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RESUMO

Materiais que possuem uma microestrutura na escala dos nanometros
apresentam propriedades fisicas e quimicas diferentes daquelas do sélido em volume.
O desenvolvimento de métodos de preparagio e processamento destes materiais, visando
obter nanoestruturas estaveis destinadas a estudos cientificos de sistemas de baixa
dimensionalidade ou sua aplicagdo tecnoldgica, é hoje um tema de grande interesse.
Assim, € muito importante descobrir os métodos apropriados para estudar a evolugio da
microestrutura durante o processo de cristalizagdo e crescimento, bem como a estrutura
e composi¢do final dos grios e da componente interfacial.

Neste trabalho utilizamos as técnicas de difragio de raios-x (DRX),
espectroscopia de absorg¢iio de raios-x (EXAFS) e espalhamento de raios-x a baixos
dngulos (SAXS) para analisar amostras amorfas e nanocristalinas em diferentes
condigdes de preparagdo. O material estudado é a liga metalica de composicio
Fe,, sCu)Nb,Sij; B, (% at), produzida na forma de fitas amorfas através de
resfriamento rapido a partir da mistura fundida. Com a aplicaggo conjunta destas trés
técnicas de analise estrutural foi possivel acompanhar a evolugio do material a partir do
estado amorfo até o final da cristalizagdo, para diferentes condigdes de preparagdo. A
difragdo de raios-x foi fundamental na caracterizagio da estrutura nanocristalina formada
apos tratamento térmico, e o espalhamento a baixos dngulos veio a complementar essa
analise pela comparagdo entre os estados amorfos iniciais. A analise do ordenamento
local ao redor dos atomos de ferro (EXAFS) confirmou os resultados obtidos por DRX
e SAXS.

A aplicagdio da técnica de SAXS no estudo de ligas metalicas nfo ¢ comum
devido as dificuldades de analise introduzidas por caracteristicas inerentes desses
materiais (sistemas bastante absorvedores, ndo diluidos, etc.). No caso da liga estudada
esta técnica forneceu resultados importantes, pois pudemos verificar que as dimensoes
nanométricas € a alta fragdo volumétrica cristalina estdo intimamente relacionadas com
uma distribui¢do de agregados atdmicos ja presentes no estado amorfo inicial, que pode
ser variada controlando-se a taxa de resfriamento.

A combinagdo de métodos de analise utilizada neste trabalho mostrou-se eficiente
no estudo de pardmetros estruturais, dimensionais e composicionais desta liga metalica
nanocristalina. Comprovamos que a complementaridade dos resultados obtidos destas
trés técnicas otimizou a caracterizagdo estrutural do material estudado e que esta
metodologia ¢ adequada para determinar a microestrutura de sistemas de baixa
dimensionalidade.



ABSTRACT

Materials with a nanometer-scale microstructure can have unusual physical and
chemical properties. The development of methods to prepare and process these materials
obtaining stable nanoscale structures suitable for scientific studies of low dimensional
systems or technological applications, is today a major challenge. For this reason, it is
very important to find the appropriate techniques to study the evolution of the
microstructure during the crystallization and grain growth, as well as the structure and
final composition of the crystallites and the grain boundary interface.

In this work, three techniques of structural analysis, X-Ray diffraction (XRD),
X-Ray absorption spectroscopy (EXAFS) and small angle X-Ray scattering (SAXS),
have been used to study amorphous and nanocrystalline samples obtained with different
growth parameters. The material studied was the metallic alloy Fe,, ;Cu,Nb,Si,; B,
(at. % ), grown as amorphous ribbons by rapid quenching from the melt. With the
combined use of the aforementioned methods, the crystallization process was studied
from the initial amorphous state up to its final nanocrystalline stage. X-Ray diffraction
analysis was fundamental for the characterization of the crystalline structure obtained
after thermal treatment. Small angle scattering experiments complemented these results
through the investigation of amorphous samples produced with different quenching rates.
The local order around the Fe atoms was studied using EXAFS and confirmed the
information obtained by the previous methods. It must be mentioned that the use of
transmission experiments is somewhat hindered in metallic alloys by high absorption and,
in the case of SAXS, by the fact that these are dense systems of non-identical scatterers.
In the case of the Fe alloy studied, this technique led to important results, since it proved
that the dimensions of the nanocrystalline particles and the high crystalline volumetric
fraction in the annealed samples are directly related to a distribution of atomic aggregates
already present in the initial amorphous state, which can be varied by controlling the
quenching rate,

The combination of analytical methods used in this work proved to be efficient in
the study of structural, dimensional and compositional parameters of this nanocrystalline
alloy, rendering complementary results which optimized its characterization. This is a
very adequate methodology that can be successfully used to study the microstructure of
low dimensional systems.



CAPIiTULO 1 - INTRODUCAO

Materiais nanocristalinos sdo formados por pequenos cristais, de dimensdes de
algumas dezenas de nanometros, e uma fra¢fo significativa de dtomos entre os gréos i,
Estas caracteristicas fazem com que suas propriedades sejam diferentes, € normalmente
superiores, as dos materiais policristalinos convencionais (que apresentam gréos com
dimensdes maiores que 100 nm;.

Existem diversos métodos quimicos, fisicos e mecénicos para a produgio de
materiais nanocristalinos, entre eles a sintese a partir de precursores atémicos ou
moleculares (deposi¢do quimica a partir do vapor; precipitagdo quimica) e a sintese a
partir de precursores de volume (atrito mecénico; cristalizagdo a partir do estado
amorfo)!?],

Estruturalmente, estes materiais consistem em uma componente cristalina,

formada por todos os atomos localizados na rede dos grios cristalinos, ¢ uma

componente interfacial {ou amorfa) composta por todos os atomos localizados na

interface entre os grios. Essa estrutura é mostrada esquematicamente na figura 1.

Figura 1 - Modelo da estrutura atdmica de um material nanocristalino bidimensional.

Na caracteriza¢io estrutural de um material nanocristalino podemos destacar
alguns fatores de grande importéncia:

1. O nimero de fases cristalinas presentes.
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2. A estrutura e composi¢cdo atdmica da(s) fase(s) cristalina(s).

3. A ordem local em torno de cada espécie atdomica.

4. A composi¢io da fase amorfa.

3. A proporgdo entre as componentes cristalina e amorfa (fragdes volumétricas).

6. A evolugio da composigio e da fragdo volumétrica de cada componente durante a
formagéo do estado nanocristalino.

7. A forma e o tamanho médio dos grios cristalinos.

8. A distribuigio de tamanhos de grio no material.

9. O grau de textura ou orientagdo preferencial na rede cristalina dos grios.

10. A ordem de grandeza dos defeitos e distorgdes na rede cristalina.

Através destes fatores ¢ possivel estudar também a influéncia dos processos de
produgéio no estado nanocristalino final, avaliando em detalhe o papel de cada parimetro
de controle destes processos. Na cristalizagdo a partir do estado amorfo, por exemplo,
podemos citar os seguintes pardmetros de controle:

1. Amorficidade inicial.
2. Temperatura e tempo de tratamento térmico.
3. Composigdo atémica do amorfo inicial.

Assim, a caracteriza¢@io estrutural dos materiais nanocristalinos ja conhecidos é
um passc importante para a criagio de novos materiais, com novas propriedades
quimicas, eletronicas, magnéticas, mecédnicas e Opticas, e suas correspondentes
aplicagdes tecnologicas.

Entre as técnicas experimentais apropriadas para fazer essa caracterizagio estdo a
difragiio de raios-x (DRX), o espalhamento de raios-x a baixos dnguios (SAXS) e de
neutrons (SANS), a espectroscopia de absor¢do de raios-x (XAS), e as microscopias
eletronica de transmissdo (TEM) e de tunelamento (STM)I?). No que diz respeito a
observagdo da forma e tamanho das particulas e a estrutura das interfaces, a microscopia
eletrénica de alta resolugdo € bastante eficaz. Por outro lado, as técnicas de difragio,
espathamento e absorgdo de raios-x possuem a vantagem de fornecer informagdes
estatisticamente significativas sobre a estrutura atémica da amostra, uma vez que os

2
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espectros resultam de uma média sobre toda a regidio banhada pelo feixe incidente, onde
o numero de particulas pode facilmente ultrapassar 1012,

Neste trabalho utilizamos a combinagio das técnicas de difragdo de raios-x,
espectroscopia de absorgdo de raios-x, e espalhamento de raios-x a baixos angulos para
realizar uma analise completa da estrutura ¢ do mecanismo de formagfio de um material
nanocristalino obtido por cristalizagdo do estado amorfo. Acompanhamos a evolugio
deste material desde diferentes estados amorfos até a formag#o em escala nanométrica de
regides cristalinas com estrutura e composi¢do definida. O material em questiio € uma
liga metalica do tipo Fe-Si-B com pequenas adigdes de Cu e Nb, que apos 1 hora de
tratamento térmico a 540°C passa a apresentar excelentes propriedades magnéticas
docesB34.

Em termos de aplicagdes tecnologicas, os materiais magnéticos sio divididos de
acordo com a sua resposta ao estimulo de um campo externo, isto &, basicamente de
acordo com a forma da sua curva de histerese. Um material magneticamente duro ¢
caracterizado por um alto campo coercivo, baixa magnetizagio de saturagiio e altas
perdas magnéticas. Sdc os imds permanentes, utilizados em diversas areas como
altofalantes, motores DC e microinformatica. Por outro lado, os materiais

magneticamente doces ou moles sdo materiais de facil magnetizagiio, caracterizados por

baixos campos coercivos e baixa dissipagdo, além de apresentarem alta permeabilidade
magnética, alta magnetizagio de saturagdo ¢ uma magnetostricgdo muito baixa (quase
nula). Estas caracteristicas sfo importantes para a confecgdio de nucleos de
transformadores, cabegas de gravagio magnética, filtros de ruido em circuitos
eletronicos, € outras aplicagdes onde seja necessaria uma resposta rapida ao estimulo de
um campo magnético externo.

As ligas amorfas do tipo metal-metal de transigdo, especialmente aquelas a base
de Fe e Co, sdo a muitos anos objeto de estudos devido as propriedades magnéticas que
apresentam. O estudo dessas ligas vem acompanhando o progressivo desenvolvimento
de técnicas de solidificacio rapida da fase liquida, que permitem manter a desordem a
longo alcance. O desenvolvimento de grios cristalinos resulta em geral na deterioracdo

3
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das propriedades magnéticas doces, porém a cristalizagdo parcial de certas ligas amorfas
ricas em Fe pode dar origem a materiais cujas caracteristicas correspondem a uma
combinagfio das melhores propriedades doces das ligas amorfas ricas em Fe e em Co.

No caso da liga amorfa de composi¢do nominal Fe,, (Cu,Nb,Si , By (% at.)
0 surgimento das propriedades magnéticas de interesse esta diretamente relacionado com
as mudangas estruturais causadas pelo tratamento térmico. Esse material foi denominado
FINEMET, fazendo alusio a uma fina microestrutura metalica que, observada ao
microscopio eletronico, é composta por grios aproximadamente esféricos de dimensdes
nanométricas, distribuidos em uma matriz amorfa. Vérios estudos surgiram nestes
Ultimos anos procurando esclarecer a formagdio desta estrutura nanocristalina e a sua
correlagdo com as propriedades magnéticas doces observadas, gerando uma vasta
bibliografia a respeito desse novo material. Diversas técnicas experimentais foram
empregadas para estudar a fungdo de cada elemento na formago da microestrutura
nanocristalina. A cristalizagio de ligas com diferentes porcentagens atdmicas foi
analisada através de difratometria de raios-x, microscopia eletrénica de transmissdo,
calorimetria diferencial de varredura, espectroscopia Méssbauer, microscopia de campo

idnico e microscopia eletrdnica de transmissio de alta resolugio!™17!.

Nosso trabalho veio a esclarecer alguns pontos em aberto sobre a estrutura deste
material, que ainda hoje causam controvérsia entre varios autores. Os resultados
reportados na literatura concordam quanto a formagdo de griios cristalinos de Fe-Si com
dimensdes da ordem de 10 nm, embora existam muitas discrepancias sobre as fragdes
volumétricas formadas e sobre a porcentagem de silicio presente nos cristais.
A adigio combinada das pequenas quantidades de Cu e Nb é responsavel pela
coexisténcia entre a fase nanocristalina e a matriz amorfa em uma larga faixa de
temperaturas's, embora ainda restem diividas sobre o papel destes elementos no
mecanismo de formagio do material nanocristalino. Nio se sabe também ao certo como
0 boro participa do processo de cristalizagio. Alguns autores afirmam que o boro entra

como elemento substitucional ou intersticial na rede cristalina de Fe-Sil*”. Existe ainda
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uma controvérsia relacionada com a presenga ou nio de compostos Fe-B no material
cristalizado[' 1218191 A presenca desses compostos levaria a deterioragdo das
propriedades magnéticas doces da ligaf®°l.

Esta tese esta dividida em capitulos correspondentes a cada uma das técnicas
experimentais utilizadas, sendo que cada capitulo contém uma breve introdugio tedrica,
uma descrigio do procedimento experimental, resultados, discussdes e bibliografia.
A técnica de DRX permitiu caracterizar a estrutura ¢ a composiglio da fase cristalina, a
dimensdo média e a fungdo distribuicdo de tamanhos dos grios cristalinos e ainda a
extensdio das microtensdes internas causadas por defeitos presentes na rede. A técnica de
EXAFS, por outro lado, permitiu estudar a vizinhanga local em torno dos atomos de
ferro. A técnica de SAXS permitiu detectar a presenga de segregagdes atdmicas nas

amostras ainda no estado amorfo.
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CAPITULO 2 - DIFRACAO DE RAIOS-X (DRX)

(2.1) A difracdo de raios-x no estudo do processo de cristalizaciio de materiais

nanocristalinos.

O espectro de raios-x tipico de materiais nanocristalinos consiste em picos de
Bragg (alargados), provenientes da componente cristalina, e uma banda larga
proveniente da componente amorfa. As posi¢des e intensidades relativas dos picos de
Bragg identificam a estrutura, a composicio e o grau de textura da(s) fase(s)
cristalina(s). A fragéo volumétrica cristalina ¢ estimada pela razéio entre a area subtendida
pelos picos cristalinos e a area total, que inclui o halo amorfo. A largura dos picos estd
relacionada com a cristalinidade do material, isto é, com os tamanhos de grio e as
distor¢Ges na rede.

Estas informagdes podem ser obtidas a partir dos espectros experimentais de
varias maneiras, desde as mais simples até as mais elaboradas. E muito comum
encontrar-se na literatura pardmetros de rede determinados a partir da posi¢io de um
Unico pico de Bragg, tamanhos de grio obtidos a partir da largura a meia-altura de um
pico ou entdo a composigio atdmica de uma solugio solida metalica obtida aplicando-se
a lei de Vegard, que ndio é estritamente valida nesse casol!l. Estes métodos diretos
fornecem boas estimativas, embora sujeitas a erros que poderiam ser evitados aplicando-
se métodos mais elaborados, como o método de Rietveld ¢ 0 método de Warren-
Averbach, conforme comentamos a seguir.

O método de Rietveld®*! baseia-se na simulagdo teorica do espectro completo de
DRX a partir de um modelo onde assume-se a estrutura cristalina ¢ as espécies atdmicas
que ocupam os sitios da rede. O espectro simulado ¢ ajustado ao espectro experimental
nym procedimento numérico onde sdo refinados vérios pardmetros estruturais
(parimetro de rede; orientagfio preferencial; fator de temperatura) além de pardmetros
que refletem as condigSes experimentais (geometria utilizada; posicionamento incorreto

7
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da amostra, etc.). A confiabilidade dos parimetros estruturais obtidos dessa maneira é
muito maior, pois utiliza-se 0 espectro experimental completo, em vez de um unico pico
de Bragg.

Utilizada comumente por ser de aplicacdo simples, a formula de Scherrerl
relaciona a largura a meia-altura § de um pico de difragdo com o tamanho médio dos

grios cristalinos na diregdo perpendicular ao conjunto de planos difratantes, ma3
= A
e ﬁ COS( ehki )

[2.11
onde A é o comprimento de onda e 28, é a posi¢io do pico (hkl).

Essa formula nfio considera o efeito de possiveis distor¢des na rede cristalina,
pois assume que o alargamento do pico € devido unicamente a pequena dimensdo dos
cristais. Nos casos em que essa hipOtese se confirma, o tamanho médio nio depende da
ordem de difrago. Para essa aplicagio a largura B do pico experimental é corrigida
quanto ao efeito instrumental medindo-se a largura » de um pico de uma amostra padrio
e usando-se relagdes que assumem determinadas formas analiticas para os perfis de
difragdo, os quais raramente correspondem aos perfis observados experimentalmente:

B?=RB-p (perfis gaussianos)

p=B-b (perfis lorentzianos)

Com relagdio a distribuigiio de tamanhos, deve-se observar que o cilculo do
tamanho médio de grdo a partir da largura a meia-altura do pico pode superestimar o
valor real, pois os grios maiores ddo uma forte contribui¢go & intensidade, enquanto que
os grios menores apenas alargam a base do pico. Por outro lado, a presenga de
distor¢des em quantidade significativa causa um alargamento adicional da linha de
difragdio. Considerando esse alargamento, o tamanho efetivo das regides cristalinas ¢
menor que a dimensdo externa {ou "tamanho real") dos grios.

O método de Warren-Averbach (WA) ou método das Transformadas de
Fourier®! é mais abrangente pois fornece o tamanho médio dos griios cristalinos, as
microtensdes internas provocadas por distor¢des na rede e ainda a fungfo distribuigio de

tamanhos dos nanocristais. Neste método, o perfil de um pico experimental é descrito
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pelos coeficientes da sua transformada de Fourier, sendo que a analise utiliza pelo menos
duas ordens de difracio de uma determinada reflexdo (hkl). A cormregio do efeito
instrumental € feita por deconvolugéo, e para isso a fungdo instrumental € descrita pelos
picos correspondentes de uma amostra padrio, medidos sob as mesmas condigdes
experimentais. A seguir apresentamos uma breve descrigio do método WA, pois uma
descri¢do detalhada pode ser encontrada em alguns livros fundamentais!®7],

Primeiro, observamos que uma reflexdo (hkl) pode ser tratada matematicamente
como se fosse uma reflexdo (00I'), trocando-se os vetores base da cela unitiria
(d,,8,,3,) por uma base ficticia na qual o vetor @, ¢ perpendicular aos planos de
difragiio e com modulo a, =1d,,,, onde d, ¢ a distincia interplanar real (figura 2.1a).
Na difragio por cristais muitos pequenos, o ponto (hkl) da rede reciproca passa a ser
descrito pelos valores h,, h, ¢ h,, varidveis continuas em torno dos inteiros h, k e L
Assim, o indice de Miller ficticio | = (2a,sen®,,,)/)\ ¢é substituido pela varidvel
h, = (2a,senB) /A (veja figura 2.1b).

Figura 2.1

a) Correspondéncia entre uma
reflexio (00l) real e wuma
reflexdo (001') ficticia.

1(2%)

b) Intensidade difratada I(20) e
correspondéncia com  as
quantidades ficticias h,, 1" ¢ a;. B » gan)

2 T M2 by = (2 Y
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No tratamento teérico proposto por Warren e Averbach, cada pequeno cristal é
considerado como colunas de celas unitarias empithadas na dire¢fio perpendicular aos

planos difratantes, ¢ usando as quantidades ficticias I' e 2, encontra-se que a intensidade

difratada é proporcional a uma série de Fourier na variavel h, :

1(28) ocZA,‘cos(ths)+anen(2mh3) [2.2]

Em geral, os efeitos de tamanho de grio e distor¢io na rede causam um
alargamento simétrico no pico de difragdo. Assim, os coeficientes B, se anulam e os
coeficientes A, contém toda a informagdo, que pode ser obtida a partir das expressdes:

In(A)=In(4 )27 <& > [2.3]

na,

lim,_, & =1 -
lmn—)G‘Ah (L

) [2.4]

onde L é o tamanho médio efetivo na diregio i, e< sﬁ > é a média quadratica das
microtensdes internas nessa diregdo (definidas como g, = %), sendo essa média
calculada sobre uma distancia L = na;. Deste ponto em diante vamos nos referir a essa
quantidade como €, = /<E&Z >, ou seja, a raiz da tensdo quadratica média. De acordo
com a equagdo [2.3] a curva In(A,) em fungdo de 1? é uma reta cuja inclinagio fornece
€ms © CUja extrapolagdo para 1'=0 fornece A;. Para determinar essa reta € preciso
encontrar os coeficientes A de pelo menos duas ordens de difragdo, I' el'+1.

Dados os coeficientes A%, obtém-se L através da tangente inicial da curva A®
versus L = na; (equagdio [2.4]). A distribui¢iio de tamanhos de grio é determinada a

partir da derivada segunda dessa curva:

2 45
p(L)=L(% )

sz LGa;- [25&]

O valor p(L)dL corresponde a fragfio de colunas de comprimento entre L ¢ L+dL
na dire¢io perpendicular aos planos difratantes, ou seja, p(L) é uma fungfo distribuiciio
de cordas nessa diregdo. Uma expressdo semelhante da a distribuigdo volumétrica de

cordas, p(L):

d2 £
P(L= L), [2.5b]

10



cap. 2

E importante notar que, ja que se referem a cordas, essas quantidades dependem
ndo apenas da distribui¢o real de tamanhos como também da forma dos cristalitos e dos
indices da reflexdo (hkl).

A determinagio de p(L) é normalmente muito imprecisa devido aos efeitos de
superposi¢io e/ou de terminagdo dos picos experimentais na transformada de Fourier
numérica, mas este problema pode ser contornado fazendo-se medidas com boa preciso
e ajustando aos picos experimentais fun¢des que admitam transformada de Fourier
analitica.

Neste capitulo, fazemos uma andalise estrutural detalhada do material
nanocristalino obtido a partir da liga metalica amorfa Fe,, ;Cu,Nb,Si,, ;B,. O método de
Rietveld foi aplicado para avaliarmos o grau de orientagiio preferencial nos grios
cristalinos € para uma medida precisa do parimetro de rede, o qual foi utilizado na
determinagio da composi¢io atOmica dos nanocristais. Apdés um pré-tratamento
especifico nos picos experimentais, a intensidade da componente cristalina foi utilizada
na analiss WA para a determinagdo do tamanho médio de griao, microtensdes internas e
fungdo distribuigio de tamanhos. Medidas de tamanho médio a partir da largura a meia-
altura sdo apresentados apenas para efeito de comparagfio. A cinética de cristalizagio do
material € avaliada comparando-se os resultados ap6s diferentes tempos de tratamento
térmico. Os resultados permitem ainda avaliar a influéncia do estado amorfo inicial no

material nanocristalino formado ap6s tratamento térmico.

11
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(2.2) - Experimental

(2.2.1) - As amostras

As amostras utilizadas neste trabalho s@o ligas metalicas amorfas produzidas no
Istituto Elettrotecnico Nazionale Galileo Ferraris (Torino, Itilia), e obtidas através do
professor Marcelo Knobel. A técnica de preparagdo ¢ denominada melt-spinning, e
consiste basicamente em preparar uma mistura na propor¢io atomica desejada
(Feq3 sCu Nb;Siy4 sBy), eleva-la & temperatura de fusfio e em seguida deixa-la escorrer
(com fluxo planar continuo, e em atmosfera controlada) sobre a superficie de um cilindro
giratorio resfriado, onde se solidifica na forma de fitas metalicas. Através do resfriamento
rapido a estrutura atémica é congelada num estado desordenado semethante ao estado
vitreo, motivo pelo qual a liga amorfa é comumente denominada "glassy metal”.

Com a intengfio de fazer um estudo sistematico sobre a influéncia da amorficidade
inicial na microestrutura resultante apés tratamento térmico, fitas amorfas foram
produzidas com 4 taxas de resfriamento diferentes, variando-se a velocidade periférica
do cilindro entre 25 e 32 m/s. As quatro fitas precursoras foram denominadas A, B, C e
D em ordem decrescente de taxa de resfriamento (TR).

Varios pedagos retirados de uma mesma fita precursora foram submetidos a
tratamentos térmicos em atmosfera de argdnio a temperaturas de 540 ¢ 570°C por
diferentes tempos (20, 40 e 60 minutos). Para evitar transientes de temperatura, cada
amostra foi inserida rapidamente em um forno com temperatura pré-estabilizada ¢, apos
o tratamento térmico, retirada rapidamente e resfriada a temperatura ambiente.

Os tratamentos térmicos nio foram acumulativos, isto é, cada tratamento foi
realizadoc em um pedago diferente da fita amorfa precursora. Considerando que as
propriedades estruturais podem n@io ser completamente homogéneas a longo do
comprimento da fita amorfa, alguns tratamentos térmicos (TT) foram repetidos para dois
pedagos diferentes da mesma fita precursora (denominados L1 e L2). Pode-se esperar
ainda diferengas resultantes de pequenas variagBes nos tratamentos térmicos repetidos.

12
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A densidade p = 7,30 + 0,90 g/cm? foi determinada para uma amostra da série B,
de massa m = (2,12 £ 0,01)x10-2 g Na tabela 2.1 vemos que as amostras resfriadas
mais rapidamente (série A) possuem espessura maior do que as amostras B, o que ndo
corresponde ao que se poderia esperar. Isso pode estar ligado ao fato de que as amostras
da série A possuem pequenos orificios, visiveis a olho nu. Estes orificios sio alongados,

sendo que a sua dimensio maior coincide com a diregdo longitudinal da fita (figura 2.a).

1 mm

Figura 2.a - Microscopia optica de amostras da série A, observadas com luz refletida e
luz transmitida. As grandes e alongadas regies claras so orificios, enquanto que as
manchas menores correspondem a imperfeigdes na superficie da fita.

I3
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Tabela 2.1 - Quatro séries de amostras amorfas da liga Fes; sCu;Nb;Sij; By foram
produzidas variando-se a velocidade periférica do cilindro de resfriamento. As séries,
denominadas A, B, C ¢ D em ordem decrescente de taxa de resfriamento, apresentaram
diferentes espessuras.

taxa de resfriamento  velocidade periférica  espessura média desvio padrdo  n° de amostras

TR (série) vp (/s) X (um) o, (pm) n
A 32 21,9 0,39 13
B 29 14,0 0,12 13
C 27 25.4 0,13 7
D 25 34,5 0,69 4

(2.2.2) - Medidas de difraciio de raios-X

Os espectros de DRX foram medidos na geometria Bragg-Brentano (6/20)
utilizando-se um gerador de anodo rotatério Rigaku RU200 operando a 40 kV / 80 mA.
A radiagdio Kot do alvo de cobre ( A= 1,5418 A ) foi selecionada por um monocromador
de cristal curvo de LiF(200), posicionado na diregdo do feixe difratado para eliminar a
fluorescéncia do ferro presente nas amostras. Detalhes adicionais sobre as condigbes de
medida das duas ordens de difragiio utilizadas na anilise WA sdo apresentadas

especificamente na figura 2.6.

(2.3) - Resultados e Discussio

As amostras nfio tratadas apresentam espectros tipicos de um material amorfo,
com uma banda de largura a meia-altura B = 3,9° localizada em 20 = 44,5°. Os picos
correspondentes a fase cristalina tornam-se gradualmente visiveis 4 medida que aumenta
o tempo de tratamento térmico. A figura 2.2 mostra a evolugéo da intensidade observada
experimentalmente ao longo de um TT a 540°C. Observa-se um aumento da intensidade
e uma redugio na largura do pico, o que indica o crescimento da fase cristalina.
Simultaneamente ocorre um deslocamento na posi¢éo de 44,5° (no estado amorfo) para
45,2° (ap6s uma hora de tratamento térmico) indicando uma mudanga na composicio
atdbmica das fases cristalina e amorfa durante a formagdio dos nanocristais. Essas

indicagdes sdo confirmadas pelos resultados quantitativos discutidos mais adiante.

14
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2] 4 43 45 47 49 51

Figura 2.2 - Evolugdo do pico de difragdo para amostras da série B tratadas a 540°C por
diferentes tempos.

250 T T T R ST T T | 'ﬁ—"'_l'//"_l'—"
(220)
A.540.60.1.2
20 4
180 -
o
100 |- -
(422
50t (111) (400) -
@0 '/\ @0)
A L Lo h{‘\’

Figura 2.3 - Espectro completo de difragdo de uma amostra da série A tratada a 540°C
por 60 minutos. A fase cristalina é uma solugdo solida ordenada Fe-Si (DO;3) com

parametro de rede a, = 5,671 * 0,001 A sem orientagdo preferencial, conforme
determinamos através do método de Rietveld.
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A figura 2.3 mostra um espectro de difragdo caracteristico de uma amostra
tratada a 540°C por 60 minutos. Uma banda larga proveniente da fase amorfa residual
permanece visivel na base do pico cristalino em 20 = 452° A presenga das reflexdes
(111} e (200) indica que a fase cristalina formada é uma solugfo solida ordenada Fe-Si
com estrutura DOQ5 , na qual os atomos de silicic ocupam posi¢des substitucionais na

rede, como mostra a figura 2.4.

@ Fey .
o Si

Figura 2.4 - Cela unitéria e identifica¢fio dos sitios para o Fe,Si

Em nenhuma amostra foi observada a presenga de outras fases cristalinas. Nossos
resultados confirmam resultados reportados por espectroscopia Mossbauer!®l, difracio
de raios-x resolvida no tempol®! e analise térmica diferenciall’], sendo que neste ultimo
foram identificados dois estagios de cristalizagdo, o primeiro comegando em 530°C
(identificado Ia como a formagio de a-Fe BCC) e o segundo em 635°C, com a formaggo
de compostos Fe-B. Recentemente foi reportada ainda a formagso de uma fase Cu-FCC
para temperaturas entre 580 e 600 °C "],

Na figura 2.3, as intensidades relativas observadas sdo ligeiramente diferentes do
que se poderia esperar para cristais de Fe;Si, devido a um excesso de atomos de Fe
distribuidos randomicamente nos sitios de Sil'?l, Isso foi confirmado através do método
de Rietveld, onde assumimos a estrutura DO5, com orientagéio aleatoria dos cristalitos e
simulamos um espectro descrevendo os picos de difragdo por fungdes pseudo-Voigt!!?)

(definidas como a combinagéo linear de uma gaussiana ¢ uma lorentziana):

! _2(x-p) [2.6]
1+7 Vi, '

I(x)zla[ne“”"z”’z +(1-1n) ] com z
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O espectro simulado foi ajustado ao espectro experimental variando-se diversos
pardmetros: fator de escala; largura a meia-altura (8) e parimetro de mistura (n) da
fungdio pseudo-Voigt; pardmetro de rede (a,), deslocamento da amostra e fator de
temperatura. Um ajuste muito bom foi obtido para a, = 5,671 % 0,001 A, sendo que as
intensidades tedricas e experimentais coincidem perfeitamente, ou seja, de fato nfo ha
uma orientacdo cristalografica preferencial.

O parametro de rede e a composigio atdmica de uma solugdo solida metalica
estdo intimamente relacionados entre si, como mostra a figura 2.5 para cristais de

Fe-Si. Nesta figura temos entre 15 € 23 % at. Si uma regido linear, dada pela relagio:

% at. Si = 1438,8 — 250,0 a, [2.7]

Utilizando o pardmetro de rede determinado através do método de Rietveld,
encontramos para os cristais Fe-Si a composi¢io 21,1 + 0,7 % at. Si. Esse resultado
concorda com valores da literatura obtidos de maneira semelhante!'?, porém
discutiremos suaz validade na segfo seguinte a luz do comportamento sistematico da

porcentagem de silicio e da fragdo cristalina para o conjunto de amostras.

Tty r =TT rrrrr [ rrrrrrrrryrrrorr e ry

Fe-Si

=]
1
1

Y%at. Si

10} -

5F -

o

0+ - -

Pl BPrE A | 1

566 567 568

1
5.69

S, M B | PEPE PRI

5 571 572 573
a, (A)

Figura 2.5 - Relagdo entre o pardmetro de rede (a,) ¢ a porcentagem atdmica de silicio
(% at. Si) na solugdo sélida Fe-Si. Os pontos sdo valores tabelados na literatural!l e a
linha s6lida corresponde a equagéo [2.7].
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As reflexdes (220) e (440) foram medidas cuidadosamente para a analise de
Transformadas de Fourier, como ilustra a figura 2.6 para uma das amostras.

Cada pico experimental foi submetido a um tratamento prévio, passando por um
smoothing, subtragdo do background e corregdo de Rachinger!®”!"] eliminado assim a
assimetria causada pela contribuicio da componente Ko, da radiaggo incidente.

O pico (220) apresentava ainda uma assimetria residual devido & componente amorfa.
As componentes superpostas foram separadas através de ajuste de curvas, assumindo
novamente perfis pseudo-Voigt (equagdo 2.6), e a componente cristalina foi utilizada
para a analise WA. Para a corregdo dos efeitos instrumentais usamos 0s picos mais

proximos de uma amostra padrdo de alumina com tamanho de grao controlado (1pum).

T ’ ’ Y 4 T Y ' ¥ - T
Wl oy s A5402012 -
e CuKor
e e _‘ 10 seg / 0.02°
e % R g
— fit 20 - 20 = 0.12°
§ : 4 % oy 1
100 | -
"y g ]
j=H
Q
g 0 -
'% m T T T T T T
2 3 20 seg / 0.05°
ol 20, - 26, = 035
I (440)
30 | ]
o} 3
9% 100 104
20 (graus)

Figura 2.6 - Tratamento prévio aplicado ao par de reflexdes a ser utilizado na analise de
Fourier. As curvas experimentais (exp) passaram por um smoothing (smo), subtragéo do

— - background (bae) ¢ comegiode Rachinger (rac).-Para o pico (220} a curva tesultante fai
separada em componentes cristalina (cristal) e amorfa (amorf) através do ajuste de duas
fungdes pseudo-Voigt superpostas (fit).
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Apés a corregio de Rachinger, a reflexfio (4{0) e 0s picos experimentais da
amostra padrio foram também ajustados por uma fungdio pseudo-Voigt. Embora nio
fosse necessario, esse ultimo procedimento possui uma vantagem decisiva no fato de que
essas fungbes admitem transformada de Fourer analitica, e assim as dificuldades
relacionadas ao calculo numérico, que ocorrem principalmente na regido das caudas dos
picos, sdo contornadas. Por outro lado, os coeficientes de Fourier sdo levemente
influenciados pela escolha da fun¢io de ajustel’®) de modo que cada passo deve ser
cuidadosamente verificado. A fungio escolhida ja havia demonstrado ser bastante
apropriada na analise de Rietveld, e os ajustes foram feitos com todos os pardmetros
livres sobre as curvas simetrizadas pelo tratamento prévio.

Os parametros de ajuste (altura /,, posicdo p e largura a meia-altura §) dos picos
(220) e (440) da amostra nanocristalina e dos picos da amostra padrio foram utilizados
em uma rotina Fortran para analise de Warren-Averbach, que desenvolvemos em nosso

laboratério. Na figura 2.7 vemos as curvas resultantes para uma das amostras.

L —

: Mm'
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PN |

00 PP ST o o S T -t

0.0030 - \ -
[~ ' ]
......... \- B o SN E -

0.005 | T 4
0.0000 — . . Semmne 1 E . L 4 . d L L . . l
0 100 1, 200 300
10F T T T T alm T T T T T T ¥ T T ]
o5 . 3
[ é ~
L H = J
00 =y . N N L R s s |_‘§.'_"'T"".“'—-g~—-—r- . L
o 100 1, 200 300

L{A)
Figura 2.7 - Resultados da analise WA para a amostra da figura 2.6: a inclinaggo inicial
da curva A} (L) fornece o tamanho médio L, e a segunda derivada dessa curva di a

funcfio distribuicdo de tamanhos p(L). As microtensdes €,y (ver defini¢io na pag. 10)
sdo calculadas para L = L.
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Informagdes igualmente importantes como a fragfo cristalina, o parimetro de
rede e a composi¢do dos nanocristais foram também extraidas destas medidas, como
descrevemos a seguir.

A fragdo volumétrica cristalina ( V) foi calculada a partir da decomposicdo do

pico (220) em contribui¢des cristalina ¢ amorfa, através da area de cada componente:

V = Vm‘sta! ES Acn'sta] [28]
TV istat Y amorp Aot * Amors

crist cristal

A partir dessa decomposi¢iio, determinamos ainda a posi¢io relativa entre o
méaximo do pico (220) e da banda amorfa, A(20) :

A(20) = ~ 26, [2.9]

cn.ffal

O pardmetro de rede a, foi determinado com bastante precisio a partir das

posi¢cdes dos picos (220) e (440) e das relagdes:

a,
A = 2d,, senb e d, = g A = 1,54056 4
it S€N G,y CI T eyt ( )
> & = ¥ V2 V8 ) [2.10]

sen 6220 sen@,,,

O valor do pardmetro de rede foi utilizado para determinar a composig¢io atémica

dos nanocristais de Fe-Si (em porcentagem de silicio) através da relagdo 2.7

% at. Si = 1438,8 — 250,0 a, [2.7]

A seguir apresentamos os resultados para todas as amostras estudadas (séries A,
B, C e D, ap6s tratamentos térmicos a 540°C e 570°C por diferentes tempos).
Tratamentos repetidos para dois pedagos distintos da mesma fita amorfa sdo indicados

como L, el,.
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AMOSTRAS DA SERIE A

Tabela 2.2.A1 - Resultados

T t L Epe V,,  A(26) a, Si D,y Dy

e | mn | &)  @«0) %) @) A %a) & A

201, 113 1,6 71,3 0,951 5,66797 21,81 133 119

201, 114 1,5 64,5 0,856 567116 21,01 134 122

540 40 L, 117 1,3 71,5 0,928 5,67050 21,18 138 129

401, 106 1,3 75,9 1,030 5,66420 22,75 127 119

60 L, 113 1,3 733 098 567057 21,16 135 127

60 L, 118 1.4 69,6 1,007 5,67147 20,93 138 124

20L, 101 1,2 83,2 1,301 567172 20,87 124 119

20 L, 107 1,4 78,8 1,186 5,67155 20,91 128 119

570 40L, 109 1,5 81.8 1,095 5,67000 21,30 129 117

40L, 106 0,5 77.8 0,990 5,67078 21,11 131 132

60L, 116 1,2 69,3 0,943 5,67070 21,13 139 132

60L, 104 1,4 36,4 1,229 5,67127 20,98 126 118

Tabela 2.2.A2 - Média das repeti¢ges L, e L,

T t r Ems Vi  A26) @ S Dm D

(WY (min) (A) (x10%) (o) __ (graus) (A) (%o at.) (A (A)
113,5 1,555 67,9 0,904 5,6696 21.41 133,50 120,5

20 10,50 + 0,050 +34 £0,048 +0,0016 +0,40 £0,50 1,8
111,5 1,300 73,7 0,979 5,6674 21,97 1325 1240

540 40 £33 - +2,2 190,051 +0,0032 £0,79 55 +£50
1155 1,350 71,5 0,997 5,67102 21,05 136,5 125,5

60 +2,5 10,080 £19 +£0,011 +0,00045 0,12 1,5 +1,8
104,0 1,30 81,0 1,244 5671635 20,890 1260  119,0

20 +3,0 £0,10 22 £ 0,058 £ 0,000087 + 0,020 120 -

107.5 1,00 79,8 1,043 5,67039 21,205 130,0 1245

570 40 +1,5 +0,5 £20 +0,053 +0,00055 £0,09% +1,0 78
110,0 1,30 77.9 1,09 5,67099 21,055 132,5 125.0

60 +6,0 £0,10 86 +0,14 +£0,00029 +0,07% £6,5 +7,0
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AMOSTRAS DA SERIE B

Tabela 2.2B1 - Resultados

T t L Ems Vi 4(26) a, Si b—zzo 5440
(°C) (min) (A) (x103) (%) __ (graus) (&) (%o at.) (&) (A)
20L, 88 1,3 67,5 0,795 5,68767 16,88 110 106
20 L, 91 1,7 63,4 0,770 5,68834 16,72 111 103
40 L, 84 1,5 89,8 1,637 5,67900 19,05 105 99
540 40 L, 90 1.4 74,9 0,920 5,68684 17,09 I11 104
60 L, 90 2,0 86,7 1,378 5,68566 17,39 108 95
60 L, - - - - - - - .
200, 83 15 §9.0 1,611 5,68451 17,67 104 99
201, - - - - - - - -
40 L, 920 1,8 87.8 1,366 5,68581 17,35 109 98
570 40 L, 92 1,6 85,3 1,314 5,68350 17,93 112 104
60 L, - - - - - - - .
60 L, 88 1,9 89,1 1,554 5,68547 17,43 107 97
Tabela 2.2B2 - Média das repeti¢cdes L, e L,
T t [ £ V.,  4(20) a, Si Dy D
°C) (min) (&) (x10-3) (%) (graus) A (% at.) (&) (A
89,5 1,50 65,5 0,783 5,68801 16,800 110,50 1045
20 +1,% +0,20 £2,1 10,013 10,00034 + 0,080 +0,50 1,3
87,0 1,450 82.4 1,28 5,6829 18,07 108,0 101,5
540 40 13,0 +0,050 73 +0,36 + 0,0039 +0,08 +30 2.3
90 2,0 86,7 1,378 5,6857 17,39 108 95
83,0 1,5 89,0 1,611 5,6845 17,67 104 99
20 - . . - .
91 1,70 86,6 1,340 5,6847 17,64 110,5 101,0
570 40 +1,0 +0,10 +1,3 0,026 +£0,0012 +0,29 1,5 +3,0
88,0 1,9 89.1 1,554  5,6855 17,43 107 97
60 N - . . . .
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AMOSTRAS DA SERIE C

Tabela 2.2C1 - Resultados

T t i £ . V.. A(26) a, Si D, D,
CCO) | min) [ A  x10%) (%)  (graus) &) (%at) (A A)
20 92 1,8 69,2 0,791 5,68527 17,48 111 101
540 40 92 1.8 749 0,826 5,68218 18,26 112 100
60 86 1,7 89.6 1,613 5,68443 17,69 106 99
20 . - - - - - - -
570 40 84 1,4 88,6 1,587 5,68675 17,11 105 100
60 85 1,0 88.1 1,425 5,68405 17,79 107 107
AMOSTRAS DA SERIE D
Tabela 2.2D1 - Resultados
T t L Ems Ve A(20) a, Si Dy D
CO | min) | A 10 (%) (grau) A at) A A
20 113 1,2 66,2 0,925 5,67011 21,27 135 127
540 40 114 14 75,9 1,089 5,66958 21.41 134 122
60 109 1.8 85,3 1,291 5,67043 21,19 127 112
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Como era de se esperar, para os tratamentos repetidos houve uma certa variagio
nos pardmetros estruturais obtidos. Assim, para cada pardmetro estrutural foi avaliada a
média entre os resultados das repetigdes L, e L,, a fim de facilitar o estudo da evolugiio
do pardmetro ao longo da tempo de tratamento térmico. Nas tabelas 2.2A2 e 2.2B2
apresentamos as médias das repeti¢des, juntamente com o desvio padrio da média
(quando foi possivel estima-lo).

Para as séries C e D néo foi possivel fazer a repeti¢io dos TTs devido a pequena
quantidade de fita amorfa disponivel. Pelo mesmo motivo ndo realizamos os tratamentos
a 570°C para a série D. Além disso, como as amostras tornam-se¢ extremamente
quebradigas ao final do TT, algumas amostras das séries B e C acabaram inutilizadas
para as medidas de DPRX.

Para todos os tratamentos térmicos realizados houve a formagio de nanocristais
Fe-Si (DO3), com tamanhos médios em torno de 10 nm e fragSes cristalinas variando na
faixa de 60 a 90% em volume. No entanto, diversas diferengas significativas podem ser

encontradas, como veremos em detalhes a seguir.
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(2.3.1) - Tamanho médio de grio, L.

Observamos que L ndo evolui ao longo do tempo de TT, ficando estavel a partir
dos 20 minutos de tratamento e com o mesmo valor para ambas as temperaturas
estudadas. Esse valor, porém, depende da amorficidade inicial da amostra, como mostra
a tabela 2.3.  Os resultados mostram que o estado nanocristalino apés TT € muito
sensivel a amorficidade inicial da amostra, mas o tamanho médio de grdo nio parece
obedecer uma tendéncia clara em fungfio da taxa de resfriamento: as séries A e D
apresentam comportamento semethante entre si, € o mesmo acontece com as séries

intermediarias B e C.

Tabela 2.3 - Tamanho médio de grio obtido agrupando-se os resultados L de todos os
TT para cada série.

série <L> (A)
A 110,3 1,6
B 884+1,0
C 878+1,7
D 1120+ 1,5

Comparagiioentre L, D,,, e D,,, .

Como ja salientamos na se¢do 2.1, o tamanho médio dos cristalitos na dire¢ao

perpendicular aos planos (hkl) pode ser estimado através da formula de Scherrer:

A

D, =&— [2.1]
e ﬂ COS( ehkl )
onde 26, ¢ a posicdo e P largura a meia-altura corrigida do pico (hkl).

Como resultado intermediario da analise WA estimamos D,,, através dos ajustes

de curvas aos picos (220) e (440) e constatamos que, para todas as amostras estudadas,

D,, depende da ordem de difragio, o que indica a presenga de distorgdes na rede

cristalina em proporgdes significativas.
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Assim como L, os valores de D,,, e D,,, também n#io apresentaram evolugio
em fungdio do tempo ou temperatura de TT, dependendo apenas da amorficidade inicial
da amostra (tabela 2.4). Por outro lado, as estimativas de tamanho de grio a partir da
largura dos picos sdo sistematicamente maiores do que o resultado da analise WA, como

pode ser visto através das razdes apresentadas na tabela 2 4.

Tabela 2.4 - Valores médios obtidos agrupando-se os resultados L, D,,, € Dy, de todos
os TT para cada série.

=

_ ~ S = =
<L>(@A) <Dp>(B) <Dyy>@) <—%ﬁ> < %40> <F-

A 1103x16 131,8%+15 1231+ 1,6 1,1956 £+ 0,0060 1,11710,016 1,072+0,010
B 884110 108,6 £0,9 1006 £ 1,3 1,2278 £0,0065 1,138 +0,017 1,080 + 0,011
C 878+17 108,2+1.4 1014+1,4 1,2331 £0,0097 1,157+0,032 1,068 +£0,021
D 1120+1L5 132,0+2,5 1203+ 4.4 1,1784 £0,0087 1,074 £0,028 1,098 £ 0,020

Essa superestimativa deve-se a dois aspectos basicos das amostras que ndo sdo
levados em conta pela férmula de Scherrer: a existéncia de uma distribuigdo de tamanhos
e a presenga de distorgdes na rede cristalina dos grios. A analise WA, além de fornecer o
tamanho médio dos grios (L) permite ainda avaliar quantitativamente as microtensdes
geradas pela distorgdo da rede (e_,,) € a propria distribuigdo de tamanhos p(L), que

veremos mais adiante.

(2.3.2) - Microtensdes internas, € ..

As microtensdes €, também ndo apresentaram evolugdo com o tempo nem
dependéncia com a temperatura de tratamento térmico. Por outro lado, variam
ligeiramente com a amorficidade inicial, como podemos notar comparando o valor médio
(e correspondente desvio padrdc da média) para cada série, apresentados na tabela 2.5.
Devido ao maior niumero de amostras analisadas, a estimativa do desvio padrdo da média
¢ mais confiavel para as séries A e B, onde coincidentemente temos erros bem menores.
Assim, desconsiderando os erros maiores vemos que as séries B ¢ C tem distorgdes

ligetramente maiores do que as séries A e D.
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Tabela 2.5 - Valor médio obtido agrupando-se os resultados €, de todos os TT para
cada série.

série <Epme > (x1079)
A 1,300 £ 0,081
B 1,633 £ 0,078
C 1,54 £ 0.15
D 1,47 +0,18

(2.3.3) - Fragio volumétrica cristalina, V.

Observando a figura 2.8 e as tabelas 2.2, vemos que para os tratamentos a 540°C
a fracdo cristalina evolui com o tempo de TT até atingir um valor limite, o qual depende
da amorficidade inicial da amostra. Para os tratamentos a 570°C, o valor limite ¢ atingido
ja nos primeiros 20 minutos de TT, sendo que para B e C este valor € igual ao limite
atingido a 540°C. As amostras da série A desviam desta tendéncia, pois a 570°C atingem

uma fracdo cristalina maior do que o valor maximo alcangado a 540°C.

100 I ¥ I I 1 I L) ¥ I |
540 °C - 570 °C
P . ¥R
!/""Zh/. A
80 / L e ]
S,
80 N 4
S
=
@
» 40k 5 -
2 £ -
O = _
1 i i 1 2 1 ; ] ; 1
40 60 O 2 40 60
tempo (min)

Figura 2.8 - Evolugdo da fragdo volumétrica cristalina V; ao longo do tempo de TT.
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(2.3.4) - Parametro de rede, a, .

O parimetro de rede @, nio mostrou dependéncia com a temperatura nem
evolugio ao longo do tempo de TT, ficando estavel em valores que dependem apenas da
amorficidade inicial das amostras, como mostra a tabela 2.6.

Também aqui observamos que as séries A e D apresentam comportamentos

semelhantes entre si, 0 mesmo acontecendo para as séries intermediarias B ¢ C.

Tabela 2.6 - Parimetro de rede médio obtido agrupando-se os resultados d, de todos os
TT para cada série.

série <@> A)
A 5,67016 + 0,00061
B 5,68520 + 0,00092
C 568454 + 0,00075
D 5,67004 + 0,00025

(2.3.5) - Posicio relativa entre os maximos do pico cristalino e

da banda amorfa, A(26).

Através da decomposi¢do do pico (220) em contribui¢des cristalina e amorfa

(figura 2.6) determinamos a posicdo relativa entre as duas componentes:
A(20) = 26, — 206,,,¢ [2.9]

Observando os resultados (figura 2.9) notamos que o deslocamento A(20)
aumenta sistematicamente com o tempo de TT a 540°C até atingir um valor limite, o
qual ¢ alcangado ja aos 20 minutos para os tratamentos a 570°C.  Na verdade A(20)
corresponde a um deslocamento da banda amorfa para dngulos menores, uma vez que a
posicio do pico cristalino ndo muda, como atesta o valor estivel do pardmetro de rede.
Assim, o aumento de A(26) indica uma mudanga na composigio atémica da fase amorfa

tal que a distincia interatémica média aumenta com o tempo de TT.

28



cap. 2

Essa mudanga na composi¢do do amorfo ocorre simultaneamente ao crescimento
da fragdo volumétrica cristalina V;, ao passo que L e @, ndo evoluem, ou seja, a
composigio muda com o aumento do numero de cristais que se formam e ndo do
tamanho (volume) médio dos cristais.

Esse quadro indica que o processo de cristalizagdo se da através de difusdo
atdbmica, com a migragdo de atomos pequenos (Si, B) para a regido que esta se

organizando e/ou 4tomos maiores (Cu, Nb) para a componente amorfa residual.

I o I L 1 Ly I | b I L I L 1
540 °C 570°C m_
15 =
B0
E1. o L
28
—
& 1 '
<
05 -
00 - -
i i L i i L i L i | i L
0] 2 40 60 0O 20 40 60
tempo (min)

Figura 2.9 - Evolugio do deslocamento da posi¢do da banda amorfa, A(20), ao longo do
tempo de TT.

A mais disso, uma outra caracteristica interessante deve ser mencionada: a grande
semelhanca entre as curvas de evolugdo de V. e A(20), indicando que os sistemas que
conseguem realizar essa difusdo com maior eficiéncia atingem conseqiientemente uma
maior fragdo cristalina (séries B € C). A dificuldade no processo de difusdo para as séries
A e D pode estar justamente no tamanho das regides que vao cristalizar, como indica o

maior tamanho L apresentado por estas séries de amostras.
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(2.3.6) - Distribuigiio de tamanhos, p(L).

As curvas p(L) determinadas para todas as amostras mostraram formas muito
semelhantes, e assim como L ndo apresentaram variagbes em fungdo do tempo ou
temperatura de TT, conforme podemos ver na figura 2.10. No entanto as curvas

dependem da amorficidade inicial das amostras, como vemos na figura 2.11.

T T T T - T

10F 1 10r T
série A série D
e 540°C / 20 min. ——540°C/ 20 min.
————540°C/ 40 min. ——540°C/ 40 min.
~-540°C / 60 min. ———540°C/ 60 min.
———570°C/ 60min.
05} g i
Ny,
S
00F — = . {1 00 i ) B T
0 100 200 300 0 100 200 300
10F ' T 1 10f ' ' .
série B série C
———540°C/ 20 min. = 540°C { 20 min.
————540°C/ 40 min. ~———540°C/ 40 min.
-540°C/ 60 min. ———540°C/ 60 min
05k ———570°C/60min. | gl ——570°C/60min. |
oo} " : 1 00 : : 4
0 300 0 100

= 200 200
L (A) L(A)

Figura 2.10 - Curvas de distribuicdo de tamanhos para amostras das quatro séries
submetidas a diferentes tratamentos térmicos.

As distribuigdes p(L) experimentais, apresentadas nas figuras 2.10 e 2.11, sdo

curvas assimétricas muito semelhantes a uma distribuigéo log-normal, definida por:

(!nLAln,uf

G(L) = 2in’ o com [G(LydL =1 [2.11]

1
L\/Zj;lna .

92 ¢ o valor médio € o o desvio padrio da

onde 4 é a média geométrica, L =u e’
distribuigdo. Devido a assimetria, essa distribui¢do apresenta um valor mais provavel
inferior ao valor médio, dado por

L..=ge™? [2.12]

pico
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10} .
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Figura 2.11 - Comparagéo entre as curvas p(L) para amostras das quatro séries tratadas
a 540°C / 60 minutos.

Em comparac¢do com as séries B e C, as amostras das séries A e D apresentam
distribui¢des deslocadas para tamanhos maiores, tanto em termos de tamanho médio
como de tamanho mais provavel. O tamanho médio obtido das distribuigdes é
exatamente igual ao fornecido pela tangente inicial das curvas A!, que sdo os valores
apresentados nas tabelas 2.2. Além de deslocadas para tamanhos maiores, as
distribui¢des das séries A e D sdo mais largas e se estendem até tamanhos de
aproximadamente 25 nm, enquanto que para as séries B e C o tamanho maximo atingido

¢ de aproximadamente 20 nm.

(2.3.7) - Porcentagem de silicio, Si (% at.).

Considerando nanocristais de Fe-Si puro, utilizamos a relagio [2.7] para
determinar a porcentagem atomica de silicio na rede cristalina. Sendo esta uma relagdo
linear, naturalmente os resultados apresentaram um comportamento semelhante ao do

pardmetro de rede, sem variagdo com a temperatura nem evolugio com o tempo de TT.
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Tabela 2.7 - Porcentagem de silicio média < Si > obtida agrupando-se os resultados de
todos os TT para cada série.

série <Si> (% at)
A 21,26 £0,15
B 17,50 £0,23
C 17,67 £0.19
D 21,290 + 0,064

Na tabela 2.7 vemos a variagdo da porcentagem de silicio com a amorficidade
inicial das amostras. De acordo com esses resultados, teriamos para as séries Be C a
formagio de nanocristais de composi¢do aproximada Feg, ,Si,;¢ , enquanto que para as
séries A e D teriamos a composigéo Fe,, ;Siy; ;. A composigdo 21 % at. Si concorda com
resultados encontrados na literatural'"-'?] porém mais adiante discutiremos sua validade.

Nas quatro séries a porcentagem de silicio € mator do que o valor médio na liga

amorfa ( =15,5%) indicando que todos os atomos de silicio podem estar

Si + Fe
localizados na fase cristalina, sendo que uma parcela dos atomos de ferro deve
permanecer na componente amorfa. Por outro lado a proporgio de silicio € menor do
que 25%, portanto ndo podera ocorrer um ordenamento completo como o ilustrado na
figura 2.4. Talvez por esta razfio as tensdes observadas para as amostras B e C sejam
ligeiramente maiores do que os valores encontrados para A e D, visto que estas tltimas
se aproximam mais da rede cristalina DO, ideal.

Pelo método de Rietveld, simulamos o espectro de difragdo e comparamos com o
espectro experimental de uma amostra da série A (figura 2.3). Encontramos uma boa
concorddncia em termos de posigdes e intensidades relativas dos picos quando
consideramos que o excesso de atomos de ferro esta distribuido aleatoriamente em sitios

da sub-rede do silicio, isto é:  Fex,Siy, ; € equivalente a Fe,5(Siy, ;Fe, ;).

Uma complicagio interessante surge quando calculamos a méxima fragio
volumétrica de nanocristais Fe, Si, , que se pode obter a partir da composi¢io amorfa
inicial.
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No caso limite em que todo o silicio é consumido na formagao da fase cristalina,

o processo de cristalizagio pode ser expresso como

Fez; sCujNb,Siy; By — yFe Siy, + Fegy 5.,,CuyNbyBy [2.13]
comy = 13,5/(1-x).

Utilizando o peso atdmico de cada elemento podemos agora determinar a

maxima fraggo em peso da componente cristalina:

(X)yAg, +(1-X)yAy
73,5A5, +Aq, +3A +13,5A, +9A,

0 Fe Sil_ —
A’Mma’;c * =
que resuita em

% MEex Shix = (—1—5—)0,153 +0,077 [2.14]
—X

A fragio em peso (%oM) e a fragio volumétrica (%V) estdo relacionadas por:
%V \Mg+M,, )/ \Vu+Ve ) VLM +M,_ | p '

onde p=p;(% V) + £m(1-% V) € a densidade total do material, e p_. € a densidade

da componente cristalina. Assumindo que a densidade da componente cristalina seja igual
a densidade do material (determinada experimentalmente como sendo 7,3 g/cm3), entfo
podemos utilizar a equag3o [2.14] para estimar a fragdo cristalina méxima para vérias
composi¢des. Os resultados sfo apresentados na tabela 2.8, juntamente com estimativas
da densidade da componente cristalina, realizadas levando em conta o parimetro de rede
€ o peso atdmico total dos 16 atomos contidos em uma cela unitaria.

Porém, como vemos a seguir na tabela 2.9, a fragdo volumétrica cristalina
determinada experimentalmente alcanga valores limites de 80 % (série A), 88 %
(séries B ¢ C) e 85 % (série D), em todos os casos superiores ao respectivo valor
maximo estimado através do calculo acima. Se todo o ferro e todo o silicio tivessem sido

consumidos a0 final do processo de cristalizagio teriamos como limite para a fragio
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cristalina o valor 91%, que é compativel com os valores obtidos experimentalmente; essa

hipotese, no entanto, € inconsistente com o comportamento magnético do material.

Tabela 2.8 - Estimativa da maxima fragdo volumétrica e da densidade da componente
cristalina para varias composicles.

composigdo dos nanocristais 1-x (%at. $1) Vg max (%) a, (A) Py (gem?)
FeqySit rede perfeita 25,0 54 5,65 7,22
Feyg7Siy s  Séries AcD 21,3 64 5,67 7,29
Fe,Si ] 20,0 69 5,67 734
Fegy(Sij7  sériesBeC 176 79 5,68 7,40
Fe;;Si;3s  todoFee Si 15,5 91 5,69 7,44

Tabela 2.9 - Pardmetros estruturais médios obtidos agrupando-se os resultados de todos
os TT para cada série: tamanho médio de grio (L), parimetro de rede (a,) e
porcentagem de silicio. A fragdo cristalina maxima (Vg ;) foi obtida a partir da média
dos TT a 570°C, com excec¢io da série D.

série <L> A <@, > (&) <Si> (%at.) Veri.max (%0)
A 1103+ 1,6 5,67016 + 0,00061 21,26 £ 0,13 80
B 88,4+ 10 5,68520 +0,00092 17,50 £ 0,23 28
C 87.8+1,7 5,68454 £ 0,00075 17,67+ 0,19 38
D 112,0% 1,5 567004 £0,00025 21,290 + 0,064 85

A suposigdo de que os cristais sio compostos apenas de ferro e silicio parece nos
levar a resultados incoerentes. De fato, tanto 21,3 % quanto 17,6 % at. Si nos levariam a
fragdes cristalinas bem menores do que os resultados experimentais. Os resultados
indicam que para as quatro séries (A, B, C e D) existe uma porcentagem de silicio menor
do que 17,6 %, e portanto torna-se necessario considerar a presenga de outros elementos
diminuindo o pardmetro de rede e simultaneamente aumentando a fragio cristalina.
Os pequenos atomos de boro s3o os candidatos naturais para esse papel'”l. Ingressando
na rede como atomo intersticial, o boro causaria um aumento no parametro de rede, mas,

se ingressar como elemento substitucional, o boro diminuira o pardmetro de redel!l.

34



cap. 2

Assumindo que, juntamente com todo o silicio, existe um adicional de atomos de
boro causando diminuigio do parimetro de rede, passamos agora a considerar
nanocristais de composigio Fe Si; , B, , e retornando ao célculo anterior temos para a

maxima fragio em peso o resultado

% MEex Stixe By = ( )0 153 + 0,077 + (-—— )o 02964 [2.16]
—X-

Comparando as equacdes [2.16] e [2.14] vemos que uma pequena parcela de
4tomos de boro daria uma grande contribuigio no sentido de aumentar a méaxima fracfo
em peso. Para a composi¢do das séries B e C, por exemplo, a substitui¢io de 10% dos
atomos de silicio por atomos de boro elevaria de 0,79 para 0,88 a maxima fragdo em
peso possivel. Além disso, os atomos de boro diminuem a densidade da componente
cristalina, e portanto contribuem ainda mais para aumentar a maxima fragio volumétrica
que se pode atingir no material (ver equagdo 2.15).

Vamos agora comparar as quatro séries (A, B, C e D) supondo que além de
silicio existem atomos de boro diminuindo o pardmetro de rede. As séries B ¢ C tém
maior parimetro de rede (ver tabela 2.9) e portanto devem conter menos 4tomos de boro
do que as séries A e D. Tendo menos boro, as séries B e C deveriam apresentar menor
fragdo cristalina, mas os resultados experimentais mostram justamente o contrario.

Um outro fator capaz de aumentar a fragio cristalina seria a presenca de
vacéncias na rede. Para explicar os resultados deveriamos ter, entfio, maior quantidade
de vacéncias em B e C do que em A e D. Essa conclusfo ¢ compativel com estudos
teoricos indicando que, na faixa de dimensdes nanomeétricas, quanto menores os graos
cristalinos maior a concentragio de vacincias na solugdo solida'®l. Segundo alguns
autores o aumento da concentragio de vacincias causaria uma expansio na rede
cristalina, correspondendo a um aumento do parimetro de redel'!. Esse é justamente o
caso das séries intermediarias B ¢ C, que possuem menor tamanho de grio e maior

pardmetro a, do que as séries AeD.
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Outro fato importante a ser considerado é que a composigio atdmica em ligas
metalicas ¢ determinado através da sua relagio com o parimetro de rede em ligas
massicas, porém ndo se sabe ao certo qual a dependéncia dessa relagdo com o tamanho
de grio. O pardmetro de rede encontrado para os nanocristais difere do parimetro
esperado para o Fe;Si por um fator da ordem de apenas 0,5%, o que poderia ser causado
por um "efeito de tamanho" e ndo por variagbes na composi¢io atdmica. O efeito de
tamanho, no entanto, ndo explica o problema quanto & maxima fragdo cristalina que se
poderia obter, pois indica que a porcentagem de silicio nos nanocristais deveria ser ainda
maior do que os valores obtidos. Por outro lado, o tamanho reduzido tem também
influéncia sobre a fragdo cristalina, pois quanto menor for o grdo maior sera a razio entre
o nimero de atomos pertencentes a interface cristal-amorfo e o nimero de atomos
pertencentes a componente cristalina. Considerando cristais esféricos de raio
5 nm onde a ultima camada atdmica (de largura a,/4) pertence a componente interfacial,
encontramos que a razo interface/volume é de 8%. O efeito de uma variagio de até 8%

na fragfo cristalina, porém, seria basicamente o mesmo para todas as amostras e portanto

néo explicaria a diferenca de fragfo cristalina observada entre as séries A D e B,C.

Resumindo, apés tratamento térmico as quatro séries A, B, C ¢ D possuem
nanocristais compostos basicamente de Fe-Si (DO,), porém a estimativa da porcentagem
de silicio nos nanocristais baseada na variagiio do parimetro de rede é pouco precisa,
devido a possivel presenga de atomos de boro e/ou vacéncias na rede cristalina, além do
efeito do proprio tamanho de grio sobre o pardmetro de rede. A presenca de vacincias
na sub-rede do silicio poderia explicar a alta fragSo cristalina ¢ o comportamento
diferenciado entre as séries A,D e B,C: tendo menor tamanho de grio e maior parimetro
de rede, as séries B e C possuiriam maior concentragdo de vacéncias, podendo assim

atingir maiores fragSes cristalinas do que as séries A e D.

Fazemos a seguir alguns comentarios de carater mais amplo a respeito de nossos

resultados.

¢
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A quase totalidade dos trabalhos encontrados na literatura utilizou a largura a
meia-altura de um .pico para estimar o tamanho de grio cristalino. Como vimos na se¢io
(2.3.1), por ndo levar em conta a existéncia de uma distribui¢io de tamanhos e a
presenca de distorgdes na rede cristalina, estas estimativas sdo sistematicamente maiores
do que o resultado da anilise de transformadas de Fourier. A diferenca entre os dois
metodos € relevante no caso desse material, pois as propriedades magnéticas doces sdo
fortemente influenciadas pela dimensdo média dos grios: segundo os calculos de

Herzerl?), a permeabilidade magnética inicial é proporcional a 1/L.

Com relag@o as microtensdes, devemos ressaltar que os valores encontrados nio
sio despreziveis, sendo semelhantes as distorgdes produzidas em limalhas
metalicas!”?22]. Por outro lado, as microtensdes encontradas s&o menores que os valores
reportados para ferro nanocristalino produzido por atrito mecanicol23!, Este é um
resultado importante, pois as tensdes a nivel atdmico podem produzir anisotropias
localizadas, que séo a principal causa da supress3o quase total do fendmeno de relaxagio

da permeabilidade magnética inicial (magnetic after-effect!?4]).

Existe uma certa controvérsia na literatura com respeito a fragio volumétrica
cristalina ¢ a4 porcentagem de silicio. Tomemos como exemplo os trabathos citados
anteriormente, de He ef alt'!l e Miiller ef all'¥). Ambos encontraram a composigio de
21% at. de silicio para grdos de 11 nm, em total concordincia com os resultados que
encontramos para as séries A e D. Por outro lado, através de um calculo semelhante ao
apresentado o primeiro argumenta que incorreram em erro os trabathos que obtiveram
fragdo cristalina acima de 70% para composi¢io Fe,Si, mas ndo apresenta resultado
experimental sobre esta quantidade. O segundo trabalho niio se depara com esse
problema, pois obteve em sua estimativa experimental apenas 54% de fragdo cristalina,
Esse valor, no entanto, foi obtido desconsiderando a evolugio da componente amorfa ao
longo do tempo de tratamento térmico, e utilizando a banda gaussiana medida para a
amostra antes do TT para determinar a frag3o cristalina pos TT.
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A mais disso, ambos os trabalhos ressaltam que a porcentagem de silicio obtida é
confirmada através da medida independente de uma propriedade magnética, a
temperatura de Curie. E conhecido, no entanto, que a temperatura de Curie ¢ uma
propriedade intrinsecamente ligada ao pardmetro de rede, pelo menos no caso das ligas
ferromagnéticas Fe-Sif?®l. Assim sendo, o fato de estimativas da porcentagem de silicio
através da temperatura de Curie coincidirem com resultados através do pardmetro de
rede revela a auto-consisténcia destes resuitados, porém ndo chega a ser conclusivo
sobre a acuracia do valor obtido.

Um outro ponto levantado em alguns trabalhos (e.g. Liu e all'®l) é a "ndo
solubilidade de atomos de boro na rede cristalina do a-Fe". A baixa solubilidade citada
no caso foi determinada para a rede do ferro puro, em condi¢des bem distintas das que se
apresentam no nosso material, onde a baixa dimensionalidade dos cristais favorece a
presenga de vacéncias na rede, e estas por sua vez podem agir no sentido de facilitar a

fixagdo de atomos de boro na rede cristalina.

Os resultados apresentados neste capitulo mostram que o processo de
cristalizacio € muito sensivel & amorficidade inicial das amostras, pois diversos
pardmetros estruturais (como tamanho médio de grio, microtensdes internas e parametro
de rede) permaneceram estaveis apds 20min/TT, em um certo valor o qual nio depende
da temperatura ou tempo de tratamento, mas sim da taxa de resfriamento. Além dos
pardmetros estruturais estaveis, entre os quais podemos incluir a propria distribuicio de
tamanhos p(L), também os pardmetros que evoluiram no tempo mostraram-se sensiveis a
amorficidade inicial (é o caso da fragéio cristalina, como vimos na tabela 2.9).

Observamos também que as séries A e D apresentam sempre resultados
semelhantes entre si, o0 mesmo acontecendo com as séries intermedidrias B e C.
Essa semelhanca entre os resultados das amostras produzidas com maior taxa de
resfriamento (série A) e das amostras resfriadas mais lentamente (série D) parece indicar
que o controle da velocidade periférica do cilindro de resfriamento n#o foi suficiente para
garantir controle total sobre a amorficidade inicial das amostras.
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Apesar disso, resta ainda esclarecer como a taxa de resfriamento foi capaz de
influenciar t#o marcadamente o resultado apds tratamento térmico nas amostras:
relativamente as séries A e D, as amostras das séries intermediarias B e C apresentaram
menor tamanho de grido, maior pardmetro de rede e maior fragdo cristalina, além de
distribuigdes de tamanho mais estreitas e deslocadas para tamanhos menores. Para
esclarecer isso € necessario um estudo comparativo das amostras nfo tratadas das quatro
séries. Estas sio amorfas do ponto de vista da técnica de difragio de raios-x. Através da
técnica de SAXS, no entanto, poderemos estudar a possivel presenga de agrupamentos
atdbmicos ainda na fase amorfa, e assim aprofundar a nossa visio das "diferentes
amorficidades” causadas pela variagio da taxa de resfriamento, como veremos no

capitulo 4.
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CAPITULO 3 - ESPECTROSCOPIA DE ABSORCAO DE RAIOS-X (XAS)

(3.1) Fundamentos, e relaciio com a estrutura local ae redor de um atomo.

Nesta segdo, descreveremos as idéias basicas e alguns resultados da teoria
atualmente aceita para os processos envolvidos em XAS. Para uma descrigio mais
detalhada da teoria, dos métodos experimentais e da analise dos dados, podem ser
consultadas algumas publica¢6es originais!’-2*#! ou revisdes conceituadast®S7-81,

O termo EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) refere-se a
oscilagbes no coeficiente de absor¢fio de raios-x na regifio de energias acima de uma
borda de absor¢do. Como um exemplo, vemos na figura 3.1.a o espectro de absor¢iio na
borda K do selénio cristalino.

Para esclarecer a origem dessas oscilagdes, consideremos o espectro de absorgéo
por um &tomo isolado (figura 3.1.b) e por uma molécula diatémica AB (figura 3.1.¢). Em
ambos o0s casos A ¢ considerado o atomo central ou absorvedor, cujos niveis eletronicos
séo mostrados esquematicamente na figura 3.1.a.

O processo basico de XAS consiste na excitagdo de elétrons localizados nos
niveis de carogo atémico (niveis 1s ou 2p) através da absorgio de raios-x.

Transigdes eletronicas causadas pela absorgéo de energias menores que a energia
de ligagio E sO ocorrerdo quando o atomo absorvedor possuir estados localizados ndo
ocupados. Essa faixa de energias caracteriza a regido de baixa absorgio, denominada
pré-borda (E < 12,65 keV, na figura 3.1.a).

Observa-se um aumento abrupto da absor¢fo quando a energia absorvida €

suficiente para arrancar elétrons do atomo absorvedor. Esse aumento ¢ denominado

borda de absorcéo (E ~ 12,65 keV, na figura 3.1.a).

} Pela absorc¢do de energias maiores que a energia de ligaco, ocorrem transigbes
para estados do continuo, néo localizados no 4tomo absorvedor, € o excesso de energia é
carregado pelo fotoelétron na forma de energia cinética, Ec.
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a) Espectro de absor¢do de raios-x de selénio cristalino, i temperatura ambiente,
e representacdo esquematica das transigbes eletronicas que correspondem as
caracteristicas basicas do espectro.

b) Espectro de absorc¢do de um atomo isolado A.

¢) Espectro de absor¢io de uma molécula diatémica AB.
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Se o atomo absorvedor ndo possuir nenhum vizinho suficientemente préximo, o
espectro de absor¢io terd um aumento abrupto na borda de absorc¢do e, acima da borda,
uma queda suave como a ilustrada na figura 3.1.b.

As modulagdes no coeficiente de absorgdo aparecem ao considerarmos a
molécula diatomica (figura 3.1.c). O fotoelétron emitido por A é suficientemente rapido
para ser tratado como um elétron livre, e sua fungio de onda pode ser considerada como
uma onda quase plana. Ao atingir o potencial do atomo vizinho B, a onda é espalhada
em todas as diregbes, com uma amplitude f (o, k), que depende da diregiio e da energia
cinética do elétron. A onda retro-espalhada (o = x) retorna ao atomo absorvedor A com
uma diferenga de fase total dada pelo caminho Optico percorrido até B (ida e volta) mais
uma diferenga de fase causada por atravessar duas vezes o potencial do 4tomo central A.

As oscilagdes observadas no espectro de absorg3o resultam da interferéncia entre
a onda emitida e a onda retro-espalhada medida na posigio do atomo emissor,
representada esquematicamente na figura 3.1.c. De acordo com a aproximag8o de ondas
planas, as modulagdes no coeficiente de absor¢io da molécula diatomica AB sdo

descritas por:

x(k) = H—ly _|f3(7‘=k)|

" ir sen(2kry + 28, +65)

onde:

+ Ly € a curva de absorgdo do atomo A isolado (curva suave ilustrada na figura 3.1.b);

+ k é 0o momento do fotoelétron, dado por &2 = 2m(E-E,)/h2. O valor E, corresponde &
origem da energia cinética do elétron, a qual é proxima & energia da borda de absorgio
mas n#o necessariamente coincide com esse valor.

+ 8, é a mudanga de fase sofrida pelo fotoelétron cada vez que atravessa o potencial
atébmico de A. Usa-se a linha para indicar o potencial atdmico perturbado pela emissio
de um elétron.

+ rp € a distincia do 4tomo central A ao 4tomo retro-espalhador B.

+ |fs(n,k)| e 85 sdo respectivamente o médulo ¢ o argumento da amplitude de retro-

espalhamento pelo atomo B.
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A amplitude fz(n,k) é caracteristica de cada atomo e permite a identificagdo
quimica do vizinho retro-espalhador.

No caso de cristais, as oscilagdes yx,(k) produzidas por diferentes camadas
atdmicas em tomo do atomo absorvedor somam-se para produzir o sinal total de
EXAFS. A expressio geral, valida para a excitagdo de estados de simetria s (isto ¢,
bordas K de absor¢io) e para sistemas orientados randomicamente no espago, ¢ a
seguinte; .

25
Xy = 2 - -3 %M(n,k)lsen@kr,-+28'(k)+9,.(k))e"2°"2k2e B 3

Mg

onde ¥, € o numero de vizinhos do tipo / na camada a uma disténcia radial r,, o fator 3, é
o livre caminho médio do fotoelétron (o qual depende da energia cinética pois leva em

2.2 }
201 ¥ ¢ um fator tipo Debye-

conta perdas por colisdes inelasticas) e a exponencial ¢
Waller, no qual o’ é a variagio quadratica média da posigiio relativa entre o atomo
central e o retro-espalhador. Essa variagdo pode ser estatica (desordem estrutural) ou
dindmica (vibra¢Ges térmicas). _

Como vimos, as oscilagdes x (%) carregam informagdes a respeito da ordem local
ao redor do atomo absorvedor, como o niimero de coordenagdo e distincia aos vizinhos
nas camadas atOmicas mais proximas. A derivagdo da equagdo [3.1] baseia-se em duas
hipéteses principais:

i) O raio atdmico do dtomo central é pequeno o suficiente para que a curvatura da onda
emitida seja desprezivel, e assim tenha validade a aproximagio por ondas planas.

ii) O fotoelétron sefre um unico retro-espalhamento por atomos vizinhos, isto ¢, o efeito
de espalhamentos multiplos pode ser desconsiderado.

Essa aproximagio descreve bem a regifio de EXAFS (que se estende de 50 a

1000 eV acima da borda de absor¢do) onde o livre caminho médio do fotoelétron é

curto, e os espalhamentos multiplos se tornam improvaveis.
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O sinal de EXAFS y(k), ao ser transformado para o espago real através de
transformadas de Fourier, da lugar a uma fungdo de distribuicio radial (RDF).
A transformada de Fourier de (k) corresponde na verdade a uma pseudo RDEF, pois
apresenta picos que estdo associados s camadas atdmicas ao redor do atomo
absorvedor, porém a posi¢do de cada pico ndo corresponde exatamente a distancia
interatdmica (devido a dependéncia em energia da mudanga de fase), e a altura do pico
ndo ¢ diretamente proporcional ao numero de 4tomos naquela camada.

Como ilustragéo, vemos na figura 3.2 o espectro de absorgdo de um padrdo de

ferro cristalino, as oscilagdes de EXAFS extraidas dessa curva e a RDF resultante.

5L (a)

7000 7200 7400 7600 7800

(b)
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r(A)m

Figura3.2  a) Espectro de absor¢do de raios-x de um padrdo de Fe cristalino.
b) Sinal de EXAFS y (k) obtido a partir da curva de absorgéo.

¢) Transformada de Fourier da curva &7y (k)-
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Muitos estudos utilizaram a técnica de EXAFS para obter informagdes
qualitativas, comparando a fungdo RDF experimental com determinados padroes de
estrutura conhecida, ou mesmo com modelos teodricosl®!®1LIZI3M] A geoyir
descrevemos como a analise de EXAFS pode ir mais longe, fornecendo resultados
quantitativos importantes, 0s quais muitas vezes passam despercebidos numa analise
comparatival'>161. A contribui¢io de uma determinada camada atomica ao sinal total
de EXAFS pode ser "filtrada" isolando-se o pico correspondente na RDF e calculando-se
a transformada inversa de Fourier deste pico. Informag¢des como nimero de vizinhos na
camada, comprimento da ligagdo atdomica, tipos de atomos envolvidos, quantidade de
desordem e livre caminho médio efetivo do fotoelétron podem ser extraidas ajustando-se
a fungdo (k) ao sinal filtrado, tomando W, , r,, 6/ e A, como pardmetros de ajuste.
Como ilustragio isolamos o pico mais intenso na RDF do padrido de ferro .(figura 3.2.¢),
o qual corresponde as duas primeiras camadas atémicas ao redor do atomo absorvedor.
Na figura 3.3 apresentamos a sua transformada inversa e a curva resultante do ajuste da

fungdo y(k) a estes dados. Detalhes do ajuste, bem como os pardmetros resultantes,

serdo apresentados na se¢@o experimental (ver tabela 3.3).

0.10

005

000 |-

005 -

010 1 L % L | L 1 L | L |
4 6 8 10 2. 44
k@’

Figura 3.3 - A curva x(k)., € a Transformada inversa do pico principal na RDF do
padrdo de ferro (figura 3.2 ¢), e %(k),.,, resulta do ajuste da equag¢io [3.1] a estes dados.
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A amplitude de retro-espalhamento e as mudangas de fase, necessarias para o
ajuste, podem ser encontradas em calculos tabelados na literatural!”!81. A figura 3.4

mostra as curvas teoricas para alguns elementos quimicos de interesse neste trabalho.

@A)

A=, k)|

0 5 10 15 .
k (AY)

Figura 3.4 - a) Defasagem devido ao 4tomo central 28 para excitacdo de estados de
simetria s. Os circulos correspondem ao calculo de Teo e Leel'”! para atomos de ferro, e
as linhas correspondem aos calculos de Mckale ef al'® usando distincia interatdmica
254 b) Modulo da amplitude de retro-espalhamento | £ (7, & )|['8).

¢) Argumento da amplitude de retro-espalhamento @(k)!'%).

Em geral, considera-se que estas quantidades sdo melhor determinadas quando
obtidas experimentalmente a partir de um composto padrio, medido nas mesmas

condigdes experimentais. Aplica-se neste caso o conceito de transmissividade quimica de
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amplitudes e defasagens®. A partir de um sistema para o qual N, e », sdo conhecidos

cristalograficamente, gera-se um conjunto de pardmetros de espalhamento auto-

consistentes: a defasagem total @, = 28(k)+0(k), ¢ a amplitude total, dada pelo
27

produto | £ (x, k)| &2 ¥ e ® Estas informacdes podem ser aplicadas para o mesmo
par atémico em um sistema de composi¢io quimica semelhante. Em outras palavras, a
amplitude ¢ a defasagem total dependem apenas do par de 4tomos (central e retro-
espalhador) e ndo do ambiente quimico onde o par estd inserido. A determinacdo
experimental destas quantidades funciona melhor em sistemas onde as camadas atémicas
sdo suficientemente separadas para que ndo ocorra superposigio entre 0s picos
correspondentes na RDF.

As defasagens tedricas apresentam boa concordincia com os resultados
experimentais, ¢ permitem a determina¢iio de distincias interatdmicas com exatidio da
ordem de 0,01 A, e do niimero de vizinhos em uma determinada camada com exatidso
de aproximadamente 15%. Além disso, pequenos erros nas defasagens tedricas podem
ser compensados tomando também £, como um parametro ajustavell>1°],

At¢ aqui temos falado apenas da regido de EXAFS (50 a 1000 eV acima da borda
de absorgdo). A regiio desde a borda de absor¢do até 50 eV ¢ denominada XANES
(X-ray Absorption Near Edge Structure). Nesta regiio o comprimento de onda do
fotoelétron ¢ da ordem das distdncias interatdmicas, e portanto o seu livre caminho
médio € longo o suficiente para que possam ocorrer miltiplos espathamentos antes que
ele retorne a0 4tomo central. Assim, a equagfio [3.1] niio ¢ valida para descrever as
estruturas que aparecem na regido de XANES, sendo que a anilise guantitativa dessa
regido do espectro € consideravelmente mais complicada.

O espectro de XANES, que envolve processos fisicos como espalhamentos
multiplos e transiges para niveis desocupados proximos ao nivel de Fermi, ¢ rico em
informagdes cristaloquimicas do 4tomo absorvedor que ndo sdo acessiveis por EXAFS,
como o estado de oxidagdo, a densidade de estados desocupados e a estrutura cristalina
em que estd inserido o 4tomo absorvedor. Como apenas dois atomos estdo envolvidos

no processo de EXAFS (um absorvedor e um retro-espathador), este nfio contém
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informacdo sobre correlagbes entre trés ou mais atomos, como por exemplo os ingulos
entre as ligagdes. Assim, a partir do espectro de EXAFS niio é possivel diferenciar, por
exemplo, um arranjo tetraédrico de um quadrado plano (a menos que haja uma diferenca
significativa nas distdncias das ligagGes). O espectro de XANES, em contrapartida, pode
fornecer uma identificagiio imediata da simetria local em torno do atomo absorvedor
através da comparagio direta com espectros de referéncia (padrdes de simetria
conhecida). Nesse sentido, o espectro de XANES ¢ considerado uma impressdo digital
da estrutura tridimensional localt?®l.

E importante notar que a ocorréncia de multiplos espalhamentos nio influencia as
distincias determinadas a partir da regido de EXAFS, pois o caminho total percorrido
pelo fotoelétron nos espalhamentos muliplos ¢ bem maior do que as distdncias das
primeiras camadas atomicas. Em EXAFS, o espalhamento miiltiplo torna-se importante
" apenas quando atomos de uma camada interna estdo alinhados com &tomos de uma
camada mais externa, gerando o chamado efeito de focalizagio. Esse efeito foi
observado pela primeira vez para a 4° camada atdmica do cobre, que apresentava
amplitudes de retro-espalhamento excepcionalmente altas. Ocorre que na estrutura FCC
um &tomo na camada de coordena¢do esta na mesma linha que um atomo na 4 camada.
O fotoelétron é espalhado para a frente pelos atomos da camada de coordenagio,
aumentando a amplitude incidente na 4* camada e causando um efeito de amplificagdol*!.

As oscilagdes no coeficiente de absorgdo sio da ordem de 5 a 10 % em amplitude
relativa, e portanto correspondem a uma estrutura fina, que necessita de medidas com

boa razdo sinal ruido. A razfio sinal-ruido depende da espessura x da amostra, e para

medidas feitas em geometria de transmissio ¢ dada por

(An),

S/R= I, f(ux) "

onde J, € a intensidade incidente e a fungfio f(ux) ¢ maxima para espessuras tais que

px = 2,55P1 O valor (Au)m refere-se a descontinuidade da absor¢io do material, na

borda de absor¢do de um determinado tipo de atomo.
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A espessura da amostra deve ser tal que a razdo sinal-ruido seja otimizada, mas
também o efeito de espessura deve ser minimizado. O efeito de espessura é a fonte mais
comum de imprecisdo em medidas de absor¢do de raios-x. Ele é causado pela detecgdo
de fotons que ndo foram absorvidos no material por terem sofrido algum processo de
fuga, juntamente com a detecgdo de fotons transmitidos. Os processos de fuga através
ou ao redor da amostra podem ocorrer por problemas como rachaduras ou pequenos
buracos, amostra menor que o feixe incidente, espalhamento da radiagdo incidente ou
emissdo de fluorescéncia pela amostra. Mesmo no caso de uma amostra ideal, pode
ocorrer um efeito semelhante devido a contamina¢iio do feixe incidente por outras
energias, como por exemplo harmdnicos em um monocromador do tipo channel cut. Em
qualquer destes casos, o sinal de fuga nfio é afetado pelas mudangas na absorgdio, e
portanto reduz as estruturas observadas nos espectros de EXAFS e XANES. Este efeito
produz erros nio despreziveis mesmo para a espessura estatisticamente Otima
(wx=2,55), sendo que o efeito diminui com a espessura da amostra até tornar-se

desprezivel em px < 7,501.221

Por fim, podemos enumerar algumas caracteristicas da espectroscopia de
absor¢do de raios-x que a tornam uma ferramenta Unica para estudos estruturais:
+ a energia de ligagdo dos elétrons mais internos é caracteristica de cada atomo, ¢
portanto XAS € uma técnica que possui seletividade atdmica, desde que se disponha de
uma fonte de raios-x sintonizdvel em energia. Em geral, tempos de aquisigio razoaveis
sdo possiveis com fontes de luz sincrotron.
+ XAS testa apenas a estrutura na vizinhanga local em torno do &tomo excitado, isto &, o
ordenamento a curto alcance.
+ € possivel estudar a estrutura local em torno de atomos em uma liga, mesmo em
concentragfes muito baixas.
+devido ao seu carater local, o formalismo de retro-espalhamento ¢ aplicavel tanto para
materiais no estado gasoso quanto para matéria condensada, esteja ela no estado liquido,

vitreo ou cristalino.
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Neste capitulo utilizamos a espectroscopia de absorgio de raios-x para estudar a
ordem local em torno dos atomos de ferro na liga nanocristalina Fe-Cu-Nb-Si-B.
Procuramos com isso determinar a distdncia média das ligagdes Fe-Fe e Fe-Si, o
numero de vizinhos Fe e Si nas primeiras camadas atdmicas e a possivel presenga de
outros elementos na rede dos nanocristais, em proporgdes insuficientes para que fossem

detectadas por DRX.
(3.2) - Experimental

As medidas de absorgdo de raios-x foram realizadas no LURE - Laboratoire pour
FUtilization du Rayonment Electromagnetique, Orsay, Franga - na linha de luz D44, com
a colaborag8o da professora Aline Ramos (LMCP/CNRS - Universités Paris VI).

Um esquema da montagem experimental (atualizada até 1995) é mostrado na
figura 3.5, sendo que as principais caracteristicas da instrumenta¢do associada a essa
linha de luz sdo:

+ Monocromador de duplo cristal com movimento de translagiio acoplado a0 movimento

de rotagio para manter fixa a posigio de saida do feixe monocromatico;

energias disponiveis na faixa de 2 a 50 keV e resolugdo em energia —A—g—zw" a 10

dependendo do cristal e das reflexdes utilizadas. Opcionalmente pode ser usado um
monocromador do tipo channel cut.
+ Par de espelhos paralelos para rejeigio de harménicos.
+ Suporte para amostras solidas, liquidas, ou gasosas, com possibilidade de tratamentos
- especiais utilizando forno ou criostato.
+ Trés modos possiveis de detecgdo: cimaras de ionizagdo, detecgiio de elétrons ou
detecgdo de fluorescéncia.

Estas medidas foram feitas & temperatura ambiente, utilizando geometria de
transmissdo. As intensidades incidente (/) e transmitida (/) foram medidas através de
duas cimaras de ionizagdo posicionadas no caminho do feixe direto, antes ¢ depois da

amostra. A energia dos raios-x incidentes foi selecionada por um monocromador de
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cristal duplo de silicio, sendo que a reflexio do monocromador foi escolhida em fungdo
da faixa de energias a ser estudada e da resolugdo experimental desejada. A resolugiio em
energia AE/E é melhor para as reflexdes com indices de Miller mais altos, embora a
intensidade resultante seja mais fraca.

Para estudar a borda K dos dtomos de ferro (£, = 7120 eV') optamos por utilizar
a reflexdo (111) do monocromador de silicio, escothida em fungdo do deslocamento do
feixe sobre a amostra ao longo de uma varredura de toda a regido de EXAFS (de 7000 a
8000 eV), que no caso da reflexdio (311) teria sido maior, de tal modo que o feixe
atingiria as extremidades da amostra.

Nessas condigbes, foram medidos os espectros de absor¢io para uma amostra
amorfa, para amostras nanocristalinas tratadas a 540°C por 20, 40 ¢ 60 minutos, ¢ para
um padréo cristalino de Fe-BCC. As amostras estudadas pertencem a série B, e foram
previamente estudadas por difragio de raios-x (capitulo 2).

As amostras, de composigio atdmica Fe,; Cu,Nb,Si,, ;B,, possuem espessura
x = 14 pym e densidade p, = 7,3 g/cm?®. Com esses dados, o coeficiente de absor¢io
pode ser calculado a partir dos coeficientes u/p tabelados para cada elemento quimico
em fung¢do do comprimento de onda incidentef?*!. Na tabela 3.1 vemos o resultado desse

célculo, antes e depois da borda de absor¢o dos atomos de ferro.

Tabela 3.1 - Coeficiente de absorgiio sx para a liga metalica Fe,, {Cu;Nb,Si,; B,

antes ¢ depois da borda de absor¢do dos atomos de ferro.

L (A) (Wp)e (cm¥/g) px
1.75 61,2 0,6
1.70 3453 3,5
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(3.3) Resultados e discussio.

Os resultados experimentais (figura 3.6) mostram uma mudanca drastica da
estrutura local em torno dos atomos de ferro do estado amorfo inicial para o estado
nanocristalino aos 20 minutos de tratamento. Os resultados também indicam uma
semelhanga muito grande da estrutura a curto e médio alcance a partir de 20 minutos de
tratamento a 540°C.

As curvas de EXAFS foram tratadas com um procedimento padrio, através de
um programa desenvolvido e colocado a disposig:io por pesquisadores franceses'.

Este procedimento consiste em:

i) Interpolagio da curva px(E) antes da borda de absor¢do. A curva pré-borda ¢

extrapolada e subtraida, eliminado-se assim a sua contribuigo aos dados experimentais.

2) Determinago da posi¢do da borda de absorciio E,, para transformar as energias em

vetores de onda através da relagiio A2 = 2m(E-E,)/h?.

3) Determinagio de u,(k) ajustando a u(k) uma fungfio do tipo "spline polinomial
ponderado">!7.24]. Dessa forma determina-se uma curva que passa suavemente por entre

as oscilagdes de u(k).

4) As oscilagdes de EXAFS (k) = &é%(ﬂ sdo multiplicadas por uma poténcia
Ho

de k. Para elementos com Z < 36 utiliza-se em geral um fator &% , que tem o efeito de
ponderar as oscilagdes de EXAFS mais uniformemente na faixa 4 < k < 204 , evitando
que as oscilagdes de maior amplitude prevalegam sobre as menores na determinacio das
distancias’”). Em seguida ¢ calculada a transformada de Fourier de A”"y(k) que resulta
na fungio de distribui¢do radial, RDF.

Na figura 3.7 apresentamos as curvas de distribui¢go radial resultantes.

* Programa "EXAF"

B. Bonnin, P. Kaiser e J. Desbarres (1988).

Laboratoire de Physique Quantique UA. CNRS 421

Ecole Superiore de Physique et Chemie Industrielles de Ia Ville de Paris
10, rue Vauquelin, 75231 Paris Cedex 05
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px (un. arb.)

Absorcédo

7000 7200 7400 7600 7800 8000
E(ev)

Figura 3.6 - Espectro de absorgéo na borda K dos 4tomos de Fe para a amostra amorfa,
para as amostras tratadas a 540°C por 20, 40 e 60 minutos e para um padrdo de Fe-
BCC. As intensidades incidente e transmitida foram medidas a intervalos de 2 eV, e as
curvas de absorgdio s =log(/,/I;) resultantes estdo deslocadas verticalmente para

melhor visualizacdo.

TF{ 20}

r(A)

Figura 3.7 - Fungdes RDF da amostra amorfa e das amostras tratadas termicamente a
540°C por diferentes tempos, e a curva correspondente para uma amostra padrio de Fe-
BCC. Todas as curvas y(k) foram multiplicadas por &* e as transformadas de Fourier
foram calculadas para a regido de vetores de onda entre 4,2 € 13,6 A-1. As curvas estdo
normalizadas e deslocadas verticalmente para melhor visualizagéo.
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(3.3.1) - Padriio de Fe-BCC.

Considerando a cela unitaria de uma estrutura cristalina BCC (figura 3.8)
determinamos a constitui¢io das primeiras camadas atdmicas em torno de um atomo de

ferro, apresentada na tabela 3.2.

Figura 3.8 - Cela unitaria de uma estrutura BCC, indicando as distdncias das primeiras
5 camadas atOmicas.

Tabela 3.2
Camadas de atdmicas em torno de um atomo central de Fe numa estrutura de Fe-BCC
(a,=2,8664 A)

camada i tipo do atomo nimero de dtomos N, distdncia ao Fe central r; ()
| Fe 8 2.4824
2 Fe 6 2,8664
3 Fe 12 4,0537
4 Fe 24 4,7534
5 Fe 8 4,9648

Na RDF do padrio de ferro (figura 3.7) estio indicadas as camadas r,
correspondentes a cada pico. O pico mais intenso, em 7= 2,54 contém a contribuigdo
das duas primeiras camadas atdmicas, r, ¢ r,. O segundo pico mais intenso, além de
apresentar também a contribuigdo de mais de uma camada, esta ainda sujeito ao efeito de
focalizagdio devido ao alinhamento entre as camadas r; e rs (ver figura 3.8 e discussio na

pagina 50, se¢do 3.1). De fato esse efeito foi observado na analise quantitativa posterior.
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Selecionamos o pico principal na RDF do padrio de ferro (1,595<r<2,8234A) e

calculamos a sua transformada inversa de Fourier. A curva resultante, denominada

%(K)exp » corresponde & contribuigio das camadas r, e r, ao sinal total de EXAFS.

A fungdo [3.1] foi ajustada a curva x(K)., , € os resultados sdo apresentados na

figura 3.3 e na tabela 3.3.

Tabela 3.3 - Parmetros correspondentes a curva x(k),,,, (figura3.3). E, = 7123,870 eV
e defasagens tedricas (Mckale et all'®]),

camadai  tipo do 4tomo N, r (4 o; (A) A A AE, (elV)
1 Fe 8 2,482 0,059 6,33 0,81
2 Fe 6 2,866 0,082 9,88 2,45

Devido & superposigio das contribuigdes das duas camadas, ndo foi possivel
extrairmos do padrio de ferro a amplitude e defasagem total de retroespalhamento para
um par atdémico Fe-Fe. Decidimos entdio utilizar um padrio de cobalto, cuja estrutura

cristalina permite isolar a contribui¢dio da camada de coordenagio:

Tabela 3.4

Camadas atomicas em torno de um atomo central de Co numa estrutura de Co-HCP
(a,= 2,50 A; c/a=162)

camada i tipo do atomo namero de dtomos N,  dist4ncia ac Co central 7, (4)

1 Co 12 a
2 Co 2 e

Sendo vizinhos na tabela periddica, os tomos de Co e de Fe comportam-se de
maneira similar do ponto de vista das defasagens e amplitudes de retro-espalhamento,
(como podemos ver pelas curvas apresentadas na figura 3.4). A partir da amplitude e
defasagem total extraidas do padrdo de Co (utilizadas aqui como padrdo para um par
atomico Fe-Fe) ¢ das curvas tedricas para os itomos de Fe e Si, criamos ainda um

padrdo para o par atdmico Fe-Si, para a anélise da amostra nanocristalina.
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(3.3.2) - Amostra naneocristalina.

Construir uma tabela similar 4 tabela 3.2 para uma estrutura cristalina DQ5 néo é
tdo simples, pois existem dois tipos de sitio ndo equivalentes para os atomos de ferro
(para uma ilustragdo da cela unitaria, veja a figura 2.4). A composi¢io das primeiras
camadas depende do sitic onde esta localizado o atomo central de ferro, conforme

vemos pelas tabelas 3.5 e 3.6.

Tabela 3.5
Camadas atdmicas em torno de um atomo central do tipo Fe; numa estrutura DO;
(a,= 5,64 A).

camada i tipo do 4tomo nimero de dtomos N, distdncia a0 Fe central 7, ({)

1 Fey 8 2,44
2 Si 6 2,82

Tabela 3.6
Camadas atémicas em torno de um atomo central do tipo Fe; numa estrutura DO;
(a,=5,64 A).

camada i tipo do dtomo numero de dtomos N, distincia ao Fe central », (4)

1 Fe 4 2,44

i\ Si 4 2,44

2 Fe 6 2,82
Tabela 3.7

Camadas atdmicas em torno de um 4tomo de ferro "médio" numa estrutura DO;
(a,=5,64 A).

camada tipo do atomo namero de atomos N, distancia ao Fe central r, (4)

1 Fe 5.3 2,44
1 Si 27 2,44
2 Fe 40 2,82
2! Si 2,0 2,82
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Como em cada cela unitaria 1/3 dos atomos de ferro ocupam sitios do tipo Fe, e
2/3 dos atomos ocupam sitios do tipo Fe; , o espectro de absor¢do resultante devera
corresponder a um tipo de média, onde as primeiras camadas seriam constituidas de
acordo com a tabela 3.7.

Neste calculo, feito para uma estrutura DO5 perfeita, as distdncias interatomicas
Fe-Fe e Fe-Si foram consideradas idénticas por simplicidade. Na situagio real esta
identidade ndo sera obedecida, uma vez que o raio metalico do Fe (isto é, a distincia
Fe-Fe numa rede de ferro metalico puro) ¢ maior do que o raio do Si.

Levando em conta os diferentes raios, a camada de coordenagdo seria composta
por 5,3 vizinhos Fe a uma distancia de 2,47 A mais 2,7 vizinhos Si a uma distincia de
2,41 A. Estas estimativas servem como ponto de partida para o processo de ajuste
subseqiiente.

Um outro fato importante a ser levado em conta € que os nanocristais nio
obedecem a estequiometria exata do Fe,Si. No estudo por DRX (capitulo 2) vimos que
para as amostras da série B a fase cristalina é uma solugdo sélida ordenada Fe-Si com
estrutura DO, contendo aproximadamente 17% at. Si.

Assumindo entdo nanocristais de composigdo Fe, Si,, , refizemos o célculo

acima para propor¢des de silicio variando entre 16% at. (que corresponde & proporgio

57 ° estado amorfo inicial) e 25% at. (que corresponde i estequiometria do Fe,Si,
7 €

o estado mais organizado possivel). Consideramos neste calculo que o excesso de
atomos de ferro estd randomicamente distribuido nos sitios de siliciol®*’). Os resultados
sdo mostrados na tabela 3.8.

O pico principal na RDF da amostra nanocristalina tem a contribuicdo de duas
camadas de coordenag@o (como no caso do ferro padrdo) porém com 2 tipos atdmicos
em cada camada. Esse pico foi isolado, e a sua transformada inversa de Fourier foi
ajustada com a fungfio [3.1] , calculada para cada uma das 4 contribui¢bes. Fixamos a
porcentagem de silicio através dos parimetros N, , e ajustamos os demais pardmetros

procurando determinar qual composiggo melhor descreve os dados experimentais.
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Tabela 3.8
Estimativas para a composigio das primeiras camadas atdémicas em torno de um atomo
central de ferro "médio" numa estrutura DO; , em fungéo da porcentagem de silicio.

% at. Si primeira camada (r; = 2,444)  segunda camada (r; ~ 2,82 )

25 5,33 Fe+2,678i 4 Fe+ 2 Si

22 5,44 Fe + 2,56 Si 3,85Fe+2,158Si
20 3,50 Fe + 2,50 Si 3,75Fe+2,2585i
18 5,56 Fe + 2,44 §i 3,66 Fe + 2,34 Si
16 5.62Fe+2388i 3,57 Fe+2,43 Si

Numa primeira tentativa, consideramos nanocristais de ferro puro (estrutura
BCC) ¢ usamos como ponto de partida os valores da tabela 3.2. Porém, apesar das RDF
serem muito semelhantes (figura 3.7) nio conseguimos nenhum ajuste aceitavel sem
levar em conta a presenca de atomos de silicio na rede.

Ao considerar os extremos de 16 e 25 % at. Si, também nfio encontramos
resultados aceitaveis. Por outro lado, resultados aceitaveis foram obtidos para 18, 20 e

22 % at. Si. Os parametros resultantes para 20% at. Si s30 mostrados na tabela 3.9

Tabela 3.9 - Parimetros de ajuste encontrados para a amostra nanocristalina
(540°C/ 60min.) com composigdo de 20% at. Si. E, = 7119,790 eV

camadai  tipodoatomo N, (fixo) ri (4A) o, (4) A (A) AE; (el)
1 Fe 5,50 2,440 0,08 1,06 -0,89
1' Si 2,50 2,401 0,06 1,36 1,02
2 Fe 3,75 2,820 0,09 1,50 0,44
2! Si 2,25 2,805 0,05 1,21 0,55

Como vimos, a identificagio quimica de atomos vizinhos requer uma analise
sofisticada, a qual € possivel porque a dependéncia em energia da amplitude e defasagem
de retro-espathamento sdo especificas de cada elemento. A diferenciagdo entre dois tipos
de possiveis 4tomos vizinhos ¢ facilitada quando seus nimeros atémicos diferem por

mais do que algumas unidades. A técnica de EXAFS é especialmente sensivel aos
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nameros de coordena¢io quando as defasagens de retro-espalhamento dos possiveis
atomos vizinhos estdo em oposi¢io de fase.

No caso do material estudado, pudemos distinguir uma proporgéic significativa de
vizinhos Si com relagdo aos vizinhos Fe devido ao fato de que as respectivas defasagens
diferem por um fator de = por quase toda a faixa de energias estudadas, o que pode ser
visto comparando-se as respectivas curvas tedricas na figura 3.4.c.

Assim, nossos resultados mostraram a extrema sensibilidade da técnica de
EXAFS i presenca de atomos de silicio na vizinhanga local dos atomos de ferro, a qual
ndo havia sido evidenciada pela comparagio direta das RDF. A determinagdo exata da
porcentagem de silicio, no entanto, foi prejudicada devido a complexidade da
composi¢io atdmica e & proximidade das primeiras camada atdmicas na estrutura DO;,
o que levou a um grande nimero de parimetros de ajuste. Por esse motivo, so foi

possivel testar as diferentes composicdes fixando-se alguns destes parametros.
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CAPITULO 4 - ESPALHAMENTO DE RAIOS-X A BAIXOS ANGULOS (SAXS)
(4.1) - Causa e caracteristicas do espalhamento a baixos ingulos.

A causa do espalhamento a baixos &ngulos est4 na presenca de heterogeneidades
na densidade eletrdnica no material irradiado. A intensidade de espalhamento € maxima
em 20 = 0 e aproxima-se de zero para dngulos 20 da ordem de A/D, onde D € a
dimensdo das heterogeneidades, chamadas centros espalhadores. Assim, com um
comprimento de onda usual (A da ordem de 1,5 A) o espalhamento ¢ limitado a 4ngulos
menores que 2° para particulas de 5 nm, ou concentrado em &ngulos menores que 0,3°
para particulas de 30 nm. Esse é o dominio tipico da técnica de SAXS.

Atualmente a teoria de SAXS estd bem desenvolvida, e baseia-se em leis gerais
de espalhamento e interferéncia. A mesma teoria pode ser aplicada para espalhamento de
neutrons (SANS), com pequenas modificacdes, sendo que em ambos os casos o
pardmetro relevante € a razio entre o comprimento de onda incidente e a dimensdo do
centro espalhador. A seguir apresentaremos, de maneira simplificada, alguns conceitos
necessarios a interpretacio das curvas de espalhamento. A teoria completa do
espalhamento de raios-x a baixos dngulos estd descrita em detalhes na literatura
(Guinier ¢ Fournet(!l ¢ Glatter e Kratky(l),

Consideremos um material de densidade eletronica o7 ). A amplitude da

radiagdo espalhada por esse meio em uma determinada direc3o ¢ dada por
F(q)=[p(F)e ¥ d’

onde § € o vetor de onda, definido por § =24(5 —5,)/ A4, §, € § sdo vetores unitarios
na dire¢do dos feixes incidente e difratado. Em moédulo, ¢ = 4z(sen6)/A ,onde 26
é o angulo entre 5 e 5, chamado &ngulo de espalhamento.

Os termos de pof7) que predominam no célculo da amplitude (e portanto da

intensidade) sdo aqueles que possuem uma periodicidade r =27z/q. Para pequenos
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dngulos, essa periodicidade é grande comparada com A, mostrando que o espalhamento
a baixos dngulos da informacdo a respeito da estrutura em uma escala grande comparada
com o comprimento de onda incidente.

Consideremos agora uma particula de volume V) cuja densidade eletronica é dada
por p,(F ). Para se entender o papel da forma e do tamanho dessa particula sobre a curva
de espalhamento, define-se para essa particula um fator de forma s(7 ):

) = 1 FeV
s(F)= 0 FeV

Em termos do fator de forma, a amplitude espalhada por essa particula quando

imersa em uma matriz homogénea de densidade eletrdnica o sera dada pela integral
F(§) = [ Ap(F)s(F Je "V d’g [4.1]

onde Ap(7 ) =p,(¥ ) —p ¢ a diferenga entre as densidades eletrdnicas da particula e da
matriz homogénea. Essa integral pode ser escrita como uma convolugio das
transformadas de Fourier do fator de forma s(F) e da diferenca de densidades

eletrnicas Ap(F ), denominadas respectivamente 2(§ ) e £XG):
F(3)=[%)5q-%)d’%

Quando o fator de forma s(7 ) definir uma particula grande com relagdo a 4, sua
transformada 2(g) estara restrita a valores muito pequenos de §. Caso a densidade
eletronica da particula tenha periodicidade em escala atémica, a transformada .Q( g) tera
um grande nimero de picos, sendo que todos eles (exceto um, centrado em g = 0)
estardo localizados na regido onde X(7) é nula.  Portanto, na vizinhanca de ¢ = 0 a
amplitude F,(§) ndo depende de detalhes de p,(7), ou seja, a intensidade de
espalhamento a baixos angulos ndo depende do ordenamento em escala atdmica, mas sim
da forma e dimensdes da particula, dada por s(7). Considerando entdo que essa
particula possui uma densidade eletrénica uniforme p,, de acordo com a equacgio [4.1] a
intensidade de espalhamento /(g) pode ser escrita como:

1@) = |E@)f = (o -pY| 2@ [42]
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Assim, através desse modelo simplificado, chega-se a algumas caracteristicas do
espalhamento a baixos &ngulos que sfo validas em geral:
1) A expressio da intensidade depende essencialmente do contraste de densidade
eletrnica entre a particula e o meio em que estd imersa. O contraste 4p=p, —p
determina o poder espalhador da particula.
2) Como a fungio |5(§)| é centro-simétrica qualquer que seja a forma da particula,
entdo a curva de espalhamento também o sera, ou seja, /(q) = I(—¢q).
3) Como ZX(0) =V, o volume da particula, entio a intensidade de espalhamento em
g =0 édadapor I(0) =(4Ap)*V?>.
4) A fungio |Z( q )| se prolonga mais nas diregbes em que a particula possui dimenses

menores, e portanto 0 mesmo acontece com a intensidade de espathamento.

Néo trabalhamos experimentalmente com uma unica particula isolada, pois as
amostras séo normalmente compostas por conjuntos de particulas. Porém, se o sistema
for diluido, isto &, se as particulas estiverem relativamente separadas, assume-se que suas
contribuigdes para a intensidade de espalhamento serdo independentes, de modo que a
intensidade total espalhada serd a soma das intensidades individuais (e média sobre todas

as orientagdes possiveis de cada particula).

A equagdo geral para o espathamento a baixos dngulos por sistemas isotropicos e

diluidos é dada port2l:

I(q) = 47:Tr2 vy (r) S g [4.3]
0 ‘1’

onde y (r) é a funcio de auto-correlagio, definida como

@) = 7 [ (oG -P)o () -p) dF

F = F, —F, = constante, 7, e/, pertencentes a particula
o(F) = densidade eletrdnica da particula de volume V
p = densidade eletrOnica média da matriz
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Para sistemas diluidos ¢ monodispersos (sistemas contendo particulas idénticas e
sem interagdo entre si) existe uma conexdo explicita entre a forma geométrica do centro
espalhador e o perfil da curva de espalhamento a baixos dngulos. A intensidade de

espalhamento para esferas homogéneas de raio R, por exemplo, é dada por:

i(q) = % _ [3 sen(qR)(;}g‘jcos(qR):r [(4.4]

Nestes casos, as curvas de SAXS fornecem uma série de detalhes sobre a
estrutura das particulas, como tamanho, superficie especifica € volume.

A equagiio [4.3] foi calculada semi-analiticamente para particulas com a forma de
diversos corpos tri-axiais simples (tais como esferas, cilindros, elipséides,
paralelepipedos, prismas, discos e fios). As integrais e/ou médias sobre todas as
orientagdes espaciais foram realizadas numericamente, e o resultado pode ser encontrado
na literatural! -4, Assumindo esses modelos ou modelos compostos por alguns destes
corpos podem ser construidas curvas tedricas e, comparando essas simulagdes com a
curva experimental, encontra-se uma particula equivalente em espathamento, isto é, cuja
curva calculada reproduza bem a curva experimental Através desse tipo de
modelamento foi possivel obter aproximagdes razoaveis para tamanho e forma de varias
macromoléculas biolégicas em solug¢@io?l. Na maioria dos casos, porém, as curvas
tedricas para a mesma dimens3o média obtidas a partir de diferentes modelos sdo muito
parecidas, dificultando resultados conclusivos.

Por outro lado, diversos pardmetros relacionados a forma, tamanho e distribuigio
de tamanhos das particulas espalhadoras podem ser obtidos diretamente a partir da curva
experimental. Ja vimos, por exemplo, que o volume da particula esta relacionado com a
intensidade de espalthamento em g = 0 por I(0) = (Ap Y'V*. A intensidade 7(0) ndo
¢ diretamente mensuravel, mas pode ser extrapolada a partir dos dados experimentais.
Sendo uma quantidade absoluta, 7(0) envolve o nimero de particulas espalhadoras
presentes no volume irradiado e o fator de espalhamento dos elétrons. Esses fatores sdo

cancelados normalizando a intensidade por um fator  definido por:
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r , 0y Vv
0- [1@qu - 2w vapy = R

O fator @, denominado invariante, relaciona indiretamente a area sob a curva de
espalhamento com a flutuagfio quadratica média da densidade eletrdnica no material.
Num sistema bifasico tal que o volume total divide-se entre uma fragdo ¢, de densidade
eletrénica p,, ¢ uma fragio @, de densidade eletrdnica p,, o invariante pode ser escrito

na forma

0 = 22" Voup(p—- p) [4.5]

Além do volume dos centros espalhadores, outros pardmetros podem ser obtidos

diretamente da curva experimental através das aproximagdes de Guinier e Porod.
(4.1.1) - Aproximacio de Guinier.

Tratando de sistemas diluidos e monodispersos, A. Guinier desenvolveu uma
aproximagio valida para a parte da curva de espalhamento correspondente a pequenos

valores de . Na regifo ¢ — 0 a curva de espalhamento ¢é aproximada porl*!
I(q)=1(0) @™ [4.6]

onde R, € o raio de giro da particula, definido em analogia com a mecénica classica

como a distancia quadratica média dos elétrons com relagio ao centro de gravidade
eletrdnico. Na regido de Guinier a representacd@o grafica da curva In I(q) versus ¢° ¢ uma
reta, cuja inclinagio fornece o raio de giro sem necessidade de hipdteses adicionais.

Um afastamento da lei de Guinier ocorre quando as particulas ndo séo idénticas,
ndo estdo orientadas ao acaso, ou ainda, ndo estdo suficientemente afastadas umas das
outras (sistema ndo diluido). No ultimo caso, ocorre interferéncia entre as ondas
espalhadas pelas particulas individuais, o que afeta a intensidade de espalhamento

acentuadamente na regifio ¢ — 0.
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Para substincias inorginicas (vidros, ligas metalicas, cerdmicas, etc.) ainda que
possa ser assumido que o espalhamento a baixos dngulos se deve & presenga de
particulas homogéneas, essas particulas normalmente ndo terfo um tamanho uniforme,
constituindo os chamados sistemas polidispersos. A determinagiio de distribuigbes de
tamanhos para substincias deste tipo geralmente ¢ feita assumindo-se hipoteses
restritivas. Em geral considera-se particulas esféricas de raio R. Para um sistema
monodisperso o raio de giro e o raio da esfera estdio relacionados por Rj = % R
Porém, para um sistema polidisperso de esferas, o raio de giro determinado a partir da
curva de Guinier € na realidade uma razio de momentos da distribui¢iio de tamanhos!?!:

=2 _ 3 [Rp(R)R

2 -_—
R =3 [Rp(R)R [4.7]

onde p(R ) é a fungdo distribuigiio de raios de esferas. Essa equagio mostra que os

valores maiores de R sdo favorecidos na média determinada experimentalmente.
(4.1.2) - Distribui¢do de tamanhos.

Como o nimero de particulas em uma amostra irradiada pode facilmente
ultrapassar 1012, o espalhamento de raios-x a baixos dngulos ¢ também um método util
para determinar a propria distribuicio de tamanhos. Muitas vezes os sistemas
polidispersos podem ser aproximados por um conjunto de particulas com a mesma forma
geométrica mas diferentes tamanhos, orientadas randomicamente em uma matriz
homogénea, formando um sistema isotrépico e diluido. Nestes casos, a distribui¢io de

tamanhos de particulas N(R) e a curva de espalhamento /(g) estio relacionados por:

1(q) = | N(R) m(R) ip(gR)dR [4.8]

onde R é a dimens3o caracteristica de cada particula, MR)dR ¢ a fragio de particulas
com dimensdo entre R e R+dR, e a fungdio i, (gR) € a curva de espalhamento de uma

Unica particula, na média sobre todas as orientagdes espaciais e normalizada pela
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intensidade em ¢ = 0. O fator »m’(R) corresponde ao poder espathador de cada
particula, ou seja, »° (R) =V?(Ap)*.

Existem diversas técnicas para determinar N(R) a partir das curvas de
espalhamento experimentais, baseadas na resolugio da equacido [4.8]. A mais simples
consiste em assumir para N(R) uma fungio analitica contendo poucos parimetros, €
entdo determinar estes pardmetros a partir dos pontos experimentais. Neste caso, as
distribuigtes monomodais utilizadas mais freqiientemente sdo a distribuigiio gaussiana e a
distribui¢do log-normall®7# definida pela equagdo [2.11]. Outra forma de abordar este
problema € resolver a equagfio [4.8] explicitamente, o que é possivel para algumas
formas de particulas (ver referéncia [4] , tabela 7.1). A fungdo MR) pode ainda ser
obtida da relagdo [4.8] através de métodos numéricos ou métodos de solugio de
transformadas, assumindo uma determinada forma para as particulaé tal que a funcdo
i(gR) correspondente seja conhecidal®!®!1, Esses métodos sio muito sensiveis a efeitos
de terminagdo das curvas, uma vez que os dados experimentais sdo limitados:

Qmin < q < Qmwc :
(4.1.3) - Aproximaciio de Porod.

O volume ¥ e o raio de giro R, sdo parmetros que caracterizam as dimensSes
globais da particula. Devido a correspondéncia entre o espaco real € o espago reciproco
através do fator de fase §.7 (equagiio 4.1) € natural que estes fatores, ligados a valores
grandes de r, estejam relacionados i parte da curva de espalhamento perto da onigem do
espago reciproco (valores pequenos de g). A lei de Porod, por outro lado, refere-se a
parte final da curva de espalhamento e portanto est4 relacionada com a estrutura fina da
particula (valores pequenos de 7). Seja um sistema bifasico com interface bem definida,

tal que § da a area superficial total dos centros espalhadores. Segundo Porod, numa

regido onde o produto ¢*7(g) tende a uma constante, a superficie total S é dada por!'2!:

q'I(q) 7 q'I(q)
= =V 4.9
27 (4p ) 0 (4]
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Essa lei é valida tanto para sistemas particulados como para sistemas bifasicos
continuos (onde ndo ha individualidade das particulas), desde que a interface esteja bem
definida. A regifo de validade dessa lei é caracterizada pela relagio linear

log(1) = cte —4log(q), sendo que o fator 4 pode variar ligeiramente dependendo do

tipo de interface em questdo (superficie lisa; superficie fractal).

A aplicagdo da técnica de SAXS para o estudo de substdncias inorgénicas é
restrita devido as limita¢des impostas pela teoria (uniformidade de formas ou tamanhos,
interfaces bem definidas, auséncia de interferéncia entre as particulas, etc.). Mesmo
assim, podemos encontrar varios trabalhos na literatura onde essa técnica foi aplicada
com sucesso para materiais inorgéanicos!® 13- 191,

No caso de ligas metalicas a técnica de SAXS ¢ 1til para checar a presenga de
heterogeneidades na amostra, sendo assim uma técnica imborta.nte para testar se um
determinado tratamento térmico ou um procedimento de resfriamento tem influéncia na
microestrutura do material. Neste trabalho, utilizamos SAXS tanto para observar a
evolugdo dos nanocristais na amostra (através de medidas do espalhamento ao longo de
um tratamento térmico in sifu), como também para caracterizar o estado amorfo inicial,
a fim de verificar a possivel presenga de centros espalhadores nfio observaveis nos
espectros de difracdo. Nos dois casos, embora o sistema escape as limitagGes impostas
pela teoria foi possivel interpretar os resultados por meio de analise comparativa.
A seguir apresentamos estimativas do contraste de densidade eletrénica entre a matriz
amorfa e alguns tipos de centros espalhadores que poderiam ser encontrados na liga

metalica em questio.
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(4.1.4) - Contraste de densidade eletrdnica.

Vimos no capitulo 2 que, durante o tratamento térmico, a formacio da fase
cristalina ocorre juntamente com uma evolugio na composi¢do da componente amorfa
residﬁal. No entanto, para possibililitar o calculo do contraste de densidade eletrénica
Ap vamos assumir que a componente amorfa possui a mesma composicio inicial
(Fe;; sCu Nb,Si,, By, em fragles atdmicas).

A fragio atomica de um elemento j pode ser relacionada com a fragdo em massa

através da massa atdmica 4, de cada componente:

. _ (%at), A,
(Yomassa), = —L—Z(%af-),-jii

Cada elemento j contém NZ, /Aj elétrons/grama, onde Z é o seu numero

atdmico e N o niimero de Avogadro. Portanto, para o material amorfo, o elemento j

contribui com o seguinte nimero de elétrons por unidade de massa:

Yeat.); NZ,
(Coat.), NZ, elétrons/grama

n(j) = (emassa), NZ,[4; = 2. (%at)), 4

Levando em conta todos os componentes, encontramos o numero de elétrons por

unidade de massa na matriz amorfa:

Z(%at.)jNZf NZ
- A _ . ;
n, XAV y elétrons/grama
com Z =Y (%at),Z, e A =Y (%at) 4
; i

Multiplicando pela densidade volumétrica da liga, p,, chegamos i densidade

eletronica média da matriz amorfa:

g = —NZ—Z p, elétrons/cm? [4.10]
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Para a matriz amorfa temos g, = 7,3 g/cm? (determinado experimentalmente) e
encontramos a densidade eletronica p,,,, = 2,05 elétrons/A?.

Para calcular a densidade eletrOnica da componente cristalina € preciso considerar
a distribui¢do dos elementos em uma cela unitaria. Para uma rede cristalina de Fe-BCC,
por exemplo, temos 2 atomos por cela unitaria, e a densidade eletronica média da rede €
dada por p, = ZZFe/ag, onde a,=2,8664 A é o parimetro de rede do a-Fe.

Dessa forma, encontramos para as particulas de Fe-BCC a densidade eletronica

p, = 2,21 elétrons/A? e o contraste relativo entre estas particulas e a matriz amorfa:

Ap/pmam’z = 8%

Procedendo de maneira analoga calculamos o contraste relativo para particulas
cristalinas de Cu-FCC, e também para a solugdo solida Fe-Si de estrutura DO3;, com
diferentes porcentagens de silicio. Os resultados séio apresentados na tabela 4.1.

O contraste de densidade eletronica Ap devido a agregados atomicos € calculado
considerando-se apenas a diferenga entre o Z dos agregados e da matriz amorfa. A
equacio [4.10] ndo se aplica neste caso, pois ndio temos como determinar
experimentalmente a densidade p, dos agregados atomicos. Para a matriz amorfa temos
Z oz = 23, € para agregados de ferro usamos Z, = 26, levando ao contraste relativo

DO s = 2o o — 134
Zmarriz

Da mesma forma calculamos o contraste devido a agregados atdmicos (clusters)
de cobre. A formacdo de clusters de Nb esta descartada, uma vez que foi observado por
EXAFS que esses clusters se formam a temperaturas da ordem de 800°C, num segundo
estagio de cristalizagdo onde ocorre a formagio de compostos Fe-BI2). Um trabalho
anterior, também usando EXAFS, mostra que o cobre forma agregados de estrutura
FCC destorcida a temperaturas abaixo do primeiro estagio de cristalizagdo

(= 470°C)211| enquanto que outros dois estudos indicam a presenca destes clusters antes

mesmo do tratamento térmicol?233]. Os agregados de cobre a que se referem os trabalhos
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citados podem ser os responsaveis pelo inicio do processo de organizacdo dos

nanocristais Fe-Si.

Tabela 4.1 - Contraste de densidade eletrénica Ap relativo & densidade eletrénica média
da matriz amorfa, g, ... O contraste relativo foi estimado para particulas cristalinas de
diferentes estruturas e composigdes, e também para alguns agregados at6micos.

particulas AP/ Pmatriz (%o
a-Fe (BCC) 8
Fe-Si (DO3) 20% at. Si 2,5
Fe-Si (DOs) 25% at. Si <04
Cu (FCC) 20
agregados de Cu 26
agregados de Fe 13
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(4.2) - Experimental.

Para a anélise de sistemas de dimensdes minimas da ordem de 3 nm, a curva de
espalhamento deve ser determinada para vetores de onda na faixa 0 < ¢ < 0,25 A7, de
tal modo que estejam incluidas as regides de Guinier e Porod, e o background esteja bem
delineado. Na geometria de transmissdo, utilizada normalmente nos experimentos de
espalhamento a baixos dngulos, o vetor de onda é calculado simplesmente através da
expressdo:

4 sen @

2z n-n 2x
= — = (20 )— = — 4.11
q 7 (20)— = (—x—)— [4.11]

onde 4 é o comprimento de onda incidente, R ¢ a distdncia amostra-detector e n, a

posi¢io onde o feixe direto incide sobre o detector linear (figura 4.1).

n
Amostra
I I
0 20 T
n,
Beam
stop
R
Detector linear
sensivel a posigéio

Figura 4.1 - Visdo esquematica da montagem experimental.

Varios valores de A ¢ R podem ser escolhidos [;ara a aquisi¢do de dados na faixa
g < 0,25 A7, Nessa escolha deve-se levar em conta que, aumentando o comprimento
de onda, aumenta-se também a resolu¢do angular do espectro, mas isso normalmente é
acompanhado por um aumento rapide da absorgio pela amostra e pelo ar. Pequenos
comprimentos de onda, por outro lado, comprimem o espectro em uma pequena regiio
angular, mas a resolu¢do pode ser melhorada aumentando-se a distdncia amostra-

detector. Assim, as condigles experimentais sdo determinadas por um cCOmpromissc
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entre varios fatores, entre eles a espessura e a composigdo da amostra, 0 comprimento
de onda incidente, a distidncia amostra-detector, a eficiéncia de deteccio, ete.

Por serem ricas em ferro, nossas amostras absorvem fortemente a radiacdo
emitida por um alvo de cobre (A, = 1,54 A). Medidas da absorg3io neste comprimento
de onda resultaram em um valor muito inferior ao valor calculado (ver tabela 4.2) sendo
que essa diferenga foi ainda maior para amostras de maior espessura. A absorgio foi
determinada experimentalmente através da razfio entre intensidade incidente e a
intensidade transmitida, sendo que normalmente as intensidades transmitida ¢ espalhada
sdo coletadas simultaneamente. Devido a baixa transmissdo das amostras, a intensidade
espalhada deixa de ser uma quantidade desprezivel com relagio 4 intensidade
transmitida, causando essa subestimativa no resultado experimental.

Nossas medidas foram realizadas utilizando radiagfio sincrotron, a qual oferece
diversas vantagens, tais como sintonizagio em comprimento de onda, alto fluxo de

fotons, alta colimagio e focalizagdo pontual.

Tabela 4.2 - Valores calculados A = e™P"px ¢ correspondentes valores experimentais
A,p = I/Ir para uma amostra de composigio atémica Fe; Cu,Nb,Si; B, com
espessura x = 14um e densidade volumétrica p=7,3 g/ecm®. O coeficiente de absor¢do
Wp € tabelado para cada elemento quimico em fungio do comprimento de onda
incidente!4].

A (A) (Wp)e (cm¥g) A Ay
1,0 88,2 2,5 2,5
1,5 2533 13 8,5
1,54 270,8 16 8
1,70 3453 34 -
1,75 61,2 1,9 ;
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Descrevemos a seguir as medidas experimentais, que se dividem em dois grupos:
1) Evolugio da curva de espalhamento durante tratamento térmico in sifu (para uma
amostra da série B).
2) Espalhamento a baixos Angulos de amostras amorfas produzidas com diferentes taxas

de resfriamento (séries A, B ¢ D)

(4.2.1) Medidas de espalhamento para diferentes estigios de um tratamento

térmico in situ.

Estas medidas foram realizadas em uma linha de luz de alto fluxo do LURE
{posto D24). As principais caracteristicas da instrumentacZo desta estagfio de trabalho
sdo mostradas na figura 4.2, e consistem em:

+ Monocromador de cristal curvo Gel1l de corte assimétrico; focalizagio horizontal;
energias disponiveis entre 6,5 keV e 10 keV (12 A<A < 1,9 A); resolugdo %_E—zlo-f’.
+ Conjunto de fendas regulaveis (horizontal e vertical).

+ Distincia amostra-detector regulavel entre 0,3 me 2,2 m.

+ Detector a gas sensivel a posi¢do (linear, anular ou bidimensional).

+ Suporte para amostras solidas, liquidas, coléides, polimeros e solugdes biologicas, com

possibilidade de utilizagio de um forno para tratamentos especiais.

Nossa amostra amorfa foi inserida em um forno pré-aquecido a 540°C, e as
curvas de espalhamento foram registradas em exposi¢des de 5 minutos aos 2, 10, 20 e 30
minutos de tratamento térmico. Foi utilizado comprimento de onda A = 1,488 A e
distdncia amostra-detector R = 1250 mm. O alto fluxo de radiagdo incidente permitiu a
aquisi¢do de espectros com boa intensidade e pequena flutuagio estatistica. Foi medido
um espectro do espalhamento parasita, causado pelos elementos dpticos inseridos no
caminho do feixe apos a amostra (fendas, janelas, etc.). As intensidades incidente e
transmitida foram monitoradas através da corrente eletronica do anel e de uma cimara de

ionizagHo posicionada no caminho do feixe direto, entre a amostra € o detector.
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O fator de absor¢do determinado experimentalmente para este comprimento de
onda foi muito inferior ao valor tedrico (ver tabela 4.2), pois novamente a baixa
transmissdo ocasionou uma subestimativa da absor¢do experimental. O valor utilizado na
corregdo dos espectros foi obtido por extrapolagio de medidas feitas com A = 0,98 A e
perfeitamente de acordo com o valor tedrico. Maiores detalhes sobre a corregdo das
intensidades experimentais quanto a flutuagdes do feixe incidente, absor¢do e

espalhamento parasita sdo apresentados no apéndice 1.
(4.2.2) - Medidas de espalhamento para as amostras amorfas.

Estas medidas foram realizadas na linha D22 do LURE - uma linha de luz de
baixo fluxo ¢ alta resolugfio. As principais caracteristicas da instrumentaco desta linha
sdo mostradas nas figuras 4.3.a e 4.3.b, e consistem em:

+ Monocromador de duplo cristal com movimento de transiagfo acoplado ao movimento

de rotagdio para manter fixa a posicio de saida do feixe monocromatico;

energias disponiveis entre 5 keV e 15keV (0,8 A<i <24 A); resoluggo %——MO—“.

+ Conjunto de fendas regulaveis (horizontal e vertical).

+ Detector a gas sensivel a posi¢do (linear ou bidimensional).

+ Suporte para amostras solidas, liquidas, coloides e polimeros.

+ Monitoramento das intensidades incidente e transmitida através de detectores de
cintilagio, que coletam o espalhamento de folhas de kapton inseridas no caminho do

feixe, antes e apds a amostra.

Estas medidas de espalthamento a baixo &ngulo foram realizadas para amostras
amorfas produzidas com diferentes taxas de resfriamento (denominadas A, . B, €D, )
e ainda para uma amostra nanocristalina da série B previamente analisada por difragio de
raios-x (denominada B, ). Utilizamos nesse caso L=0,984 A e R =750 mm.

Neste comprimento de onda a absorgdo é significativamente menor, mas devido

a0 baixo fluxo de radiagdio incidente os tempos de exposicio foram muito maiores.
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A absorgéio determinada experimentalmente, neste caso, foi completamente compativel
com o valor calculado (ver tabela 4.2) e os resultados para todas as amostras sio
apresentados no apéndice 1. A aquisi¢do de dados foi dividida em 4 exposigdes de 40
minutos para as amostras mais finas (B, € B,,., ) € 8 exposi¢cdes de 40 minutos para as
mais espessas (A,, e D, ) Intercaladamente foram feitas varias medidas do
espalhamento parasita.

Todas essas medidas foram combinadas entre si para chegarmos a curvas
corrigidas quanto a flutuagio do feixe incidente, absorgdo, espalhamento parasita e
heterogeneidade da resposta do detector linear. Esta Gltima corregdo foi particularmente
importante, visto que a heterogeneidade do detector produzia nos dados oscilagdes
muito maiores do que as oscilagSes estatisticas, dificultando a determinagdo correta do
background e a analise de Porod. Nio dispondo de uma medida experimental da resposta
do detector linear, decidimos simular essa medida através do erro sistematico observado
nos espectros originais. Para se chegar & eliminagio desse erro sistematico a repetigio
das medidas foi essencial. Os detalhes do tratamento dos dados sdo também

apresentados no apéndice 1.
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{4.3) - Resultados ¢ Discussdo.

{4.3.1) - Curvas de espalhamento em diferentes estagios de um

tratamento térmico in sifu.

Na figura 4.4.a podemos ver claramente que a intensidade espalhada aumenta
durante o tratamento térmico. A integral de uma curva de espalhamento esta
indiretamente relacionada com a flutuagZo quadratica média da densidade eletronica no

material através do invariante:
Q= [1(g) gdg « ¢(I-p)(4pY
4

onde Ap é o contraste de densidade eletrnica entre o centro espalhador e a matriz, e
@ a fracfio volumétrica de centros espalhadores. A evolugiio do invariante pode ser
causada por um aumento na fragdo volumétrica @ ou um aumento no contraste Ap, ou
ainda os dois fatores simultaneamente. A fra¢io volumétrica pode ainda aumentar
através do crescimento do volume médio dos centros espalhadores, da formacio de um
maior numero de centros, ou os dois fatores simultaneamente.

Observando a concavidade das curvas de Guinier (figura 4.4.b) percebemos que
existe uma polidispersidade de tamanhos dos centros espalhadores. Através da inclinag3o
das regides lineares mostradas nesta figura, determinamos os raios dé giro apresentados
na tabela 4.3 para cada estigio do tratamento. Os valores Eg ; € }78’2 podem ser
interpretados como as médias correspondentes a duas populagbes numa distribuigdo

bimodal de raios de giro.

Tabela 4.3 - Raios de giro I—tg e os correspondentes desvios padrdo o obtidos das curvas
de Guinier em diferentes estagios do tratamento térmico in sifu.

tempo (min) Rer (nm) o; (nm) Ry > (nm) o, (hm)
2 19,4 0,1 10,2 0,2
10 17.9 0,2 10,3 0,2
20 17,3 0,1 10,7 0,1
30 17.4 0,3 10,9 0,1
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\ 540°C in situ
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Figura 4.4.q) - Curvas de espalhamento em diferentes estagios de um tratamento térmico

in situ a 540°C para uma amostra da série B.
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Figura 4.4.5) - Curvas de Guinier correspondentes, na regido q < 0,02 A-l.
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Como os valores médios ﬁg ;e I_Ig,z permanecem aproximadamente constantes, o

tamanho médio dos centros espathadores praticamente néo evolui a partir de 10 min/TT,
e portanto a fragdo volumétrica s6 poderia crescer através do aumento do m’nﬁero de
centros espalhadores. Esse resultado é coerente com os resuitados obtidos por DRX,
onde observamos que a partir de 20 min/TT o tamanho médio dos nanocristais ndo
evolui enquanto que a fragfio cristalina aumenta, sendo que a cristalizagdo ocorre por
nucleagdo seguida de crescimento controlado por um processo de difusio atémica.

E importante notar que aos 10 minutos de tratamento térmico a curva de
espalhamento ja ndo corresponde ao estado amorfo inicial (o qual analisaremos na segio
seguinte), pois estudos indicam que a nanocristaliza¢so ocorre nos primeiros minutos de
tratamento térmicol2’]. A mais disso, as estimativas do contraste de densidade eletrénica
entre diversos tipos de centros espalhadores e a matriz amorfa (segfo 4.1.4) indicam que
a evolugdo das curvas de espalhamento pode ser associada a formagdo dos nanocristais
de Fe-Si observados por DRX.

Por outro lado, assumindo que os nanocristais podem ser aproximados por

particulas esféricas de raio R, encontramos através do raio de giro Eg ; que o raio médio

das particulas maiores seria 23 nm, e a partir de Eg,z €ncontramos para as menores

particulas o raioc médio de 14 nm, ambos muito maiores do que o tamanho médio de
9 nm encontrado por DRX.

Essa discrepincia entre as dimens3es obtidas por DRX e SAXS poderia ser
resultado de efeitos de interferéncia, os quais aumentam com a concentragio de
particulas na amostra, modificando a intensidade de espalhamento como um todo e
afetando principalmente a regido de Guinier>*?]. A interferéncia entre o espalhamento
de particulas esféricas, no entanto, tende a causar uma diminuigdo da intensidade na
regido de pequenos valores de ¢, o que ndo foi observado em nossas curvas.
Outra hipdtese seria de centros espalhadores compostos por agrupamento de grios -
cristalinos, porém a difragio nfio mostrou a formagdio de grios cristalinos antes de
10 min/TT?), o que evidentemente deixa sem explicagdo a intensidade de espalhamento
e o alto raio de giro observados aos 2 min/TT. Ainda com relagio 4 hipotese de
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agrupamentos: observa¢les em espago real feitas através de microscopia eletrdnica de
transmissdo podem ser encontradas na literatura?’), ¢ mostram uma distribuicdo
homogénea ¢ altamente concentrada de grios aproximadamente esféricos, cujo didmetro
médio ¢ da ordem de 10 nm. Essas observagdes concordam bem com nossos resultados
de DRX apenas se essas particulas forem dominios monocristalinos, em lugar de
agrupamentos de grios. Diante da grande fragfo cristalina alcangada neste material (60 a
90 % em volume), concluimos que o espalhamento a baixos angulos ¢ na realidade
produzido pela componente amorfa residual, e ndo pelas particulas cristalinas.

A despeito da identidade dos centros espalhadores, observamos que apds
2 min/TT estes nfo crescem em tamanho, ao passo que a intensidade de espalhamento
cresce continuamente com o tempo de tratamento. Este aumento na intensidade pode
entdo ser atribuido a uma evolugfo no contraste de densidade eletrdnica, o que também é
coerente com o processo de difusdo atdémica que resulta na formagio do material
nanocristalino. Essa conclusdo ¢ reforgada pelos resultados de SAXS para as amostras

amorfas, como veremos a seguir,
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(4.3.2) - Espalhamento das amostras amorfas.

O que primeiro nos chama a aten¢dio na figura 4.5.a é o fato de que existe
espalhamento ndo desprezivel quando as amostras ainda estdo no estado amorfo.
Existem portanto centros espalhadores nas amostras amorfas, os quais podem ser
agregados atdmicos - desorganizados internamente - ou cristais muito pequenos para
serem observados por DRX. Nas mesmas condigdes experimentais foi medido o espectro
de espalhamento de uma amostra tratada no estagio final de cristalizagdo, a qual
denominamos B, . Para essa amostra, a analise por DRX (capitulo 2) mostrou a
presenca de nanocristais com tamanho médio L = 9,0 nm e fragfio volumétrica cristalina
Vai = 87 %. Na figura 4.5.2 vemos também que a intensidade de espalhamento da
amostra amorfa B,, ¢ maior do que a da amostra nanocristalina B, o que
aparentemente contradiz a evolug@o observada no TT in situ. Isso pode ser atribuido ao

fato de que parte da radiagdo espalhada pela amostra nanocristalina contribui a difracio

em alto angulo (DRX).
1 ] ]
- Aam
£ —— ",
= ~ D y
g ——B,,
E nano

0.000 0.025 0.050 0.075 0.100
q@A’h

Figura 4.5.a) -Curvas de espalhamento para amostras amorfas produzidas com
diferentes taxas de resfriamento (A,,, B, e D, ) e para uma amostra da série B tratada
a 540°C / 60 min. (B_,_ ).
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Figura 4.5.5) - Curvas de Guinier correspondentes (regido q < 0,026 A1)
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Figura 4.5.c) - Curvas log(1) vs.log(q), para anilise de Porod.
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Através das curvas log( ) vs.log(q ) (figura 4.3 .¢) e levando em conta o erro de
cada ponto experimental (ver apéndice 1) analisamos o comportamento das curvas de
espalhamento para grandes valores de ¢. Encontramos que as curvas experimentais nio
cumprem a lei de Porod, o que impossibilita o calculo que permitiria estimar a relagio
superficie/volume do centros espathadores, através da equagdo [4.9]. Apenas a curva
B, apresenta duas regiGes que podem ser aproximadas por retas de inclinagdes distintas,
passando de -1,6 + 0,1 para -3,3 + 0,4 ao final da curva. Esse resultado indica que ndo
ha uma interface lisa entre os centros espalhadores e a matriz.

Nas amostras amorfas podemos assumir .que os centros espalhadores sdo do
mesmo tipo, isto €, tém o mesmo contraste de densidade eletronica com relagdo i matriz.
Isto porque, partindo da mesma composigéo inicial a tendéncia de segregagdo atdmica
sera a mesma para todas, e variando apenas a taxa de resfriamento estaremos facilitando
ou dificultando essa tendéncia. Comparando as suas curvas de espalhamento, vemos que
as amostras amorfas apresentam intensidades diferentes para diferentes taxas de
resfriamento, o que nos leva a concluir que o mimero e/ou tamanho médio dos centros
-
espalhadores (CE) varia com as condigdes de preparacio.

A ndo linearidade das curvas de Guinier (figura 4.5.b) indica que existe
polidispersidade de tamanhos dos CE. Podemos estimar o raio de giro médio a partir da
inclinagdo das regiGes lineares mostradas nesta figura, e os valores resultantes sd3o

apresentados na tabela 4.4,

Tabela 4.4 - Raios de giro ng ¢ correspondentes desvios padrio o.

amostra Ry (nm) o, (nm) Ry 2 (nm) o, (nm)
Bumno 14,1 0,06 8,9 0,08
Aam 13,5 0,04 7,5 0,09
Bum 13,1 0,1 6,5 0,1
Dy 13.1 0,1 7.1 0.2

Estes resultados mostram que as amostras amorfas possuem também uma
distribui¢do bimodal de tamanhos, como foi observado para as curvas do TT in situ.
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O raio de giro médio correspondente a primeira regiio linear, Eg,,, é

aproximadamente independente da taxa de resfriamento para as amostras amorfas, e
ligeiramente inferior ao da amostra nanocristalina. Os valores de I_Eg,z, por outro lado,
parecem depender da amorficidade, e mostram-se também ligeiramente menores que o
da amostra nanocristalina. Concluimos a partir destes resultados que, se os CE fossem
cristalinos, teriam dimensfio suficientemente grande para serem evidenciados nos
espectros de DRX.

Portanto, nas amostras amorfas os CE sdo agregados atémicos, sem estrutura
organizada porém com contraste de densidade eletronica em relagdo a4 matrz.
O contraste Ap foi estimado para alguns tipos de agregados atdmicos (secdo 4.1.4) e os
resultados mostram um alto contraste para agregados de ferro ou de cobre. Levando em
conta a grande proporgdo de atomos de ferro na liga amorfa (73,5 %), a pequena fragdo
de atomos de cobre (1 %) e ainda as dimensdes obtidas para os centros espalhadores,
consideramos bastante provavel que os CE sejam grandes agregados compostos
basicamente de atomos de ferro. Sendo agregados de Fe (provavelmente misturados com
uma parcela de outras espécies atOmicas: Cu, Si, B, Nb) e tendo dimensdo semelhante &
encontrada por SAXS para os CE na amostra nanocristalina, concluimos ainda que ¢ a
partir destes agregados que se inicia o processo de difusdo atdmica que leva a formagio
dos nanocristais Fe-Si.

Assumindo que os agregados formam um sistema polidisperso de esferas solidas,
encontramos através do raio de giro que o raio médio dessas esferas varia entre 8 e
17nm. Para a amostra nanocristalina encontramos praticamente os mesmos valores,
muito superiores 8 dimensfo média observada por DRX (9 nm). Considerando a alta
fragdo cristalina determinada por DRX para essa amostra (87 %), ¢ levando em conta as
mesmas consideragdes feitas na se¢dio anterior a respeito da identidade dos CE,
novamente concluimos que o espalhamento é causado ndo pelas particulas cristalinas
mas sim pela componente amorfa residual.

Na anilise apresentada acima as amostras amorfas foram comparadas entre si
atraves de suas curvas de espalhamento e dos raios de giro correspondentes, tendo como

92



cap. 4

referéncia a amostra nanocristalina, cujo tamanho de grio e fragdo cristalina foram
determinados por difragio de raios-x. Para melhor ilustrar as mesmas conclusdes foi
realizada uma outra analise comparativa, baseada nas distribuigdes de tamanho dos

centros espathadores, que apresentamos a seguir.
(4.3.3) - Distribuicdio volumétrica de tamanhos, D (R).

Para a amostra nanocristalina e para as amostras amorfas determinamos a fungéo
distribui¢do de tamanhos utilizando um programa desenvolvido por pesquisadores
russos’. Trata-se de uma rotina numérica para analise de dados de espalhamento a baixos
dngulos semelhante aos programas de Glatter!!®), Moorel®®! e Provencher®),
desenvolvida para solucionar a equagdo [4.8] para diversos tipos de sistemas isotropicos
e diluidos, sem necessidade de conhecimento a priori da forma da fungdo N(R). Os
algoritmos utilizados no programa siio baseados na técnica de regularizagio de
Tikhonov, e fornecem solugbes estaveis quanto a efeitos de terminagido e de ruido nas
curvas experimentais. Uma descrigio mais detalhada destes algoritmos pode ser
encontrada nas referéncias [26;30-32].

Assumindo sistemas compostos por esferas homogéneas de raio R , o programa
permite obter a fungdo distribui¢fio de volumes de esferas, D,(R), a qual é expressa em
termos da distribuigio de numero de esferas N(R) pela relagéo:

R°N(R)
o3

DR = £

com TD,,(R)dR = J [4.12]
1

A partir da fung#io distribuicdo D, (R) pode ser determinada a média volumétrica

dos raios de esferas através da equagio
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R = TRDV(R)dR = %3— [4.13]

0

A fungéo distribui¢io de volumes é determinada de tal forma que a equagio [4.8]
reproduza bem os dados, dentro da precisio de cada ponto experimental. Na figura 4.6
apresentamos os dados experimentais (cuja precisdo esta representada por barras erro) e
as curvas /(g) resultantes deste procedimento numeérico. Na figura 4.7 apresentamos as
distribui¢des de tamanho correspondentes, D, (R).

Este procedimento numérico fornece ainda o raio de giro médio obtido a partir

das curvas de espalhamento no espago reciproco e das curvas correspondentes no espago

real, cujos valores séo apresentados na tabela 4.5.

Tabela 4.5 - Raio de giro médio determinado a partir das curvas de espalhamento no
espago reciproco (figura 4.6) e das distribui¢des de tamanho correspondentes no espacgo
real (figura 4.7), assumindo sistemas polidispersos de esferas homogéneas.

amostra Ry (um) Ry (nm)
espago reciproco: f(q) espago real: D {R)
Bhano 16,1 16,2
Aum 14,3 14,4
Bam 13,6 13,6
Dam 13,7 13,8

Os valores apresentados na tabela 4.5 sdo coerentes entre si, ¢ um pouco
superiores aos resultados experimentais EgJ determinados diretamente a partir das
curvas de Guinter (figura 4.5.b ¢ tabela 4.4). Assim como os valores experimentais, o
raio de giro médio obtido a partir do modelo de esferas solidas é aproximadamente
independente da taxa de resfriamento para as amostras amorfas (A,,, B, € D,.), sendo

ligeiramente inferior que o da amostra nanocristalina (B,,,,)). Observando a forma das
curvas de distribuigdo volumétrica de raios D, (R), notamos que os maiores raios R

foram favorecidos na determinagio da média 173 = ]/4 nm, como era de se esperar

devido a forma das equagdes [4.7] e [4.13].
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Intensidade 7(¢g) (unid.arb.)

006 007 008 00s
q(A™")

Figura 4.6 - Curvas de espalhamento para amostras produzidas com diferentes taxas de

resfriamento (A,,, B, € D,,) e para uma amostra tratada a 540°C / 60 minutos (B,,,.)-

Os pontos representam os dados experimentais, € a linha solida € a curva correspondente
a um sistema polidisperso e diluido de esferas homogéneas.

DfR) (unid. arb.)

R(A)

Figura 4.7 - Distribuigdes volumétricas de esferas de raio R, correspondentes as curvas
apresentadas na figura 4.6.
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A figura 4.7 mostra ainda que, para todas as amostras, a grande maioria dos
centros espalhadores esta distribuida na faixa de menores raios R, na qual as curvas
D,(R) apresentam um maximo pronunciado cuja forma se assemelha bastante 4 de uma
fungdo log-normal. Essa componente pronunciada da curva de distribui¢do de tamanhos,
na faixa de menores raios, corresponde aos raios de giro R, , obtidos diretamente das
curvas de Guinier e apresentados na tabela 4.4.

Esta correspondéncia fica mais clara quando analisamos o resultado do ajuste de
curvas mostrado na figura 4.8. A fungéio D, (R) da amostra nanocristalina foi ajustada
por uma fun¢do bimodal, dada por uma fungio log-normal para o pico mais intenso

(raios menores) somada a uma gaussiana para a contribui¢io das particulas de raios

maiores:

Gﬁt (-R) =4 Glog—norm(R) T (1_ A) Ggauss(R) [414]
onde

J _ (nR- 21'"#1)2
Grororm( R) = e e 4.15
log—n rm( ) m [ ]
e
; - nrR;;f)’
_ 2
Ggauss(R) -"2?9 ? [416]

2

De acordo com os pardmetros de ajuste resuitantes (tabela 4.6), na amostra
nanocristalina 93,4 % das particulas espalhadoras encontram-se na regidio descrita pela

fungio log-normal, sendo que essa distribui¢do possui valor médio u = 8,6 nm (média

geométrica) e desvio padrio o = 0,16 nm, que concordam com o valor Eg 2= 8,9nmm

obtido diretamente a partir da curva de Guinier.

Tabela 4.6 - Parametros de ajuste correspondentes as curvas apresentadas na figura 4.8.

Glog—narm ( R) Ggam (R )

i, =86,04 A H=24528 A
o, =159A 0,=26,77 A
A=934% 1-4=66%
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D,(R) (unid arh,)

R(A)

Figura 4.8 - Resultado do ajuste da equagdo [4.14] a fung¢do distribuigdo de tamanhos
D, (R) para a amostra nanocristalina (B

nano)'

Comparando agora o pico principal de cada uma das distribui¢des na figura 4.7,
encontramos que o numero e o tamanho médio dos centros espalhadores depende da
taxa de resfriamento das amostras amorfas. As amostras A, e D,  apresentam
distribuigdes semelhantes entre si, porém a amostra B, A apresenta um maior nimero de
agregados, sendo que a maioria destes com dimensdes menores que a dimensdo média
observada para A, e D, . Esses resultados estdo em total concordancia com a analise
anterior, baseada apenas na intensidade relativa das curvas de espalhamento e na

comparagao das curvas de Guinier correspondentes.
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Concluimos, entio, que o nimero de agregados na amostra B, € maior do que
nas amostras A, e D, . Além disso, B, contém agregados cujo tamanho médio ¢
menor do que os tamanhos médios observados para A, € D, . Levando em conta que
os agregados atémicos presentes ja na fase amorfa sdio os futuros nanocristais
observados por DRX apo6s tratamento térmico, as diferengas encontradas entre as
amostras amorfas podem ser correlacionadas com as diferencgas observados por DRX da
seguinte maneira:

a) Tendo um maior namero de agregados no estado amorfo, as amostras da série B terdo
ao final do tratamento térmico uma maior fragdo volumétrica cristalina em comparagéo
com as amostras das séries A e D.

b) Como B, tem agregados menores do que A, e D, , o tamanho médio dos
nanocristais para as amostras da série B sera menor do que os tamanhos médios para as
séries AeD.

Resumindo, concluimos que nas quatro séries o resfriamento foi rapido o
suficiente para que nfio ocorresse a cristalizagiio, mas lento o suficiente para permitir a
formacdo de grandes agregados atOmicos compostos basicamente de ferro. A taxa de
resfriamento € o fator determinante na fragdo volumétrica e distribuicdio de tamanhos das
segregacOes que se formam no estado amorfo. Essas segrega¢des, por sua vez, sdo de
dimensBes comparaveis aos futuros nanocristais, sendo muito provivel que sejam as
regides a partir de onde principia o processo de nucleagdo e difusdo atomica que leva a

formagio dos nanocristais.
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CAPITULO 5 - CONCLUSOES

Neste trabalho utilizamos técnicas de difragdo, absorg¢io e espalhamento de
raios-x para analisar amostras amorfas e nanocristalinas em diferentes condi¢bes de
preparacio. Essas técnicas de analise estrutural, raramente aplicadas em conjunto,
forneceram resultados complementares e permitiram avaliar o papel de parimetros de
preparagdo sobre o estado final, onde o material apresenta suas melhores propriedades
do ponto de vista tecnoloégico. O material estudado € a liga metalica de composigio
Fe;; sCu)Nb,Sij; By (% at), produzida na forma de fitas amorfas através de
resfriamento rapido a partir da mistura fundida.

Foram analisadas amostras amorfas produzidas com diferentes taxas de
resfriamento (TR), denominadas A, B, C ¢ D em ordem decrescente de TR. A
amorficidade das amostras foi constatada através das técnicas de EXAFS (onde nio foi
observado ordenamento local em torno dos atomos de ferro) € DRX (onde observamos
bandas correspondentes a uma estrutura vitrea). A técnica de SAXS, por outro lado,
evidenciou nestas amostras a presenga de agregados atomicos, sendo que os agregados
possuem dimensdes semethantes as dos nanocristais que se formam apés tratamento
térmico, e que a quantidade e a distribui¢io de tamanhos dos agregados depende da taxa
de resfriamento das amostras. Além disso, vimos que a alta TR levou a formagéo de
pequenos orificios nas amostras da série A, alterando suas espessuras ¢ também a
tendéncia que se poderia esperar em fungio da amorficidade inicial.
A amostra de resfriamento intermediario (B) apresentou maior nimero de agregados,
porém de dimensSes menores que na amostra resfriada mais lentamente (D).

Através das curvas de SAXS de uma amostra durante um tratamento térmico in
situ a 540°C observamos uma evolugdo na intensidade em fungfo do tempo, atribuida a
uma variagdo no contraste de densidade eletrdnica, devido ao processo de difusdo

atdmica que ocorre durante a cristalizagdo.
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Para analisar a evolugfio da estrutura cristalina que se forma apos tratamento
térmico, as amostras foram tratadas a 540 e 570°C por diferentes tempos (20, 40 e 60
minutos),

Através da técnica de EXAFS observamos que o ordenamento local em torno das

‘étomos de ferro ndo evolui apés 20 minutos de tratamento térmico, sendo muito
semelhante 4 estrutura BCC de uma amostra padrio de ferro puro. Porém, em uma
analise mais detalhada encontramos que para reproduzir os dados experimentais €
necessario considerar a presenca de 4tomos de silicio na rede.

Os espectros de DRX mostraram, para todos os tratamentos térmicos, a
formagdio de uma solugdo sdlida ordenada Fe-Si DO, - uma estrutura cubica muito
semelhante & estrutura BCC - sendo esta a Gnica fase cristalina presente no material,
Através de ajuste de curvas determinamos o parimetro de rede e a fragio volumétrica
cristalina, e aplicando 0 método de Transformadas de Fourier encontramos ainda o
tamanho médio de grdo cristalino, as microtensdes internas e a fungdo distribui¢io de
tamanhos para todas as amostras. Encontramos que o parimetro de rede, o tamanho
médio de grdio, as microtenses e a propria distribuigio de tamanhos permanecem
estaveis acima dos 20 minutos de tratamento térmico, e também ndo variam com a
temperatura de tratamento. Por outro lado, essas quantidades apresentam resultados
distintos em fungdo da taxa de resfriamento, ou seja, da amorficidade inicial das
amostras.

Foi visto que a fragdo volumétrica cristalina evolui com o tempo de tratamento
térmico a 540°C, atingindo um valor limite, 0 qual é alcangado mais rapidamente nos
tratamentos a 570°C. A anilise dos espectros de DRX mostrou também que a fragdo
cristalina aumenta a0 mesmo tempo em que ocorre um processo de difusdo atémica,
levando a um aumento da distdncia interatdmica média na componente amorfa residual.
A méaxima fragdo cristalina também apresentou valores distintos em fungio da
amorficidade inicial das amostras.

As amostras produzidas com TR intermediaria (séries B e C) apresentaram maior
fragdo cristalina limite ¢ menor tamanho médio de grio quando comparadas com as
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sériecs A e D (produzidas respectivamente com a maior € a menor TR). Esse
comportamento é explicado considerando que os nanocristais sio formados a partir dos
agregados atdmicos encontrados por SAXS nas amostras amorfas.

Analisando a composigio estequiométrica dos nanocristais, calculamos que os
altos valores observados para a fragdio cristalina nio poderiam ser obtidos para
nanocristais de Fe-Si sem considerar a presenca de outros elementos na rede. O valor
determinado para o parimetro de rede pode ser consequéncia ndo apenas da quantidade
de silicio, como também da presenca de atomos de boro e vacéncias na rede cristalina.

Finalizando, concluimos que com a aplicagdo conjunta destas trés técnicas foi
possivel acompanhar a evolugio do material em questdo, a partir de diferentes estados
“amorfos até varios estagios de cristalizagdo. A aplicagdo da técnica de SAXS no estudo
de ligas metélicas nfo ¢ comum devido as dificuldades de analise introduzidas por
caracteristicas inerentes desses materiais (sistemas bastante absorvedores, ndo diluidos,
etc.). No caso da liga estudada esta técnica foi fundamental, pois pudemos verificar que
as dimens®es nanométricas ¢ a alta fragdo volumétrica cristalina estio intimamente
ligadas a uma distribui¢éio de agregados atdmicos ja presentes no estado amorfo inicial,
que no caso dessa liga pode ser variada controlando-se a taxa de resfriamento.

Acreditamos que os resultados obtidos para este material possam ser estendidos

para outros materiais produzidos de maneira semelhante.
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APENDICE 1 - TRATAMENTO DE DADOS DE SAXS.

(A.1) - Geral.

Apos a aquisi¢io de dados de espathamento de raios-x a baixos angulos, varias
corregdes sdo necessérias antes que a curva de espalhamento experimental possa ser
utilizada para o estudo microestrutural do sistema.

Ainda que a medida tenha sido feita sob vacuo existe sempre um espalhamento
adicional causado pelos elementos Opticos inseridos no caminho do feixe apds a amostra
(fendas, janelas, etc.), conhecido como espalhamento parasita. Assim, denominando-se

1,(q) a curva de espalhamento da amostra ¢ /,(g) a curva de espalhamento parasita,

medidas sob as mesmas condi¢des experimentais, a curva corrigida seria obtida
subtraindo-se /,(g) de 1,(q). Porém, I ,(q) esta atenuada pela absor¢do da amostra, e
precisa ser corrigida com relagdio a esse fator antes da subtragio do espalhamento
parasita.

Além disso, as medidas de SAXS sfo muito sensiveis a flutuagdes da intensidade
incidente. Portanto é necessario que seja feito um monitoramento da intensidade do feixe
primario (ou de uma quantidade proporcional a ela) durante a aquisigdo das curvas de
espalhamento, e cada curva deve ser normalizada pela respectiva intensidade primaria
média. Em geral, além da intensidade incidente [, monitora-se simultaneamente a
intensidade transmitida /; para a determinagio experimental do fator de absorgio,
A=1/I;.

Amostras de composicio quimica semelhante (isto €, que possuem
aproximadamente o mesmo coeficiente linear de absor¢do) podem ser comparadas
através de suas curvas de espalhamento desde que cada curva tenha sido normalizada por

um fator proporcional 3 espessura efetiva da amostra. Utiliza-se para essa normalizagio
o fator in(A4 ).

Resumindo, dados os valores de /;, (intensidade incidente média durante a

aquisicio da curva 1,(q)), g, (intensidade incidente média durante a aquisi¢io da
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curva [,(q)) e A (fator de absorgo da amostra), a curva corrigida quanto a absorgio,

flutuagdes do feixe incidente e espalhamento parasita é dada pela relagiio:

1 AL 1
I(q) = nd) ( T, __Io,p] [A.1]

A curva resultante ¢ centro-simétrica, e portanto considera-se apenas a regido
q>0. Esta curva apresenta ainda um espalhamento de background, que pode ser
aproximado por uma linha horizontal. O espalhamento de background ndo contém
informagbes sobre as heterogeneidades na amostra (isto ¢, sobre o contraste de

densidade eletrdnica) e portanto deve ser cuidadosamente determinado e descontado.
(A.2) - Tratamento térmico in situ.

Na linha de luz de alto fluxo (D24) foram medidas algumas curvas de
espalhamento durante um tratamento térmico in sifu para uma amostra da série B
(espessura x = 14 um e densidade volumétrica p, = 7,3g/cm3). As medidas foram feitas
com A = 1,488 A . A intensidade primaria foi monitorada através da corrente eletrdnica
do anel 7, ¢ a intensidade transmitida /. através de uma cAmara de ionizagfo posicionada
no caminho do feixe direto, entre a amostra e o detector. A leitura dos valores
monitorados foi feita no inicio e no final de cada exposicio, ¢ a média utilizada na
corregdo das curvas experimentais.

Nessa montagem a absorgio foi determinada pelos valores medidos na cdmara de
ionizagdo, com e sem a amostra. Por nfo serem medidas simuitineas, esses valores

devem ser normalizados pelas respectivas intensidades primarias médias:

I (com amostra)/<i, >

Aexp =

I7 (sem amostra)/ <i,>

O valor obtido experimentalmente, A, = 8,5 foi muito inferior ao valor teérico

A =13 (ver tabela 4.2).
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Isso ocorreu porque a camara de ionizagdo, posicionada no caminho do feixe
direto, coletava ndo apenas a intensidade transmitida como também a intensidade
espalhada pela amostra. Devido a baixa transmissdo pela amostra para este comprimento
de onda, a intensidade espalhada deixa de ser uma quantidade desprezivel frente a
intensidade transmitida, causando essa subestimativa no valor da absorgdo experimental.

Em vista disso, optamos por utilizar A;xp = [4, um valor obtido por extrapolagdo
da medida feita na linha de luz D22 com outro comprimento de onda. Essa extrapolacio

¢ feita utilizando-se os coeficientes de absorgdo u/p calculados para a liga metalica

In(A)

(tabela 4.2) e a expressdo px = onde ox independe do comprimento de onda.

Aplicando a equagdo [A.1] chegamos as curvas de espalhamento corrigidas

apresentadas na figura 1.

Intensidade

1000 |- -
oy

'-gsflf!llll .
FEREDBAUBEIT RIS O SNt et s nd b es |

0 . 1 i 1 F L .
0.00 0.02 0.04 0.06 0.08

q(A'h)

Figura 1 - Curvas de espalhamento em diferentes instantes durante um
tratamento térmico in situ.
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(A.3) - Amostras amorfas.

Na linha de luz D22 (baixo fluxo) foram medidas curvas de espalhamento para
amostras amorfas produzidas com diferentes taxas de resfriamento (A, B,, € D,,) e
para uma amostra nanocristalina previamente analisada por difragéo de raios-x (B,,,,)-

Nessa montagem experimental, as quantidades J, ¢ [, foram monitoradas
simultaneamente por dois detectores de cintilagdo, coletando fotons espalhados por duas
folhas de kapton, inclinadas de 45° e inseridas no caminho do feixe direto, antes e apos a
amostra. Os valores monitorados foram integrados durante o tempo de exposigdo
(40 minutos) e gravados em arquivo juntamente com a curva de espalhamento
correspondente, proporcionando uma grande precisdo nessa medida. A absor¢do foi
detenniné,da levando-se em conta a eficiéncia relativa dos dois detectores de cintilagdo:

Ip/e
= com ¢e;/e,=2,9
Aexp IT/e.? I/ 2

Como vemos na tabela A1, o resultado experimental foi bastante compativel com
o valor teorico para as amostras mais finas (B) ¢ também para a amostra mais espessa
(D). Apenas a amostra da série A apresentou uma absorgio experimental inferior ao
valor calculado. As amostras da série A, produzidas com a maior taxa de resfriamento,
apresentam pequenos orificios descritos na segdo 2.2.1. A detecgdo de fotons que ndo
foram absorvidos pelo material por terem passado através destes orificios faz com que a
espessura efetiva destas amostras seja menor do que a espessura real.
Tabela A1 - Absor¢io A =/ PY®PX calculada para amostras de composigio atdmica

Fe,, sCu,Nb,Si;; B, com densidade volumétrica p=7,3 g/ cm’ e espessura x. As
medidas foram feitas com A = 0,984 A e Aexp € resultado experimental correspondente.

amostra X (pm) 4 Aexp
Agm 22 4,12 2,70
Bam 14 2,46 2,43
Dym 33 8,37 8,73
Boano 14 2,46 2,46
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A aquisigio de dados foi dividida em 4 exposigdes de 40 minutos para as
amostras mais finas (B, e B,,,,) € 8 exposi¢des de 40 minutos para as amostras mais
espessas (A, e D, ). Intercaladamente foram medidos 8 espectros de espalhamento
parasita. Cada espectro foi corrigido quanto a absorgdo, flutuagdo da intensidade
incidente e espalhamento parasita, através da relagdo [A.1]. Feitas estas corregdes, os
espectros repetidos de cada amostra foram somados entre si para melhorar a estatistica
da curva resultante. As curvas resultantes, normalizadas pelo tempo de aquisigdo, sdo

mostradas na figura 2.

g 300 - =
=2
=

200 - -

IR\ |

s Ahx:x., N AN
RN M\W
%.CD i 032 004
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Figura 2 - Curvas corrigidas para amostras amorfas (A,,, B,,, € D,.)
e para uma amostra tratada a 540°C / 60 min. (B

nano)‘

Apesar do alto tempo total de aquisigdo (3 a 6 horas cada), as curvas resultantes
apresentavam ainda oscilagdes muito grandes que prejudicavam a analise de Porod, uma
vez que as curvas chegam muito rapidamente ao nivel de background e nessa regido a
fungdo log(1) é extremamente sensivel as oscilagdes dos pontos experimentais.

Procuramos resolver essa dificuldade através de smoothing, porém as oscilagdes
de alta frequéncia dos dados produziam oscilagdes de baixa freqiiéncia na curva final,

alterando o comportamento médio da curva.
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Voltando as curvas originais, associamos a cada ponto experimental um desvio
padrdo absoluto dado pela estatistica de Poisson, e propagamos este desvio padrdo para

as curvas resultantes aplicando as relagdes:

valor desvio padrdo

v N
y/B Jv/B

Kty Sy "%

Na figura 3 podemos ver a curva resultante para uma das amostras, € o desvio
padrdo que se poderia esperar para cada ponto considerando a estatistica de Poisson.
Nessa figura observa-se que as oscilagdes apresentadas pelos dados s@o bem maiores do
que a oscilagdo estatistica esperada para cada ponto, e portanto devem ser produzidas

por algum tipo de erro sistematico nas medidas originais.

= 1 ¥ I ¥ T = ]
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Figura 3 - Curva corrigida para uma das amostras amorfas e correspondente
desvio padréo, calculado aplicando a estatistica de Poisson as curvas originais.
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Diante da necessidade de eliminar esse erro sistematico, voltamos as curvas
experimentais originais, mostradas na figura 4 para uma das amostras. Nessa figura fica
evidente que varios pontos experimentais seguem sempre uma determinada tendéncia em
cada uma das 4 exposi¢bes de 40 minutos, comportando-se de maneira "viciada".
O mesmo comportamento foi observado para todas as 32 curvas originais, indicando que
trata-se de um problema de diferentes eficiéncias de detecgdo por ponto no detector
linear. Esse tipo de heterogeneidade na resposta de um detector linear sensivel a posigdo
poderia ser quantificado através da medida da emissdo de alguma fonte padrdo (isto €,
uma fonte de emissdo homogénea).

Nio dispondo dessa medida, decidimos simular uma curva de calibragdo através
dos 24 espectros originais (os espalhamentos parasita ndo foram considerados nessa
simula¢do). Para isso dividimos os espectros originais em 8 grupos, fazendo um
agrupamento por repeti¢do de medidas idénticas (isto é, por amostra) e por periodo do

dia em que foi medido o espectro (manhi ou tarde).
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canal

Figura 4 - Curvas experimentais originais, correspondentes & curva corrigida
apresentada na figura 3

110



apéndice

Os grupos de curvas foram designados de acordo com a tabela abaixo:

amostra manhd tarde
Agm 4 curvas = grupo €1, 4 curvas => gIrupo €3,
Bam 2 curvas => grupo £ 2 curvas = grupo Exp
Dam 4 curvas = grupo gp 4 curvas => grupo g;p
Bhano 2 curvas = Brupo Eippgne 2 CUIVAS => STUPO E28nuno

Dentro de cada grupo as curvas foram somadas, e para cada curva resultante
dessa soma foi determinado um comportamento médio. Isso foi feito dividindo a curva
em quatro regides ¢ aplicando a cada regido uma regressdo polinomial (utilizamos
polindmios de até 62 ordem). Como ilustragio, na figura 5 apresentamos a curva do

grupo €, € a curva meédia correspondente.

1m l.lI'IIIllllllll!lllllllllllIlllllll

Contagens

Figura 5 - Comportamento médio determinado para a curva resultante do grupo &p.
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Assumindo que a curva média representa a curva experimental livre do erro
sistematico introduzido pelo detector, entdo a razio entre a curva experimental € a curva
média nos fornece uma estimativa da curva de calibragdo que procuramos.

Denominando y(g) a curva resultante da soma de um dos grupos, y,.Aq) a
curva média correspondente e £(¢g) a nossa estimativa da curva de eficiéncia de detecgdo,
obtemos entdo a curva £(g) através da razio € = y/y,.,. Além disso, a cada ponto de
£(q) pode ser associado um desvio padrdo absoluto dado por 6, = 1/; / Voned -

Feito isso para cada agrupamento, dispomos de 8 determinagdes independentes

dos pares (g,0.). O erro na estimativa da curva de eficiéncia de detecgdo pode ser

diminuido fazendo-se a média desses resultados, através das expressdes

Na figura 6 vemos as curvas de eficiéncia de detecgdo &(g) obtidas para cada um

dos grupos, e a estimativa final €(q) que representa o nosso padrio de calibragéo.
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Figura 6 - Curvas de eficiéncia de detecgdo obtidas para cada um dos grupos de curvas
experimentais, € a estimativa final €(g). Com excegdo da curva g, , todas as demais estio
deslocadas verticalmente para permitir a visualizagio.
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Claro que o procedimento que utilizamos para determinar a curva de calibragéo
£(q) so faz sentido por dispormos de varias repeticdes de cada medida, e em todas elas
termos observado um comportamento sistematico dos pontos experimentais. A validade
do procedimento é reforgada pela grande semelhanga entre as curvas apresentadas na
figura 6, uma vez que estas foram obtidas independentemente para cada grupo de curvas
originais.

Através desse padrio de calibragdo podemos eliminar o erro sistematico

embutido nas curvas experimentais aplicando as relagdes

y(@)= %}Eg; e = y\f o,/y) +(os/e)

Apresentamos na figura 7 a curva ¥ (q) e o desvio padrdo correspondente o,

ambos obtidos apds a corre¢dio do efeito da heterogeneidade na resposta do detector

linear, para uma das amostras amorfas.
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Figura 7 - Curva corrigida ¥ (g) (linha solida) e desvio padrio G, para uma das

amostras amorfas. Os pontos correspondem a curva semi-corrigida apresentada na fig. 3.
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Na figura 8 apresentamos as curvas corrigidas para as quatro amostras estudadas,

apos a correcdo final com relagio a heterogeneidade do detector linear.
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Figura 8 - Curvas corrigidas para amostras amorfas (A, , B, € D,,,) € para uma amostra
tratada a 540°C / 60 min. (B, ), correspondentes as curvas apresentadas na figura 2
(ap6s corregdo do efeito introduzido pela heterogeneidade do detector).
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