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RESUMO 

 

Ligas nanoestruturadas do tipo Fe84M9Cu1B6 (M=Zr, Nb e V) foram produzidas 

através da técnica de mecanossíntese usando dois procedimentos distintos (Série I - 

mistura seqüencial dos pós-elementares ou Série II - mistura total dos pós-

elementares). Enquanto que a fase amorfa tipo FeMCuB foi obtida dominantemente 

para no primeiro procedimento (Série I), nanogrãos de α-Fe(M) dispersos em uma 

matriz amorfa FeMCuB foram espontaneamente produzidos pela mecanossíntese no 

procedimento da Série II. O material nanocristalino também foi ativado na Série I 

após tratamento térmico em temperatura controlada. Os nanogrãos de α-Fe(M) em 

ambas as Séries I e II possuem tamanhos de grãos, obtidos pela expressão de 

Scherrer, entre 8-10 nm. Utilizando a técnica de calorimetria exploratória diferencial 

foram estudadas as cinéticas dos processos (i) de relaxação estrutural da matriz 

amorfa produzida por moagem, (ii) de transformação amorfo-cristalino da fase 

amorfa e (iii) da cristalização total dos materiais produzidos por mecanossíntese. A 

relaxação estrutural dos materiais recém-moídos ocorre por volta de 500 K, 

independentemente do elemento refratário (M), mas sua energia de ativação 

encontra-se em um intervalo entre 30 e 100 kJ/mol, que depende do procedimento 

(Série I ou Série II) e também do elemento refratário M (Zr, V, Nb). Tomando, por 

exemplo, a liga Fe84Zr9Cu1B6 produzida nos procedimentos das Séries I e II foi 

verificado uma redução no valor do pico da temperatura de relaxação de 

aproximadamente 3%, mas as energias de ativação dos materiais preparados nas 

Séries I e II são substancialmente diferentes, ou seja, são 96 e 31 kJ/mol para as 

Séries I e II, respectivamente. O processo de cristalização ocorre no intervalo de 

temperatura de 730 – 750  K para o 1º. estágio e  com energia de ativação da ordem 
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entre 55 e 160 kJ/mol, enquanto que o 2º. estágio da cristalização ocorre entre 636 e 

939 K e com energias de ativação entre 105 e 330 kJ/mol, dependendo do elemento 

refratário e do tipo de procedimento de preparação da amostra (Série I ou Série II).  

Os valores das temperaturas de cristalização e das energias de ativação, 

associadas com os 1º e 2º estágios de cristalização, são menores para as amostras 

ativadas mecanicamente quando comparadas com os valores das respectivas 

grandezas obtidas para uma liga semelhante preparada por melt-spinning. Este 

efeito de redução dos valores das temperaturas e das energias foi associado 

principalmente com um grande número de defeitos nos pós moídos, induzidos pelo 

processo de mecanossíntese. 

A espectroscopia Mössbauer foi à técnica usada para uma descrição da 

microestrutura dos materiais produzidos nas Séries I e II. Três regiões distintas 

foram observadas. As fases amorfas das matrizes FeMCuB foram caracterizadas por 

possuírem distribuições de campos magnéticos hiperfinos com pico em torno de 20 

T. Dentro das fases amorfas das matrizes foi possível, em alguns casos, determinar 

regiões ricas e pobres em Fe. Por outro lado, os caroços/núcleos dos nanogrãos de 

α-Fe(M) possuem campos magnéticos hiperfinos em torno de 33 T, enquanto que os 

átomos de Fe nas superfícies dos nanogrãos de α-Fe(M) têm uma contribuição na 

distribuição de campos magnéticos hiperfinos em campos de aproximadamente 31T. 

As propriedades magnéticas e hiperfinas da liga amorfa Fe84M9Cu1B6 produzida 

nesta tese são comparáveis com as observadas na liga preparada pelo método de 

melt-spinning com composição química similar.  
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       ABSTRACT 

 

Nanostructured Fe84M9Cu1B6 alloys were produced by mechanosynthesis, 

using two different procedures (Serie I – sequential mixture of elemental powder or 

Serie II – mixture of all elemental powder). The amorphous phase type FeMCuB was 

dominantly obtained for the first procedure (Serie I), in the contrary, α-Fe(M) 

nanograins dispersed in an FeMCuB amorphous matrix were spontaneously 

produced by mechanosynthesis in samples of the serie II. The nanocrystalline 

material also was activated in the serie I using a temperature controlled annealing. 

The α-Fe (M) nanograins in both series I and II have sizes of grains, obtained by the 

Scherrer expression, of about 8 to 10 nm.  Using the technique of exploratory 

differential calorimetry different aspects were studied: the kinetics of the processes of 

(I) the structural relaxation of the amorphous matrix produced by milling and of (ii) the 

amorphous to crystalline transformation of the amorphous phase and, (iii) the full 

crystallization of the materials produced by mechanosynthesis. The structural 

relaxation of the as-produced materials occurs around 500 K, independently of the 

refractory element (M), but its activation energy is in a range between 30 and 100 kJ 

/mol, which depends on the procedure (Series I or Series II) and also on the element 

refractory M (Zr, V, Nb). Considering, for example, the Fe84Zr9Cu1B6 alloy produced 

in the procedures of the series I and II, a reduction in the value of the peak 

temperature of the relaxation of approximately 3% was verified, but the energies of 

activation of the materials prepared in Series I and II are substantially different, 

respectively 96 and 31 kJ / mole for the Series I and II. The process of crystallization 

occurs in the range of temperature of 730 to 750 K for the first stage and with 

activation energy between 55 and 160 kJ /mol, while the second stage of 
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crystallization occurs between 636 and 939 K and with an activation energy between 

105 and 330 kJ /mol, depending on the refractory element and the type of procedure 

for preparing the sample (Series I and Series II). The crystallization temperatures and 

activation energies, associated with the first and second crystallization stages, were 

found to be much lower for the milled alloys compared to corresponding melt-spun 

alloys, an effect associated with a larger number of defects induced by the 

mechanosynthesis process. 

Mössbauer spectroscopy was the technique used for a description of the 

microstructure of materials produced in series I and II. Three different regions were 

observed. The amorphous phases of the FeMCuB were characterized by containing 

distributions of magnetic fields with hyperfine peak around 20 T. Within the 

amorphous phases of the different matrixes, it was possible in some cases to 

determine regions rich and poor in Fe. Moreover the grain core of the α-Fe(M) 

nanograins have hyperfine magnetic fields around 33 T , While the atoms of Fe on 

the surfaces of  the α-Fe (M) nanograins have a contribution in the distribution of 

hyperfine magnetic fields around 31 T. The hyperfine and magnetic properties of the 

amorphous Fe84M9Cu1B6 alloys produced in this thesis were comparable to those 

found in melt-spun alloys with similar composition. 
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CAPÍTULO 1 

1. Introdução 

O termo nanoestrutura é utilizado para os materiais com, pelo menos, uma 

das dimensões entre, aproximadamente, 0,2 e 20 nm (nm = nanômetros = 10-9 m). 

Nesses materiais, em geral, as propriedades físicas não são ditadas somente pelas 

contribuições de volume, mas têm nos arranjos atômicos de superfície as principais 

contribuições para suas propriedades físico-químicas [Long e Grandjean, 1995].   

Existem, pelo menos, três tipos de nanoestruturas: (i) os filmes finos, nos 

quais a espessura da camada é controlada no intervalo acima mencionado; (ii) os 

nanofios, nos quais duas das dimensões do material são reduzidas para a escala 

nanométrica e (iii) as nanopartículas (nanogrãos) com as três dimensões do material 

na escala nanométrica. De uma forma geral, as nanoestruturas podem ser 

produzidas, diretamente por um método específico (técnicas de crescimento de 

filmes finos, processos químicos de formação de nanopartículas (nanogrãos), etc. 

[Long e Grandjean, 1995]) ou a partir de tratamento térmico controlado de uma fase 

amorfa [McHenry e cols., 1999].  

Dentre os vários métodos experimentais a partir dos quais é possível produzir 

nanoestruturas, são destacados: a mecanossíntese (nanogrãos); a evaporação 

térmica, pulverização catódica e eletrodeposição (filmes finos); a implantação iônica 

(nanogrãos); os processos químicos (tipo sol-gel), etc. [Long e Grandjean, 1995]; e o 

melt-spinning [McHenry e cols., 1999].  

A técnica de preparação de materiais via melt-spinning é amplamente 

utilizada tanto para a produção de fases amorfas quanto para obtenção de 

nanogrãos dispersos em matrizes magnetomoles de sistemas multicomponentes, 

como as ligas Nanoperm [McHenry e cols., 1999]. De fato, o método melt-spinning é 

um processo de solidificação rápida de um líquido previamente fundido em uma 

concentração química desejada, ou seja, é uma técnica que utiliza altas taxas de 

resfriamento/congelamento (~ 105 K/s) para levar o material líquido ao estado sólido.  

Esse processo de congelamento rápido do líquido da amostra primária só é 

alcançado para concentrações em torno do ponto eutético do diagrama de fases em 

equilíbrio.  
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Dessa forma, o material obtido após o congelamento rápido é encontrado em um 

estado amorfo metaestável, que, em geral, favorece posteriormente a formação de 

fases cristalinas mais estáveis, quando tratado termicamente em temperaturas 

previamente definidas. Nesse processo de transformação amorfo-cristalino, a fase 

cristalina pode ter o crescimento de seus grãos controlado termicamente, dando 

origem a um material nanocristalino [McHenry e cols., 1999].  

Nas últimas três décadas, tantos os materiais nanocristalinos quanto os 

amorfos têm despertado grande interesse na comunidade científica, devido, 

principalmente, a suas promissoras aplicações em dispositivos eletromecânicos, que 

necessitam de materiais magnetomoles, ou seja, materiais que possuem baixas 

perdas por histerese, alta permeabilidade magnética (µe), alto campo de saturação 

(Bs = 1,7 T), alta temperatura de Curie (TC maior do que do ambiente) e baixo campo 

coercitivo (HC) [McHenry e cols., 1999].  

Especificamente, a cinética de cristalização dos materiais amorfos tem sido 

investigada por diferentes técnicas experimentais [McHenry e cols., 1999, Miranda e 

cols., 1986, Trujillo e cols., 1995, de Biasi e cols., 1995, Lai e cols., 2000, Santos e 

cols., 2002]. Particularmente, com as técnicas de calorimetria exploratória diferencial 

(DSC) e a análise térmica diferencial (DTA), os materiais amorfos multicomponentes 

apresentam, em geral, dois picos exotérmicos associados a dois estágios de 

cristalização do material. Após o primeiro estágio de cristalização, o material é 

nanocristalino [Miranda e cols., 1986, Trujillo e cols., 1995, de Biasi e cols., 1995, Lai 

e cols., 2000, Santos e cols., 2002]. Esse material nanocristalino é constituído por 

uma fase cristalina ordenada, com comprimento de coerência na ordem de 

nanômetros restrito aos núcleos dos grãos e uma outra fase topologicamente (e/ou 

atomicamente) desordenada, que é associada à região de contornos de grão ou 

simplesmente às superfícies dos grãos.  

A existência dessa fase desordenada na superfície dos grãos é, em geral, 

responsável pela ocorrência de propriedades magnéticas distintas daquelas 

correspondentes aos respectivos materiais cristalinos com todas suas dimensões 

superiores ao intervalo da escala nanométrica, ou seja, propriedades diferentes 

daquelas encontradas em materiais cujas propriedades são governadas por efeitos 

somente de volume [Long e Grandjean, 1995]. 
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Em 1989, uma classe de materiais magnetomoles foi produzida por          

melt-spinning, com uma composição geral de Fe84-xZr9+xB6+yCu1-y [Suzuki e cols., 

1991]. Esse material, por sua vez, foi patenteado e denominado de ligas Nanoperm. 

O trabalho inicial do grupo de Suzuki, na realidade, objetivou a produção, de 

materiais cristalinos com alta magnetização de saturação a partir de ligas ricas em 

Fe, usando a mecanossíntese. 

Devido a problemas de contaminação e oxidação no processo de moagem, o 

grupo de Suzuki trocou o método de preparação para a técnica de melt-spinning. 

Portanto, eles preparam, via melt-spinning, ligas amorfas Fe-Zr-B que, por sua vez, 

quando submetidas a tratamentos térmicos controlados, se transformavam em grãos 

magnéticos da fase α-Fe(Zr), em escala nanométrica, dispersos em uma matriz 

amorfa magnetomole [Makino e cols., 1997]. A formação de nanogrãos dispersos em 

uma matriz magnetomole aumentou a importância da descoberta da liga Fe-Zr-B, 

tanto do ponto de vista científico, quanto da sua aplicação tecnológica. Entretanto, 

cabe ressaltar que a técnica usual de produção das ligas Nanoperm ainda é o melt-

spinning, que produz somente fitas metálicas (vide Capítulo 2). Logo, é importante 

desenvolver materiais nanocristalinos de ligas multicomponentes, como as ligas 

Nanoperm, por processos alternativos que permitam ampliar a produção desses 

materiais e também diminuir os custos para aplicações tecnológicas em escala 

industrial.  

A mecanossíntese é uma técnica de reação de estado sólido, ou seja, é um 

método que propicia a reação entre os constituintes da liga através das sucessivas 

fraturas e soldas a frio de seus grãos cristalinos submetidos à moagem. Esse 

método é capaz de sintetizar uma variedade de materiais dentro e fora do equilíbrio 

termodinâmico. As fases fora do equilíbrio sintetizadas pela mecanossíntese incluem 

soluções sólidas supersaturadas, fases cristalinas metaestáveis, nanoestruturas e 

ligas amorfas [Suryanarayana, 2001; Passamani e cols., 1995; Larica e cols., 1998; 

Nascimento e cols., 2001; Passamani e cols., 2002]. Por outro lado, a obtenção de 

uma liga constituída apenas de uma fase amorfa única, a partir da mistura de 

multicomponentes químicos, é raramente relatada na literatura [Rodriguez e cols., 

2006], pois, é esperada a precipitação de fases nanocristalinas durante a reação de 

estado sólido induzida pela mecanossíntese. Logo, é também imprescindível a 

determinação de uma metodologia que possa produzir separadamente fases 

amorfas ou fases nanocristalinas, uma vez que a quantidade e a proporção de cada 
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uma dessas fases obtidas modificam drasticamente as propriedades físicas do 

produto final. Um fator importante a ser considerado em ligas multicomponentes, 

produzidas por mecanossíntese, é a afinidade química dos componentes iniciais que 

serão utilizados no processo de moagem, de modo ao produto final ser uma simples 

fase amorfa ou uma mistura de fases amorfa e nanocristalinas. 

Neste trabalho, a mecanossíntese é, então, utilizada como uma técnica 

alternativa para a produção de fases amorfas e/ou nanocristalinas em ligas do tipo 

Nanoperm. Além disso, é de interesse investigar dois processos cinéticos 

específicos: nucleação e crescimento de fases nanocristalinas preparadas a partir de 

fases amorfas produzidas por mecanossíntese. A espectroscopia Mössbauer foi a 

principal ferramenta de análise do nosso trabalho, revelando informações sobre as 

microestruturas atômicas, através de medidas das interações hiperfinas. Técnicas 

auxiliares como calorimetria exploratória diferencial (DSC), difração de raios-X (DRX) 

e magnetometria também foram utilizadas para a complementação dos resultados. 

No Capítulo 2, é apresentado um breve relato sobre os modelos cinéticos 

utilizados neste trabalho. No Capítulo 3, é apresentado um histórico com os 

principais resultados obtidos para as ligas tipo Nanoperm. Princípios básicos da 

técnica de mecanossíntese, utilizada para a produção de todas as amostras, são 

apresentados, de maneira sucinta, no Capítulo 4. No Capítulo 5 são descritos os 

procedimentos de preparação das amostras e tratamentos térmicos, assim como são 

feitas algumas considerações sobre os métodos de ajuste utilizados nos espectros 

Mössbauer realizados com o programa Normos.  

A apresentação e discussão dos resultados obtidos para todas as amostras 

são feitas no Capítulo 6, juntamente com a comparação com os resultados 

encontrados na literatura. No Capítulo 7, é apresentada a conclusão do trabalho.  
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CAPÍTULO 2 

2. Transição de fase amorfo-cristalino  

 

Em geral, as transições de fases, tipo amorfo-cristalino, que ocorrem nos 

materiais, ainda que possíveis termodinamicamente, acontecem lentamente quando 

o sistema é mantido sob certas condições experimentais. Assim, os materiais 

metaestáveis podem manter, por longos períodos (anos ou até décadas), seus 

estados fora do equilíbrio sob certas condições (baixas temperaturas, por exemplo), 

como é o caso de ligas metálicas amorfas produzidas por melt-spinning 

armazenadas e utilizadas, na prática, bem abaixo de suas respectivas temperaturas 

de cristalização [McHenry e cols., 1999]. De fato, esta aparente ausência de 

reação/difusão atômica espontânea, sob estas circunstâncias experimentais, está 

associada a taxas de reação extremamente baixas. A velocidade das reações é 

controlada pela existência e natureza das barreiras de energias potencial, que são 

definidas pelos diversos arranjos atômicos de uma fase amorfa metaestável e pela 

energia a que o sistema está submetido. O estudo das velocidades de reação ou 

transformação (transição de fase) do material é denominado de cinética de 

transformação ou, mais adequadamente, teoria dos processos cinéticos. Nas 

próximas seções, é apresentada uma breve descrição do modelo cinético para o 

estudo de transformação da liga Fe84M9Cu1B6 (M= Zr, Nb e V) preparada por 

mecanossíntese. 

 

2.1 A equação de Arrhenius  

O químico sueco Arrhenius (1859-1927) observou experimentalmente que, 

em geral, a velocidade das reações químicas aumentava à medida que a 

temperatura aumentava. Arrhenius propôs a seguinte equação empírica que 

descreve a velocidade de uma reação em função da temperatura e de qualquer  
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barreira de energia que se opõe à reação [Brophy e cols., 1972]: 

 

                                         v = C . exp (-Ec/RT)                                Equação         (2.1) 

 

onde Ec é a energia de ativação (em calorias por mol) que pode ser uma função da 

temperatura, R é a constante dos gases perfeitos (1,98 cal/mol.K), T é a temperatura 

absoluta e C é uma constante cinética independente da temperatura. Muitas reações 

químicas e transformações de fase podem ser descritas pela Equação (2.1) [Brophy 

e cols., 1972]. 

Cabe mencionar que a dependência exponencial da Equação (2.1) é 

semelhante aquela da distribuição de Maxwell–Boltzmann definida também 

empiricamente, ou seja, expressa na forma: 

 

                                    Probabilidade ∝ exp(-∆E/kT)                           Equação    (2.2)  

 

onde ∆E é a energia absoluta (ou por mol), k é a constante de Boltzmann (ou a 

constante dos gases perfeitos) e T é a temperatura absoluta. A relação acima 

expressa a probabilidade de se encontrar uma molécula com uma energia ∆E acima 

da energia média a uma determinada temperatura T.  

A semelhança entre as relações de Arrhenius e de Boltzmann sugere que a 

velocidade de uma reação ou transformação de fase depende do número de 

espécies de reagentes que possuem uma quantidade de energia ∆E* maior que a 

energia média ER dos reagentes. 

A Figura 2.1 mostra esquematicamente a curva da energia livre de uma única 

espécie de reagente em função de uma coordenada qualquer da reação, desde o 

início (estado 1) até o fim (estado 2) do processo.  

O reagente pode ser, por exemplo, um átomo se difundindo em uma rede 

cristalina através de defeitos pontuais, até atingir um estado de equilíbrio. Supondo 

somente estes dois estados de energia para este átomo, existe então um mínimo 

absoluto (estado 2 – fase estável) e um mínimo local (estado 1 – fase metaestável) 

para as energias do sistema. A barreira de energia ∆E*
12, é chamada de energia de 

ativação [Brophy e cols., 1972].  
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Por exemplo: se o sistema estiver num estado com defeitos (estado 1) ao dar 

energia térmica ao sistema superior à sua energia de ativação do processo, o átomo 

se deslocará ao longo da rede para o estado estável final (mínimo absoluto – 

estado 2).  

Num sistema multicomponente amorfo (ex: ligas Nanoperm) existem vários 

mínimos locais e absolutos para as energias livres em função dos arranjos atômicos. 

Particularmente, na ligas tipo Nanoperm a barreira de energia, que define o valor da 

energia de ativação, é governada pelo tipo de elemento refratário, que na liga 

convencional é o zircônio. Esse elemento pode ser substituído por outro elementro 

tipo refratário (ex: V, Nb, Mo, etc), de modo a modificar a cinética de cristalização da 

fase amorfa da liga tipo Nanoperm [McHenry e cols., 1999].  
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Figura 2.1 -  Curva de energia livre de uma reação em função de uma de suas coordenadas. 

 

2.2 O modelo de Avrami 

2.2.1 Introdução 

 

A cristalização é o estágio final do ordenamento atômico que ocorre em ligas 

amorfas ao serem aquecidas a temperaturas suficientemente elevadas (energias 

maiores ou iguais as suas energias de ativação). Os estágios iniciais de 

ordenamento são, em princípio, caracterizados pela formação de regiões 

cristalinamente ordenadas em uma matriz amorfa (núcleos ou embriões).  
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Em geral, estas regiões crescem em número com o passar do tempo e são 

consideradas precursoras dos cristais (fases cristalinas ordenadas) que irão se 

formar [Walter e cols., 1977]. Cabe frisar que uma nova fase, formada de uma 

transformação, tem probabilidade praticamente nula de surgimento para movimentos 

simultâneos e coletivos de todo os átomos do material.  

Assim, transformações de fases, tipo amorfo-cristalino, por exemplo, 

começam primeiramente em uma escala atômica formando os precursores/embriões 

(processo de nucleação das fases).  

Em seguida, estes precursores crescem em número (processo de nucleação) 

e em tamanho (processo de crescimento das fases) até que todo o processo de 

transformação seja alcançado para aquelas condições de tempo e de energia dada 

ao sistema.  

 

2.2.2 A Equação de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) 

A base teórica para a descrição da cristalização de materiais em um processo 

isotérmico foi inicialmente formulada por Volmer e Weber no início do século XX e 

posteriormente por Johnson, Mehl, e Avrami (JMA). Um formalismo semelhante foi 

desenvolvido por Kolmogorov [Ranganathan & Heimendahl, 1981]. Em sua 

formulação básica, a teoria descreve a variação temporal da fração cristalizada, 

x(t,T) [Ranganathan & Heimendahl, 1981; Málek, 1995]. No caso em que a energia 

de ativação, Ec, é constante dentro de certa faixa de temperatura, o processo de 

transformação segue a lei de Arrhenius, que é matematicamente escrita como 

 

                                             ( ) ( )nKtexp1T,tx −−=                              Equação      (2.3) 

 

onde x(t) é a fração cristalizada, t é o tempo, n é o chamado expoente de Avrami e a 

constante K está relacionada à energia de ativação do processo, Ec, através da 

equação [Malék, 2000]:                                       

                                           






 −
=

RT

E
expKK c

o                               Equação         (2.4) 

onde Ko é uma constante. 
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2.2.3 Nucleação e crescimento 

 

Nesta seção, é feita uma breve discussão de como o expoente de Avrami 

fornece informações sobre os processos de nucleação e crescimento dos grãos 

cristalinos. No primeiro caso é considerado um processo em que a taxa de 

nucleação é igual à zero [(I(T) = 0] e o crescimento dos grãos (partículas) é linear 

[r =G(T)).t], onde G(T) é a taxa de crescimento e r é o raio da partícula. Para estas 

condições, a Equação 2.3, é reescrita como: 

 

                                        ( ) ( ) 







π−−= 33 tTNG

3
4

exp1tx                        Equação    (2.5) 

 

O segundo caso a ser considerado é aquele de uma taxa de nucleação 

constante [I(T) > 0] e um crescimento linear das partículas (r = G(T).t). Neste caso, a 

Equação 2.3 é reescrita na seguinte forma:  

 

                                         ( ) ( ) ( ) 






 π
−−= 43 tTITG

3
exp1tx                        Equação   (2.6) 

 

No terceiro caso considerado a taxa de nucleação é igual a zero [I(T) = 0] e o 

crescimento das partículas é parabólico [r = A(D(T).t)1/2], onde A é uma constante e 

D é o coeficiente de difusão. Novamente a Equação 2.3 fica: 

 

                                     ( ) ( ) 







π= 2

3
2

33 tTDNA
3
4

-exp - 1  tx                        Equação  (2.7) 

 

No quarto caso, o processo é com uma taxa de nucleação constante [I(T) > 0] 

e o crescimento das partículas é parabólico [r = A(D(T).t)1/2]. A Equação 2.3 é 

transformada em: 

                                    







π= 2

5
2

3
3 t)T(D)T(IA

15
8

-exp - 1  (t)x                   Equação   (2.8) 
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Uma generalização para os diversos casos de nucleação e crescimento pode 

ser feita utilizando dois índices, a e b. Estes índices estão relacionados à cinética de 

nucleação e ao tipo de crescimento das partículas, respectivamente conforme serão 

resumidos abaixo os resultados de Ranganathan & Heimendahl (1981). 

 

a = 0 →  Taxa de nucleação zero. 

a = 1 →  Taxa de nucleação constante. 

a > 1 →  Taxa de nucleação crescente. 

0 < a < 1 →  Taxa de nucleação decrescente. 

b = 3  →  Crescimento tridimensional.   

b = 2  →  Crescimento bidimensional. 

b = 1  →  Crescimento unidimensional. 

 

Portanto, por um lado, para o crescimento linear, utilizando os índices a e b 

juntamente com as Equações (2.5) e (2.6), é possível reescrever a seguinte relação: 

 

                                    K. tn = - constante. Ia . Gb . ta+b,          onde n = a + b. 

 

Por outro lado, para o caso do crescimento parabólico, é escrito: 

  

                                   K. tn = -constante. Ia . Gb . ta+b/2           onde n = a + b/2. 

 

Cabe ressaltar que a validade do o modelo JMA, no estudo das 

transformações de fases, está baseada nas seguintes premissas básicas:  

1. As condições de tratamento térmico devem ser do tipo isotérmico. 

2. O crescimento da nova fase deve ser controlado pela temperatura. 

3. Os núcleos devem estar aleatoriamente dispersos na matriz amorfa.  

4. O crescimento das fases deve ser isotrópico. 
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2.3 Tratamentos não–isotérmicos 

 

Conforme dito na introdução deste trabalho, os métodos calorimétricos são 

bastante utilizados no estudo da cinética de cristalização de sólidos amorfos. Estes 

métodos, conhecidos como análise térmica diferencial (DTA = diferential thermal 

analysis) e calorimetria exploratória diferencial (DSC = diferential scanning 

calorimetry), são baseadas na medida do calor absorvido ou liberado durante uma 

transformação de fase, por exemplo, tipo amorfo-cristalino. Os dados de DSC, neste 

trabalho, foram utilizados para determinar a energia de ativação dos processos 

envolvidos em transições de fases e processos de relaxação estrutural de materiais 

mecanicamente sintetizados. 

 

2.3.1 Método de análise 

 

Em reações de estado sólido, a taxa de reação pode ser expressa a partir de 

uma grandeza estrutural do material: 

                                                       
dt
dx

=Taxa                                     Equação      (2.9) 

 

onde, x é uma função que depende implicitamente do tempo e da temperatura, como 

por exemplo, a fração volumétrica de uma fase cristalina no material que está 

sofrendo a transformação de fase. Usando o modelo JMA, podemos reescrever a 

Equação (2.9) da seguinte forma: 

 

                                           ( )xf
RT

E
A

dt

dx
c ⋅






 −
= exp                         Equação    (2.10) 

 

onde ( ) ( ) ( )[ ] n
n

xxnxf
1

1ln1
−

−−−=  
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Considerando que a temperatura varia linearmente com o tempo (Heines, 

1995), isto é, tomando: tTtT β+= 0)( , onde β é a taxa de aquecimento, a Equação 

(2.10) pode ser reescrita como: 

 

                                           ( )xf
RT
E

exp
A

dT
dx c ⋅







 −









β
=                       Equação      (2.11) 

Integrando a equação acima, temos: 

 

                                ( )
( )

dT
RT
E

exp
A

xf
dx

xg c∫∫ 






 −









β
==                Equação       (2.12) 

 

A integral do lado direito da Equação (2.12), em geral, não tem solução 

analítica. Ozawa (1965) mostrou que se diferentes taxas de aquecimento são 

utilizadas, uma solução aproximada da Equação (2.12) é dada por:  

 

          







−β−








+−=

x

c
10

c
1010 RT

E
4567,0log

R
AE

log315,2)x(glog    Equação    (2.13) 

 

onde Tx é a temperatura para um dado valor de x. Definitivamente, com a Equação 

(13) é possível calcular o valor da energia de ativação, bastando realizar medidas de 

DSC em um amplo intervalo de temperatura, com diferentes taxas de aquecimento e 

fazer um gráfico do log10 (β) versus 1/Tx, onde β é a taxa de aquecimento e Tx é a 

temperatura do pico de cristalização. 
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CAPÍTULO 3 

3. Evolução cronológica: principais resultados reportados na 

literatura sobre as ligas tipo Nanoperm FeMCuB (M = elemento 

refratário)   

 

3.1 Estrutura e Microestrutura 

 

Desde a descoberta da primeira liga amorfa metálica por Klement, Willes e 

Durew em 1959, um grande número de cientistas vem desenvolvendo 

processos/métodos de produção e estudando as propriedades físicas dos materiais 

amorfos em geral.  

Como mencionado nos prolegômenos, em 1989, uma classe de materiais 

magnéticos moles (magnetomoles), com composição geral Fe84-xZr9+xB6+yCu1-y, foi 

desenvolvida e chamada de ligas Nanoperm. Especificamente, Suzuki e cols. (1991) 

publicaram os primeiros resultados sobre as ligas, produzidas via melt-spinning, 

ternárias FeMB e quaternárias FeMBCu, onde o elemento M é chamado de 

elemento refratário (M = V, Mo, Zr, Ti, Nb, etc). Os autores caracterizaram suas 

amostras através de microscopia eletrônica de transmissão (TEM = transmission 

electron microscopy) e observaram que a adição de aproximadamente 1% de Cu 

promove um decréscimo no tamanho dos grãos cristalinos e um aumento da 

homogeneidade microestrutural das amostras, causando um aumento na 

permeabilidade magnética efetiva da liga FeMB.  

Outro resultado importante por eles observado foi que um pequeno aumento 

da concentração de boro (B) nessas ligas aumenta a possibilidade de formação da 

fase amorfa no sistema FeMB, mas reduz a temperatura de ordem magnética (TC). 

Por outro lado, para as ligas FeZrBCu com uma concentração de 7 a 9% de zircônio, 

como elemento refratário, os autores observaram os melhores resultados no que diz 

respeito aos valores da permeabilidade magnética efetiva, temperatura de ordem 

magnética, etc.  
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Também observaram que os refratários de Zr, Ti e Hf favorecem a formação da fase 

amorfa seguidos por Nb e Ta, enquanto que os elementos menos indicados como 

refratários seriam Mo, W, V e Cr.  

Através da técnica de análise térmica diferencial (DTA), foi verificado que as 

ligas tipo Nanoperm são cristalizadas em dois estágios, correspondendo 

primeiramente a mudanças estruturais da fase amorfa para a fase nanocristalina de 

α-Fe(Zr). Em seguida em temperaturas mais altas, as transformações ocorrem com 

formação de fases cristalinas mais estáveis entre FeZr e FeB (2º estágio). 

No ano de 1996, Zhang e cols. publicaram, os resultados sobre a liga tipo 

Nanoperm Fe80Zr8B11Cu1 usando a mecanossíntese. As amostras moídas foram 

submetidas a tratamentos térmicos em uma ampla faixa de temperatura (entre 673 

até 1173 K) e com a caracterização por difração de raios-X da amostra recém-moída 

e das tratadas termicamente, foi detectado somente a presença da fase α–Fe e/ou 

da fase tipo ZrB2. Os resultados da espectroscopia Mössbauer revelaram que, 

mesmo na amostra recém-moída, uma boa fração da fase cristalina do α-Fe estava 

presente, evidenciando o problema de segregação de Fe já ressaltado na literatura 

em ligas multicomponentes produzidas por mecanossíntese [Rodriguez e cols., 

2006]. Além disso, nas amostras tratadas termicamente a fração de α-Fe(Zr) 

aumentava com o aumento do tempo e temperatura de tratamento. Os resultados de 

microscopia eletrônica de transmissão (TEM) também sugeriram a presença da fase 

α–Fe(Zr).  

Ainda em 1996, Ślawka–Waniewska e Zuberek estudaram as ligas FexZr7B93-x 

e FexZr7B91-xCu2 preparadas por melt-spinning e verificaram que a temperatura de 

Curie (TC) e a magnetização de saturação (Ms) decrescem com o aumento da 

concentração de Fe na liga. Nessas ligas, foram também observadas mudanças nos 

sinais das interações de troca entre os átomos de Fe provocadas pela distribuição 

das suas distâncias, ou seja, competição entre as interações ferromagnéticas e 

antiferromagnéticas dentro do material amorfo, que levam a um estado frustrado de 

spin.  

Os estudos do comportamento do campo coercitivo (HC) e do tamanho do 

grão cristalino na liga Fe86Zr7Cu1B6 preparada por melt-spinning e tratada 

termicamente foram realizados por Dahlgeren e cols. (1996). As amostras recém-

preparadas foram tratadas ou por meio do tratamento em um forno resistivo 

(convencional) ou por efeito Joule de pulsos de correntes. De acordo com os 
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resultados obtidos com o tratamento convencional, as melhores propriedades 

magnetomoles foram obtidas para a amostra tratada termicamente a 873 K por 1 

hora, as quais, por sua vez, são semelhantes aos resultados encontrados na mesma 

liga tratada com pulsos de corrente de 3,3 Amperes por 60 segundos.  

No segundo estágio de cristalização das ligas Fe86Zr7Cu1B6, obtido com 

tratamento térmico convencional, foi observado um significante aumento nos valores 

de HC (um fator de 894), sugerindo a formação de compostos intermetálicos tipo 

Fe2Zr e Fe3Zr, conforme reportado pelos autores. 

A evolução microestrutural da cristalização primária (1º estágio) nas ligas 

FeZrB e FeZrBCu, preparadas por melt-spinning, foi estudada por Zhang e cols. 

(1996). A cristalização primária da liga FeZrB ocorre através dos mecanismos de 

nucleação e crescimento de grãos da fase α-Fe(Zr). Além disso, durante os 

processos de nucleação e crescimento de grãos foi observada uma migração dos 

átomos de Zr para a região de interface/superfície dos grãos, indicando que o 

crescimento do grão da fase nanocristalina é controlado pela difusão dos átomos de 

Zr. Nas ligas FeZrBCu foi observada a formação de aglomerados de átomos de Cu 

antes da reação de cristalização e com os átomos de Cu também aleatoriamente 

substituindo os de Fe na matriz. 

Um dos trabalhos pioneiros realizados para descrever esquematicamente 

alguns detalhes da microestrutura das ligas Fe-M-B (M= Zr, Hf, Nb), preparadas por 

melt-spinning, foi desenvolvido por Makino e cols. (1997). De acordo com seus 

resultados experimentais, as microestruturas das ligas são compostas em sua maior 

parte de nanogrãos de α-Fe e uma pequena camada amorfa residual intergranular, 

conforme esquematizado na Figura 3.1. Os nanogrãos de α-Fe contêm pequenas 

quantidades dos elementos refratários M e B, produzindo portanto uma baixa 

magnetoestricção no material nanocristalino. A fase amorfa intergranular, rica em M 

e B, tem temperatura de Curie maior do que a do ambiente, contribuindo para o 

acoplamento de troca magnético entre os grãos. Consequentemente, melhorando as 

propriedades magnetomoles do material nanocristalino. 
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Figura 3.1- Diagrama esquemático da nanoestrutura das ligas Fe-M-B. (a) Nanogrãos de   α-
Fe e (b) fase amorfa intergranular rica em M e B (Makino e cols.,1997). 

 

Foi observado também que a adição de pequenas quantidades de Cu ou Pd 

provoca uma redução do tamanho de grão da fase α-Fe durante o processo de 

cristalização. Portanto, devido a esta redução no tamanho dos grãos, os valores de 

HC e µe são melhorados, porém os valores de Bs decrescem com o aumento da 

concentração de Cu. Makino e cols. (1997) verificaram, também, que através da 

otimização do processo de cristalização, da composição química e adição de 

pequenas quantidades de Cu, existe um decréscimo na magnetoestricção do 

material nanocristalino e no tamanho de grão da fase α-Fe, enquanto, que a 

temperatura que Curie da matriz amorfa residual aumenta. 

A aplicação de diferentes materiais para entender o processo de cristalização 

de ligas tipo Nanoperm foi também investigada por Varga e cols. (1997). Neste 

trabalho, os autores produziram as ligas Fe86Zr7B6T1 (T = Cu, Ag, Au, Pd, Pt, Sb, Ga 

e Y) por melt-spinning e verificaram que o Cu é o elemento efetivamente “nucleador” 

no processo de cristalização (1º. estágio). Entretanto, a adição destes elementos 

causa um decréscimo na temperatura de cristalização da liga tipo Nanoperm. Foi 

observado, via espectroscopia Mössbaeur, que a adição dos diferentes elementos T 

não exerce influência significante na estrutura cristalina e na composição das fases 

formadas no primeiro estágio do processo de cristalização. 
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Kopcewicz e cols. (1997) também realizaram um estudo da microestrutura 

das ligas Fe93-x-yZr7BxCuy, preparadas por melt-spinning. Os resultados de DSC 

mostraram que todas as ligas são cristalizadas em dois estágios, conforme já 

reportado anteriormente. Os resultados das amostras tratadas revelaram formação 

da fase α-Fe(Zr), que tem sua fração aumentada com o aumento da temperatura de 

tratamento térmico.  

Os autores ainda sugerem que no segundo estágio de cristalização, a matriz 

amorfa residual propicia a formação de microcristais de α-Fe e Fe(ZrB), como 

produto final. Adicionalmente, os autores observaram que com o acréscimo da 

concentração de Cu e mantendo a concentração de B fixa ocorre um decréscimo no 

tamanho de grão da fase nanocristalina e os átomos de Cu são localizados 

preferencialmente nos contornos de grãos da fase α-Fe(Zr).  

Do ponto de vista da microestrutura (via Mössbauer), os autores observaram 

que os espectros Mössbauer das amostras tratadas eram compostos de uma 

distribuição de campos magnéticos hiperfinos (fase amorfa) e um sexteto com BHF = 

33 T (fase α-Fe). Além disso, em altas temperaturas de tratamento térmico é 

observado um alargamento nas linhas de absorção. A origem deste alargamento foi 

estudada, usando a técnica de espectroscopia Mössbauer com rádio freqüência 

aplicada, e permitiu a diferenciação entre a fase nanocristalina α-Fe magneticamente 

mole e a fase microcristalina α-Fe magneticamente mais dura, ou seja, diferenciação 

dos átomos de Fe localizados em uma região de fronteira entre os grãos da fase α-

Fe e aqueles da matriz amorfa.  

Garcia–Tello e cols. (1998) examinaram a relação entre a anisotropia 

magnética efetiva com a composição química das ligas Fe93-xZr7BxCuy (x = 6 – 8 e 

y = 0 – 2) preparadas por melt-spinning e tratada termicamente por 1 hora em 

temperaturas de 753 K a 923 K. De acordo com os resultados obtidos a melhora nas 

propriedades magnetomoles ocorre devido a dois fatores: (1) baixos valores da 

anisotropia efetiva associado com o início da nanocristalização e (2) decréscimo da 

magnetoestricção. 

Em 1999, Miglerini e cols. investigaram o comportamento estrutural, hiperfino 

e magnético das ligas amorfas Fe80Mo7B12Cu1, Fe80Nb7B12Cu1 Fe80Ti7B12Cu1, 

preparadas pela técnica de melt-spinning e as mesmas ligas tratadas termicamente 

em temperaturas relativa ao primeiro estágio de cristalização, que ocorre entre 

723 K e 773 K. Em geral, todas as ligas geram a fase α-Fe(Zr) incrustada na matriz 
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amorfa residual, conforme resultados de microscopia eletrônica de transmissão 

(TEM) e raios-X. Medidas de TEM revelaram diferenças estruturais entre as regiões 

bulk (propriedades de volume) e regiões próxima a superfície das fitas. A influência 

da composição da amostra foi claramente observada através da análise dos 

resultados de espectroscopia Mössbauer onde, por exemplo, foi verificado que liga 

amorfa Fe80Mo7B12Cu1 é paramagnética, à temperatura ambiente (dubleto 

assimétrico), enquanto que para as ligas amorfas Fe80Nb7B12Cu1 e Fe80Ti7B12Cu1 

têm espectros formados por sextetos (ordem magnética). Os ajustes dos espectros 

das amostras Fe80Nb7B12Cu1 e Fe80Ti7B12Cu1 mostram curvas de distribuições de 

campos magnéticos hiperfinos assimétricas ou com dois picos definidos, indicando 

variabilidade na ordem de curto alcance (aparecimento de diferentes regiões 

magnéticas na fase amorfa).  

Para as amostras tratadas termicamente, os espectros de todas as amostras 

[Fe80Mo7B12Cu1, Fe80Nb7B12Cu1 e Fe80Ti7B12Cu1] foram ajustados com um sexteto 

magnético atribuído a fase cristalina (CR) da amostra e uma distribuição de campos 

hiperfinos que pôde ser dividida em duas regiões. A primeira região, com 

≅〉〈 HFB  30 T, foi atribuída aos átomos de Fe localizados entre a fase cristalina e a 

região amorfa residual do processo de cristalização. Esta região foi chamada de 

região interfacial (IF). A segunda região, com ≅〉〈 HFB 10 T, foi associada com a fase 

amorfa residual (AM).   

Um importante fato observado foi que a fração relativa de cada “fase” (CR, 

IF, AM) é dependente da temperatura de tratamento térmico.  Com o aumento da 

temperatura de tratamento térmico a fração relativa à fase amorfa diminui 

favorecendo as outras duas fases (CR e IF). Porém, foi observado um maior 

crescimento da fração relativa da fase cristalina em todas as amostras. Uma 

importante conclusão deste trabalho foi que tanto o elemento refratário quanto a 

temperatura de tratamento térmico exercem influência direta no estado magnético da 

amostra amorfa e na “quantidade” de fase cristalina observada após o tratamento 

térmico.  

 No ano de 2000, o processo de moagem foi utilizado por Friedrich e cols. para 

investigar os estágios iniciais da transição do estado amorfo para cristalino e a 

influência do processo de deformação nas propriedades magnetomoles da liga 

Fe86Zr7B6Cu1 amorfa produzida por melt-spininng.  
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O procedimento foi primeiramente tratar termicamente (673 K) a fita amorfa durante 

1 hora. Em seguida, a amostra tratada foi moída por diferentes intervalos de tempo, 

em um moinho vibratório de bolas tipo SPEX. O resultado de difração de raios-X 

sugere que a amostra moída por meia hora possui um padrão de difração 

característico de uma fase amorfa metálica (halo alargado, com difração em torno 

de 45º).  

Todavia, para as amostras tratadas a 673 K e moída no intervalo de tempo 

entre 1 hora e 11 horas foi observada uma mistura da fase amorfa e de uma solução 

sólida cristalina ccc. Para uma amostra moída por 15 horas, o padrão de difração é 

simplesmente de uma solução sólida ccc com tamanho de grão de 

aproximadamente 6 nm. O espectro Mössbauer da amostra recém-preparada por 

melt-spinning foi ajustado com uma distribuição de campos hiperfinos com valores 

mais prováveis iguais a 6 T e 10 T, indicando uma variedade do arranjo atômico no 

estado amorfo (duas configurações para os átomos de Fe). Para as amostras 

tratadas a 673 K e moídas por até 1 hora, nenhuma diferença substancial foi 

também observada no espectro Mössbauer, se comparado com a amostra recém-

preparada por melt-spinning.  

Por outro lado, para a amostra moída por 5 horas foi observada a presença 

de uma fase cristalina com um campo de aproximadamente 32 T, associado aos 

átomos de ferro que se encontram na fronteira entre as fases cristalina e a amorfa 

residual ou, então, devido ao fato de a solução sólida não ser homogênea. Para a 

amostra com 15 horas de moagem, o espectro Mössbauer foi ajustado com três 

componentes: um sexteto cristalino com BHF = 33 T, associado à fase α-Fe cristalina, 

outro sexteto cristalino com BHF = 30 T, associado à região de contorno de grão e 

uma distribuição de campos hiperfinos com valor mais provável em torno de 17 T.  

Para tempos iniciais (< 1 hora), os valores de magnetização foram 

semelhantes aos da liga no estado amorfo, corroborando com os resultados de 

Mössbauer e de difração de raios-X. Com o aumento do tempo de moagem, o valor 

da magnetização de saturação aumentou, pois ocorre um aumento da fração da fase 

α-Fe. Usando o modelo de Johnson-Mehl-Avrami foi determinado o valor do 

expoente de Avrami de 1,5. Este valor de n sugere que a taxa de nucleação é 

praticamente zero.  
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A presença da região de fronteira entre a fase nanocristalina (α-Fe) e a matriz 

amorfa foi, sistematicamente, investigada por Greneche e Ślawska-Waniewska 

(2000), para diferentes tipos de materiais (Finemet, Nanoperm e Hytperm) 

produzidos por melt-spinning. Os autores propuseram que os espectros Mössbauer 

das ligas nanocristalinas desses materiais devem ser ajustados com três diferentes 

componentes: uma atribuída à fase nanocristalina (α-Fe), outra associada à fase 

amorfa residual na amostra tratada no 1º estágio e uma terceira componente, que 

corresponde à região de fronteira entre as duas fases citadas anteriormente. A 

Figura 3.2 é um espectro Mössbauer da liga Fe87Zr7Si4B2, tratada termicamente a 

773 K por 1 hora [Greneche e cols., 2000]. O espectro Mössbauer experimental 

(pontos) foi decomposto (Figura 3.2) nas componentes α-Fe, matriz amorfa e outra 

distribuição de campos hiperfinos (HFD*). É importante ressaltar que o valor do 

deslocamento isomérico da componente de campos magnéticos hiperfinos (HFD*) é 

muito semelhante ao α-Fe, desdobramento quadrupolar nulo e o valor do campo 

magnético hiperfino médio ( 〉〈 HFB ) é de 3 T até 5 T inferior ao valor referente da fase 

α-Fe (33 T).  

 

 

Figura 3.2 - Espectro Mössbauer da liga Fe87Zr7Si4B2 tratada termicamente a 773 K por 
1 hora [Greneche et al,.2000]. 

 

Duas explicações possíveis para esta componente (HFD*) foram dadas. A 

primeira é que a redução do 〉〈 HFB  foi devida à inclusão de 5% de B na fase α-Fe. 

Entretanto, resultados de TEM revelaram que a presença de átomos de Zr, B ou Si 

nos grãos cristalinos da fase ccc é praticamente insignificante.  
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A segunda explicação para o aparecimento da componente HFD* é a formação de 

uma região de fronteira/ interface entre os grãos cristalinos e a matriz amorfa. A 

presença dessa fase foi também comprovada por espectroscopia Mössbauer com 

radiofreqüência [Kopcewicz e cols., 1997] e microscopia de transmissão de alta 

resolução [Greneche e cols., 2000]. Além disso, foi possível determinar que esta 

fase de fronteira tem a função de uma barreira de potencial para controlar o 

crescimento do tamanho dos grãos da fase α-Fe, ou seja, auxilia na formação das 

nanopartículas com a inibição do crescimento da fase cristalina ccc.  

O modelo proposto por Greneche e Ślawska-Waniewska é esquematizado na 

Figura 3.3, onde é possível distinguir “diferentes” tipos de átomos de Fe. Os átomos 

de Fe (c) são localizados nos núcleos dos grãos nanocristalinos e são responsáveis 

pela presença do sexteto magnético, nas medidas Mössbauer, com campo de 

aproximadamente 33 T. Os átomos de Fe (am) estão localizados na matriz amorfa e 

são associados aos sextetos magnéticos alargados (distribuição com valores de 

campo menores do que 28T), enquanto que os átomos Fe (int c) podem ser 

estruturalmente descritos como grãos cristalinos, porém magneticamente 

influenciados por uma camada rica em Zr (matriz amorfa) e os átomos Fe (int a) 

estão localizados na fase amorfa mas estão em contato com os grãos cristalinos.  

 

 

 

Figura 3.3 - Representação 2D da localização dos átomos dentro da liga nanocristalina           
(Greneche e cols,. 2000). 
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Assim, a região de fronteira (contorno de grão) é caracterizada por: (i) uma 

estrutura atômica e topologicamente desordenada, (ii) comportamento magnético 

tipo vidro de spin e (iii) composição química diferente das fases nanocristalinas e 

amorfa. Esta região é também responsável pelo acoplamento magnético entre os 

nanogrãos da fase α-Fe através da matriz amorfa residual. É, portanto, possível 

concluir que este modelo, em comparação com o proposto por Makino e cols. 

(1997), representa uma grande evolução no entendimento de como é a 

microestrutura das ligas nanocristalinas produzidas a partir de fases amorfas ou 

ligas nanocristalinas, onde uma matriz amorfa residual dispersa nanogrãos 

cristalinos.  

Ainda em 2000, foi realizado um estudo estrutural e magnético, usando a 

proposta de Greneche e Ślawska-Waniewska, das ligas Fe87Zr7B6 e Fe86Zr7B6Cu1 

[Ciurzyńska e cols., 2000] preparadas por melt-spinnig e tratadas a 723 K por 30 

minutos e a 773 K por 1 hora.  Os resultados de DRX e de Mössbauer mostraram 

que as amostras Fe87Zr7B6 sem tratamento térmico e tratada a 723 K por 30 min 

estão no estado amorfo. Entretanto, para estas mesmas condições, a amostra 

Fe86Zr7B6Cu1 apresenta indícios do início da cristalização da fase α-Fe(Zr), 

sugerindo que a adição de 1% de Cu favorece o processo de cristalização (ocorre 

em temperaturas menores).  

 Esta mesma sistemática foi também utilizada por Miglierini e cols. (2001) em 

ligas nanocristalinas Fe80M7Cu1B12 (M = Mo, Nb, Ti) obtidas através do tratamento 

térmico do precursor amorfo. Particularmente, Miglierini e cols. (2001) estudaram as 

fitas tratadas utilizando a espectroscopia Mössbauer nos modos de transmissão 

(convencional) e de emissão (CEMS – conversion electron Mössbauer spectroscopy) 

para ressaltar as diferenças entre a estrutura de superfície (CEMS) e o bulk 

(transmissão) das fitas tratadas. Para medidas Mössbauer no modo de transmissão, 

os espectros das amostras sem tratamento e tratadas por 1 hora a 653 K 

apresentam somente dubletos alargados. Todavia, para as amostras tratadas por 1 

hora a 683 K é observada a presença da fase cristalina no modo de transmissão.  

Utilizando a técnica de CEMS (análise da superfície da fita em profundidades 

de até 100 nm) foi observada a presença da fase nanocristalina para a amostra 

tratada a 653 K, indicando que a cristalização ocorre inicialmente na superfície da 

fita. Contudo deve ser observado que os espectros de transmissão e emissão para 

as amostras tratadas a 683 K apresentam parâmetros hiperfinos muito similares.  
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As transformações das fases amorfas para as cristalinas das ligas     

Fe84,5Zr6,8-xNbxB6,8Cu1 (x = 0 e 1), produzidas pela técnica de melt-spinnnig, foram 

investigadas por Olszewski e cols. (2002). Medidas de DSC mostram cristalização 

nos mesmos dois estágios anteriormente observados em ligas sem substituição 

parcial do elemento refratário, ou seja, o primeiro estágio ou cristalização primária 

corresponde a precipitação da fase α-Fe(Zr) e o segundo estágio corresponde a 

cristalização da matriz amorfa restante. Os espectros Mössbauer das amostras 

Fe85,4Zr6,8B6,8Cu1 sem tratamento e da tratada a 688 K por 15 minutos são espectros 

característicos de sistemas amorfos. Entretanto, para a amostra com 1% de Nb 

substituindo Zr e tratada a 688 K por 30 minutos foi observado o início do processo 

de cristalização, com a formação da fase α-Fe(Zr).  

É importante ressaltar que este processo foi iniciado em temperaturas abaixo 

daquela de cristalização primária (1º estágio) da liga sem Nb, sugerindo que o Nb 

favorece a cristalização em temperaturas menores. Para as amostras tratadas a 

784 K, os espectros Mössbauer apresentam claramente as três componentes 

propostas por Greneche e Ślawska-Waniewska. Além disso, com o auxílio da TEM 

foi observado que a espessura da região de fronteira é de aproximadamente 1,8 nm, 

além de a matriz amorfa ser mais homogênea na fase nanocristalina do que na fase 

amorfa. Este fato sugere que a fase nanocristalina é diretamente afetada pela matriz 

amorfa. Foi observado também que a adição de 1% de Nb conduz a um melhor 

refinamento nos grãos de α-Fe(Zr) do que na amostra sem Nb. 

McHenry e cols.(2003) investigaram a cinética de cristalização das ligas 

Nanoperm e mostraram que o primeiro estágio da cristalização, ocorre a 783 K com 

a formação da fase α–Fe(Zr). Entretanto, para o segundo estágio de cristalização foi 

observado que as fases formadas são Fe2Zr e Fe23Zr6 e que a adição de Cu reduz à 

temperatura de cristalização. 

Olszewski e cols. (2004) mostraram através dos resultados de espectroscopia 

Mössbauer que, para as ligas Fe85,4Zr6,8-xMxB6,8Cu1 (x = 0 ou 1; M = Nd, Nb ou Mo) 

tratadas termicamente, a região de fronteira (caracterizada por uma desordem 

estrutural e química) ocupa aproximadamente 1/3 do volume da amostra 

nanocristalina e isto pode ser um fator importante na transmissão da interação de 

troca magnética entre os grãos e a matriz amorfa.  
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3.2 Cinética de cristalização 

 

Concomitantemente aos estudos da microestrutura das ligas tipo Nanoperm 

foram também realizados estudos sobre a cinética de cristalização. Nesta seção, 

será feito um breve relato de alguns resultados reportados na literatura, também em 

ordem cronológica de publicação. 

Em 2003, McHenry e cols. utilizaram o modelo de Jonhson-Mehl-Avrami-

Kolmogorov (JMAK) para o cálculo do expoente “n”, que fornece informações sobre 

o mecanismo de nucleação e crescimento de uma determinada fase e o modelo de 

Kissinger para o cálculo do valor da energia de ativação. Para a liga Fe88Zr7B4Cu1, 

os valores encontrados para as energias de ativação dos 1º e 2º estágios de 

cristalizações foram de 270 kJ/mol e 328 kJ/mol, respectivamente, e o valor do 

expoente de Avrami encontrado foi de 1,5. Foi concluído que este valor de n 

representa um processo de nucleação imediato e que o crescimento é do tipo 

parabólico tridimensional.  

 O estudo para estabelecer o efeito da adição de Nb, Nd e Mo no processo de 

nanocristalização e nas propriedades magnéticas das ligas Fe85,4Zr6,8-xMxB6,8Cu1 

(x = 0 ou 1; M = Nd, Nb ou Mo) foi realizado por Olszewski e cols. (2004). Utilizando 

o método de Kissinger, a energia de ativação da cristalização primária da liga 

Fe85,4Zr6,8B6,8Cu1 foi determinada como sendo igual a 279 kJ/mol, semelhantemente 

ao valor encontrado por McHenry e cols. (2003) para a liga Fe88Zr7B4Cu1.  

Os autores ainda observaram que o valor da energia do 1º. estágio de 

cristalização decresce com a substituição de 1% dos átomos de Zr por átomos de 

Nb, Nd ou Mo, além de terem observado que a diferença entre as temperaturas dos 

dois picos de cristalização nas curvas de DSC, que determinam a estabilidade 

térmica dos materiais nanocristalinos, é maior para a liga Fe85,4Zr6,8B6,8Cu1 (117 K 

para uma taxa de aquecimento de 10 K/mim).  

 O efeito da taxa de aquecimento na microestrutura e na estabilidade térmica 

de ligas nanocristalinas foi estudado por Blázquez e cols. (2005), utilizando as 

técnicas de DSC, DRX e EM. Nesse trabalho, os autores mostraram que as ligas 

Fe78-xCoxNb6B16-yCuy (x=18, 36, 60; y = 0, 1) nanocristalinas têm suas estabilidades 

térmicas da microestrutura decrescentes quando a taxa de aquecimento aplicada ao 

precursor amorfo aumenta.  
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Particularmente, para altas taxas de aquecimento, o tamanho médio dos grãos 

cristalinos foi inversamente proporcional à taxa de aquecimento. Além disso, 

resultados Mössbauer mostraram uma alta concentração de Nb na região de 

fronteira, quando são utilizadas altas taxas de aquecimento. 

A origem da estabilidade da microestrutura das fases amorfa e α-Fe nos 

materiais nanocristalinos foi estudada por Shih e cols. (2006). Fitas amorfas foram 

tratadas isotermicamente a 898 K por diferentes intervalos de tempo e mudanças 

microestruturais foram descritas através de duas etapas. Na primeira etapa, o 

material amorfo é “decomposto” em: α – Fe + amorfo2 (que é diferente do amorfo 

precursor).  

Na segunda etapa da cristalização a fase amorfo2 é transformado em Fe23Zr6.  

O expoente cinético encontrado para o crescimento dos grãos foi 1,6. Este 

valor de n é semelhante ao resultado obtido por McHenry e cols (2003) e tem os 

mesmos mecanismos de nucleação e crescimento dos grãos da fase de Fe. 

 Em resumo, praticamente todos os trabalhos citados neste capítulo tiveram 

suas ligas tipo Nanoperm produzidas pela técnica de melt-spinnig. O processo de 

cristalização da fase amorfa recém-preparada ocorre em dois estágios: o primeiro 

dando origem a fase α-Fe(Zr) e o segundo a fases estáveis entre FeZr, FeB, ZrB, 

etc. O modelo microestrutural sugerido por Greneche e Ślawska-Waniewska 

consegue discriminar atomicamente as contribuições do grão nanocristalino, dos 

átomos de sua superfície e da matriz amorfa, onde estão dispersos os nanogrãos de 

α-Fe(Zr) produzidos no primeiro estágio de cristalização da fase amorfa. O elemento 

refratário mais usado, que produz as melhores propriedades magnéticas (MS, HC, µe) 

e “controla” o processo cinético, é o Zircônio (Zr). A energia de ativação de ligas tipo 

Nanoperm a base de Zr está por volta de 280 KJ/mol com o expoente cinético de 

Avrami em torno de 1,5. Entretanto, em nenhum dos trabalhos publicados na 

literatura foi encontrada uma rota alternativa para a produção das ligas Nanoperm, 

onde a fase amorfa pudesse ser produzida como fração majoritária ou uma rota com 

coexistência das fases amorfa e nanogrãos de α-Fe(Zr).  

Além disso, é necessário um estudo da cinética de cristalização dos 1º e 2º 

estágios de cristalização das ligas produzidas por outras rotas de modo a     

compará-las com os valores obtidos das ligas Nanoperm produzidas por melt-

spinning. Portanto, em geral, este trabalho tem como objetivos: (i) produzir as ligas 

tipo Nanoperm (no estado amorfo e no nanocristalino) através da mecanossíntese 



 26 

(moagem em altas energias); (ii) estudar sua microestrutura no estado amorfo e/ou 

no nanocristalino e (iii) entender a cinética de formação da fase nanocristalina a 

partir de fases amorfas ativadas mecanicamente. 
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CAPÍTULO 4 

4.1 Princípios de Moagem 

4.1.1 Reação de estado sólido 

 

Uma reação de estado sólido é aquela que ocorre, como o próprio nome diz, 

com os componentes no estado sólido, sem que qualquer um dos componentes 

sofra mudança de estado durante o processo. Na reação de estado sólido existem 

processos de difusão atômica rápida, onde, de um modo geral, um átomo menor é 

difundido na matriz formada de átomos maiores ou através dos defeitos da rede 

cristalina da matriz. Existem basicamente dois processos comumente empregados 

quando se deseja reação de estado sólido para produção de ligas: 

(i) Interdifusão atômica em multicamadas. Uma multicamada é um sistema de 

empilhamento alternado de camadas finas elementares e o processo de interdifusão 

atômica ocorre, em princípio, nas interfaces após a multicamada ou ser 

bombardeada por íons inertes (Ar+, Kr+, etc) ou simplesmente dando calor ao 

sistema que, por sua vez, propicia a formação subseqüente de ligas amorfas ou 

cristalinas desordenadas.  

A formação da liga nesse sistema ou ocorre em todo o material, com a 

destruição da superestrutura ou ocorre nas interfaces, mantendo a característica de 

multicamada. Além disso, formação da liga na interface pode também, por exemplo, 

ocorrer durante a preparação da multicamada, bastando que o substrato seja 

mantido a uma temperatura suficiente alta para que haja a interdifusão dos 

elementos nas interfaces durante o processo de deposição. 

(ii) Moagem em altas energias/mecanossíntese: é o método experimental usado 

nesta tese. Esse método está baseado na indução constante de atrito/choques 

mecânico entre a ferramenta de moagem (bolas ou cilindro maciço), paredes do 

recipiente de moagem (vial) e a mistura de pós-elementares de materiais da liga (ou 

diretamente do composto ordenado), que se deseja produzir no estado 

nanocristalino ou no amorfo.  
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De um modo geral, na moagem de fases cristalinas o que ocorre é um 

aumento da energia livre do sistema (fases cristalinas) pela indução de defeitos 

pontuais (vacâncias, anti-sítios, etc), deslocamento de planos, redução de tamanho 

de grãos, aumento da fração de contorno de grãos. Assim, diferentes fases sendo 

moídas conjuntamente terão individualmente suas energias livres aumentadas, 

consequentemente a mistura dos pós-moídos terão suas energias livres reduzidas 

se uma nova fase for formada através da interdifusão. Esse fenômeno de 

interdifusão ocorre geralmente nas regiões de contornos dos grãos das fases que 

foram submetidas à moagem sem passar pelo estado líquido das fases.   

Logo, dependendo do tempo de relaxação da rede (processo de difusão e 

aprisionamento atômico) a nova fase preparada por mecanossíntese poderá ser 

encontrada no estado amorfo (tempo curtos da ordem de pico ou nanosegundos) ou 

no estado nanocristalino (tempos maiores). 

 

4.1.2 Moagem em altas energias (MAE) 

Dessa forma, quando o método de moagem (mecanossíntese) é empregado, 

materiais homogêneos metaestáveis nanocristalinos ou amorfos são obtidos com 

grande freqüência [Passamani e cols. (1995), Passamani e cols. (2000), Larica e 

cols. (1998), Biondo e cols. (1997), Xia e cols. (1996)].  

Após a fase formada pelo processo de interdifusão durante a 

mecanossíntese, o aumento no tempo de moagem dos pós-moídos pode gerar 

segregação dos seus constituintes, sugerindo que a moagem dos pós é um 

processo cíclico [Larica e cols. (1998), Biondo e cols. (1997)].  De fato, a moagem, 

usada para produção de ligas, é um processo bastante complexo, pois envolve a 

otimização de um grande número de variáveis de controle para a obtenção do 

produto no estado amorfo ou cristalino desejado. As principais variáveis de controle 

são apresentadas no esquema da Figura 4.1. 
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Figura 4.1- Esquema das principais variáveis de controle envolvidas no processo de 
moagem (mecanossíntese). 

 

4.1.2.1 Tipo de moinho 

 

O tipo de moinho utilizado está diretamente relacionado com a quantidade de 

amostra a ser produzida, com a velocidade de operação e com a facilidade de 

controle da temperatura de moagem. De um modo geral, os moinhos são do tipo 

mesa vibrante (usado neste trabalho), atritor e planetário [Long e Grandjean, 1995]. 

 

4.1.2.2 Tipo de vial e ferramentas de moagem 

 

O recipiente de moagem (vial) é, em geral, um copo cilíndrico com uma tampa 

contendo um o-ring, para selagem do material em atmosfera inerte. A parte inferior 

do copo pode ter ou o formato abaulado ou reto (plano), que influencia diretamente 

no produto final, conforme reportado por Rodriguez e cols. (2006).  
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As ferramentas de moagem mais usadas são as esferas de bolas ou em alguns 

casos, como o desse trabalho, um cilindro maciço de aço de alta dureza. Portanto, 

além da forma interna do vial e o tipo de ferramenta, os materiais do vial e das 

ferramentas também são variáveis relevantes no processo, pois todo o processo se 

dá com o impacto entre a ferramenta, as paredes do vial e o material que se deseja 

produzir a liga.  

Logo, são necessários materiais de alta dureza para o vial e ferramenta de 

moagem de modo a reduzir, ao máximo, perdas de suas massas durante a moagem 

(reduzir a contaminação da amostra como um todo). Neste trabalho, foi usado um 

moinho de mesa vibrante, com um vial de aço temperado, com dureza de 

65 Rockwell C e a ferramenta de moagem do mesmo material sendo um cilindro 

maciço. Esse vial pode ser usado para preparação de até 50 g de amostra. 

 

4.1.2.3 Quantidade de amostra 

  

Uma vez que o processo de moagem entre as partículas dos pós ocorre 

devido às forças de impacto com as paredes do vial e com a ferramenta (cilindro), é 

necessário ter espaço suficiente para que tanto os pós quanto o cilindro movam-se 

livremente no interior do vial (uniformidade na distribuição da transferência de 

energia da ferramenta para os pós).  

Se a quantidade de pó for pequena demais, existe uma maior probabilidade 

de contato entre as paredes do vial e da ferramenta, consequentemente maior 

probabilidade de contaminação da amostra, além da redução na taxa de reação dos 

pós. Por outro lado, se a quantidade de pó é muito grande, não há espaço suficiente 

para o movimento da ferramenta de moagem e dos pós e não existe uniformização 

na distribuição dos pós da amostra dentro do vial, consequentemente haverá uma 

maior dificuldade de transferência de energia para os pós, dificultando a produção 

da fase desejada [Suryanarayana, 2001]. Esse trabalho foi desenvolvido usando 

conhecimento experimental de outras dissertações desenvolvidas neste laboratório e 

a massa da amostra ficou por volta de 5-7 gramas (Monteiro, 1997). 
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4.1.2.4 Tempo de moagem 

 

O tempo de moagem é um dos parâmetros mais importantes no processo de 

moagem. Normalmente, o tempo é escolhido para a obtenção de um determinado 

estado de fraturas e solda a frio das partículas. O tempo necessário para a 

realização de um processo depende do tipo de moinho, da velocidade de moagem,  

da razão Mamostra/Mferramenta e da temperatura de moagem. Portanto, a escolha do 

tempo de moagem deve ser feita levando em consideração outros parâmetros 

citados. 

 Entretanto, tempos de moagem muito longos aumentam o risco de 

contaminação da amostra [Suryanarayana, 2001] e de segregação dos pós-

elementares [Passamani e cols. (2000), Larica e cols. (1998), Biondo e cols. (1997)]. 

Nesta tese, o tempo de moagem foi determinado, para cada etapa, para a primeira 

amostra (série I definida no Capítulo 5), observando as frações de cada componente 

usada para ajustar os espectros Mössbauer, ou seja, quando as frações 

permaneciam inalteradas, o processo de moagem era interrompido. 

 

4.1.2.5 Atmosfera de moagem 

 

O maior efeito da atmosfera de moagem nas amostras metálicas é a 

contaminação/oxidação da amostra. Consequentemente, os pós devem ser moídos 

sob vácuo ou em atmosfera de um gás inerte tais como: argônio ou hélio. De fato, o 

processo de moagem em atmosfera de gás não inerte pode até ser usado para 

processo de nitretação, por exemplo, quando a moagem é realizada em atmosfera 

de gás de nitrogênio [Passamani e cols. (2000)]. Entretanto, a atmosfera de argônio 

ultra-puro (cinco noves) é mais comumente utilizada para a prevenção de oxidação e 

contaminação da amostra por outros gases indesejáveis [Suryanarayana, 2001]. 

4.1.2.6 Velocidade de moagem 

 

No caso do moinho de bolas, com velocidade de rotação variável, a energia 

transferida para a amostra durante o processo de moagem pode ser ajustada. 

Entretanto, a velocidade de rotação depende principalmente do tipo de moinho.  
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Todavia, se a velocidade foi aumentada demasiadamente, à ferramenta de 

moagem (cilindro ou bolas) pode “colar” na parede do vial e isto irá reduzir, 

drasticamente, a quantidade de impactos entre a ferramenta e o pó a ser moído, 

reduzindo, portanto, a energia transferida. Outra limitação para a velocidade é que 

com o aumento da velocidade ocorre um aumento da temperatura e isto pode 

causar uma aceleração nos processos de transformação das fases formadas 

durante o processo de moagem [Suryanarayana, 2001]. O moinho usado neste 

trabalho funciona com freqüência baixa (~30 Hz) e a transferência de energia é 

bastante satisfatória para o acompanhamento da formação das fases, ou seja, é 

possível, em longos tempos (~dezena de horas) de moagem observar as 

transformações de fases que ocorrem na amostra durante o processo de ativação 

mecânica da liga. 

 

4.1.2.7 Temperatura de moagem 

 

A temperatura de moagem é um fator decisivo no processo de formação das 

fases. Como a formação das ligas por mecanossíntese se dá através da redução da 

energia livre do material moído (processos de interdifusão), quanto maior a 

temperatura mais rapidamente o sistema busca o estado estável, que, em geral, não 

é nem um estado amorfo ou nem um estado nanocristalino puro, em caso de ligas 

multicomponentes.  

De fato, serão fases cristalinas segregadas ou misturas de fases cristalinas 

ordenadas dentro da amostra [Suryanarayana, 2001]. Em nosso processo de 

moagem, a temperatura do recipiente era controlada por dois mecanismos, ou seja, 

através da refrigeração do moinho durante a moagem usando um ventilador e 

interrompendo sistematicamente, por algumas horas, a moagem em tempos de 

moagem da ordem de dezenas de horas. 

Considerando todas estas variáveis, a moagem (mecanossíntese) foi 

utilizada, com o conjunto desses parâmetros fixo, para a produção de fases amorfas 

e/ou nanocristalinas de ligas do tipo Nanoperm, através de dois diferentes 

procedimentos experimentais, que serão descritos no capítulo seguinte. 
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CAPÍTULO 5 

5.1 Aspectos Experimentais 

5.1.1 Introdução 

 

As ligas amorfas e/ou nanocristalinas do tipo Nanoperm apresentadas neste 

trabalho foram preparadas através da técnica de mecanossíntese, diferentemente 

daquelas reportadas na literatura, onde o método usual foi o melt-spinning. Com o 

intuito de reduzir eventuais contaminações da amostra, todos os procedimentos, a 

abertura dos frascos dos pós-elementares, sua manipulação, sua “pesagem”, a 

retirada de pequenas quantidades das amostras moídas para análise e a selagem 

em um vial de aço de alta dureza (65 Rockwell C) foram realizadas em atmosfera de 

gás argônio de alta pureza (5N), no interior de uma caixa de luvas (Figura 5.1). O 

controle da atmosfera de moagem é fundamental para reduzir processos de 

oxidação ou/e deterioração da fase desejada, pois, como já demonstrado na 

literatura, algumas estruturas cristalinas são fortemente desestabilizadas, por 

exemplo, pela presença de N2 [Passamani e cols.1999]. A caixa de luvas é ligada a 

uma linha de abastecimento de argônio comercial (4N) ou argônio ultra-puro (5N) 

para seu interior. Além dessa linha de gás, a caixa de luvas está também acoplada a 

um sistema de bombeamento através de uma bomba mecânica que atinge vácuo 

de10 -1 mTorr. 

Um cilindro maciço, feito do mesmo material do vial (recipiente de moagem) e 

ocupando 63 % do volume interno total do vial, foi usado como ferramenta de 

moagem. O vial é, então, acoplado a um moinho comercial de mesa vibratória marca 

Renard (Figura 5.2) e o processo de moagem, propriamente dito, é iniciado. Para 

manter a temperatura do vial sempre abaixo de 313 K foram tomadas duas 

precauções. Um ventilador direcionado para o vial era mantido ligado (em máxima 

rotação) durante todo o processo de moagem e interrupções sistemáticas eram 

feitas a cada 30 horas de moagem. 
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Figura 5.1 - Caixa de luvas utilizada para pesagem, manipulação dos pós–elementares e 
das amostras moídas, bem como selegem do vial (recipiente de moagem) em atmosfera 
controlada.  

 

 

 

Figura 5.2  – Foto da parte superior do moinho de mesa vibratória utilizado no processo de 
moagem das amostras. 

 

Outro procedimento adotado para inibir possíveis contaminações, a partir das 

ferramentas de moagem, foi fazer uma pré-moagem da liga desejada 

(m ~ 0,5 gramas). A pré-moagem é compreendida quando uma pequena quantidade 

de amostra, na composição desejada, é moída inicialmente para produzir um 

recobrimento das paredes interna do vial e as superfícies da ferramenta de moagem.  
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No final do procedimento de pré-moagem, o excesso de material foi retirado do vial e 

uma nova quantidade de pós–elementares, na mesma composição da pré-moagem, 

foi colocada no interior do vial, mantendo a razão massa do cilindro sólido 

(ferramenta de moagem) e massa da amostra em torno de 40:1.  

A massa total das ligas Nanoperm desse trabalho foi de aproximadamente 

sete gramas. Para obtenção de uma fase amorfa única ou uma mistura entre fases 

amorfa e nanocristalinas, dois diferentes procedimentos de moagem foram 

utilizados.  

Será, então definido como série I e série II para relacionar a moagem em 

etapas com a combinação seqüencial entre os pós-elementares (mistura seqüencial) 

e a combinação de todos os pós-elementares, respectivamente.   

De fato, a série I (mistura seqüencial) foi preparada em três etapas. 

Inicialmente, o precursor Fe1-xMx (M = Zr, Nb, V) foi preparado através da moagem 

dos pós de Fe e M até 100 horas. Num segundo momento, após as 100 horas de 

moagem do precursor Fe1-xMx, foi adicionado Cu e a moagem foi estendida mais 75 

horas. Finalmente, foi acrescentado B no segundo precursor FeMCu moído por 75 

horas e a moagem foi realizada até 150 ou 180 horas, totalizando aproximadamente 

entre 325 e 355 horas de moagem para todo o processo. Em princípios, estes 

tempos de moagem foram estabelecidos após não observar mudanças significativas 

nas frações relativas das componentes usadas para ajustar os espectros 

Mössbauer.  

A série II (mistura total) foi preparada em uma única etapa, onde os pós-

elementares, na composição desejada, foram moídos até 300 horas, com 

interrupções a cada 30 horas, para evitar superaquecimento do vial (recipiente de 

moagem). Na tabela 5.1 estão sumarizadas todas as ligas produzidas e seus 

respectivos tempos (total) de moagem. 
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Tabela 5.1 – Tempo total de moagem para obter as  ligas produzidas neste trabalho. 

 

 
        Amostra 

Tempo total de 

moagem (h) 

Fe84Zr9Cu1B6 355 

Fe84Nb9Cu1B6 310 

Fe84Zr7V2Cu1B6 445 

   
   

   
   

  S
ér

ie
 I 

Fe84Zr7Nb2Cu1B6 325 

Fe84Zr9Cu1B6 300 

Fe84Nb9Cu1B6 220 

   
   

  S
ér

ie
 II

 

Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 200 

 

 

5.1.2 Cálculo estequiométrico das massas 

   

Após a decisão da massa total da amostra (~7g) e da concentração x 

desejada, foi utilizada a seguinte sistemática na preparação das ligas tipo 

Nanoperm: 

1. O valor da massa de um mol do sistema desejado foi calculado através da 

expressão: 

                     Mmol = M1 . X1 + M2 . X2 + ...+Mn . Xn, e X1 + X2 +... + Xn  (=1)  

onde: Mmol é a massa de um mol do sistema desejado; M1, M2, ..., Mn são as 

respectivas massas atômicas dos elementos 1, 2, 3, ..., n e X1, X2, ..., Xn são as 

respectivas concentrações atômicas dos elementos 1, 2, ..., n.  
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2. Com a relação abaixo foi calculado a massa do n-ésimo elemento; 

 

                                                  
nn

mol

Amostra

n
X.M.

M

m
m =                         Equação     (5.1)    

 

 Após a definição das massas dos elementos, dentro da caixa de luvas sob 

atmosfera de argônio ultra-puro e com uso de uma balança analítica digital 

(4 dígitos) foram medidas as massas de cada um dos pós-elementares, que 

possuíam granulometria no intervalo entre 100 e 325 mesh.  

Esses pós foram, então, inseridos no vial e selados sob a mesma atmosfera 

inerte, tendo no interior do vial um cilindro de aço maciço, conforme já mencionado. 

Logo após a selagem da tampa do vial, através de parafusos, dentro da caixa 

de luvas, foi dado início ao processo de moagem. Este procedimento foi adotado 

para as ligas das séries I e II. 

 

5.1.3 Tratamentos térmicos 

 

As temperaturas e tempos de tratamento foram escolhidos com base nos 

resultados de calorimetria exploratória diferencial (apresentados no capítulo 6). Os 

tratamentos térmicos foram executados em um forno do tipo mufla (Figura 5.3), 

controlado por um microprocessador modelo Q-318M24 (Quimins).  

 Todos os tratamentos térmicos foram realizados de acordo com os seguintes 

procedimentos: 

 - Uma pequena quantidade (~30mg) da amostra em pó foi colocada dentro 

de um pequeno “envelope” de tântalo, que foi utilizado como getter (Figura 5.4). 

- A amostra revestida pela folha de Ta era então colocada no interior de um 

tubo de quartzo (Figura 5.5) que, por sua vez, era feito vácuo no seu interior usando 

um sistema de bombeamento de ultra-alto vácuo (bomba turbo molecular). 

- O forno era estabilizado na temperatura desejada e a amostra inserida no 

seu centro onde a região de temperatura era mais uniformemente distribuída e mais 
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próxima do termopar. O forno foi mantido na mesma temperatura até terminar o 

tratamento de cada conjunto de amostras.  

Este procedimento assegurou que todas as amostras fossem tratadas nas 

mesmas condições. Todas as amostras foram resfriadas a temperatura ambiente. 

 

 

Figura 5.3  – Esquema do forno tipo mufla utilizado nos tratamentos isotérmicos.  

  

 

Figura 5.4  - Amostra no envelope de Tântalo para tratamento em forno tipo Mufla.  

 

 

 

Figura 5.5 - Amostra no interior do tubo de quartzo utilizado nos tratamentos térmicos. 
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5.2 Técnicas de análise 

 

Foram utilizadas três técnicas principais para a caracterização das amostras 

produzidas neste trabalho. São elas: Espectroscopia Mössbauer (EM), Calorimetria 

Exploratória Diferencial (CED) e Difração de Raios-X (DRX). Em casos particulares 

também foram utilizadas medidas magnéticas como ferramentas auxiliares. Nas 

próximas seções uma breve discussão das principais técnicas utilizada nesta tese 

será apresentada. 

 

5.2.1 – Calorimetria exploratória diferencial  

 

Na calorimetria exploratória diferencial (CED) são registradas, em função da 

temperatura, as mudanças de energia que ocorrem quando uma determinada 

substância muda o seu estado físico ou químico. Para tal, dois métodos de operação 

podem ser utilizados: compensação de potência e fluxo de calor.  Portanto, as 

mudanças de energias ocorridas nas amostras podem ser medidas através da 

observação de dois tipos de picos na curvas de calorimetria: 

Picos exotérmicos: indicam uma liberação de energia por parte da amostra, 

podendo estar relacionado a processos de precipitação, mudanças estruturais, 

transições magnéticas, segregações, etc. 

Picos endotérmicos: indicam uma absorção de energia por parte da amostra, 

como, por exemplo, a que ocorre em um processo de fusão ou outra mudança de 

estado (transição do tipo de primeira ordem). 

Portanto, com medidas de CED é possível obter os seguintes parâmetros 

cinéticos das transições amorfos-cristalinos: (i) o expoente de Avrami; (ii) a energia 

de ativação e (iii) a temperatura de cristalização de uma determinada fase do 

material. Particularmente, neste trabalho, o método de medida utilizado foi o de fluxo 

de calor. Este método permite medidas uniformes de temperaturas até 1500 ºC, com 

baixo ruído.  

As amostras de aproximadamente 20 mg foram colocadas no porta-amostra 

de Al e o mesmo cadinho vazio de Al foi usado como a substância de referência. 

Ambos (cadinho vazio e cadinho+amostra) são colocados dentro do forno do 
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equipamento da marca Shimadzu e seus medidores de temperaturas indicam TA 

(amostra) e TR (substância de referência), respectivamente. Um fluxo de calor é 

emitido sobre o sistema e, então é medida diferença entre o calor que passa do 

aquecedor para a amostra e o calor que passa para a substância de referência, 

através da diferença entre as temperaturas TA e TR. Deste modo, é obtido 

indiretamente o calor absorvido ou liberado pela amostra em função da temperatura, 

quando a amostra em análise está sujeita a uma variação de calor fornecida pelo 

sistema. Essa quantidade de calor pode ser emitida pelo aquecedor conforme 

deseja o operador, ou seja, em taxas de aquecimentos previamente definidas. Neste 

trabalho foram usadas as seguintes taxas de aquecimento 5; 10; 20; 30; 40 e 

50 K/min.  

 

5.2.2 – Difração de raios-X (DRX) 

 

Os raios-X são radiações eletromagnéticas de comprimento de onda λ da 

ordem de alguns angstrons (Ậ). Conseqüentemente, essa radiação possibilita 

determinar o arranjo atômico, o tipo de ordenamento cristalino, etc. Neste trabalho, 

foi usado o método de Debye-Scherrer, onde os raios-X “monocromáticos” (Kα-Cu) 

têm um ângulo de incidência θ fixo sobre a amostra e o detector varre angularmente 

durante a medida (2θ). Assim, quando o detector está em uma posição angular (2θ) 

que satisfaz a condição de Bragg de interferência construtiva, nλ = 2dsenθ, é medido 

um aumento na intensidade da radiação difratada que chega ao detector 

posicionado em (2θ), enquanto o feixe faz um ângulo θ com a região da amostra a 

ser analisada. Esse aumento relativo da intensidade da radiação, em comparação 

com a intensidade em posições angulares, onde ocorrem interferências destrutivas, 

pode ser observado em um difratograma através de um pico, em posição angular 

definida, relativo à linha de base da medida [Ascroft & Mermim, 1976].  

Para este estudo, foi utilizado um difratômetro de raios-X da marca Rigaku 

modelo 4053-A3, que opera com uma lâmpada de Cu (potência máxima de 2 kW, 

mas operando em 1,5 kW). É usada somente a radiação Cu Kα−  emitida por essa 

lâmpada, cujo comprimento de onda médio ( λ ) ( 1; 2k  kα α ) é 1,5418 Ǻ. Todas as 

medidas foram efetuadas em uma faixa angular de varredura entre 20° e 80°.  
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Para materiais cristalinos moídos, é comum observar concomitantemente um 

alargamento e uma redução da amplitude dos picos de Bragg de uma fase quando o 

tempo de moagem aumenta. Portanto, desde que a área abaixo do pico de Bragg se 

mantenha constante, os efeitos mencionados sugerem que existe uma redução no 

tamanho de grão do cristal, conseqüentemente uma perda na ordem cristalina de 

longo alcance do material moído. A fórmula de Scherrer [Guinier (1974)], 

apresentada na Equação (5.2), mostra uma relação entre o tamanho do grão (L) e a 

largura de linha a meia altura (DI’(2θ)). 

 

                                                  
0)2('

9,0

θθ

λ

Cos
L

∆
=                             Equação        (5.2) 

 

onde λ é o comprimento de onda da radiação incidente (~1,5418 Ǻ) e θ0 é o ângulo 

de incidência, dado em radianos. De fato, a Equação (5.2) que fornece o tamanho 

de grão (L), é obtida levando-se em conta o produto entre o número de planos 

paralelos (N) e a distância interplanar (d) referentes a uma dada direção de difração, 

ou seja, um pico de Bragg dos difratogramas de raios-X do material estudado 

[Guinier (1974)]. É conhecido também, que o processo de moagem induz defeitos na 

rede cristalina e que, por sua vez, gera também os efeitos de alargamento e redução 

de intensidade dos picos de Bragg.  

Assim, neste trabalho, a contribuição de defeitos não foi levada em conta, 

mas os valores estimados pela Equação (5.2) são em média muito bons e a 

contribuição de defeito produz somente um alargamento máximo de 20% nos picos 

de Bragg, ou seja, 80% do alargamento dos picos em materiais moídos são devidos 

à redução do tamanho de grãos do material [Teixeira, 2005]. 

 

5.2.3 – Espectroscopia Mössbauer 

 

A espectroscopia Mössbauer (EM) está baseada no efeito descoberto por 

Rudolf. L. Mössbauer [Greenwood, 1971]. Este, por sua vez, é um fenômeno de 

emissão (fonte) e absorção (absorvedor) ressonante de radiações eletromagnéticas 

com energias entre 10 e 100 keV. Este efeito é observado através da medida do 

número de fótons de raio-γ que são ressonantemente emitidos e absorvidos sem 
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perdas de energias para as redes cristalinas da fonte e do absorvedor, mais 

precisamente sem excitação/aniquilação de fônons nas redes. Embora o efeito 

Mössbauer seja observado em 100 transições nucleares de alguns 40 elementos, é 

de interesse nesse trabalho, somente na emissão de 14,4 keV do 57Fe, que envolve 

a transição entre os estados nucleares I = 3/2 (1º excitado) → I = 1/2 (fundamental). 

A espectroscopia Mössbauer é uma técnica de alta resolução e sua precisão 

é estimada a partir da razão entre a largura de linha do estado excitado (responsável 

pela emissão da radiação) e a energia de transição Eo. O isótopo 57Fe, tem seu 

primeiro estado excitado com energia Eo = 14,4 keV e com largura de linha 
−Γ = 9

0 4,19 10  eVx (τ = 99,3 ns ), o que permite uma precisão de 1 parte em 

aproximadamente 1012 numa medida de energia ( )12

4
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−
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Essa técnica de espectroscopia possibilita obter informações a respeito das 

interações hiperfinas. Essas interações ocorrem entre as distribuições de carga e de 

spin nuclear e as distribuições de carga e spin eletrônico dos átomos Mössbauer, 

neste caso, os 57Fe contidos na amostra que se deseja estudar (espectroscopia 

convencional). Portanto, a EM fornece informações locais como transferência de 

carga (deslocamento isomérico δ ), gradiente de campo elétrico (desdobramento 

quadrupolar, QUA ∝ zz
V ) e campo magnético hiperfino ( )HFB , em torno do sítio dos 

átomos Mössbauer ( 57
Fe ) de uma amostra em análise [Greenwood, 1971]. 

 

5.2.3.1- Deslocamento Isomérico (DI ou δδδδ) 

 

O deslocamento isomérico resulta do fato de o núcleo atômico possuir volume 

finito e os elétrons s e p1/2 apresentarem probabilidade não-nula de estarem 

próximos à região nuclear. A penetração das funções de onda atômicas dos elétrons 

no volume nuclear leva a um acréscimo de DIEex na energia do estado excitado e 

DIEef na energia do estado fundamental dos núcleos da fonte e do absorvedor 

(amostra). Deste modo, a diferença de energia entre os estados fundamental e 

excitado da fonte, sem considerar a interação eletrostática, que tinha um valor igual 

à Eo
F passa a ser igual a Eo

F’, o mesmo ocorre com o absorvedor.  
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Logo, se a fonte e o absorvedor apresentarem condições químicas (configurações 

eletrônicas) com funções de onda diferentes, então as energias Eo
F’ e Eo

A’ serão 

diferentes, conforme esquematizado na Figura 5.6. 

 

 

 

Figura 5.6 - Diagrama dos níveis nucleares da fonte e do absorvedor com diferentes 
disposições eletrônicas ao redor de seus núcleos. 

 

Para que ocorra ressonância, devido à mudança dos níveis de energia da 

fonte e do absorvedor (diferentes condições químicas), é necessário compensar a 

energia dos raios-γ emitidos através de um movimento Doppler (velocidade relativa 

da fonte com relação ao absorvedor). Assim, num espectro que contabiliza 

intensidade relativa da radiação que chega ao detector em função da energia da 

radiação (velocidade) é possível observa uma ressonância através da observação 

de um único pico de absorção (modo de transmissão) ou de emissão 

(espalhamento) em uma velocidade muito bem definida, caso o núcleo de 57Fe na 

amostra é mantido em um ambiente sem gradiente de campos elétricos e sem 

campos magnéticos. Este valor deslocado do zero de velocidade no espectro 

Mössbauer (centro de gravidade do espectro) é conhecido como deslocamento 

isomérico (DI ou δ) (Figura 5.7). Portanto, medidas do DI permitem obter 

informações sobre a vizinhança química dos átomos de Fe, ou seja, utilizando uma 

mesma fonte ou padrão é possível obter informações de diferentes fases contendo 

Fe formadas em nossas ligas.  
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Em geral, os valores de deslocamentos isoméricos são reportados em relação 

ao valor padrão de α-Fe obtido à temperatura ambiente.  

Como a fonte usada nesse trabalho é 57Co:Rh o valor do DI do α-Fe é 0,114 mm/s. 

Os valores de DI das amostras desse trabalho serão dados relativos ao α-Fe, mas 

os espectros serão mostrados em relação a fonte (57Co:Rh). 

 

-4,0 -2,0 0,0 2,0 4,0 

DI 

   
  
  
  
  
 T
ra
n
m
is
s
ã
o
 r
e
la
ti
v
a
 

Velocidade (mm/s) 
 

Figura 5.7 - Espectro de absorção de uma configuração cúbica em torno do átomo 57Fe no 

absorvedor (Bhf = 0 e ∇E = 0).  A posição do deslocamento isomérico (DI) é dada em mm/s 
do absorvedor em relação à fonte.  

 

5.2.3.2 Desdobramento Quadrupolar (DQ) 

 

Qualquer núcleo com número quântico de spin superior a ½ apresenta uma 

distribuição de carga não esférica, que se expandida em série de multipólos contém 

um termo quadrupolar (Jackson, 1975). A interação quadrupolar elétrica nuclear é o 

acoplamento entre o momento quadrupolar do núcleo (Q) com o gradiente de campo 

elétrico (GCE) criado na região nuclear, tanto pelas distribuições assimétricas de 

cargas eletrônicas, quanto pelas cargas iônicas localizadas em sítios da rede. Em 

um ambiente com gradiente de campo elétrico (Vzz ∝ Qua), os átomos de Fe têm 

seus níveis nucleares excitados com degenerescência parcialmente quebrada, pois 

a energia desta interação é proporcional a mI
2, onde mi é o número quântico da 
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projeção do momento de spin nuclear na direção de quantização [Greenwood, 

1971].  

Assim, em um espectro Mössbauer obtido no modo de transmissão, ao invés 

de uma única linha de absorção (singleto), o espectro é composto de duas linhas de 

absorção separadas entre si. Esta separação está ligada à intensidade do gradiente 

de campo elétrico em torno dos átomos de Fe na amostra e é denominada de 

interação quadrupolar elétrica (QUA)[Figura 5.8]. 

 

 

Figura 5.8 - (a) Efeito de desdobramento dos níveis nucleares do 57Fe considerando apenas 
a interação quadrupolar e Q > 0; (b) Espectro Mössbauer resultante, para uma amostra 
policristalina em uma região onde os átomos de 57Fe possuem somente interação 
quadrupolar não nula. Nesta figura também é mostrada a contribuição do DI (centro de do 
espectro gravidade com relação ao zero de velocidade). 
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5.2.3.3 Interação Dipolar Magnética 

  

A interação dipolar magnética ou simplesmente interação Zeeman nuclear, 

surge da interação do momento magnético nuclear ( )µ
r

 com o campo magnético 

efetivo ( )efB
r

 presente no núcleo. Esta interação Zeeman é dada por [Goldanskli, 

1968]: 

                                         efnLef BIgB
rrrr

⋅−=⋅−= µµĤ                        Equação   (5.3) 

 

onde µn é o magnéton de Bohr nuclear e g é o fator g magnético nuclear dos estados 

excitado e fundamental. Assim, os autovalores de energia magnética são dados por: 

 

                                        Iefn
Ief

M mBg
I

mB
E µ

µ
=−=                          Equação    (5.4) 

 

com mI = I, I – 1, ..., – I e mI é o número quântico magnético da projeção do spin 

nuclear. Portanto, o campo efB
r

 desdobra um nível nuclear com I > 0 em 2I + 1 

subestados não degenerados igualmente espaçados. As transições são observadas 

entre dois níveis distintos, cada qual com suas estruturas hiperfinas. Logo, as 

transições são sempre entre um subnível do estado nuclear excitado e um subnível 

do estado nuclear fundamental. Ao se tratar do 57Fe, o nível I = 3/2 é desdobrado em 

quatro subníveis igualmente espaçados entre si, e o nível I = 1/2 em dois subníveis. 

 As transições possíveis serão somente seis, uma vez que a regra de seleção 

arbitra que DIm = 0, ± 1 para transições dipolares. Na Figura 5.9 é representado o 

desdobramento Zeeman magnético para os estados nucleares 3/2 e 1/2, quando os 

núcleos Mössbauer da amostra estiverem sujeitos somente a interação magnética. 

Na Figura 5.10 é apresentado o espectro Mössbauer da fase α-Fe, que é composto 

de seis linhas de absorção (sexteto). 
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Figura 5.9 -  Deslocamentos dos níveis nucleares devido o campo hiperfino no núcleo (efeito 
Zeeman nuclear). 

 

 

 

Figura 5.10 -Espectro Mössbauer  de uma amostra de  α-Fe, obtido para uma fonte de 
Co:Rh. 

 

5.2.3.4 Ajuste dos espectros Mössbauer 

 

Os ajustes dos espectros Mössbauer foram feitos com o programa Normos, 

desenvolvido pelo grupo de Brand (1992). Esse programa possui duas versões, que 

possuem aplicações diferentes. A versão SITE é usada quando existem sítios 
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definidos, sem nenhuma correlação entre seus parâmetros hiperfinos; ou ainda, 

quando tem-se as interações hiperfinas elétrica e magnética nos sítios dos isótopos 

Mössbauer da mesma ordem de magnitude. Portanto, a versão SITE é  empregada 

para configurações/ fases de materiais contendo isótopos Mössbauer de 57Fe, 119Sn, 
151Eu com GCE nulos (singletos), com GCE não nulos (dubletos), com Bhf não nulos 

(sextetos) ou onde as interações elétricas e magnéticas tendo as mesmas ordens de 

magnitudes, gerando até octetos. A versão DIST é empregada quando existe uma 

ou mais distribuições de sítios com alguma correlação entre seus parâmetros 

hiperfinos. Nessa versão, é possível ajustar espectros Mössbauer com distribuições 

de campos magnéticos hiperfinos (Bhf) e com distribuições de CGE, combinadas 

com sítios cristalinos definidos.  Ou seja, a versão DIST é usada quando existe uma 

desordem química e/ou topológica nas redondezas do átomo de Fe; por exemplo em 

uma fase amorfa.  Nesse trabalho, foi usada basicamente a versão DIST, onde os 

espectros foram ajustados com uma distribuição de campos magnéticos hiperfinos e 

um sexteto. Os ajustes com a distribuição de campos magnéticos hiperfinos foram 

feitos usando 39 subespectros, com largura de linha ( Γ ) ~ 0,3 mm/s, BHF ~ 0 T e o 

passo entre cada subespectro da ordem de 1 T, gerando uma curva de distribuição 

de campos entre zero e 40 T.  
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 CAPÍTULO 6 

6.1 A liga Fe84Zr9Cu1B6 

6.1.1 Série I 

6.1.1.1 Difração de raios – X 

 

É sabido que a difração convencional de raios-X de fases amorfas possui 

baixa intensidade relativa da radiação no detector (halo/pico de difração alargado). 

Consequentemente, a determinação quantitativa das fases existentes em materiais 

produzidos por mecanossíntese, usando os difratogramas de raios-X convencionais, 

é bastante dificultada. Como explicitado nos capítulos anteriores, nesses materiais 

coexistem fases amorfas e cristalinas. As fases cristalinas desses materiais 

nanocristalinos têm duas contribuições principais: uma do seu arranjo atômico 

coerente (contribuição da parte ordenada cristalinamente) e uma outra contribuição 

da parte não coerente (amorfa) dos grãos. Portanto, para materiais nanocristalinos 

do tipo Nanoperm a separação, via difração de raios-X convencional, das frações 

das fases amorfas da matriz e do contorno de grão é praticamente impossível. Logo, 

a difração de raios-X será utilizada, neste trabalho, para identificar a formação das 

fases amorfas e determinação dos tamanhos de grãos cristalinos dos nanopartículas 

dispersos na matriz amorfa. 

Na Figura 6.1 é apresentado o difratograma de raios-X da amostra Fe90Zr10 

moída por 30 horas. São visíveis, pelo menos, três picos de difração (posição 

angulares descriminadas na figura) que, por sua vez, estão associados a uma fase 

cúbica de corpo centrado rica em Fe (ccc-Fe ou α–Fe).  

A presença desses três picos de difração ainda sugere uma ordem cristalina 

de longo alcance nessa liga após 30 horas de moagem. Além disso, existe o efeito 

de alargamento dos picos de Bragg para a amostra moída se comparado com os 

picos de Bragg da fase do α-Fe antes da moagem, cujo tamanho, estimado pela 

fórmula de Scherrer (Capítulo 5) é de aproximadamente 250 nm [Monteiro, 1998].  

Esse alargamento dos picos de Bragg sugere que os grãos cristalinos estão 

sendo reduzidos para a escala nanométrica (~ 30 nm), após o processo de moagem.  
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Nenhum deslocamento angular apreciável foi detectado nos picos de Bragg da fase 

ccc-Fe. Entretanto, é possível observar assimetrias na base dos picos, próximo à 

linha de base do difratograma, sugerindo a coexistência de fases nesse material. 

Essa coexistência de fases poderá ser melhor identificada e quantificada com os 

resultados de espectroscopia Mössbauer. Características semelhantes são 

observadas no difratograma de raios-X da amostra (Fe90Zr10)99Cu1 moída por 

75 horas (não mostrado).  

 

 

Figura 6.1 - Difratograma de raios-X da liga Fe90Zr10 moída por 30 horas. 

 

Por outro lado, o padrão de raios-X da amostra Fe84Zr9Cu1B6 (Figura 6.2) 

moída por 180 horas possui claramente um único pico de difração bastante alargado 

(2θ ~ 45°), sugerindo que a ordem de longo alcance da fase ccc tenha sido destruída 

pelo processo de moagem. Do lado direito da Figura 6.2 (inset) é apresentado uma 

ampliação deste pico de difração da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas.  

Essa ampliação ressalta a necessidade de mais de uma 

lorentziana/gaussiana para ajustar o pico de difração em 2θ ~ 45°. Portanto, esse 

pico de difração foi ajustado com duas gaussianas, conforme pode ser visto na 

Figura 6.2 inset.  
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Este tipo de ajuste do difratograma, com gaussianas, sugere que ordens 

cristalinas de longo alcance estão ausentes na Fe84Zr9Cu1B6 por 180 horas. 

Conseqüentemente, o pó moído por 180 horas é composto de, pelo menos, duas 

fases com diferentes graus de desordens atômica e topológica, ou seja, uma amorfa 

(pico alargado próximo à linha de base do difratograma) e a outra fase devido aos 

nanocristais (linha estreita). A fase dos nanocristais possui arranjo atômico 

semelhante ao de uma estrutura tipo ccc, mas com tamanho de grão da ordem de 

8 nm (estimados a partir da fórmula de Scherrer). É importante ressaltar que este 

valor de tamanho de grão (~8 nm) está dentro do valor encontrado em 

nanoestruturas produzidos por mecanossíntese. Como já dito nesta seção, não é 

possível uma distinção entre as fases amorfas da matriz e dos contornos de grãos 

via essas medidas de difração de raios-X. 

 

 

Figura 6.2 - Difratograma de raios-X da liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas. 
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6.1.1.2 Calorimetria exploratória diferencial  

 

Curvas de DSC feitas com uma taxa de 20 K/min são mostradas na Figura 6.3 

para a amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas. A curva referente à primeira 

varredura (1ª varr.) possui três picos exotérmicos irreversíveis se comparados com a 

curva da segunda varredura (2ª varr.). O primeiro pico, por volta de 500 K, pode ser 

atribuído a um efeito de relaxação estrutural (TR), comumente encontrado em ligas 

metaestáveis [Tagarro e cols.,2002].  

O segundo pico, por volta de 700 K, é atribuído ao primeiro estágio de 

cristalização (TX1) da fase amorfa (transição amorfo-cristalina) da liga Fe84Zr9Cu1B6 

moída por 180 horas.  

Cabe, neste momento, frisar que a posição em temperatura do pico de 

cristalização primária é fortemente dependente da concentração de B na liga tipo 

Nanoperm [kopcewicz e cols., 1997]. Todavia, é relevante também dizer que o valor 

da temperatura encontrado para a cristalização primária da liga tipo Nanoperm 

desse trabalho é inferior ao valor reportado para as ligas Nanoperm produzidas por 

melt-spinning [Kopcewicz e cols. 1997].  

O terceiro pico na curva de DSC, situado por volta de 875 K, é relacionado 

com o segundo estágio de cristalização (TX2), onde ocorre a cristalização completa 

da amostra moída com a formação de diferentes ligas do tipo FeZr, ZrB e FeB. Os 

três processos acima descritos serão investigados mais adiante usando a 

espectroscopia Mössbauer de amostras obtidas com diferentes taxas de 

aquecimento e esquentadas até temperaturas relacionadas a cada pico.  

A segunda varredura apresenta somente picos endotérmicos entre 375 K e 

430 K, que são associados à característica hidroscópica de ligas de Fe-B produzidas 

por moagem [Tagarro e cols.,2002]. 

Para o entendimento das diferenças encontradas nas temperaturas de 

cristalização entre os métodos de preparação melt-spinning e mecanossíntese, 

foram calculados os valores de energia de ativação para cada estágio/processo 

observado na amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e posteriormente, 

comparados com os valores reportados na literatura, para ligas produzidas por   

melt-spinning. 
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Figura 6.3 - Curvas de DSC obtidas com uma taxa de aquecimento de 20 K/min para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas. A curva sólida representa a 1ª varredura e a 
curva pontilhada representa a 2ª varredura. 

 

A determinação da energia de ativação foi feita usando o modelo de Ozawa 

discutido no Capítulo 2 [Ozawa, 1965] e que tem a seguinte forma reduzida: 

 

                                       
TR

E
Log c 1

.4567,0
10

−≅β                         Equação      (6.1) 

 

Lembrando, nessa expressão, β é a taxa de aquecimento, EC é a energia de 

ativação, R é a constante dos gases e T é a temperatura do pico de cristalização. 

Para o cálculo das energias de ativação de cada estágio, foram, portanto traçados 

gráficos do logaritmo da taxa de aquecimento (log10 β) em função do inverso da 

temperatura correspondente ao máximo do pico de cristalização (1/T).  

Os gráficos estão apresentados nas Figuras 6.4, 6.5 e 6.6, respectivamente, 

para o processo de relaxação estrutural, 1° e 2° estágios de cristalização do material 

ativado mecanicamente após 180 horas.  
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Os valores encontrados para esses três processos foram os seguintes: 

96 KJ/mol para a relaxação estrutural, 162 KJ/ mol para o 1º estágio de cristalização 

[α-Fe(Zr)] e 267 KJ/mol para o 2º estágio de cristalização [ligas Fe-Zr, Zr-B, etc]. 

Utilizando o método de Kissinger [Kissinger, 1957] foram também obtidos valores 

bastante similares aos encontrados usando o método de Osawa para essa liga.  

Estes valores calculados para as energias de ativação dos processos 

descritos para o material moído são inferiores aqueles valores reportados na 

literatura para ligas tipo Nanoperm preparadas por melt–spinning, com composição 

química semelhante. Uma explicação aceitável para esta redução nos valores das 

energias de ativação dos processos na amostra moída está no fato de que o método 

de mecanossíntese produz/induz um número de defeitos substancialmente grande, o 

que reduz barreiras de potenciais dos processos estudados. Consequentemente 

favoreça a cristalização em temperaturas menores nos materiais moídos se 

comparados com aquelas produzidos por melt-spinning. 

 

 

Figura 6.4 - Gráfico de Ozawa para o cálculo da energia de ativação do processo de 
relaxação estrutural da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas. 
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Figura 6.5 - Gráfico de Ozawa para o cálculo da energia de ativação da cristalização 
primária da fase amorfa [transição amorfo-cristalino que da origem aos nanogrãos de α-
Fe(Zr)] da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas. 

 

 

Figura 6.6 - Gráfico de Ozawa para o cálculo da energia de ativação do 2º estágio de 
cristalização [cristalização completa da amostra moída com a formação diferentes ligas 
FeZr, ZrB, etc] da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas. 
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6.1.1.3 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros Mössbauer dos precursores Fe90Zr10 e (Fe90Zr10)99Cu1 moídos 

por 75 horas e 100 horas, respectivamente, são mostrados na Figura 6.7 e os 

parâmetros hiperfinos estão sumarizados nas Tabelas 6.1 e 6.2 . Estes tempos 

foram selecionados após não serem observadas mudanças na forma dos espectros 

e nem nas frações relativas das componentes usadas para os ajustes dos espectros 

Mössbauer.  

Os espectros Mössbauer [Figura 6.7 (a) e (b)] dessas ligas são constituídos 

de seis linhas de absorção ressonantes, uma indicação que são ligas 

magneticamente ordenadas à temperatura do ambiente. 

 

 

Figura 6.7 – Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente das ligas Fe90Zr10 e 
(Fe90Zr10)99Cu1, moídas por (a) 75 horas e (b) 100 horas e suas curvas de probabilidade de 
distribuição de campos magnéticos hiperfinos (c-d).  

 

Todavia, os ajustes desses espectros só podem ser realizados com duas 

componentes magnéticas: uma distribuição de campos magnéticos hiperfinos, que 

leva em conta possíveis desordens químicas e topológicas dos átomos de Fe e um 

sexteto, que reflete a presença de fases cristalinas ordenadas nas ligas.  
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Na realidade, o modelo de ajuste foi também baseado na seguinte premissa: 

um material monoatômico nanocristalino (tipo α-Fe) produzido por mecanossíntese 

é, em geral, formado por duas contribuições: uma do caroço (núcleo) do grão 

cristalino e a outra contribuição devido às regiões de contornos de grão, que são 

relativamente ampliadas (maior fração) quando se trata de materiais nanoscópicos. 

As regiões de contornos de grão são desordenadas topologicamente, e 

conseqüentemente devem ser vistas, no espectro Mössbauer, através de linhas de 

absorção alargadas (distribuição de campos).  

Por outro lado, a fração cristalina do material mantém as propriedades de 

volume da respectiva fase ordenada e, portanto, deve ter linhas estreitas num 

espectro Mössbauer (sexteto). 

 

Tabela 6.1 - Parâmetros hiperfinos dos sextetos obtidos dos ajustes dos espectros 
Mössbauer. Mostram-se os valores de DI com relação ao α-Fe à temperatura ambiente. 

Amostra 
Tempo de 

moagem (h) 
BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) Área (%) 

Fe90Zr10 75 33 0,01 0,37 40 

(Fe90Zr10)Cu1 100 33 0,02 0,35 32 

 

  

Tabela 6.2- Valores dos principais picos da distribuição de campos magnéticos hiperfinos. 
Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à temperatura ambiente. 

Amostra 
Tempo de 

moagem (h) 
BHF(T) DI (mm/s) 

5 0,22 

12 0,21 

18 0,20 
Fe90Zr10 75 

31 0,20 

3 0,17 

12 0,19 

17 0,19 
(Fe90Zr10)Cu1 100 

30 0,20 
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De fato, os parâmetros hieperfinos dos sextetos, usados nos ajustes dos 

espectros das ligas, são similares àqueles correspondentes ao da fase α-Fe 

(Tabela 6.1). Por outro lado, as curvas de distribuições de campos magnéticos 

hiperfinos (Figura 6.7 (c) e (d)) se estendem entre 0 e 35 T. 

Particularmente, é possível destacar que a curva de distribuição de campos 

magnéticos hiperfinos (DCMH) da liga Fe90Zr10 moída por 75 horas [Figura 6.7 (c)] 

possui picos definidos em torno de campos magnéticos de 5, 12, 18 e 31 T, 

enquanto que a curva de distribuição de campos magnéticos hiperfinos (DCMH) 

para a liga (Fe90Zr10)99Cu1 moída por 100 horas apresenta uma região de campos 

mais uniformemente distribuída (probabilidade de ocorrência do campo praticamente 

constante) entre zero e 25 T e um pico em 30 T. Logo, é possível inferir que o Cu 

tem uma função fundamental no processo de mecanossíntese das ligas tipo 

Nanoperm, que é a homogeneização/dispersão dos átomos de Zr nas regiões 

desordenadas (contornos de grãos). Portanto, as curvas de DCMH dessas ligas 

moídas podem ainda ser divididas em duas regiões: BHF < 25 T e 25 T < BHF < 35 T, 

refletindo as diferentes vizinhanças em que estão os átomos de Fe nas regiões de 

contornos de grãos. Em resumo, o sexteto é relacionado à contribuição devido aos 

átomos de Fe no interior de grãos nanocristalinos (região I, da Figura 6.8); enquanto 

que as curvas de DCMH são divididas nas contribuições provenientes dos átomos 

das superfícies dos grãos ccc-Fe (região III, associada aos campos de 

25 T<BHF<35 T) e finalmente a região, com BHF < 25 T, associada aos átomos de Fe 

em uma matriz química e topologicamente desordenada de Fe-Zr-Cu, para a liga 

(Fe90Zr10)99Cu1 moída por 100 horas.  

 

Figura 6.8 – Representação 2D das diferentes regiões (posições dos átomos de Fe) em 
ligas tipo Nanoperm FeZrCu. A região I é devida à parte ordenada do grão da fase ccc-Fe 
(sexteto), a região II é devida à parte desordenada química e topologicamente (amorfa) 
proveniente da reação entre os átomos de Fe, Zr e Cu e finalmente a região III é devida aos 
átomos de Fe preferencialmente com átomos de Cu nas superfícies dos grãos da fase ccc. 
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A influência do elemento boro no processo de amorfização pode ser vista nos 

espectros Mössbauer, tomados à temperatura ambiente, e apresentados na 

Figura 6.9. Todos os espectros da amostra Fe84Zr9Cu1B6, obtidos de amostras 

moídas em diferentes tempos, apresentam também seis linhas de absorção 

alargadas, que também são associadas há desordens químicas e topológicas, 

causadas pela mecanossíntese, nos “sítios” dos átomos de Fe. De um modo geral, 

os espectros foram analisados com uma única distribuição de campos magnéticos 

hiperfinos (DCMH) e os parâmetros hiperfinos estão sumarizados na Tabela 6.3.  

 

 

Figura 6.9 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente para a amostra 
Fe84Zr9Cu1B6  (série I) moída por diferentes intervalos de tempo (a) 50 horas, (b) 113 horas, 
(c) 150 horas e (d) 180 horas e suas respectivas distribuições de probabilidade de campos 
magnéticos hiperfinos (e-h). As setas indicam a posição no espectro das seis linhas 
relacionadas ao material precursor FeZrCu. 
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Tabela 6.3 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6. Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à temperatura 
ambiente. 

Tempo de Moagem (h) BHF (T) DI (mm/s) 

2 0,19 

11 0,20 

20 0,21 
50  

31 0,21 

2 0,21 

10 0,21 

20 0,20 
113 

31 0,19 

2 0,22 

10 0,22 

20 0,20 
150 

31 0,19 

2 0,21 

10 0,20 

20 0,19 
180 

31 0,17 

 

Nenhuma fase α-Fe (33 T) pura é claramente observada nos espectros. 

Através da análise das curvas de DCMH é verificado que para a liga moída por 

50 horas [Figura 6.9 (e)] existem duas componentes. Uma com valores de campo 

magnético hiperfino mais provável (BHF
pico) ~ 31 T, associada basicamente as 

regiões II do precursor FeZrCu moído por 100 horas. A segunda componente tem 

uma DCMH bastante alargada, e centrada em 20 T (BHF
pico ~ 20T). Este valor de 

BHF
pico é semelhante ao encontrado em ligas amorfas tipo Nanoperm produzidas por 

melt-spinning, sugerindo que a fase amorfa da liga tipo Nanoperm FeZrBCu está 

presente após 50 horas de moagem. 

Para tempos de moagem maiores ou iguais a 110 horas [Figura 6.9 (f – h)], é 

observado, dos ajustes dos espectros, que a fração relativa à fase com BHF
pico = 20 T 

aumenta em detrimento da fase com BHF
pico = 31 T, ou seja, a adição do boro e o 

aumento do tempo de moagem favorecem o processo de amorfização da amostra.  
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O espectro da amostra moída por 180 horas é completamente dominado pela 

componente com BHF ~ 20 T (92%), mas a contribuição devido as regiões II e III do 

precursor ainda estão presentes, porém sua fração relativamente total é de 8%.  

Cabe mencionar que nas curvas de DCMH da amostra moída por 180 horas é 

possível ainda observar a presença de uma contribuição/componente na região de 

baixos campos (BHF~10T), que também foi observada nas amostras amorfas tipo 

Nanoperm em forma de fitas (produzidas por melt-spinning) e foi atribuída a 

presença de interações antiferromagnéticas dentro da amostra. Dessa forma, devido 

ao caráter amorfo induzido pelo elemento B, existem competições de interações 

Ferro (~20T) e antiferromagnéticas (~10T) neste material moído por 180 horas, 

podendo levá-lo a um estado de frustração magnética. Essa característica, de fato, 

pode ser esperada em materiais amorfos magnéticos [Moorjani e Coey,1984].  

Todavia, é importante ressaltar que as regiões ferromagnéticas (~20T) 

dominam o material (corresponde a maior fração dos 92 % da fase amorfa). No 

geral, a componente com BHF
pico ~ 20T representa uma fase rica em Fe desordenada 

química e estruturalmente. Tal fase é estruturada a partir da substituição seqüencial 

dos átomos de Fe por Zr, Cu e B e possui propriedades magnéticas e hiperfinas 

semelhantes àquelas encontradas nas respectivas ligas amorfas preparadas por 

melt-spinning. 

Na Figura 6.10 é apresentado o comportamento das frações relativas das 

componentes (BHF ~20 T e BHf ~ 31 T) em função do tempo de moagem para a 

amostra Fe84Zr9Cu1B6. É possível observar desta figura que a mecanossíntese 

produz praticamente a uma “saturação” na formação das frações para tempos iguais 

ou superiores a 110 horas. Além disso, a amostra moída por 180 horas tem uma 

fração de 92 % da fase amorfa, enquanto que 8 % (BHF ~ 31 T) ainda se deve ao 

precursor nanocristalino FeZrCu, conforme já discutido anteriormente. 
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Figura 6.10 - Gráfico da evolução das frações relativas das componentes 20 T (fase amorfa 
Fe84Zr9Cu1B6) e 31 T (precursor) em função do tempo de moagem da amostra Fe84Zr9Cu1B6. 

 

6.1.1.4 Magnetização 

 

A partir da curva da magnetização em função da temperatura (Figura 6.11) 

para a liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas, é possível observar a existência de 

uma região de transição magnética que começa em 460 K e se estende 

praticamente até 600 K, onde o valor da magnetização (M) vai de um máximo a um 

valor muito pequeno. Este comportamento da magnetização com a temperatura 

sugere que a temperatura de transição magnética (TC), determinada a partir do 

gráfico de 1/M versus T, é de 492 K.  

Cabe mencionar que este valor de TC é superior aos valores encontrados na 

literatura para ligas tipo Nanoperm produzidas por melt-spinnig em composições 

semelhantes [Olszewski e cols., 2002]. A curva de M x T atinge seu valor mínimo 

para temperaturas próximas de 600 K, porém este valor não é nulo, corroborando 

com os resultados de Mössbauer, que sugerem a presença de duas fases 

ferromagnéticas, no pó moído por 180 horas.  
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Resultados semelhantes (duas fases magnéticas) foram observados para a liga 

FeNbB preparada por melt-spinning [Škorvánek e Kovác, 2004]. 

 

 

Figura 6.11 - Curva da magnetização DC em função da temperatura para a liga 
Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas, obtida na balança de Faraday, com um campo de prova 
de 50 Oe. 

 

As curvas de magnetização versus campo magnético (M x H) das amostras 

de Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas sem tratamento térmico e aquecida até após o 

pico do 1º estágio de cristalização, a uma taxa de 20 K/min, são mostradas nas 

Figuras 6.12 e 6.13, respectivamente. Através da análise das curvas, é possível 

dizer que os valores da magnetização de saturação (Ms) dependem da temperatura 

de medida, conforme esperado para um material magnético convencional. Os 

campos necessários para atingir a saturação da amostra são da ordem de 

12000 Oe (1,2 T) para a amostra recém-moída por 180 horas (Figura 6.12) e não é 

observada saturação para a mesma amostra tratada a 540 K a uma taxa de 

20 K/mim (Figura 6.13).  
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Figura 6.12 - Curvas M x H da liga Fe84Zr9Cu1B6 recém-moída por 180 horas obtidas a 10 K 
(curva tracejada) e 300 K (curva continua). 

 

 

Figura 6.13 - Curvas M x H, obtidas a 10 K (a)  e a 300 K(b), da liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 
180 horas e aquecida até 540 K (em torno da temperatura para relaxação estrutural) a uma 
taxa de 20 K/min. 
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Como mostrado anteriormente, os resultados de magnetização também 

sugerem a presença de mais de uma fase magnética na liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 

180 horas, pois para um ferromagneto mole é esperado um aumento abrupto da 

magnetização com baixos campos, fato que não ocorreu com os dados acima. Além 

disso, há também à assimetria no laço de histeresis, se comparados os 1º. e 3º. 

quadrantes das curvas de M x H (um lado mais aberto do que o outro). Esse 

comportamento da magnetização pode ser explicado pela coexistência de fases 

magnéticas tipo ferro (~20 T) e antiferromagnéticas (~ 10 T) dentro da fase amorfa 

da liga moída, mas governada pela componente ferromagnética.  

Por outro lado, a amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e sem 

tratamento térmico tem um valor de campo coercitivo (HC) de 5 Oe em 10 K, 

enquanto que a mesma amostra aquecida até 540 K (temperatura em torno do pico 

de relaxação estrutural), com uma taxa de 20 K/min, é aproximadamente nulo. Além 

disso, a inclinação inicial das curvas M x H para a amostra aquecida também se 

modificam se comparada com as curvas da amostra sem aquecimento, indicando 

que houve uma modificação nas frações relativas das fases existentes na amostra. 

Em resumo, com os dados de difração de raios-X, calorimetria exploratória 

diferencial, espectroscopia Mössbaeur e magnetometria é possível concluir que o pó 

mecanicamente sintetizado por 180 horas de Fe84Zr9Cu1B6 tem 92 % de sua fração 

no estado amorfo, com propriedades hiperfinos e magneticas similares àquelas dos 

amorfos produzidos por melt-spininng. Portanto, com a técnica de mecanossíntese é 

possível produzir fase amorfa de sistemas multicomponentes e com propriedades 

magnéticas tão boas quanto aquelas encontradas em ligas preparadas por melt-

spininng, tais como alto campo de saturação, alta temperatura de Curie e baixo 

campo coercitivo. 

 

6.1.1.5 Tratamento térmico 

 

Com a finalidade de estudar a cinética de cristalização da fase α-Fe(Zr), que é 

observada no primeiro estágio de cristalização da amostra Fe84Zr9Cu1B6 (moída por 

180 horas), foram realizados tratamentos isotérmicos a 623 K por diferentes 

intervalos de tempo.  
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Essa temperatura de tratamento está abaixo da temperatura do 1° estágio de 

cristalização (~ 700 K). A evolução temporal da fração cristalizada foi feita com a 

utilização da técnica de espectroscopia Mössbauer (Figura 6.14), os parâmetros 

hiperfinos dos espectros Mössbauer estão sumarizados na Tabela 6.4. 

 

 

Figura 6.14 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e tratada isotermicamente a 623 K, por diferentes 
intervalos de tempo (a) 10 minutos, (b) 20 minutos, (c) 1 hora, (d) 4 horas, (e) 9 horas e (f) 
20 horas e suas respectivas distribuições de campo magnético hiperfino (g-l). A linha 
tracejada na vertical delimita as regiões II e III discutidas no texto. 
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Tabela 6.4 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada isotermicamente a 623 K. Mostram-se os valores de DI com 
relação ao α- Fe à temperatura ambiente. 

Tempo de tratamento BHF (T) DI (mm/s) 

10 0,04 

20 0,07 10 minutos 

33 0,10 

2 0,10 

10 0,10 

20 0,10 
20 minutos 

33 0,09 

2 0,09 

10 0,10 

20 0,04 
1 hora 

33 0,09 

2 0,03 

10 0,04 

21 0,03 
4 horas 

33 0,03 

2 0,06 

10 0,06 

21 0,04 
9 horas 

33 0,03 

2 0,07 

10 0,06 

21 0,04 
20 horas 

33 0,03 

 

Neste trabalho, a cristalização da fase α-Fe(Zr) será analisada através do 

modelo cinético de Johnson–Mehl–Avrami, apresentado no Capítulo 2, supondo que 

durante o processo de cristalização existe uma relação linear entre fração relativa 

referente a esta fase nos espectros Mössbauer e fração de volume transformado (x). 
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Na Figura 6.15 é apresentado a área relativa da fase cristalizada [α-Fe(Zr)] 

em função do tempo de tratamento obtida dos ajustes dos espectros Mössbauer da 

Figura 6.14 da liga Fe84Zr9C1B6 moída por 180 horas e tratada a 623 K por diferentes 

tempos. É importante dizer que após 9 horas de tratamento térmico a 623 K há uma 

saturação da fração da fase cristalizada (~22%). 

 

 

Figura 6.15 – Gráfico da área da fase α-Fe(Zr) em função do tempo de tratamento térmico 
para a amostra Fe84Zr9Cu1B6  moída por 180 horas (temperatura de tratamento 623 K, que é 
inferior aquela do pico da cristalização ~700 K). 

 

 

A fração de volume transformado (x) pode ser definida como (de Biasi 

e cols.,1999; Nunes e cols.,2002): 

                                                            
01

0

PP

PP
x

−

−
=                                 Equação    (6.2) 

 

onde, P0 e P1 são os volumes relativos no início e no final do processo de 

cristalização, respectivamente.  
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Neste trabalho, as transformações são isotérmicas, portanto a fração 

transformada (x) pode ser descrita pela equação de Johnson – Mehl – Avrami 

(Capítulo 2): 

                                           ln [ – ln (1 – x )] = ln K + nln t                     Equação    (6.3) 

 

Esta é uma equação de uma reta, onde na ordenada é tomado o ln (t) e na 

abscissa ln [- ln (1-x)]. Portanto, o valor do coeficiente angular da reta é o valor de n, 

que é o expoente de Avrami (Capítulo 2). O gráfico do ln[-ln(1-x)] versus ln(t) para a 

amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e tratada a 623 K é o mostrado na 

Figura 6.16. 

 

 

Figura 6.16 – Gráfico de Avrami para a amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e tratada 
isotermicamente a 623 K em diferentes intervalos de tempo. 

 

O expoente de Avrami (n) encontrado nesse trabalho, para a temperatura de 

tratamento térmico de 623 K, foi de 0,9. Tal valor sugere que o mecanismo de 

crescimento envolvido é controlado pela difusão e por uma taxa de nucleação 

praticamente nula. De fato, o que pode esta ocorrendo é o crescimento de grãos 

previamente definido naqueles 8% de área da amostra recém-moída.  
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Entretanto, o valor n = 0,9 para a liga Fe84Zr9Cu1B6 sintetizada 

mecanicamente difere dos valores encontrados por McHenry et al. (2003) e Shih et 

al. (2006). Esses autores encontraram valores de n ~ 1,6 para a cristalização 

primária da liga Fe88 Zr7B4Cu1 preparada por melt-spinning.  

Tais diferenças nos valores de n entre as ligas produzidas por 

mecanossíntese e melt-spinnig podem ser atribuídas aos seguintes fatores:  

(i) influência do método de preparação na cinética de cristalização das fases; 

(ii) ordens atômicas locais diferentes nas amostras dos dois métodos;  

(iii) utilização de diferentes metodologias para obtenção do valor de n; 

(iv) o expoente determinado pode não estar relacionado ao processo de cristalização 

da mesma fase;  

(iv) as composições diferentes das ligas. 

O espectro Mössbauer da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e 

tratada termicamente a 723 K por 1 hora é mostrado na Figura 6.17.  Esse espectro 

foi ajustado com um sexteto (região I), devido à cristalização da fase α-Fe(Zr) e uma 

distribuição de campos hiperfinos. A DCMH da amostra tratada por ser novamente 

dividida em duas regiões: (i) região III (BHF ≥ 28 T) devido aos átomos de Fe na 

região de contorno de grão; (ii) região II (0 T ≤  BHF ≤  28 T) associada à fase amorfa 

residual da primeira cristalização.  

Todavia, a região II indica que existe um pico em 4 T (assimetria nas duas 

linhas internas do sexteto), que é explicado por regiões mais ricas em Zr.  

 

 

Figura 6.17 – Espectro Mössbauer (in situ) ambiente da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 
180 horas e tratada termicamente a 723 K por 1 hora. O subespectro com linha tracejada é 
da fase α-Fe(Zr), enquanto que com linha cheia é devido á fase amorfa. 
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O espectro Mössbauer da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 h e tratada 

termicamente a 800 K é mostrado na Figura 6.18 e os parâmetros hiperfinos dos 

ajustes estão sumarizados nas Tabelas 6.5 e 6.6. Assim como na amostra tratada a 

723 K, todos os espectros foram ajustados com um sexteto devido à cristalização da 

fase α-Fe e uma distribuição de campos hiperfinos. A DCMH foi, também, dividida 

em duas regiões: (i) região III (BHF ≥  28 T) devido aos átomos na região de contorno 

de grão; (ii) região II (0 T ≤  BHF ≤  28 T) associada à fase amorfa residual da primeira 

cristalização. Para a amostra tratada por 2 min a fração relativa a fase α-Fe é de 20 

%, este valor atinge 25 % para tempos superiores (8 e 16 minutos). A fração relativa 

a região II é de 11% para as amostras tratada por 2 e 8 minutos, para a amostra 

tratada por 16 minutos esta fração atinge 15 %. Através da análise da DCMH 

podemos perceber que o tempo de tratamento térmico exerce influência no produto 

final formado.   

 

 

Figura 6.18 - Espectro Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra Fe84Zr9Cu1B6 
moída por 180 horas e tratada isotermicamente a 800 K por (a) 2 minutos, (b) 8 minutos e 
(c)16 minutos e suas respectivas distribuições de campos hiperfinos (d-f). A linha tracejada 
vertical delimita as regiões II e III. 
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Tabela 6.5 - Parâmetros hiperfinos do sexteto obtido do ajustes do espectro Mössbauer da 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada isotermicamente a 800 K. Mostram-se os valores de DI com 
relação ao α-Fe à temperatura ambiente. 

Tempo de 

tratamento (min) 
BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) Área (%) 

2 33 0,0 0,33 20 

8 33 0,0 0,32 25 

16 33 0,0 0,30 25 

 

Tabela 6.6 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada isotermicamente a 800 K. Mostram-se os valores de DI com 
relação ao α- Fe à temperatura ambiente. 

Tempo de tratamento 

(min) 
BHF (T) DI (mm/s) 

3 0,07 

9 0,08 

22 0,07 
2  

31 0,06 

4 0,10 

16 0,09 

20 0,07 
8 

31 0,05 

3 0,09 

15 0,07 

19 0,05 

23 0,08 

16 

31 0,0 

 

O espectro Mössbauer da amostra Fe84Zr9Cu1B6, moída por 180 horas e 

tratada termicamente a 923 K por 2 horas, é mostrado na Figura 6.19.  Esse 

espectro foi ajustado com um sexteto (região I) devido à cristalização da fase α-

Fe(Zr) e sua fração relativa é igual a 25 %, e uma distribuição de campos hiperfinos. 

A DCMH pode ser claramente dividida em três regiões: (i) região III com um valor 

mais provável de BHF ~ 31 T pode ser associada ao início da cristalização de fases 
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FeZr e tem sua fração relativa igual a 19 %; (ii) região II com valores mais prováveis 

de   BHF ~ 3 T e 23 T  é associado a fase amorfa residual. Esta região pode ser 

subdividida em região II (a) que são regiões ricas em Fe e região II (b) que são 

regiões pobre em Fe. O tempo de tratamento térmico utilizado foi insuficiente para a 

total cristalização da amostra. 

 

 

Figura 6.19 - Espectro Mössbauer obtido à temperatura ambiente da amostra Fe84Zr9Cu1B6 
moída por 180 horas e tratada termicamente a 923 K por 2 horas. O subespectro com linha 
tracejada é da fase α-Fe(Zr), enquanto que com linha cheia é devido á fase amorfa 

 

Num segundo momento foi estudado a influência da taxa de aquecimento nos 

dois processos de cristalizações (1º e 2º estágios). Para isso, partes diferentes 

(pequenas porções) da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas foram 

submetidas a medidas de DSC, com diferentes taxas de aquecimento.  

Quando as curvas de DSC indicavam o final do pico relacionado ao processo 

de cristalização desejado (1º ou 2º estágios) a medida era interrompida; e a amostra 

submetida a medidas de espectroscopia Mössbauer.  

Os resultados obtidos deste processo de medida com a espectroscopia 

Mössbauer são mostrados na Figura 6.20 e os parâmetros hiperfinos são 

sumarizados nas Tabelas 6.7 e 6.8. Pequenas diferenças podem ser observadas 

nos espectros da Figura 6.20. Então, os ajustes desses espectros foram feitos 

utilizando duas componentes magnéticas: uma distribuição de campos magnéticos 

hiperfinos para levar em conta possíveis desordens química e topológica em torno 

dos átomos sonda de Fe e o sexteto, que reflete a presença de fases cristalinas 

ordenadas, conforme já discutido acima.  
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Figura 6.20 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr9Cu1B6 tratada termicamente até o primeiro estágio de cristalização sob diferentes 
taxas de aquecimento (a) 10, (b) 20, (c) 30, (d) 40, e (e) 50 K/min e suas respectivas curvas 
de distribuição de campos magnéticos hiperfinos (f-j). As linhas tracejadas verticais nas 
curvas de DCMH diferem três regiões microestruturais diferentes [II(a), II(b) e II]. O 
subespectro de linha tracejada é devido à fase α-Fe(Zr), e o da linha cheia é das fases 
amorfas (regiões II e III). 

 

Tabela 6.7 - Parâmetros hiperfinos do sexteto obtido do ajuste do espectro Mössbauer da 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada termicamente até o primeiro estágio de cristalização sob 
diferentes taxas de aquecimento. Mostram-se os valores de DI com relação ao α-Fe à 
temperatura ambiente. 

Taxa de 

aquecimento 

(K/min) 

BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) 

10 33 0,0 0,35 

20 33 0,0 0,30 

30 33 0,0 0,32 

40 33 0,0 0,31 

50 33 0,0 0,30 
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Tabela 6.8 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada termicamente até o primeiro estágio de cristalização sob 
diferentes taxas de aquecimento. Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à 
temperatura ambiente. 

Taxa de aquecimento 

(K/min) 
BHF (T) DI (mm/s) 

4 0,04 

9 0,05 

22 0,07 
10  

29 0,08 

3 0,09 

10 0,08 

22 0,05 
20 

31 0,02 

3 0,10 

10 0,09 

22 0,08 
30 

31 0,06 

4 0,05 

10 0,05 

22 0,05 
40 

31 0,06 

4 0,09 

10 0,09 

22 0,08 
50 

31 0,06 

 

Por outro lado, as curvas de DCMH são agora divididas em três regiões: (i) a 

região III associada aos átomos de Fe na superfície dos grãos ccc e (ii) a região II 

agora é separada em duas outras regiões [II(a) e II(b)] para levar em conta regiões 

amorfas ricas em Zr e B e aquelas ricas em Fe provenientes da matriz amorfa 

residual. Essas três regiões nas curvas de DCMH são definidas pelas linhas 

tracejadas vertical mostradas na Figura 6.20. Mesmo as curvas de DCMH tendo 

diferentes formatos, será analisada somente o comportamento das áreas relativas 
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das frações associadas as regiões I, III, II(a) e II(b); conforme Figura 6.21. É fácil 

observar que a fração da fase amorfa residual da matriz rica em Zr e B região [II(b)] 

praticamente independe da taxa de aquecimento no processo do 1º estágio de 

cristalização. Para a taxa de 10 K/min a fração da fase associada aos átomos de Fe 

na superfície dos grãos (região III) é de aproximadamente 20 %, com o aumento da 

taxa de aquecimento para 20 K/min esta fração sofre um pequeno decréscimo que 

permanece praticamente inalterado para taxas maiores. Assim, as maiores 

mudanças na transição amorfo-cristalino se dá entre a região amorfa rica em Fé 

(região IIa) e a fase cristalizada (região I). 

Para a amostra aquecida a 20 K/min, a fração relativa à fase α-Fe(Zr) 

representa 27 % da amostra. Com o aumento da taxa de aquecimento ocorre um 

aumento praticamente linear da fração volumétrica dessa fase até a taxa de 

40 K/min, onde a fração é de 33 %. Portanto, é fácil perceber que a taxa de 

aquecimento utilizada exerce influência principalmente, na região amorfa rica em Fe 

e na parte nanocristalina da amostra.  

 

 

Figura 6.21 - Gráfico da evolução das frações relativas em função da taxa de aquecimento 
para as regiões II(a), II(b), III e cristalina (α-FeZr). 
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O estudo da influência da taxa de aquecimento no 2º estágio da cristalização 

também foi realizado usando o procedimento anteriormente descrito, exceto pelo 

fato de que as amostras foram aquecidas até o final do pico referente ao segundo 

estágio. Na Figura 6.22 são apresentados os espectros Mössbauer do processo, 

com diferentes taxas (20 e 40 K/min) da amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas.  

Esses espectros Mössbauer também foram ajustados com uma DCMH e um 

sexteto, como no caso dos espectros obtidos no 1º estágio a diferentes taxas. 

Assim, também o sexteto é devido a fase α-Fe(Zr) e a distribuição de campos 

associada: (a) a fase amorfa da matriz residual rica em Zr e B [II(b)], (b) a fase 

amorfa da matriz residual rica em Fe [II(a)] e a região III devido aos átomos da 

superfície dos grãos de α-Fe(Zr). Entretanto a fração relativa de cada fase (regiões I, 

II e III) é praticamente a mesma para as duas taxas utilizadas, indicando que para 

este estágio a taxa de aquecimento não é um fator que exerce grande influência no 

resultado final. 

 

 

Figura 6.22 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 horas e aquecida termicamente até o segundo estágio de 
cristalização com uma taxa de (a) 20 K/min e (b) 40 K/min e suas respectivas distribuições 
de campos magnéticos hiperfinos (c,d). 
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Tabela 6.9 - Parâmetros hiperfinos do sexteto obtido do ajuste do espectro Mössbauer da 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada termicamente até o segundo estágio de cristalização sob 
diferentes taxas de aquecimento. Mostram-se os valores de DI com relação ao α-Fe à 
temperatura ambiente. 

Taxa de 

aquecimento 

(K/min) 

BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) 

20 33 0,0 0,35 

40 33 0,0 0,35 

 

 

Tabela 6.10 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 tratada termicamente até o segundo estágio de cristalização sob 
diferentes taxas de aquecimento. Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à 
temperatura ambiente. 

Taxa de aquecimento 

(K/min) 
BHF (T) DI (mm/s) 

4 0,18 

11 0,15 

23 0,08 
20  

30 0,04 

4 0,20 

11 0,15 

23 0,06 
40 

29 0,09 
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6.1.2 Série II 

6.1.2.1 Difração de raios – X 

 

O padrão de difração de raios–X da liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas é 

apresentado na Figura 6.23.  

 

 

Figura 6.23 - Difratograma de raios-X da liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas.Na figura 
(quadro inserido) é ressaltado o ajuste do pico de Bragg (2θ ~45º) com duas gaussianas: 
uma linha tracejada devido à fase α- Fe e a continua da fase amorfa da matriz. 

 

Esse difratograma consiste basicamente de dois picos de Bragg bastante 

alargados em torno de 2θ ~ 45° e 82°, que são característicos de uma fase cúbica 

de corpo centrado rica em Fe no estado nanocristalino. O pico de Bragg principal 

(2θ ~ 45°) é ampliado para melhor visualização (vide quadro interno da Figura 6.23). 

Assim como para a amostra da série I, esse pico foi ajustado usando duas curvas 

gaussianas.  
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Esse modelo de ajuste novamente vem sugerir que a amostra Fe84Zr9Cu1B6 

moída por 300 horas tem, pelo menos, duas fases com diferentes graus de 

desordens estruturais. Por outro lado, a existência do pico de Bragg para 2θ ~ 82° 

indica que as diferentes rotas de preparação das ligas Fe84Zr9Cu1B6 tipo Nanoperm, 

via mecanossíntese, conduzem a materiais com diferentes graus de desordens 

estruturais; com a amostra da série I apresentando um maior grau de desordem 

química e topológica, ou seja, menor ordem cristalina de longo alcance. Utilizando 

os valores do ajuste da curva gaussiana mais estreita e a equação de Scherrer 

(Capítulo 5) foi possível estimar o tamanho do grão em torno de 7 nm para a liga 

Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas. Novamente, é constatado que a fase ccc-Fe está 

no estado nanocristalino e a segunda componente, usada para ajustar o pico de 

difração em 2θ ~ 45º, é atribuída a uma fração amorfa da amostra moída por 

300 horas. 

 

6.1.2.2 Calorimetria diferencial exploratória 

 

Na Figura 6.24 são mostradas as curvas de DSC (1ª e 2ª varreduras) feitas a 

uma taxa de 20 K/min. Dois picos exotérmicos e irreversíveis são observados por 

volta de 485 e 736 K na primeira varredura. Na segunda varredura, em 750 K, 

aparentemente existe um pico bastante alargado e que pode estar associado com 

um segunda recristalização da amostra. O pico com temperatura (TR) de 485 K da 

1ª varredura é atribuído ao efeito de relaxação estrutural, comummente observado 

em ligas metaestáveis e também observado para a liga da série I, ou seja, esse pico 

é principalmente atribuído ao processo de “acomodação” atômica, com eliminação 

de defeitos, anti-sítios atômicos, etc., durante aquecimento da amostra. O pico (TX1) 

localizado em 736 K pode ser interpretado com um processo de cristalização da fase 

amorfa presente na amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas. 
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Figura 6.24 - Curvas de DSC realizadas a uma taxa de aquecimento de 20 K/min para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas. A curva sólida representa a 1ª varredura e a 
curva pontilhada representa a 2ª varredura. 

 

Como discutido anteriormente, as ligas Nanoperm produzidas por              

melt-spinning e a liga amorfa da série I deste trabalho apresentam dois estágios de 

cristalização. Como dito, o primeiro estágio é associado ao processo de formação da 

estrutura nanocristalina do tipo α-Fe(Zr), enquanto que o segundo estágio (TX2) é 

atribuído ao processo de cristalização da matriz amorfa restante após o primeiro 

estágio. 

Os valores de TX1 e TX2, em ligas tipo Nanoperm produzidas por melt-spinning 

são dependentes da concentração de boro. Todavia, para as ligas tipo Nanoperm 

reportadas na literatura com composição química similar ao das séries I e II, os 

valores de TX1 e TX2 estão por volta de 800 e 990 K, respectivamente. Portanto, o 

pico localizado em 736 K para a liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas ocorre em 

uma temperatura inferior à temperatura da cristalização primária reportada na 

literatura para ligas tipo Nanoperm produzidas por melt-spinning. Adicionalmente, o 

resultado de difração de raios-X sugere que a amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 

horas (série II) é composta de, no mínimo, uma fase nanocristalina e uma fase 

amorfa residual da matriz.  
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Conseqüentemente, considerando que a amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 

300 horas está no estado nanocristalino (referente ao primeiro estágio de 

cristalização), o pico localizado em 736 K pode ser atribuído ao processo de 

cristalização da matriz amorfa residual, ou seja, referente ao 2º estágio de 

cristalização encontrado nas ligas tipo Nanoperm preparadas por melt-spinning ou 

aquele observado na série I. Esta suposição será verificada com os resultados 

Mössbauer de amostras tratadas nesta temperatura e que serão apresentados na 

seção seguinte. 

Para calcular o valor da energia de ativação para esta liga foi, novamente, 

utilizado o modelo de Ozawa (Figuras 6.25 e 6.26), onde foram utilizados os valores 

das taxas de aquecimento e as temperaturas dos dois picos associados à relaxação 

estrutural e ao processo de cristalização da liga. Os valores encontrados foram os 

seguintes: 31 kJ/mol para o processo de relaxação estrutural e 140 kJ/mol para o 

processo de cristalização. Novamente, estes valores são inferiores aos reportados 

na literatura para as ligas Nanmoperm produzidas por melt-spininng e também 

inferiores aos da liga preparada na série I. Dessa forma, é possível inferir que os 

valores de TX baixos nas séries I e II relativamente aqueles correspondentes valores 

reportados para ligas Nanoperm, com concentração similar, é devido a um maior 

número de defeitos originados na preparação via mecanossíntese que, por sua vez, 

reduz barreiras de energia potencial, favorecendo a difusão atômica em 

temperaturas menores. Além disso, considerando TX ~ 736 K e a Ea 140 kJ/mol 

(série II) e TX2 ~ 875 K e a Ea ~ 267 kJ/mol  (série I) é ainda factível dizer que ou a  

moagem da mistura total dos pós-elementares produz um número de defeitos 

superior ao que é induzido quando a moagem é aplicada a mistura seqüencial dos 

pós-elementares, ou que essa diferença se deve a concentrações diferentes de B 

nos materiais nanocristalinos das séries I e II. 
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Figura 6.25 - Gráfico de Ozawa para o cálculo da energia de ativação do processo de 
relaxação estrutural para a liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas.  

 

 

Figura 6.26 - Gráfico de Ozawa para o cálculo da energia de ativação do processo de 
cristalização amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas 
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6.1.2.3 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros Mössbauer da liga Fe84Zr9Cu1B6 produzida através da mistura 

total dos pós-elementares são mostrados na Figura 6.27 para diferentes tempos de 

moagem, os parâmetros hiperfinos estão sumarizados nas Tabelas 6.11 e 6.12. 

Todos esses espectros também apresentam, no mínimo, seis linhas de absorção 

alargadas, indicando que o material está magneticamente ordenado à temperatura 

do ambiente. A análise desses espectros foi também feita utilizando duas 

componentes magnéticas usadas anteriormente na série I após o primeiro estágio 

de cristalização da fase amorfa, ou seja, uma distribuição de campos magnéticos 

hiperfinos e um sexteto. O sexteto tem novamente os parâmetros hiperfinos 

semelhantes aos parâmetros encontrados para a fase do α-Fe, consequentemente é 

associado à fase α-Fe nanocristalina. Esse resultado corrobora com aquele da 

difração de raios-X.  

As curvas de probabilidade de DCMH [Figura 6.27 (f-j)] têm valores de 

campos magnéticos hiperfinos se estendendo de zero até 35 T, como no caso das 

amostras da série I tratadas termicamentes. Mais uma vez, essas curvas de DCMH 

(Figura 6.27f-j) podem ser divididas em três regiões, como foram divididas as curvas 

das amostras da série I tratadas termicamente. Dessa forma se tem a chamada 

região II(b) com campos no intervalo 0 ≤  BHF ≤  10 T e que está relacionada à fase 

amorfa da matriz rica em Zr e B; a região II (a), com campos no intervalo de 10 < BHF 

≤  25 T associada à fase amorfa da matriz rica em Fe e finalmente a região (III), com 

campos no intervalo de 25 < BHF ≤  35 T, relacionada à fase desordenada 

topologicamente nas superfícies dos grãos da fase α-Fe. Portanto, é possível usar o 

modelo proposto por Greneche e Ślawska-Waniewska (2000) para distinguir também 

as fases de nosso material moído a partir da mistura total dos pós-elementares.  

É visível também da Figura 6.27 (f-j) que a forma das curvas de DCMH altera 

durante todo o processo de moagem dessa liga, sugerindo reação de estado sólido 

entre os elementos constituintes à medida que o tempo de moagem aumenta. Por 

exemplo, para a amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 50 horas, é claro na sua curva de 

probabilidade de DCMH a relevância da amorfa residual rica em Zr e B (BHF ≤  10 T) 

e da fase α-Fe nanocristalina.  
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Figura 6.27 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr9Cu1B6 (série II) moída por diferentes intervalos de tempo (a) 50 horas, (b) 150 horas, 
(c) 200 horas, (d) 250 horas, (e) 300 horas e suas respectivas distribuições de campos 
magnéticos hiperfinos (f-j). As regiões da matriz [II(a) e (b)] e dos contornos de grãos (III) 
são definidas com as linhas verticais das curvas de DCMH. 

 

Com o aumento do tempo de moagem é observada uma diminuição 

continuada da fração relativa aos baixos campos [BHF ≤  10 T – região II(b)] e um 

aumento inicial da fase amorfa da matriz rica em Fe [região II(a)].  

Esse processo que ocorre na região II pode ser entendido como uma 

homogeneização da fase amorfa da liga Fe84Zr9Cu1B6 com o aumento do tempo de 

moagem. Além disso, existe um aumento relativo da fração da fase α-Fe(Zr) com o 

aumento do tempo de moagem. Portanto, esse último fato sugere que para esta 

amostra (série II), o aumento no tempo de moagem parece privilegiar a formação da 

fase nanocristalina.  
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Entretanto, o processo de moagem foi interrompido com 300 horas de moagem 

devido a possibilidade de segregação da fase α-Fe(Zr) ou contaminação de α-Fe 

pelas ferramentas de moagem.  

 

Tabela 6.11 - Parâmetros hiperfinos dos sextetos obtidos dos ajustes dos espectros 
Mössbauer da amostra Fe84Zr9Cu1B6 (série II). Mostram-se os valores de DI com relação ao 
α-Fe à temperatura ambiente. 

Tempo de moagem (h) BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) 

50 33 0,01 0,35 

150 33 0,0 0,35 

200 33 0,01 0,35 

250 33 0,0 0,35 

300 33 0,0 0,35 

 

Tabela 6.12 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 (série II). Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à 
temperatura ambiente. 

Tempo de Moagem (h) BHF (T) DI (mm/s) 

4 0,01 

11 0,02 

18 -0,02 
50  

31 0,01 

4 0,0 

12 0,01 

17 0,01 
150 

31 0,03 

6 -0,07 

17 -0,03 200 

31 0,02 

5 -0,05 

13 -0,02 250 

31 0,01 

5 -0,04 

13 -0,02 

18 0,01 
300 

30 0,01 
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A evolução da fração de cada fase com relação ao tempo de moagem da 

amostra Fe84Zr9Cu1B6 (série II) é mostrada na Figura 6.28. Uma análise desta figura 

pode fornecer informações sobre a reação de estado sólido entre os componentes 

da liga (Fe, Zr, Cu e B) para os diferentes tempos de moagem. Para todas as 

amostras pode ser visto que a fração relativa da componente da região de fronteira 

dos grãos (25 T ≤  BHF ≤  35 T) permanece praticamente constante, ou seja, o tempo 

de moagem não exerce influência na formação e crescimento da fase desordenada 

do contorno de grão. Por outro lado, existe um crescimento da fração relativa à fase 

α-Fe(Zr) em detrimento da matriz amorfa da matriz com o aumento do tempo de 

moagem. Esse aumento é acelerado para tempos superiores a 200 horas de 

moagem. De fato, a moagem pode ser um processo cíclico de reação entre os seus 

elementos constituintes, ou seja, se parte dos pós-elementares e é possível retornar 

a eles após um longo período de moagem conforme observado nos dados 

reportados por Larica e cols., 2000 e Passamani e cols.,1999. Assim, o aumento 

abrupto da fração relativa à fase α-Fe e um valor constante da região de contorno de 

grão, para diferentes tempos de moagem, pode estar sugerindo um processo de 

segregação e crescimento dos grãos da fase α-Fe, como já reportado na literatura 

por Larica e cols. (1998) ou até mesmo um processo de contaminação da amostra 

pela ferramenta de moagem, como já mencionado. 

 

 

Figura 6.28 – Gráfico da evolução das frações relativas das fases (� amorfa, � fronteira e 
� cristalina) da amostra Fe84Zr9Cu1B6 (Série II) em função do tempo de moagem. 
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De acordo com o resultado de DSC, a liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas 

apresenta dois picos exotérmicos devido aos processos de relaxação 

estrutural (~ 486 K) e cristalização da fase amorfa da matriz (~736 K). Com o 

objetivo de entender essa microestrutura dos processos de relaxação e de 

cristalização da liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas (série II) foram realizadas 

medidas de espectroscopia Mössbauer no material aquecido a taxa de 20 K/mim até 

o final de cada pico. Esses espectros são apresentados na Figura 6.29(a) e (b) para 

aquecimentos até 490 K e 800 K, respectivamente. Especificamente, comparando os 

espectros da amostra da série II sem tratamento [Figura 6.27 (e)] com aqueles 

obtidos das amostras tratadas na região de temperatura do pico de relaxação 

estrutural [Figura 6.29(a)] é percebida uma pequena diferença na forma da curva de 

DCMH da amostra tratada (mudanças pequenas na região II). Ou seja, na curva de 

DCMH é observada uma pequena alteração na região de campos menores do que 

25 T, sugerindo que o processo é causado pela eliminação de defeitos nessa região. 

Consequentemente, o primeiro pico exotérmico observado no DSC da liga 

Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 horas é realmente referente ao processo de relaxação 

estrutural. Na Figura 6.29 (b) é apresentado o espectro Mössbauer da amostra 

aquecida a uma taxa de 20 K/min até o final do segundo pico exotérmico observado 

no DSC observado na amostra da série II. Nitidamente, o espectro (amostra) sofreu 

uma transformação crucial com crescimento da fração da fase α-Fe(Zr). Por outro 

lado, a curva de DCMH sugere que a fase amorfa da matriz teve uma redução 

abrupta.  

Particularmente, na amostra tratada a 800 K, a matriz amorfa fica rica em Zr e 

B [região II(b)]. Adicionalmente, o aumento da fração da região de campo magnético 

em torno de 31 T (região II) pode ser devida ao aumento na fração dos nanocristais 

da fase α-Fe(Zr) ou devido a ligas de Fe-Zr ordenadas (tipo FeZr12, etc.) que estão 

sendo formadas. Entretanto, a resolução em energia desse espectro Mössbauer 

(largura de linha) não permite fazer a separação da fase de contorno de grão da fase 

ordenada Fe-Zr. Os resultados dos ajustes Mössbauer estão sumarizados nas 

Tabelas 6.13 e 6.14. 
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Figura 6.29 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr9Cu1B6 (série II) moída por 300 horas e aquecida a uma taxa de 20 K/min a uma 
temperatura de (a) 490 K, (b) 800 K e suas respectivas distribuições de campos magnéticos 
hiperfinos (c-d), obtidas dos ajustes dos espectros. A região da matriz amorfa (II) e dos 
contornos de grãos (III) são definidas com as linhas verticais das curvas de DCMH. 

 

Tabela 6.13 - Parâmetros hiperfinos do sexteto obtido do ajuste do espectro Mössbauer da 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 h e aquecida a uma taxa de 20 K/min. Mostram-se os 
valores de DI com relação ao α-Fe à temperatura ambiente. 

Temperatura 

(K) 
BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) 

490 33 0,02 0,35 

800 33 0,01 0,35 

 

Tabela 6.14 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr9Cu1B6 moída por 300 h e aquecida a uma taxa de 20 K/min. Mostram-se os 
valores de DI com relação ao α- Fe à temperatura ambiente. 

Temperatura (K) BHF (T) DI (mm/s) 

4 0,0 

12 0,0 

18 0,0 
490 

30 0,0 

5 0,01 

13 0,01 

17 0,01 
800 

30 0,01 
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6.2 A substituição do elemento refratário (Zr) 

A substituição do elemento refratário exerce uma grande influência nas 

propriedades das ligas Nanoperm preparadas por melt-spinning, conforme reportado 

na literatura [Suzuki e cols., 1991, Miglierine e cols., 1999 e Olszewski e cols., 2002]. 

Objetivando dar continuidade ao estudo da produção e caracterização de 

nanoestruturas do tipo Nanoperm por mecanossíntese, a segunda parte dessa tese 

trata da substituição do elemento refratário (Zr) da liga por outros elementos ditos 

também refratários, tais como: Nióbio (Nb) e Vanádio (V). Logo, nestas próximas 

seções serão mostrados os resultados da substituição total e parcial do elemento 

refratário para ligas produzidas através dos dois procedimentos citados 

anteriormente (mistura seqüencial e total).  

 

6.2.1 Substituição Total – Série I – Fe84Nb9Cu1B6 

6.2.1.1 Calorimetria exploratória diferencial 

 

A curva de DSC da liga Fe84Nb9Cu1B6 feita a uma taxa de 20 K/min 

(1ª varredura) é mostrada na Figura 6.30.  Essa curva possui dois picos exotérmicos. 

O primeiro, por volta de 490 K (TR), pode ser atribuído a um efeito de relaxação 

estrutural, comummente encontrado em ligas metaestáveis e também observado 

para as ligas Fe84Zr9Cu1B6 (séries I e II). O segundo pico, por volta de 636 K (TX), 

pode ser atribuído ao processo de cristalização da matriz amorfa residual, ou seja, 

referente ao segundo estágio de cristalização encontrado nas ligas tipo Nanoperm 

preparadas por melt-spinning já que essa amostra de Nb moída por 150 horas é do 

tipo nanocristalina. A diferença em temperatura entre os picos TR e Tx refletem a 

estabilidade termodinâmica da liga produzida [Kopcewicz e cols.,1997].  

O modelo de Ozawa foi também utilizado para calcular os valores de energia 

de ativação para os processos observados. Os valores encontrados foram os 

seguintes: 56 kJ/mol para o processo de relaxação estrutural e 105 kJ/mol para o 

processo de cristalização. Esses valores são também inferiores aos reportados na 

literatura (ligas produzidas por melt-spinning) e aos das ligas de Zr das séries I e II 

preparadas por mecanossíntese.  
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Desta forma, é possível inferir que além da técnica de preparação do material 

nanocristalino, a substituição do elemento refratário zircônio por nióbio, também 

reduz barreiras de energia favorecendo a difusão atômica nos processos de 

relaxação estrutural e cristalização da fase amorfa da matriz. 

 

 

Figura 6.30 - Curva de DSC realizada a uma taxa de aquecimento de 20 K/min para a 
amostra Fe84Nb9Cu1B6 moída por 150 horas (~300 horas no total). 

 

6.2.1.2 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros Mössbauer das amostras Fe90Nb10 e (Fe90Nb10)99Cu1 tomados à 

temperatura ambiente são mostrados na Figura 6.31. Estes tempos foram 

selecionados após verificar “ausência” de mudanças significativas nas frações 

relativas das componentes usadas para ajustá-los. De maneira análoga ao 

procedimento de ajuste para a liga com Zr, os espectros foram analisados utilizando 

uma distribuição de campos magnéticos hiperfinos e um sexteto. Os parâmetros 

hiperfinos do sexteto são também idênticos àqueles obtidos da fase α-Fe 

nanocristalina (DI ~ 0 mm/s, BHF ~33 T e Γ (largura de linha) ~ 0,5 mm/s). 
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A fração da fase α-Fe ordenada representa 11% para a amostra Fe90Nb10 

moída por 90 horas e 18 % para a liga (Fe90Nb10)99Cu1 moída por 60 horas, 

indicando um favorecimento da fase α-Fe com a adição de Cu (1%). Essa 

observação pode ter duas explicações: (i) a adição de Cu, leva uma segregação da 

fase nanocristalina do Fe e/ou (ii) mesmo utilizando o procedimento que reduz 

contaminações (pré-moagem) o aumento da fração da fase α-Fe é devido a 

contaminação pela ferramenta de moagem. 

Por outro lado, é importante ressaltar que as distribuições de campos 

magnéticos hiperfinos (Figura 6.31 c-d) para as ligas Fe90Nb10 e (Fe90Nb10)99Cu1 

novamente estão relacionadas com regiões de desordens química e/ou topológica 

nas amostras. As curvas de probabilidade de DCMH das ligas FeNb e FeNbCu são 

relativamente diferentes daquelas obtidas para as ligas FeZr e FeZrCu da séries I, 

pois as contribuições de campos magnéticos das regiões ricas em Nb e Cu (região 

II) são relativamente bem menores nas ligas de Nb se comparadas com as 

contribuições da mesma região (I) para as ligas com Zr. Adicionalmente, existe uma 

grande fração dos átomos de Fe contribuindo para os valores de campo magnético 

hiperfinos entre 25 e 35 T nas ligas de Nb, diferentemente do observado para as 

ligas FeZr e FeZrCu da série I. Deve ser relembrado que essa região de campos 

magnéticos entre 25 e 35 T estava intimamente relacionada às regiões de contornos 

dos grãos da fase α-Fe(Zr), pobres em Zr (série I). Portanto, na liga de Nb da série I 

é possível inferir que o Nb e o Cu estão produzindo desordens químicas e 

topológicas nos sítios de Fe, levando o material para um estado amorfo, onde os 

átomos de Fe, Nb e Cu estão mais homogeneamente distribuídos do que os de Fe, 

Zr e Cu da liga precursora de FeZrCu moída em condições semelhantes. Além 

disso, as propriedades magnéticas, vista por Mössbauer, da liga FeNbCu é diferente 

daquela da liga FeZrCu, devido basicamente a contribuição das frações de altas 

campos magnéticos (pico da distribuição em torno de 31 T mais alargado).  

É importante também dizer que, mesmo com a espectroscopia Mössbauer, 

parece difícil separar a parte desordenada próxima a superfície do grão de α-Fe(Nb) 

daquela fase proveniente da matriz amorfa FeNbCu, como foi diferenciada para a 

liga FeZrCu (baixa afinidade entre Fe e Zr).  
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Em resumo, comparando os resultados Mössbauer das ligas (Fe90Zr10)99Cu1 e 

(Fe90Nb10)99Cu1 é factível dizer que: (i) os átomos de Nb se dispersam mais entre os 

grãos de α-Fe (maior fração relativa para o mesmo tempo de moagem) do que os 

átomos de Zr e (ii) o valor e campo magnético hiperfino (pico da distribuição) é 

menor na liga com Nb do que com Zr, conforme observado nas ligas FeNbB 

produzidas por melt-spinning [Suñol e cols.,2004]. 

 

 

Figura 6.31 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente das ligas Fe90Nb10 
moídas por 90 horas (a) e (Fe90Nb10)99Cu1, moídas por 60 horas (b) e suas respectivas 
distribuições de campos magnéticos hiperfinos (c-d).  

 

A liga com adição de boro (Fe84Nb9Cu1B6) tem seus espectros Mössbauer, 

obtidos em diferentes tempos de moagem, mostrados na Figura 6.32. É evidente, 

nesta figura, a influência da adição do boro e o efeito do tempo de moagem na 

microestrutura da liga de Nb série I, pois principalmente a fração relativa à região 

com campos magnéticos inferiores a 25 T (região II) aumenta com o aumento do 

tempo de moagem. Diferentemente da liga de Zr série I, neste caso com Nb, os 

ajustes dos espectros Mössbauer tiveram que ser feitos com uma distribuição de 

campos magnéticos hiperfinos e dois sextetos, os parâmetros hiperfinos obtidos 

através dos ajustes Mössbauer estão sumarizados nas tabelas 6.15 e 6,16. 
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Figura 6.32 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Nb9Cu1B6 (série I) moída por diferentes intervalos de tempo (a) 30 horas, (b) 90 horas e 
(c) 150 horas e suas respectivas distribuições de campos magnéticos hiperfinos 
provenientes dos ajustes dos espectros Mössbauer (d-e). 

 

Tabela 6.15 - Parâmetros hiperfinos dos sextetos obtidos dos ajustes dos espectros 
Mössbauer da amostra F84Nb9Cu1B6 (série I). Mostram-se os valores de DI com relação ao 
α-Fe à temperatura ambiente. 

Tempo de 

moagem (h) 
BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) 

29 -0,01 0,35 
30 

33 -0,01 0,35 

29 -0,03 0,35 
90 

33 0,03 0,35 

30 0,01 0,35 
150 

33 0,03 0,35 
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Tabela 6.16 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Nb9Cu1B6 (série I). Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à 
temperatura ambiente. 

Tempo de Moagem (h) BHF (T) DI (mm/s) 

4 -0,01 

12 0,0 

18 0,0 
30 

30 0,0 

5 -0,02 

12 -0,01 

18 -0,01 
90 

30 0,01 

4 -0,01 

13 0,0 

18 0,0 
150 

30 0,0 

 

Novamente um dos sextetos apresenta os parâmetros hiperfinos similares ao 

de uma fase nanocristalina do α-Fe. O segundo sexteto (~ 4 % após 150 horas de 

moagem) cristalino possui DI ~ 0 mm/s, BHF ~ 30 T e Γ  ~ 0,35 mm/s e está 

associado há formação de uma fase estável ordenada cristalinamente de FeNb ou 

FeNbB ainda não identificada. Finalmente, a distribuição de campos magnéticos 

hiperfinos, que é bastante alargada principalmente para a amostra moída por 150 

horas, sugere que existe uma boa fração amorfa FeNbCuB (BHF ≤  20 T) e também 

uma contribuição FeNbCu, pois BHF ~ 25 T do precursor ainda está presente na 

amostra com 150 horas de moagem. Por outro lado, o fato de que a fração cristalina 

(2 sextetos) permanece constante (Figura 6.32), é possível sugerir que a formação 

da fase amorfa Fe84Nb9Cu1B6 se dá realmente pela redução da região entre os 

grãos nanocristalinos da fase α-Fe(Nb) observado na amostra (Fe80Nb10)99Cu1 

[Figura 6.28(b)].  

Além disso, o caráter alargado do pico de 30 T na amostra Fe84Nb9Cu1B6 

indica que a região de fronteira de grão ainda é bastante rica em Nb. Esta afirmação 

é corroborada com o comportamento em função do tempo de moagem das frações 

amorfa (BHF ≤  20 T) e de fronteira (BHF ≥  20 T) mostrado na Figura 6.33. 
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Definitivamente, a presença do segundo sexteto cristalino (composto ordenado 

FeNbB ou FeNb ou FeB) reduz a eficiência da formação de uma liga amorfa 

FeNbCuB, já que a estequiometria da liga com Nb é alterada pela precipitação 

dessa fase. Portanto, essa é uma possível explicação para a redução da fração 

amorfa na liga com Nb (~ 40 %) se comparada com a fração obtida para a liga com 

Zr (92%), usando o procedimento de utilização de precursores pré-moídos. 

 

 

Figura 6.33 – Gráfico da evolução das frações relativas das fases (� amorfa, � Fronteira e 
� cristalina) da amostra Fe84Nb9Cu1B6 (Série I) em função do tempo de moagem. 

 

6.2.2 Substituição Total – Série II – Fe84Nb9Cu1B6 

6.2.2.1 Difração de raios - X 

 

O padrão de difração de raios–X da liga Fe84Nb9Cu1B6 moída por 300 horas é 

mostrado na Figura 6.34. Esse difratograma exibe três picos de Bragg bastante 

alargados, com as posições angulares referentes à fase α-Fe no estado 

nanocristalino. Como nas amostras anteriores, o pico principal (2θ = 45°) também 

apresenta uma assimetria próxima à linha de base e também foi ajustado com duas 

gaussianas, indicando a coexistência da fase α-Fe e da fase amorfa da matriz. Por 

outro lado, comparando os difratogramas das ligas de Zr e de Nb da série II, 
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produzidas em condições experimentais semelhantes, é possível notar que para a 

liga com Nb a ordem cristalina de longo alcance (presença dos três picos principais) 

é maior do que na liga com Zr, pois apresenta todos os três principais picos de 

Bragg da fase do Fe, enquanto que a liga com Zr apresenta somente dois picos de 

Bragg. Este fato sugere que os átomos de Fe estão aparentemente mais 

segregados (maior fração) na liga de Nb que, por sua vez, provoca uma redução no 

processo de amorfização da liga Fe84Nb9Cu1B6 da série II. 

 

 

Figura 6.34 – Difratograma  de raios–X da liga Fe84Nb9Cu1B6 moída por 300 horas. 

 

6.5.1.2 Calorimetria exploratória diferencial 

 

Curvas de DSC da liga Fe84Nb9Cu1B6 moída por 300 horas, feitas a uma taxa 

de 20 K/min, são mostradas na Figura 6.35. A curva obtida na 1ª varredura é 

bastante complexa e sugere liberação contínua de energia pelo sistema em um 

amplo intervalo de temperatura (470 K – 920 K). Todavia, é possível dizer que 

existem dois picos exotérmicos mais definidos (786 K e 903 K) e outros pequenos 

picos secundários observados em temperaturas mais baixas.  
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Os picos secundários estariam associados ao processo de relaxação estrutural de 

várias fases do material, indicando uma forte heterogeneidade da amostra (várias 

fases metaestáveis). Por outro lado, os picos com temperaturas de 786 K e 903 K 

talvez sejam oriundos dos primeiros e segundos estágios de cristalizações da fase 

amorfa da amostra Fe84Nb9Cu1B6 moída por 300 horas.  

O modelo de Ozawa foi utilizado para calcular os valores de energia de 

ativação para os dois picos principais observados na curva de DSC dessa amostra. 

Os valores encontrados foram 38 kJ/mol para o 1º processo (TX1 ~ 786 K) e 

114 kJ/mol para o 2º processo de cristalização (Tx2 ~ 903 K). Estes valores são 

também inferiores aos reportados na literatura e aos da liga preparada na série I 

(Fe84Nb9Cu1B6). Cabe ressaltar, que os valores de energia de ativação da liga 

Fe84Nb9Cu1B6 são menores do que da liga Fe84Zr9Cu1B6. 

 

 

Figura 6.35 – Curvas de DSC realizadas a uma taxa de aquecimento de 20 K/min para a 
amostra Fe84Nb9Cu1B6 moída por 220 horas. 
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6.5.1.3 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros Mössbauer, para diferentes tempos de moagem da liga 

Fe84Nb9Cu1B6 (série II), são mostradas na Figura 6.36. Esses espectros foram 

ajustados com uma distribuição de campos hiperfinos e o sexteto magnético com 

parâmetros hiperfinos da fase nanocristalina do α-Fe.  

Novamente, as curvas de distribuições de campos magnéticos hiperfinos 

[Figura 6.36 (c) e (d)] têm seus valores em um intervalo entre zero e 35 T e podem 

ser divididas nas regiões anteriormente discutidas, ou seja, nas regiões associadas 

à parte amorfa da matriz rica e pobre em Fe e na parte amorfa proveniente da 

superfície dos nanogrãos da fase α-Fe. Como já mostrado para a liga com Nb (série 

I), o alargamento demasiado das curvas de DCMH sugere que é “impossível”, via 

Mössbauer, separar a fase amorfa devido aos contornos/superfícies dos grãos de α-

Fe(Nb) da fase amorfa de Nb da matriz residual.  

Essa dificuldade na separação das contribuições é realçada quando se 

observa que o aumento do tempo de moagem acarreta uma diminuição da fração 

relativa associada à fase amorfa (BHF ≤  25 T), ou seja, o aumento do tempo de 

moagem causa uma diminuição na fração da fase amorfa FeNbCuB (< 25 T), 

concomitantemente com um aumento da fase amorfa FeNbCu (~25 T).  

 

 

Figura 6.36 – Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Nb9Cu1B6  (série II) moída para dois intervalos de tempo (a) 150 horas e (b) 220 horas e 
suas respectivas distribuições de campos magnéticos hiperfinos(d-e). 
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Na Figura 6.37, é apresentado o espectro Mössbauer da amostra aquecida a 

uma taxa de 20 K/min até o final do segundo pico exotérmico observado no DSC. 

Nitidamente, o espectro obtido de tal amostra apresenta características bastante 

diferentes daquelas observadas para a amostra sem tratamento térmico.   

 

 

Figura 6.37- Espectro Mössbauer obtido à temperatura ambiente da amostra Fe84Nb9Cu1B6 
(série II) moída por 220 horas e aquecida a uma taxa de 20 K/min a uma temperatura de 
970 K e sua respectiva distribuição de campos magnéticos hiperfinos. 

 

Em geral, o processo de moagem aplicado para produção das ligas de Nb e 

Zr da série II leva a resultados bastante semelhantes, pois são produzidos sempre 

materiais nanocristalinos. Por outro lado, esse fato indica que independente do 

elemento refratário utilizado (Zr ou Nb) a moagem total dos pós-elementares não 

conduz a fase amorfa única nas ligas do tipo Nanoperm, mas sim a fases 

nanocristalinas. Além disso, as frações de cada fase dentro do material 

nanocristalino (amorfo da matriz, amorfo da superfície de grãos e do interior dos 

grãos propriamente dito) são totalmente dependentes do tempo de moagem e do 

refratário usado, conforme também reportado por Suñol e cols. (2004), que 

produziram, via mecanossíntese, a liga FeNbB nanocristalina.  

 

6.2.2 Substituição Parcial do Zr por outro refratário (Nb ou V) 

 

As ligas apresentadas nessa seção foram produzidas com a substituição de 

2% do elemento refratário Zr ou por Nb ou por V. Essa substituição parcial objetivou 

investigar a estabilização do estado amorfo produzido por mecanossíntese, já que a 
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liga pura com Zr, estava praticamente no estado amorfo (92 %) e a de Nb não, 

quando o procedimento da rota I (mistural seqüencial dos pós durante a moagem) 

era usado. Além disso, outro objetivo foi verificar as mudanças produzidas dessa 

substituição parcial na cinética de cristalização da matriz amorfa sintetizada 

mecanicamente. 

Particularmente, para a liga com V, foi preparada a amostra com 9 gramas de 

massa no total. Esse aumento de massa foi para buscar inibir possíveis 

contaminações, que alguns resultados anteriores estavam sugerindo. Por outro lado, 

o tempo de moagem teve que ser aumentado para compensar esse aumento de 

massa, conforme será mostrado adiante.   

 

6.2.2.1 Série I – Fe84Zr7V2Cu1B6 

 

6.2.2.2.1 Calorimetria exploratória diferencial 

  

A curva de DSC, obtida com 20 K/min para a liga Fe84Zr7V2Cu1B6 moída por 

270 horas, é mostrada na Figura 6.38. Essa curva possui, pelo menos, três picos 

exotérmicos principais. O primeiro pico, por volta de 514 K, é atribuído ao processo 

de relaxação estrutural, como já foi demonstrado anteriormente para as outras ligas 

a base de Zr ou Nb das séries I e II. O segundo pico principal, situado em 670 K, e 

com picos satélites em 564 K e 750 K, são associados a cristalizações primárias da 

fase amorfa da matriz, ou seja, transformação da matriz amorfa recém-moída para 

fases do tipo α–Fe(V) e α–Fe(Zr), respectivamente e matriz amorfa residual. Essas 

associações das fases cristalizadas com as temperaturas de cristalização foram 

tomadas usando resultado obtido da cristalização primária da liga a base de Zr (série 

I), produzida por mecanossíntese. Finalmente, o terceiro pico exotérmico, situado 

em 848 K, e seus picos satélites correspondem ao processo de cristalização da 

matriz amorfa residual.  

Usando o modelo de Ozawa foram calculadas as energias de ativação dos 

processos principais, ou seja, para os picos em torno de 500 K, de 670 K e de 

848 K, os valores foram: 146 kJ/mol, 111 kJ/mol e 330 kJ/mol, respectivamente. 
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Figura 6.38 – Curva de DSC realizada a uma taxa de 20 K/min, para a amostra 
Fe84Zr7V2Cu1B6  moída por 270 horas.  

 

Em resumo, é possível dizer que a substituição parcial dos átomos de Zr por 

átomos de V (2 %) na liga tipo Nanoperm Fe84M9Cu1B6 provocou mudanças nas 

temperaturas de cristalização (1º e 2º estágios) da fase amorfa. Especificamente, 

para a amostra a base de Zr os valores de temperaturas de cristalizações são TX1 

~700 K e TX2 ~ 875 K, enquanto que na de substituição parcial foram determinados 

TX1 ~670 K e TX2 ~ 848 K. Além disso, essa substituição parcial de átomos de V 

provocou alterações significativas nas energias de ativações dos três processos 

descritos (relaxação estrutural e 1º. e 2º. cristalização), pois foram calculadas 

energias de ativações iguais a 162 kJ/mol e 267 kJ/mol, para os 1º. e 2º. estágios de 

cristalização da fase amorfa da liga a base de Zr, enquanto que para a fase amorfa, 

com substituição parcial por V, os valores calculados foram 111 kJ/mol para o 1° 

estágio de cristalização e 330 kJ/mol para o 2° estágio de cristalização. Além disso, 

os resultados de DSC ainda evidenciam existência de, pelo menos, duas diferentes 

configurações amorfas no material Fe84Zr7V2Cu1B6, moída por 270 horas, já que 

existem picos satélites.  
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Portanto, é importante ressaltar que as mudanças em TX e nas energias de ativação 

estão correlacionadas aos distintos estados amorfos da matriz e/ou devido às 

modificações ocasionadas pela substituição parcial dos elementos refratários dessa 

liga.  

6.2.2.2.2 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros Mössbauer obtidos à temperatura do ambiente das amostras 

Fe90Zr8V2 e (Fe90Zr8V2)99Cu1 moídas por 100 horas e 75 horas, respectivamente, são 

apresentados na Figura 6.39. Como já demonstrado, para essa concentração de Fe 

na liga do tipo Nanoperm, esse sistema (Fe90M9)99Cu1 é magneticamente ordenado à 

temperatura do ambiente. Esses espectros Mössbauer foram então ajustados, como 

nos casos das ligas precursoras das séries I, com uma distribuição de campos 

magnéticos hiperfinos e um sexteto. Novamente, os parâmetros hiperfinos do 

sexteto são correspondentes ao da fase α-Fe no estado nanocristalino [largura de 

linha (Γ~0,5 mm/s) bem acima do α-Fe volumétrico (Γ~0,28 mm/s)]. Essa 

componente, associada aos nanocristais de α-Fe (região I), tem uma fração de 28% 

do espectro para a liga precursora Fe90Zr8V2 moída por 100 horas e 19 % para a liga 

precursora (Fe90Zr8V2)99Cu1 moída por 75 horas.  

 

 

Figura 6.39 – Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente das ligas Fe90Zr8V2 (a) 
e (Fe90Zr8V2)99Cu1 (b) moídas por respectivamente, 75 e 100 horas, respectivamente e suas 
respectivas curvas de distribuições de campos magnéticos hiperfinos (c-d). 
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De maneira semelhante à análise feita para a liga FeZr e FeZrCu, as curvas 

de DCMH [Figura 6.39 (c-d)] são divididas em duas regiões, ou seja, uma com 

valores de BHf ≤  25 T (região II), que é relacionada aos átomos de Fe na matriz 

amorfa, e a outra região, com 25 T ≤  BHf ≤  35 T (região III), associada aos átomos 

de Fe localizados na região de fronteira. Na amostra Fe90Zr8V2 moída por 100 horas 

é observado uma boa fração para regiões relacionadas a parte amorfa da matriz rica 

em Zr (região II(b), com BHF < 10) . Entretanto, com a adição de Cu 

[(Fe90Zr8V2)99Cu1] é nítido que o pico em torno de 30 T fica mais estreito e simétrico 

se comparado com o pico de 30 T da amostra Fe90Zr8V2 moída por 100 horas, 

sugerindo que o Cu tem um papel relevante na homogeneização da fase amorfa da 

matriz. 

Os espectros da liga Fe84Zr7V2Cu1B6 submetidas a diferentes tempos de 

moagem são apresentado na Figura 6.40. Todos os espectros apresentam linhas de 

absorção alargadas, refletindo características das desordens química e topológica 

em torno dos sítios dos átomos de Fe dessas amostras.  

Todos esses espectros, das amostras Fe84Zr7V2Cu1B6 submetidas a 

diferentes tempos de moagem, foram ajustados com duas componentes magnéticas, 

como no caso das amostras da série II (Zr e Nb), ou seja, com uma componente 

devido a uma distribuição de campos magnéticos hiperfinos, cujos parâmetros 

hiperfinos estão sumarizados na tabela 6.17 e o sexteto magnético (com parâmetros 

hiperfinos similares aos parâmetros hiperfinos do α-Fe) observado na liga precursora 

(Fe90Zr8V2)99Cu1.  

Das curvas de DCMH é visível a influência tanto da adição do B quanto do 

aumento no tempo de moagem sobre a estabilização da fase amorfa da matriz. Ou 

seja, à medida que o tempo de moagem aumenta, a fração da amostra, com campos 

magnéticos de 25 T (região II), se torna mais relevante nas curvas de DCMH. Além 

disso, essa região pode ser dividida novamente naquela com campos inferiores a 

15 T e (região II(b) – amorfa rica em Zr e V) e outra entre 15 e 25 T (região II(a) – 

amorfa rica em Fe). Essa última [região II(a)] cresce à custa da primeira [região II(b)].  
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Figura 6.40- Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr7V2Cu1B6 moída por diferentes intervalos de tempo (a) 50 horas, (b) 113 horas, (c) 200 
horas, (d) 230 horas, (e) 270 horas e suas respectivas curvas de distribuição de campos 
magnéticos hiperfinos (f-j). 

 

O comportamento das frações relativas às regiões I, II e III, obtidas dos 

ajustes dos espectros Mössbauer da amostra Fe84Zr7V2Cu1B6, é mostrado na Figura 

6.41. Primeiramente, é possível observar que à medida que o tempo de moagem 

aumenta a fração da região I (α-Fe) segue diminuindo gradualmente, enquanto que 

a fração da região III (contribuição de contorno de grão) tende a aumentar até 200 

horas de moagem. Esse efeito pode ser explicado pelo fato de que os grãos da fase 

α-Fe estão diminuindo de tamanho, conseqüentemente gerando cada vez mais 

contribuições de contornos de grãos. Por outro lado, só é observada mudança 

significativa para as frações das regiões I, II quando a moagem atinge tempos iguais 

e superiores a 230 horas (vide Figura 6.41) sugerindo que os nanocristais de α-Fe 

(região I) estão dando origem a fase amorfa da matriz (região II).  
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Tabela 6.17 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe84Zr7V2Cu1B6 (série I). Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à 
temperatura ambiente. 

Tempo de Moagem (h) BHF (T) DI (mm/s) 

4 0,05 

13 0,06 

24 0,03 
50 

30 0,03 

2 0,06 

11 0,05 

23 0,03 
113 

30 0,02 

3 0,10 

12 0,08 

23 0,05 
200 

30 0,03 

3 0,06 

14 0,07 

22 0,10 
230 

30 0,03 

3 0,11 

11 0,07 

21 0,06 
270 

30 0,03 

 

Para essa liga a obtenção da fase amorfa única, para este intervalo de tempo 

de moagem, não foi alcançada, mas a fração amorfa atingiu ~70% das fases com 

Fe. Por outro lado, vale ressaltar que a não amorfização total desse material se deve 

ou a mudança da massa de moagem e conseqüentemente necessitando de um 

maior tempo de moagem e/ou devido ao fato de que a substituição do elemento 

refratário V exerceu influência na sua estabilização da fase amorfa da matriz. 
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Figura 6.41 - Gráfico do comportamento das frações relativas, obtidas dos ajustes dos 
espectros Mössbauer, das regiões I (α-Fe), região II (amorfa da matriz) e região III (contorno 
de grão) em função do tempo de moagem para a liga Fe84Zr7V2Cu1B6. 

 

Na Figura 6.42 é apresentado o espectro Mössbauer da amostra aquecida a 

uma taxa de 20 K/min até o final do segundo pico exotérmico observado no DSC. 

Claramente, a amostra sofreu uma transformação com crescimento da fração da 

fase α-Fe(Zr) (34%). Por outro lado, a curva de DCMH sugere que a fase amorfa da 

matriz sofreu grandes modificações.  

 

 

Figura 6.42 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr7V2Cu1B6 (série I) moída por 270 horas e aquecida a uma taxa de 20 K/min a uma 
temperatura de 950 K e sua respectiva distribuição de campos magnéticos hiperfinos, obtida 
dos ajustes do espectro. 
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6.2.2.2 Série I - Fe84Zr7Nb2Cu1B6 

 

6.2.2.2.1 Calorimetria exploratória diferencial 

 

A curva de DSC, obtida com taxa de 20 K/min, para a liga da série I 

Fe84Zr7Nb2Cu1B6 sintetizada mecanicamente por 150 horas é apresentada na 

Figura 6.43.  

 

Figura 6.43 - Curva de DSC, realizada a uma taxa de 20 K/min, para a amostra da série I 
Fe84Zr7Nb2Cu1B6 moída por 150 horas.  

 

Essa curva tem nitidamente, pelo menos, dois picos exotérmicos definidos. O 

primeiro, com temperatura por volta de 506 K, é atribuído ao processo de relaxação 

estrutural, como já demonstrado para as outras ligas das séries I e II, (a base de Zr e 

Nb) já estudadas. O segundo pico situado em torno de 750 K está relacionado ao 

processo de cristalização da matriz amorfa. Usando o modelo de Ozawa foram 

encontrados os seguintes valores de energias de ativações: 81 kJ/mol para o 

processo de relaxação estrutural e 145 kJ/mol para o estágio de cristalização da 

amostra. Um “pico” bastante alargado, em torno de 675 K, similar ao encontrado na 

liga Fe84Zr6V2Cu1B6, pode estar relacionado com cristalizações primárias dentro da 

fase amorfa. 



 109 

6.2.2.2.2 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros Mössbauer das amostras Fe90Zr8Nb2 e (Fe90Zr8Nb2)99Cu1 

moídas por 75 horas e 100 horas, respectivamente, são mostrados na Figura 6. 44.  

Como já evidenciado anteriormente, para essa composição de Fe, as ligas tipo 

Nanoperm estão ordenadas magneticamente à temperatura do ambiente, ou seja, 

apresentam seis linhas de absorção para os espectros Mössbauer. Devido à 

evidência nítida de linhas de absorção mais definidas relacionadas à fase α-Fe, 

esses espectros Mössbauer foram ajustados usando somente uma distribuição de 

campos magnéticos hiperfinos, já que suas linhas de absorção são bastante 

alargadas e sugerem uma desordem química e/ou topológica em torno dos átomos 

de Fe. Conseqüentemente, esses espectros são significativamente diferentes 

daqueles respectivos espectros das ligas Fe90M10 e (Fe90M10)99Cu1 (M=Zr ou Nb) 

anteriormente discutidos, pois nos últimos era evidente a presença da fase 

nanocristalina da fase α-Fe (vide, por exemplo, Figura 6.28).  

Em geral, as curvas de DCMH (Figura 6.44) são, então, devidas somente à 

parte desordenada química e topologicamente da liga (Fe90Zr8Nb2)99Cu1. Mais uma 

vez, é possível dividir as curvas de DCMH em duas regiões refletindo as desordens 

químicas e/ou topológicas ricas em Zr e Nb (BHF ≤  20 T) daquela região rica em Fe 

e Cu (20 T ≤  BHF ≤  35 T). Cabe novamente ressaltar o papel importante da adição 

do Cu na formação da fase desordenada, ou seja, a curva de DCMH para a liga com 

Cu é mais estreita e simétrica do que aquela da liga Fe90Zr8Nb2. Além disso, a região 

rica em Zr e Nb (BHF ≤  20 T) tem maior fração na liga Fe90Zr8Nb2 [32 % para a liga 

Fe90Zr8Nb2 contra 22% (Fe90Zr8Nb2)99Cu1]. Portanto, esses resultados indicam que a 

liga (Fe90Zr8Nb2)99Cu1 moída por 100 horas tem uma configuração atômica 

intermediária entre as ligas FeZrCu e FeNbCu, já que na liga FeZrCu a região de 

rica em Zr da DCMH era bastante significativa, enquanto que na liga FeNbCu a 

região rica em Fe da DCMH era quem dominava (Figura 6.32).  
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Figura 6.44 -Espectros Mössbauer, obtidos à temperatura ambiente, para as amostras 
Fe90Zr8Nb2 moída por 75 horas (a) e Fe89Zr8Nb2Cu1 moída por 100 horas (b e suas 
respectivas curvas de distribuições de campos magnéticos hiperfinos (c-d). 

 

Portanto, é possível inferir que existe uma maior tendência de substituição de 

átomos de Fe por aqueles de Nb do que de Fe por Zr, durante o processo de 

moagem da liga FeMCu (M = Zr ou Nb), talvez devido aos aumento dos raios 

atômicos do Nb para o Zr. Adicionalmente, como os raios atômicos de Fe e do 

elemento M são significativamente diferentes (maior para o elemento M) a liga tem 

uma grande desordem química e topológica, ou seja, mesmo que haja fase 

nanocristalinas do tipo α-Fe, aparentemente a região de contorno de grão (fase 

amorfa) é dominante nesse material. 

Como conhecido da literatura, o papel do B nas ligas tipo Nanoperm, Finemet 

e Hytperm [McHenry e cols., 2003] é ampliar a desordem química e topológica das 

ligas, ou seja, sua adição favorece o estado amorfo em ligas ricas em Fe. Dessa 

forma, foi aumentada a concentração de B na amostra Fe84Zr9Cu1B6 para tentar 

compensar a substituição dos átomos de Zr. Porém, foi verificado que não houve o 

resultado desejado com esse aumento da concentração de B. 

Os espectros da amostra Fe80Zr7Nb2Cu1B10 moída por diferentes intervalos de 

tempo são apresentados na Figura 6.45 e os parâmetros hiperfinos estão 

sumarizados nas Tabelas 6.18 e 6.19.  
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Todos os espectros apresentam linhas de absorção alargadas e foram ajustados 

através de uma distribuição de campos magnéticos hiperfinos e o sexteto da fase α-

Fe. Claramente, a fração da região II (BHF < 25 T) é significativa na amostra moída 

por 150 horas. Além disso, a região II tem contribuições de fases amorfas distintas, 

ou seja, amorfa rica em Zr e Nb [região II(b)] e amorfa rica em Fe [região II(a)]. No 

apêndice A, encontram-se os resultados para a liga Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6. 

 

 

Figura 6.45 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente da liga 
Fe80Zr7Nb2Cu1B10 moída por diferentes intervalos de tempo (a) 50 horas, (b) 115 horas, (c) 
150 horas  e suas respectivas curvas de distribuições de campos magnéticos hiperfinos    
(d-f). 
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Tabela 6.18 - Parâmetros hiperfinos dos sextetos obtidos dos ajustes dos espectros 
Mössbauer da amostra Fe80Zr7Nb2Cu1B10. Mostram-se os valores de DI com relação ao α-Fe 
à temperatura ambiente. 

Tempo de 

moagem (h) 
BHf (T) DI (mm/s) Г (mm/s) Área (%) 

50 32 0,0 0,35 5 

115 33 0,02 0,35 12 

150 33 0,02 0,35 11 

 

 

Tabela 6.19 - Valores dos principais picos da distribuição de campos hiperfinos para a 
amostra Fe80Zr7Nb2Cu1B10. Mostram-se os valores de DI com relação ao α- Fe à 
temperatura ambiente. 

Tempo de Moagem (h) BHF (T) DI (mm/s) 

5 0,0 

11 0,0 

19 0,0 
50  

32 0,0 

5 0,01 

12 0,01 

18 0,02 
115 

31 0,02 

4 0,02 

12 0,02 

17 0,02 
150 

30 0,02 
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CAPÍTULO 7 

Conclusão 

Através da mecanossíntese foi possível produzir nanoestruturas de α–Fe(M), 

com grãos cristalinos entre 8-10 nm, dispersas em matrizes tipo FeMCuB (M = Zr, 

Nb e V) por meio de dois procedimentos distintos (Série I – mistura seqüencial dos 

pós-elementares e Série II mistura total). Os nanogrãos de α–Fe(M) foram ativados 

com tratamentos térmicos dos estados amorfos mecanicamente preparados (Série I) 

ou diretamente pelo processo de mecanossíntese (Série II). 

A fração relativa de cada fase (nanogrãos de α–Fe(M) ou matriz amorfa) do 

material nanocristalino é fortemente dependente do procedimento de moagem (Série 

I ou Série II) e do elemento refratário utilizado.  Na Tabela 7.1 são apresentadas as 

frações relativas das fases amorfas obtidas após 200 h de moagem. Na Série I foi 

observada preponderantemente uma maior quantidade do material no estado amorfo 

e a fração máxima da fase amorfa foi alcançada com a utilização do Zr como 

elemento refratário, com 91% do volume total da amostra.  

Por outro lado, as fases nanocristalinas foram facilmente ativadas através da 

mistura total dos pós-elementares (Série II), independente do elemento refratário 

utilizado. Cabe também ressaltar que os materiais nanocristalinos, preparados nesta 

tese, apresentam propriedades hiperfinas semelhantes àquelas dos respectivos 

estados nanocristalinos produzidos por melt-spinning. Todavia, os seus valores de 

temperaturas de cristalização são, em geral, menores que os valores encontrados 

para ligas produzidas por melt-spinning (vide Tabela 7.2). 
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Tabela 7.20 – Fração relativa da fase amorfa ativada mecanicamente nos procedimentos da 
Série I e da Série II para todas as amostras FeMCuB moídas durante 200 h. 

         Amostra Fração relativa da fase amorfa (%) 

Fe84Zr9Cu1B6 91 

Fe84Nb9Cu1B6 40 

Fe84Zr7V2Cu1B6 56 

   
   

   
   

  S
ér

ie
 I 

Fe84Zr7Nb2Cu1B6 54 

Fe84Zr9Cu1B6 21 

Fe84Nb9Cu1B6 40 

   
   

  S
ér

ie
 II

 

Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 39 

 

Tabela 7.2 – Valores das temperaturas de relaxação estrutural da fase amorfa da matriz e 
dos estágios de cristalização das amostras (Série I e Série II) preparadas por 
mecanossíntese e suas respectivas energias de ativação. M.S. refere-se aos dados da 
literatura de amostra preparada por melt-spinning [McHenry, 2003]. 

    Relaxação    1º estágio      2º estágio 

 

Amostra 
TR 

(K) 

Ea 

(kJ/mol) 

Tx1 

(K) 

Ea 

(kJ/mol) 

Tx2 

(K) 

Ea 

(kJ/mol) 

Tempo 

total (h) 

Fe84Zr9Cu1B6 500 96 700 162 875 267 355 

Fe84Nb9Cu1B6 490 56 --- --- 636 105 310 

Fe84Zr7V2Cu1B6 514 146 670 111 848 330 445 

   
   

   
   

  S
ér

ie
 I 

Fe84Zr7Nb2Cu1B6 506 81 --- --- 750 145 325 

Fe84Zr9Cu1B6 485 31 --- --- 736 140 300 

Fe84Nb9Cu1B6 --- --- 786 38 903 114 220 

   
   

  S
ér

ie
 II

 

Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 510 98 736 55 939 --- 200 

   
   

 M
.S

 

Fe88Zr7B4Cu1 --- --- 783 270 983 328  
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As microestruturas das fases amorfas e nanocristalinas foram investigadas 

por meio da espectroscopia Mössbauer do 57Fe, basicamente com medidas 

realizadas à temperatura ambiente. Pelo menos, três regiões distintas do material 

foram observadas: (i) uma devido aos átomos de Fe nos caroços (núcleos) dos 

nanogrãos de α-Fe(M), (ii) outra devido aos átomos de Fe nas superfícies dos 

nanogrãos de α-Fe(M) e (iii) a última dos átomos de Fe na região amorfa da matriz. 

Na região da matriz amorfa foi ainda possível, em alguns casos, distinguir entre 

fases ricas e pobres em Fe. Especificamente, a região amorfa do material moído é 

caracterizada por uma componente no espectro Mössbauer com campos 

magnéticos hiperfinos (BHF) da ordem de 20 T. Quanto mais simétrica for à 

distribuição de campos magnéticos hiperfinos e mais centrado estiver o pico em 

torno de 20 T, mais homogênea topológica e quimicamente é o estado amorfo do 

material produzido pela moagem, como no caso da liga Fe84Zr9Cu1B6 moída por 180 

h (Série I). Vale ainda frisar que a obtenção da fase amorfa se dá com o mecanismo 

de substituição seqüencial dos átomos de Fe por Zr, Cu e/ou B. O papel dos átomos 

de Cu foi basicamente de homogeneização/dispersão dos átomos de Zr nas regiões 

desordenadas (contornos de grãos) durante o processo de moagem. Por outro lado, 

os átomos de B foram determinantes na amorfização do material produzido por 

moagem. Nestas condições, a liga Fe84Zr9Cu1B6 recém moída (91 % do material no 

estado amorfo) tem propriedades magnéticas e hiperfinas semelhantes àquelas 

encontradas na respectiva liga amorfa preparada por melt-spinning.  

Cabe ainda dizer que o tempo de moagem e a adição de boro (para as ligas 

preparadas por mistura seqüencia) também exercem fundamental influência na 

formação das microestruturas dos materiais moídos. Ainda com relação à 

microestrutura das fases precursoras (FeMCu) cabe dizer que: como os raios 
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atômicos de Fe e dos elementos M (Zr, Nb ou V) são significativamente diferentes 

(maior para o elemento M), as ligas nanocristalinas produzidas neste trabalho 

exibem grande contribuição dos átomos de Fe nos contorno dos nanogrãos com 

desordem química e topológica.  

Com o estudo da cinética de cristalização das fases amorfas das ligas tipo 

FeMCuB (tipo Nanoperm), de um modo geral, foi verificado que tanto as energias de 

ativação quanto os respectivos picos de temperaturas da curvas de calorimetria 

exploratória diferencial foram inferiores aos da liga FeZrCuB, com composição 

química similar, produzida por melt-spinnig (Tabela 7.2). As reduções nos valores 

das energias de ativação e nas temperaturas de cristalizações foram então 

atribuídas primeiramente ao grande número de defeitos induzidos pelo método de 

preparação de nossas amostras (mecanossíntese). Além disso, utilizando o modelo 

JMA, foi verificado que o mecanismo de cristalização da fase α-Fe(Zr) para a liga 

Fe84Zr9Cu1B6 (Série I) é controlado pela difusão com uma taxa de nucleação 

próxima de zero. Fato também interessante foi que o valor da temperatura associado 

ao processo de relaxação é praticamente independente do procedimento (Série I ou 

Série II) e do elemento refratário utilizado, ou seja, com valor em torno de 

(50 ±  1) 10 K (Tabela 7.2). 
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APÊNDICE A 

Liga Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 produzida pela mistura 

seqüencial dos pós - elementares 
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A .1 - Difração de raios – X 

Na Figura A.1 é apresentado o difratograma de raios–X da liga da série II 

Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 moída por 300 horas. Novamente, é observada a presença de 

três picos de Bragg alargados, com posições angulares referentes ao α-Fe. Também 

é observada a “assimetria” no pico principal, indicando a presença das fases 

amorfas e nanocristalinas, como discutido nessa tese.  

 

 

Figura A.1–Difratrograma de raio–X da amostra produzida pela rota II (série II) 
FeNb4,5Zr4,5Cu1B6 moída por 300 horas. 

 

 

A.2 Calorimetria exploratória diferencial 

 

A curva de DSC, obtida com 20 K/min, para a liga Fe4,5Zr4,5Nb4,5Cu1B6 é 

mostrada na Figura A.2. A curva de DSC da 1ª varredura possui nitidamente três 

picos exotérmicos principais irreversíveis se comparados com as curvas das 2ª. e 3ª 

varreduras. O primeiro pico, em torno de 510 K, é de novo associado ao processo de 

relaxação estrutural, como já demonstrado nesse trabalho.  

 



 125 

O segundo pico principal, situado em 736 K, e seus satélites em 653 K e 776 K, 

estão associados às cristalizações primárias da matriz amorfa nas fases α–Fe(Zr) e 

α–Fe(Nb). O terceiro pico, situado em 939 K, é associado ao segundo estágio de 

cristalização da matriz amorfa residual. Nas 2ª e 3ª varreduras, é visível picos em 

776 K, que está correlacionado com cristalizações incompletas do material ou com 

processos de recristalização dos grãos das fases estáveis formadas após a primeira 

varredura.  

 

 

Figura A.2 – Curvas de DSC realizadas a uma taxa de aquecimento de 20 K/min, para a liga 
Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 moída por 300 horas. 

 

De um modo geral é factível dizer que a matriz amorfa da liga 

Fe4,5Zr4,5Nb4,5Cu1B6 produzida pela rota II (série II) tem duas fases amorfas distintas, 

similarmente ao efeito observado para as ligas Fe4,5Zr8M2Cu1B6 (M=Nb ou V) 

produzidas na série I. Conseqüentemente, a substituição de Zr ou por Nb ou por V 

causa mudanças na configuração atômica da fase amorfa da matriz, ou seja, a 

substituição parcial do refratário causa formação de duas fases amorfas ricas em Zr 

e em Nb. 
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Novamente, usando o método de Ozawa, as energias de ativação desses 

processos são 98 kJ/mol para o processo de relaxação estrutural e 55 kJ/mol, para o 

processo de cristalização (Tx1 ~ 736 K).   

 

A.3 Espectroscopia Mössbauer 

 

Os espectros da liga Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 moída para diversos intervalos de 

tempo são apresentados na Figura A.3.  

 

Figura A.3 - Espectros Mössbauer retirados à temperatura ambiente da amostra 
Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 (série II) moída por diferentes intervalos de tempo (a) 75 horas, (b) 150 
horas e (c) 200 horas e suas respectivas curvas de distribuição de campos magnéticas 
hiperfinas (d-f). 

 

Todos os espectros apresentam seis linhas de absorção alargadas e para o 

ajuste foi utilizado uma distribuição de campos hiperfinos e um sexteto magnético, 

como em todos os casos das amostras preparadas na rota II (série II). As curvas de 

distribuição de campos magnéticos hiperfinos (Figura A.3 d-f) podem também ser 
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divididas e relacionadas com nas regiões I (α-Fe), II (BHF ≤  20 T, amorfa da matriz) e 

III (20 T ≤  BHF ≤  35 T, contorno de grãos), anteriormente definidas.  

O comportamento das frações das componentes obtidas dos ajustes é 

mostrado na Figura A.4, possibilitando um melhor acompanhamento da evolução 

das frações relativas com relação ao tempo de moagem. 

 

Figura A.4 - Gráfico da evolução da fração, obtidas dos ajustes dos espectros Mössbauer da 
liga Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6, das regiões I (α-Fe), II (amorfa da matriz) e III (amorfa dos 
contornos de grãos) em função do tempo de moagem. 

 

Na Figura A.5 é apresentado o espectro Mössbauer da amostra aquecida a 

uma taxa de 20 K/min até o final do segundo pico exotérmico observado no DSC. 

Claramente, a amostra sofreu uma transformação com crescimento da fração da 

fase α-Fe(Zr) (34%). Por outro lado, a curva de DCMH sugere que a fase amorfa da 

matriz sofreu algumas modificações.  
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Figura A.5 - Espectro Mössbauer obtidos à temperatura do ambiente da amostra 
Fe84Zr4,5Nb4,5Cu1B6 moída por 200 horas e aquecida a uma taxa de 20 K/min a uma 
temperatura de 950 K e sua respectiva distribuição de campos magnéticos hiperfinos, obtida 
dos ajustes do espectro. 
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