperatura mais elevada,
satisfaz a hipdtese de centros nucleadores de um inico tipo, para qualquer pressao aplicada.
Nas demais, existem defeitos superficiais potentes, que tendem a controlar o processo de
nucleagao para pressoes logo acima do ”start” martensitico. A contribuicdo dos mesmos
diminui paulatinamente com o aumento da temperatura do tratamento em agua, podendo

ser desconsiderada para T = 500°C.

Isso significa que na amostra virgem a relagao entre o nimero total de defeitos super-
ficiais e volumétricos, em funcao das respectivas poténcias de nucleagao, deve ser similar
aquela esquematizada na figura VI.3(a). O efeito dos tratamentos seria alterar a mesma

para uma situagao préxima a representada na figura VI.3(b).

Assumindo que a nucleagao para W500 € devida unicamente a defeitos volumétricos,
pode ser obtido o valor da pressao de ”start” da transformac¢ao martensitica mono/orto-
I, quando nucleada no volume (P;). Para tanto serd assumido 1 at.% como o valor
transformado minimo detectivel, o que corresponde a In(—In(1 — f)) = —4,6. Este é
um valor adequado A precisao do procedimento usado para obter a fragdo transformada
(secio 111.2.2), e € o mesmo valor considerado por Chen et al.[66] na sua anélise das trans-

formacdes martensiticas usando uma estatistica de nucleagao volumétrica. Nesse caso,
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Figura VI.3: Representacdo esquemdtica da possivel relacio entre o nimero total de defeitos
nucleadores superficiais e volumétricos, em fungdo das respectivas poténcias de nucleacdo, na

amostra virgem (a) e apds tratamento térmico em dgua (b).

usando a equacao 11.47, P serd obtido a partir de:

i
Ky 4+ KY =—4 .
S ey Ty —e - (VL.10)

o que é representado pelas linhas tracejadas na figura VI.2(a).

Substituindo os respectivos parametros para W500, isso resulta em H(P:)—[r}(Po)—-g;{] =
—6,08 x 107*(J/mol)™!, o que corresponde a P, = 6,5 GPa. Com esse valor e usando
que, por definigao, K = {II(P}) — [II(P,) — gg]} In (%z,—), chega-se a que (-Z—%) = 1,08 x
10~*. Este resultado estd em excelente acordo com o valor de 1074, obtido por Chen
et al.[66], no caso das transformagdes fcc/bee em ligas Fe-30Ni e tetragonal/monoclinica
em ZrQ,, para particulas em um regime intrinsico de nucleagao volumétrica. O valor
de 10~* foi caracterizado por esses autores como sendo ”universal”, no sentido que deve
ser aproximadamente constante para transformacoes martensiticas, que necessitem defeitos
nucleadores com poténcias similares para o seu "start” (ver eq. 11.23).

Chen et al.[66], depois de uma anélise entre a dependéncia com o tamanho de particula
de regimes de nucleagdo intrinsico e extrinsico, também mostraram que esses dois regimes

nao seguem a mesma estatistica. Foi concluido que o efeito do tamanho das particulas
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sobre a estabilidade das mesmas, bem como a existéncia da distribuicao de poténcia com
o comportamento universal referido acima, sdo as caracteristicas bdsicas de um regime de

nucleagao intrinsica.

o
v

Logo, o valor de (%‘1) obtido reforga o uso do Modelo Estatistico de Nucleacio Hetero-
génea no presente trabalho, pois, obviamente, este modelo sé serd vélido para um regime
de nucleagao intrinsica. O fato desse modelo ser adequado vem ao encontro da observacio
experimental que pés submetidos a diferentes tratamentos, mas processados em pressao
nas mesmas condigdes, mostram diferentes comportamentos. Isso indica que o processo que
induziu a transi¢ao de fase nao é o fator que controla a fragio de material transformado,

que sera caracteristica das condigoes intrinsicas de cada amostra.

A caracterizacao de um regime de nucleagdo intrinsico em particulas nanométricas per-
mite, também, algumas consideragées mais fundamentais sobre o mecanismo de nucleacio
em Zr(O,. Em experimentos sobre a estabilidade de particulas submicrométricas na fase
tetragonal, frente a transformagao para a fase monoclinica, foi observado que particulas
menores que 0,1 um nao apresentavam efeito de tamanho de particula[66]. Ou seja, en-
quanto para particulas maiores que esse tamanho, quanto maior fosse o didmetro, mais
facil era a indugao da transicao, para particulas menores que 0,1 um a transformagao nao
era induzida espontaneamente, ou seja, pela simples diminuigdo da temperatura. Para
que a mesma ocorresse, devia ser provocado um processo extrinsico de nucleagdo. Como
conseqiiéncia, apenas o comportamento das particulas maiores seria adequado a uma mo-
delagem pelo Modelo Estatistico. Essa situagao foi explicada, a luz do modelo classico de
nucleagao heterogénea, pela inexisténcia de deslocacées nas particulas menores, o que seria
razoavel, em fungdo das mesmas serem monocristais muito pequenos, onde é muito dificil
manter uma configuragao de equilibrio para deslocagdes[52, 66].

Os resultados obtidos no presente trabalho, para particulas com um diametro médio de
~ 23 nm, ndo sdo compativeis com esse tipo de explicagdo. Isso indica que outros defeitos,

que nao deslocagbes, devemn atuar como sitios importantes para o processo de nucleagio na

transformagdo mono/orto-I1 em ZrQ,. Também aqui, como no efeito de relaxagéo da pressao
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de transi¢ao em monocristais, o0 modelo de nucleagio cléssica nao parece ser adequado para

descrever o mecanismo de nucleagio martensitica em ZrQ,.

VI.3 Efeito do Ambiente em Processos de Relaxacao a Baixas

Temperaturas em Zr0,

O ambiente em que foram realizados os tratamentos térmicos desempenhou um papel
decisivo na alteragao da estabilidade de fases do p6 de ZrO,. Isso pode ser visto clara-
mente na figura IV.6, pela comparagao das curvas de fragao transformada dos pds tratados
a 300°C em &gua e no vacuo. O tratamento s6 foi efetivo em alterar as condigdes de esta-
bilidade das fases, se feito em 4gua, nao tendo efeito significativo, se feito em vacuo. De
alguma maneira, a dgua atua no sentido de eliminar defeitos nucleadores potentes. No en-
tanto, a unica alteracao das amostras, detectada por microscopia eletronica, foi um possivel
arredondamento das particulas tratadas em agua.

A ocorréncia de um processo de arredondamento das particulas de um p6 nanométrico
de ZrO,, tratado a temperaturas até 1500°C, foi observada previamente por Murase &
Kato[124]. Esses autores mostraram que o arredondamento, principalmente a temperaturas
mais baixas (~ 500°C), quando parece ser associado a transporte de massa via difusao
superficial, é grandemente acelerado pela presenca de agua.

Um efeito de suavizagio do contorno das particulas, via difusdo superficial, estaria
provavelmente associado a processos de transferéncia de massa, cuja forca motriz é a
diferenca de potencial quimico entre atomos localizados em regides da superficie com dife-
rentes curvaturas[125]. Atomos em superficies convexas apresentam potencial quimico mais
elevado que aqueles em superficies concavas, ou, em outras palavras, existe um gradiente de
concentragao entre essas regides. Como conseqiiéncia, pode haver um fluxo de adatomos?
para as regides concavas, no sentido de aumentar o raio de curvatura da superficie e, por-

tanto, suaviza-la. Esse é o mesmo mecanismo responsavel pela coalescéncia de graos nos

2 Adatomos s3o atomos individuais conectados & superficie[125].
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estagios iniciais de sinterizagao[125].

Um outro mecanismo, que poderia levar a uma mudanga da morfologia das particulas,
em fungao da presenca de uma fase liquida, é aquele que ocorre em processos de aumento do
tamanho médio de particulas conthecidos como ”Ostwald Ripening”[126]. Nessas situaécoes, -
a area da interface sélido/liquido é diminuida pela transferéncia de massa de regives de alta
curvatura para regioes de baixa curvatura, como no caso anterior. No entanto, o processo
difusivo envolve, agora, a dissolugdo das particulas menores, que terao sua massa trans-
ferida para as maiores. Esse mecanismo deve ter sido preterido por Murase & Kato[124],
em favor da difusao superficial auxiliada pela presenca de dgua, provavelmente, porque
o processo de arredondamento observado ocorria mesmo em atmosferas secas, se fossem

usadas temperaturas maiores.

Em ambos os casos citados acima, seria esperado um aumento do tamanho médio
das particulas. A nao observagao disso para o pé estudado deve ser consequéncia das
baixas temperaturas usadas. Os resultados de Murase & Kato[124] mostram que trata-
mentos a temperaturas mais elevadas provocam um crescimento significativo do tamanho
de particulas em zirconia monoclinica, sendo esse crescimento acelerado pela presenga de
agua.

Uma possivel justificativa para um aumento da difusividade superficial pela dgua seria a
inducao de um aumento no nimero de adatomos, gerados em regioes sob tensao mecéanica.
Esses 4tomos sao produzidos em bordas microscopicas da superficie que, em regides macro-:
scopicamente convexas, estarao sob um estado de tensoes tracionante. Nesse nca,so, as
ligagbes quimicas estardo em uma situagao similar aquela de regides em pontas de trincas.
Em 6xidos submetidos a ambientes timidos, a agdo das moléculas de agua, nas regides alta-
mente tensionadas dessas pontas, pode provocar a quebra de ligagoes cation/oxigénio. Essa
quebra parece ser a causadora principal de um fenémeno conhecido como ”stress corrosion”,

em que a presencga de dgua induz um crescimento lento de trincas no material.

A susceptibilidade da molécula de ZrO, a essa quebra é um mecanismo que tem sido

proposto na literatura por diferentes autores, para explicar a indugao, pela agdo da 4gua,
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Figura VI.4: Mecanismo de ruptura da ligagao Si-O-Si em pontas de trincas por reagao disso-

ciativa com H,0. (a) Adsor¢ao de uma molécula de dgua, (b) clivagem da ligagdo por uma reagao

dissociativa, (c) conversdo da ligagdo em grupos silanol na superficie[127].

da transformacao tetragonal/monoclinica em particulas retidas metaestavelmente na fase
tetragonal[19, 20]. Essa idéia é uma adaptacdo da proposta de Michalske & Freiman[127]
para o processo de ”"stress corrosion” em silica, como sendo o resultado da ruptura de
ligacoes Si-O-Si nas regides altamente tensionadas das pontas de trincas. Em funcgdo da
deformacao a que estariam submetidas nessas regioes, as ligagoes Si-O adsorveriam mais
facilmente moléculas de H;O e seriam mais susceptiveis a reagbes com a mesma, 0 que
levaria a uma ruptura da ligagio®. Este processo é representado esquematicamente na
figura VI.4.

Yoshimura et al.[20] propuseram que em ZrQ, tetragonal a ruptura das ligagoes Zr-O,

com formagao de Zr-OH na superficie, produziria regioes tensionadas, que atuariam como

3Essa visualizagao fol construida a partir do comportamento conhecido de defeitos superficiais sub-
metidos a deformagdo. As ligagOes nessas regides deformadas apresentam as propriedades de aumento
da adsorg¢do e maior reatividade. Além disso, apenas substancias que reagem com defeitos superficiais

provocam ”stress corrosion” em silica[127].
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centros nucleadores da transi¢do para a fase monoclinica. Nesse aspecto, eles inverteram
a visualizacao de Michalske & Freiman da ruptura das ligagdes por H,O adsorvido como
sendo um processo induzido pela presenca de tensdo, e ndo um mecanismo de geracio de

pontos de acumulo de tenséo.

Uma descri¢ao mais afinada com o modelo de Michalske & Freiman é a de Sato &
Shimada[19}], para os quais o efeito de "stress corrosion” estimularia a propagacdo de trin-
cas, de uma maneira completamente analoga & proposta para a silica (ver figura VI.4
substituindo os 4tomos de Si por Zr). Isso permitiria o alivio, na superficie formada pela
trinca, de deformagdes que atuariam no sentido de reter metaestavelmente a fase tetragonal
(que é mais densa que a fase monoclinica). Conseqlientemente, a transformagio para a fase

monoclinica ocorreria mais facilmente.

Especificamente no caso de ZrO; monoclinico, o trabalho de First & Heuer[121], j&
referido no Capitulo V, comprovou a ocorréncia de "stress corrosion” pela acido da dgua.
Logo, pode-se fazer o caminho inverso daquele seguido por Michalske & Freiman, e supor
que, como Zr(Q, é susceptivel a ”stress corrosion” por agua, regides defeituosas submetidas
a deformagao terao grande probabilidade de reagir com H,0, de maneira a haver rompi-
mento de ligages Zr-O. Isso poderia justificar um aumento da difusividade superficial pelo

aumento do nimero de adatomos.

Os resultados de fluéncia sob indentacdo, que foram obtidos, vém ao encontro dessa
visualizagdo do efeito do ambiente sobre ZrO;. Como ja referido no Capitulo V, em fung¢ao
das altas tensoes cisalhantes existentes no em torno da regido sendo indentada, a fluéncia
sob indentacdo é relacionada na literatura a plasticidade provocada pelo deslizamento de
deslocagoes. Adicionalmente, um processo de deformacéo plastica auxiliado pela formagéao

e propagacao de microtrincas também poderia contribuir para diminuir o valor da dureza.

Enquanto o mecanismo de microplasticidade seria favorecido pela existéncia de uma alta
densidade de deslocagdes moveis, o processo por microfraturamento seria reforgado pela
propagacdo de microtrincas. O fato de somente ter sido observada fluéncia para amostras

em ambientes com &gua pode ser compatibilizado com qualquer desses processos de de-
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formagéo, se for levada em conta a necessidade de existir um agente quimico externo que
estimule a ruptura de ligacdes. [issa ruptura poderia tanto atuar no sentido de permitir a
propagacgao de microtrincas ("stress corrosion”), como no sentido de facilitar a producao de
deslocagbes em regides tensionadas*. Em qualquer das situagdes, a presenca de dgua criaria
condigoes para que o material pudesse deformar-se plasticamente com mais facilidade.

Particularmente em ZrQ,, estudos de fluéncia em monocristais a baixas temperaturas
sao restritos na literatura a cristais total ou parcialmente estabilizados na fase cibica®.
Nesse caso, testes de compressao uniaxial revelam que a curva de deformagao nao é tipi-
camente a de um material fragil (apresenta deformagdo permanente), e que a resisténcia
compressiva (0.) diminui com o aumento da taxa de deformagao[128]. Esses resultados
foram interpretados como sendo conseqiiéncia da existéncia de um processo de relaxagao
de tensoes ativado termicamente, associado a atividade de deslocagbes. Isso levaria a de-
formagao plastica sob altas tensdes e ao alivio de tensdes em pontas de trincas. Sob altas
taxas de deformagoes, esse alivio nao ocorreria e trincas de tamanho subcritico poderiam
crescer mais facilmente, determinando a falha do material a tensdées mais baixas. Essa
descricao esta de acordo com o aumento de dureza, observado em ceramicas monoliticas,
se a taxa de deformacao é aumentada, quando também observa-se um microfraturamento
mais generalizado das amostras[128, 129].

Ou seja, o mecanismo de fluéncia a baixas temperaturas em ZrQ, parece estar associa-
do a microplasticidade por atividade de deslocagdes, podendo ser suprimido, se a taxa de
deformagao for muito alta (~ 10® s™!). Os resultados obtidos no presente trabalho indicam
que tal mecanismo € altamente correlacionado com as condigoes ambiente, confirmando a
susceptibilidade do material sob tensao a acao da agua. Essa susceptibilidade pode respon-

der pela mudanca nas condigoes de nucleagao martensitica em amostras tratadas em agua,

4Nao deve ser esquecido que a ruptura de ligagoes é, em ultima analise, a condigio necessaria a formagao

de deslocagoes em estruturas cristalinas.
5Zirconia parcialmente estabilizada (PSZ) é obtida com a adigdo de pequenas concentragdes de alguns

6xidos metalicos, como Y303, MgO, CaO, etc., de maneira a produzir a reten¢ao metaestavel de pequenas

particulas na fase tetragonal, dispersas em uma matriz na fase ctbica[3].
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pela eliminagdo de pontos de concentragio de tensées. Esse é o aspecto principal, em fungao
da deformagao significativa que seria induzida na rede original, para sitios serem qualificados
como centros nucleadores nas teorias que nao fazem uso de estruturas defeituosas complexas
como embrides da nova fase. Essas teorias, como ja referido, sio mais coerentes com os
resultados mais recentes da literatura sobre ZrQ, e com os resultados deste trabalho, onde
foi mostrado que defeitos nucleadores importantes sao recozidos a temperaturas baixas em

tempos relativamente curtos.

A eliminagado de pontos de acimulo de tensées pelos tratamentos em 4gua poderia
ocorrer de, pelo menos, duas maneiras. Ela poderia ser induzida diretamente pela acio
dos tratamentos sobre regides defeituosas na superficie, ou ser conseqiiéncia da mudanga
de morfologia das particulas pelo aumento da difusividade superficial. No primeiro caso, o
mecanismo seria o alivio de tensoes por deformagao pldstica local. Esse seria um processo
similar ao que diminui a propagagao de trincas em baixas taxas de deformagao, ou que
provoca uma diminui¢ao da dureza com o aumento do tempo de indentagio em ambientes
com agua. No segundo caso, a suaviza¢ao do contorno das particulas, estimulada pela agao
da agua, tenderia a eliminar possiveis pontos de concentracao de tensées, quando a amostra
¢ comprimida. Provavelmente, em fungao da anisotropia elastica do material, o estado de
tensOes proximo a superficie das particulas deve ser razoavelmente sensivel a forma do seu
contorno, particularmente a presenga de vértices. Em qualquer dos casos, a quantidade de
centros nucleadores eliminados estaria relacionada com a area da superficie das particulas, e
sua eliminagao estaria de acordo com uma descrigao da nucleagio por defeitos volumétricos

menos potentes e/ou menos provaveis, como feito na se¢do anterior.

Finalmente, deve ser salientado que um aumento da deformagao pldstica a baixas tem-
peraturas em ambientes imidos é, por sua vez, um mecanismo bastante atraente para
explicar o aumento da pressao de transi¢gdo mono — orto-I, com o aumento do tempo
transcorrido desde a ultima transi¢ao reversa, observado em monocristais. Essa seria uma
maneira de serem aliviadas tensées mecanicas acumuladas localmente, como aquelas que

seguramente sao geradas pelas grandes deformagoes em uma transigao martensitica. Como
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recém referido, esses sao, justamente, os sitios potencialmente nucleadores da transigao de
fase. Os cristais, que foram usados para investigar o efeito de relaxagdo na pressio de
transi¢ao, foram sempre deixados repousar em um ambiente com agua (o liquido transmis-
sor de pressdo). Logo, eram susceptiveis ao fendmeno observado nos cristais indentados em
ambientes imidos.

Em funcao do discutido acima, o conjunto de resultados experimentais obtidos no pre-
sente trabalho pode ser visto como varias manifestagbes da relaxacao de tensdes mecanicas
em Zr(Q,, induzidas pela presenga de dgua. O processo de relaxagdo estaria associado
ao rompimento de ligagdes Zr-O e traria, como conseqiéncia, a elimina¢ido de pontos de
acimulo de tensao. Isso tanto pode afetar as propriedades mecanicas do material, como
eliminar zonas onde poderiam ser geradas instabilidades da rede, que nucleariam uma

transi¢ao de fase martensitica.
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Capitulo VII

CONCLUSOES

A compreensao dos varios fatores que levam pequenas particulas de ZrQ,; a permane-
cerem retidas em uma fase metaestavel, e sob determinadas condi¢oes a transformarem-se
martensiticamente para a fase estavel, é vital para o entendimento de vérios processos de
melhora de desempenho mecanico de compostos ceramicos|[1-3]. Além disso, do ponto de
vista de ciéncia basica, o processo de nucleagdo, que controla a cinética das transformacgoes
martensiticas, também de alta relevancia em outros materiais, ainda nao ¢ bem compreen-
dido. Em particular, a natureza das regioes defeituosas, que sao necessarias para que ocorra
a nucleagao, é ainda motivo de controvérsia na literatura.

Outro aspecto que merece destaque, e que vem sendo referido por varios autores, é
o efeito do ambiente sobre as condigdes de estabilidade de fases em materiais a base de
Zr0,[16-21]. E observado que amostras tratadas a baixas temperaturas (< 500°C), ou
mesmo mantidas a temperatura ambiente, tém uma alteragao significativa da sua com-
posicdo de fases, sendo este efeito fortemente correlacionado com a presenca de agua no
ambiente. Esse processo implica em mudancas significativas das propriedades mecanicas

desses materiais.

No presente trabalho, o problema da estabilidade de fases em ZrO; foi abordado usando-
se a pressao como forga motriz para inducgdo da transformagao de fase. Essa abordagem per-
mitiu enfatizar a grande potencialidade da utilizacao de altas pressoes nao sé para produgao

de novas fases, mas também como uma maneira de liberar o uso da temperatura como uma
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ferramenta independente de alteragdo das condigdes cinéticas para transformacoes de fase.

Esse uso acoplado de P e T revelou-se particularmente interessante para o caso do
ZrQ,, pois a analise da transformagdo mono/orto-1, induzida por pressao, permitiu sua
caracterizagao como uma transformagao martensitica, bastante analoga & transformagao
monoclinica/tetragonal. Isso valida seu estudo dentro do contexto mais geral do problema
de nucleagao martensiticaem ZrQ,, tendo-se a vantagem de, neste caso, ser possivel realizar
tratamentos térmicos na fase estavel, antes de ser induzida a transformacao de fase. Dessa.
maneira, pode ser investigada a influéncia do estado de defeitos, pré-existentes em cada
amostra, sobre a pressao de transformagao, ou seja, sobre a viabilizagdo da transicao. Um
estudo desse tipo para a transformacdo monoclinica/tetragonal, induzida por temperatura,
seria prejudicado pelas altas temperaturas necessarias a transi¢do, ou pela necessidade de

trabalhar-se com fases metaestaveis.

Os resultados obtidos para pés nanométricos revelaram que tratamentos em 4gua, a
temperaturas inferiores a 500°C', influenciaram decisivamente as condicoes de nucleagao[22].
As amostras tratadas em agua precisaram pressoes significativamente mais elevadas, para
terem a mesma fracao transformada da amostra sem tratamento. Por outro lado, uma
amostra tratada em vacuo nao mostrou alteragao significativa de seu comportamento sob
pressao, em relacao a amostra sem tratamento. Isso revela o aspecto decisivo que o ambiente

tem na alteragdo das condigoes de estabilidade de fases em ZrQ,.

A acdo do ambiente, especificamente a presenga de agua, na alteragao das propriedades
da zirconia, também manifestou-se claramente no estudo feito de variagao da microdureza
de monocristais, em fungido do tempo de indentagao[24]. Foi observado que apenas amostras
mantidas em ambientes umidos (a0 ar ou em agua destilada) apresentaram fluéncia sob
indentagao. A dureza de amostras mantidas em um ambiente anidrico (tolueno) ndo apre-
sentou dependéncia com o tempo de indentacgao. Esses resultados indicam que esse material
pode sofrer processos de relaxacao de tensoes mecanicas por deformacao plastica a baixas

temperaturas, se for mantido em um ambiente com agua.

Um outro processo de relaxacao observado foi o aumento da pressao de transigao direta
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(mono—orto-I) em monocristais, em fungio do tempo transcorrido desde a tltima transigio
reversa[23]. Esse efeito ocorre para cristais mantidos & temperatura ambiente, em um meio
contendo dgua. Sua observacao mostra que centros nucleadores da transicao de fase estdo

sendo eliminados nessas condigoes.

O comportamento com a pressao da fracao transformada para a fase orto-I, em amostras
na forma de pd, foi descrito, com sucesso, usando o Modelo Estatistico de Nucleagio Hete-
rogénea[25, 66]. Para tanto, o mesmo teve de ser adaptado para o caso especifico de trans-
formacdes induzidas por pressao, e as equagoes de estado (VxP) das duas fases tiveram de
ser obtidas[22]. O Modelo Estatistico revelou-se particularmente adequado para descrigao
do comportamento a pressoes mais elevadas e para as amostras tratadas a temperaturas
mais altas em dgua. A partir de resultados com microscopia eletrénica de transmissao[107],
e de consideragoes sobre a possivel natureza dos defeitos nucleadores, isso foi interpretado
como o resultado dos tratamentos em dgua estarem, essencialmente, eliminando os defeitos
nucleadores localizados na superficie das particulas. Estes seriam os defeitos com maior

poténcia de nucleacdo originalmente presentes nas amostras.

Outro aspecto importante € que o uso do Modelo Estatistico de Nucleacao Heterogénea
permitiu a caracterizagido de um regime de nucleagao intrinsico em particulas nanométricas.
Isso, conjugado ao efeito do aumento da pressao de transigao mono—orto-I em monocristais,
mantidos a temperatura ambiente, e a eficiéncia de tratamentos a baixas temperaturas
em mudar as fracoes transformadas de pds, indica que nao sdao necessarias as estruturas
defeituosas complexas, propostas pelos modelos classicos, para que um sitio qualifique-se

como centro nucleador em ZrQ,.

A analise conjugada dos diversos efeitos observados, e de suas provaveis origens, possi-
bilitou, finalmente, que, de uma maneira especulativa, fosse proposta uma visdo integrada
dos varios processos de relaxagao em ZrQO,, que sdo fortemente influenciados pelo ambi-
ente. Foi sugerido que os mesmos podem ser vistos como véarias manifestagoes de relaxagao
de tensdes mecanicas. O processo de relaxagao seria auxiliado pelo rompimento de ligagoes

Zr-O, por reagao dissociativa com H;O em regioes sob deformagao. Como resultado, pontos
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de acimulo de tensdo poderiam ser eliminados, o que traria reflexos tanto nas propriedades
mecanicas do material, como no processo de nucleagao martensitica de novas fases.

O presente trabalho também balisa alguns procedimentos futuros para estabelecer me-
lhor a influéncia do ambiente sobre os centros de nucleagao martensitica. Uma extensao
quase direta, que depende principalmente de acesso a uma ferramenta analitica nao dis-
ponivel, seria a realizagao de microscopia eletronica de alta resolugao, ou eventualmente
microscopia de forga atomica, dos pds com e sem tratamento. Isso daria uma melhor
informacao sobre a superficie das particulas, podendo fornecer dados importantissimos
sobre o estado de deformagao proximo a mesma antes e apos os tratamentos. Uma maneira
indireta de ter-se alguma informacao sobre isso, e que pretende-se realizar logo, seria a
avaliagao do efeito de tratamentos térmicos a baixas temperaturas, e diferentes ambientes,
sobre o alargamento de picos de difracdo de raios-X em pés mais grossos, submetidos a
altas deformagdes cisalhantes prévias!. Isso pode permitir que se responda, se a dgua age
ou nao diretamente, no sentido de relaxar tensées acumuladas. Adicionalmente, pretende-
se verificar a viabilidade de fazer uma simulagao, usando métodos de elementos finitos, do
efeito da compressao hidrostatica de um monocristal de ZrQ,. Dessa maneira, poderia, ser
verificado um eventual efeito da morfologia do cristal sobre a geragao de regides de acimulo
de tensdes, o que justificaria um possivel efeito da forma das particulas sobre a pressdo de
transicao.

Para concluir, uma analise de regides defeituosas em cristais de ZrO, sob alta pressao,
usando um equipamento de micro-Raman, recém montado no Laboratério de Altas Pressoes
do Instituto de Fisica da UFRGS, poderia trazer informagdes importantes sobre o comporta-
mento (local) de modos vibracionais ao ser aproximada a condigao de transigao. Esse com-
portamento poderia ser comparado com aquele observado em regides perfeitas, de maneira
a verificar possiveis alteragdes locais, como previstas pelas teorias de nuclea¢do via modos

macios localizados.

1Um estudo desse tipo com pés nanométricos seria prejudicado pelo alargamento produzido nos picos

pelo pequeno tamanho de cristalito.
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