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RE S U fiO 

Na primeira parte do trabalho, desenvolvemos as con­

dições termodinâmicas para o estudo dos dois mais importantes 

mecanismos de transporte em sõlidos : reaçõ~s controladas por 

difusão e~controladas na_interface. 

A depe•dincia do tempo do ·crescimento das fases dos 

produtos de reaçio foi determinada como um· critirio decisivo P! 

ra a caracterização do tipo de reaçio. 

Como exemplos exp~rimentais, foram estudadas as rea -

ções nos sistemas Fe-Ti e no -sistema' Si0 2 -Al. A formação de fa-
• 

ses intermetãlicas FeTi e Fe2Ti foi analisada como um processo 

controlado par difusão, enquanto que a formação da fase Al 2o3 
mostrou ser um processo controlado?or reação na interface. 
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PARTE 1 

INTRODUÇÃO 

O estudo das reaçoes em sÓlidos ganhou nas duas Últimas 

décadas uma crescente importância na fÍsica do estado sÓlido por 

dois motivos principais: um dêles, o aperfeiçoamento das condi -

çoes analÍticas com o aprimoramento dos instrumentos de análise 

física, e o outro seria a necessidade cada vez maior de sua apli­

cação na indústria, como por exemplo na fabricação de supercondu­

tores, semi-condutores, fibras Õticas4 

Através da termodinâmica e da cinética de re2çao, carac 

terizan-se dois tipos mais importantes de reaçoes em sÓlidos : a) 
• 

os processos controlados por difusão e b) por reaçao na interface. 

Este trabalho de pesquisa compreende o estudo destes dois aspéctos 

das reações em sÓlidos e sua comprovação experimental. Este estu­

do foi feito através da formação de fases que aparecem nos siste­

mas : Fe-Ti e Si0 2-Al. O sistema Fe-Ti é caracterizado pela pequ~ 

na diferença entre os pontos de fusão de seus componentes e coefi 

cientes de difusão aproximadamente iguais em ambos os lados do 

. t Por isto o processo de penetração dos átomos de uma s1s ema. • 

região na outra(região de fixação, interface original = região 

de formação de fases intermetálicas) é controlado pela difu -

sao , O sistema Si0 2-Al com pontos de fusão de seus elementos 

muito diferentes terá a interpenetração de seus elementos de­

siquilibrada, havendo certa dificuldade de penetração dos âto 

mos na interface. Nestas condições, é provável que um processo 

de crescimento de fases seja controlado pela Reação na Inter-

face. A escolha destes dois sistemas cm especial, se baseia no 

fato de que a formação de fases a eles inerente, facilita o es 

tudo das reaç6cs nos sólidos através de medidas de largura das 

fases formadas durante tratamento térmico. 



Características do Fe-Ti 

Em nossso trabalho, o motivo principal da escolha do 

sistema Fe-Ti foi sua característica de forma• fases intermetã-

licas, facilitando desta maneira o estudo das reações. Além dis-

zo, o estudo do sistema Fe-Ti é interessante devido sua caracte-

rística de formar hidretos de metal. Estes hidretos são perfei­

tos armazenadores de hidrogênio, possibilitando assim o transpo~ 

te do mesmo, de forma conveniente. 

çao, onde 

e a baixa 

Para armazenar H, o Fe-Ti passa por um ciclo de absor­

o material Fe-Ti é mantido em estado .ativado, a 350 °C 
- -2 pressao(lO mbar). Um recipiente, de massa total 6,3K 

contendo uma liga pula de Fe-Ti pode guardar 77g de hidrogênio, enqu 

enquanto que um tubo que contém gás de hidrogênio a alta pressao 

pesando 17 K, contém somente 150 g de hidrogênio. 

Fizemos experimentos com pequenos blocos de Fe-Ti p~ 

ros, usando para tratamento térmico a temperatura de 1000 ° C, 

já que a temperatura de fusão dos dois elementos é alta ( Fe -

1536 °c e Ti - 1668 °C) .As análises qualitativas e quantítat_! 

vas foram feitas apôs tratamento térmico, na ~ficrossonda Ele-

trôníca e por difratometría de raios-X. 



CaracterÍsticas do Sio 2-Al 

O estudo da formação de fases no sistema Sio2-Al é i~ 

teressante sob dois aspéctos um de ordem acadêmica no estudo 

dos transportes em sÓlidos e outro de ordem prática, na fabrica 

çao de fibras Õticas. A fabricação de fibras Óticas pelo método 

de deposição quÍmica pela evaporação(4) utiliza a técnica de 

oxidação ou hidrÓlise de compostos voláteis. Um fluxo de gás 
~ 

e 

introduzido num tubo de quartzo, que é aquecido a altas temper~ 

turas (-v 1300 °C) havendo assim uma deposição homogênea do pr~ 

duto de reação sobre as paredes do tubo. Porém em alguns casos 

tem surgido como pro~uto de reaçao partículas metálicas, que 

também se depositam sobre a superfície do tubo e são impurezas 

q~e modificam o gradiente de concentração do filme fino, e con-

sequent~mente acarretam perdas de energia. 

No estudo da física dos sÓlidos, as reaçoes do tipO me 

tal Óxido merecem especial atenção no sentido de que elas formam 

fases internediãrias (ver diagrama de equilÍbrio das fases na fi 

gura 2-a) que possibilitam o estudo do mecanismo das reaçoes. 

O sistema Sio 2-Al foi escolhido tendo em vista exata -

mente esta formação de fases que ocorre devido a grande diferen­

ça dos valôres de energia livre. de formação dos elementos compo 
... o • - .. 

nentes . Normalmente a 600 C o Si0 2 e muito estavel.Porem, como 
- . -6 ~ 

o calor de formaçao do Si0 2 {- 690 . 10 J/Kg mol) e bem menos 

negativo que do Al 2o3 (-1406 . 10-6 J/Kg mol) que é o Óxido fo~ 

mado durante a reaçao, tem-se a possibilidade da ocorrência de 

reaç6es i temperaturas relativamente baixas. 

Usamos a temperatura de ~ 630 °C para os tratamentos 

térmicos pois notamos que a maioria dos trabalhos feitos na lite 

ratura atual , são realizados à temperaturas maiores que l000°C. 

4 



Na parte experimental foram feitas variações distin 

tas, usando-se blocos de quartzo natural sendo que numa primel 

ra etapa trabalhou-se com alumínio evaporado sobre quartzo, e 

numa segunda etapa, blocos de alumínio sobre quartzo em amos -

tras do tipo sanduiche. 

A fim de determinar as fases presentes na reaçao, fo 

ram feitas análises qualitativas e quantitativas com ~Hcrosson 

da EletrÕnica e por difratometria de raios-X.Para as medidas 

de largura das fases usou-se um microscópio ético . 

• 

5 



PARTE 2 

TEORIA DAS REAÇOES NOS SÓLIDOS 

2. 1 - INTRODUÇÃO 

No estudo das reaçoes qufmicas, a propriedade exten­

siva de um sistema da mais relevante importância, é a energia 

livre de Gibbs G . G é uma função de estado (5) que depende da 

pressao , temperatura e do número de moles das espécies pre -

.sentes no sistema. A função G é definida como : 

• 
G (p,T,n1 , ... ni) =H- TS ( 1 ) 

onde H entalpia do sistema 

T temperatura absoluta de reaçao 

s enttopia do sistema 

ni numero de moles das espécies presentes 

Porém, ao ocorrer uma reaçao quÍmica, A + B_,. AB , 

haverá uma variação de energia livre 1!. G; então a equação aci­

ma,· para pressio e temperatura; constantes, é escrita como : 

1!. G = - T 1!. S 

Os valôres numéricos de !J. G para uma reaçao quÍmica 

entre duas fases homogêneas A e B estão tabelados ( bibliogr~ 

·fia de termodinâmica química) e são facilmente calculados atra 

ves da equação (2) abaixo (cálculos no item 2.2). 
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onde 

·i.: 
~GT - variação de energia livre do processo à tempera­

tura T. 

~ H298 - variação de entalpia do s-istema à T=298 °K 

~ CP - variação de calor espeaífico à pressao cte 

~ s298 - variação de entropia à 298°K 

Estas considerações termodinâmicas de uma reaçao qui 

. mica, independem dos mecanismos de transporte envolvidos. 

A seguir, estudar-se-a os vários processos de oco~-• 
frência de reações em sÓlidos, considerando-se o transporte e 

introduzindo-se o tempo de reação. 

O processo mais simples de ocorrência de reaçoes em 

sÓlidos se dâ quando uma mistura mecânica (pulverizada) de dois 

elementos A e B , completamente solúveis um no outro é submeti 

da a determinada temperatura T. 

A energia livre da mistura mecânica de A e B é dada 

pelo valor de G(N) ,G 0 (N) no ponto_! do diagrama da figura 1. 

Pode-se dizer que o valor de G0 (N) é dado por : 

( 3 ) 

d Go G0 . 1" d A B on e A e 8 sao as energ1as 1vrcs e e puros. 

Neste caso, a distância média entre dois átomos A e B 

e tão pequena que pode ser desprezada, e isto torna o transpo! 

te atômico praticamente nulo, fazendo com que a reaçao se pro­

cesse quase qUe instantane2mente. mesmo que seja necessário o 

uso de um catalisador. 
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A curva de energia livre G(N) desta solução com nA 

moles de A e nB moles de B, ã temperatura constante Tem fun­

ção da composição N ( N = NA = nA I nA + nB = 1 - NB) deve ser 

dada pela curva da figura 1 (5). 

Durante a formação da solução A-B, o valor da efter­

gia livre vai diretamente para o ponto 2 do diagrama da figu­

ra 1, ponto este que ~o de mfnima energia livre para esta 

concentração de A e B. 

Termodinamicamente, o processo é descrito como se-

gue. 

Pela figura 1, o valor de G(N), energia livre da so 

lução é dado por ô 

G(N) ( 4) 

onde i1GA e 11GB = variação de energia livre molar parcial 

( Go + 6 GA) = ~ A A 

( Go fé. GB) 
potencial-quÍmico de A e B + = ~ B B 

A var1açao de energia livre devido a formação da so 

lução seri a diferença entre a energia livre da soluçio G(N) 

e a energia livre de A e B puros. Isto é dado por : 

( 5 ) 

onde G0 (N) e G(N) sao dados respectivamente pelas equaçoes 3 

e 4. 

Logo , a equação(S) fica 

8 



( 6 ) 

A condição de se ter um ou mais compostos dos áto­

mos A e B apos a reaçao quÍmica, é governada pelo diagrama de 

equilíbrio das fases do sistema (parte 2.2). 

No caso de se ter A e B compactos, a reaçao entre 

estes elementos, a determinada temperatura T, não se processa 

instantaneamente. Para a totalidade da amostra atingir o esta­

do de equilÍbrio descrito pelo diagrama da figura 2-a,seria n~. 

cessário um tempo infinito. Para um tempo determinado de trat~ 
• 

menta térmico, ocorre a formação de um gradiente de concentra­

çao, o que é uma situação de não equilÍbrio para a amostra to-

tal-. 

Sendo assim, para a descrição da cinética do proc~ 

sso, se faz n~cessâria a introdução do tempo gasto na reaçao. 

Com esta admissão do tempo, não se pode aplicar a 

termodinâmica clássica no estudo da amostra total. Porém, Dar-

ken(21), encontrou urna solução para este tipo ne reação, intra 

duzindo o Modelo de EquilÍbrio Local . Neste modelo, ele consi­

derou cada pequeno elemento de volume nv, em equilÍbrio com ele 

mesmo. Deste modo, pode-se aplicar a termodinâmica clássica a 

cada elemento de volume , obtendo-se assim, uma descrição da a-

mostra total. 

Para um sistema A-B completamente solÚvel, ocorre , 

para um determinado tempo de tratamento térmico a uma temperat.!:! 

ra T, uma variação contínua da concentração com a posição na a-

mostra. 

9 



Quando os sistemas nao são completamente solúveis, isto 

é, quando existe formação de fases a~ dada temperatura T, a 

situação nas interfaces de concentração NaS' NSa , NSy e NyB' p~ 

ra este modelo de equilÍbrio local, está no esquema da figura 2 

a. Pode-se dizer que cada elemento da amostra, está em concordân 

cia com este diagrama de equilíbrio das fases do sistema. 

Se o transporte da reação é controlado apenas pela di 

fusão , o diagrama de energia livre(Fig. 2-b) e a curva do pote~ 

cial químico(Fig. 2-c) determinam os valores da "driving force" 

11 GA. 

A curva de variação da concentração N com a distância 

x na amostra, para este processo controlado pela difusão, está 
• 

na figura 2- d. 

Enfocando a situação apenas na Fegião das interfaces, 

(Fig,. 3) a constância do potencial químico (Fig. 3-a), mostra 

que não existe uma influência das interfaces no transporte das 

partículas. Um outro fator de influência di reta no processo, e 
. * 

a energia de ati\ação do transporte GA que está diretarnente re-

lacionada com a interação das partículas. 

Na Fig. 3-b observa-se a constância da energia de ati 

vação para uma partícula atravessando uma interface. Essa cons­

tincia & tipi~a para processos que não sofrem influência da in-

terface e são controlados apenas pela difusão. 

No caso de se ter um grande aumento na energia de ati-

vaçao na região da interface, mostrando com isso a grande difi­

culdade dos átomos para ultrapassarem a região. caracteriza-se 

esta reação como Controlada na Interface . A figura 4 mostra a 

situação na região da interface, que neste caso. foge da situa-_ 

ção de equilÍbrio local do modelo anterior. 

10 



A energia de ativação proxima à interface(Fig. 4-b} 

possui valor muito maior que aquela das regiões distintas da 

mesma, onde ocorre somente a difusão, que é o processo mais 

rápido neste caso.Este fato leva a uma descontinuidade na cur 

va do potencial químico àa amostra. nas regiões vizinhas à in 

terface (Fig. 4-a).Esta brusca queda no potencial qumíco pro-

vaca também uma distorção nos valores de.concentração, havendo -
' uma consequente "abertura" nos "gaps" de micibilidade(Fig. 5-c 

) . Neste caso a curva do potencial químico em função da con -

centração(Fig. 5-b) é uma curva que apresenta descontinuidade 

nas regiões imediatamente próximas da interface. 

Para a descrição deste dois modelos de reação, se 

torna indispensável a discussão.de processos atomísticos e 

suas relações com•a termodinâmica. 

Considerando-se o processo da difusão dentro de 

um gradiente de concentração, a velocidade ~ das partículas 

é dada (17) pelo produto da força F que age sobre elas, pela 

mobilidade M das mesmas. Seja uma partícula do tipo i Sua 

velocidade é dada por : 

v i = d si I d t = M. 
1 

F. 
1 

( 7 ) 

Para variaç~es infinitesimais de elementos de vo­

lume 6 V dos materiais em reação pode-se escrever(S) 

onde 6G m 
L\ GD 

m 

variação de 

var1açao de 

de difusão. 

6G I óV = 
m 

energia livre 

energia livre 

molar 

molar devido aos processos 

A redução de energia livre do sistema durante a rea-

çao, esti diretamente relacionada com a energia livre dissipa-

da em processos difusionais : 

11 



= ( 8 ) 

Nos itens 2.4 e 2.5 dá-se as leis da cinética contra 

lada pela difusão para um sistema onde ocorre formação de fa -

ses.Quando os passos da reação na interface são muito lentos 

em relação a processos de difusão, pode-se então ter uma"que 

bra" do equilíbrio na região vizinha a interface.Neste caso 

hã a possibilidade de que a reação total seja controlada pela 

reação na interface. Então tem-se que : 

onde 

õ G I V = õ G1 I V m m ( 9 ) 

• 
õ G1 = variação de energia livre molar devido a reaçao 

m 

na interface 

Consequentemente pode ocorrer uma mudança nas leis 

do tempo da reacão ( Discussão no item 2.6). 

Para um processo mais geral, pode-se escrever 

õ G I V = 6 GD I V m m + ( 10 ) 

Dependendo da facilidade da reaçao na interface, ou 

por difusão, um dos termos da equação (10) acima pode dominar 

o outro. 

Estes dois processos distintos de reação(reação por 

difusão e controlada na interface) são caracterizados pelas 

leis do tempo a eles relacionadas. Estas leis podem ser experl 

mentalmente deterni~adas em sistemas sÓlidos onde ocorre forma 

ção de fases.através de medidas de largura das fases em função 

do teMpo de tratamento t~rmico. 

r fundanental neste estudo das reaçocs, o uso de dia 

12 



gramas de equilÍbrio das fases, .através dos quais pode-se ver 

quais as fases formadas a dada temperatura e quais os va­

lores parciais de energia livre de reação. Estes diagramas g~ 

vernam a formação de fases na reação, dependendo da concentra 

ção dos elementos, conforme ver-se-ã nos próximos itens. 

13 



2. 2 DIAGRA\IA DE EQUILfBRIO DAS FASES 

Os valores parciais da variação de energia livre de 

um sistema, podem ser extraídos dos Diagramas de EquilÍbrio 

das fases. 

As energias livres parciais molares estão relaciona 

das com a reaçao 

6G(6H,6S)valores 

parciais 

onde 6G, 6H e 6S sao expressos geralmente em termos de um á 

tomo do constituinte A(9) . 
• 

O diagrama de equilÍbrio das fases de um sistem4, 

indica as fases presentes para uma dada temperatura, suas 

composições, e em que direção tendem a ocorrer se o sistema 

ainda não atingiu o equilÍbrio (10). 

Os diagramas de equilÍbrio que apresentam menor 

margem de êrros são aqueles que sao construidos a partir das 

curvas de energia livre do sistema para vários valores de tem 

peratura (19). 

~uma reaçao com dois componentes A e B completamen­

te sol~vcis, a curva da variação de energia livre em funçio 

da composição para a solução da reação , é dada pela figura 

2.b. 

A energia livre da solução binária consistindo de 

(d <' - N ) d B r um componente A e ~raçao ~alar 1 A e e um componente ~ 

de fração nolar NB) é dada pela equação 6 do item 2.1: 

14 



Se os componentes A e B nao sao completamente solÚ 

veis um no outro, por problemas relativos a estrutura crista 

lina, raio atômico, eletronegatividade ou valência, ocorre um 

"gap" de solubilidade sólida (11) que pode ser observado na 

figura Z.a,.Neste caso aparecem fases sÓlidas distintas, as 

quais variam de sistema para sistema e dependem também da tem 

peratura a que foi submetido o mesmo. 

A figura 2 mostra a relação entre o diagrama de ener 

gia livre e o de equilÍbrio das fases para um sistema binário 

trifásico a dada temperatura T. 

O diagrama de equilÍbrio das fases para o sistema Fe 

Ti está na figura.6. A temperatura de 1000 °C, na qual foram 

feitos os trabalhos experimentais, tem-se a formação das fases 

aFe,TiFe 2 , TiFe,y Fe e STi, cujos tipos de rede estão na tabe 

la !. 

·de fases 

Para o estudo da reaçao Si0 2-Al através de diagrama 

se faz necessário o estudo de dois diagramas distig 

tos : o de Al-Si e o de Si0 2-Al 2o3 . Isto porque não há na lit~ 

ratura o diagrama de equilÍbrio das fases Al-Si-0· Pode-se 

assim proceder, baseado no fato de ser grande a probabilidade 

de que ocorra uma redução do Siü 2 para Si por parte do Al, com 

a consequente formação do Óxido de alumínio(l6). 

Na figura 7, tem-se o diagrama de equilÍbrio para o 

sistema Siü 2-Al 2o3 para temperaturas acima de 1400 °C e na fi­

gura 8 para o sis-tema Al-Si. 

Neste trabalho usou-se baixa temperatura de tratame~ 

to térmico (63Ó °C) devido ao baixo ponto de fusão do Al(660 °C). 

15 



1 6 

Assim como os diagramas de equilÍbrio das fases fo~ 

necem valores parciais de energia livre da reaçãQ, a termodin~ 

mica fornece valores integrais de energia livre através de câl 

culos numéricos. 



~:-

2.3 A REAÇÃO QU!MICA 

Através da termodinâmica pode-se obter valôres nume 

ricos de energia livre, valôres estes que prevem a expontane! 

dade da reaçao. De acôrdo com o sinal destes valôres, parava­

riações finitas (12) do sistema, tem-se que : 

AG < O . = o processo Ocorre expontaneamente 

a) A G = O o processo é reversível 

b) A G < O o processo é irreversível 

2• ) A G > O o processo nao ocorre expontaneamente 
• 

porém, seu inverso será expontâneo. 

Estas variações de energia livre envolvidas na forma 

çao de uma liga binária a partir de seus constituintes são va-

lares integrais de energia. 

então 

Se, por exemplo, os elementos A e B formam a liga AB, 

X A + y B -~A B - ...... ( 11 ) X y 

onde AG, AH e AS da reaçao possuem valores integrais. 

Os cilculos numéricos dos valores integrais da vari-

açao de energia livre podem ser obtidos por vários métodos. Foi 

feito o cálculo da variação de energia livre para a reação en -

tre quartzo e alumÍnio. Os resultados estão a seguir : 

Cilculo Numérico de Valores Integrais de Energia Livre 

Um dos caminhos para cilculo de energia livre de um 

processo e o cálculo de AG a partir de medidas de calor de 

formação, entropia e calor especÍfico (9). A equação 6, item 
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2.1, dá a variação de energia livre de um processo, em fui!são 
"-. •' 

das composições. Derivandoa equação(6)em função da Temperatura: 

1d â G 
= + + 

d T ôT 

onde NA e N8 sao composições de A e B. 

d t.G 

dT 

mas • 

então 

d t.G 

dT 

d t.G 

dT 

Para composições (NA e N
8

) constantes 

NA d t.GA 
= 

t.GA = 

i< A 
-

.· [T .. = .. A 

d T 

• 
RT ln NA 

d ( RT 

dT 

d(Rln li) 
c r 

+ 
NB d â GB 

dT 

e t.G = B RT ln NB 

ln NA ) 
+ 

NB d ( RT 

dT 

+ 

( 12 ) 

( 13 ) 

ln NB ) 

multiplicando ambos os lados da equaçao por T , e combinando 

as equações de Van'T Hoff*com o resultado, obtem-se : 

l\G = t, H - T 11 S 

* Equações de Van'T Hoff 

11 H = T2 d R ln :I 

dT 

11 s = d 11G 

dT 

( 14 ) 

18 



A equação (14) é válida para 6 G, 6H e 65 a temp~ 

ratura dada T. Os valores de 6H e 65 são geralmente conhe-

cidos e tabulados para a temperatura ambiente, portanto, os 

valores de 6G podem ser calculados diretamente para esta 

temperatura. 

Para valores altos de temperatura, deve-se levar 

em conta as capacidades de calor 6Cp , logo deve-se conside~ 

rar a variação de entalpia, 

( 15 ) 

c a variação de ~tropia ( 65T ) de formação do composto a 

temperatura T : 

{ 6Cp I T }dT ( 16 ) 

A partir das equaçoes 14, 15 e 16 pode-se escrever: 

. ír 

19 

T~ 6 Cp/TdT ( 17 ) 

298 

O cálculo de 6G para a reaçao abaixo, pode ser feito 

usando-se a equação ( 17 ). 

a Si0 2 + b Al ~ c Alz 0 3 + d Si 

Decompondo a reaçao, fica 

a) s~ Si s + 

b) 2 ( (Al)) L + 1 s(érr) 



-e 

A variação de energia livre do sistema é dada por 

{Cálculo para T = 903 °K) 

G G - G . 
·~total= produto reagente {18) 

Cálculo de ~ G1 

~ GI = 210600 + 3.T.log T - 52,22.T 

~ GI = 210600 + 3{903)log{903) - 52,22{903) 

e 
~ GI = + 170 kcal/mol 

Cálculo de ~ G
11 

s 

líGrr = -400810 + 3,98(903) log(903)- 87,64(903) 

~G 11 = - 332 kca1/rno1 

Pela equaçao 18, a variacão total de energia livre 

~GT = -332 - (-170) 

~GT = - 162 kca1 I mo1 

isto é, ~G <O, portanto esta reaçao se processa a 630 °C e é 

irreversível. 
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O cálculo numérico da variação de energia livre p~ 

ra a reaçao 

Fe + Ti -;> FeTi 

também pode ser calculada através da equaçao (17). 

A variação de entalpia ~H para a ·formação de FeTi 

vale t.H = - 9, 7 kcal/mol, 

Os valores de energia livre de uma reaçao obtidos da 
• 

equaçao 17 diferem dos valores de t.G oriundos do diagrama de 

equilÍbrio das fases estudado no item anterior(Z.Z), no senti­

do de que estes Últimos são valores parciais, ao passo que a e. 

quação 17 fornece valores integrais de energia. 

Os valores integrais de energia livre, segundo um 

trabalho.de Carnot,Van't Hoff, Gibbs e Helmholtz(9), podem 

ser relacionados com o conceito de "driving force.,~ do ponto 

de vista que a energia livre de uma substância, sob determina 

das consiàcrações, é a porção máxima de energia que pode ser 

transformada em trabalho mecânico. 

21 
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2. 4 CINlOTICA DA REAÇÃO CONTROLADA POR DIFUSÃO 

-No estudo dos processos quÍmicos que ocorrem nos so 

lidos, é imprescindÍvel que se faça, além de considerações te.!: 

modinâmicas, outras referentes ao equilÍbrio do sistema.Diz-se 

que um sistema, a pressão e temperat~ra constantes estâ em e-

equi1Íb.rio , quando sua energia livre de Gibbs é um mÍnimo(l3). 

Este mínimo da energia é alcançado quando o sistema passa de 

uma configuração de equilÍbrio metaestável (de baixa energia 

livre porém , não mínima) para outra, de menor energia. Tais 

processos sao esclarecidos por modelos atomíSticos tais como 

os que se segue. 
• 

Um átomo, ao sofrer tal transformação(de um estado 

metaestivel para outro) passa por dois mÍnimos de energia li -

- - . vre, .os quais sao separados por um maximo (GA na figura 9), o 

qual caracteriza o estado de transição. G1 é a energia livre 

do átomo no estado inicial e GF no estado final. A "driving 

force " da reação é definida como : 

c 19 ) 

Para que um atamo passe de uma configuraçio inicial 

para uma configuração final, ele deve ter energia livre suficl 

ente para atingir o estado de transiç~o.Esta energia ~ defini-

da por : 

c 20 ) 

a qual e a energia livre de ativaç~o da reaçno. 
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A energia livre adicional necessária para um átomo su-

perar esta barreira termodinâmica é obtida através de flutuaç~ 

es térmicas. 

Pode-se dizer então que as velocidades das reações es 

tão relacionadas com a energia livre de ativação GA~e com a 

distribuição de energia resultante das .flutuações térmicas, e 

que elas independem da "dr i ving force". Esta Última idéia está 

* na figura ~ onde se ve que a energia livre de ativação GA nao 

está relacionada com a "driving force" !1 G : pode-se traçar inú­

meras curvas começando em G1 e terminando em GF. Diz-se que a " 

dr~ving force" é independente dos processos dê transporte envol 

vidos(l3). • 
A partir destas idéias, constata-se que a cinética da 

reaçao pode ser alterada sem que se altere a termodinâmica do 

processo. 

O estudo das reaçoes controladas por processos difusi~ 

nais se torna simplificado quando se introduz o modelo de equilf 

brio local , anteriormente citado. Neste modelo, considera-se que 

para infinitesimais variações de volume !1 V existe um equilíbrio 

local no material em reaçao. 

llillert(S) c;,racteriza este modelo, definindo uma "dri 

ving force" que ft dada pela variação de energia livre por volume( 

6 Gm/Vml· Usando esta definição pode-se dizer que, num processo 

controlado por difusão, nenhuma parte da "driving force" é dissi­

pada durante os passos da reação na interface. Neste caso, escre-

ve-se : 

~ G m !1 GD 
m 

= (21) 
v v 

m m 
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Pode-se estudar a cinética dos processos controladas 

por difusão através das relações de fluxo. Deste modo pode-se 

relacionar os coeficientes de difusão com grandezas mensuráveis 

conforme ver-se-a na descrição a segMir. 

O modelo da reação controlada por difusão tem sido 

longamente estudado, pois ele pode predizer· a razao de reação 

sem qualquer conhecimento prévio da reação em si. 

As reaçoes quÍmicas ocorrem devido ao movimento dos 

átomos. A velocidade de um átomo qualquer.!_: durante uma rea -

çio, é dada pela equação 7 (vi =Mi Fi). 

Por outro lado, as forças exercidas sobre um átomo A 

e um átomo B são dadas (7) por FA e FB : 
o 

= - 1/Navg. ô fll GA) 

Ô X 

1/N ô( b GB) avg. 

Ô X 

( 22 ) 

onde N - numero de Avogrado (6,023 x 10 23 átomos) avg. 

variaçio de energia livre molar parcial de 

As variações de energia livre de A e B dadas pelas e-

quaçoes 13, 

b GA = RT ln NA l> l;B = RT ln N B 

sao v~lidas soMente para uma solução ideal, onde a fraçãc molar 

de um cpnponcntc e!!! solução é igual a sua atividade. ?\um caso 

mais geral, escreve-se : 
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As equaçoes da força exercida sobre um átomo (23) ficam 

FA = - lT oln a4 

O X 

( 23 ) 

FB = - kT oln ~ 

O X 

A densidade de fluxo por unidade de volume , é portanto dada por: 

JA =nA vA = nA MA FA = n.A MA kT oln aA 

ox ' • 

JB = n8 vB = -·IJl Ma FB = nB ~~I;T óln ~ 

ox 

=número àe átomos A e B por unidade de volume. 

Generalizando as equações de fluxo 

J. = -
l 

2. 
i,k 

B.k 1/N o tr,_ 
1 avg -k 

ox 

onde B.k matriz de interação entre os fluxos ( B.k = Bk. ) . 
1 - l. l 

( 24 ) 

( 25 ) 

Considerando um dos mais importantes mecanismos de difusão, o me­

canismo dos" vazios"! pode-se chegar as relações de coeficiente de difu 

são ( por vazios) através das relaçoes de fluxo. 

Sejam JA , J 8 e Jv os flu_xos por m1idade de volume dos átomos A , 

B e dos vazios : 

O DG A l ó llrc-__ BAB _ -ll_ 

N ex avg 

l 
( 26 - a) 
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(BAA + BBA 

I 

A 

- B Av 
!. ôt. G 
N -::::...::.A 

avg &c 

+ B Av) ô tf;A + 

Ô X 

• 

&. 

- B Bv 

CBAB + BBB + 

II 

partir daí, escreve-se as 

1 8 ;;, 
N :.....=..Jl 

avg ô x 

26 

C26-b) 

li Gv C26-c) 

Ô X 

BBv) ô ICB+ (B +B +B }I~ =O Av Bv vv v 

ô X Ô X 

III 

equaçocs c 26) da seguinte 

maneira 

JA 
l 

C li G A - li G ) 1 
C li GB - li G ) = - B -"-~ ô BAB- ô 

K v 
Navg 

v 

avg ó X ÔX 

JB = BAB 
l 

ô c 6 G o\ - ~ ) - BBB 
1 

ô ( li G8 - li Gy) -
N v 

Navg 
( 

avg é X ô X 

Jv = o 

Considerando-se wna situação de equilÍbrio local, pod~ 

se então escrever : 

onde N z 

X = RT ln . z 

:;0 
z 

númeTo de ,~acanc1as por cm3 

N~ numero àe vacanc1as por cm3 na situação de equilí­

brio. 
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No equilÍbrio , N = N° z z liG = O v 

Considerando-senA e n B o número de átomos por cm3 e Ii 

o numero de pontos da rede por cm3 , a fração molar X e dada por: 

XA = it.A I n e XB = n B I n • As equações (27) ficam 

kT 

kr d lnaB~ 
dXB iix 

ter 

( 2 8- a ) 

( 28-b ) 

Usando-se considerações termodinâmicas e algebricas e, 
• 

considerando-se a definição de coeficiente de difusão dada por: 

J. =-D. oC. 
1 1 --.1. 

ox 

da equaçao 28, chega-se a 

D AB = [ BA.A k11 NA BAB Krl 
NBJ A 

D AB = r BBB Krl NB BAB kTI NA ] B 
~ 

ou, 

D AB "' D AB d ln a A A* 
d ln X 

D AB N D AB d l B B* n a 

onde D AB 
A* 

d ln X 

e sao dados por 

d ln a ( 29-a ) 
d ln X 

d ln a ( 29-b ) 
d ln X 
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D AB [B A* = M BAB. kr/NB J 

BAB h;NA J 

( 30-a ) 

( 30-b ) 

Lembrando que a matriz Bik , de interação entre os fl~ 

xos, está relacionada com a mobilidade M (Bik = Ni Mi), vê-se 

que as equações (29) · relacionam a mobilidade M com grandezas 

mensuráveis, tais como : temperatura, número atômico, atividade, 

coeficiente de difusão, "dr i ving force" e algumas constantes. 1! 

bom.notar que somente nas reações controladas por difusão tem-se 

todas as grandezas determinadas, fato este que não ocorre em pro­

cessos controlados por reação na interface, conforme ver-se-á· no 
• 

i tem 2. 6 . 
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2.5 - FORMAÇÃO DE FASES DURANTE PROCESSOS CONTROLADOS POR 

DIFUSÃO. 

As leis de Fick para a difusão polifásica em siste­

mas binários fornecem as expressões abaixo para as posições da 

interface, em função do tempo e da temperatura(l4) 

D = Do exp C - Q I RI ) C 31-a ) 

C (x, t) = C'/2 [ 1 + erf ( x )] 2 .[Dt' 
c 31-b ) 

onde em 31-a • 

e em 31-b. 

D - coeficiente de difusão 

D
0 

- fator constante independente da temperatura 

Q - energia de ativação da difusão 

R - constante 

T - tetnperatura 

C' - concentraçao do soluto 

x -·distância entre o plano inicial do soluto e o 

plano em consideração 

D - coeficiente de difusão 

t - tempo de tratamento térmico 

Kidson(lS) fêz um estudo do problema do movimento das 

interfaces e crescinento da fatia de difusão, ~ provou que se 

pode obter expressões para estes problemas sem uma solução ex -

plÍci.ta para C( x,t ) , '\plicando a primeira lei de Fick (equação 

32) direta~ente a un sistema de 2,3 ou n fases, Kidson obteve 
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uma relação entre a largura da fase e o tempo de tratamento têr 

mico aplicado ao sistema . 

J =- D ~ 
Ô X 

J - fluxo de matéria 

D coeficiente de difusão 

ô C/ 0 x - gradiente de concentração 

c 32 ) 

A primeira lei de Fick diz que o fluxo de matêria(J) 

que atravessa uma unidade de área na unidade de tempo, ê pro -
• 

porcional ao gradiente de concentração. 

Kidson considerou inicialmente um sistema constituí-

do por dois metais puros, os qúais possuem solubilidade limita 

da nas fases primárias e nenhuma fase intermediária(figura 10) 

e depois estendeu o resultado para um sistema com n fases (fi-

gurall). 

A constante de fase 
Considerando· constantes as concentrações nas interfa 

ces e iguais ao valor no equilÍbrio, a razão do avanço da in-

terface até I aS é dada por : 

- C )d I 
Sa --o:S 

c 33 ) 

cft 

Aplicando a equaçao 32 ã expressao 33 acima, e usan 

do o Teorema de Boltzr.1an ( C(x,t) =CC;\) onde À= x !vt') ,!!_ 

p6s os cilculos obtem-se : 

I = A v-;:' 
aS o:S 

c 34 ) 
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onde , I <1B posição da interface 

A aB constante de fase 

t tempo de tratamento térmico 

Extendendo o problema para um sistema polifásico, 

obtem-se a expressao 

w. 
J 

= c 35 ) 
~ 

onde Wj e a largura da fase j, e Bj a constante de fase. 

A expressão 35 exibe uma depéndência parabólica do 

tempo, do movimento da interface, a qual é observada experi-
• 

mentalmente Cll). 

A constantante de fase Bj é expressa por : 

31 

B j = 2 [ [-CD-;K;--)-'-j -'-+ 1"-'''-'j'----C-r~r~-) J.L. •!..!~~+ lj -[ C DCK) j , j -1- CD K) j -1 ' J~ l ( 3 6 ) 
cJ. ,J-+1 J+l,J . 1 . -c .. 1 

J- ,J J,J-

onde o coeficiente de difusão D. J. e as concentrações c .. sao 
1 ' 1 'J 

para dados tempo e temperatura, constantes para cada interface. 

A constante Kij é dada implicitamente pelos coefici­

ente de difusão do sistema, conforme a equação 37 : 

A constante 8. vai depender da razao do avanço das in­
J 

terfaces que limitam a fase j. 



O ~ignificado fisico da sinal da constante de fase Bj 

e o crescimento ou decréscimo da larqura da fase, onde Bj depe~ 

de de todos os coeficientes de difusão do sistema, através da 

constante Kij" 

Kidson, entre outros tõpicos concluiu que : a) a cons 

tante de fase Bj deve ser sempre finita e positiva, ainda que 

pe~uena ; b) a largura das fas~s e determinada pelo balanceamen: 

to das razões de fluxo e pelo"gap" de miscibilidade das duas in 

terfaces consideradas . 

• 
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INFLUE~CIA DO COEFICIENTE DE DIFUSÃO NA ESPESSURA DAS FASES. 

A influência dos coeficientes de difusão na razao do 

crescimento das fases pode ser descrita do seguinte modo : 

Se D8 <<comparado com aqueles das fases vizinhas, 

a razão do fluxo de material na interface C Iaa ),necessária 

para o avanço da fase S será muito pequeno.E por outro lado, o 

acúmulo de material na interface IyS será ,ápido. Portanto, am 

bos os efeitos tornarão a fase 8 muito pequena. 

- se D8).} comparado com aqueles das fases vizinhas 

os efeitos serão inversos e tenderão a fazer com que a fase S 

cresça rapidamente. 

Conclui-se a partir daí que a ocorrência ou nao de 

uma fase é governada por condições peculiares a uma temperatu 

ra particular de aquecimento e que a aplicação da 1• Lei de 

Fick para a difusão polifásica em sistemas binários, dá uma 

simples interpretação física dos vários tipos possíveis de 

comportamento de crescimento da fatia de difusão. 

A relação 35, obtida por Kidson, que dá a dependên­

cia parabÓlica da largura da fase com o tempo, pode ser expli 

cada também em têrmos de gradiente de concentração. ~a figura 

12, tem-se a relação entre o diagrama de equilíbrio e as cur­

vas de concentração para um sistema trifásico, onde o proces­

sp é controlado por difusão, a temperatura T, para dois valo­

res de tempo Ct 1 e t 2). Observa-se uma variação no gradiente 

de concentração C ~/ 8 x) da curva de concentração para uma 

variação do tempo. Este gradiente é dado pela tangente à cur-
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va, no ponto Cij' A segunda lei de Fick (equação 40) relacio­

na o gradiente de concentração ( ôC/ôx) com (ôC/ôt), e pela so 

lução desta lei (equação 41), ve-se que para concentrações 

constantes, a distância varia com a raiz quadrada do tempo. 

d c 

d t 
= _ô rn ~) 

ÔX \ Ô X 

C ( x,t) = C'/2 [ 1- erfCViJt)} 

( 40 ) 

( 41 ) 

O caso de for~ação de fases em processos controlados 

por difusão (sist;ma Fe-Ti) comprova experimentalmente a depe~ 

dência parabÓlica do crescimento das fases co~ o tempo. 
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2. 6 - FOR.\L\.ÇAO DE FASES DURANTE PROCESSOS CONTROLADOS POR 

REAÇÂO NA INTERFACE. 

A reaçao controlada na interface nao e atê os dias 

de hoje, estudada em seus detalhes. Hillert (5) dâ a relação 

entre a var1açao de energia livre devido a reaçao na in -

I terface ,6 GM e a mobilidade da interface 

onde v-

M-

VM 

ta 

onde F 
n 

I 
ll G~ 1 

VM 
= 

velocidade 
• 

mobilidade 

da de 

v M 

da 

da 

- volume molar 

( 42 ) 

interface 

interface(constante de proporcionali 

A relação (42) geralmente é escrita na direção opo~ 

v = M 

[ 

6 G I ] ~I 

( 43 ) 

Para definir o parâmetro M, a equaçao 43 e escrita: 

M ( 
I Fr v = 6 G~I 

( 44 ) 
VM 

- constante de fricção 

- expoente t- i 
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Poucos trabalhos tem sido feitos para relacionar M a 

outras quantidades que possam ser obtidas por medidas experi-

mentais. 

A mobilidade M dos átomos através da interface pode 

ser relacionada com a difusão através da relação 

M = 
( 45 ) 

onde a largura da fase 

b distância entre os átomos 

• 
DI difusividade dos átomos 

Nesta rela-ão 45, o valor de~~ está relacionado a 

grandezas tais como coeficientes de difusão, os quais, para a 

reaçao controlada na interface. não foram ainda medidos. 

Nestes processos de reação controlada na interface, 

.os passos da reaçao sao governados por um mecanisQo muito mais 

lento do que aquele que controla a difusão no voluffie, de modo 

que nao se origina qualquer diferença de concentração a medi 

da que nos afastamos da interface. Na figura 5-c ve-se a va-

riação de concentração com a distância numa amostra onde se 

processa uma reação controlada na interface. O gradiente de 

concentração ( que ê tangente a curva C(x) ) - . nao var1a com o 

tempo, isto significa que a concentração varia constantemente 

ao longo ào volume com o passar do tempo.Ocorre então um ala.!. 

gamento do "gap 11 de miscibilidade conforme pode-se observar 

comparando as figuras 2-C:. e 5-c, que fornecem as curvas de V,!! 

riação de concentração com a distância para os dois tipos de 

reaçao. 
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Com base neste princípio de que a concentração ao 

longo de uma amostra, onde ocorre reação controlada na interfa 

ce, varia constantemente com o tempo,pode-se dizer que a lei 

do tempo que governa o crescimento das fases é dada por : 

W = a t 
a 

W - largura da fase 
a 

a - constante de fase 

t - tempo de tratamento térmico 

c 46 ) 

A expresspo acima mostra uma dependência linear do 

tempo, do movimento da interface, dependência esta que foi ob 

servada experimentalmente neste trabalho. 
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PARTE 3 

3.1 - PREPARAÇÃO DAS AMOST~\S 

3.1.1 - OBTENÇÃO DO PAR Fe-Ti 

Ferro e Titânio puros C99,9 %)*foram cortados em pequ~ 

3 . f nos blocos de dimenções SxlOxlO mm , com aces paralelas para se 

obter uma boa fixação, onde as superfÍcies de cantata dos materi 

ais devem estar perfeitamente ajustadas uma a outra. 

Cada peça de metal ~oi lixada a fim de serem tiradas 

as imperfeições da superfície, provocadas pelo processo de corte . 
• 

Usou-se lixas fixas sobre discos girat6rios na sequ~ncia : 400 

600 e 800 C da mais grossa para a mais fina). As amostras eram 

giradas sobre a lixa em rotação, no sentido contrário ao do di~ 

co, tomando-sP. de não tirar o paralelismo das facesCmedindo-se 

constantemente a espessura da amostra), e examinando-as após ca­

da lixamento em microscópio Ôtico. 

Ap6s o processo de lixamento, vem o processo de poli­

mento, necessário para tirar as irregularidades da superfície , 

provocadas pelas lixas, onde usou-se pasta de diamante sobre p~ 

no macio, fixo em disco girat6rio C 300 a 400 rpm ) , com lubri­

ficante. As rugosidades da superfície diminuiam i medida que 

se mudava a granulosidade da pasta de diamante. Usou-se pasta 

de diamante í~m,3 ~m. 1 ~me 0,25 ~m. nesta sequência. 

Em seguida ao polimento, a superfície das amostras fo 

ram limpas através de ultrasom, onde as amostras ficam embebidas 

em alcool. 

Estando as superfÍcies planas c limpas, as amostras 

foram submetidas a fixação, a qual ~feita prensando-se as duas 

peças CFe e Ti) por meio de um parafuso (Foto 13) e submetendo 

* Ver tabela de pureza (Tabela v l lI). 
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o sistema a um tratamento térmico de 600 °C por 4 horas com at 

mosfera inerte de A#, o que evita a oxidação das superfícies. 

O tempo e a temperatura do tratamento térmico foram escolhidos 

de modo a apenas fixar as duas peças fortemente(fixação por di 

fusão) sem haver reaçao. 

o 

TRATAMENTO TERMICO 

O tratamento térmico para as_amostras de Fe-Ti foi 

- -3 feito de acôrdo com a tabela II; com as amostras em vacuo ( lO 

torr).encapsuladas em quartzo. 

i\ledidas precisas de temperatura foram conseguidas c-". 

locando-se o termopar(Pt-PtRh lO% ' ) a poucos milÍmetros da .":. 

:[Ilostra. 

A seguir~ as amostras foTam embutidas em resina sin-

tética, cortadas e polidas com pasta de diamante em pano macio 

tomo descrito anteriormente, após o que foram limpas por ultr~ 

som e depois de fotografadas em miscroscôpio Ótico, analisadas 

qualitativa e quantitativamente na Microsonda Eletr6nica e por 
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difratometria. 

3.1.2 - OBTENÇAO DO Si0 2 - Al d - vapora o 

As peças de quartzo natural foram cortadas nas dimen 

sões de SxlOxlO mm 3 com superfícies paralelas. A fim de tirar 

algumas imperfeições deixadas pelo disco cortador, as superfi 

cies foram lixadas em lixa fina (n• 800). Em seguida, foram 

submetidas ao processo de polimento, o qual consiste em gira~ 

se manualmente a peça sobre vidro, utilizando-se pó de SiC e 

agua destilada como lubrificante. Inicia-se o polimento com 

o po de grãos maiores e termina-se com grãos menores, nesta 
• 

ordem : n• 320, 400, 600 e 800. 

No final do polimento, a superfície do quartzo apr~ 

senta-se lisa, sem buracos ou riscos porém, não espelhada. 

As peças de quartzo foram colocadas no evaporador ( 

Hitachi - modelo HUS- 4GB) e sobre elas foi evaporado alumí­

nio puro (99,,9 % peso) sob forma de uma fina camada (O ,004mm). 

Foram montadas amostras do tipo sanduiche(figura 

13, a)usando-se dois blocos de quartzo, tendo alumínio sobre 

suas superfícies de cantata. 

A amostra foi submetida a pressao mecânica pelo sis 

tema de parafuso(foto 13) e assim submetida a tratamento tér­

mico feito à temperatura de 660 °C por 100 horas. 

Para fim de análises, a amostra foi embutida em re 

sina sintética, cortada transversalmente, polida e fotograf~ 

da em microscópio Õtico. 
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3,1,3 - OBTEJ\ÇÃO DO PAR Si0 2-AlMetâlico 

Blocos de alumínio metálico de pureza(99,9 % peso)* 

foram usados para reagir com quartzo natural. As dimensões 

dos blocos de Al foram : 5xl0xl0 mm3 , idênticas as dos blocos 

de quartzo. O polimento da superfície do quartzo foi semelhan 

te ao do procedi.mento anterior e o do alumÍnio foi feito com 

lixa n9 800 , fixa em disco giratório, e em seguida com alumi 

na de 1 ~m. 0,5 ~m, e 0,05 ~m sobre tecido macio. Após o poli 

menta, os blocos foram superpostos de acôrdo com o esquema da 

figura 13.':>,e fixados sob pressao mecânica foram submetidos a 
• 

tratamento térmico. 
~ ~ - -3 O tratamento termico , a vacuo( 10 torr), das a -

mostras de Óxido- metal está na tabela III. 

Após tratamento térmico, as amostras passaram pelo 

mesmo processo de emhutimento e polimento do sistema anterior 

* O Allli~Ínio analisado na Microssonda Eletrônica continha 

impurezas de Fe. 



r 
3.2 - EQUIPMIENTOS UTILIZADOS 

A preparaçao metalográfica das amostras, descrita 

em detalhes no item anterior, foi feita de maneira diversa 

para cada caso em especial( metal duro, metal mole,vidro). 

O tratamento térmico foi feito num forno de resis 
tência elétrica adaptado para funcionamento com atmosfera-

gasosa e a vacuo. 

Realizou-se três tipos de análise : ética, qualit~ 

tiva e quantitativa. As análises éticas foram feitas em mi -

croscópio ético da Zeiss e as outras duas na Microsonda 

· Eletrônica modelo n!A-SB da Hitachi ·- Perkin Elmer e no 

goniômetro horizo~tal -PW 138 da Philips, cujas especifica -

çoes principais constam das tabelas IV e V. 

A microsonda eletrônica fornece informações sobre 

regiões muito pequenas. Seu funcionamento se baseia na de-

tecção de raios-X característicos emitidos pela amostra, a -

pós ser bombardeada por um feixe de elêtrons colimados. As a 

nálises quantitativas são feitas através da interpretação 

das intensidades relativas de raios-X isto ê, da relação en­

tre as intensidades de raios-X emitidos pela amostra padrão 

e pela amostra analisada. 

Os dados de contagem de raios-X emitidos, foram s~ 

bmetidos ao programa Magic IV (ZO) para a correção final das 

intensidades. 
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Parte 4 

Resultado das análises das amostras. 

4 .1 - Introdução 

Para o estudo comparativo de dois tipos de reaçao 

em dois sistemas distintos é necessário analisar quais são 

as fases formadas durante a reação e estudar. a lei temporal 

da formação de fases. 

Na análise das fases formadas , usamos a Microson-

da elêtrônica e o Difratômetro de raios-x. A microsonda ele-

trônica fornece informações sobre as .concentrações nos limi­

tes das fases. Esta microanálise tem certas limitações.Uma 
• 

delas e no caso de filmes finos(espessura menor que 3U m)on-

de se obtem informações falsas pois o diâmetro do feixe , 

sendo maior que a espessura da amostra, atinge regiões vizi-

nhas a fase estudada. A outra limitação deste método de anã-

lise, é a dificuldade de se analisar elementos leves com nu-

mero atómico menor que 12 (análises deste tipo dão uma gran-

de incerteza nos resultados). 

No estudo da lei temporal da formação de fases,rne-

dimos a variação das larguras das fases com o tempo de trat~ 

menta térmico usando o microscópio ótico. Estas medidas só 

podem ser realizadas quando é provado, pela análise quanti-

tativa das fases, que não ocorrem mudanças de concentração 

com o tempo, nos limites das fases. 

No caso do sistema Fe-Ti, determinamos os valores 

de concentração em toda a extenção da zona de reaçao, o que 

nos possibilitou calcular os coeficientes de. difusão deste 

sistema. 
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· 4.2 - ANÁLISE NO MICROSC6PIO ClTICO 

Para uma observação detalhada da superfÍcie das amostras 

, estas foram fotografadas no microscópio ético, em várias ampli·a­

çoes. 

As fotos de 1 a 12, dão o aspécto geral da superfície 

das amostras. A largura das fases formadas durante tratamento tér­

mico foram ~edi~as sobre as fotos . 

• 

44 



' 

4. 3 - ANÁLISE QTJALITATIVA E Q1TANTITATIVA 

A) Fe-Ti 

As medidas de largura das fases formadas durante trata 

mente térmico foram feitas através das fotos da superfície das 

amostras(valores médios de 10 determinações).Estes valores estão 

na tabela IX. 

Particularmente, para tempos pequenos tornou-se difí 

cil fazer medidas independentes para cada uma.das fases forma -

das norque a interface limite entre as duas fases não estava 
• bem delineada. Por outro lado, o bom contraste da~ fases interm~ 

tãlicas nos lados dos metais, possibilitou-nos fazer medidas da 

soma das duas fases : FeTi + Fe 2Ti ,. 

Os valores médios de largura das fases da tabela IX 

se distribuem aproximadamente em So % do valor para cada fase 

sendo que a fase F~Ti,para tempos pequenos, mostra um valor re-

lativamente maior que a fase Fe 2Ti. 

Na fase FeTi foram encontradas precipitações de TiC• 

para tempos de tratamento térmico pequenos(ver figura 14). 

Os valores da tabela IX foram graficados (Fig.20-a e 

20-h) a fim de se analisar o comportamento da lei temporal. 

Na figura 20-a tem-se os valores de x em função de t 

Incluindo o valor de t=O -Y x=O, ve-.se que para tempos pequenos, 

ocorre um clesvio para valores maiores, e para teT!lpos grandes , 

há um desvio uara valores Menores. 

Na figura 20-b analisamos esta mesma lei em papel log­

log , e fazendo-se x= k tn encontramos n ~ 0,4. 

* A forrr.aç5.o de TiC se deve provalvelmente a solucão de car 

vão no Fe e a cl:i_fusão do mesmo nas fases intermetálicas du -

rante o tratar:1cnto térr.üco. 
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_Para uma exata identificação dos compostos das novas f~ 

.ses formadas durante o tratamento térmico, usou-se difratometria 

de raios-X numa das amostras(20 h/1000 °C).A análise de raios-X 

foi feita em cinco superfÍcies diferentes (secção transversal) da 

amostra, começando-se do lado do Fe, até chegar na zona do Ti. No 

esquema da figura 14-a estão representados os planos de secção 

transversal, onde foram feitas as análises, os quais foram obtidos 

fazendo-se desbantes sucessivos na amostra. 

A figura 14-b mostra os diagramas do difra tômetro para 

as 5 superfícies analisadas. Nota-se na região próxima do Fe a 

presença da fase Fe(Ti) e na região próxima ao Ti , a fase Ti(Fe) 
• 

Nota-se também, que a intensidade da linha Fe2Ti decresce no senti 

do do ferreo para o titânio, equanto que a intensidade da linha 

FeTi cresce neste sentido. Este é um resultado esperado, que e pr~ 

visto pelo diagrama de equilÍbrio das fases do sistema Fe-Ti (fig_!:O 

ra 6) . 

Analisando-se pontos fixos da zona da amostra na região 

do Fe-Ti, obteve-se os dados de concentração da tabela VII. 

Fazendo-se uma varredura de raios-X ao longo da amostra 

obteve-se o diagrama de intensidades da figura 15(diagrama feito 

na Hicrossonda Eletrônica). 

Na tabela VII tem-se os valores teóricos de concentração 

de Fe e Ti nas fases Fe 2Ti e FeTi. Estes valores são calculados 

em % peso, considerando-se os números atômicos dos elementos Fe e 

Ti. 

llsanclo a equação 35 qne clã o valor da constante de fase 

em função do tempo e da largura ela fase, calculou-se os valores da 

constante de fase Bj para a fase (FeT.i •· Fe 2Ti) (tabela IX) . Os v a 

leres de B. 
' J 

são finitos e nositivos (1 5) • 



Coeficiente de difusão 

Feitas as análises na zona total de difusão, aplico~ 

se o método de Bo1tzman- Matano (fig. 16 e 17} e determinou-se 

os coeficientes de difusão DFe-Ti que é dado por 

DFeTi(C) = 
1 x' dC 

2t 

Na figura 19 tem-se a variação de DFeTi em aFe(Ti) 

e S Ti (Fe). 

Alguns do? valores de D estão na tabela X. 

A curva da concentração ( Fe-Ti ) pela distância na 

amostra ( 10h/1000°C) está na figura 18.mostrando a interface 

original e a interface de Matano. 

Para a escala de distância usada neste gráfico, é 

impossível mostrar a presença de fases intermetãlicas (largura 

das fases ~ 1 ~m) 
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B - Si02 - Al(evaporado) 

Devido a pequena espessura das novas fases formadas 

nao foi possível fazer análise pontual na região de reaçao . 

Apenas foi possível a análise qualitativa feita segundo uma 

linha que atravessa a amostra (figura 21). 

O diagrama de intensidades de raios-X, cujo perfil 

esquemático está wa figura 21, revela que a linha de Si é mais 

intensa na região de reação e cai de intensidade na região do 

alumínio. Normalmente , numa difusão de dois materiais, oco -

rre uma interpenetração dos átomos de um material no outro 

Neste caso porem, ve-se que os átomos de Si atravessaram a ca 

mada de Al e ficaram na região de reação. 

O prosseguimento de novos experimentos com este ti­

po de amostra, de alumínio evaporado sobre quartzo, foi inte­

rrompido pois o principal objetivo deste trabalho, que é o e~ 

tudo da formação de fases, ficava prejudicado. Necessitava-se 

de uma area maior de Al, e por este motivo, passou-se para u­

ma variação deste sistema Si02-Al, usando-se pequenos cubos 

de Al metálico. 

O alumínio evaporado possui a vantagem de criar uma 

perfeita superfície de cantata entre quartzo e o alumínio, fa 

cilitando deste modo o início da reação. 
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C- Si02 - Al(metálico) 

As análises qualitativas indicaram a formação de va­

rias regiões. Uma configuração geral da superfície da amostra 

está na figura 22. A região de reação ficou entre o Al e o Si02 

Na extremidade da zona de reação, na direção oposta ao alumínio 

apareceu um filête de aspécto metálico, que revelou-se ser de 

AI (97 % peso). No interior da zona de reação, aparecem canais 

que vão do alumínio ao filete (detalhes nas fotos 7e 9) ,, 

A região de reação(Foto 8) é escura e é constituida 

de Al e O. Nas Extremidades do alumínio, formaram-se partículas 

(detalhes foto lZ)"de aspécto metálico. 

Na figura 24 tem-se o esquema de uma amostra tratada 

termicamente por 49 horas, i 630°c.e interessante notar que a 

reação que vai na direção do alumínio para o quartzo, encontro~ 

se no centro do q·uartzo, tomando toda esta região. Nesta amos -

tra foi feita a análise qualitativa e quantitativa, cujos dados 

estão nas tabelas XII e XIII. Estas análises foram feitas nos 

pontos marcados nas fotos 10, 11 e 12, 'que dão detalhes da su­

perfície da amostra. 

Os pontos 1,2 e 3 (foto lO) que se situam sobre o fi­

lête metálico são de alumínio. Os pontos 4 e 5 (foto 10) que 

pertencem a uma região semelhante a esta primeira de alumínio 

possuem apena 48 % peso de alumínio. Porém esta leitura pode 

ser falsa pois o diâmetro do feixe pode ser pouco maior do que 

a largura do filête 

Os pontos 6,7 e 8 (foto 11) que pertencem a região de 

reaçao, possuem concentrações semelhantes de Al : 48,48 e 49 

\ peso respectivamente e concentrações de silfcio com pequenas 

variaç5es (3, 2 e 7 I peso) em cada um dos tr~s pontos 
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Os pontos 9,10 e 11 (foto 12) se situam sobre as 

partículas formadas nas extremidades do alumínio e os pontos 

12 e 13 (foto 12) estão sobre o alumínio (96 ~peso). 

A fim de determinar os elementos presentes na regi 

ao de reação (Al-Si-0) , fizemos um corte transversal na a -

mostra , na região de reação, e a submetemos a análises de 

raios-X( difratometria), e o resultado foi : a região de di­

fusão é composta de Al 203 (fase a ) e Al. Para uma confirmação 

dos resultados, foi feita anil·ise de p~. cujos resultados estão 
na tabela XIV. (22). 

Através dos dados da anilise quantitativa da micro 

ssonda Eletrônica 0 foi feito um perfil esquemitico das concen 

trações de alumínio e silício para a reaçao Si02-Al (figura 

2 5) • 

As partículas (pontos 9,10 e 11 , foto 12), formadas 

na região do Al possuem em sua constituição, além de Al e Si , 

Fe, Mn e Cr. Pode-se dizer que isto ocorre devido a impurezas 

oriundas da preparação da amostra ( por exemplo, do suporte 

das amostras durante tratamento térmico). (Tabela XIII). 

A variação da largura da fase, com o tempo de trata­

mento térmico pode ser observada nas fot.os 3, A, 5 e 6 , que 

mostram a região de reaçio para quatro tratamentos t~rmicos di 

ferentes. A largura das fases foi medida diretamente com o mi-

croscópio ético e conferida através das fotos e estão na tabe-

la abaixo. (tabela XI). 

Os dados da tabela XI foram graficados(Figura 25) 

dando uma variação de x do tipo ~ x = k tn. n =1,04. 
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CONSIOERACOES SOBRE DESVIOS 

No estudo comparativo do transporte de matiria nos 

sõlidos oor reação na interface e por difusão, sõ existem do­

is valores de relevância : orimeiro a possível variação de 

concentração nos limites das fases e segundo a determinação 

da· lei da temoeratura do crescimento das fases. 

Para o primeiro caso, somente pudemos mostrar resul 

tados qualitativos, pois para determinações exatas de concen­

trações nos limites de fase, se necessita de um trabalho exp~ 

rimental mais acurado, conforme.foi discutido por May e Casa­

rin (22' para anã1ises no sistema Al-Al 2Cu. 

Os desvios que podem ser encontrados na determina­

çao da lei temporal do crescimento das fases podem ser relacio 

nados com problemas de tratamento tirmico e com as medidas de 

larqura das fases. 

Na amostra Fe-Ti , as determinações de tempo· foram 

feitas com um desvio de + 10 °, send~ que os tempos de estabi­

lisação da temoeratura podem ser desprezados. 

Os desvios na determinação da largura das fases FeTi 

e Fe 2Ti aparecem devido as dificuldades de resolução das mi­

croqrafias, e de uma formação irregular·das fronteiras de cres 

cimento das fases. 

Por estas indeterminações, calculamos um desvio médio 

de + 1 pm ( 25 % ) para espessuras pequenas e de + 1 ,5p m (15%) 

nara esnessuras maiores. 

Na amostra Si0 2-A1, as determinações de temperatura 

nao foram exatas como para o caso do Fe-Ti. Neste caso, na reqi --
ão de 630 °c temos urna incerteza de + 20 ° 
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Esta variação de temperatura, em nosso trabalho , 

nao ocasiona mudanças notãveis nos parâmetros de reação. Is­

to oorque normalmente, em fases liquidas, como em nosso exem 

plo a fase Al-Si acima do ponto eutêtico, a energia de ativ! 

çao ê pequena, não ocasionando mudanças grandes do coeficien 

te de difusão com a temperatura. 

A incerteza nos valores das larguras de fase não 

oode ser excluida mesmo no caso do Si0 2-A1 onde a largura da 

fase possui valores absolutos mais altos que no caso do Fe­

Ti .Pode-se atribuir esta incerteza a irregularidade dos li -

mites das fases. 

• 
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4.4- DISCUSSAO OOS RESULTADOS OBTIDOS 

A deoendência temporal do crescimento das fases e 

um critêrio importante no estudo das reações em sÕlidos. 
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Reações nos limites de fases são caracterizadas por 

uma lei de crescimento linear.Encontra-se frequentemente na li­

teratura, o crescimento de fases controlado pela difusão, o 

qual apresenta u;na proporcionalidad~ comv't. Estes dois exe!!]_ 

olos que são analisados exPerimentalmente neste trabalho, de-

terminam ambas as leis de tempo. 
Fe-Ti Para a formação das fases intermetãlicas FeTi e Fe 2Ti 

no sistema Fe-Ti a 1000°C, foi determinada uma lei de cresci -
• 

mente oarabÕlica ( 6x = B tn com n = 0,5) cujo grãfico linear 

incluindo o oonto t=O estã na figura 20 - a. Na figura 20 - b 

~emos a curva logaritimica (log-log) onde n = 0,42. 

O crescimento da largura das fases relativamente mais 

_ripido para tempos oequenos, ocorre provavelmente devido a for-

mação de TiC, o que ocasiona uma dilatação das primeiras fases 

enr'riquecidas de Ti, onde a parte do carvão em 
yfe 

de com uma velocidade relativamente alta ( De 

T= 1000 °C) (14). 

solução difun­
-7 2 

= 4. 1 O cm Is , 

As constantes de fase determinadas para FeTi e Fe 2Ti 

sao aoroximadamente iguais, então pode-se escrever : 

= 1 /2 B 
-6 1-=1,93.10 cmfsZ 

onde R e o valor• médio das constantes de fase.(Tabela IX). 

Os valores de coeficiente de difusão para estas a -

mostras, os quais foram determinados pelo método de Boltzman­

Matano, estão de acordo com os valores encontrados na literatu 

ra ~ Z8). 



Com estes valores de coeficiente de difusão, foi 

possivel fazer uma estimação teõrica das constantes de cresci 

menta dadas anteriormente, pela equação de Kidson(equação 36) 
-6 . r:: 

que fornece Breõrico = 1 5 • 10 cm/v s. 

Apesar da aproximação grosseira dos valores do gr! 

di ente de concentração nos limites de fase (figura 18), e do 

uio dos coeficientes de difusão quimica e não dos coeficientes 

de difusão parciais no cálculo da constante de fase teõrica, o 

valor obtido mostra um resultado relativamente satisfatõrio . 

• 

Ao se combinar metal + õxido, deve-se necessariamen 

te encontrar mobilidades dos ãtomos diferentes nas duas meta-

des da amostra. Isto estã condicionado a mudança dos mecanis­

mos de transporte ao qual estã sujeita a reaçao (difusão por 

vacâncias no met3l e troca de ions nos Õxidos). 

No caso da combinação de Sio 2 + Al , e tratamento 

têrmico na região de 600 °C ,pouco abaixo da temperatura de 

fusão do Al, este comportamento atõmico diferente dos dois la 

dos, ê reforçado por se encontrar uma fase liquida(Al-Si rea­

ção eutêtica) prÕxima do Si0 2 . Esta diferença de mobilidade! 

tõmica em ambos os lados da amostra Si0 2-Al, criam condições 

que levam a transição dos ãtomos da região do Si0 2 para a re­

gião do Al, controlar a velocidade da reação. 

Apõs sofrer esta transição( do Si0 2 para o Al), os i 
tomos do O, devido a grande diferença de entalpia, se combinam 

com o Al e formam o A1 2o3. 

O Si fica em solução no resto da fase do Al e difun-

de-se em regiões mais afastadas da interface. 
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O transporte do Al dentro da região de reaçao e o 

transporte do Si reduzido, e feito através de micro-canais e 

pela difusão na superficie.Se se exclui a possibilidade destes 

transportes, pode-se dizer que não hi progresso da reação, pois 

a mobilidade dentro do Al 203 e tão pequena como no quartzo. 

Determinamos uma lei linear de reação óx~ t que tem 

velocidade ate que o quartzo seja totalmente consumido pela 

reação.A constante de fase ê -6 cx;0.75 . 10. cm/ s 

Na literatura não se encontra resultados experimen -

tais com amostras compactas. de Al.Reações com H>lmes finos (atê 
o -

1500 A) foram feitas por Cavanagh(23) e Prabriputaloong(24)., 

Estes attores estuÇaram a reação em filmes finos de 

Al com Si0 2 na região sub e sobre eutetica. Eles determinaram 

como produto de reação yA1 2o3 {Cavanagh) e 9-Al 2o3 e~1 2 0 3 ( 

Prabriputalong ), porém em nosso trabalho , determinamos a fa 

se modificação dea Al 2o3. 

Cavanagh determinou o comportamento de reaçao atra-
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ves do transporte no limite de grão(energia de ativJção 22 kcal/ 

mol) e do transporte no volume do Al no Si0 2. Como estas expe -

riências são feitas entre 500 e 565 °C (região sub-eutêtica) , 

e a espessura das amostras em geral e pequena, não se pode fa-

zer comparações_ diretas com nosso trabalho. 

Na tabela VI tem-se os valores dos coeficientes de 

difusão extrapolados para 630 °C, como também os valores de D 

no Al 2o3 e Si0 2 da literatura(tambem extrapolados), e também o 

coeficiente de difusão do Si no Al líquido. 

A partir da aproximação : D = x2 1 2t , e usando-se 

os valores de largura das fases, foi possível calcular um 

coeficiente de difusão • o qual corresponde a velocidade de rea 

ção (tabela VI). Este valor de D , fica entre o valor para rea­

ções em filmes finos e o para difusão no líq~ido. 
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o o 
elemento rede a

0 
(A) c

0
(A) 

yFe f~-"' ,_- 3,639 -
aFe bcc 2,866 -
TiFe 2 hexagonal 4,78 7' 79 9 

TiFe cúbica 2 '9 76 -
~Ti hexagonal 2 '9 50 4,686 

TABELA I 

Tipos de rede Fe-Ti 

n9 da amostra 
• 

t(h)/1000 o c 

1 5 

2 20 

3 40 

4 80 

5 160 
' 

TABELA II 

Tratamento térmico do Fe-Ti(Vâcuo 10- 3 torr) 

n o da amostra t (h) I 630 °C 

1 16 

2 36 

3 49 

TABELA III 

Tr~tamcnto térmico Siü 2-Almetãlico 



Tensão de operacao 5 -50 Kv 

Sistema Eletro-Otico 3 lentes eletromagneticas 

Otica de raios-X : 2 espectometros c/ cristais e detetores 

Otica de Luz 

Iluminação 

• 

duplos 

2 detetores xenônio selado 

fluxo prop. de Ar 

ângulo de emergência do R-X : 38 ~ 

campo claro 

luz polarizada 

luz transmitida nao polarizada 

Magnificaçã.o : 300 X 

Amostra tamanho : 1 1/4 diâmetro x 3/4 pes de espessura 

capacidade 8 espécimes 

movimentos X,Y ,Z e rotação 

Feixe Eletrônico : 3 osciloscÕpios eletromagneticos 

mag. 100 a 30.000 X 

Sistema de vã cuo 2 bombas mecânicas 

1 bomba difusora (700 1/s) 

TABELA IV 

Especificaçôes Técnicas da Microsonda Eletrônica Hitachi-

Perkin-Elmer 
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Range de " Scanning" : 8 = 360° (-65° 28 165ó) 

Leitura Acurada : p/ 0,01° ( 8 e 28 ) 

Possibilidades de "Scanning" 8 ou 28 + 8 

Passos de 11 Scanning'' : 

1/8° 1/4° ' 1/2°' 1°' 2° ( 28 I min) 

. 

• 
TABELA V 

Especificações Técnicas do Goniõmetro Horizontal 

PW-138 - Phi1ips 
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Elemento Sistema D
0 

(cm2Js) Q (kcal/mo~·) D(cm2Js) referência 

Fe59 Al 2o3 
. -6 9,18.10 23,79 2,6.10- 12 (25) 

• 
p Si0 2 

32 . lo- 7· 25,12 2,5.10- 13 (25} 

Al Si0 2 85 49,8 9,0.10-ll (26} 

A 1 L 
-2 7,9 

-4 (27) Si 1,0.10 1,2.10 
'1 

4,0.10 -8 este trabalho 

TABELA . VI 

COEFICIENTES DE DIFUS~O CALCULADOS (630 °C) 

"' ~ 



Sistemas 

Análise Fe/Ti 
Quantita-

tiva. 
Fe/Ti 

Valores 

Calculados 

de CFe e Fe/Ti 

CTi' 
' 

Valores 

TeÓricos 

de CFe e 

C Ti 

Tempo de tratamento (h) Zonas do Fe Zonas do' Ti 

térmico I 1000° C (I/ Io)Ti (I/Io)Fe CTi CFe (I/Io)Ti (I/I o) Fe CTi 

20 o. 29 7 o. 699 • 0,297 0,734 0,507 o. 46 3 0,497 

80 0,314 0,686 o. 30 7 o. 721 0,508 0,503 o. 49 8 

160 o. 329 0,675 o .• 32 2 o. 710 0,513 0,506 o. 50 3 

Fase CTi CFe C Ti 

Fe 2Ti 0,3001 0,699 

FeTi o • 461 7 

TABELA VII 

Valores teóricos e experirnen tais de comcen tração. Sis terna Fe-Ti. 

C Fe 

q 507 

0,547 

o. 550 

CFe 

0,5383 

"' "' 
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Impurezas do Fe Impurezas do Ti 

concentração elemento concentração elemento 

0,006 c t.. o. 01 c 

o. 001 N /1) o. 01 N 

< o. 001 o /1) 0,02 Fe 

• 

< 0,005 Si 11) 0,045 o 

L_ 0,005 Al 

< 0,005 s 

<:.o,oo5 p 

< 0,002 fln 

·-

TABELA VIII 

Impurezas do Fe e do Ti. 



n 

1 

2 

3 

4 

5 

- ( /JS ) t (h) X ~m),llO. Bj (cm 
"". 

5 3,40 2,50 10- 6 

20 5,53 2,06 10- 6 

40 7,14 1,88 10- 6 

80 8,75 1,63 10- 6 

160 12,14 1,59 10-6 

TABELA IX· 

Va1ôres· da constante de fase para o Fe-Ti . 

• 

1,2 

1,6 

2,0 

2,3 

2,4 

2,5 

2,6 

2,4 

3,3 

4,8 

7,8 

8,2 

10,0 

13,0 

13,0 

C{at % Ti) 

1,5 

2,0 

2,8 

3,6 

4,3 

5,0 

5,7 

80,0 

81,4 

83,2 

85,0 

87,4 

89,6 

92,4 

. 95,4 

~----------~--~-------·-

'l'ABELA X 

Coeficientes de Difusão Fe""'l'i. 
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n x(mm) I lO t(h)/660°C 

1 0,38 16 

.í 

2 • 1,06 36 

3 1,38 49 

TABELA XI 

~ledidas de largura de fase , em função do tempo 

de tratamento térmico. Si0 2-Al. 
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-

pontos elementos c c F'-"' '%t z) 

n Al o Si o 

1 97,18 - 1 • 24 -

2 97,33 - 1 '50 - ' 

3 96,69 - 1 '37 -
4 48,79 43,32 9 '1 5 1 • 04 

5 48,46 43,03 9 '1 7 10,45 

6 
o 48,63 43' 18 3,46 3,94 

7 49,69 44 '1 2 1 '95 2,22 

' 8 47,15 41 '86 7,17 8 '1 7 

9 51 • 84 46,03 8,36 9,53 

10 49,78 42,20 7,60 8,66 

11 49,67 44 '1 o 7,47 8 '51 

1 2 95,95 - 1 ,1 ó -~-

TABELA XII 

AN~LISE QUANTITATIVA {% PESO) 

M!OSTRA Si o2-A 1. 

Obs. Os valores de concentração do O fora8 calculados ror 

estequiometria. 
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o 

. 

Valores obtidos valores tabelados 

o o 
n Elemento d (A) I 1 . re at1 va d (A) I relativa 

1 Si02 4,270 10 4,260 35 

2 A1 2o3 3' 4 81 70 3' 4 79 75 

3 Si0 2 3,350 70 3' 340 100 

4 A1 2o3 2,54 90 2 '550 . 90 

5 A1 2o3 2' 370 50 2,370 40 

6 Al 2,340 90 2,338 100 

7 A1 2o3 2,090 100 2' o 85 100 
• 

8 A1 2,040 70 2 'o 24 47 

9 Si0 2 1 '811 30 1,810 17 

10 A1 2o3 1 '742 80 1,740 45 

11 A1 2o3 1,606 90 1,600 80 

12 A1 1,440 30 1 '4 30 22 

13 A1 2o3 1 '381 40 1 '3 7 4 50 

TABELA XIV 

JINJ',LISE PELO t.tCTODO DE P(\ : Al:OSTRA Si02 - Al. 

I Pontos 9 10 11 

I Elementos Fe, Mn, C r 

TABELA XIII 

AX.~LISE QUALITATI\'A. Sio2-Al 

o 
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Curva de Energia Livre cn funç~o da Composiçio para uma so­
lução-Binária. 
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c) Curva de Potencial Quimico 

d) Variação da Concentração 

Relaç6es de Energia e Conccnt~açâo: Difus~o. 
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a) Potencial Qufmico 

• 

I 

~--------------x--------------~ 
b) Energia Livre (b·G. -"driving 

• J\ 

GA - energia de ativação) 

force" 

FIGURA 3 

Reação controlada por difusão.Região de po~ 

cas distâncias atôrnicas. 
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a) Potencial Qufmico • 

• 

I 
~--------------X:----------------

b) Curva de Energia Livre 

FIGURA 4 

Reação controlada na interface.Região de pO_!:! 

cas distâncias atômicas. 
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'A 

Gl (estado inicial) 

G 
(estado f-inal) 

• 

estado de transição 

(energia livre de 

ativação) 

6. G "driving force 

FIGURA 9 

Variaçio de ertergia livre de u~ ~tomo durante uma reaçao. 
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FIGURA lO 

Relação entre a) curva de conccntraçio e b) diagrama de 

equilfbrio de fases num sistema com solubilidade limita 

da nas fases pri115rias. 
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brio para um siste~a polifJsico. 
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FIGURA 13 

Amostras tipo sanduiche a) Siü 2-Alevaporado 

b) Siüz-A1metâlico 
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FIGURA 14 

Difratometria de raios-X na amostra Fe-Ti(20h/J000°c) 
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Diagrama de intensidades na fase intermetálica. 
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Variação da concentração com a posição na amostra . 
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FIGURA 17 

Relações de concentração e fluxo na amostra. 

Lei de Fick. 
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Crescimento do produto de reaçao comVt.sistema Fe-Ti. 
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Crescimento do produto de reaçio com o tempo. 

Sistema Fe-Ti. 

B6 

N 
o 
..-< 

''I 



87 

• 

Al ___ ~ _ 

FIGURA 21 

Análise do Sio 2-Al · d .a) Esquema da superfície evapora o 

da amostra b) Perfil esquemático da concentração de 

Si e Al na amostra. 
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Configuração geral da superfície do Si0 2-Almetâlico 
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Sistema Fe-Ti . 
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Região de reação do Al-Si0
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Tratamento térmico : 16h/63 0 °C . 
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FOTO 4 

Região de.reação do Al -Si0 2 . 

Tratamento t érmico 36h/630 °C . 
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Região de reação do Al-Si0 2 . 

Tratamento térmico. 49 h/6 30 °c . 
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FIGURA 23 

Fotos da amostra Si0 2- Al.Detalhes do esquema da Fig . 22. 

Tratamento t~rmico : lOOh/ 630° C. 
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FIGURA 24 

Esquema da superfície do Sio 2 ~Ai(49/630°C) 

~ 
. 

AI c AI 
f7 .• 

i 
2 ~\ 13 

~.I o • 
[ 

4 • • 
5 l I 7 8 ÜJII2 

. 
Pontos analisadOs . 

• 

"r.--Y':-"'Jii$:iX; '*'~YIN-dt~&:,-~'~'S~W'(-1fd': rM: -~·"ffl 
'".-/ _-- -:;. 
i,- .. 

- _/_-·; 
-~ ""•' 

.. 2 
• 

-e ,:· 
/. 

FOTO IO ( I50 : 1) 

Detalhe : canal na região de reaçao. 
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Detalhe : canais na região de reaçao 
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FOTO 12 ( 200 : 1) 

particulas formadas nas bordas do Al~ 
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FOTO 13 

Suporte em aço inox usado para fixação de amostras. 
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