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R E s D M o

Estudamos os processos de difusão e nucleação, re 

levantes para a transformação de fase amorfo-cristalina e sua rela

ção com a constante de reação " n " . O comportamento de cristalização 

da liga metálica amorf a Fe^gB^^^Sig foi estudada usando um cálóríme 

tro de varredura diferencial (DSC) . A transfçrmação termicamente at_i 

vada processa-se em dois estágios. Uma análise crítica da constante 

de reação para a segunda transformação, no modo isotérmico (T=783k) 

mostrou que o processo ocorre ã nucleação constante (n=3). Ã tempe 

ratura mais alta, de 773 a 823K, a constante de reação muda de valor 

indicando que uma nucleação característica da segunda transformação 

se estabelece. Obtivemos também as energias de ativação e outros pa 

rãmetros calorimé t r i c o s .
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A B S T R A C T

Diffusion and nucléation processes important for 

the cristalization of metallic glasses have been studied as well as 

its relation to the reaction constant (m). The cristalization b e h a 

viour of Fe^^gB^j^Sig metallic glass ribbons have been studied using 

(DSC). Crystallization is thermally activated and proceeds in two 

stages. A critical analysis o:Ç the transformation at the isothermal 

mode (783k) has shown a constant nucléation process (n=3). At higher 

temperatures, from 773 to 823k, the reaction constant changes its 

values indicating the onset of a nucléation caracteristic of the se 

cond transformation stage. We also have obtained the activation

energy and the calorimetric p a r a m e t e r s .
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I N T R o D ü ç A o

■ A cristalização de amorfos metálicos tem sido in 

tensamente estudada. As ligas mais estudadas tem sido as ligas biná 

rias, especialmente as de Fe- ^ B . Recentemente as ligas terná-
I ” X  X

rias de Fe - B - Si tem sido estudadas através de diversas técni 

cas, tais como o efeito môssbauer gue permite verificar a mudança na 

fração de recuo de Fe^^ durante a transformação amorfo-cristalina, 

as medidas da dependência com a temperatura de resistividade elétri

ca, a magnetização, e as observações de microscópio eletrônico. Den 

tre as diversas técnicas, as medidas c a lorimétricas, usando análise 

técnica diferencial ou calorímetro de Varredura Diferencial, são as 

de mais fácil manuseio e as que permitem obter mais rapidamente in 

formações sobre os processos micro-estruturais na transformação amor 

fo-cristalina. A obtenção da constante de reação "n" e da energia de 

ativação, a partir de medidas da taxa de calor latente, permitem de 

terminar a natureza microscópica dos processos relevantes na tran£ 

formação. Mais recentemente Surinach^^ et al estudaram as ■ ligas 

F e ^ g B 2 2_jjSi^ (x=9, 10, 13) sob tratamento térmico usando calorímetro 

de Varredura Diferencial. Observaram que a tranáíormação amorfo- 

cristalina da liga se procede em dois estágios com energias de ativa 

ção de 4, 6 ev e 4.4ev respectivamente. O aspecto mais interessan
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te entretanto foi a variação do parâmetro cinético "n", para o pri 

meiro estágio de cristalização, como o percentual de Si da amostra, 

sendo n = 2.4, 3.0 e 2.0 para 9%, 10% e 13% de Si respectivamente. O 

parâmetro.cinético para o segundo estágio da transformação foi

= 4 para todas as c o m b i n a ç õ e s . Este valor indica que existe uma ta 

xa de nucleação característica da segunda transformação e que ela é 

controlada pela interface. Nestas medidas os autores separaram o 

primeiro estágio de transformação do segundo fazendo duas medidas iso 

térmicas da seguinte forma: Primeiro fixaram a temperatura em um va 

lor baixo de modo que só o primeiro estágio fosse ativado e deixaram 

que se completasse em seguida aguardaram, para o mesmo valor de tem 

peratura que se deflagrasse o segundo estágio da transformação. Se 

a taxa de nucleação for função de temperatura este procedimento é 

inadequado. Na transformação em questão a nucleação do segundo está 

gio pode ocorrer a partir da superfície dos cristais da fase antè- 

rior ou pode haver taxa de nucleação própria ou ambos dependendo da 

temperatura. O valor n=4 obtido pelo autor indica que o crescimento 

da segunda cristalização se dá a taxa de nucleação constante.

Neste trabalho realizamos medidas calorimétricas 

usando um calorímetro de Varredura Diferencial Perking Elmer DSC-2, 

com atmosfera de argónio puro.para a liga ternária Meglass 2605 52 

produzida por Alliend corp. e de composição Fe.^gB.j ̂ S i g . As imedidas 

foram realizadas no modo isotérmico a 783K e a constante de reação 

obtida foi da forma n=3, para o segundo estágio de transformação. Me 

didas feitas para temperaturas na faixa de 773 a 823k mostram que a 

constante de reação varia entre 2.8 a 4.0. Este fato poderia ser ex 

plicado supondo que para temperaturas mais baixas a cristalização se 

dê a partir da superfície do cristal do primeiro estágio de transfor 

mação e a temperatura mais alta ocorra uma taxa de nucleação caracte
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rística do segundo estágio de transformação.

O cálculo da constante de reação foi feita usan

do lima técnica que independe da determinação do tempo exato de iní 

cio do segundo estágio que-^é dificultado pela existência do primeiro 

estágio e pela existência de um tempo de incubação desconhecido. Sem 

o conhecimento deste tempo não. é possível plotar o In (í_y)“̂ ^ 

onde a taxa de massa transformada, contra o logaritmo do tempo para 

obter "n" pois a inclinação da reta é sensível mesmo a pequenas va 

riações no tempo inicial. Obtido "n" por uma técnica que independe 

do tempo inicial podemos então usar o valor de "n" obtido para esti 

mular qual o tempo de início de transformação e qual o tempo de incu 

bação.

O trabalho que escrevemos consiste de três capí- <r 

tulos onde fazemos uma revisão dos aspectos fundamentais da cinética 

de reação e avaliamos os dados experimentais o b t i d o s .

No capítulo I estudamos a base teórica da Mecâ

nica Estatística das transformações.

No capítulo II estudamos os dois processos funda 

mentais para'a transformação de fase que são: Processo dirigido por 

nucleação e processo dirigido por difusão.

No capítulo III estudamos a cinética de reação 

propriamente dita obtendo a equação de Johnson - Mehl - Avrami e ana 

lisamos os dados experimentais para a liga Sig.
•*

No capítulo IV estudamos a cinética da transfor

mação por difusão e fazemos o tratamento e análise dos dados experi

mentais obtidos de medidas calorimétricas usando o DSC.
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C A P Í T Ü L O

MECÂNICA ESTATÍSTICA E TEORIA DAS TAXAS DE REAÇÃO

1.1. CLASSIFICAÇÃO DAS TRANSFORMAÇÕES

Inicialmente vamos discutir os aspectos gerais 

envolvidos em uma transformação de fase.

Um conjunto de átomos ou moléculas que atingiu o 

equilíbrio sob restrições externas específicas consiste de uma ou 

mais regiões homogêneas e fisicamente distintas. As regiões, de ca 

da tipo, poderão^ ser distinguidas por um conjunto comum de i parãme 

tros definidos por propriedades intrínsecas como densidade, composi

ção, etc, que constituem uma fase do conjunto. Duas fases são di£ 

tinguíveis se elas representam diferentes estados de agregação, dife 

rentes arranjos estruturais em um sólido, ou têm diferentes composi

ções. Neste capítulo vamos tratar principalmente das mudanças na e s  

trutura de fase de metais e ligas quando as restrições externas são 

v a r i a d a s .

Em uma discussão completa de teoria de mudança
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de fase as duas questões seguintes devem ser consideradas:

1- Por que ocorrem mudanças de fase?

2- Qual é o mecanismo da transformação?

Para responder a questão devemos i n v e s t i g a r a s

propriedades de diferentes arranjos de.um dado conjunto de átomos ou

moléculas e então tentar a configuração do equilíbrio. A  teoria for

mal do equilíbrio, desenvolvida por W. G i b b s ^ \  é expressa em termos

de parâmetros termodinâmicos macroscópicos, e o problema reduz-se a

avaliação dessas quantidades a paírtir dê átomos isolados ou molécu

las. Idealmente, isto pode ser obtidò de princípios de mecânica, to

-  22
davia a equaçao de onda para ser resolvida contem 10 variaveis; e 

claro que simplificações drásticas são necessárias. Apesar de muito 

trabalho ter sido. empregado.para encontrar métodos convenientes ã e  

cálculo os resultados obtidos não são encoraj a d o r e s , e em particular 

não é usualmente possível predizer a estabilidade relativa de dife 

rentes estruturas cristalinas. Isto não surpreende quando é lembra

do que os calores de transição em metais que existem em mais de üma 

forma sólida são apenas da ordem de 1 % da energia de ligação do sól_i 

do, obtido do calor latente de vaporização. 0 cálculo da energia de 

ligação é por si só um problema muito difícil; em vários métodos de 

aproximação é obtido como a soma de vários termos, a incerteza em 

qualquer um deles é usualmente maior que a diferença na energia en 

tre estruturas alternativas.

Ê verdade que, em alguns casos favoráveis, tem 

sido possível obter explanações plausíveis do porque de uma estrutu

ra ser mais estável que outra, mas estas explanações são essencial
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mente semi-qualitativas, sendo baseadas em métodos físicos, detalha

damente c a l c u l a d o s .

Uma aproximação menos fundamental para a questão 

acima é escapar da mecânica quântica para assumir uma interação atô 

mica mais simples. Para alguns metais sólidos este procedimento é 

justificável, mas tem severas limitações quando aplicado para metais 

e ligas, desde que as interações assumidas são aproximações muito 

grosseiras para as forças,de ligações reais. Entretanto, o cálculo 

das propriedades do equilíbrio introduz problemas estáticos, apesar 

das suposições simplistas. Tentativas de tratamento exato desta par 

te do cálculo não são possíveis, como é frequentemente o caso, mas é 

fácil decidir quais as propriedades de uma solução aproximada que po 

deriam ser atribuidas para as aproximações matemáticas ou para o mo 

delo em si.

Considerando essas dificuldades, a atenção que 

tem sido dada para o desenvolvimento matemático de modelos estatíst^ 

C O S  não muito realistas é  talvez surpreendente. Este tipo de teoria 

tem sido mais usada no trabalho em soluções líquidas e sólidas, e s  

pecialmente para explicar as mudanças de ordem-desordem. A despeito 

destas limitações está claro reconhecer que este tipo de trabalho 

tem contribuido substancialmente para a compreensão presente de fenô 

menos tais como mudança do tipo ordem-desordem.

A segunda questão, fundamental pergunta como uma 

transformação ocorre? Os métodos de termodinâmica clássica são ago

ra de aplicação mais limitada desde que transformações de fase são 

"mudanças naturais e espontâneas". As teorias apropriadas são essen 

cialmente teorias cinéticas, e alguns modelos dos processos atômicos 

envolvidos, implícitos em qualquer tratamento. Os modelos a serem
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usados são de dois tipos. Nós primeiro necessitamos uma descrição 

aceitável da estrutura "ideal" usando aproximações para forças inte- 

ratômicas responsáveis pelo tratamento matemático. Este é o p r o b l e 

ma já mencionado. Felizmente as propriedades cinéticas não são tão 

sensíveis ã natureza das forças de ligação, de modo a tornar injusti 

ficáveis as aproximações, em um estudo de propriedades de equilíbrio 

estas poderão ser usadas com mais confiança.

Temos primeiro que considerar os desvios da e s 

trutura ideal que ocorra em materiais sólidos reais:.,.

Sítios (locais) vagos, átomos intersticiais, dés 

locações empacotamento, falhas, e granulações são comparativamente 

sem importância em uma descrição do estado de equilíbrio, mas sua 

presença deve ser fundamental para a cinética do processo de trans 

formação.

Neste capítulo nós estaremos principalmente inte 

ressados nos mecanismos de transformações de fase, e as reações para 

transformação não serão examinadas de maneira completa. A fim de 

tratar eficientemente da segunda questão, todavia os modelos m e n c i o 

nados acima devem ser desenvolvidos de maneira detalhada. Teremos 

que considerar alguns aspectos da teoria de equilíbrio em parte para 

fazer nosso tratamento razoávelmente completo e por si só contido, e 

em parte porque muitos dos tópidos que são importantes nas transfor

mações, são discutidos das descrições usuais das propriedades de ;equ_i 

líbrio. Para o estado de vapor, a teoria cinética dos gases fornece

uma descrição satisfatória do estado líquido.

íf.

Por exemplo: NaCl. Para uma dada temperatura 

T = 0 , só existe cloreto de sódio (uma fase); para uma outra temperatu
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ra de modo que haja mudanças de fase, irão existir regiões só de

átomos de sódio (Na) e outras só com átomos de cloro (Cl) e assim 

por d i a n t e .

A  energia livre de um conjunto de moléculas é 

constituida pela energia de superfície, energia de volume, e tensões 

internar e e x t e r n a s . Estas energias estão relacionadas de alguma ma 

neira com algum tipo de matriz. A energia de superfície é responsá

vel pelas propriedades dos sólidos, líquidos e soluções. Esta in 

clui tensões superficiais, etc. Um conjunto de átomos ou moléculas 

quando no interior de um líquido sofre, simétricamente, atrações de 

outros átomos ou moléculas; portanto, na superfície, uma molécula ou 

átomo é atraído para dentro do líquido. Este fenômeno chama-se ten 

são superficial, Do ponto de vista termodinâmico, a tensão superfi

cial pode ser entendida como a tendência de um corpo a reduzir a sua 

superfície ãquela que apresenta um estado de energia mínima; que é 

uma condição para o equilíbrio de. superfície. Tensões externas e in 

ternas são as temperaturas e pressões.

Flutuações térmicas se dão por colisões : entre 

átomos ou moléculas, ocorrendo assim uma variação de energia interna 

entre os átomos ou moléculas, e em geral são flutuações localizadas 

que provocam rearranjos locais e súbitos.

Flutuações não localizadas: Pode ocorrer que 

existam átomos ou moléculas interagindo entre si através de choque ou 

de.alguma outra maneira; isto provoca um deslocamento de todo os áto 

mos, para uma determinada direção, de modo que o conjunto transfere 

energia para òs outros componentes do sistema, caracterizando assim 

lun estreitamento ou mudança desses conjuntos em relação ao sistema 

original.
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Feitas estas considerações passaremos a discutir 

os tipos de transformações que podem ocorrer em uma mudança de fase.

As transformações classificam-se em: transfor

mações heterogênea-s e transformações ma r t e n s í t i c a s . Sendo que a pri 

meira se Identifica por mudança de fase por nucleação e crescimento.

Na mudança de fase por nucleação e crescimento 

dos líquidos ou ligas metálicas, nos quais inicialmente as distribui 

ções atômicas são aleatórias, os átomos ou moléculas através da tem 

peratura, começam, em determinadas regiões, a se aglomerarem em gru

pos, se organizando em forma de grânulos. E estes, com o passar do 

tempo começam a se expandir ou seja, há um inchamento destas regiões, 

ao qual se dá o nome de crescimento, que pode ocorrer por transfe 

réncia lenta de matéria do sistema para a região nucleada; este tipo 

de processo também é chamado de difusão. Todos esses processos de 

transformação heterogênea, possuem uma dependência temporal, não de 

pendendo da temperatura (se dão por deslocamento de átomos lentamen

te para a nova fase) . A irreversibilidade é evidente neste tipo de 

transformação, embora composição, volume, forma não sejam relaciona

dos no processo.

A segunda transformação, m a r t e n s í t i c a , se proces 

sa independente do tempo: os deslocamentos dos átomos se dão através 

de movimento cooperativo entre eles; em alguns casos existem tempo 

característico, para a ocorrência do processo. Outra característica 

desta transformação é a reversibilidade, ocorre sempre em uma ou

mais direções, com a mesma composição de fases.

A partir deste ponto vamos nos concentrar nas
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transformações heterogéneas gue são de nosso interesse neste traba

lho.

A variação do volume nucleado(V, ) em função do
' ‘ b

tempo, deverá ser proporcional ã diferença entrego volume da amostra 

e o volume nucleado; esta proporcionalidade é d è v i d o ã  parte nuclea 

da crescer tomog^eamente com o tempo:

dV,

dt
K (V - V^) !/■ ■

V= Volume da m a t r i z . ' '

Todavia, pode ser gue ocorram transformações sem nucleação. Para es

te processo a expressão é de novo idêntica â de cima.

dt

V= Volume da matriz.

K(V - Vĵ J
V

já integrada e e x p onenciada. Es''ta expressão se refere a procesSos 

de transformações sem gue haja nucleação. A taxa de nucleação por 

unidade de volume (^I) em geral é constante, e V volume das re-
_ T

giões. nucleadas no tempo x sera :

V|\ = TT y^d (t-x)3 (1 . 2)

em gue o expoente refere-se a dimensão do crescimento e Y réfere-se 

ã taxa de crescimento por unidade de tempo.

Temos gue fazer uma hipótese para a fase diluída, 

isto é, para o volume nucleado Vĵ  muito menor gue o volume original
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Vçjj . Temos que a variação da fase transformada com o tempo é dada 

pela equação;

Essa equação nem sempre é verdadeira, pois depen 

de do grau de liberdade da tran s f o r m a ç ã o ; .por e x e m p l o : se é tri, bi, 

ou unidimensional- Depende também do.volume nucleado; para f  igual 

a zero, tem-se que o volume nucleado é zero. y.r tem dimensão - de 

comprimento por unidade de tempo, é taxa dé nucleação por unida

de de volume. Integrando a equação acima resulta Vĵ  =  iL_Y^t'este
3

V
resultado se refere a 7l ( t ) constante; o expoente n de t, neste 

caso igual a 4, indica o. processo de crescimento.

Volume extendido é o volume considerado como se

outro volume nucleado. (Vg ) dos outros átomos não existisse no tem

po. Uma outra aproximação necessária é feita: supondo-se Vĵ  muito

pequeno, o resultado acima é igual ao vólume extendido

(V®), iSL , V^ =  — quando << V . A variação

do volume extendido, em caso de interferência, é dada por

dx (1.4)

Relação entre volume estendido e volume nucleado:

A variação do volume extendido é proporcional ao volume (V) onde (V) 

é a soma do volume das regiões nucleadas e o volume original.

(V= V^ + Vĵ ) então a equação (1.4) fica sendo:

dVb . V =  dV^ (V -  V^) (1.5)

integrando esta equação tem-se =  5 ^ que é seme
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lhante ao resultado obtido anteriormente para . O vo

lume é igual ao do início do processo para constante. A partir 

da equação (1.3) e (1.5) podemos obter a seguinte relação para o 

voliime nucleado:

it

(1 . 6 )

Exponenciando esta equação tem-se a razão de

Vj^/V ou seja:

— — = 1 - EXP (
V

em que o expoente do tempo "n" depende do processo de crescimento.

Para um sistema com taxa de nucleação constantes

V  j  pode-se definir os seguintes p a r â n e t r o s : representa nú

mero de pontos de nucleação no tempo ( x ) igual a zero, isto é, na 

fase Vct , representa o número de núcleos formados por unidades

de volume no tempo. ( x ); então a variação de núcleo formados por 

unidades de volume no tempo x é igual ao negativo do número de pon 

tos de nucleação no tempo ( x ) pela variação temporal ( t ),

ié, d ’̂N =  - vdt . (1 .8)

o sinal negativo se refere a diminuição dos pontos de nucleação. In 

tegrando e exponenciando. a equação acima, e aplicando as condições 

de contorno apropriadas, tem-se o valor de

V  V  —
^o ^ (1.9)

é o número de pontos por nucleação n o  tempo t igual a zero: então
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pode-se definir novamente a taxa de nucleação por unidade de voluirie, 

como sendo o negativo da variação, tempo.

i é , =  -dN/dt (1.10)

que substituindo para o valor jã calculado e derivado, tem-se o

resultado igual a:

=  ’̂N Ve 
o

1.2. TEORIA DAS TAXAS DE REAÇÃO

No mecanismo de crescimento estão envolvidos dois 

processos: crescimento e fase estável e cinética de reação. O pri 

meiro decorre de: processo de transporte (difusão atômica) ou reação 

quimica (formação de uma nova f a s e ) . O segundo pode ser consequên

cia de: a) propriedades termodinâmicas de estado de não equilíbrio; 

b) a reação se constitui da repetição de uma transformação fundamen

tal; c) cada passo leva um pequeno grupo de átomos a interagir for 

mando uma nova configuração; d) o estado final é atingido após o 

grupo ocupar estados de energia mais elevada que o estado final ou 

inicial; a) há uma configuração crítica a ser atingida. A ener

gia para esta configuração crítica deve ser fornecida por flutuação 

térmica, há portanto uma energia de ativação a ser fornecida.

O crescimento por processo de transporte (difu 

s ã o ) , se dá através de deslocamentos de átomos para a região nuclea- 

da, e este deslocamento é de algum modo espontâneo, não se sabe a ra
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zão da migração desses átomos para essa região, onde estão sendo 

formados os núcleos.

Este processo é também chamado de difusão atômi

ca. Em geral o que tem sido feito é uma descrição empírica acerca 

das taxas cinéticas de transformações em metais. A  taxa de crescr 

mento ainda que constante, depende da taxa de difusão, que pode de 

pender do tempo. Ãs vezes se supõe que a taxa de nucleação ocorra 

no produto de reagente, totalmente em t=0 . É provável que este

efeito seja caracterizado por flutuações térmicas, neste caso o núme 

ro de pontos de nucleação N por unidade de volume nucleado é cons

tante e então a sua variação temporal { dN ) = 0. Essa distribui
\  dt /

ção deve ocorrer ao acaso, e o numero de átomos removidos por unida

de de volume de amostra, em t é ‘»■fr (V„ - V„) onde V  é o vo
— I--- C Hl c —3

lume total da concentração -e é.o volume ocupado por átomos de£

locados. Se montarmos a equação convenientemente para representar 

processo de crescimento por difusão, e em seguida separarmos variá 

veis e integrarmos, usando as condições de contorno apropriados, por 

exemplo: x= F{t), em que x é a fração de massa transformada 

no tempo e F(t) é a quantidade de matéria da amostra então

x= 0 e t=0 podemos obter a constante de reação k que depende 

da t e m peratura.

Este modelo, é razoávelmente bom se comparado 

com os demais, pois a transformação analisada aqui é para um número 

de núcleo do produto fixo, supondo que se forma todos os mesmos tem 

po, por exemplo em t =0 e daí por diante nenhum outro núcleo é for 

mado.

No processo por reação química que ainda faz par 

te do primeiro tipo de transformação, tem-se as seguintes caracterís
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t i c á s : o processo ocorre em geral expontâneamente, de. modo gue há 

uma grande liberação de energia (reação e x o t é r m i c a ) . Os diversos es 

tágios atingidos caracterizam uma nova fase.

0 segundo processo, teoria cinética de reação: 

vamos supor duas moléculas diatômicas gue se movem na mesma d i r e ç ã o , 

mas em sentidos opostos. Depois de vim certo tempo elas colidem de 

modo gue, a primeira continua inalterada e a segunda após o chogue 

se encontra em um estado intermediário gue se chama complexo ativo, 

em seguida decaido para um outro estado,, estável. Este processo é 

em geral localizado e na eminência da criação do complexo ativ:|a.o se 

dá o aparecimento de um estado c r í t i c o . Veja a (fig. 1.1).-

A B C P Q

FIG. 1.1. - Componèntes da reaçao de A com B antes da colisão, 
formaçao do estado ativado C* e decaimento para os 
produtos P e Q.

Nesta teoria, como foi dito no início, estão en 

volvidas várias subdivisões, bem como propriedades termodinâmicas 

são atribuídas ao estado de eguilíbrio. Esta aproximação é uma supo 

sição simplificada, pois não se pode afirmar nada guanto a temperatu 

ra e pressão era sistemas gue não estão em estado de eguilíbrio, des 

te modo não pode fazer cálculo gue envolvam parâmetros termodinâ-
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micos. Entretanto para explicar algumas propriedades da transforma

ção e da mudança dê configuração pela teoria cinética de reação, con 

tinua-se a considerar o sistema como se estivesse em estado de equi 

líbrio. A reação se constitui de repetição de vários estágios funda 

mentais. De algum modo os grupos de átomos que participam da trans 

fojnnação em alguma configuração participam também de outras. Estes 

passos são atingidos após o grupo de átomos ocupar um estado de ener 

gia mais elevada que o estado final ou inicial, de modo que há uma 

configuração crítica a ser atingida. A energia para esta configura

ção crítica deve ser fornecida por flutuações térmicas. Há então 

uma energia de ativação a ser fornecida.

Existem dificuldades nesses processos pois nem 

todas as transformações se dão por passos e tem energia de ativação. 

Em algumas transformações estão envolvidas grupos muito grandes de 

átomos (transformações m a r t e n s siticas), por õutro lado, a teoria foi 

feita para gases e líquidos ideais o que não é o caso dos sólidos, 

sabe-se que há interação dos átpmos nas redes cristalinas, por exem 

plo: fonons que não são osciladores independentes, de modo que

muita energia pode estar ligada a interação de longo alcance. O e£ 

tado crítico para transformação não é um estado de equilíbrio e de£ 

te modo não vale a termodinâmica. O estado excitado tem tempo de v_i 

da muito curto e assim sendo não está em equilíbrio com o estado ini 

ciai.

A equação que descreve a reação de quantidades a 

e b, de dois reagentes A  e B para formar quantidades p e q  de pro 

dutos P e Q é dado por,:

/L,
aA + bB = M* = pP + qQ (1.11)

Três grandezas são importantes: 1) taxa de rea
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ção K^; que é igual ao número de partículas do produto por unidade 

de volume por unidade do tempo, isto é, K^= Np/V.t= K^F se

a função F for linear: F  {C^ ,̂ Cg) = (A,B) é

o sistema reativo, N^= Kj^(Cp,C^) em que (Cp,C^) sistema produto 

de reação.

Então a equação entre e é dada por:

Kĵ  = F(C^,Cg,Cp,C^) para cada tipo de processo existe um conjunto

de K b ' / k f  e que esta relação é igual a uma constante K, isto é 

Kb
-= K. De acordo com o princípio do balanço detalhado. O Ioga

^f

ritmo dessa constante é proporcional a energia necessária para promo 

ver o processo.

£n =  Ix] C ^  - E/KT . (1.12)

A equação acima é chamada equação de Arrenhius. 

Se exponenciamos esta equação, temos = C^ e x p (-E/KT), onde E

é a energia de ativação por mol e C é a frequência com que as 

particular percorrem o caminho de reação.

Antes que a reação possa ocorrer o grupo de no 

léculas que participa da mesma deve ser elevado a estado de energia 

mais alta e uma configuração particular chamada crítica forma um com 

plexo ativado, como foi dito no exemplo anterior.

A + A = A"̂  + A

A “̂ = P + Q (1.13):
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umaA molecúlaridade desta reação é 1, porque 

das moléculas não participa da reação.

Para as teorias das taxas de reação, existem hi 

póteses básicas a serem feitas: a) A reação caracteriza-se por 

uma configuração inicial que muda para a configuração final através 

de uma variação contínua das coordenadas.

Os estados iniciais e finais são estados de ener 

gia mínima; b) há barreira de energia entre o estado inicial e o fi 

nal ao longo de cada caminho de reação, entretanto será favorecido o 

caminho que tem a barreira com menor energia; c) Existe uma confi 

guração intermediária entre a inicial e a final situada no máximo de 

energia de reação. Esta configuração é chamada de complexo ativado, 

a) O sistema de reagentes está em estado de equilíbrio com os comple 

xos ativados, embora este último não seja um estado de equilíbrio, 

e) Os complexos ativados possuem todás as propriedades de um estado 

de equilíbrio, exceto pelo fato de não ter grau de liberdade de vi 

bração ao longo do caminho da reação. Ao longo deste caminho tem 

grau de liberdade de translação para se decompor. Por exemplo, po 

de-se fazer uma análise.da velocidade média de um complexo ativado 

unidimensional na direção x,

I

FIG. 1.2. Caminho de reaçao do atomo A com grau de liberdade ' de. 
translação na direção x.

Seja X a velocidade média do complexo que é da
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da pela integral da probabilidade de se encontrar uma partícula com 

velocidade P(X) vezes a velocidade, isto é, ^ = / P ( X ) X d X .

Vamos supor que a partícula seja clássica, usan

do a estatística de MAXW E L L - B O L T Z ^ M A N N , tem-se;

 ̂ " 1/2 m X 2/n T ^
x d X / s 1/2

^ (2mn J (1.14) K
/ e -2-  m  X / k g t . \ '

-00

em que a integral do denominador é a função de partição do

sistema limites de integração são (— “ / °° ) , varrendo todo o volume 

de existência da partículà. T é a temperatura e é a constan

te de BOLTZMANN.

O tempo de duração do estado crítico t =—^  : es

sé tempo de vida é muito curto, pois o sistema logo decai para outro 

sistema estável. 0 número de complexos excitados no sistema 

ê igual o número- de complexos que se decompõe dividido pelo volume e 

pelo tempo, isto é:

C* _ n9 de complexos se decompondo
T- ”

volume X tempo

C * - de complexos ^

_  volume
6 X= Xt

e, <SX é a distância do complexo no tempo/r ' . Mas Np = K ^ F '

(C^,Cb ) .

— = K  entao (1.16)

CJ?1 )
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Estatisticamente a concentração de A ,  é dada

pela equação:

(1.18)

onde é i-ésima partícula e N é o número de partículas de cada

sistema.

" ' A função de partição é dada por:

(1.19)

Calculando a razão entre a concentração de com 

plexos C e o produto das concentrações dos reangentes temos:

C* (1 .2 0)
Q a Q b

Como. o estado fundamental dos reangentes não é o 

mesmo dos complexos há uma diferença de energia entre ambos: Ve
_  ̂ X

rificamos então que a energia de ativação é aS

-E /IC T
. ( 1 . 21)

onde são os níveis de energia do complexo com energia medidas a

partir do estado fundamental dos reagentes. Neste caso

C*

C C
<5b

( 1 . 22 )

K T

2mII

1/2
Q*

% 6)!

(1.23)
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Podemos então calcular a energia do estado fun 

damental para o modo de translação

Q*=Q* Q" F u n ç ã o  de p a r t i ç ã o  de t r a n s l a ç a o
X

d X = 6 X
2HinXT

-± /KT

(1.24)

(1.25J

1.3. MECÂNICA e s t a t í s t i c a  E EQUILÍBRIO QUÍMICO

A  lei de ação de m a s s a ;

Neste tópico analisaremos a distribuição de áto 

mos entre reagentes e produtos em equilíbrio pelo método estatística 

É portanto suficiente descrever uma reação de dissociação do tipo

ABe .A,.-fc eB. (1.26)

Onde e é um número inteiro muito p e q u e n o . Nós 

trataremos A  e B por simplicidade como átomos, pois poderiam ser 

também radicais p o l i a t ô m i c o s . Denotemçs o composto AB, pela letra 

C. Cada espécie molecular C, A e B tem um conjunto individual de

níveis de energias, degenerescência e ni|ímero de ocupação para cada
í

distribuição particular. Estes níveis, para cada espécie serão apre

A B C  A Bsentados por: £j , e as <|egenerescencia por g^, g".
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FIG. 3 Energia livre de Gibbs, mostrando a ãnergia do estado inicial, 
energia do estado final e a energia do estado ativado.

Na figura 1.3. Ae é a energia de ativação.

Convencionemos que para a espécie molecular A e 

B a energia zero é a energia de mais baixo n i v e l , isto é ., do estado 

fundamental e não é verdade que a espécie mulecular C tenha o mesmo 

nível fundamental de energia, podendo no entanto estar acima ou aba_i 

xo do nivel fundamental de A e B . Estará acima se houver absorção 

de energia e abaixo se houver despreendimento de energia na reação.

Então com respeito aos átomos d i s s o c i a d o s , o n í 

vel de energia mais baixo da molécula C, c é dado por 

^ = Ae^ . A  quantidade Ae^é'positiva e Ae^" i.--nevativo. ;Aenergia to 

tal 'do sistema é dada pelas seguintes equações;
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I j = n a ;  k ' Í = ”b

0 número total de partículas de A  e B é;

C ^
E „ ^ + E N

’̂A " i ^  ::i K  K

Onde n =  N., + N é o número total de átomos do 
a a c

tipo A livres no composto e nĵ  =  + Nĵ  é o número total de áto 

mos dô tipo B livre no composto.

Assumimos que todas as partículas obedecem ã e£ 

tatística de BOLTZMANN. Então, vamos maximizar o número total de a r 

ranjos para números fixos. N^, Nj^ dados pela seguinte expressão:

A W  , / _C
TT JB I í TT ^i „C

■ í ! ‘ 7

A entropia é proporcional ao logaritmo natural do

número de arranjos:
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Mas temos de levar em conta as seguintes dificul^ 

d a d e s : A dificuldade do problema está nos vínculos, como se vê nos 

sistemas abaixo:

I * 3 « A  e;J . z n V ®  (1.35)

Jv K

Para levar estes vinculos em consideração, na es 

tatística temos que; entrar com os multiplicadores de L AG R A N G E , m u l t ^  

plicando os três sistemas de vínculos por e 6 para construir

uma nova função, isto é, função geradora, que inclui os , vínculos. 

Construímos a função:

fX;tO= ^ t +  o^ ” b  ■  ̂ ( 1 . 3 6 )

Para obter os multiplicadores de LAGRANGE temos 

que maximinar a função f ( t ) ; para isso devemos calcular as seguin 

tes derivadas:

^ A C ®
com n. .*N. »+ Z N e = r N;: í 1: - ( 1 . 3 8 )

^  ^  J J ^ ‘B i ^ ^ ^

Substituindo estes valores na equação, (1 .36)

para f(t) vem: _____

£(t) = £nt + I  n J  + + oig I  + « g  ^ N ®  - eç U . 3 9 )
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derivarido-se esta expressão tem-se:

e" (1.41)
'J

3Nj  3Nj

3f(t) _ 3£nt
B

+ e CL - e = 0  (1.43)
8NK 3Mv K

_ 3 f ( t L =  --- + (ct, + c u ) - B e  = 0+ ( a , + C L )  - 3 e  = 0  (1.44)
3n . 3IÎ. A  B 3-

Estamos interessados em construir a função de 

participação para cada um dos compostos e vemos que a derivada da 

função geradora f(t) em função de cada um dos números de ocupação 

dos níveis de energia de cada composto contém a derivada
oN„

A B C
que N „ =  N^, N, , N.. Entao efetuando essas derivadas, obtem-se

Z ü . K  1

OS
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e voltando com este resultado na equação (1.42), temos:

A

I n — + a  -  e e ^ = 0  ( 1 . 4 6 )

\

Invertendo o logaritmo e ex p o n e n c i a n d o , chega-se 

ao valor de: ... - —  -

N j =  Ç j  e e j (1.47)

Aplicando o mesmo método para as duas equações 

(1.43) e (1 .44) , obtemos os resultados:

N r =  e “3 e-. (1.48)

N i =  g9 e ^  e “̂ e- (1.49)

Então, temos as equações para o numero de oc u p a 

ção de cada uma das espécies de moléculas. Estamos interessados em 

descobrir, a função partição. 0 número de partículas do tipo A, B 

e C é feito somando cada uma das expressões:

a A a

j " o  “ ' * 0 e “* Q^,  onde J  9 j  e-

V i . 50)
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B (1.51)

^£.'c
? 9? e- -  ' = e “* (e“® ) q ;

(1.S2)

Onde Q^, Qg e são funções de partição de ca

da \ima das espécies moleculares. Temos que eliminar o a , para 

isto multiplica-se por x Ng e divide por obtendo;

" a X " b

r. ^
J- 9j e

,B:̂ B

c

(1.53)

X Ng E g"
J J e

e- ^1 .ê

(1.54)

9a X Qb = (1.55)

A equaçãò (1.55) acima é chamada lei da ação 

das massas. As. funções de partição para cada um dos compostos são 

dadas por;

Q _ E: 
A J

A
“BeJ

= g. e° í gí Î - (1.56)
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(1.S7)

Qc  ' | £ j  “ So * g Ç  £ ■ * ^ ■ '“'<>'''‘̂ 1  ̂ fi-s«)

Qc  * Q,

o fator BAeo na equação (1.58) decorre do

fato de que o zero de energia é o estado fundamental de A e B. O es

tado fundamental do composto está mais baixo que os de A e B .

Então a função de partição

' Q^= j; gC

i i

e E^'" = Ae . Temos Q' =£-.^^o 0„ de modo que
j 0 . 0  . C

' f*

^ ^Á- _ .-BA e — —— ^  e a equação de balanço fica-^

' ^ ° <5r
N c

N Q
C C

K=K r  onde (1.613
o

Q , _ Q .  

Qc

K= S (1.62)



.29 .

em gue Ae é energia de dissociação. Tomando ,o logaritmo da cons0

tante K tem-se

í,r|K == -  Ae^/KT ( 1 . 6 3 )

pois B =  1/KT. Exponenciando

-Aeo/KT
K =  (1.64)

em gue K é a constante da reação.

O importante de tudo isso é gue para se criar o 

composto, temos gue fornecer uma energia de ativação.
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C A P Í T U L O II

n d c l e a ç A o

INTRODUÇÃO:

Até hoje não se tem conhecimento dé nenhuma téc 

nica experimental que permita a observação direta da formação de um 

núcleo. Conseqüentemente faz-se necessário uma classificação por 

meios indiretos. Mas o que vem a ser uma nucleação? Nucleação é a 

formação de núcleos que servem de ponto de partida para o crescimen

to de uma partícula cristalina a partir de uma liga amorfa. (Veja 

fig. 2 .1 ).

— 4
— V- -  • - - -

\ - ' r o  ‘

FIG. 2.1. Matriz amorfa apresentando o inTcio de u h b  nucleação 

cristal ina.
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O B S E R V A Ç Ã O :

Na literatura encontra-se o termo mecanismo de 

reação, que é a mesma coisa de nucleação.

Os fatores que influenciam no processo de nuclea 

ção são: tempo, temperatura, estrutura, composição e outras variá 

veis de relevância, que devem ser consideradas no processo.

Vamos tentar assumir alguns modelos e descrever 

pelo menos três métodos de formação de núcleo, e calcular a variação 

da taxa de nucleação; levando em cõnta, temperatura, composição, etc. 

Testar a validade deste modelo comparando com resultados experimen

tais.

Para descrever o 19 método de formação de n ú 

cleo, vamos definir um parâmetro que chamaremos de taxa de nucleação 

"I" que nos auxiliará na compreensão da nucleação. A taxa de nuclea 

ção ("I") é definida como sendo o número da fase do produto (cris

tal) por unidade de tempo e por unidade de volume da fase de origem 

(amorfo). A avaliação da taxa de nucleação I, é feita através da 

contagem do número de volume discreto após haver um crescimento a um 

tamanho observável ài.metodologia ótica. Se as observações são feitas 

em uma superfície plana e I é expressa em termos de volume há neces

sidade de determinar o tamanho da distribuição de partículas, de mo 

do que fazendo várias medidas para tempos diferentes obtem-se o núme 

ro de partículas em função do tempo, o que permite avaliar a taxa de 

nucleação. Este método é limitado, pois só funciona em alguns siste 

m a s , porque a medida da frequência ou nucleação, exige que o cresci

mento do protudo seja observável por um microscópio ótico.
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Um segundo método a ser estudado está baseado no 

fato de que a fração específica de amorfo de massa y da fase origi 

nal que requer um tempo ty para ser transformada, é inversamente 

proporcional â taxa inicial de nucleação. A dificuldade deste méto 

do é que ty depende não só da velocidade de crescimento como também 

da taxa de nucleação e esta dependência é diferente tanto para tempe 

ratura de crescimento como para a nucleação. Além do q u e , crescimen 

to e nucleação são funções diferentes de y , de modo que o tempo ty é 

diferente para valores diferentes de y. Este método tem uma boa

aplicação para as classes de amorfo que apresentam menor difusão, em 

que a taxa de crescimento não é rápida e pode ser considerado cons 

tante como a t e m p e r a t u r a .

0 último método a ser descrito neste trabalho é 

assumir uma relação funcional entre a taxa de reação global e as ta 

xas de nucleação e crescimento. Este método tem como princípio bási 

C O  medir cristalograficamente a taxa de crescimento e comparar com 

taxa de reação global, para obter a taxa de nucleação pela diferença. 

A deficiência do método, está na equação de taxa usada, nem sempre 

esta é conhecida, pois para tal é necessário conhecer medidas da ta 

xa de nucleação.

2.1. NUCLEAÇÃO HOMOGÊNEA E HETEROGÊNEA

Definição de nucleação homogênea:, a formação dos 

núcleos em um sistema, no caso na fase amorfa, que ocorra completa 

mente ao acaso é chamada de nucleação homogênea. Este tipo de trans 

formação exige condições adequadas para a sua ocorrência, como por
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exemplo: elementos de pequeno volume na fase amorfa, deve ter estru 

tura, composição química e energia idêntica a todos os outros elemen 

tos. E s s a s  exigências só são- possíveis se a espécie for quimicamen

te homogênea e não houver imperfeições estruturais. Na prática os 

sólidos são cheios de imperfeições, bem como impureza, falhas estru 

turais e de localização. De modo que este tipo nucleação é apenas 

teórico.

Nucleação heterogênea: são formações de núcleos 

em regiões p r e f d r e n c i a i s . Isto porque, nos cristais a energia de um 

grupo de átomos é maior se este grupo de ,átomos está localizado em 

regiões que apresentam imperfeições estruturais de sorte que quanto 

mais perfeita forem as regiões onde se localizam determinados grupos 

de átomos, maior Serão as energias necessárias para formação de um 

núcleo; isto favorece a formação de núcleos localizados.

2.2. TEORIA CLÁSSICA DA NUCLEAÇÃO . HOMOGÊNEA;

V Quando provocado por agitação térmica, o movimen

to atômico é quase local e os rearranjos de numerosas espécies atõmi 

cas se apresentam como resultado desta agitação térmica, temos uma 

nucleação homogênea. Na fase térmodinámicamente estável, as flutua 

ções térmicas não são importantes para a nucleação, pois existem por 

pouco tempo em local certo, para em seguida serem substituídas por 

outras flutuações. Na fase metaestável estas flutuações são de v ^  

tal importância, pois há formação de núcleos muito grandes, que em 

seguida passa para uma fase estável. O embrião produzido por flutua 

ção termicamente ativa, pode variar em tamanho, forma e composição.
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podendo ser ou não uniforme internamente, quanto a estrutura e compo 

sição química. Volmer e Weber^^'^^, Becker e Doring^^^^ assumiram um 

modelo simples, supondo que os embriões são uniformes e tem as mes 

mas estruturas, composição e propriedades na fase final. Esta é a 

teoria clássica de nucleação.

As condições assumidas deixam como únicos parãme 

tros variáveis a forma e o tamanho dos embriões ou núcleos, pois é a 

forma que minimiza a energia de formação de um núcleo ou embrião.

As energias de formação de um núcleo ou embrião 

são energias que derivam do-limite interfásico; energia elástica de 

distorção estrutural e energia de distensão e distorção. A  energia 

elástica de distensão é devido a qualquer mudança no volume e es t r u 

tura. As energias de distensão da rede são devidos a uma ocorrência 

parcial ou total das duas redes. A energia de interface provoca o 

deslocamento dos íons para a região da formação do núcleo. Óbviamen 

te a energia da interface otimiza as relações cristalográficas entre 

as fases. Vamos assumir um modelo em que a energia i n t e r f a c i a l é  in 

dependente da orientação cristalográfica e que a energia de disten 

ção é desprezível. Este modelo nos ajuda a determinar a forma e ta 

manho de embrião. Se conhecemos a energia superficial mínima do sis 

tema, temos de imediato a forma do e m b r i ã o . 0 tamanho é determinado 

da condição termodinâmica no equilíbrio.

ENERGIA DE FORMAÇÃO DE UM EMBRIÃO

A energia livre de formação de um embrião de

raio (r), de uma fase 3 ã partir de uma fase a é dada por:
a r

AG = ( 4 / ^ f ’ AGv + ( 2 . 1 )
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em que A G v é a diferença entre a energia livre de a e 3 por u n i 

dade de volume de -3 medida sobre as amostras. E y é a energia 

interfacial por unidade de área da interface a —  g e é assumida c o 

m o não dependente de (r) . O . segundo termo sempre é positivo. 0 pr_i 

meiro termo de equação (2 .1 ) pode ser positivo desde que

6f - « x

exista uma temperatura particular em que a fase ct seja estável em

relação ã fase 

ce com r.

3 de sorte que aG neste caso é positiva e cres

Qualquer que seja o tamanho dos embriões, eles 

são instáveis, eles só estarão num estado e s t a c i o n á r i o e s t a t i s t i c a 

mente, se embriões individuais estiverem em um proçésso.-\de crescimen 

t o .

Se a fase 3 é estável em relação a fase a, AG^ , 

é negativo, para r pequeno, o termo superficial domina e A G^-é p o 

sitivo. Para r^grande o termo de energia livre de volume domina 

porque, ele é proporcional a r ^ . Neste caso AG passa por um máxi 

mo, que chamaremos de W, para um raio crítico r . Estas afirmati
O

vas podem ser verificadas graficamente, pára uma temperatura T, abai 

xo de figura (2 .2 ).

FIG. 2.2. - Energia livre ou formação 
de um embrião esférico em 
função do raio tendo a 
temperatura como parâme
tro.
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Se a temperatura T é muito menor que a temperatu 

ra de equilíbrio ® cada vez mais negativo e W e r^ de

crescem, se T é igual a temperatura de equilíbrio (T_), tanto W

quanto r^ são ambos infinitos. O crescimento de núcleo quando r me 

nor que r^ causa aumento na energia livre, de forma que a probabi

lidade de estes núcleos encolherem é bem maior do que a de crescerem, 

embriões com raios maiores que r^ são estáveis, pois o crescimento 

é acompanhado de um decréscimo de energia livre. Núcleos de raio 

r^ são estáveis, pois tem chances de crescerem ou encolherem.

A energia livre máxima de formação de um núcleo 

estável (W) é obtida a partir da condição de máximo;

3 (AG) : ̂ 

3r (2.2)
r =r.

Diferenciando eq (2.1) em relação a r e  aplicando (2.2), obte 

mos o valor.

r = 
c

2 Y

AG. (2.3)

16 TT Y

( AG,
(2.4)

A equação (2.4) mostra que a energia livre de formação de um núcleo 

estável é infinita na temperatura de equilíbrio (T̂ ,) . Isto tem um 

significado físico muito importante, pois mostra que não ocorre mu 

dança de fase no equilíbrio. Mostra-se experimentalmente que para
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ocorrer mudança de fase é preciso certo resfriamento; o mesmo se

aplica para mudança de fase por superaquecimento; são necessários 

uma temperatura acima de T^.

Como calcular o número de núcleos por unidade de 

volume? Têm-se que assumir duas condições: condição;- existem

quase equilíbrio cinético; isto implica que equilíbrio virtual exis

te e não é distorcido pela retirada contínua de núcleo de tamanho 

crítico da distribuição. 2^ condição:- existem grupos de embriões 

de certo tamanho que se comportam independentemente de outros grupos 

de tamanhos diferentes, de modo que pode-se calcular um grupo sem 

interferir no outro.

Vamos supor que existam x lugares por unidade 

de volume, onde embriões podem, se formar. E o núcleo de embriões de 

raio r por unidade de volume é n e vamos chamar o equilíbrio en 

tre X  lugares e n^ embriões 'e K (constante de equilíbrio) e

K = --- ^---- (2.5)
X

A relação da constante K com AG , energia li

vre de formação, é dada pela equação K =  EXP(^-AG/K^TJ deriva

da da estatística de Boltzmann. Uma observação da equação (2.5.) re 

sulta;

=  X  . EXpf-W/KgT] (2.6)

0 número de núcleos de tamanho crítico é dado

por;

N =  X EXP T-W/KgT ] (2.7)
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CONVERÇAO DE__ EMBRIÕES EM NÚCLEO

Há transformação de embriões de tamanho : r  em
c

núcleos guando um ou mais átomos aderem a esses embriões. Se o d e £  

locamento dos átomos da interface exige uma energia a razão de

movimento na interface é proporcional ao fator e a pro

babilidade dos embriões tornarem-se estáveis é dada pelo produto:

P =  N* P V  e~ (2.8)
s

Em gue N e o numero de atomos na superfície do embrião critico na 
s

fase inicial (amorfo) e v a freguência de .vibração desses átomos. 

P é probabilidade de uma v^ibração acontecer na direção de um em 

brião. A eguação (2.8) expressa o fato de gue a união dos átomos só 

pode acontecer em determinado p o n t o .da superfície.

PERDA DE NÚCLEO CRÍTICO E ESTADO ESTACIONÁRIO

Perda de núcleo crítico devido ao crescimento é 

compensada por formação de novos núcleos. O estado estacionário do 

sistema é devido a essa compensação dos núcleos. E os encolhimentos 

dos núcleos maiores gue r são desprezíveis, então pode-se calcu 

lar o número de núcleos gue apresentam por unidade de volume da fon
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te e por unidade de tempo:

I =  X n* P V e - " / ®  . s - " / ®  (2.9)
s

I =  A  . EXP 0-;(e + W) / Kt I (2.10)

Essa e a teoria assumida por Volmer Weber ;

2.3. NUCLEAÇÃO DE METAIS ..A  PARTIR DE METAIS LÍQUIDOS PUROS

' Vamos fazer uma breve descrição de como formar 

núcleos nos metais-líquidos puros e calcular o número de núcleos.

A mudança de fasés cujas condições mais se apro

ximam daquelas da teoria clássica assumidas aqui são as solidifica 

ções em metais puros. Isto porque a composição química e outros fa 

tores que afetam a mudança de fase, não estão presentes. Uma primei 

ra aproximação reside no fato de que a energia potencial associada a 

um núcleo de um sólido que cresce no meio líquido é desprezível, ha 

vendo assim uma relação cristalográfica entre sólido e líquido. A 

energia livre das fases sólidas e líquidas é proporcional ã tempera

tura de resfriamento (T - T ) , uma relação linear para pequenos in
ili

tervalos de temperaturas. Para uma temperatura T muito maior que a

temperatura de equilíbrio T„, a energia livre (G ) da fase sólida
Hl s

é bem maior que a energia livre da fase líquida (G ). O significa
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do físico disto é gue para haver mudança de fase nos sólidos é preci

so uma energia livre muito maior gue para as fases líquidas. A ener

gia livre de volume é dada por: AG^ ~  ^s ~ ^ ^ temperatura de

resfriamento: A T =  T_ - T
r Ji

A =  C A  (2.11 )

Onde C é uma constante de proporcionalidade. A 

eguação (2.11) mostra gue para A =  0 ,  C vai para infinito, con 

seguentemente A também irá para infinito, fisicamente isto

guer dizer gue na temperatura de eguilíbrio não há mudança de fase.

A  expressão termodinâmica de A g ^ é:

AG.̂  =  A H ^  - T A (2.12)

em gue

Ah  =  H - H e A s  =  S -
V  s L V  s L

onde H^ e H^ são as entalpias das fases sólidas e líquidas. S^ é 

a entropia da fase sólida e ^ w  entropia da fase líquida por unida 

de de volume e diferença de entropia entre as fases sólidas e

líquida. Também por unidade de volume.

Fazendo uma aproximação, em que ^ ^  ^ ̂ v  

não dependem da temperatura, pode-se avaliar no ponto de conge

lamento, supondo que mudança de entropia é igual a entalpia por T„, 

então pode-se calcular a mudança de energia livre de volume em qual
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quer temperatura que é dada por:

AG^—  AH^ - T _ ^ ^ _  ou AG^ - _ ^ y —  (T^ - T) " (2.13)

,^E

combinando as equações (2.4), (2.7) e (2.13) obtém-se o número de 

núcleos esféricos de tamanho crítico:

n^ = X EXP _ 16tt “̂E^

3 ( AH^) 2 (Tg -  T)2 KT
(2.14)

Uma análise da equação (2.14) mostra que a solidificação continua e 

o número de núcleos formados dependem essencialmente do subresfria

mento (T - T ) . 
ti

Se fizermos ----------  =  N e N =  10^^ , equa

ção (2.14), aplicando o logarititio.’-nés ta equação torna-se:

lnl,o=’-̂  = ----------------  (2.15)
( A H ^ ) 2 (Tg - T ) 2 KT

T e o r i c a m e n t e , para metais que exercem uma pre^ 

são sobre o líquido fortemente na interface, da ordem de 20 0e r g / c m ^ , 

a equação (2.15) prevê uma temperatura Tg - T da ordem de 2000k de 

subresfriamento para sólidos. Para uma amostra volumosa maior que 

Icm^ , a experiência revela que o subresfriamento para os sólidos não 

passa de 5 k . A razão da disparidade entre a teoria e a experiência
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reside no fato de que as amostras contém sempre impurezas catalisado 

ras e isto propicia nucleação heterogênea.

A  equação (2.15) foi testada por Turnbul^ ^ ^ ^ a o  

estudar a nucleação heterogênea. O que ele fez foi dividir a amos 

tra líquida em grande número de gotículas de 10 a 50y de diâmetro, 

separando uma das outras por suspensão em óleo ou espalhamento em 

uma lâmina. Se tivesse maior número de gotículas que as utilizadas 

na nucleação homogênea as demais formariam lugares apresentando nu 

cleação heterogênea. A solução é observada com um microscópio e no 

tou-se que as partículas solidificavam em grupos e cada grupo tinha 

uma temperatura definida de solidificação. Isto mostra ■: claramente 

que as amostras volumosas contém vários tipos de agentes que servem 

de catalizador a determinados grupos de gotículas provocando a soli

dificação a temperaturas diferentes, classificadas em três grupos: 

a alta temperatura, ligeiramente mais baixa e baixa, dependendo do 

agente se é mais catalítico ou menos catalítico. O grupo que solid_i 

ca as temperaturas mais baixas constitui-se de (x) gotículas que não 

apresentam agentes e s t r a n h o s .tem origem na nucleação homogênea. E£ 

tas experiências, devido a não se conhecer a energia interfacial só 

lido-líquido, não foram comparadas com a equação (2.15); ao invés 

disto usou-se o resultado para calcular o valor de y •

2.4. NUCLEAÇÃO HETEROGÊNEA DURANTE A SOLIDIFICAÇÃO

Tentaremos indicar os fatores causadores da n u 

cleação heterogênea, na solidificação. Por exemplo, a impureza é um
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fator primordial no processo. As amostras volumosas de metais sub- 

resfriam ã diferentes temperaturas isso devido a grupos de agentes 

estranhos presentes nas amostras. A amostra espalha-se por todo o 

universo ã que pertence em forma de gotículas e estas que podem ser 

classificadas em grupos de acordo com a afinidade das gotículas por 

determinados tipos de impurezas, funcionam efetivamente como catali

zadores de forma a provocar na solidificação, nucleação heterogênea, 

em geral é temperatura mais alta. E os grupos de gotículas que teo 

ricamente não tem preferência por nenhum grupo de partículas estra 

n h a s , na solidificação nucleam-se homogeneamente a baixa temperatura.

EXPRESSÃO MATEMÁTICA PARA NUCLEAÇÃO HETEROGÊNEA;

Há uma outra possibilidade de formação de um nú 

cleo de sólido sobre uma superfície plana, uma partícula suspensa em 

líquido, ver figura 2.3. Isto requer a existência de uma interface 

sólido-líquido, fazendo com que apareçam novas energias a serem con 

sideradas, tais como a energia de interface sólido impureza ( y ' 

a energia de interface líquida-impureza ( y e 0 ê o ângulo de ^

contato entre as interfaces. A expressão da energia de interface lí 

quida-impureza é :

'^^PL = ^PS ® (2.16)

PL PS

FIG. 2.3. Formação (±e um núcleo de fase sólida sobre uma superfície estranha

%
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Uma repetição da derivada da expressão da e n e r 

gia livre de formação de vim núcleo crítico do mesmo modo como na 

eguação (2.3) nos dá:

w  = 16 TT (2 4- cosQ ) ( 1  -  C O S 0  ) ( 2 . 1 7 )

Como pode ser observado a expressão (2.17) difere da eguação (2.4) 

pela função entre colchetes.

Se 6 =180° , a função entre colchetes é igual a 

unidade, de sorte gue recaímos na expressão de nucleação homogênea. 

Se voltarmos a analizar a fig. 2.3 observa-se gue "y (energia da in

terface sólida-líguida) está paralela a energia de interface lígui 

da-impureza; isto mostra gue a amostra deve ser pura, satisfazendo 

de modo ineguívoco a condição acima ( 0 = 180°).

Outro limite, se 6 = 0 ,  implica W =  0, isto signi 

fica dizer gue a nucleação se p r o c e s s a .espontaneamente ou então gue 

ocorre um perfeito umedecimento das partículas, isto é, o sólido es 

tá espalhado em toda a superfície plana.

ANÃLIgE DE Q E W:

Se 6 diminui, W também diminui e com a d i m i n u i 

ção de W  ocorre uma temperatura de subresfriamento necessária para 

a solidificação. Como por exemplo, pode-se caracterizar o agente 

causador da nucleação pela especificação do valor único do ãngulo de 

contato 6 , sendo gue os mais comuns são os valores peguenos de 0 .
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NUCLEAÇÃO h e t e r o g ê n e a  NOS LÍQUIDOS

A nucleação heterogênea nos líquidos foi estuda- 

(21 )
da por Turnbull . Ele usou a teoria de g o t e j a m e n t o , pois sabia

que a superfície de uma gotícula ou uma partícula é o lugar mais pro 

vável para formação de um n ú c l e o . O fato de uma substância ser ou 

não catalisadora depende do tipo de revestimento das gotículas ob 

servadas durante o processo de solidificação no qual ocorre a forma

ção de núcleos, suspensa em líquidos- O melhor exemplo disto é for 

mação.. de gotículas de mercúrio durante o processo de solidificação

(T„ =  -39° C)- Coloca-se um dilátamento em um termostato e observa- £j

se a queda do nível do dilatometro em função do tempo, como mostra a 

figura 2.4.

F I G -  2.4 Isotermas de solidificação obtidas de dilatometro de volume 

para a solidificação de gotas acetato de mercúrio.

O n d e  a f o r m a ç ã o  d e  s o l i d i f i c a d o  é d a d a  e m  f u n ç ã o  

d o  t e m p o  t e n d o  a t e m p e r a t u r a  c o m o  p a r â m e t r o ,  n o t a m o s  q u e  a v e l o c i d a 

d e  d e  s o l i d i f i c a ç ã o  a u m e n t a  m u i t o  e m  u m  p e q u e n o  i n t e r v a l o  d e  t e m p e r a
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tura de (2°C a 4°C) . É isso que é a nucleação heterogênea nos líqu_i 

d o s .

Através do método de revestimento, pode-se calcu 

lar a velocidade de nucleação. Para determinado tipo de revestimen

to, há uma velocidade característica para superesfriamento a um in 

tervalo grande de temperatura de 3 a 75°C, de modo que a velocidade 

de nucleação dada pela combinação das equações (2.9), (2.13) é:

I = N* . N.P.u . EXP.

2

16tt _̂___________ f(0) + e/KT

3 (AHy)^ (T„ - T ) 2 KT

(2.18)

Onde (f( 0 )) é a função de dentro do colchete na equação (2.17). E 

é da mesma ordem que a energia de ativação para a difusão no líquido 

e desde que e / K T  seja pequeno pode-se desprezá-lo. Logo aplicando 

In em ambos os membros da equação (2.18) tem-se:

T ^
In I = ln(Ng . N \ P .0 .) + -̂1-6.E ... ■ y3 --------- r_E-------------  f(0 )

3 (AH^)^ (Tg - T)2 KT

(2.19)

Cálculo da velocidade de crescimento nos cristais:

Para descrever a velocidade de crescimento nos 

cristais, há necessiadade de apontar alguns fatores que influenciam 

este processo tais como: o poder de catálise de um agente. Isotér

mico de solidificação etc. Para os cristais formados ã partir de um 

líquido, a velocidade de crescimento é muito rápida, a melhor man e ^  

ra neste caso é assumir que a velocidade de solidificação pode ser 

determinada pela velocidade da nucleação. O poder de catálise de 

agente, está relacionado com o tamanho da gotícula, isto porque o nú 

mero de lugares possíveis, para nucleação (x) já descrito anterior
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mente, tem uma relação direta com a área da superfície das gotículas. 

E a isoterma de solidificação dá uma idéia de como pode ser interpre 

tada a solidificação como um todo. Também uma análise mais apurada 

da figura (2.4), mostra que a velocidade de solidificação é propor 

cional ã área das superfícies das gotículas, de forma que se calcu 

larmos a taxa de nucleação I, encontraremos um valor único. Já foi 

mencionado o cálculo de I e o In (I) obtidos ã partir da ï figura

(2.5), onde a inclinação da curva é observada.

2.40

ilOlúTfJ mkP
11

FIG. 2.5 Valor da força de nucleaçao I derivada das isotermas da 

Fig. 2.4 plotadas contra [l/T(Tp - T)^].

Mostra que seus valores são função , j- ? de

2
1/(Tg - T) . Isso pode ser visto a partir de uma observação direta 

da equação (2.19).

d e t e r m i n a ç ã o  d e  (An g u l o  d e  c o n t a t o :

0 ângulo de contato 0 .̂  da figura (2.3) pode
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ser calculado a partir do conhecimento de Y . E a determinação de 

y é expreri m e n t a l , do mesmo modo - como aquela da gotícula revesti

da. A  determinação do ãngulo 0 é importante, pois ele nos diz se 

a nucleação é homogênea ( 6 =  180°) ou heterogênea (6 =  0), p o s s i 

bilitando uma breve avaliação da temperatura de subresfriamento atra 

vês das equações 2.19 e 2.Í8.

A seguir faremos um pequeno comentário com res 

peito a velocidade de nucleação e sobre a influência do tempo . na 

energia livre de volume (G.̂ ) e no máximo da energia livre de forma

ção W. Para uma temperatura a 0 K , a velocidade de nucleação ê ze 

ro, isto porque possivelmente os átomos estão no ponto de energia 

mais baixa, que ê a sua energia do estado fundamental ou seja a ener 

gia do ponto zero. A energia de superfície ê considerada uma con^ 

tante, se a energia da superfície varia ligeiramente com a temperatu 

ra. A  temperatura de subresfriamento é uma grandeza que tem inf.luên

cia na energia livre do volume, esta ê diretamente proporcional a

2
(Tg - T) , de modo que o maximo da energia livre de formação do nú

2
cleo, W, e proporcional a (1/T„ - T) . A  temperatura influencia

rj

no tamanho do núcleo e na mobilidade atômica, tornando-os pequenos 

no sub-resfriamento. Se elevarmos a temperatura do sistema de uma 

temperatura para uma T e em seguida fizermos um pequeno subres

friamento, notaremos que isto causará uma diminuição muito acentuada 

no tamanho do núcleo devido a alteração da mobilidadé atômica e isso 

ê um fator preponderante que provoca um aumento na velocidade de n u 

cleação. Para uma temperatura baixa já acontece o inverso, pois o 

tamanho do núcleo ê pequeno porque a mobilidade atômica não ê sufici 

ente para a sua formação.



.49

MÉTODO GRÁFICO DE CÁLCULO DA TEMPERATURA NECESSÁRIA Ã

NUCLEAÇÃO MÁXIMA

A  temperatura necessária para nucleação máxima 

pode ser avaliada ã partir do gráfico da energia de ativação, W ver 

sus T. A temperatura suficiente para a formação máxima de núcleos 

(Tĵ ) é determinada graficamente da equação (2 .1 0 ), tomando o seu lo 

garitmo e em seguida diferenciando em T, já que W é uma função de T. 

A razão disso é que a uma temperatura necessária para um crecimento 

máximo da energia de formação de núcleo, a velocidade de nucleação é

zero, isto é 

(2 .6) então:

d ( 1 nl)
d(T)

= 0 

T = T
M

; isto fica claro se olharmos a f i g .

1nl =  InA -
KT

W
KT (2 .20)

diferenciando (2 .2 0), obtem-se

d (Inl) 

d (T)

W

KT= KT^ KT \ dT
( 2 . 2 1 )

No ponto onde é maximo, I— , pois a velocidade de nu-

cleação é zeró,logo:

M

d (Inl) =  0 e W 1 / d W  \

dT - T =  T
M ^ ^ M ^^M

O ‘
T = T

W  +£
T
M

M
0 que pode ser visto na figura (2 .6)

(2 . 22)
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FIG. 2.6 Método gráfico para determinar a temperatura de máxima 

taxa de nucleação a partir do gráfico da energia de 

ativação para nucleação W xontra temperatura.

Se na figura 2.6 que mostra W em função da tempe

ratura tomarmos a partir da origem, no eixo vertical, no sentido ne

gativo um segmento de valor igual ao valor de W podemos traçar uma

linha que inicie na extremidade deste segmento, e seja tangente a cur

va W(T). Baixando uma vertical da tangente deste segmento ã curva

obtém-se a temperatura de máxima nucleação (T,,) .
M

MÉTODO PARA DETERMINAR O VALOR DA ENERGIA DE ATIVAÇÃO ( £ ) 

E W  COMO FUNÇÃO INVERSA DA . TEMPERATURA

Se medirmos uma propriedade qualquer em função 

da temperatura, por exemplo t^ (T) e plotarmos o seu logaritmo, no 

caso In (y) versus T e admitirmos que o tempo ty de uma fração trans 

formada, y por exemplo, é inversamente proporcional ã velocidade de
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nucleação, quando W  se aproxima de zero, desde que a temperatura 

baixa, a energia de ativação (  ̂/K) é considerada linear, se a our 

va é bem comportada. Isto pode ser visto na figura (2.7),

FIG. (2.7) Método para encontrar os valores de e e de W como

função da Temperatura de um diagrama TTT obtido com 

inverso da temperatura.

e observa-se que Ainty é e/KT, pois a curva de velocidade é

uma função da energia de ativação. Para uma temperatura muito gran

de, o caminho da energia de ativação não é importante, para pequenos 

intervalos de baixa temperatura, o curto caminho da energia de ati 

vação é importante, pois tanto a energia de ativação, como W  pode;n 

ser determinados a partir da curva da velocidade de nucleação. Assim 

. e
Inty = - In A  (2.20), para qualquer temperatura.

KT

W = K J^Ainty (2.23)

Com essas regras prescritas ficou claro que pode 

se obter qualquer um dos parâmetros acima, desde que um esteja em
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função do outro.

2.5. TEORIA CLÃSSICA DA NUCLEAÇÃO HOMOGÊNEA EM UM 

SISTEMA DE DOIS COMPONENTES

Neste tópico faresmos uma extensão da teoria

clássica de nucleação para um componente já descrito, em igüe Be-

cker tratou a transformação sob a hipótese de que somente mu

— ( *?*?)  dança na composição química fosse envolvida. Becker assumiu

alguns modelos, em que o efeito de energia de tensão é desprezível

argumentando que não se sabe se a fase pai é um sólido ou líquido a

alta temperatura e portanto incapaz de suportar tensão.

"O termo pai se refere ao sistema original como 

um todo". Este tipo de sistema é melhor entendido através do diagra 

ma de fase, que nos dá uma interpretação correta a uma dada tempera 

tura, do percentual de cada elemento em determinada região.

Os diagramas de fase, também chamados de diagra

mas de equilíbrio ou de constituição, são ferramentas poderosas para 

estudar as ligas metálicas; eles definem as regiões de estabilidade 

das fases que podem ocorrer num sistema sob condições de pressão

constante (atmosférica). As coordenadas desses diagramas são tempe

raturas (ordenadas) e composição (abcissas). É conveniente lembrar 

aqui que o termo "sistema" tem significado diferente do termo siste 

ma em termodinâmica. Aqui "Sistema se refere a todas as ligas p o s 

síveis de serem formadas a partir de um conjunto de comp o n e n t e s”. Uma 

liga de uma composição é representativa de um sistema termodinâmico.
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enquanto um sistema de ligas compreende todas as composições.

As relações entre as fases, a temperatura e a 

composição de um sistema são mostrados nos diagramas de fases somen 

te sob. condições de equilíbrio, por isso não se aplica em metais que 

não estejam em equilíbrio.

0 aparecimento de embriões surge como efeito de 

flutuações térmicas em sistemas de dois componentes, variando for

ma, tamanho e composição. Mudança na energia livre de volume acompa 

nha a formação do embrião. A figura (2,8) ,

FIG. 2.8. Energia livre do sistema de átomos A e B para formar 

liga contra o percentual Ng de átomos B tendo a 

temperatura como parâmetro.
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Cocnposipdb

FIG. 2.9. DiagraiTB de equilíbrio da liga de átomos A e B mostrando 

fases a e B em função do percentual Ng de átomos B.

mostra claramente o modelo predito para uma determinada temperatura 

em que as duas fases coexistem. A energia livre de formação é fun 

ção de N„ (N„ é função de átomos B da l i g a ) . Se observarmos a fi
D D  —

gura (2.9) concluímos usando o critério de mínima energia livre, que 

para ligas no intervalo desde a composição

Ng =  0% de B até Ng =  N^̂  e de Ng =  Ng até 100% de B, a solu

ção é estável. No intervalo Ng =  N(̂  a Ng-= Ng, a energia livre é 

minimizada pela coexistência das duas fases de composição

N
a N.

B
são as composições para as quais existe
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uma tangente comum que tangencia os dois pontos de mínimo de ener 

gia livre.

Em altas temperaturas todas as ligas estão em fa 

ses únicas. Em alguns casos a fusão ocorre antes da mistura comple 

tà e o resultado é que se chama "solução e u t é t i c a " .

t i r  d a  l i g a  d e  c o m p o s i ç ã o  N  i n i c i a l m e n t e  a u m a  t e m p e r a t u r a  T
X Si

Na figura (2.9a), observa-se uma tangente ã par-

é

resfriado a uma temperatura T < T com energia livre G^.. A tan
3. J. —

gente cresce até atingir um ponto máximo e a partir daí começa de

crescer. Este ponto em que a tangente começa a decrescer, chamare

mos de (SI e S2) são pontos de inflexão isto é onde a derivada se

gunda da energia livre em função da composição N„ é nula — — = 0 ,
B

e s t e  p o n t o  t a m b é m  é c h a m a d o - d e  e s p i n o d a l .  A  c u r v a  d e  e n e r g i a  l i v r e  

e m  f u n ç ã o  d a  c o m p o s i ç ã o  a p ó s  c o m p l e t a  t r a n s f o r m a ç ã o  é d a d a  p e l a  t a n  

g e n t e  c o m u m .

E s t a m o s .i n t e r e s s a d o s  e m  c a l c u l a r  a m u d a n ç a  n a  

e n e r g i a  l i v r e  p e l a  t e o r i a  d e  n u c l e a ç ã o  d e  u m  e m b r i ã o .

Vamos supor que a formação de um embrião, cuja 

composição uniforme é Nj^, pode ser observada a partir da curva de 

energia livre; a energia livre correspondente é isto causa uma

mudança na composição da matriz para uma composição cuja ener

gia é g \  Fig. (2.10).

FIG. 2.10 - M a t n z  antes da nucleação cor;̂  volume, energia livre e composição ini

ciais Vj, Gi e Ni. Matriz após a nucleação com núcleo de volume, énèr 
gia livre e composição G,̂  e : -
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Aplicando a regra da balança^ tem-se a fração

,1
- N

-  N
1

• N 1 •

«N - '
(2.24)

A mudança de energia livre por unidade de volume

precipitado é:

■1
- n M

CZ 4-
- «I ^

%

G^ r
- # 1

A
/ )

G - Gj
- NI

(2.25)

onde o volume ^ é o volume por átomo do precipitado.

Se o embrião tiver pequeno efeito na composição 

da matriz N e G não diferem significativamente de e de modo 

que:

(2.26)

onde dg/dNg é o gradiente da energia livre em relação ã .compos_i 

ç ã o .

Esta aproximação pode ser vista ou deduzida geo
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metri c a m e n t e , a partir de G versus Ng (composição). Veja a figu 

ra (2 .1 1 ).

FIG. 2.11. Diagrama destacando a diferença de energia ilivre entre a 
matriz de coneentraçao Ng = Nj energia Gj sem núdeo e a

matri.z com concentraçao menor Ng 

traçao maior Ng =  Nĵ . Observe que

=  e núcleo com concen-

G, - Sn

N, -

A mudança na energia livre pela teoria de nuclea 

ção para a formação de um embrião da Fig. 2.11. Tem-se:

1
(2.27)

em que é a distância vertical. Medida para a composição do em

brião entre a curva G(I^) e a tangente é traçada para a composi

ção da liga.
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Todos os embriões de composição e Ng p o s 

suem um valor negativo de ^ e o núcleo pode ter qualquer compo 

sição neste intervalo.

A  maior formação de embriões ocorre quando a

energia de formação W é mínima. Na fase 3 , Ag tem máximo va

lor (negativo). Quando a composição da liga coincide com o ponto es

L Ü

3 N,

_  ^  ^  • g  2  Q  - -  -  ^  -------------

pinodal Ag.^ é máximo --------:--- =  0 então a composição do núcleo

não varia e W atinge valor mínimo no espinodal e I (taxa de nuclea

ção) é m á x i m a .

Para se obter sucesso nesta teoria é preciso as

sumir que o núcleo tem a mesma composição que a fase estável N , 

( 22 )
Becker usou este argumento para explicar a solução meta e s t á 

vel.
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C A 1* I T D L O III

TEORIA DE PROCESSOS DIFÜSIONAL E CRESCIMENTO

INTRODUÇÃO

Neste capítulo, tentaremos descrever o movimento 

dos átomos no processo de crescimento dos cristais e os métodos usa 

dos para experiência, e também derivar as equações que representam o 

processo da taxa de crescimento nos cristais.

O. movimento dos átomos envolvidos no crescimento 

da fase cristalina não pode ser estudado diretamente mas existem

meios de observação indireta. Por exemplo, o estudo de orientação 

cristalográfica entre cristais, a constituição existente e morfolo 

gia, tem dado tão bons resultados quanto o processo de crescimento. 

Mas um poderoso método é comparar as taxas de medidas de crescimento 

com aquelas calculadas na base de um modelo proposto para o processo 

de crescimento.

Experimentos comprovam que o estudo da cinética 

de crescimento tem uma base. mais firme do que a cinética de nuclea 

ção, pois é possível medir a taxa de crescimento, quando o . volume 

tem tamanho observável.

Estas observações, feitas em geral, resumem-se em 

dois métodos para observar todos os processos de difusão e crescimen 

to. -
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MÉTODOS

1. Se tivermos lima espécie transformada, faz-se uma 

observação contínua no crescimento de um cristal na superfície duran 

te o processo; esta observação deverá ser microscópica. Existe res 

trição a este método, pois o crescimento do cristal na superfície do 

material não representa verdadeiramente o crescimento do cristal no 

interior da substância, por que na substância, as tensões são bem 

comportadas; por outro lado, a difusão na superfície é muito rápida 

em comparação com a difusão na rede.

2. Parte-se uma amostra em fatias e examina-se. es 

tas fatias idênticas que estão reagindo em tempos diferentes, mas ã 

mesma temperatura. Assumindo que essas fatias interceptem um número 

grande de partículas que crescem de forma a assegurar que aquelas 

de maior tamanho pertencem a uma fatia equatorial das partículas pre 

sentes. A maior partícula é oriunda do 19 núcleo formado, e se a nu 

cleação começa no mesmo instante em cada espécie, podemos obter in 

formações sobre a nucleação. Os resultados desse método são linea

res com o tempo, e a inclinação da curva a taxa de crescimento por 

difusão.dependa de vários fatores. Neste trabalho irão ser citados 

apenas os mais importantes.

a -  O detalhe do mecanismo pelo qual se propaga

rão os átomos através da rede original. Isto depende da natureza da 

interface e é diferente dependendo do movimento atómico no c r i s t a l .

b -  Depende da reação cristalográfica entre pai 

e produto, pois a taxa de crescimento de um cristal é diferente para 

diferentes direções cristalográficas.



.61.

c -  A taxa de difusão de vários átomos em ambas 

as fases, uma vez que esta maneira, pelo qual os átomos são re d i s 

tribuídos.

d- 0 tipo e a concentração dos defeitos da rede 

pai e produto, etc. Em geral o que é feito é assumir que a taxa de 

crescimento é determinada por um ou dois fatores e os demais são 

negligenciados. A  seguir, tratar-se-á de alguns casos de interesse 

particular.

3.1. CRESCIMENTO DE UMA FASE EM UM SISTEMA COM 

COMPONENTES SIMPLES

No capítulo em que discutimos a nucleação estuda 

mos a nucleação em metais puros na solidificação. Aqui não fugindo 

ã regra, os casos de interesse são os de crescimento de cristais de 

metais puros, durante a solidificação ou durante as transformações 

polimorfas.

A taxa de crescimento é muito sensível ã direção 

c r istalográfica, o seu crescimento é independente de qualquer agente 

como força de pressão, etc. A tendência do crescimento é -limitada 

por plano de alta densidade atômica. E isto é verdadeiro para cri£ 

tais que crescem de solução ou vapor; entretanto deixa de ser váli

do para cristais que crescem no estado sólido, devido ã contínua in 

terferência de grãos vizinhos. A explicação se baseia no número de 

ligações que um átomo realiza quando ele encontra a superfície de um 

cristal. A figura 3.1 mostra o tipo de empacotamento do cristal
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(111) (cristal de face c e n t r a d a ) . Nos pontos mais próximos fará 3 

ligações no ponto (A) , enquanto que no resto terá 6 ligações (ponto 

B da fig. 3.1).

FIG. 3.1 - Parte da secção completa de um degrau em plano próximo em um 

cristal de face centrada. CTrculos cheios são átomos no plano 

do desenho, cTrculos pontilhados no plano mais abaixo. ’ Um 

ãtOmo fixado em A faz três ligações (linhas cheias). Um atomo 

fixado em um passo (degrau) faz seis, três com átomos mais 

abaixo (linhas pontilhadas) e três com átomos adjacentes na 

mesma camada que ele (linhas cheias).

O modelo requer que para iniciarmos uma nova ca 

mada em um plano de indice baixo será necessário uma nucleação, isto 

porque a energia dos átomos na periferia de um disco é maior que a 

energia de um átomo no centro do disco, de sorte que há um tamanho 

mínimo para estabilidade. Este crescimento bidimensional não fica 

claro, isto é, não é óbvio, a menos que já tenha se formado a 1 ^ ca 

mada, pois o mesmo terá a mesma probabilidade de ocorrer nas três 

direções (tridimensional).

A variação da energia livre que acompanha a for
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mação de um disco de raio r e espessura é;

AG =  7T r^d‘AG„ 2 rir r d v ^
V . r,

Onde: Y - é energia de superfície na aresta
Üj

do disco.

OB S E R V A Ç Ã O :

A g  atinge um máximo quando o raio vai para um

raio crítico (r ), como foi calculado no caso tridimensional, vistoc

na equação (2.3).

Diferenciando a equação (3.1) e igualando a ze

ro quando r =  r ^ , tem-se

r =  ---  (3.2)

Mas como já foi adotado no capítulo da nucleação

quando A g  é máximo, usaremos A G ---► W substituindo a eqüação

(3.2) em (3.1) tem-se:

Todos os átomos que tiverem raios menores que

r são instáveis, 
c



.64.

Usando a mesma aproximação para a dependência 

com a temperatura da energia livre vem:

T g - T
(3.4)

onde A é o calor latente por unidade de v o l u m e . Então o raio

critico (r ) fica: 
c

r = 
c

YE

T ^ - T (3.5)

^E
/

r = 
c

(Tg -  T)
(3.6)

Se tomarmos valores convenientes para a equação

(3.5) observa-se que como um núcleo bidimensional crítico contém da 

ordem de 100 átomos temos para a temperatura de resfriamento da or 

dem de 5K. Esta ocorrência não é óbvia em soluções ou vapores, só 

se uma supersaturação considerável for atingida.

Foi verificado que o crescimento não ocorre ã su 

persaturação baixa e isto é explicado baseado no fato de que os áto 

mos se grudam nas pontas de cristais, tendo assim uma probabilidade 

grande de emergirem e como conseqüência evita-se a nucleação bidimen 

sional.



.65.

Por outro lado a junção de átomos ou e m p ilhamen

to nos liquidos é muito menos densa que nos sólidos e por isso deter 

minada quantidade de núcleos de tamanho crítico podem alojar-se na 

superfície do cristal que cresce de uma amostra fundida.

Todos esses fatores que interferem no crescimen

to por difusão são aleatórios e considera-se que o crescimento por 

difusão seja controlado pela superfície ou interface. O crescimento 

e fases coerentes não ocorrem, pois requerem movimento correlaciona

do de grupos de átomos.

Relações energéticas para transferências de áto 

mos singulares termicamente ativada através da interface a temperatu 

ra (T < T„) são mostradas na figura (3.2) e G ^ e
^  3 —  a
G^ s ao

as energias livres de ativação para um átomo atravessar a interface

para B e: de B para a •

,1
J

1Î» ' f

6
%

/ ___

\ ̂  

V

.W
--- J ---- ' -

a ’-' í y > AG

1
■ ri■t >

—

J i

FIG. 3.2. Mostra a relação entre a barreira de energia de ativação na interface 

e a variação da energia livre liquida, acompanhando o movimento de um 

átomo através da interface. Ĝ *̂  ^ e 6̂ *̂  ^ são as energias livres de 

ativação para um átomo que se move de B pai'a a e vice-versa respecti

vamente.
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0 número de átomos deixando c* por uma unidade 

de área da interface e por unidade de tempo é :

Ns(a) U(0£)EXP (-g“ ^ / K T ^  (3.7)

Onde Ns é o número de átomos por unidade de

área de a na interface, é a frequência de vibração e ^

é a probabilidade de que uma vibração está na direção correta. A g

é o coeficiente de acomodação para o cristal em B , isto é, o núme

ro de lugares na superfície em que os átomos podem alojar-se na rede 

em crescimento.

. Similarmente o número de átomos deixando por

unidade de área é :

PgA^Ns(S)«g EXP

Onde os símbolos tem o mesmo significado que na 

equação anterior, mas referem-se a outra fase.

A taxa líquida de acomodação de átomos na super 

fície do cristal &;é:

P^Ag Ns(cx) u ( a )  EXP (-G ^ “ -»> K T ) - P g  A aN = (B )”e ' )
(3.9)
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A  TAXA DE AVANÇO DA INTERFACE ( R ):

R é a taxa liquida de acomodação de átomos na 

superfície do cristal 3 vezes o volume de um átomo da fase 3 que 

chamaremos de ( X ) .

Para simplificar a álgebra, vamos supor as apro

ximações:

Ns (a ) = Ns (3 ) = Ns
ü : (a ) =í u (3 ) = u

= ^3 = ^

Temos q u e :

R = XPNgU exp(-Gj^^“ ^}(KT) - A^ exp [ “}kt) J (3.10)

Na temperatura de equilíbrio T^ as energias li 

vrés de a e 3 são iguais, portanto:

= G^^ e R = 0 (3.11)A ci

Elevando a temperatura acima da temperatura de 

equilíbrio (T„) obtivemos R negativo, isto é, o cristal de de 

saparece, enquanto as temperaturas abaixo da temperatura de equi l í 

brio T„, cresce a base 3 cresce a uma taxa finita.Lj

Uma véz que a diferença entre a energia livre de
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ativação para que a reação que se processou regrida é igual a ener 

gia livre de ativação A g , como pode ser visto na fig. 3.2 de modo 

que é possível colocar a equação (3.11) na forma que segue:

V ®  -

g / ' "“ = ac
^  ^ (3.12)

R = XPNsV
• - g / - V k T  - A -

(3.13)

A  figura (3.2) se refere ã saída de átomos da fa 

se a para 3 ou fase B para a . A  seta em grifo represen 

ta uma energia, cuja natureza, ainda não se conhece bem enquanto as 

outras duas (setas) representam energias de ativação.

No caso de transformações polimorfas nos sóli

dos é razoável que os coeficientes de acomodação sejam os mesmos em 

ambos os lados da interface.

Então: A =  A. De sorte que a

equação (3.13) torna-se:

_ G  a-B/KT 
R = XPNsVAe A (3.14)

Para subresfriamento pequeno «  k t  então

podemos expandir o termo AG na exponencial em série de Taylor em 

torno de z e r o .
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^-AG/KT  ̂  ̂_ _ A G _  ^ _ 1 _  _AG_ + ....... (3

KT 2 KT

Substituindo na equação (3.14) fica:

. a - 3 /KT
R = XNs v PA. e 2 \ KT /KT

(3.16a)

Negligenciando o termo de ordem quadrática e os 

de ordem mais alta obtemos

a-3/KT 
© A —

R = XNs v P - ' (Ag /KT) (3.16b):
- -

Usando a equação (3.5)

T„ - T
=  ' ' « V  --------------

®E

Onde A é o calor latente por unidade de vo

lume /

R = Xnsvp, -e ^A ---- -̂-----  (3.17)
Tg KT

_ a-3/KT As A t  (3.18)
R = XvNsvp^. e A

Sendo, A T  = (Tj. - T)/Tg e AS = (AH^)/TgKT
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Onde A t  é a temperatura de subresfriamento, 

A h ^ é o calor latente de transformação e : AS as mudanças de e n 

tropia. -

Para a mudança no estado sólido é plausível to 

mar a energia de ativação para movimento de um átomo crescendo atra 

vês da fronteira, que será o coeficiente de difusão através de

^ ^ 3  (a) / então o coeficiente da difusão DG . f (a ) é dado 

p o r :

R= iNs A D ç  : (3.19)

Esse termo DG^  ̂ j refere-se ã difusão de áto 

mos de uma distância longe da interface para próximo da interface. 

Esse modelo de transporte é um pouco confuso,, pois todos os modelos 

considêradosL anteriormente são para transporte próximo ã interface. 

De sorte que esse transporte para distâncias longas tem a ver com o 

coeficiente de acomodação dos cristais.

As equações (3.17), (3.18) e (3.19) são as 

equações que representam a taxa de crescimento linear de um cristal 

que cresce de uma outra fase cristalina para pequena temperatura de 

subresfriamento. Muitas vezes para o crescimento de cristais de uma 

amostra fundida, a aproximação do coeficiente de acomodação é incon 

veniente, porque não se sabe bem a distribuição e a forma geométrica 

do cristal. Neste caso é preferível o uso da equação (3.13); daí a 

necessidade de se usar como sendo a mesma na difusão em a m o s 

tra derretira. Das equações (3.17) e (3.13), verificamos que a ta 

xa de crescimento em T„ é zero e A g =  0 , o mesmo valendo também
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para zero grau (OK). A  interpretação física disto é semelhante ao 

que foi visto na nucleação. Para uma temperatura T ~ a  taxa de 

crescimento é pequena, pois a força que promove essa taxa é negli- 

genciãvel. A temperatura de crescimento, representa um , equilíbrio 

atômico entre as forças que provocam o crescimento e as que restrin

gem o movimento.

3.2. CRESCIMENTO DE UMA FASE SIMPLES EM SISTEMAS

DE DOIS COMPONENTES

O crescimento por difusão de uma fase em i siste 

mas.com dois componentes, se faz através de dois processos;

A) 0 primeiro envolvendo transferência de átomos através da inter 

face;

B) 0 segundo envolvendo redistribuição das espécies, porque uma fa 

se que está crescendo deve ter composição diferente da original, 

por exemplo: crescimento de precipitado de uma solução sólida 

supersaturada.

A taxa de crescimento depende: 1) do processo 

de transferência dos átomos através da matriz, ou seja, de como os 

átomos são trazidos ou removidos da interface por difusão. 2) A 

taxa com a qual eles atravessam a interface.

Durante os movimentos a reação de crescimento 

da interface deve ser mais vagaroso porque a área da interface é li
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mitada. Isto é óbvio, se a área for muito pequena, a , concentração 

atómica é alta e como consequência a difusão :é grande. Para pa r t í 

culas de tamanho grande, o inverso é verdadeiro porque o fluxo por 

difusão fica progressivamente mais vagaroso, devido à remoção contí 

nua do soluto, reduzindo o gradiente de concentração.

3.3. CRESCIMENTO CONTROLADO POR PROCESSO DE INTERFACE

Neste tipo de processo assume-se que a difusão 

na solução é muito mais rápido do que aquela ocorrida na interface, 

de sorte que a composição da solução permanece a mesma em todo o sis 

tema, inclusive nas regiões próximas a interface.

Vamos estudar o crescimento de um precipitado, 

cuja concentração, do soluto na solução ê C^ e a concentração do so 

luto na solução em equilíbrio, com o precipitado é C^. O número de 

átomos disponíveis para atravessar a interface por unidade de área a 

uma distância dR da interface depende da diferente entre a concen

tração C„ e a concentração de equilíbrio C_ de modo que dR 
B  tà

(C„ - C„) =  n9 de átomos na interface por unidade de área disponí 
B E

veis para entrar no grão. Se a supersaturação da solução for peque 

na, o crescimento na energia livre molar parcial do soluto na sòlu 

ção supersaturada acima da concentração C^ é desprezível em compa 

ração com a barreira de energia na interface, assim assume-se que a 

energia de ativação para atravessar a interface é independente da 

concentração da solução. 0 ganho líquido de átomos por unidade de 

área para o precipitado que representamos por ip é proporcional ã
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diferença entre a concentração existente na interface e a concentra

ção de equilíbrio, isto é:

1 (t)= (C(t) - Cj.) (3.20)

onde é uma constante de proporcionalidade, ijj é ganho líqu^

do de átomos por unidade de área, C(t) é concentração existente na 

interface no instante t.

A taxa linear de crescimento do raio, supondo

grãos esféricos, é:

*

R =  — --- ----------  (3.21)

As equações acima mostram que a concentração na 

solução decresce conforme o processo de participação aumenta. Vamos 

representar este, aumento por .y, que é a fração do soluto disponível 

para o precipitado no tempo t. A  equação que representa a fração do 

soluto para se transformar em precipitado é:

C(t) - C„
1 - y =  ----------- ------ (3.22)

S  -

onde Cj é a concentração inicial da solução.

Combinando as equações (3.20), (3.21) e (3.22), 

tem-se a taxa linear de crescimento do raio, isto é;

Â ( t )  = (Cj - Cg) (1 - y) (3.23)

C ( t ) =  (1 - y) (Cj - ) + Cg
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Uma análise da equação (3.23), mostra que a taxa 

de crescimento decresce continuamente durante a precipitação. Isso 

pode ser visto olhando para* y: se y cresce com o tempo até atingir 

um valor máximo então R exige-se que se conheça y em função do tem

po y(t) e este só pode ser derivado em termos do processo completo 

da cinética de nucleação e crescimento, que será considerado adiante.

Para tempos pequenos (T ** 0) em que (1-y)s. i, a ta 

xa de crescimento é constante e o gráfico de R contra t é uma reta.

Se conhecermos R^., para uma fração fixa y do pre 

cipitado, pode-se fazer uma avaliação de em função da temperatu

ra.

Em geral, determina-se a energia de ativação pa 

ra a reação na interface, através de inclinação do gráfico de Arre- 

nius do log Ry v e r s u s “̂, desde que não varia com a temperatura.

3.4 CRESCIMENTO CONTROLADO POR DIFUSAO

Supõe-se neste modelo que a taxa com que os á t o 

mos são retirados da solução na interface é muito mais rápido do que 

os átomos que chegam na interface. Isto faz com què a concentração 

da solução próxima ã interface seja mantida em equilíbrio com um va 

lor Cg.

Considere uma partícula esférica isolada do p r e 

cipitado de raio R e concentração do soluto Cg crescendo de uma
/

solução, sólida infinitamente grande, homogênea e supersaturada de



de composição inicial C^. As condições de concentração são 

das na figura (3.3).
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mostra

FIG. 3 .3" A concentração do soluto ao redor de um precipitado crescendo 

no seu interior.

Enquanto a interface avança uma pequena distân 

cia dR o número de átomos capturados pelo precipitado por unidade de 

área da interface é . d^^, em que Cg .d^^ estava presente na in

terface e o restante estava sendo suprido pela difusão. ■

Da lei de FICK, o fluxo difusivo na interA
face é:

3C

3r r = R (3.25)

J. =  -D.
3 3 3X (3.26)
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Onde o coeficiente de difusão do soluto na ma 

triz de concentração Cg é expresso em unidades de (comprimento)^ 

vezes tempo, é a densidade de corrente atômica. 0 sinal negati

vo indica gue a difusão ocorre de forma a diminuir os gradientes de

concentração ( _ £ r _ \  é o gradiente de concentração na dirèção

r=R

normal a área considerada que neste caso é a da interface.

Essa equação da 1? lei de FICK é estabelecida pà
3C,,

ra calcular os D . no regime estacionário, porque — —  é constante

com o tempo.

Então a taxa de crescimento, —  é dada por;
dt

Onde  ̂  g é encontrado da solução apropriada

da equação de FICK, usando o valor de R dependente do tempo.

Uma solução simples e aproximada da equação (3.27) 

é possível quando a supersaturação é pequena. Assim sendo é razoá

vel adotar uma aproximação estacionária para a equação de difusão na 

solução. Isso é fisicamente equivalente a assumir que a .distribui 

ção da concentração em torno da partícula que cresce é a mesma que 

existiria se a partícula absorvesse átomos sem aumentar o seu tama 

nho. Essa hipótese de estado quese estacionário é bastante usada em 

problemas de difusão.

A solução estacionária da equação de FICK*para a

* %
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difusão através de uma casca esférica de raio interno R e raio exter 

no R 2 / com D independente de concentração C, é:

Se C 2 é a concentração no raio R 2 tende para

o infinito e ^ 2 ~  C(t) tem-se o gradiente de concentração na inter 

face:

C(t) - C E (3.29)

3r / r=R

A equação (3.29) que dá o gradiente de concentra 

ção na interface pode ser combinada com as equações (3.27) e (3.29) 

para obtermos:

R D (3.30)

dT y Cg - Cj,

Em geral o precipitado ocorre através de um gran 

de número de partículas cada uma das quais retira soluto da solução. 

Esta competição leva a um contínuo decrescimento na concentração in^ 

ciai do soluto na matriz Ĉ . e portanto na taxa de crescimento de 

pequena supersaturação e o número de partículas é pequeno. Então a
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distância de separação é grande comparada com o tamanho das partícu-

( 2 5 )
las. Este problema foi analisado por Zener e Wert ' e assumiu-

se que sob estas condições, a concentração longe de cada partícula é 

aproximadamente igual à concentração média C(t) através da solução 

no tempo t e  que C(t) está relacionada com a fração y já precipita

da em um tempo t pela equação:

A taxa de crescimento para alguns dos conjuntos

de partículas é;

C(t) = (1 - y) (c^ - C„) + CI ■ ^ e ' ^E (3.33)

substituindo este valor na equação (3.31) tem

- < l - y )  (3.34)

que é a taxa de crescimento para alguns dos conjuntos de partículas. 

Esta equação só-pode ser integrada quando y é conhecido como uma 

função de t.
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Se t é muito pequeno (1-y) 1. Consideran

do esta aprocimaçâo é proporcional ao tempo e o volume a Y . 

0 gráfico de R contra t é inicialmente parabólico e eventualmente 

decresce quando a competição se torna importante.

Esta aproximação.é arbitraria le mais tarde foi

( 26 )
justificada por Ham . Ham fez uma análise apurada do problema

de difusão. Ele mostrou que em uma solução sólida com composição 

inicialmente uniforme e de baixa saturação, o tamanho da partícula de 

precipitado é pequeno se comparado com a separação. A concentração 

do soluto na solução é virtualmente idêntica ao campo estaciónácio 

para uma partícula de raio fixo que decresce uniformemente exceto den 

tro de pequeno volume em torno da partícula, mas como esses pequenos 

volumes podem ser desprezíveis, as taxas de supersaturação instanta- 

nea C(t) - Cg contra o valor inicial C^ ~ é igual a fração do

soluto restante na solução (1 - y ) , hipótese esta que foi usada ao 

escrever a equação (3.32).

No caso de solução pesadamente saturada o expos

to acima é menos claro. Zener fez a redução do soluto próximo ã su 

perfície, esta confinada a uma camada bastante fina de raio R 2 , que 

cercada partícula que cresce e o gradiente de concentração é aproxi

madamente linear, ver figura (3.4).

EXPRESSÃO PARA A  TAXA DE CRESCIMENTO;

A  esfera de raio R, cresce a partir de um :tama 

nho dR até o raio correspondente ã camada de soluto que é uma esfera



.80.

de raio R 2 . Para que haja um equilíbrio de massa é necessário que 

as áreas da figura (3.4) (sombreado)- sejam iguais.

FIG. 3.4 -.Partícula de precipitado de raio R e região vizinha a

interface com concentração linear de soluto, extendendo-se 

até R2 (modelo de Zener).

Da figura (3.4) tiramos a equação:

MI (R^ -  R^) —  ( C j  -  Cg) (3.35)

Onde o termo a esquerda representa o número de 

átomos da esfera de raio R e o termo á direita representa o número 

de átomos na casca esférica entre R e R 2 .

Considerando que R 2 - R seja igual a um acrés

cimo infinitesimal dR temos:

'E

^ 1 ^E

1/3

(3.36)



o gradiente de concentração (AC/Ar) é;
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AC

Ãr

- C e

R 2 - R

AC
"5F (3.37)

Substituindo a equação- (3.37), tem-se;

R
dR
dt

=  D

w

(3.38)

R ^ =  2D

Integrando-se esta equação tem-se;

2 *'/̂  (Cg----^ C g  - ,-^Cj)''/^

1/3
-  1

(3.39)

De novo esta equação (3.39) mostra a relação para 

bólica existente para a taxa de crescimento do raio de uma partícu 

la isolada. Se a distribuição de concentração é da forma como apre
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senta a figura (3.4 ) ,  a competição, toma a forma de um contato força

do das camadas que envolvem as partículas, em que a concentração do 

soluto é mais baixa. Tudo que foi dito até agora é para partículas 

que crescem e s fericamente.

Muitos autores pensaram que poderia ser diferen^

te a dependência no sado de partículas não esféricas e isto foi estu

( 2 1 )
dado por Ziner e Wert , que propuzeram que enquanto o raio de

1 / 2
uma partícula cilíndrica é proporcional a t ' , o comprimento deve 

ria ser proporcional a t, e o volume proporcional a t * .

O alicerce desta idéia é que o crescimento longi 

tudinal leva a partícula para as regiões na solução não afetada pe 

la difusão radial, de modo que a condição de concentração e a taxa 

de crescimento permanece constante. De forma que com este concej-to 

propõs-se que u m  raio de um disco é proporcional a t e a espessura 

a t ^ ^  , dando um volume proporcional a t^^^. Coube a Ham, mostrar 

que a condição de concentração na aresta do cilindro e disco não per 

manece constante durante o crescimento controlado por difusão.

Aproximando-se um cilindro e disco para um fio

e esferóide achatado, respectivamente, mostra-se que durante o cres-

1 / 2
cimento todas as dimensões sao proporcionais a t ' e o volume pro 

porcional a t^^^, se a "forma permanece constante durante o c r e s 

cimento".

3.5. CRESCIMENTO DEPENDENTE DE DIFUSÃO E DE PROCESSO 

DE INTERFACE

Quando a difusão e a reação de interface se dão



.83.

a taxas i g u a i s , a concentração do soluto na interface é mantida a um 

valor entre e o  valor médio na solução C(t), isto equivale a d l  

zer que há um equilíbrio entrei áL taxa com. o q u a l . os . átomos chegam^ v̂ a - 

interface e a taxa com o qual eles são removidos da interface.

Consideremos uma partícula isolada que assumimos 

seja esférica, embora a forma não seja muito relevante, desde que o 

crescimento seja tridimensional. O fluxo através da interface no 

precipitado é :

 ̂.'(t)= (Cg - Cg) (3.40)

onde Cg é a concentração mantida na interface. O fluxo para a inter 

face é:

^ (3.41)J = D
\ 8r / r=R

em que J tem o mesmo significado da equação que representa a 1$ lei 

de FICK, já,mencionada a n t e r i o r m e n t e . Usando uma aproximação esta 

cionária da lei de FICK, obtem-se uma solução da equação (3.29)

igual a:

■(“ )
'= (C (t) - C„) . ( - ^ 1  (3.42)

Equacionando os lados direito da equação (3.40), 

(3.41) e usando a (3.42), obtem-se:

.C(t) + ? C„ . R 
Cg =  D-— ------ ^ 5 ^--------- (3.43)

W q R + D
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Analisando o coeficiente de difusão em irelãção 

a constante -de, !proporcionalida,de >c> vemos qua.ndO viiDjiŝ ĵ̂ i'Î'jjîuTo le a 

reação é controlada': pela' intefcface e ‘ Cg =  C<t) , ê quandô' D^'i'i'^Qniirain i 

reação é controlada pela difusão e Cg =  C^. De sorte que a taxa 

de crescimento é obtida da equação (3.30) com C^ substituindo por 

C„ sendo:
i3

(Cg-Cg) .. (C (t) - C ^  (3.44)

que substituindo por C^ vem:
O

dR _  D(C((t) - Cy) (3 ,45)
('}'̂4. R + D) (Cg - Cg)

A  transição para partículas não isoladas é como

(26 )
foi feita anteriormente, usando o resultado do Ham em que as

concentrações vindas do precipitado C(t) são continuamente reduzidas, 

como mostra a equação (3.23). Então para um conjunto de partículas:

dR ^ _ o ____________________  |1_- y) (3.46)

dt ('i'̂ '̂ R+D) (Cg - Cg)
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Esta equação só pode ser integrada quando y for

conhecido como função de tempo.

t ' ' 
s

Durante os estágios iniciais de reação y/ próxi

mo a interface da matriz é negligenciável e (1 - y) ? 1. Disto se

• 2
conclui que quando R e pequeno, o termo R é muito mais pequeno do

que R e então o raio é aproximadamente proporcional a t, isto é,

‘ 2 
o crescimento e controlado pela^ intetface'.’ Se' R >e ^grandè> 'R ' é - mui'

to maior, então o processo de crescimento é limitado e controlado pe

la difusão.

3.6. HOMOGENEIZAÇÃO DE PRECIPITADO

Se um sistema contém uma fase dispersa e é aque

cida a uma temperatura alta (t.) o número de partículas (N) dá fase 

dispersa decresce e o tamanho médio das partículas cresce. A  absor

ção mostra que durante o processo de homogeneização, partículas mai 

ores crescem ã custa de partículas menores. A força que promove o 

crescimento para a mudança tem tendência de reduzir a energia livre 

global do sistema de forma a reduzir a área total da interface in 

terna. O processo requer a difusão do soluto da região próxima da 

partícula para a região interna de partícula grande, implicando a £  

sim que a concentração do soluto na solução em equilíbrio com o pre 

cipitado é maior para uma partícula pequena de precipitado do que pa 

ra uma grande. Isto pode ser visto quantitativamente na : i . „figura

(3.5).
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FIG. 3.5. - Mostra que a concentração do soluto em uma solução a cresce embora 

0 raio de curvatura das partículas decresce.

A energia livre média por átomo do precipitado é 

maior para partículas menores, como visto na figura (3.5) acima.

Em sistemas contendo partículas de tamanho misto, 

existem gradientes de concentração na matriz, que são responsáveis 

pela difusão do soluto das regiões em torno das partículas m e n ores 

para aquelas regiões adjacentes ãs partículas grandes, nos.. quais 

ocorre precipitação, de modo que a remoção do soluto da solução pró 

ximo das partículas pequenas faz com que as últimas se . dissolvem. 

Ver a figura (3.5) . A dependência da solubilidade com o tamanho das 

partículas é derivada como segue:

Considere duas partículas de raios r^ e r 2 e
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contendo e N 2 moléculas de um componente B de um 

sistema binário. As atividades de B na matriz em equilíbrio com 

as partículas são a^ e a 2 respectivamente. A  energia livre müda ao 

se transferir dN moles de B das partículas menores para as maiores 

e dN (RTS- n a2 /a^); é igual ã variação na energia livre

Y (dS2 - dS^), em que ^ 5 2 ® dS^ são mudanças das áreas de superfí 

cie da partícula e Y é a energia livre interfacial, assumida inde

pendente do raio:

dSj^ = 8tt r^ dr^ e d S 2 = 8tr r 2 df.^

Se o volume por mol do precipitado for V 

RTln (a2/aj^) = 2Vy Í --- --------- ^  ) (3.47)

Se recordarmos que a lei de Henry diz que 

é igual a. C^/C^ , isto é, a taxa de solubilidade de duas partículas

e :

RTln(C 2/Cj^) = 2Vy f / (3.48)

As equações (3.44) e (3.45) são formas da equa 

( 32)
çao de Thonnson Freudich e sao as equações que representam a so

lubilidade em função do tamanho das partículas.

ANÃLISE DE CINÉTICA DE CRESCIMENTO:

Durante o processo de homonegeização, apresentam



.88.

se muitas dificuldades pois a distribuição da composição é muito com 

plexa. Greenwood^  ̂ idealizou um modelo para a taxa de crescimento, 

e como resultado tem-se a equação:

C V
dR 2D a u / X - j. i P

Onde D é o coeficiente de difusão do soluto, e 

a é a concentração; Ca é a concentração do soluto na solução em 

equilíbrio com a interface plana. Cg é a concentração do precipita 

do, Rm é o raio médio geométrico do sistema de partículas.

—  tem um valor máximo é m  R =  2Rm.
dt
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C A P I T U L O  IV

A CINÉTICA DA TRANSFORMAÇAO POR DIFUSAO

INTRODUÇÃO

0 objetivo deste capítulo é descrever uma equa 

ção que represente a cinética de transformação, a uma temperatura 

constante. Em geral a taxa de massa transformada é uma função do 

t e m p o :

y =  f(t) (4.1)

onde y é a fração de massa transformada num tempo t e f(t) é uma 

função do tempo.

A seguir iremos discutir como se deriva a função

f(t) para certos tipos de transformação por difusão. Em um j fcerto

tempo t, a diferencial ■ ̂  - depende: 1 ) do número de domínios na
dt

fase produto, o qual é determinado pela dependência temporal da taxa 

de nucleação I no intervalo t =  0 até t =  2. A  taxa de cresci 

mento de cada domínio que depende da geometria do domínio e da taxa 

de crescimento em cada direção. De sorte que f(t) pode ser deduzi
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da, desde que expressões explícitas possam ser derivadas para esses 

fatores. Muito embora saibamos que devemos levar em conta as hipóte 

ses feitas com respeito ãs interferências mútuas de cristais e outros 

fatores que afetam mesmo num modelo idealizado. A partir deste pon 

to iremos nos restringir a análise de alguns modelos possíveis.

4.1. CRESCIMENTO CONTROLADO POR DIFUSÃO DE UM NÚMERO

FIXO DE CRISTAIS PRECIPITADOS DE UMA SOLUÇÃO SÕLIDA 

LEVEMENTE SUPERSATURADA

No modelo que estamos seguindo, mostramos que 

as transformações analisadas para as quais são obtidas melhores re 

sultados são aquelas em que um número fixo de núcleo do produto ’ é - 

formado em um tempo t =  0 , nenhum outro núcleo aparecendo em qualquer 

outro tempo s u b s e q u ê n t e , então a taxa de crescimento será controlada 

somente pela difusão do soluto dentro.da m a t r i z .

A taxa de crescimento radial para um domínio e £  

férico foi descrita no capítulo anterior e é:

( * - ) ■ "
(1 - y) . (4.2)

em que os símbolos tem o mesmo significado anterior. Sejam N dom^ 

nios do produto por unidade de volume nucleados em t =  0 cuja a dis 

tribuição espacial é aleatória e o raio médio de todos os domínios
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em um tempo t é R; então o número de átomos removidos poir unida 

de de volume da solução no tempo t é :

N(t) = N R^ (Cç - Cg)

o número disponível para precipitação é- (C^ - Cg)— e a fração trans 

formada é dada pela equação:

y = N —
-  .^E

^6 " ""e

(4.3)

Se isolarmos R, obtemos:

1/3 y
1/3

R = 3 1 / C l  - -̂ E \

 ̂ 4tt N
- / ]

dR 1 3 1 / c  -'-I-

d t 3 4 tt / N ^ S  -

1/3
.-2/3

dt

usando estas relações para eliminar R da equação (4.2), tem-se:

^ 3D
dt

1/3
2/3

4iT N

\  3

y (1 - y) (4.4)
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Separando as variáveis e integrando, e usando a condição de contorno

tg

0 , em t == 0 , tem-se

1 + y
1/3 ^ 2/3

Y + 1 ,Xll ,

(1 - 2 i t ® ^

■1
>

1 . 4it N

2/3

rt

V 3 J v=e - /

(4.5)

Na figura (4.1) mostramos o gráfico de y contra o logaritmo de t tira 

do da equação (4.5).

FIG. 4.1 - ísoterma da curva de transformação de acordo com a equação (4.5) 

. Crescimento por difusão curva(a) e crescimento controlado pela 

interface curva (b).
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A taxa constante na equação (4.5) é:

K = D iií- m
- C,

\ Cp c

.V5

(4.6)

- A dependência da taxa de reação com a temperatu

ra cresce de acordo com a variação de K em função da temperatura. 

Assim a energia empirica de ativação é dada por:

d (£n D) 

d (X/T) d (X/T) 3' d
I n

\

(4j;

o primeiro termo do lado direito da equação (4.7) é a energia de ati

vação para o processo de difusão que governa a taxa de reação. Q se

gundo termo contém a dependência com a temperatura da taxa de nuclea

ção, podendo ser negativo ou positivo, dependendo da temperatura. O

terceiro termo que depende da forma do diagrama de equilíbrio, pode

ser negligenciado em comparação com o primeiro, a meíyífi!) que Cg ou

C variem muito com a temperatura. ih

Na maioria dos casos, a energia de ativação 

é determinada para a taxa de reação total e não pode ser comparada 

diretamente com a ativação para o processo governado por difusão.
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4.2. 0 CRESCIMENTO DE UM NÚMERO FIXO DE CRISTAIS

A PARTIR DE UMA SOLUÇAO LEVEMENTE SUPERSATURADA E 

TAXAS INFLUENCIADAS PELA REAÇAO DE INTERFACE

Já foi visto na secção 3.3 que o processo de 

captura da interface cristal matriz é muito mais lento que a d i f u 

são dos átomos para a interface, e a taxa de crescimento é dado por:

dR

dt
(1 - y) (4.8)

combinando esta última equação (4.8) com a (4.3), tem-se a taxa de 

reação:

dR
0

K  - E ^
T  T

dt
\L S  -  y ' -  '̂ E y

- y

y
(4.9)

Calculando
dR

dT
a partir da eq. (4,3) e substituindo na (4.9) vem:

c  — c  2 / 3
(^I S )

^6 ~ S

. (4tt/3 (1 - y) (4.10)

podemos obter a equação da taxa de reação integrando a equação (4.10) 

e usando a condição de contorno de y =  0 em t =  0 :

1  ttn 1
6 (1 -yl/3,2 (tg- 1\/3

( 4it) 1/3

C -

2/3

(4.11)
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Essa equação (4.11) dá uma curva de y x log t ,  que é mais inclinada 

do que aquela obtida do modelo controlado por difusão da secção (4.1).

A integração das equações da taxa de crescimento 

de um modelo em que a d i f u s ã o .e o processo de interface são iguais 

são obtidos da mesma forma como a equação (4.5) e .saindo da equação 

(3.45) de taxa de crescimento.

Pode ser visto diretamente das equações (4.5) e

(4.10) que a curva da taxa de crescimento não têm uma inclinação ún_i 

ca, pois esta depende da magnitude de e D. Isto faz com que

o processo seja um pouco complicado.

Como exemplo disso; se tomarmos o logaritmo de

K X — —  ̂ , teremos uma curva que não dá para comparar com o gráfico 
T

de A r r h e n i u s , de onde avaliasse a energia de ativação. Neste caso 

para torná-la uma reta precisamos conhecer a dependência de K com o 

terceiro termo da equação (4.7) ou da (4.6), somente nesta condição 

é que o terceiro termo tem significado; em outros casos a sua d e p e n 

dência com a temperatura varia muito ligeiramente, e podemos d e s p r e 

zá-la .

4.3 CRESCIMENTO CONTROLADO POR DIFUSÃO DE UM NÚMERO

VARIÁVEL DE CRISTAIS DE SOLUÇÕES SÓLIDAS SUPERSATURADAS

Nesta secção tentaremos descrever um modelo mais 

geral do que aqueles apresentados atê aqui, em que a nucleação se 

processa em concorrência com o crescimento. Resta saber qual é a de
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pendência temporal da nucleação. Na secção (2.6) foi mencionado que 

é quase impossível derivar essa dependência para processos de nuclea 

ção homogênea. A teoria clássica prevê um aumento na taxa de nuclea 

ção para intervalos de tempo b e m  pequenos. Como consequência, um de 

créscimo rápido da reação para a precipitação continua por causa da 

progressiva redução na supersaturação. Por outro:lado a ^nucleação 

heterogênea não elimina e n e m  reduz a incerteza, pois existe dificu]^ 

dade de expressar W em função de y. Tudo isso cria uma situação em 

baraçosa; então uma única possibilidade ê derivar a cinética na base 

de hipóteses arbitrárias com respeito ã dependência temporal da taxa 

de nucleação I. Qualquer que seja (t), derivar a equação da taxa de 

crescimento é mais ou menos simples, agora integrá-la em uma forma 

fechada não é possível, então métodos numéricos são necessários- Is 

so implica que o efeito da nucleação contínua é aumentar a inclina

ção da curva da taxa de transformação de uma quantidade que depende 

da forma de I (t).

4.4. TRATAMENTO APROXIMADO PARA A  CINÉTICA DE PRECIPITAÇÃO

Nos tratamentos das secções anteriores dos quais 

originam-se as equações matemáticas que representam as taxas de cre^ 

cimento, todas eram expressões, apresentando assim dificuldades para

análise dos resultados. Entretanto é possível através de resultados
1

aproximados cqsmparar com dados experimentais e extender a análise pa 

ra outros modeJLos.

Crescimento sem nucleação; Para uma pequena

quantidade da fiação de massa transformada y o fluxo drenado do so



.97.

luto é pequeno e por isso o efeito de competição das partículas são 

negligenciados. De modo que a taxa de crescimento é aquela de parti 

cuia isolada da equação (3.34) usando. y =  0, isto é:

R = D ( 4 . 1 2 )

ou

(4.13)

Da equação (4.13), substituindo o valor de R na equação (4.12) ob 

serva-se que a dependência temporal da taxa de crescimento, será da 

do p o r :

dR ^ 

dt 2

1/2
(4.14)

Se combinarmos as equações (4.12), (4.13) com (4.3), obtemos:

= 4 V  2TTN '
dt

1/2 ( 4 . 1 5 )

Colocando o fator arbitrário (1-y) na equação (4.15), pode-se calcu

lar o efeito da competição em um estágio posterior, qüe fica:

4 N D^/^
dt

\

/

1/2
t^/2 (1 -y) ( 4 . 1 6 )
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Se integrarmos a equação (4.16) obteremos

K t^ _ ( 1 - y)
-dt

que nós dá:

y == 1 - exp t - (K t) (4.17)

A equação (4.17) é a equação de Johnson-Mehl^  ̂ com expoente do

tempo n — 3 / 2 .  Esta equação é comparada com a equação (4.5) que é

muito mais rigorosa. Na figura (4.2), faz-se um gráfico do 

In 1 -y^ contra log^ t.

FIG. 4.2 - Grafico do log (1/1 - y) contra logt para eq. (4.5) 

linha cheia e eq. (4.17) linha tracejada.

A  equação (4.17) é linear e de inclinação 3/2. Já a equação (4.5) é 

uma curva, mais deve-se notar que o desvio da linearidade não ê mu_i
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to forte. Até uin valor y - 0,4 o desvio da linearidade é leve, 

de sorte que a equação (4.17) é uma boa aproximação da (4.5). 0 va-. 

lor de n na equação (4.17) é o mesmo expoente de t na expressão 

para o volume de uma partícula que cresce quando y 0. Assim po

-L i
de-se observar que R a t^ e o volume e proporcional a t ^ . A ta 

xa de crescimento de um cristal isolado é constante (veja a equação 

(3.20)). Então R é proporcional a t e o volume é proporcional 

t^ o que nos dá n =  3. Uma forma particular da equação de Jonhson- 

Mehl para este modelo é obtida da equação (4.12) e (3.21), usando os 

mesmos passos que nos levam a.equação (4.17)

É simples variar n na equação (4.17) para d_i 

versos modelos usando a equação de crescimento vista anteriormente.

0 valor da constante de reação n .determina

qual o processo predominante na transformação de fase.

Se n =  3/2 temos o crescimento controlado por di 

fusão a partir de um número fixo de cristais independentes de sua 

f o r m a .

0 valor n = 2 / 3 ,  se a forma não muda durante o 

crescimento, está associado com uma precipitação coadjuvante por ten 

sões. Quando a difusão e o processo de interface ocorrem a i taxas 

comparáveis, n =  3/2 e 3, isto quer dizer que nenhum dos processos 

tem controle completo da transformação. (veja tabela 4.1).
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TABELA 4,1

Alguns valores de n, do expoente de t, na taxa

de aproximação da equação, y=1 - exp - (Kt)^.

M O D E L O N

Crescimento controlado por difusão de um número fixo de 

partículas 3/2

Crescimento de um número fixo de partículas limitado por 

processos de interface. 3

Crescimento controlado por. um cilindro somente em direção 

axial 1

Crescimento controlado por difusão de um disco constante 2

Crescimento sobre deslocamento 2/3

Nucleação numa taxa constante e crescimento controlado 

por difusão 5/2

Crescimento de um número fixo de eutectóides (tipo a ^ l h à )

Nucleação numa taxa constante e crescimento de um 

eutectoide 4
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Na maioria das reações de precipitação o volume 

ocupado pelo precipitado é pequeno e assim pode ser negligenciado.

Já o número de núcleos formados a partir do tempo t^ + dt^ é I d t 

e a taxa de crescimento do volume nos cristais em um tempo t é

I d t
dv

1 *
dt

Então o crescimento do volume (V) de todas as par

ticulas desde o tempo t = 0 até t é :

dt
. I (t - . dt,

n  1  -L

dV

dt
2 TT D3/2

/ Cl - Ce a  3/2
n3/2 (4.18)

Se quisermos converter a equação (4.18), que representa o volume do 

precipitado em fração de precipitado, devemos multiplicá-la por:

e também o fator de competição, de como.a partícula deve ser colocada 

na equação (4.18); então:

dV

dt

dV

8
v- 1

a - v ,

It3/2 . , 1 - y,
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Se integrarmos esta equação obtemos:

(4.19)

Essa equação é a equação de Jòhnson-Mehl - Avrami com o expoente de 

n=5/2. Isso representa nucleação a taxa constante e crescimento con 

trolado por difusão.

Essa solução é uma aproximação razoável da solu 

ção rigorosa para y < 0,4.

O efeito de nucleação contínua é aumentar o expo 

ente do tempo a partir de um crescimento de um número fixo de cris 

tais.

I = Cy^

onde b é uma constante; então-o expoente do tempo n tem uma contri 

buição de (b + 1 ) associado com a nucleação.

4.5. MEDIDAS CALORIMÊTRICAS

Neste parágrafo vamos colocar os. métodos prát_i 

cos pára se obter informações sobre a constante de reação, energia 

de ativação e.entalpia etc., a partir de medidas experimentais da 

taxa de calor latente usando o calorímetro de varredura diferencial
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D S C  Perkin Elmer-2. Apresentamos um conjunto de medidas para uma 

liga amorfa usando como equipamento um calorimetro de varredura dife 

rencial D S C ,  e analisamos as dificuldades para se obter a constan 

te de reação. Também propomos algumas soluções para contornar e£ 

tas dificuldades.

MÉTODOS DE CÁLCULOS

Os métodos de cálculo por nós utilizados ■ estão 

baseados na equação de Johnson-Mehl-Avrami e diferem levemente con 

forme se trate de processo que envolva uma so fase na transformaçao 

ou mais de uma.

CÃLCULO PARA 0 PROCESSO ENVOLVENDO UMA FASE

Neste processo os gráficos fornecidos pelo D S C ;  

apresentam a taxa de calor latente contra o tempo e temos dois tipos 

de medidas: mantendo a temperatura fixa (caso isotérmico) ou varian 

do a temperatura a taxa determinada.

19 caso:

Processo isotérmico (T cons t a n t e ) . Neste caso 

usados D S C  (Calorímetro de Varredura Diferencial) para obter a

taxa de calor latente dH

dt

em funçao do tempo, para o caso de



,Í5 ‘

.104.

um só pico. Neste caso a área sob a curva (A), a vaíiaçao de ental 

pia ( AH) e a massa transformada (Y) são proporcionais ou seja:

a) Ârea total A^ a A h ^ a

m
K2
|£j

g

<í
O
o
o   ̂
<

e obtida fazendo a integral da taxa de calor 

(Fig. 4.3.).

onde a área sob a curva

latente

UJ
!-

TEiVra E M  S E a  I

FIG. 4.3 - a) Curva da taxa de calor latente J  contra
^ dt

tempo (t) fornecido pelo D S C .  b) Integral da 

curva de (a).

b) At
H.

H.
=  Y representa o cálculo do

percentual de massa transfoirmada ate um certo tempo t. Quando a ex 

periência é feita ã pressão constante, a energia livre é a entalpia.
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c) Para obter a constante de reaçao usamos a equaçao de

Johns o n - M e h l .A v r a m i .

Y =  1 - e
-(Kt)

n

(4.20)

Tomamos o logaritmo da equação (4.20) duas vezes obte

mos:

In In [ ( 1 - y) =  Ink + n 1 n t. (4.21)

Desta expressão obtem-se o valor da constante de 

reação "n" plotando-se In In [(1 - y ) ~ ^ ]  versus Int, a inclina 

ção da reta tangente é exatamente a constante de reação " n " , isto é 

(veja F i g . 4 . 4 . ) .

FIG. 4.4. Gráfico de In In 1 - y ]   ̂ contra Int. A inclin^ 

ção da reta dá a constante de reação "n".
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São efetuadas diversas medidas isotérmicas sendo 

cada medida analisada para um mesmo valor Yo fixo do percentual de 

massa transformada.

Tomando-se a equação de Johnson-MehlT-Avrami com 

massa fixa Yo e aplicando o logaritmo duas vezes temos:

29 caso;

In In [(1 - Yo)
- In Ko =  -

n K g T
+ Int (4.22)

ou

n K« T
(4.23)

Diferenciamos a eq. (4.23) em relação a T  ̂ obtemos a energia de 

ativação (Veja Fig. 4.5.):

d (Int) 

d(T"'')

(4.24)

K
B

FIG. 4.5 - Gráfico do Int contra T~^ para um percentual fixo de 

massa transformada y^. A inclinação nos dará a energia 

de ativação.
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CÁLCULO PARA O PROCESSO ENVOLVENDO MAIS DE

UMA TRANSFORMAÇÃO DE FASE

Neste p r o c e s s o  os gráficos fornecidos pelo D S C  

apresentam dois picos. Estes picos em geral se superpõem tornando 

difícil analizar os dados para saber qual constante de reação corres 

ponde a cada transformação, também é difícil determinar qual o tempo 

em que se inicia a segunda transformação e qual a taxa de massa

transformada. Para processos isotérmicos é possível determinar a 

constante de reação ”n" e a energia de ativação usando xim método 

devido a Surinach et al que consiste em observar que:

=  K(T) f^ (Y) (4.25)

n
£ _  ( Y )  = n  ( 1 - Y )  { - l n ( l - Y ) )  "

K
=  Ko exp -

NK T

(4.26)

K (T) =  Ko exp [ ê ^ ]  =  Ko exp (4.27)

Escolhendo arbitrariamente valores para "n" tracemos a curva teór_i 

ca de In (Kq  f^ (Y)) em função.do In (1 - Y) para cada valor de
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n representados na (Fig. 4.6)

FIG. 4.6. ~ y) diversos valores

de n (linha pontilhada). In dy/dt (linha cheia).

Dos resultados experimentais obtidos para — —  ou --̂ £ - 

rimetro de varredura, plotamos no mesmo.gráfico da curva .

no calo 

<: teórica

In
dY

contra o tempo.

A curva experimental deverá diferir da curva teó 

rica para um dos valores de n apenas por uma constante. Deslocan

do verticalmente a curva experimental encontramos a curva teórica 

com a qual ela se superpõe. O valor de "n" desta curva teórica se 

rá a constante de reação correta.

4.6,. MEDIDAS EXPERIMENTAIS PARA LIGAS DE Fe^g ^ Si^

As medidas foram realizadas para os amorfos me 

tálicos MetGlass 2605 produzidos por Allied Corp. e de composição.
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Fe^g Sig. As experiências calorimétricas foram feitas em iim ca

lorimetro de varredura diferencial Perkin Elmer (D S C) com atmosfe 

ra de argônio puro. .A liga apresenta duas mudanças de fase na tran

sição amorfo-cristalina nas temperaturas de 822 e 851 k.

Concentramos nossa atenção na análise das medi 

das do modo isotérmico porque a análise do modo dinâmico embora seja 

fácil de medir, é mais difícil em presença de duas mudanças de fase.

Na primeira transformação devido a problemas de 

nucleação, o instante em que a mesma se inicia nao pode ser obtido 

com boa r e s o l u ç ã o .e que dificulta a obtenção da constante de reação. 

A segunda transformação tem sua nucleação melhor definida pois prová 

velmente ocorre em presença da fase cristalina anterior.

FIG. 4.7. Transição amorfa-cri sta 1 i na do Fe^g 

1= 40K/min.

No modo isotérmico é possível obter informação 

sobre o instante em que a segunda transformação se inicia embora, de 

vido a presença do primeiro, pico e a existência de algum tempo de 

incubação, seja difícil determinar aquele instante exatamente. De 

qualquer modoo^tempo inicial está situado entre dois valores muito
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próximo e como está mostrando na Fig. 4.8., onde aparece

a taxa de calor médio contra o tempo.

As transformações gue aparecem na figura 4.8., 

correspondem a isotérma que intersecciona o diagrama TTT representa 

do na figura 4.9.

. Um estudo detalhado das curvas do percentual de

massa transformada contra o tempo (Fig. 4.12) e da inclinação da

derivada seguindo (Fig. 4.13) juntamente com a curva In (1 -Y) -1

contra o Int Fig. 4.14 mostram que n = 2 , 8 5  pode ser obtido se con 

siderarmos como tempo inicial t^^ na figura 4.8, excluindo a p o s s i 

bilidade duma consideração do tempo inicial para a determinação da 

constante de reação "n".

Tempo [min]

FIG. 4.8. Taxa de calor medido em função do tempo. 0 tempo de inicio do

segundo processo de mudança de fase estará entre t^ e t^j;

a é começo e b i o máximo e c término das transições I e II

FIG. 4.9 Diagrama TTT da mudança de fases ãmorfo-cristalino da liga 

*"̂ 78 ^13 ^^9-
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Os mesmos resultados foram obtidos usando o método de Surinach at 

all (17) q^e consiste em observar que de acordo com Henderson

nK"*/^ (1-Y) Iln (1-Y)
(4.28)

do modo que fazemos o grafico de In dy/dt e In f^^(Y) contra In (1 -y) 

podemos obter o valor de "n". Na figura 4.10, os pontos represen

tam In (dY/dt) e a curva o In f^ g (Y).

í-n(l-x)

FIG. 4.10. Os pontos representam In (dx/dt) e a curva In pãTa

n= 2.8. A temperatura do modo isotérmico i 783K.

As energias de ativação não dependem criticamen

te da determinação do início das transformações e podemos obtê-la pa 

ra as duas mudanças de fase usando, o tempo (t^; t^^) no qual a ta 

xa de transformação de massa atinge o maximo (ver fig. 4.7). Na fig.

(4.11) apresentamos o grafico de Int contra o inverso da temperatu

ra (1/T) cujas inclinações nos dão as energias de ativação 4.14 ev 

e 3,66 ev para o primeiro e segundo picos respectivamente.
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. , u  - Energias de ativação aparente para a primeira (t^) e segunda
Fxg . 4 , _

(tj^, At) transfornaçao.

Fig-
4 . 1 2  - Percentual de massa transformado em função do tempo
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d^H

dt'

-1
Fig. 4.14 - Curva de In In (1 - y) contra o logaritmo do tempo. A inclinação 

nos dã as constantes de reação n-| = 2.85 (tjj) e n2 = 4.44 (tj).
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Esses valores são algo mais elevados que aqueles

(19)
obtidos por medidas dinâmicas usando o método de Kissinger que são 

neste caso, de 3„36 ev e 3-35 ev. A energia de ativação também 

foi calculada usando as inclinações da tangente das massas transfor

madas (ver fig. 4.12), no qual a influência do tempo inicial sobre 

tjj foi eliminada e o resultado (3,66 ev) coincidiu com o valor 

acima.
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C O N C L U S Õ E S

O comportamento de cristalização do amorfo m e t á 

lico estudado, usando-se um calorímetro de V a r r e 

dura Diferencial Perkin-Elmer D S C - 2. A análise calorimétrica 

mostra dois estágios de cristalização. Devido ã existência de tem 

pos de incubação desconhecidos e superposição no papel dos picos cor 

respondentes ãs duas transformações torna-se difícil a determinação 

da constante de reação.. A constante de reação foi determinada por 

um método que independe do conhecimento do início do estágio de cris 

talização.

Para o segundo estágio obtivemos valores de n en 

tre 2.85 e 4. Estes valores mostram que existe uma taxa de nuclea 

ção nula e temperatura mais baixa pois o segundo estágio de cristal^ 

zação.cresce sobre a superficie do primeiro e ã temperatura mais al 

ta aparece uma taxa de nucleação característica. Nosso resultado 

constata ccxn o de outros autores que obtiveram um valor n =  4 para 

o segundo .estágio desta transformação que pode ser devido ã faixa de 

tempeartura usada para obter o segundo estágio de cristalização.

Determinado "n" foi possível estimar o ' t e m p o  

inicial do s e g u n d o ,estágio de cristalização escolhendo para tempo 

inicial tj ou t^^ de acordo com o valor de "n".

Determinamos também as energias de ativação 4.14 

e 3.66 ev para o primeiro e segundo estágios da transformação respec
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tivamente, resultados estes obtidos do gráfico de Int contra t '”\  

Estes valores são mais elevados do que aqueles o b t i d o s , para o caso 

dinâmico, usando o método de K i s s i n g e r que são neste caso 3.36 e 

3.35 ev. A energia de ativação também foi calculada observando a in 

clinação da tangente ã curva da massa transformada em função do tem 

po (ver fig. 4.11) e deu 3.66 ev.
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	FIG. 1.1. - Componèntes da reaçao de A com B antes da colisão, formaçao do estado ativado C* e decaimento para os produtos P e Q.

	(1 .20)

	. (1.21)

	(1.22)

	■í!‘7

	I	* 3 «A e;J . znV®	(1.35)

	^	A	C	®

	^ ^ J J ^ ‘B i ^ ^ ^

	£(t) = £nt + I nJ +	+ oig I + «g ^ N® - eç U.39)


	j"o “ ' * 0	e“* Q^, onde	J 9j e-

	= e “* (e“® ) q;


	e- ^1.ê

	9a X Qb =

	Qc '|£j	“ So	* gÇ £■*^■'“'<>'''‘^1 ^ fi-s«)

	Qc *	Q,

	Q,_Q. Qc

	\-'ro	‘


	6f-«x

	FIG. 2.3. Formação (±e um núcleo de fase sólida sobre uma superfície estranha

	FIG. 2.10 - Matnz antes da nucleação cor;^ volume, energia livre e composição iniciais Vj, Gi e Ni. Matriz após a nucleação com núcleo de volume, énèr gia livre e composição G,^ e	:	-
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	FIG. 3.3" A concentração do soluto ao redor de um precipitado crescendo no seu interior.

	3C,,

	FIG. 3.5. - Mostra que a concentração do soluto em uma solução a cresce embora 0 raio de curvatura das partículas decresce.
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	-	Gráfico do Int contra T~^ para um percentual fixo de massa transformada y^. A inclinação nos dará a energia de ativação.






