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SEGREGAÇÃO E DIFUSÃO DE DEFEITOS INDUZIDOS POR RADIAÇÃO EM

LIGAS BINÃRIAS DE COBRE

Walderaar Alfredo Monteiro

RESUMO

Atualmente consideráveis progressos teóricos e experî

mentais têm sido feitos para o estabelecimento e entendimento

das variáveis que influenciam a "Radiação Induzindo (ou Acele-

rando) Segregação do Soluto", tais como, temperatura, tempo, de

pendência da taxa de deslocamento atômico e efeitos de alguns

parâmetros importantes tais como o chamado "solute misfit" (re-

lação entre o tamanho do átomo do soluto e o átomo do solvente).

Durante a irradiação, a composição local da liga será

alterada pelos fluxos de defeitos presentes. Assim, a segrega-

ção não em equilíbrio próxima a sumidouros, superfícies exter-

nas, contornos de grão, juntamente com a mudança local da compo

sição química, influenciam um número enorme de propriedades re-

lacionadas com os Reatores Termonucleares, tais como dutilida-

de, corrosão, corrosão sob tensão, empolamento, etc.

Nosso trabalho está relacionado com os efeitos da ir-

radiação de elétrons de 1 NeV de energia em ligas binárias de

cobre onde os elementos de liga são o berllio, a platina e o es

tanho, respectivamente de tamanho atômico menor, semelhante e

maior com relação ao átomo de cobre.

O objetivo do trabalho 5 o de verificar como se desen

volvem os processos ligados â segregação e ã difusão de defei-
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ABSTRACT

RADIATION INDUCED SEGREGATION AND POINT DEFECTS IN BINARY COPPER MX0YS

Walderaar Alfredo Monteiro

Considerable progress, both theoretical and experimental,

has been made in establishing and understanding the influence of

factors such as temperature, time, displacement rate dependence

and the effect of initial solute misfit on radiation induced

solute diffusion and segregation.

During irradiation, the composition of the alloy changes

locally, due to defect flux driven non-equilibrium segregation

near sinks such as voids, external surfaces and grain boundaries.

This change in composition could influence properties and pheno-

mena such as ductility, corrosion resistance, stress corrosion

cracking, sputtering and blistering of materials used in thermo-

nuclear reactors.

In this work, the effect of 1 MeV electron irradiation

on the initiation and development of segregation and defect

diffusion in binary* copper alloys has been studied in situ,with

the aid of a high voltage electron microscope. The binary copper

alloys had Be, Pt and Sn as alloying elements which had atomic

radii less than, similar and greater than that of copper, res-

pectively.

It has been observed that in a wide irradiation tem-

perature range, stabilization and growth of dislocation loops

took place in Cu-Sn and Cu-Pt alloys. Whereas in the Cu-Be

alloy, radiation induced precipitates formed and transformed to

the stable y phase.



tos puntiformes induzidos por radiação eletrônica (1 MeV) utili

zando-se, como técnica, a microscopia eletrônica de transmissão

de alta voltagera.

S observado, em um grande intervalo de temperatura de

irradiação, a estabilização e o crescimento de anéis de discor-

«

dância para as ligas Cu-Sn e Cu-Pt, enquanto que para a liga

Cu-Be constata-se a presença de precipitados induzidos por ra-

diação, com formação da fase estável y.
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1. INTRODUÇÃO

A transformação de fases em ligas metálicas sob ir-

radiação é um campo ativo de pesquisa, estimulado pelo desemrol

vimento da tecnologia de reatores a neutrons rápidos e de técn_i

cas de processamento de materiais baseados na implantação de

ions. A instabilidade de fase em componentes estruturais da par

te central dos reatores a neutrons rápidos ê considerada como

uma forma de controlar o próprio comportamento do material quan

to ao inchaço, mas pode também modificar as propriedades mecâni.

cas e a resistência ã corrosão de tais materiais [13,19,31,81,

91,94,95,99].

Sabe-se também que na tecnologia dos reatores a fu-

são, a instabilidade de fase induzida por irradiação e a segre-

gação de soluto nas paredes internas da câmara do plasma tem um

papel considerável. Assim sendo, o estudo da sensibilidade da

estabilização de fase em função do fluxo de irradiação pode tra

zer importantes e esclarecedoras contribuições ã análise do fe-

nômeno [99].

Estes estudos podem ser desenvolvidos por meio da téc

nica de microscopia eletrônica de transmissão de alta voltagem

(ME1AV) .

Uma das principais utilizações da METAV tem sido os

experimentos "in situ" de irradiação [84,102,113] .

Diversas ligas metálicas são utilizadas nas partes es

truturais do reator, tais como ligas de alumínio, zircaloy-2,

aço inoxidável, liç,as de magnésio, ligas de níquel, etc. Alçju-
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mas destas ligas jâ foram extensivamente estudadas com relação

aos efeitos da radiação.

Nosso estudo, procurou abordar o efeito da radiação

sobre ligas binárias sob o aspecto mais fundamental do proces-

so. Por meio de um estudo criterioso dos diversos diagramas de

fase dos sistemas binãrios [44], foi possível encontrar três

sistemas binários (ligas de alumínio, ligas de níquel e liqas

de cobre) onde existissem fases intermetálicas com determinada

porcentagem do elemento de liga e alem disso que fosse possível

observar e caracterizar esta ordenação da liga por meio de mi-

cros cop ia eletrônica de transmissão (microestrutura e figuras

de difração eletrônica ).

As ligas de alumínio apresentam uma reduzida solução

sólida e as ligas de níquel, além de apresentarem o inconvenien

te de serem magnéticas, já tinham sido muito bem estudadas. As-

sim sendo, optou-se pela terceira alternativa, as ligas de co-

bre (Cu-Be, Cu-Sn e Cu-Pt).

As ligas Cu-Be e Cu-Sn são normalmente empregadas nos

sistemas secundários de refrigeração além de serem empregados

também em válvulas, flanges, bombas mecânicas, diversas cone-

xões em recipientes sujeitos â alta pressão, molas, partes de

equipamentos que requerem resistência à corrosão, fios elétri-

cos, parafusos, etc; que também estão sujeitos aos efeitos da

irradiação de partículas energéticas dentro do reator, e que,

portanto merecem ser estudados e avaliados da mesma forma que

os materiais chamados estruturais.

A utilização dos experimentos de danos de irradiação

em METAV apresentam inúmeras vantagens. A observação direta do

comportamento microscópico é feita durante a irradiação e a de-

pendência da dose dos danos produzidos é determinada rapidamen-

te. Obtém-se altas taxas de produção de defeitos e os estudos



podem ser desenvolvidos sob perfeito controle em ura grande in-

tervalo de temperatura de irradiação. As irradiações com altos

fluxos são freqüentemente realizadas para simular, em curto tem

po, os efeitos de radiação de altas doses que são esperados em

reatores reais que operam com fluxos mais baixos durante longos

períodos de irradiação. Além disso, os danos produzidos em me-

tais irradiados com elétrons se assemelham aos danos produzidos

por outros tipos de irradiação utilizando partículas energéti-

cas (neutrons, ions, etc.) [2,13,31,46,62,64,81,86,120].

Os deslocamentos atômicos produzem um número igual de

vacâncias e de intersticiais. A resultante concentração de va-

câncias e intersticiais vai depender então da taxa dos desloca-

mentos atômicos (a secção de choque de deslocamento ê dependen-

te da orientação cristalografica, da energia do elétron inciden

te e das propriedades do metal em estudo), da temperatura de ir

radiação, das propriedades dos defeitos puntiformes e da concen

tração de sorvedouros de defeitos [36,84,102,113] . Desde que

sérios problemas podem aparecer devido a utilização de amostras

em forma de "folhas finas", próprias para o estudo de microsco-

pia, os efeitos de superfície também requerem cuidadosas inves-

tigações [39,61,118).

Quando um metal contendo solutos como elemento de H

ga ou impureza é irradiado, especialmente em altas temperatu-

ras, a migração e precipitação dos defeitos puntiformes promove

processos adicionais que tendem a modificar a microestrutura al_

terando a composição química em determinados locais da amostra.

Os efeitos são dependentes da composição inicial e da microes-

trutura bem como da temperatura de irradiação e da taxa de pro-

dução de defeitos. Uma parte dos defeitos puntiformes criados

sobrevivem e precipitam como defeitos secundários mais comple-

xos; as vacâncias como vazios ou anéis de discordâncias tipo va
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cancial e os átomos intersticiais como anéis de discordâncias

tipo intersticial. Os anéis de discordâncias, caso se apresen-

tem com falhas de empilhamento, podem se transformar em anéis

de discordâncias perfeitos ao sofrerem escorregamento ou podem

se transformar em uma rede de discordâncias. O excesso de defei_

tos pun ti formes pode favorecer processos <**» dífuslo e acelerar

reações que ocorrem lentamente na ausência de irradiação. A pre

sença de defeitos puntiformes no sistema pode alterar energias

livres das fases presentes, induzindo, âs vezes, fases não en-

contradas na ausência de irradiação. Átomos de solute podem ser

transportados por correntes de defeitos puntiformes; componen-

tes substitucionais difundindo-se nais rápido poderão caminhar

em sentido contrário ao fluxo de vacâncias e então serão afasta

dos das vizinhanças dos sorvedouros de vacâncias e os solutos

ligados firmemente aos defeitos puntiformes do outro tipo pode-

rão fluir com os defeitos aumentando a própria concentração nas

vizinhanças dos sumidouros de defeitos puntiformes. As mudanças

substanciais em composição que ocorrem podem resultar em mudan-

ças locais das propriedades físicas e mecânicas e, em alguns

casos, cm precipitação de fases não esperadas, nas condições

energéticas de equilíbrio de amostras maciças. [2,4,7,12,62,82,

86,87,121].

Em geral, a irradiação produz uma contínua evolução

na microestrutura e uma contínua mudança nas propriedades físi-

cas e mecânicas do material em estudo.

Como jã mencionamos, o trabalho que desenvolvemos es>

tá ligade ao efeito da radiação incidente em ligas metálicas dî

luídas (ligas de cobre). Um dos aspectos observados é a forma-

ção de segregações, isto é, uma nova fase dentro da solução só-

lida. A segregação está fortemente ligada aos efeitos provenien

tes da formação de "inchaços" dentro do material. Durante a ir-
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radiação, a composição da liga mudará localmente pelo fluxo de

defeitos que se move originando a segregação não em equilíbrio

junto a sorvedouros (vazios, superfícies externas, contornos de

grão).

Os átomos substitucionais de raios maiores ou menores

que o da matriz tem um papel importante na mobilidade do soluto

podendo levar a fprmação da segregação. Fluxos de defeitos indo

para sorvedouros induzirão fluxos de solutos em direção ao sor-

ve douro ou em direção oposta se ocorrer associação preferencial

na troca de defeitos com o soluto ou com o solvente, respectiva

mente. A evolução das concentrações de defeitos das várias rea-

ções existentes pode ser descrita aplicando a teoria da Cinêti-

ca Química (taxa de Reação Química). Assim sendo, os fenômenos

dos danos de irradiação podem hoje ser entendidos qualitativa*

mente e algumas vezes também quantitativamente.
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2. ASPECTOS TEÓRICOS

2.1. Produção de Defeitos em Metais por meio de Irradiação com

Elétrons - Considerações concernentes a taxa de produção

de defeitos.

Quando elétrons de alta energia passam através de um

metal podem causar o deslocamento de átomos, isto é, um átomo é

"empurrado" na rede formando um átomo intersticial, criando jun

to uma vacância. Quando um elétron de massa de repouso m e

energia E c espalhado (ângulo 6) através da colisão com um áto-

mo de massa M, a energia transferida ao átomo ê dada por

2 E (E + 2 me*)

M c
sen 6/2 (1)

onde c é a velocidade da luz (no vácuo) . A energia máxima é con

seguida por meio de choque frontal (© = 180°), isto ê,

T = 2 E (E + 2 mQc
2) / M c 2

lM
(2)

O dano produzido ocorre quando a energia transferida

ao átomo é maior do que a "energia limiar de deslocamento" ( em

Inglês: Displacement Threshold Energy) TD do metal em estudo.

A energia mínima dos elétrons requerida para produzir "danos de

irradiação" (em Inglês: Displacement Damage) e que transfere

uma energia maior do que TD, está listada na Tabela 1 para di-



versos metais. Quando a energia excede TD, precisamos saber o

número de defeitos puntiforme? produzidos. Logo, necessita-se*

calcular a secção de choque o para os deslocamentos atômicos

durante a irradiação eletrônica. Para isso utiliza-se o modelo

de cascata desenvolvido por Kinchin e Pease [60], que dá o nume

ro médio de deslocamentos n_. produzidos em uma "colisão primá-

ria" de energia T, onde nD(T) = 1 se ÍL « T ̂  2 TQ e

nD(T) = T/2 TD caso T < 2 TD. A secção de choque total ot,

choques primário e secundário, para produzir deslocamentos atô-

micos por meio de um elétron de energia E pode ser escrita co-

mo

«p
O /F T 1 s / n ÍT) ® HT f 1\

enquanto que a secção de choque para deslocamentos primários ê

Op <E,TD> =/
 W ^ dT

da ~onde a quantidade ^ e a secção de choque diferencial para trans

fcrôncía da energia T a um átomo por meio de um elétron de

energia E.
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TABELA 1

Energia Limiar de Deslocamento Atômico T_ e a correspondente

Energia mínima Ep de um elétron necessário para o desloca-

mento de átomos [84,102,113] .

Elemento

Mg

Al

Ti

Fe

Co

Ni

Cu

Zn

Mo

Pd

Ag

Sn

Ta

H

Pt

Au

Si

V

Ge

Nb

Cd

Pb

ü

Be

TD(eV)

10

16

19

20

22

24

19

14

30

34

24

12

32

35

33

33

13

26

15

33,5

19

11,5

34

12

ED(keV)

100

170

320

370

420

450

400

320

750

880

700

450

1210

1290

1290

1300

140

430

370

800

610

660

1500

100



Os cálculos de o requerem o uso de Teoria de Espa-

lhamento baseados em Mecânica Quântica Relativística e da inte-

gração sobre todas as possíveis direções de recuo do â*-.orao atin

gido. Uma aproximação útil e válida para elementos leves é a

equação de McKinley - Feshbach:

o = nZ
2e4d-B2)r . . . 1/2

°MF TT7i[(W + 2naS (TM/TD}m c P

- (íí2 + üup) Ln (TM/TD) - (1 + 211(1(2)1 (5)

onde z = número atômico; e = carga eletrônica;

„ velocidade do elétron z _ _- , . . .
3 = e a = . Essa formula subestima

velocidade da luz 137

os a para elementos pesados e soluções mais exatas foram rea-

lizadas por Oen [85] por meio de integração computacional, on-

de valores extensivamente detalhados de secção de choque para

todos os elementos, em um grande intervalo de energia dos elé-

trons, são disponíveis, além de correções para a transferência

de energia maior que o dobro de T_. A produção de colisões se-

cundárias pelos átomos espalhados primariamente é levada em con

ta já que produzem defeitos puntiformes adicionais.

A concentração dos deslocamentos produzidos ou dos pa

res de defeitos puntiformes criados, por segundo, é dada pela

Taxa de Produção K = (J>o onde ty é o fluxo de elétrons. O dano

produzido após um tempo t é <$ot, usualmente escrito em unida-

des de deslocamentos atômicos (dpa).

A secção de choque para os deslocamentos depende da

energia E e da direção de incidência da radiação no metal.

Ela é obtida por integração da secção de choque diferencial de

Mott q(E,w) para eventos nos quais um átomo é empurra: - na dî

reção w, multiplicada pela probabilidade p', ..-; rara que um

par estável de defeitos se forme. °"!V''', à estrutura da rede,
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p e anisotrópico e depende da energia de recjuo do átomo E .

Como ela não pode ser obtida por meio de experimentos, algumas

hipóteses são feitas. Para irradiações ã temperatura do Hélio

líquido parece ser justificado aproximar p por uma "função de

grau", isto ê, p = 1 para Er > TD(w) e p = 0 para Er < TD(w)

onde T_(w) é a energia limiar do deslocamento atômico. A ener

gia T_ tem sido determinada, para alguns metais, por meio de

medidas do aumento de resistividade induzido por radiação ã tem

peratura de He liquido [115]. Ela exibe um mínimo próximo a di-

reções <110> nos metais cfc. As secções de choque de desloca-

mento medidas ou calculadas para a temperatura do hélio liqüido

são geralmente aplicadas também para irradiações em altas tempe

raturas, as vezes, após subtração de uma certa fração para le-

var em conta recombinação correlata. Isto pode resultar em er-

ros consideráveis já que a aproximação de p pela "função de-

grau" é justificada nestas condições, nem são suficientes os da

dos disponíveis para "deslocamentos" de átomos a altas tempera-

turas. Além disso, recentes trabalhes tem mostrado que se obser

vam danos por irradiação a temperaturas elevadas em Microscopia

Eletrônica de Transmissão para energias de recuo T_ considera-

velmente mais baixas que os valores mínimos da energia limiar

T? n obtidos por meio de medidas de resistividade a temperatu-

ra do He líquido [35,59,92,108,114]. Em alguns metais observa-

-se que TQ é fortemente dependente da temperatura como, por

exemplo, o cobre, o molibdênio e o nióbio. Adotam-se valores

mais altos logo acima da temperatura onde os intersticiais tor-

nam-se móveis e estes decrescem (T_) com o aumento da tempera

tura. Para o cobre puro, o valor de TD encontrado, em experi-

mentos a T > 400 K, foi inferior aquele obtido â temperatura

do Hélio líquido [114]. Isso podo sor explicado em termos de es

tabilidade dos pares de Frenkel dependentes da temperatura;
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Além disso, pode-se estimar que a secção de choque de desloca-

mento ã temperatura do He liquido e a altas temperaturas são da

mesma ordem de grandeza.

Se para os metais puros, poucos dados são disponíveis

sobre TD, menos ainda o são para as ligas. O que se pode afir-

mar é que devido a uma relação de massa mais favorável, entre

os elétrons e os átomos leves do soluto, os deslocamentos de

átomos ocorrem nas ligas com energias (dos elétrons) mais bai-

xas do que aquelas requeridas para o deslocamento dos átomos do

solvente (mais pesado que o átomo do soluto) [35].

já que, em geral, o átomo colidido primariamente não

é deslocado permanentemente mas sim, um outro, ao fim de uma se

qtfência de colisões, irradiações com energias menores que a

energia limiar para o solvente pode resultar em uma alta fração

de átomos do solvente deslocados, causando formação de defeitos

puntiformes.

Os valores de T_ para as ligas de cobre que utiliza-

mos, não sao disponíveis. Assim sendo, procuramos utilizar o va-

lor de TD do cobre puro mais aceito na literatura [84,102,114],

levando em conta os aspectos discutidos nesse capitulo, isto é,

cncryia limi'nr de deslocamento TD = 19 cV e secção de choque

total oCu » 67 barn. Procurou-se utilizar irradiações eletrôai

cas em amostras cujo plano de orientação fosse [HO] relativo

ao feixe incidente de elétrons de 1 MeV de energia (mais deta-

lhes são apresentados na parte experimental).

2.2. Teoria aplicada ao problema estudado: Situação atual dos modelos,

existentes

A irradiação por partículas (no nosso caso, elétrons)
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pode dar lugar á formação de diversos processos elementares com

os quais podemos esclarecer a instabilidade de fases induzidas

por irradiação em ligas metálicas. As colisões que transferem

uma energia de alguns eV ao átomo atingido primariamente,acar

reta uma mudança relativa das posições dos átomos no cristal

sem produção de defeitos puntiformes ("mistura química") f108].

Quando a energia transferida é maior do que a energia limiar de

deslocamento '1' (algumas dczcnns de cV), as seqüências de des

locamento podem resultar em mistura química e na produção de de

feitos puntifornes (pares de Frenkel) [91,115], Já no interva-

lo de KeV, cascatas de deslocamentos são produzidos, formando

uma região rica em vacâncias circundada por uma camada de in-

tersticiais [117].

Uma vez criados, utilizando-se uma temperatura sufi-

cientemente alta, os defeitos puntiformes migram, recombinam-se,

aglomeram-se ou se aniquilam em descontinuidades preexistentes

da rede (discordâncias, interfaces, superfícies livres).

Os efeitos de irradiação na estabilidade de fases po-

dem resultar da combinação de vários fatores elementares:

a) Desordem Química induzida por irradiação;

b) Difusão acelerada por irradiação - o coeficiente de difusão

atômico é proporcional às concentrações de defeitos puntifor

mes [65];

c) "Aprisionamento" de soluto por fluxos de defeitos puntifor-

mes na direção dos sumidouros de defeitos puntiformes ou cen

tros de recombinação preferencial [31]. Este efeito tem um

papel importante nos efeitos de irradiação em soluções sóli-

das tuhsaturadas;

ó) Nuclcação de v«rí.oy agregados de defeitos que tem vital im-

I^rtância eir. ligas compVvas.

ã multiplicidade :V. mecanismo competindo entre
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si, estabeleceu-se uma classificação em termos da taxa de produ

ção de defeitos (fluxo) e temperatura [2,3] (Fig. I). Ekn altas

taxas de produção de defeitos e baixas temperaturas de irradia-

ção ocorre Desordenação e Amortização enquanto que as baixas

taxas de produção de defeitos com altas temperaturas de irradia

çao ocorre difusão e também transformações inertes. No interva-

lo intermediário podem aparecer fases não previstas pelos dia-

gramas de fase das respectivas ligas metálicas em estudo.

Como sabemos, durante a irradiação alguns tipos de de

feitos são móveis e formam aglomerados de defeitos puntifornes.

A nucleação destes aglomerados será identificada como homogênea

se o núcleo ê formado durante os encontros ao acaso dos defei-

tos puntiformes migrando na rede durante a irradiação. Caso o

núcleo seja formado pelas partículas da irradiação incidente di_

retamente, teremos uma nucleação homogênea.

Durante uma nucleação homogênea o número de aglomera-

dos atinge um valor limite e os aglomerados são formados duran-

te um processo de nucleação que é definido pelo tempo da nuclea

çao, este é muito menor que o tempo de irradiação que normalmen

te se utiliza. Depois disso têm-se o processo de crescimento,

onde nenhum novo aglomerado é formado mas crescem os diâmetros

dos aglomerados já existentes.

Existem vários modelos teóricos para nucleação e crês

cimento de aglomerados de defeitos puntiformes (anéis de discor

dáncias) originários da irradiação [16,17,23,28,62,68,83]. Es-

tes model or, teóricos utilizam .is equações da Taxa de Reação da

Cinética Química. Vejamos primeiramente modelos teóricos para

nucleação e crescimento de anéis de discordâncias originadas pe

Ia irradiação. A teoria original de Brown, Kelly e Mayer {BY.:

foi uma das primeiras tentativas de modelo. E.-t* teoria é vali

da apenas no intervalo de temperatura o- que as vacâncias *••• *.ma
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necem estacionârias e o processo de aglomeração ê devido somen-

te aos intersticiais (no cobre, o estágio III da Recuperação

inicia-se abaixo da temperatura ambiente extendendo-se até

400 K, embora não haja uma concordância geral com relação a es-

tes valores, [31,36,81,84,91,95,99]. Hossain [49] reformulou o

conjunto de equações da Cinêtica Química desenvolvida por Brown

e colaboradores [23], levando em conta a influência das vacân-

cias móveis na nucleação dos anéis de discordâncias de caráter

intersticial, para as temperaturas elevadas, onde as vacâncias

podem aglomerar-se e formar anéis de discordâncias ou as vacân-

cias podem combinar-se com anéis de discordâncias tipo inters-

ticial existentes, causando o desaparecimento do anel ou então,

a vacância pode encontrar um di-intersticial e como resultado,

um possível núcleo para formação de anel de discordância tipo

intersticial é destruído. Entre os principais aspectos que sur-

gem desta modificação pode-se citar que, em materiais espessos

(bulk material), anéis de discordâncias do tipo vacancial não

podem crescer quando defeitos puntiformes são criados homogênea

mente pela irradiação e também durante o estágio em que os in-

tersticiais tem maior mobilidade que as vacâncias, isto é, o

crescimento só será possível quando a taxa de chegada de vacân-

cias por unidade de área for maior do que a dos intersticiais

(Nyvv > N.v., onde NV,N. = concentração de vacâncias e inters-

lieiüis respectivamente e vv e v. = velocidade). Como a ir-

radiação produz um igual número* de ambcs os tipos de defeitos,

intersticiais e vacâncias, e como a mobilidade do intersticial

é muito maior que a mobilidade da vacância, os aglomerados crês

cerão apôs o início da irradiação. O número de saturação de

anéis intersticial por volume unitário N ^ para um material

puro ê dado por [23] :
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[K exp(E ./KT)i 1/2

avii

onde K é a taxa de geração de defeitos puntiformes, E . é a
ml

energia de migração do intersticial, T a temperatura, a* ê a

distância de salto do intersticial, v é a freqüência de vibra-

ção dos intersticiais e ü ê a secção de choque de captura do

material. A teoria BKM assume que um di-intersticial é um nú-

cleo estável e estacionãrio para um anel de discordancias e que

para a temperatura de irradiação empregada, as vacâncias são

imóveis. A participação de átomos de impureza modifica a satura

ção da densidade de anéis de discordancias tipo intersticial:

NIi " 2<5 Rl/2 [ÁS ~P (E*i/KT> + íS ^ T ^ ]
(7)

onde E. é a energia de ligação entre um auto-intersticial e

um átomo de impureza do 2? elemento, n é a concentração de im-

pureza. Assim a nucleação dos anéis de discordancias, controla-

da pela impureza, aumentará com o aumento da concentração de im

pureza ou com a introdução de impurezas que tem forte interação

com os auto-intersticiaís.

Por meio da equação (7) pode-se afirmar que para

anU cxp (E./KT) < 2 a curva fn N?. versus l/T terá inclina-

ção igual a E ,/KT. Para baixas temperaturas ou com um aumen-

to da concentração de impureza *altera-se o comportamento de nu-

cleação de "intrínseco" para "extrínseco", e a inclinação da

curva aumentará para valores de (Emi + E^)/ 2k.

Em irradiações muito prolongadas, um estágio estacio-

nário pode, eventualmente, ser atingido, não ocorrendo cresci-

mento do anel de discordância.

De uma forma geral, a inclinação leva â formação de
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anéis de discordâncias de tipo intersticial mas, eventualmente,

pode haver formação de anéis de discordância do tipo vacancial,

por influência, por exemplo, da concentração de impurezas ou da

espessura da amostra utilizada.

Bourret [16] utilizando-se também das teorias da Ciné

tica Química, onde o di-intersticial é capaz de se dissociar e

dessa forma o tri-intersticial ê que atua como o núcleo inicial

dos anéis de discordância do tipo intersticial, obteve o valor

de saturação da densidade de anéis de discordância:

expe x pH « £*i £) exp C )
li v V e x p l 6 K T '

onde E.. é a energia de ligação de um di-intersticial e V é

o volume atômico. Por meio da equação (8), pode-se dizer que a

inclinação das curvas de Arrhenius, na região de temperatura on

de os di-intersticiais são dissociados livremente, será igual a

(5 Emi + 4 E ü ) / 6 k '

Bourret fl7j também desenvolveu cálculos teóricos pa-

ra a variação dos diâmetros V dos anéis de discordâncias, que

pode ser resumido pela expressão

V = l,5.10"8 D1/3 (j^) 1 7 6 exp - (E^ + E^) / 6 KT (9)

No artigo de Bourret [li], para um tempo t de irradiação, o

raio do anel de discordância (R) é aproximadamente igual a

R = 7,42.1(f9. t1/3. (K v / n) 1 / 6 . exp [- (E^ + E^) / 6 KT] (10)

A inclinação das curvas para a equação (9) é igual a

• IB , + E,, ) / 6 KT e desta forma pode-se também obter os valo-
mi li

res da energia de dissociação de um di-intersticial em ligas di

luldas.
Dessa forma, por meio da teoria BKM modificada [16 ,
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17,23,28,49,62,68,83], pode-se avaliar os efeitos dos átomos de

impureza na nucleação e crescimento do anel de discordância,bem

como obter-se valores quantitativos da energia de migração dos

interstieiais e também da energia de ligação entre os átomos de

impureza e os átomos de rede.

Vejamos, agora, os aspectos ligados ao aprisionamento

de soluto por fluxos de defeitos puntiformes induzindo precipi-

tação (isto ê, os diferentes modelos existentes ligados ã pre-

cipitação) . Vários modelos foram desenvolvidos para tentar ex-

plicar as diferentes e, às vezes, complexas formações de preci-

pitados ou mesmo de aglomerados de defeitos,após a irradiação

de partículas energéticas (elétrons, ions, neutrons, etc.).

Os primeiros mecanismos utilizados procuraram expli-

car os fenômenos ligados a precipitação sob irradiação por meio

da "aceleração da difusão devido ã saturação de defeitos punti-

formes" mas que sozinhos não explicam a aparição de uma 2a. fa-

se em uma solução sólida subsaturada. Outros modelos desenvolvi

dos se encarregaram de tentar explicar a aparição desta 2a. fa-

sem em uma solução sólida subsaturada submetida â irradiação.

) A alteração da transição ordem-desordem tem um papel

*

importante nns transformações de fase sob irradiação, tornando

possível a descoberta e estudo de novas fases ordenadas. A taxa

de ordenação sob irradiação ê usualmente proveniente dos mode-

los fenômenológicos propostos por vários autores, onde a mobili

dade atômica é acelerada pela supersaturaçao de vacâncias; os

intersticiais não contribuem para o processo de ordenação a lon

go alcance.

Wilkes e colaboradores [123] tem sugerido que a desor

denação ii^uzida por irradiação pode provocar dissolução dos

precipitados das «as?s ordenadas; além disso se a fase ordenada

tem uma alta enor-ita de oidena^o e se o valor do estado esta-
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cionário do parâmetro de ordem a longo alcance afasta-se sufi-

cientemente do valor de equilíbrio térmico, o balanço de ener-

gia livre entre os precipitados e a matriz pode ser tal que os

precipitados tornam-se instáveis.

Quanto a precipitação - dissolução, Nelson e colabora

dores [80,82] propuseram que os átomos, na periferia do precip_i

tado, são espalhados através de "colisões em cascata" para o in

tcrior da matriz, produzindo dissolução. Esse processo de dis-

solução compete com a difusão do soluto (acelerado por irradia-

ção) em direção ao precipitado, podendo estabilizar o tamanho

do precipitado tal qual em um estado estacionãrio. Para tempera

turas suficientemente baixas tais que os defeitos puntiformes

são eliminados principalmente por combinação mútua, o coeficien

te de difusão acelerado por radiação varia com a potência 1/2

do fluxo de irradiação, enquanto que a taxa de dissolução varia

com a potência unitária; Prevê-se então um fluxo critico acima

do qual os precipitados são instáveis. Esse fluxo-limite é de-

pendente da temperatura (cresce com o aumento da temperatura ).

Aperfeiçoamentos do modelo de Nelson foram realizados por dife-

rentes autores [10,12,21] . A maioria introduziu sofisticações

matemáticas na teoria do crescimento do precipitado mas omiti-

ram importantes contribuições para o potencial termodinâmico con

relação ao acoplamento entre a difusão do defeito e a difusão

do soluto.

Sabe-se que, pela teoria básica de difusão, em um si£>

tema de vários componentes, o fluxo de cada espécie está acopla

do a todos os outros, o que acontece para os fluxos de defeitos

puntiformes. Foi observado que fluxos de vacâncias pode*, indu-

zir fluxos a favor e contra a corrente do soluto ~~'-\ • 0V.»~

e colaboradores [89] mostraram segregaçc^p ^uperp -iais que

não estavam em equilíbrio, indv .- . «,r ir jüiação, e sugeri-



ram que eram devidas aos fluxos de intersticiais dirigidos para

a superfície. Na figura 2 temos uma explicação atomlstica dos

possíveis acoplamentos entre fluxos de vacâncias ou interstici-

ais e fluxos de soluto em uma solução diluída com estrutura

cristalina cfc. Dependendo dos valores relativos das frações

das 5 freqüências de pulo (w., i=0,...,4) que descrevem a di-

fusõo tlc vacância cm ligas diluídos (Howard c Lidiard) [50] , o

fluxo do soluto J pode acompanhar o fluxo de vacâncias ou se

opor a ela (fig. 2a,2b) . Para a difusão do soluto pelo mecanis;

mo de "dumbbell intersticial", Barbu [7] mostrou que o fluxo de

soluto tem a mesma direção e sentido que Jv das vacâncias ou

que é praticamente nulo (fig. 2c,2d). O 19 caso é verdadeiro

porá solutos com raio atômico menor que o do solvente e o 29 ca

so, para solutos com raio atômico naior que o do solvente, uti-

lizando-se o modelo apresentado por Dederichs e colaboradores

[33] e de estudos experimentais sistemáticos [96]. Cálculos nu

méricos baseados em potenciais interatômicos mais elaborados su

gerem, entretanto, que o efeito tamanho do soluto é um parâr.e-

tro que pode não especificar totair.ente as propriedades dos

"dumbbell mistos" (soluto-intersticial solvente) [63,66], Para

as ligas concentradas, ainda não são disponíveis teorias atomís

ticas detalhadas do acoplanento dos fluxos de difusão, embora

jâ existam alguns modelos fenomenológicos [70,75,87,121]. Aqui,

também os componentes de raio atômico menor que o da matriz pa-

recem segregar em sumidouros de defeitos puntiformes [97]. Até

que a difusão de vacâncias fique significativa, difusores rápi-

dos tenderão a fluir corrente acina e difusores lentos acumular

-se-ão em sumidouros de vacâncias. Este efeito é conhecido como

o "Efeito Kirkendall Inverso", discutido por Marv/ick [75].

Ê evidente que tais irradiações mantém a migração tíc

defeitos puntiformes ou através de centros de aniquilação ou de
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recombinação ou de aglomeração; a irradiação induzirá mudanças

de composição nos tais centros. Em soluções sólidas diluídas

subsaturadas a precipitação induzida por irradiação pode resul-

tar das tais segregações que não estão em equilíbrio. Muitos

estudos sistemáticos foram desenvolvidos nesta área [8,86,103].

Como já mencionamos antes, a Precipitação Induzida

por Radiação é produzida por uma variedade de condições de ir-

radiação, inclusive nos estudos "in situ" por meio do microscó-

pio eletrônico de transmissão de alta voltagem. A precipitação

induzida por radiação resulta principalmente do comportamento

isolado dos defeitos puntiformes. Nas teorias de "Precipitação

Induzida por Radiação", isto é, no efeito da dose na estabilida

do da solução sólida encontramos duas abordagens, uma cinética

e outra estática. Na abordagem cinética. o mecanismo de elimina

ção de defeitos puntiformes - recombinação ou aniquilação em

sumidouros - é imaginado ter papel principal no processo de pre

cipitação. Já na abordagem estática, a eliminação dos defeitos

puntiformes simplesmente ajusta a concentração de defeitos pun-

tiformes no sistema, que então se reorganiza de forma a ter mi-

nimi zação do potencial termodinâmico [15,41,123,124 ] .

Segundo Cauvin e Martin [6,26], a abordagem estática

não consegue explicar as precipitações induzidas por radiação.

Os cálculos computacionais semi-empíricos para algumas precipi-

tações de ligas já estudadas mostram um excesso de energia li-

vre dos precipitados em solução sólida subsaturada da ordem de

10 eV/átomo, que é 2 a 4 ordens de grandeza maior do que se

pode esperar proveniente da supersaturação de defeitos puntifor

mes sob irradiaçr.o.

A precipitação induzida por radiação (PIR) em sumi-

douros estáveis de defeitos puntiformes resulta da acumulação

de soluto em sumidouros devido ao "arrasto" de solutos polos
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fluxos de defeitos puntiformes em direção a eles. Encontra-se

disponível uma série de cálculos por computação numérica sobre

a segregação de solutos não em equilíbrio em sorvedouros de de-

feitos puntiformes comprovados por inúmeros trabalhos experimen

tais [8,25,54,57,58,64,74,75,76.87,106] .

0 mecanismo que identifica a precipitação homogênea

induzida por radiação caracteriza-se pelo acúmulo das flutua-

ções da concentração de soluto devido â recombinação intensifi-

cada do par vacância - intersticial nas regiões ricas em soluto

ó,9,26]. Devido ao potencial de interação defeito - soluto, a

heterogeneidade da concentração do soluto (aglomeração de solu-

tos) induz uma redistribuição dos defeitos puntiformes. A recom

binação mútua de defeitos puntiformes será mais intensa nas re-

giões onde eles se acumularam. 0 próprio aniquilamento mútuo

tios defeitos puntiformos impede a formação de atmosfera de Co-

trell dos defeitos em equilíbrio nas regiões de heterogeneidade

da concentração de soluto. Como os defeitos puntiformes são

rriíidos a uma taxa uniforme através da amostra, um fluxo de de-

feitos será mantido em direção ã região de mais alta taxa de re

combinação de defeitos, o qual poderá arrastar solutos, amplian

do ou amortecendo a flutuação inicial da concentração do soluto

|p 9]. Este mecanismo altera, portanto, o critério de estabilida-

% ~
•: ce de uma solução sólida sob irradiação. Dois modelos procuram
, • ^ -

V esclarecer este mecanismo. Um deles leva a uma relação para o
"s

limite de solubilidade da solução solida sob irradiação: teoria
* • • .
•• ( >

',?; cinética dos aglomerados [72] ; o outro modelo, define uma curva

espinodal para a solução sólida sob irradiação: Processos dis-

sipativos da instabilidade da solução sólida induzida por radia

ção [71].

Para as soluções sólidas diluídas sob irradiação, vá-

rios modelos já foram propostos [58,C4,67,74j . Todos consistc.-n

vi
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em um conjunto de equações sobre o balanço dos defeitos punti-

formes e vários tipos de pares "soluto-defeito". Em todos eles,

notam-se simplificações por meio de diferentes escolhas das rea

ções soluto-defeito e também dos coeficientes de taxa de produ-

ção de defeitos destas reações. Muitos cálculos da migração de

vacâncias foram realizados por Howard e Lidiard [50], Manning

[71], Le Claire [67], obtendo-se dessa forma os potenciais quí-

micos dos defeitos puntiformes e do soluto, e os coeficientes

fenomenologicos das equações de difusão em termos das freqüên

cias de pulo dos defeitos na matriz e na vizinhança do átomo de

soluto. Barbu [6,7], baseando-se em trabalhos de outros autores

"32,56,58] produziu expressões para os coeficientes fenomenoló

gicos para a difusão dos defeitos puntiformes, por meio do "me-

canismo Dumbbell". Dessa forma a solução sólida sob irradiação

pode ser descrita baseando-se totalmente na teoria da cinética

química [1,20,23,48,69,73,77,101,109,119,120].

Martin [72] estudou a estabilidade de estados estacio

nãrios, solução sólida sob irradiação, sujeitos a pequenas flu-

tuações da concentração espacial e mostrou que esta estabilida-

de não é garantida, o que leva â definição de uma curva espino-

dal sob irradiação. Estas flutuações instáveis provém do proce£

so de soluto com poucas vacâncias e uma diminuição na concentra

ção de intersticiais. G mecanismo da perda da ertabilização in-

duzida por radiação c o seguinte: a flutuação na concentração de

soluto atua como um centro de aprisionamento para vacâncias on-

ie mais intersticiais estão sendo eliminados. Em conseqüência

disso ocorre um permanente fluxo de defeitos através da flutua-

ção da concentração de defeitos que arrasta o soluto contra o

gradiente de concentração de soluto. Para uma dada temperatura,

um fluxo mínimo (taxa de produção de defeitos mínima) deve ser

alcançado antes que as recombinaçôes tenham intensidade sufi-
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ciente para que o mecanismo acima descrito entre em ação. Para

altíssimas taxas de produção de defeitos, entretanto, o aumento

na concentração de defeitos acelera suficientemente a difusivida

de do soluto tal que o fluxo de soluto diminui o gradiente de

concentração de soluto superpondo â tendência do fluxo. Podemos

dizer que a solubilidade-limite ê o limite da metaestabilidade

de fase da solução correspondendo aos processos de nucleação e

crescimento do precipitado.

No modelo sobre o efeito da taxa de produção de defei.

tos na me taestabil idade da solução sólida [1,6,26,69,120] o nú

cleo ê descrito pelo seu conteúdo de soluto e defeito. Por sim-

plicidade de cálculos, as vacâncias e os intersticiais não coa-

bitam o nesmo aglomerado. Segundo Cauvin e Martin [26] a evolu-

ção do aglomerado de "solutc-defeito" pode ser visualizado por

trajetórias pianares entre defeitos e solutos mostrados na figu

ra 2.

A evolução da solução sólida é obtida por meio dos

cálculo;- numéricos das distribuições de aglomerados de pequeno

tamanho. Essa computação requer modelos para a taxa de encon-

tro:; i- • musõuu de soluto e cUfeito do um nglomcrado cn função

do tamap.no do aglomerado.

No modelo de Mayd-t e Russel [77] as vacâncias e os

intersticiais atingem o aglcrr.erado através de difusão ao acaso

e que o soluto se d. unde para o aglomerado somente por meio do

mecanismo de difusão vacancial; a emissão de vacância e soluto

não está correlacionada e é simplesmente obtida polo balanço de

talhado quando não se tem excesso de intersticiais. As vacânci-

as contribuem para estabilização do núcleo quando concentrações

adequadas das mesmas se aniquilam na interface do precipitado

incoerente, diminuindo a enerejia de distorção desenvolvida pelo

crescimento do precipitado contendo átomos maiores que os da re
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de.

O modelo de Abromeit [1] consiste em combinar dis-

solução à precipitação induzida por radiação de partículas ener

géticas pesadas, como foi discutido acima, ao modelo de Russel

resultando em um tamanho estável para os precipitados, partindo

de um valor definido no modelo de Nelson e colaboradores [80,82];

Efeitos de energia de superfície dos precipitados são também

discutidos.

Os dois modelos acima falham na explicação da precipjL

tação induzida por radiação de fases coerentes. Cauvin e Martin

[6,26] propuseram que o núcleo fosse visualizado como um aglo-

merado de soluto circundado por defeitos armadilhados. A popula

ção de aglomerados para um certo conteúdo de soluto divide-se

em três classes: aglomerados do tipo vacancial (vacâncias arma-

dilhadas), aglomerados do tipo intersticial e aglomerados neu-

tros (que não apresentam defeitos armadilhados em sua perife-

ria) . O soluto chega até o aglomerado por mecanismo de difusão

vacancial ou intersticial, isto é, com uma vacância ou com um

átomo intersticial, respectivamente, dependente do tipo de agio

merado. A recombinação imediata entre vacância e intersticial.

ocorre junto a aglomerados tal que a reemissão do soluto só po

de ocorrer por mecanismo de difusão intersticial (respectivaroen

te vacancial) em um aglomerado do tipo intersticial (respectiva

mente vacancial). Como conseqüência é favorecida, a deposição

no aglomerado pela reação de recoróinação vacância-interstlcial

às custas da emissão do soluto. Isso aparece claramente na figu

ra 3, onde as flechas do sentido único descrevem as reações de

recombinações irreversíveis v-i, enquanto as flechas de senti-

do duplo representam reações reversíveis de "aprisionamento e

soltura" junto ao aglomerado. A irreversibilidade da reação de

recombinação v-i levam maiores conteúdos de soluto aos aglor.e
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rados. Hipóteses simplificadoras são introduzidas para o equill

brio de aglomerados de soluto com os defeitos livres na matriz.

Com o modelo desenvolvido por Mansur [69], sobre o efeitos dos

centros de armadilhamento em supersaturaçao de defeitos sob ir-

radiação juntamente com o modelo que eles desenvolveram, Cauvin

e Martin puderam estimar a densidade de armadilhas na periferia

dos precipitados e mostraram que aumentando a quantidade de pre

eipitação aumenta a solubilidade do soluto na matriz ao redor

dos precipitados. O mecanismo proposto funciona em ura regime de

irradiação onde a recombinação de par de Frenkel é o processo

de eliminação dominante de defeitos puntiformes. Quando é domi-

nante a eliminação em sorvedouros obtém-se precipitação homogê-

nea induzida por radiação, além disso é possível que a PIR ini-

cie em um processo heterogêneo, digamos em um anel de discordan

cia e que o crescimento do precipitado prossiga por meio do me-

* canismo homogêneo já descrito, especialmente se o anel de dis-

cordância migrar.

Estes são os modelos utilizados até agora. As observa

ções experimentais em ligas binárias são consistentes com as

\ predições dos modelos teóricos correntes, isto é, modelos que

unem a segregação induzida por radiação ao par "soluto-defeito"

c/ou as diferenças nas taxas.de difusão dos componentes de liga

via mecanismo vacancial e via mecanismo intersticial. Entretan-
$

to, o conhecimento limitado os complexos soluto-defeito (ener-
t

í jias de migração e mecanismos de migração dos complexos soluto-

& defeito) bem como a falta de informação sobre as constantes do

difusão dos elementos de liga via mecanismo intersticial difi-

cultam predições quantitativas do comportamento de segregação

das ligas reais.

l
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3 . MATERIAIS E MÉTODOS EXPERIMENTAIS

As ligas utilizadas em nossas experiências foram pre-

paradas no próprio laboratório ("Max-Planck-Institut de Stuttgart

- RFA") cora os metais mais puros disponíveis (99,999% de pureza) :

Cu-n%atKe, onde n = 1,8 e Me = Be, Pt, Sn. As ligas foram hor.o-

geneizacas era tubos de quartzo em atros fera de Argõnio de alta

pureza. As temperaturas de homogeneização foram as seguintes:

TCuSn = ( 9 1 0 ± 5 ) K / 1 6 0 0 h ; TCuBe = ( n 5 0 ± 5 ) K / 1 6 0 0 h ; TCuPt
n n n

= (1270 í 15) K/1600 h. As temperaturas foram escolhidas de

acordo com os respectivos diagramas de fase (figura 4), utili-

zando-se um tempo adequadamente longo para uma homogeneização

perfeita [18,22,27,47,90]. Ao final do tratamento térmico as

amostras sofreram tempera em água â temperatura ambiente; em se

guida, as barras cilíndricas produzidas sofreram conformação ne

cânica, feita em sucessivos passos, sendo que entre eles fazia-

-se a limpeza superficial das barras, até se atingir a espes-

sura final adequada, resultando uma chapa com redução próxima a

96%, para todas as barras cilíndricas. A espessura final do na-

terial atinjiu 200 um. As amostras sofreram um tratamento térr.jĵ

co posterior, en cápsulas de quartzo con atmosferas de Argcr.io

previamente evacuadas, para alívio de tensões introduzidas pela

deformação mecânica citada. As temperaturas utilizadas para o

alívio de tensões,foram: T^"Be - (1070 10) K/5 h; T^"Ft =

(1070 «. 10) K/5 h; T C u S n - (850 t 1) K/rj h.

0 eletrólito de preparação das "folhas finas", para

observação microestrutural ao MET, é uma solução de metanol o
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ácido nítrico â temperatura de -40°C (polimento eletrolitico).

Em uma das ligas, Cu-8%atPt, foi impossível encontrar um eletrô

lito que produzisse "folhas finas" (lâminas finas) convenien-

tes, devido â formação quase que instantânea de uma camada escu

ra de oxido sobre a superfície da amostra impedindo o prossegui

mento do polimento, fato já constatado por diversos autores [5,

52,53,79,88,110,131,112].

A análise química das ligas, após tratamento térmico,

conformação mecânica e recozimentos mostrou presença das seguiri

tes impurezas: Al, Ag, Pb, Fe, Ni, Sb, S, todas com menos de

3 ppm.

As ligas foram escolhidas para que tivéssemos forma-

ção de uma solução sólida subsaturada no caso das ligas Cu-l%atSn,

Cu-l%atBe, Cu-l%atPt e solução sólida supersaturada no caso das

ligas C-7%atBe e Cu-8%atSn (estes valores de porcentual atômico

foram constatados por meio da análise química).

Observações microestruturais das amostras, evidencia-

ram a manutenção da solução sólida, em todas as ligas utiliza-

das, após a tempera final, isto é, não se observou nenhum preci

pitado presente em qualquer das amostras analisadas, antes das

irradiações feitas com elétrons de 1000 keV de energia. Além

disso, as ligas apresentara-, tamanho de grão suficientemente

grande (5 a 10 pm) para os posteriores estudos de irradiação

eletrônica, além da baixa densidade de discordancias presentes.

Nosso esquema experimental foi:

Cu-niat^ tí|||||DÍ9.|í||i=2..|. precipitados • discordancias •

+ anéis de discordancias + vazios, onde n - 1; 8 e Me = Be;

Pt; Sn.

Todas as irradiações foram feitas no microscópio ele-

trônico de transmissão de alta voltagcm AEI-KFATO3, pertencente

ao .Vax-Planck-Institut fflr Mota]1forschung Stuttgart - Rcpübli,



ca Federal da Alemanha, utilizando-se elétrons de 1 MeV de ener

gia. As análises microestruturais foram feitas no mesmo equipa-

mento com elétrons de 300 - 400 keV de energia, isto é, utili-

zando-se voltagens de 300 - 400 kV. O fluxo eletrônico utiliza-

do situou-se entre 3,7.10 e/cm .s e 2.8.10 e/cm .s, pro-

curando-se manter o mesmo fluxo eletrônico incidente para se po

der comparar os resultados obtidos. Escolheu-se dois fluxos,

18 2 19 2

0 = 6,96.10 9 e/cm .s e $ 2 = 2,16.10 * e/cra .s, para que pu

déssemos estudar também a influência do fluxo eletrônico inci-

dente nas amostras e que não houvesse mascaramento excessivo das

regiões da amostra em estudo. A intenção é utilizar-se una taxa

de produção de defeitos adequada para observação dos danos pro-

duzidos com um mínimo de aquecimento local devido ao feixe ele-

trônico. O METAV possui um porta amostra de estágio quente corr.

excelente contacto térmico com a amostra, estimando-se uma va-

riação térmica, na amostra, de 5 K a 10 K. Quanto ao tempo de

irradiação empregado, ficou dependente da liga de cobre que es-

tava sendo estudada, mas de uma forma geral observou-se que

ocorria estabilização da microestrutura irradiada em questão de

poucos minutos. Procuramos sempre colocar o plano de orientação

do grão da amostra que estava sendo analisada perpendicular a

direção <011> , já que próximo a esta direção temos um máximo

de produção de defeitos para metais de estrutura cristalina

=fc [18].

Foram selecionadas "lâminas finas" para MET que apre-

sentassem:

--•) áreas da lâmina com espessura de =35C nm, utilizando-se o

método da franjas" [48] e confirmadas posteriormente por mi-

croscopia ôtica-estereoscópica [78, 109,116];

~) semelhante "spot size" do feixe eletrônico;

?' mesma densidade de corrente do feixe eletrônico (menro fluxo
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eletrônico);

d) mesmo potencial de aceleração.

0 objetivo destas condições é ter sempre as mesmas especifica-

ções de irradiação. Espessuras compreei.àidas entre 300 a 450 nm

evitam dificuldades encontradas na identificação de pequenos de

feitos estruturais em "folhas" muito finas bem como formação de

vazios em "folhas" muito espessas.

Utilizou-se a taxa de produção de defeitos K - o<), on

de o é a seção de choque e Cf o fluxo eletrônico incidente,

para a dose de irradiação. Para um limiar de eneroia TD=19 eV,

para as ligas de cobre, chegamos ao valor o_ = 66,7 barn, para

- —4
a seção de choque de deslocamento e assim sendo K, = 4,7.10 dpa/s

-4

e K2 = 14,2.10 dpa/s sao os dois valores utilizados em nos-

sas experiências.

A seqüência experimental completa para a irradiação

eletrônica no microscópio eletrônico de transmissão de alta vo_l

tagem é a seguinte:

a) Escolha de um grão na amostra em observação que apresente um

diâmetro de alguns micronctros, cuja superfície seja plana

e, relativo ao estágio goniométrico, que se possa "varrer"

toda a figura de Kikuchi para os metais efe (figura S). Co-

mo as observações prévias são feitas a 300 kV,em baixo aumen

to, escolhe-se de preferência planos de observação do tipo

-.011}.

~) Tratamento prévio da amostra, recozendo-se a lâmina 100 K

acima da temperatura escolhida, durante 15 minutos aproxima-

damente .

w; Irradiação propriamente dita (1000 keV), na temperatura es-

colhida (em geral 10 minutos após a escolha da temperatura,

em razão do equilíbrio térmico da lâmina fina), scr.pre realí_

zada com aumentos de 40000 vezes, em regiões eouidistantes
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I

Fig. 5: Mapa esquematico das linhas de Kikuchi

para um cristal cfc extendendo-se so-

bre dois "triângulos" dos padrões de

difração eletrônica.

f

i
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do contorno de grão.

d) Apôs o término da irradiação, retorno a 300 kV, e análise roi_

croestrutural propriamente dita.

A figura 6 apresenta um resumo de todas as irradia-

ções feitas, com o respectivo intervalo de temperatura emprega-

do. Cada ponto da tabela corresponde a um estudo completo rela-

tivo a identificação dos aglomerados de defeitos ou precipita-

dos formados, densidade de anéis de discordâncias, plano de há-

bito dos anéis de discordâncias, etc.
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Fig. 6: Resumo das irradiações eletrônicas feitas nas diversas ligas de

cobre, com o respectivo intervalo de temperatura empregado.
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4. MORFOLOGIA ESTRUTURAL DOS DEFEITOS INTRODUZIDOS PELA IRRADIA

CÃO ELETRÔNICA NAS LIGAS DE COBRE

4.1. Introdução

A irradiação eletrônica (1 MeV da energia) das ligas

de Cobre (Cu-Sn, Cu-Be, Cu-Pt) produziu distintos aspectos mi-

croestruturais em função da temperatura de irradiação, do fluxo

de irradiação e da dose de irradiação empregados.

Nas ligas Cu-Be constatou-se precipitação originada

pela irradiação eletrônica em quase todo o intervalo de tempera

tura estudado, isto é, para a liga Cu-l%atBe, desde a temperatu

ra ambiente até 673 K e para a liga Cu-7%atBe, desde a tempera

tura ambiente até 788 K. Iniciando-se como zonas de Guinier-

Preston, prosseguiu até a formação de fases metaestáveis (Y",Y' )

e finalmente a fase estável denominada y (vide figura 4).

Nas ligas Cu-Sn e Cu-Pt notou-se a presença de agio

nerados de defeitos puntiformes, isto é, formação de discordân-

•ias e de anéis de discordancias. Com relação aos aglomerados

::e defeitos puntiformes, a densidade aparente depende da densi-

-3de de corrente eletrônica empregada (fluxo de elétrons) e tarn j:

~-m da espessura da amostra. De uma forma geral, a densidade j

-os anéis de discordancias aumenta rapidamente até atingir um

-fiterminado valor, isto é, com o passar do tempo observam-se

-aís e mais anéis que antes estavam com tamanho subcrltico (não

••-slvel) , atingindo a densidade de anéis de discordancias un va
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lor de saturação enquanto que simultaneamente cresce o tamanho

de cada anel de discordância.

A influência da temperatura de irradiação é sensível,

podendo-se destacar três intervalos distintos. No primeiro in-

tervalo, predominam os pequenos aglomerados de defeitos, en-

grande parte analisãveis, cujo diâmetro situa-se entre 4 e

15 nm. NO segundo intervalo, observam-se os aglomerados de de-

feitos na forma de anel de discordância que geralmente cresce

em tamanho, a medida que se utilizam temperaturas crescentes .

Estes anéis de discordância, de caráter intersticial, apresen-

tam-se ou como anéis do tipo "Frank sessil" (vetor de Burgers

b | = x <111> ) ou como anéis do tipo "glissil" (vetor de Bur

gers | b | = •? <110> ) . No terceiro intervalo, temperaturas mais

altas, prevalece a presença de discordâncias isoladas.

As tabelas 2, 3 e 4 nos mostram o resumo dos dados ob

tidos para os anéis de discordâncias, relativo aos aspectos qua

litativos destes defeitos.

í í

4.2. Morfologia micro-estrutural das ligas de Cu-Be irradiadas

com elétrons de 1 MeV de energia.

No estágio inicial estudado, 300 K < T < 373 K, houve

formação da chamada textura "TWEED", indicando a presença de zo

r.as de Guinier-Preston, devido a camadas de átomos de Be colocâ

cas intersticialmente â rede cristalina (figura 7). A evidência

da decomposição da solução sólida, subsaturada na liga Cü-l%atBe c

supersaturada na liga Cu-7%atBe, pode ser confirmada pelos pa-

àrões de difração que apresentam "relrods" nas direções -100> c

110> e pelas linhas paralelas aos traços dos planos U10} na



1 TEMPERATURA

': 2 7 5 K

(lu2°C )

493 K
o

• 122O°C )

1 563 K

! 12'.»O°C)

i- . - - . . . . - - -
i

593 K

; (320°C)

i
i

TAXA DE PRODUÇÃO

DE DEFEITOS .

14,5 x IO"4 dpa / s

((> = 2 , 2 x 1019e/on2 .s)

4 ,7 x IO"4 dpa /s

(0 = 7 , 3 x 1018e/cn2 .s)

4,1 x 10~4 dpa/s

(Q = 7,3 x Iü18e/an2.s)

15,7 x 10~4 dpa/s

(0 = 2,4 x 10^9e/an2.s)

DOSE DE IRRADIAÇÃO

RECEBIDA

10,4 x IO"1 dpa

12,0 x IO"2 dpa

21,0 x 10" 2 dpa

19,0 x IO"2 dpa

VETOR DE

BURGERS

f [HI]

f [Hl]

§ [HI]

f [HI]

• f [lio]

5 [Hi]

§ Lin]

t f1"!
f [in]

| roii]
| [lolj

I [mi
f [mi

PLANO DE

HABITO

(III)

(III)

(III)

(III)

(llO)

(ill)

(III)

(111)

(111)

(Oil)

(101)

(111)

(III)

ANEL DE

DISCORDÂNCIA

INTERSTÍCIO

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERS TI CIAI.

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

Tabela 2. Identificação de defeitos na liga Cu-1% at Pt



TLMPKRATURA

413 K
(140°C)

503 K
(230°C)

(355°C)

•

Tabela 3. ]

TAXA DE PRODUÇÃO
DE DEFEITOS

4,9 x 10"4dpa/s
«> = 7xlO18 e/cm2.s)

16,6 x IO"4 dpa/s

(0 - 2,5xl019e/cm2.s)

14,2 x IO"4 dpa/s
(0 = 2,2xlOx e/cm .s)

[dentifieacão de defei

DOSE DE IRRADIAÇÃO
RECEBIDA

8,3 x IO"2 dpa

19,7 x 10~2 dpa

25,5 x 10 2 dpa

hos na U n a Tn —1 a a h C

VETOR DE
BURGERS

§[011]

|[IlO]

|[101]

f[ll0]

| [101]

|[1O1]

§[HIJ

|[TioJ

§L"0]
§[011]

ftoli]
ftioi]
fLioij

f Clol.1
n

PLANO DE
HABITO

(111)

(111)

(III)

(IlO)

(ill)

(111)

(111)

(110)

(110)

-(013)

-(013)

- ( 0 1 3 )

- ( 0 1 3 )

- ( 0 1 3 )

ANEL DE
DISCORDÂNCIA

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

VACANCIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

VACANCIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

VACANCIAL



TEMPERATURA

373 K
(100°C)

533 K
(260°C)

643 K

(370°C)

TAXA DE PRODUÇÃO
DE DEFEITOS

5,7 x 10~4 dpa/s
«? = 8xlO18 e/cn»2.s)

-45,7 x 10 dpa/s
((> = 8xlO18 e/cm2.s)

14,2 x IO"4 dpa/s
($=2,2xlO19 e/cm2.s)

DOSE DE IRRADIAÇÃO
RECEBIDA

50,0 x IO"2 dpa

10,0 x 10~2 dpa

26,0 x IO"2 dpa

VETOR DE
BURGERS

§[011]

Sim]

5 [in]

f nu]

fíjii]

fino]

f[loi|

jr.iioi

§[iii]

§[iii]

§[ni]

f[ll0j

PLANO DE
HABITO

(111)

(111)

(111)

(ill)

(111)

(III)

(101)

(IlO)

(ill)

(III)

(111)

(IlO)

ANEL DE
DISCORDÂNCIA

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

VACANCIAL

VACANCIAL

VACANCIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

INTERSTICIAL

Tabela 4. Identificação de defeitos na liga Cu-8% at Sn. o
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microestrutura observada (figuras 8 a 10). As zonas de Guinier-

preston são coerentes com os planos {100} da matriz e nuclea-

das em alta densidade. Os campos de tensões coerentes dessas

zonas resultam em uma deformação na matriz ao longo de {110}

<110>. O arranjo não ao acaso das zonas de GP produz então a

chamada textura "TWEED" em direções <110>. As tensões presen-

tes, produzidas durante a irradiação, são realmente considerá-

veis, dificultando inclusive a focalização da imagem (perda de

contraste da imagem) obtida durante as observações microestrutu

rais da lâmina fina ao microscópio. A figura 8.b mostra esta dji

f.rença acima citada, isto é, pode-se observar a área onde não

..-.jidiu irradiação eletrônica (1 MeV) , região A, e não houve

perda do contraste enquanto que na região irradiada, região B,

r.ota-se claramente esta perda parcial de contraste da imagem.No

estagio seguinte, 373K -Í T < 473K, observam-se grande quantida-

de de "pontos pretos", estáveis en determinada dxmensão (5nm) e

ã medida que aumenta a dose de irradiação eletrônica recebida

?ola amostra, aumenta a densidade desses aglomerados que ocupam

todo o volume da lâmina fina exposta a irradiação (figuras 11 e

12). Estes pontos pretos são originados da dissolução das zonas

!• GP G consequentemente da formação dos precipitados. No pa-

'••ÃO de difração eletrônica temos formação de pontos extras Io-

nizados em <001> além de espalhamento difuso em <110> (figu

• ••• .i c 13b) .

O estágio seguinte, 4 73K < T « 573K, destaca-se pelo

••'•-•> dos precipitados já apresentarem dimensões analisaveis, is

*/ lobos preto-prcto separados pela linha sem contraste, al-

• Ms variações do contraste das imagens quando da mudança de

"tido da reflexão empregada [± g) e o tar.anho dos precipita-

ficando constante. Devido ã forma do campo de tensão dos

: -ipitados pode-se constatar "invisibilidado" dos mesmos para

II:
II!



t
. 8a: Microestrutura da l iga

i". -."atBe irradiada; T - 300 K;
= 13,8xlO~*dpa/s, dose - D • 2

• -i x 10"2dpa ($ « 2, lxl01 9e/cm .s)
_,nto « 93,000 vezes; campo claro;
. ÍT.O de observação • B • [Õ0l];
• flexão uti l izada *

Fig . 8b: Microestrutura da l iga
Cu-lstbe irradiada; T = 360 K;
K = lS.4xl0"4dpa/s; D - 111x10"2dpa
($ - 2,33x1019 e/cm2.s).
Aumento " 60.000 vezes; campo claro;
B - [011]; g H

S r . .

. '"•; *: Microestrutura da l iga

.•"••atBe irradiada; T - 300 K;
' : .5xl0"4dpa/s. D - 9x10"2dpa.

3 ; 3,8xlO18 e/cm2.8)
~:o • 60.000 vezes; campo claro;

' ' ° U ] ; «III

; ü t ó u à ; ••••'

'Fig. 10: Microestrutura da l i g a
Cu-7%atBe irradiada; T - 370 K:
K - 14,0x10 dpa/s; D «= 50xlO~2dpo.
((> « 2,13xl01 9 e /ca 2 . s )
Aumento • 60.000 vezes; campo claro,
B « [125]; g ^ .



. Mi croes trutura;
« 60.000 vezes; campo claro;

Fig. l ib : Padrão de Difraçao cor-
respondente a Pig. l i a .

;:g. 11: Liga Cu-l%atBe i r r a d i a d a ; T = 453 K; K = 4,5xlO~ dpa / s ,

D = 3,4 x 10"2dpa. ((£ « 6 ,8 x 101 8e/cm2 .S)

:icroi«s trutura;
r. ..).">) vizi's; car::>o claro;
: ^200

wMm.

P^-ASÍ

* : Í ; ; / * . • ' : "

• ' . . < • " . " • :

F Í R . 12b: Padrão de Difraçao
crrrcsporJov. 10 a F i£ . 12a.

..- b ; T - -'03 K; T = •?• 3 K; !. ~ 5,T x 20*

t 7 , 9 . •.--15 o.-.-.:-.2..
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algumas reflexões empregadas (g). Tanner [107] mostrou que a

invisibilidade pode ser entendida em termos do critério de invi

sibilidade g.b = 0, em razão dos precipitados que ocupam pla-

nos {100} da matriz. O aumento da densidade desses precipitados

e a perda parcial de sua coerência introduzem sérios problemas

de contraste que dificultam a interpretação das imagens obtidas

(figuras 14, 15, 16).

Segundo Bonfield [l4], sendo o cobre anisotrópico,ten

baixa resistência ao cizaihamento ao longo dos planos {110} en

<110>. Propõe-se então que, em adição ao efeito da anisotropia,

a maior contribuição na produção das estrias seja a "tensão de

coerência" produzida entre as células unitárias das zonas de

Guinier-Preston e aquelas da rede do cobre. Então podemos dizer

que um precipitado intermediário y1 semi-coerente é nucleado

através das zonas de GP, a transformação caracteriza-se pelas

mudanças observadas nos padrões de difração com a formação "aci

cular" nos pontos do padrão de difração. Esta formação difusa é

produzida pela mudança do plano de hábito dos precipitados de

{100} das zonas GP para {113} dos precipitados com fase y'.

Este precipitado semi-coerente com fase y' tem estrutura orde-

nada B2 cuja relação de orientação é (130) , [| (113) ; [0011 , ,!

[110] • (ver figura 17). As observações realizadas em diferen-

tes planos e diferentes reflexões (vetor g), tanto em campo cia

ro como em campo escuro, r.os levam a afirmar que os precipita-

dos crescem em planos {113; e {001}.

No estágio 573K < T < 673K, as precipitações ocorrer,

junto ãs discordâncias presentes ou próximo ãs superfícies, c

que corrobora as teorias existentes, quanto ã formação de de-

feitos puntiformes provenientes de irradiação, já discutidas no

capitulo anterior [63,66,70,75,86,87,89,96,97,121], T;a li;a

Cu-7%atBe observou-se precipitação de forna intensa junto ?.:'•



Fig. 13a: Padrão de difração da liga
Cu-7'atEe irradiada; T - 300 K.
K * 6,3xlO-*dpa/s, D - 4,OxlO"2dpa. K - 6,3xl0-*dpa/sA D
(f •= 9,5xlO18 e/cm2.s) ($ - 9,5xl0 l8e/cm2.s)

Fig. 13b: Padrão de difração da liga
Cu-7%atBe irradiada; £ « 450 K;
K - 6,3xlO-*dDa/s. D - 22,5xlO-2dpa

«3"

.•rt»

Flg. 14a: i-Iicroestrutura;
-umento - 60.000 vezes; campo claro;

pig. 14: Liga Cu-l%atBe irradiada; T

D 24,7xl0"2dpa.

Fig. 14b: Microestrutura;
aumento • 60.000 vezes^ car-ipo escuro;
B - [Oil]; E2 0 0; CWB (400)

= 508 K; K = 15 ,4x lO~ 4 dpa/s ;

2,3 x IO19 e/OT2.s)
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Fig. 15a: Mi croes trutura;
jumento - 74.000 vezes; caopo claro;
S = [0°0 Í 8200-

.-*»:<!£•- »•.

Fig. 15b: Padrão de Difração corres-
pondente a Fig. 15a.

Fig. 15: Liga Cu-7%atBe irradiada; T = 516 K; K = 9,7 x 10" dpa/s;
D = 6,0 x 10"2dpa. «)= 1,46 x 1019 e/an2.s.

; • • i • • : : v ? / : 1

ig. 16a: Mi croes trutura;
•«nento - 60.000 vezes; campo claro;
1 M l «020-

Fig. 16b: Microestrutura;
aumento • 60.000 vezes; campo escuro;
B - [103] ; g 0 2 0 ; CWB (0Í0).

" 4. 16: Liga Cu-l%atBe irradiada; T = 573 K; K = 15,1 x 10 dpa/s ,

D = 22,6 x 10"2 dpa. ($ = 2,25 x 1019 e/an2.s)
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D Di

Fig. 7: Ilustração do mcdelo de una "canada" de átoaos

de Be fornada esc planes (001) . O plano de pro

jeçio c (100)ft.

" SOLUÇA) SOUOA" ZONA GJ>

Fig. 17: Modelos das células unitárias para a solução sólida, zona G.P. e

fase Y' da liga Cu-Be, respectivamente. O circulo preto indica

átomo de cobre; o circulo branco, átomo de berllio; o semi-preen

chido indica distribuição ao acaso (átomos de cobre ou de berl-

lio) .
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di:ícr»>r<lânci.is (r«nlroí; de nurliMçãn) já oxisfentos, nl«"m do al-

•jun:i i>iecli»i l.u!<*:; i so Lidou r<>rmuik>:: i-:n regiões sum discordân-

cias. Em amostras (Cu-7atlBe) cujas áreas eram desprovidas de

discordãncias, a irradiação deu origem a precipitados isolados

que apresentaram direções de crescir.er.to bem definidas (direção

<110> ), estes precipitados aumentar rapidamente nestas citadas

direções, o que c típico de precipitação homogênea ( figura

18). Assim sendo, observam-se os dois tipos de precipitação,nes

te estágio, a homogênea e a heterogênea. As lâminas finas cujas

áreas irradiadas já apresentavam discordãncias, sofrem transfor

mação radical ao seu redor, favorecem a nucleação dos precipita

dos que crescen rapidamente (figuras 19 e 20) . As observações

cm liijas Cu-llatUc, neste intervale do temperatura de irradia-

ção, apresentaram praticamente os nosnos aspectos, embora a

quantidade de defeitos formados fosse diminuindo com temperatu-

ras crescentes (figuras 21, 22 e 23).

No derradeiro intervalo observado, 673K ^ T < 823K, o

comportamento en ambas as ligas é berr. distinto. Na liga Cu-lSatBe

observou-se apenas movimento das discordãncias presentes sen ha

ver formação de precipitados (figuras 24 c 25). Já a liga

Cu-7*atne apresentou precipitados de formato lenticular cujo

diâmetro maior atinge 100 nm e espessura de 10 nm. O plano de

hábito destes precipitados é bem próximo a {113} (figuras 26 e

27). Um exemplo da microestrutura é a figura 26, onde vemos pre

. ' ei pitados que se situam nos diversos planos {113} que estão

! identificados na micrografia por diferentes letras. Nota-se nes

ta micrografia, a presença de vazios que se localizaram maciça

mente na superfície oposta a do feixe incidente enquanto que os

precipitados localizaram-se preferencialmente no interior da fo

lha fina. Os vazios tem aspecto de uma calha em V, indicando que

houve formação dos mesmos em planos preferenciais. Observou-se
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Fig. 18a: Microestrutura;
fiuaento <• 30.000 vezes; campo claro;
B - [001] ;

Fig. 18a: Padrão de Difração corres-
pondente a Fig. 18a.

| F ig . 1 8 : Liga Cu-7%atBe i r r a d i a d a ; T = 633 K; K = 4 , 0 x 1 0 ~ 4 d p a / s ,

D = 12 x 1 0 " 2 d p a . (4 a 6 , 0 x 1 0 1 8 e / c r a 2 . s )

fig. 19: Microestrutura da l iga
Cu-7ZatBe irradiada; T - 575 K

j * • 4,9xlO--»dpa/s, D « 6,0x10"

J 'uaento » 30.000 vezes; campo claro;

Lg. 2U: Microestrutura da l i ga
Cu-7%atBe irradiada; T - 618 K:
K - 2,8xlO"4dpa/», D - 8,3xlO"2dpa,

> l 8 / 2 )

: 8 2 0 0 •

aumento - 60.000 vezes; carapo claro;
B - C 0 1 1 3 5
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Fig. 21a: Mi croes trutura;
aumento s 37.000 vezes: campo claro;
B - fOll] ; g20

Fig. 21b: MicroesCrutura;
aumento * 37.000 vezes; campo escuro;
B - [011], g^0(J , CWB(200)

Fig. 21: Liga Cu-l%atBe i rrad iada; T = 603 K; K = 3 ,1 x 10~ d p a / s ,

D = 4 x 10"2dpa ((}> = 7,26 x 1 0 1 8 e / c m 2 . s ) .

vr;

o- 22: Microestrutura da liga
- J»"lSatBe irradiada; T - 633 K;
; *.• 5,6xl0-*dpa/s, D - 13,4xl0-2dpa.

" • 8,5x1018 e/cn»2.s)
***nto - 37.000 vezes; campo claro;

Fig. 23: Microestrutura da l iga
Cu-17.atBe irradiada; T - 653 K;
K - 15,0xl0-*dpa/s, D - 54,6xlO"2dpa
(^ - 2,3xl0l9e/cra2

is).
aumento - 74.000 vezes; campo claro;
B -. [ou] ; g200 •
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Fig. 24: Microestrutura da liga
Cu-LTatBe irradiada; T - 683 K;
K - 14xlO~4dpa/s, D = 25,5xlO"2dpa
«J = 2,llxlO19 e/co2.s)
aumento = 60.000 vezes; campo claro;
» - [013] ; g20 0 .

i .

Fig. 25: Microestrutura da liga
Cu-l%atBe irradiada; T = 803 K;
K - U,5xl0~4dpa/s. D - 8,7xlO"2dpa
((|) = 2,18xl019e/cm2.s).
aumento = 60.000 vezes; campo 'claro;
B = [011]

cr.
•_« T .

1
^ "

1
^ , . . .

1
 • ^

r
T ^ . T ^ ~ •» JpT*^™^ — . - * . »-i ^T" » ^ " ~ • * " . . V

MLcroestrúturadã liga
irradiada; T - 729 K;

, l O 4 d p a / s ; D - Uxl0-2dp8.
7,1x1018 e / co2 . 8 )

30.000 vezes; campo claro;

Fig. 27: Mi croestrutura da liga
Cu-7ZatBe irradiada; T - 723 K:
K - 4,8xlO-6dpa/a; D - 6,6xlO-2dPa
(^ - 7,2 x 10l8e/co2.g)
aumento • 37.000 vezes; campo claro;
B - [on] ; gni •
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\
também em algumas irradiações {liga Cu-7%atBe) a perda completa

àa coerência dos precipitados ou parte dela pela constatação de

discordâncias ao redor dos precipitados. Tais discordâncias não

estavam presentes no início da irradiação e nem se originaram

diretamente da irradiação, mas sim devido a perda de coerência

por parto dos precipitados; alem disso, pode-se verificar que o

contraste de tais precipitados apresentavam o Padrão de Moiré,

que é típico em precipitados incoerentes [48] (figuras 28 e

29). Não se constata a presença de precipitados nucleando em

discordâncias como no intervalo anterior (figura 30); Além dis-

so, nota-se, ãs vezes, a formação de vazios (liga Cu-7%atBe).

A distribuição espacial dos precipitados se fez de

forma distinta, dependente do intervalo de temperatura de ir-

radiação empregado. Na figura 31 vemos os esboços dos cortes

transversais das amostras baseados na análise das micrografias

através da microscopia ótico-estereográfica. Podemos constatar

que a liga Cu-l%atBe hã presença praticamente uniforme dos pre-

cipitados, no intervalo de temperatura da temperatura ambiente

até,573K, distribuída por toda a amostra. No intervalo seguin-

te, 573K 4 T ̂  673K temos formação de precipitados isolados, em

grande parte próximo ãs superfícies enquanto que no interior da

amostra somente junto ãs discordâncias já presentes. Em tempera

turas próximas a 673K, os precipitados presentes situam-se só

próximos ãs superfícies. No intervalo derradeiro, 673K 4 T< 823K,

hã movimento das discordâncias até que elas atinjam a superfí-

cie onde se aniquilam e não se observa formação de precipita-

dos.

No caso da liga Cu-7%atBe, hã uma certa diferenciação

em relação a liga Cu-l%atBe; Observam-se precipitados uniforme-

mente distribuído por toda a área irradiada até a temperatura

de 373K. No intervalo seguinte, 373K < T <: 573K há formação in
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Tig. 28: Microestrutura da liga Cu-7%atBe irradiada; T = 690 K;

K = 5,3xlO"4dpa/s, D = 25xlO~2 dpa (C> = 8,0xl018 e/cn\2.s)

Aumento =145.000 vezes; campo claro; B = [Oil]; 9-,-IT*

• 5- '. >;-rv.,-->.-,:^- \

> ? ;6. 29: Microestrutura da l iga
| J»"7ZatBe irradiada; T - 690 K;

*." 5,3xlO-^dpa/s, D - 25x10"2dpa
^i'8>0xlO18 e /cn2 . s ) .
•«sento - 60.000 vezes; campo claro;
*• foul ; 67IT .

Fig. 30: Microestrutura da liga
Cu-77.atBe irradiada; T » 786 K;
K - 18f9xlp-*dpa/s; D - 5A,8xlO'2dpa
0-2,86x1019 e/cai2^).
aumento - 60.000 vezes; campo claro;
B « [001] ; g5oo.
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Liga C u - l l a t Be

385 rro

T = 353 K: K = 7,2 x 13 d?a/s;

Dose = 66 x 10"2dpa (O=l.lxlO19 e/cm2.s)

e - 330 nra

T * 493 K; K = 4*,7 x 10" 4 dpa/ s ;

Dose = 6,9 x 10"2dpa C(J=6»95xl018e/cm2.s)

\\ % Í
f;j.-j*~i-f!»?'tr<:-!~.:-i:- •••

• 3 9°
"4T = 613 K; K ='4,7 x 10"4 d?a/s;

Dose = 4,7 x 10"2dca (^=6,95xl018e/cm2.s)

') v \ \ e =425 nra

,-4T= 653 K; K - 15 x 10 dpa/s;

Dose = 54 x 10"2 dpa ((J=2,3xl019e/cm2.s)

/ \
400

T » 803 K; K » 14,5 X 10 dpa/s;

Dose - 8,7 x 10"2 dpa (^-2,18xl019e/cm2.s)

Fig. 31a: Arranjo especial dos precipitados na liga

Cu-ltat Be
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Liga

\ '•'•' '

Cu-7*at
• . - . . -

. " • " ' .

Be
- • •

c = 400 m

T = 373 K; K = 14.0 x 10~4dpa/s

Dose - 50 x IO"2 dpa (<>=2,lxlO19 Q/CR .S)

L^»—-—i
T = 503 K; K = 4,9 x 10"4dpa/s

Dose • 3,2 x 3 0"2dpa ((>=7,2xl018e/cn2 .s)

e = 420 nm

-4
T «= 573 K; K = 4,9 x 10- dpa/s;

Dose = 5,8 x 10"2dpa (0=7,2xlOx8e/cra2.s)

e = 41S nm

T = 6 3 3 K ; K = - 4 , l x l O dpa/s;

Dose = 12 x 10"2dpa ((>=6,lxlO18 e/cr. .s)

e - 425 nm

T « 723 K; K - 4,9 x 10
Dose « 6,6 x IO*2 dpa ((

dpa/s;
• 7,2xl018e/cm .s)

\
e « 315 nm

T - 786 K; K • 18,9 x 10~\jpa/s;

Dose - 55,0 x IO"2 dpa (0=2,8xlO19e/cm .s)

Fig. 31b. Arranjo espacial dos precipitados na liga Cu-7%at Be
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I tensa próximo ãs superfícies e a região central fica praticamen

: te desprovida de precipitados. A partir de 373K observa-se for-
\ Í

• inação de precipitados apenas em regiões internas da amostra, is {

i - !

| to e, na sua parte central. Este procedimento se mantém até ai- i

tas temperaturas (823K).

4.3. Morfologia microestrutural das ligas Cu-Pt irradiadas com

elétrons de 1 MeV de energia

0 papel da irradiação eletrônica nas lâminas finas da

liga Cu-l%atPt foi o de produzir uma série de aglomerados de de

feitos do tipo anel de discordância, que apresentou tamanho

crescente em função da temperatura de irradiação e do próprio

fluxo, entre outros aspectos que enumeraremos a seguir. A tem- '

peratura de irradiação tem um papel bastante crítico; observa-

mos vários intervalos de temperatura nos quais os comportamen-

tos microestruturais diferem entre si.

Próximo ã temperatura ambiente (300K), formam-se anéis

de discordâncias (diâmetro médio -20 nm) que ocupam toda a área

interna irradiada da lâmina fina até próximo ãs superfícies. Os '

anéis ocupam planos de hábito tipo {111} com vetores de Bur-

gers a/3 [ill] e a/3 [III]. Todos os defeitos analisados apre-

sentaram caráter intersticial (figura 32).

No intervalo 353K < T < 513K, observa-se a formação

de defeitos, ambos aglomerados de defeitos puntiformes. O pri-

meiro grupo localiza-se próximo as superfícies da amostra ir-

radiada, são pequenos aglomerados de defeitos, anéis de discor-

dâncias do tipo vacancial com diâmetro médio igual a 5 nm. O se

gundo grupo localiza-se apenas no centro da lâmina fina, são
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anéis de discordância do tipo intersticial com diâmetro médio

de 25 nm para T = 373K e de 34 nm para T = 493K. O plano de

hábito dos anéis de discordâncias, em sua grande maioria, são

do conjunto de planos {111} con vetor de Burgers a/3 <lll>,po

dendo-se encontrar também a presença de anéis que sofreram es-

corregamento passando seu plano de hábito de {111} para {110}

com vetor de Burgers a/2 <110> (figuras 33 e 34).

No intervalo 513K < T < 5;>3K são criados, pela ir-

radiação, anéis de discordâncias situados apenas no interior da

lâmina fina. Os anéis formados apresentam diâmetros entre 85 e

150 nm. A grande maioria apresenta falha de empilhamento, o que

não se pôde observar em temperaturas inferiores. Grande parte

destes defeitos situam-se em planos {111} com vetor de Bur-

gers a/3 <111> e apresentam caráter intersticial (figura 35 ).

Em temperaturas próximas de 593K, observa-se também que uma par

te dos anéis perdeu a falha de erpilhamento, pois sofrem escor-

regamento de planos {111} para planos {110} com vetor de Bur-

gers a/2 <110> (figura 36).

Para temperaturas de irradiação eletrônica acima de

S73K observa-se apenas a formação v posterior movimentação das

discordâncias que se deslocam para a superfície em que incidem

os elétrons e onde se aniquilam.

Um resumo dos principais grupos de anéis de discordân

cia com os respectivos planos de hábito é apresentado na tabela

2. Em todo o intervalo de temperatura estudado, 300K ̂  T<: 783K ,

não houve formação de vazios.

Os esboços espaciais das estruturas das lâminas (cor-

te transversal) baseados nas observações õtico-estereogrãficas

das micrografias eletrônicas é mostrado na figura 37.
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Jig. 32a: Microestrutura da liga
Cu-lZatPt irradiada; T » 309 K;
R = 14,5xl0-4dpa/s, D - 26,lxl0-2dpa
($ = 2,18x1019 e/cm2.s).
aucento = 74.000 vezes; campo claro;

[ ] • «200-

\ . • _ • • - - • - : • » j - t

Fig. 32b: Padrão de difraçao da oi-
croestrutura da Fig. 32a.

Fig. 33a: Microestrutura;
aumento - 60.000 vezes; campo claro;
B " I 0 "] i «200-

Fig. 33: Liga Cu-l%atPt irradiada; T = 383 K; K

D = 48,8 x 10 dpa, ((̂  = 8,35 x 10 •

Fig. 33b: Padrão de Difraçao da
sácroestrutura anterior

= 5,5 x 10"4dpa/s,

e/cm2.s).

f i i S . 3 2 » ; - . . -



Fig. 34a: Microestrutura;
aumento * 60.000 vezes; campo claro;
B = [001] ; 8200-

Fig. 34b: Padrão de Difração da
Fig. 34 a.

Fig. 34c: Mícroestrutura;
í aumento • 60.000 vezes; campo claro;

* - [ou] ; 8311 '•

S.*Ü&\

^ .•-» v .lfviiHc»i>»S|r;:ÍA.lí»'?.-

Fig. 34d: Padrlo de Difraçao da
Fig. 34c.

j Fig. 34: Liga Cu-l%atPt irradiada; T = 493 K; K = 4 ,6 x 10 a p a / s ,

• D - 11 ,0 x 10"2dpa «í = 6 ,96 x IO 1 8 e / c m 2 . s ) .
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Fig. 35a: Microestrutura;
aumento • 47.000 vezes; campo claro;

• g200 *

Tig. 35b: Microestrutura;
aunento • A7.000 vezes; campo escuro;
g - [Oil] ; ĝ QQ ; CWB(AOO).

- 4
Fig. 35: Liga Cu-l%atPt irradiada; T = 563 K; K = 4,6 x 10 dpa/s,

D = 20,0 x 10~2dpa (0 = 6,96 x IO18 e/cn»2.s).
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Fig. 36a: Kicroestrutura;
lusento * A7.000 vezes; campo claro;
8 " [OU] í 8500 J

Fig. 36b: Microestrutura;
aumento - 47.000 vezes; campo claro;
B - [Í12] ; ZxlV

. -4Fig. 36: Liga Cu-l%atPt irradiada; T * 593K; K « 16,0 x 10 dpa/s ,

D = 19,4 x IO"2 dpa ((> = 2,8 x IO19 e / c m 2 . s ) .
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Liga Cu- l ta t Pt
r-
".""%-*•)"•/•'-•.'•[ e - 360 rca

T = 309 K; K = 14.2 x 10~4dpa/s;

Dose - 25 x 10~2dpa (0=2,lxlO19e/cn2.s)

r; 31S nra

7 = 373 ;., K ij.IxlC «Ipa/.»;

Dose » 103xI0"2 dpa «>»2,lxlO19 •/ca2.»)

• - 335 nm

T - 493 K; K - 4,7 x IO"4 dpa/s;

Dose « llxlO"2 dpa (<}=7,0xl018 e/cn2.s)

e = 450 nra

T =• 563K; K = 4,9 x 10"4 dpa/s;

Dose = 20xl0"2 dpa (0=7,2xlO18 e/cm2.s)

f
•?.•

V
L

nm

T « 633 K; K = 14,2 x 10~* dpa/s;

Dose » 129xlO*"2 dpa ($-2,4xlO19 e/cn2.s)

• » 350 nm

T - 778 X; K - 14,2 x 10~ <Spa/s;
Dose - 17xlO"2 dpa ((>-2,lxlO19 e/cm2 .s)

•5*

Fig. 37. Arranjo espacial dos defeitos da liga Cu-l*at Pt.
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4.4. Morfologia microestrutura1 das ligas Cu-Sn irradiadas com

elétrons dc 1 McV do energia

Analogamente ãs ligas Cu-Pt, as ligas Cu-Sn apresenta

tam formação de anéis de discordâr.cias, em todo intervalo de

temperatura de irradiação; mesmo a temperatura ambiente encon-

tramos anéis de discordância onde a grande maioria se apresenta

coso "ponto preto" cujo diâmetro médio é de 5 a 8 nn ( figura

39). Os defeitos se formam em toda a área irradiada da lâmina

fina, em ambas as ligas» isto é, Cu-l%atSn e Cu-8%atSn. Na mi_

crografia da figura 38 temos uma mi croes trutura de Cu-l*atSn,

sem irradiação eletrônica, para comparação com as micrografias

seguintes, das lâminas finas irradiadas, onde se observam os pe

quenos aglomerados. Estes defeitos podem ser melhor analisados

e observados por meio da técnica de campo escuro como atesta a

micrografia eletrônica da figura 40.

No intervalo 353K < T< 423K constatamos a presença

de aglomerados de defeitos que podem se apresentar como "pontos

pretos" ou como anel de discordância perfeitamente anaiisável

(dois lobos pretos separados pela linha sem contraste). Os de-

feitos ocupam toda a área exposta ã irradiação eletrônica e

apresentam diâmetro médio situado entre 15 e 20 nra, situando-se

em planos {111} e apresentam principalmente vetor de Burgers

a/3 <111> para a liga Cu-8tatSn e a/2 <110> para a liga

Cu-ltatSn. Em sua grande maioria, os anéis de discordâncias

apresentam caráter intersticial (figuras 41 e 42).

No intervalo 453K < T < 553K observou-se a presença

de anéis de discordâncias em toda a área central irradiada d*

lâmina fina até próximo as superfícies livres da mesma. A densî

dade de defeitos c menor em relação ao intervalo anterior pois
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Fig. 38: Microestrutura da l iga
Cu-l%atSn não irradiada;
T =* 308 K.
aumento = 47.000 vezes; campo claro;
3 = [013] ; g2Q0 •

6 2 .

Fig. 39: Microestrutura da liga
Cu-8"atSn i r radiada; T - 303 K;
K = 4,8x10" dpa/s , D = 15xlO"2dpa.
(6 = 7,1018 e/cn 2 . s )
Ausento = 60.000 vezes; campo claro;
s - [ou] ;

wmmm&m

1: Microestrutura;
•uoento - 30.000 vezes; campo claro;
B * P » ] ; 8200 '

- •-• r

- • " - . • •*• - 'i'"'- • -' . . " . ' . • • ' • / " ' " '•*'.'' " ' . / ' • • _

L - : L I f e - ^ f e ^ - ^ " ^ ^ ^ - ; -;• • • - „ •
f ig . 40b: Microestrutura;
aumento * 30.000 vezes; campo escuro;

• 8200

~4
Pig. 40: Liga Cu-l%atSn irradiada; T = 308 K; K = 10,8x10 dpa/s,

(O = 1,63 x IO19 e/cm2.s).
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jã existe uma grande mobilidade dos defeitos e maior interação

vacância-intersticial. Quanto aos planos de hábito dos anéis de

discordância, boa parte ainda se situam em planos {111} e apre-

sentam vetor de Burgers a/3 <111> ou a/2 <110>. Apesar da maio

ria apresentar caráter intersticial, observam-se também alguns

grupos de anéis de discordâncias de formação vacancial. O diãrae

tro médio encontrado situa-se entre 25 e 30 nm (figuras 43 e

44).

No intervalo de temperatura seguinte, 553K4 T< 673K ,

foram verificados 2 comportamentos distintos. Para a liga

Cu-8%atSn houve formação de aglomerados semelhantes ao do inte£

valo anterior (diâmetro -22 nm), apenas localizados em regiões

mais centrais da lâmina fina irradiada, onde constatamos igual

formação do nnéis do discordâncias do tipo intersticial e do t_i

po vacancial. Os planos de hábito encontrados foram {111} e {110}

com vetores de Burgers a/3 <111> ou a/2 <110> (figura 45). Com

a liga Cu-l%atSn observou-se formação de defeitos apenas na re-

gião central da lâmina fina, são anéis de discordância de forma

to hexagonal em sua grande maioria, não apresentando falha de

empilhamento, o que indica um total escorregamento dos anéis

com relação ao plano de hábito {111} inicial. Dois grupos des-

tes anéis de discordâncias situam-se em planos do tipo {110} com

vetores de Burgers a/2 <110>. Os demais grupos localizam-se pro

vavelmente em planos {013}, já que através do estudo estereo-

gráfico das micrografias eletrônicas, comparando-se as imagens

projetadas dos defeitos em diferentes planos de observação,che-

ga-se a esta conclusão. Os diferentes grupos analisados estão

A indicados na figura 46 e podem ser confrontados com a tabela 3.

0 diâmetro médio dos defeitos formados é de 125 nm.

Durante a análise microesLrutural de identificação

dos defeitos, houve formação de pequenos anéis de discordância
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Tig. Al: Microestrutura da liga
Cu-lZatSn irradiada; T = 380 K;
K = 5,0xl0-*dpa/s, D = 9,0xl0"2dpa.
(4 = 7,5 x 1018e/cm2.s).
amento = 93.000 vezes; campo claro;
& = [on] , g200 • :

Fig. 42: Microestrutura da liga
Cu-8%atSn irradiada, T « 373 K,
K = 5,6xlO-*dpa/s, D - 50,0xl0"2dpa.
(Q. - 8,5 x 1018 e / a n 2 . s ) .
aumento = 60.000 vezes, campo claro.
B = [112]

• *

Fig. 43: Microestrutura da liga
Cu~lZatSn irradiada; T - 503 K;
* - 4,6xlO-4dpa/s, D - 14,2xlO"2dpa
«̂  - 6,96 x IO18 e/cm2.s).
iuacnto - 74.000 vezes; campo claro.
E C ] ; g2oo •

Fig. 44: Microestrutura da liga
Cu-8ZatSn irradiada; T - 533 K;
K - 5,6xlO-6dpa/s, D » 10,0xl0-2dpa
<4 - 8,5 x 10Í8e/cm2.s).
aumento * 74.000 vezes; campo cl .o;
B - [112]



Tig. 45a: Microestrutura;
aucento = 60.000 vezes; campo claro;
B - [103] ;

Fig. 45b: Padrão de Difração da
Fig. 45a.

» . — - ••— • » • ! « » - - . » * • • t u • J i

ug. A5c: Microestrutura;
•uoento - 60.000 vezes; campo claro;

Fig. 45d: Padrão de Difração da
Fig. 45c.

. 45: Liga Cu-8%atSn irradiada; T = 643 K; K = 14,0 x 10~4dpa/s,

D = 25/3 x 10"2dpa ((} - 2,16 x IO19 e/cm2.s)
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(5 nm de diâmetro) que não estavam presentes apôs a irradiação

eletrônica (1 MeV). Isto ocorreu algumas vezes, em razão do

enorme tempo exigido para obtenção das imagens (microestruturas)

nos diferentes planos de observação da amostra (algumas vezes,

foram necessários de 8 a 10 horas de observação da mesma região).

Acima de 673K não se observou formação de aglomerados

de defeitos em nenhuma das ligas Cu-Sn estudadas, tampouco hou-

ve formação de vazios no intervalo estudado.

Para se ter uma idéia global da distribuição espacial

dos defeitos formados, nas diferentes microestruturas analisa-

das das ligas Cu-Sn, apresentamos os esboços espaciais dos mes-

mos na figura 47, feitos através das observações estereográficas

das micrografias eletrônicas (mostra-se um corte transversal

da lâmina fina irradiada).
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Fig. 46a: Liga Cu-l%atSn irradiada; T = 628 K; K » 14,0x10 dpa/s,
D = 25,3xlO~2dpa ((> = 2,16xlO19 e/cm2.s) Microestrutura.
Aumento =• 100.000 vezes; ca.mpo claro; B = [001], ^200*

Fig. 46b: Padrão de Difração
da Fig. 46a.
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Liga Cu-l%at Sn

V)2
T = 380 K; K = 5 x 10 4 dpa/sf

Dose = 9,0 x 10~-dpa CÓ=7,4 x 1018e/cm2.s)

T = 503 K; K = 16,5 x 10~4 dpa/s,

D = 19,7 x 10"2dpa (Ô = 2,4 x 1019e/cm2.s)

T » 628 K; K = 14 ,2 x 10~ <Jpa/s,

D = 25 x 10~2dpa «* = 2 , 1 x 1 0 1 9 e / c m 2 . s )

Fig. 47a: Arranjo espacial dos defeitos na liga Cu-l%at Sn.

(e • 300 nm)
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Liga Cu-8%at Sn

-.?.;.:'-f-'/xv::s(
T = 3 7 3 K ; K = 5 , 7 x 10~4dpa/s,

Dose = 50 x 10"2dpa ($ » 8,4 x IO18 e/cm2.s)

T = 533 K; K =5,7 x 10"4dpa/s,

Dose = 10 x 10"2dpa ((£ = 8,4 x IO18 e/cm2.s)

Y' * * • .?•*••* i »*.»*-

T = 645 K; K = 14,2 x 10"4dpa/s,

Dose = 25,5 x 10~2 dpa ((> = 2,1 x IO19 e/cm2.s)

Fig. 47b: Arranjo espacial dos defeitos na liga

Cu-8%at Sn. (e = 3000 ran)
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5. RESULTADOS E DISCUSSÕES

Em nossas observações rúcroestruturais obtivemos dois

aspectos conplementares, isto é, a difusão de defeitos puntifor

mes e a precipitação de 29 elemento de liga induzido por ir-

radiação eletrônica. Era todo o intervalo de temperatura estuda-

do, 300K - 873K, está em jogo, o balanço das concentrações de

vacâncias, intersticiais e dos próprios átomos da matriz. Nas

temperaturas altas, as vacâncias apresentam mobilidade térmica

relativamente alta que compensa a concentração de intersticia-

is presentes, aniquilando-se mutuamente. Em temperaturas mais

baixas, o movimento das vacâncias não i tão violento e a predo-

minância fica principalmente por conta dos átomos intersticia-

is, dando então formação principalmente de anéis do tipo inters^

ticial• Em temperaturas bem baixas, o predomínio é exclusivamen

te intersticial. 0 papel dos 29s elementos de liga é importante

pois os defeitos puntiformes interagem com eles. No caso de for

te armadilhamento, os defeitos migram com uma energia de migra-

ção efetiva que é dada pela soma da energia de migração intrín-

seca com a energia de ligação. Se a energia de migração do com-

plexo é suficientemente pequena, ele pode migrar como uma só en

tidade. Estes complexos são importantes nos estudos de radiação

induzindo ou acelerando segregação em ligas metálicas, como é o

caso da liga Cu-Be.

Uma das vantagens já citadas da Microscopia Eletrôni-

ca de Transmissão de Alta Volta gem (METAV) é poder simultanea-

mente produzir e observar as estruturas dos danos de irradiação
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em folhas finas dos mais diversos materiais. Os três parâmetros

disponíveis nsais importantes para a formação e crescimento dos

aglomerados de defeitos, principalmente anéis de discordâncias,

foram utilizados: fluxo eletrônico incidente, dose incidente re

cebida, temperatura de irradiação. Procuramos sempre utilizar

valores constantes para cac:a um dos referidos parâmetros para

obter reprodutibilidade dcs aspectos abordados. Naturalmente não

foran desmerecidos outros parâmetros importantes como espessura

da lânina fina utilizada, densidade de discordâncias presentes

na folha fina antes da irradiação, homogeneidade das ligas, ta-

manho de grão, necessidade de uma grande superfície plana na fo

lha fina em estudo, perda de defeitos puntiformes na superfície

da lâmina fina, etc. Todos estes aspectos foram considerados em

nossos cálculos baseando-se em publicações e literatura concer-

nentes [24,29,51,93,104].

Por meio das figuras 31, 37 e 4 7 pode-se verificar a

variação média ocorrida na espessura das lâminas finas das dife

rentes ligas empregadas (Cu-Be, Cu-Sn e Cu-Pt).

Procuramos utilizar espessuras entre 300 e 450 nm pa-

ra que tivéssemos o mesmo gradiente de fluxo de elétrons atra-

vessando a lâmina fina, para evitarmos pequenos defeitos estru-

turais em folhas muito finas e também devido a dificuldade de

análise das estruturas devido a grande formação de vazios em

amostras muito espessas.

Um fator muito crítico nas irradiações eletrônicas ê

a chamada "zona limpa" (denuded zone, em Inglês), região próxi-

ma ã superfície onde a perda dos defeitos puntiformes formados

é grande. Esta região pode aumentar com o aumento da temperatu

ra, mas a presença de discordâncias, precipitados presentes ou

vazios pode alterar esta previsão não afetando sensivelmente a

densidade de defeitos puntiformes formados [39,118]. Este as-
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pecto foi constatado em nossas experiências (ver figuras 31,37,

47).

Utilizamos, no esclarecimento de nossas medidas expe-

rimentais, a teoria da taxa de reação química. Entre as várias

teorias da cinêtica quíni.M, aquela desenvolvida por Brown,

Kelly e Mayer |2j| que explicava alguns as:>octos de nuclcação r

crescimento dos anéis de discordância do tipo intersticial foi

modificada sucessivamente para incluir os efeitos da superfície

das folhas finas, mobilidade das vacâncias, estabilidade dos in

tersticiais, absorção de defeitos em sorvedouros internos, re-

combinação mútua entre ir.tersticiais e vacâncias, dissociação de

intersticiais [16,17,24,29,39,49,51,61,93,104,118].

Nas figuras 48, 49, 50 apresentamos as curvas de

Arrhenius da densidade de anéis de discordância em função da tem

peratura para as ligas Cu-Sn e Cu-Pt. A figura 48 apresenta as

medidas realizadas sem levar em conta o efeito da zona limpa,

isto é,a densidade foi obtida por meio do número da densidade de

anéis de discordâncias pela espessura total da área irradiada da

lâmina fina. A figura 49 lova em conta apenas a região em que se

formaram os defeitos, isto é, a espessura da região irradiada ex

ceptuando-se as zonas limpas, observadas através do microscópio

6tico-estereografico. A figura 50 nos mostra as curvas de Arrhe-

nius para "densidade de anéis de discordâncias corrigidas", le-

vando em conta a teoria de difusão e nucleação desenvolvida por

Brown e colaboradores [23] e as extensões feitas por Goringe

[42], Bourret [16,17] e Hossain [49].

Como se pode constatar por meio dos gráficos das figu-

ras 48 a 50, apenas a constatação visual da "zona limpa" não é

realmente suficiente para a total correção das densidades de

anéis de discordância em jogo, pois existem todos os fatores an-

teriormente mencionados além do efeito devido a sobreposição de
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48: Curvas de Arrhenius para as densidades de anéis de discor-

dâncias, N™. = (número de anéis de discordâncias/espessura

da amostra), das ligas Cu-l%at Sn e Cu-l%at Pt, não levan-

do em conta o efeito da zona limpa (T é a temperatura de

irradiação eletrônica).
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50
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4)
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Curvas de Arrhenius para as densidades de anéis de discordân-
cias das ligas Cu-l%at Sn e Cu-l%at Pt, considerando apenas
a região onde se situaram os defeitos formados (8?,= número
de anéis de discordãncias/(espessura da amostra-espessura da
zona limpa)). T é a temperatura de irradiação eletrônica.
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Fig. 50: Curvas de Arrhenius para as densidades corrigidas de

anéis de discordância (N?.) das ligas Cu-l%at Sn e

Cu-l%at Pt (T ê a temperatura de irradiação eletrônica),



camadas de anéis de discordância durante o trajeto do feixe ele !

trônico na lâmina fina em observação [29] .

Os gráficos das figuras 48 a 50 para as duas ligas,

Cu-lSatSn e Cu-l%atPt, evidenciam que as inclinações das cur-

vas corrigidas são relativamente mais baixas do que as que não

sofreran» as correções. Além disso, observa-se que para T = 510:-'

há uma significativa mudança das inclinações em cada uma á;>.3

curvas e que acima de 510K há um rápido aumento na inclinação

das mesmas. Foi acrescentada,ao gráfico da figura 50,a curva dd

densidade de anéis de discordância corrigida para o cobre puro,

obtida por Spring e colaboradores [104]. Utilizando-se o valor

encontrado por eles para a energia de migração do auto-intersti^

ciai E . = 0,13 eV Dará o cobre puro, onde foram utilizadas

condições de irradiações semelhantes às nossas, pode-se encon-

trar a energia de ligação entre os átomos do 29 elemento de li-

ga e os átomos de cobre (matriz). Os valores encontrados foram:

Eb(Sn) = (0,21 ± 0,03) eV para a liga Cu-l%atSn e E^(Pt) =

= (0,18 t 0,03) eV para a liga Cu-l%atPt. Estes valores são ob

tidos com a parte das curvas da figura 50 onde é válida a teo-

ria BKM modificada, isto é, para temperaturas menores que 510K.

Com relação ac trecho onde a teoria BKM modificada

não c válida, T > 510K, imagina-se que a queda observada nos

valores das densidades de anéis de discordância não seja devido

~v unicamente â perda de defeitos para a superfície nem â movimen-

tação de vacâncias mas, sim, que provavelmente seja devido a

instabilidade dos di-intersticiais, isto é, o núcleo dos anéis

de discordância tipo intersti ciai. Assim sendo, utilizando a

teoria desenvolvida por Bourret [16,17], onde ostá incluído o

termo para a dissociação de di-intersticial, obtemos os valores

para a energia de ligação em um di-intersticial E ^ para altas

temperaturas (T > 510K) . Para a liga Cu-l%jtSn encontramos
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EiJL(Pt) = (0,69 ± 0,09) eV e para a liga Cu-l%atSn foi encon-

trado E..(Sn) = (0,78 ± 0,08) eV. Estes valores concordar, ra-

zoavelmente cora valores teóricos de energia de ligação para di-

intersticiais obtidos por Johnson [55], o que evidencia a forte

ligação dos di-intersticiais nos motais de estrutura cúbica de

face centrada.

Os valores que obtiver.os com a liga Cu-8*atS . ir.ostra-

ram uma queda pouco acentuada com relação a densidade de anéis

de discordância mesmo a temperaturas altas (figura 51). Isto po

de ser explicado da seguinte maneira: acima de 510K há maior mo

viroento vacancial, isto é, as vacâncias podem migrar e uma par-

cela delas pode interagir com os intersticiais presentes. Além

disso os átomos substitucionais (Sn), 2<?s elementos de liga,per

manecendo em suas posições da rede (eles apresentam raio atômi-

co maior que os átomos da matriz) não participam dos fluxos de

corrente de defeitos que são produzidos tanto devido a tempera-

tura de irradiação como pela própria irradiação embora possa

trocar de posição reticular com as vacâncias presentes e este

armadilhamento, átomo de soluto-vacância, ocasiona acúmulo de

vacâncias cm diferentes lugares da rede que não são, cm grande

parte, destruídas pelo mecanismo de recombinação vacância-inters_

ticial, isto dará lugar a formação tanto de aglomerados de in-

tersticiais como de vacâncias, permanecendo alta a densidade

global de anéis de discordância independente do tipo. Este pro-

cesso é mais efetivo para ligas mais concentradas, como Cu-8%atSn,

onde estatisticamente há uma probabilidade maior da interação

dos átomos de soluto (Sn, por exemplo) com os outros defeitos

presentes. Esta seqüência de fatores poderia acarretar a forma-

ção de aglomerados de defeitos constituídos apenas pelos 29s

elementos de liga, o que não foi constatado em nossas análises

microestruturais e nem por meio das análises de difração eletrô
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nica. Por outro lado já foi citado anteriormente que não há for

mação de fluxos de defeitos relativo aos átomos de soluto que

apresentara raio atômico maior que os da rede (Cu) [7].

Vejamos, agora, os gráficos da figura 52, onde encon-

tramos a variação do tamanho dos aglomerados de defeitos punti-

formes formados devido ao efeito da irradiação e da temperatura

de irradiação. Has ligas de Cu-Sn obsorvou-se dois aspectos di£

tintos, tanto houve influência da dose de irradiação recebida

como da temperatura de irradiação, sendo que o efeito da tempe-

ratura ê bem mais sensível na liga Cu-l%atSn do que na liga

Cu-8%atSn, fato já abordado anteriormente. Com respeito ao flu-

xo de irradiação recebido nota-se o quase paralelismo entre as

-4curvas obtidas com diferentes fluxos, no caso 4.7.10 dpa/s e

1,4 2.10 dpa/s respectivamente, para uma mesma dose de irradia

ção incidente. Utilizando as equações propostas por Bourret so-

bre a variação do tamanho dos aglomerados de defeitos [16], equa

ções 9 e 10 do capitulo 1.3 e considerando-se um tempo de ir-

radiação constante, obtêm-se uma série de retas paralelas entre

si, dependentes de K (v e n são constantes) , justifican-

do, dessa forma, o paralelismo, por nós encontrado, nas retas

da figura 52. Na liga Cu-l%atPt, o efeito da temperatura foi

tão sensível quanto ao da liga Cu-l%atSn, embora haja coincidên

cia das duas retas, relativo ao fluxo eletrônico incidente re-

cebido.

Por meio das equações de Bourret, para o tamanho dos

aglomerados formados, pode-se também obter o valor da energia

de dissociação do di-intersticial. Os valores encontrados foram

Eii(Sn) - (0,77 ± 0,06) eV para a liga Cu-l%atSn e E±1(Pt) =

(0,68 i 0,07) eV para & liga Cu-l%atPt, utilizando-se sempre a

mesma dose de irradiação recebida e o mesmo fluxo de irradiação

e]etrônica. Estes valores confirmam os valorei encontrados pelo
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outro método utilizado, isto é o método envolvendo as densida-

des de anéis de discordância.

Nos vimos quo há possibilidade de acoplamento de flu-

xos de vacâncias ou de átomos intersticiais com fluxos de solu-

to era uma solução sólida didluída que apresenta estrutura cris-

talina do tipo cfc. Em uma difusão vacancial, o fluxo de soluto

pode seguir o fluxo de vacâncias ou opor-se a ele [31,89]. Na

difusão do soluto por mecanismo de ãtoTr.os intersticiais tipo

"Dumbbell", o fluxo de soluto seguirá o fluxo de intersticia-

is quando os átomos de soluto forem menores que o do solvente e

o fluxo será igual a zero, caso os átomos do soluto sejam maio-

res que o do solvente [6]. Este não contribuição do fluxo de

átomos de soluto maiores que os átomos de solvente no mecanismo

íitomístico de movimento do intersticiais tipo "Dumbbell" calcu-

lado por Barbu [7] vem esclarecer melhor a ausência de segrega-

ções visíveis nas ligas Cu-l%atPt e Cu-l%atSn (ligas diluídas

subsaturadas).

A liga Cu-Be é o so especial onde os átomos de solu

to são menores que os do solvente com "variação volumetrica ato

mica" de 26% em relação ao cobre. As ligas estudadas de Cu-Be

apresentaram precipitação durante irradiação eletrônica a dife-

rentes temperaturas de irradiação, observando-se uma certa di-

ferenciação na seqüência de precipitação entre Cu-l%atBe e

Cu-7%atBe. Na liga Cu-7%atBe (solução sólida supersaturada), a

seqüência de precipitação normal que ocorre na liga comercial

Cu-2% em peso de Be (Cu-13%atBe), liga esta que dispõe de uma

vasta literatura, sobre sua precipitação. Dessa forma podemos

afirmar que o principal efeito da irradiação eletrônica na liga

Cu-7%atBe é acelerar a sua cinética de precipitação.

Nas ligas Cu-Be mais concentradas, como a Cu-13%atBe,

durante a tempera feita a partir de 1090K, muito do excesso de
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; berllio fica retido em unia solução sólida suDersaturada, que se
j
! decompõe cora o tempo dando a formação de um precipitado estável
i „

de fase y em matriz rica de cobre. Em temperatura próxima da

. ambiente (315K), sem presença de irradiação, a taxa de precipi-
í

| tação é tão lenta que nenhuma mudança é observada, mesmo após
i

< longo período de tempo. Naturalmente, em temperaturas crescen-
i _ _ _

tes de envelhecimento, a precipitação tem lugar, mas nao tao
j
| acelerada como quando há irradiação de partículas energéticas.

Gravilenko e colaboradores [43] observaram após recozimentc. em

473K/1 h, em Cu-9%atBe, utilizando técnicas de raios X, um espa

lhamento difuso na forma de estrias na direção <110>, que é tí̂

pico dos estágios de formação de núcleos finos devido â precip_i

tação de uma fase completamente coerente com a matriz. O mesmo

foi observado a 573K/25 h, enquanto que recozimento a 673K

apresentou precipitação de uma fase parcialmente coerente com a

matriz. Nós também observamos os mesmos fatos, apenas que nas

irradiações eletrônicas para o mesmo intervalo de temperatura

| foram necessários apenas alguns minutos (até 180 segundos) para

que a precipitação ocorresse.

• Ê interessante analisar nossos resultados sob a luz

dos defeitos responsáveis para a desintegração da solução sóli-

da supersaturada Cu-7%atBe. Primeiramente nossa atenção se di-

rige para o fato de que amostras não expostas ã irradiação ele-

trônica não são alteradas durante prolongado período ã tempera-

tura ambiente, o que indica que as vacâncias, apesar do seu nú-

mero considerável, em amostras que sofreram tempera, permanecem

imóveis â temperatura ambiente e não podem contribuir para a de

sintegração. Desde que átomos intersticiais são formados junta-

mente com as vacâncias, durante o bombardeio eletrônico,pode-se

dizer oue é o movimento dos átomos intersticiais que controla o

envelhecinento da liga Cu-7%atBe exposta à irradiação ã tempera
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tura ambiente. Isto é esperado, pois a difusão de átomos inters

ticiais é muito maior que o das vacâncias tal que eles devem dar

uma contribuição inicial para o processo de intensificação da

difusão cjrearranjo do cristal.

Em amostras não irradiadas, o efeito do envelhecimen-

to é cada vez mais eficaz em temperaturas crescentes. Nestas

temperaturas, as vacâncias começam a se rover e participar da dî

fusão, mas isto não diminui a importância dos átomos intersti-

ciais, apenas que estas reservas tornando-se exauridas dão ao

movimento das vacâncias um papel de extrema importância. As va-

câncias também tem um papel importante na desintegração da so-

lução sólida supersaturada sujeita a irradiação eletrônica quan

do a temperatura de irradiação começa a elevar-se consideravel-

mente. Neste caso, a diferença na taxa e no grau de desintegra-

ção em amostras irradiadas e não irradiadas diminui com eleva-

ção de temperatura. Quando a temperatura de recozimento ê aumen

tada, ocorre alguma desintegração causada pela difusão de vacân

cias termicamente em equilíbrio. Para longos tempos de recozi-

mento, onde as reservas dos defeitos originados por tempera ou

irradiação chegam ao fim, este processo torna-se decisivo, embo

ra não devamos esquecer que as vacâncias originadas por radia-

ção ou por tempera tem características diferentes. Vacâncias

originadas por tempera são formadas sobre as condições de equi-
ty

llbrio termodinâmico para as altas temperaturas, onde sua mobi-

lidade é comparativamente alta. Elas podem se combinar com uma

outra ou com átomos de impureza. Divacâncias são muito mais mó-

veis do que uma vacância e o mesmo se pode dizer dos grupos on-

de as vacâncias s<? agrupam com alguns átomos de impureza ou 29

elemento de liga. Já as vacâncias originadas por irradiação são

formadas ã temperaturas relativamente baixas (~ 320K), onde

sua mobilidade para difusão é baixa. As vacâncias devido a ir-
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j

j radiação raramente formam algum complexo e então migram como de

I feitos simples. Nós sabemos que a energia de ativação para o mo

! vimento de vacâncias simples é maior do que àquela para os com-

: plexos; Assim, elas começam a se mover en temperaturas aprecia-

| velmente altas. En determinado estágio de recozimento onde os
i

átomos intersticiais estão praticamente esgotados e as vacânci-

as simples ainda não participar, do processo, a desintegração é

devido principalmente aos complexos de vacâncias.

Com referência às nossas irradiações eletrônicas, não

foram constatadas quaisquer precipitações originadas somente pe

los recozimentos feitos a diferentes temperaturas, durante ob-

servações feitas previamente ã irradiação eletrônica ( mantive-

mos cada lâmina fina utilizada, durante 15 minutos, a ^ i r r
 +

100) K, previamente â irradiação eletrônica). Alén disso, devi-

do aos prolongados tempos de recozimento para a solubilidade das

ligas de cobre (2 meses) houve perfeita distribuição dos átomos

| de Be na matriz de cobre, isto é, os átomos de berílio ficaram

; perfeitamente dispersos na solução sólida.
!

j Muitos pesquisadores, utilizando a técnica de espec

j troscopia Auger, estudaram a segregação do soluto próximo ã su-

perfície das amostras irradiadas pela análise da variação da

concentração do soluto através da espessura da amostra ( perfil

da concentração do soluto através da amostra). Desde que super-

fícies atuam como sorvedouros de defeitos puntiformes induzidos

por radiação, OÍ, fluxos de defeitos pun ti formes em direção â su

perflcie causam enriquecimento do soluto ou empobrecimento para

certos solventes nas regiões próximas ã superfície. Bartels e

colaboradores [li] informam que provavelmente este método de de

tecção crie obstáculos consideráveis em ligas de Cu-Be devido

ao fato que ocorre enriquecimento de Be na superfície da amos-tra mesmo em estados não irradiados, provavelmente devido sua
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alta afinidade coro o oxigênio. Nos nossos estudos das ligas de

Cu-Be em Microscopia Eletrônica de Transmissão de Alta Voltagem

-9
onde o vácuo dinâmico atinge 10 torr, tal fato nao ocorreu;

Aléni disso, não foram constatadas quaisquer segregações na su-

perfícies das lâminas finas antes das irradiações com elétrons

de 1 MeV ao microscópio para as temperaturas de irradiação uti-

lizadas.

. Considora-se como alteração da estabilidade da fase

de uma liga, devido à irradiação, qualquer mudança microestrutu

ral que não ocorra na ausência de irradiação, mantidas constan-

tes todas as outras condições. Soluções sólidas podem se dis-

sociar e impurezas (solutos) podem segregar devido ã introdução

dinâmica e a aniquilação de defeitos puntiformes pela irradia-

ção, isto é, precipitação em ligas monofásicas pode ocorrer em

superfícies externas, contornos de grão, discordancias e vazios

se, como resultado da radiação induzindo segregação, o enrique-

cimento local do soluto nos sorvedouros excede o limite de so-

lubilidade (especialmente na liga de solução sólida subsaturada

Cu-l%atBe) . O enriquecimento de solutos com raio atômico maior

que o da matriz em regiões longe dos sorvedouros é geralmente

pequeno tal que precipitação na matriz acontece somente quando

a composição homogênea da liga está próxima do limite de solub̂ L

lidade â temperatura de irradiação (Cu-l%atSn, Cu-l%atPt).

Com relação a "textura TWEED", Wilkes e colaboradores

[122] não a encontraram após tratamentos térmicos de envelheci,

men to em ligas Cu-3%atBe, também não foram observados efeitos

difusos nos pontos que compõem o padrão de difração observado

concluindo que ocorre pouca formação de zonas do tipo Guinier-

Preston nesta composição e nas micrografias eletrônicas foram

observadas imagens similares a estas zonas GP, embora não ali-

nhadas em uma orientação preferencial. "Eles encontraram presen
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ça das zonas GP em Cu-l% 3e {em peso) e que a região Solvus da

zona GP vai para 593K. Em envelhecimento ao redor de 473K para

tempos de até 100 horas, p.ao produziu mudanças na microestrutu-

ra que sofreu tempera. A textura TWEED .^rmou-se durante enve-

lhecimento apôs 473K até 573K. O pr' - itado Y' é nucleado por

zonas GP quando as mesmas ostão p- esontes c acima da região Sol_

vus para as zonas GP, aproxi--jamente 593K, y' é nucleado hete-

rogeneamente". (Neste ca? >-ÍO há irradiação incidente, apenas

tempera seguida de envr .ecimento).

Em nossos resultados, utilizando irradiação eletrôni-

ca de 1 MeV de energia, a linha Solvus para a zona GP situou-se

por volta áe 373K para as ligas de Cu-l%atBe e Cu-7%atBe (des-

sa forma, a irradiação eletrônica induziu a formação da fase me

taestável y" mnis cedo). A fase metaestável y" permanece até

573K e acima de 573K observamos precipitados y' e y, sendo

melhor analisada na liga Cu-l%atBe, onde a segregação induzida

por radiação ocorro menos intensamente, o que é melhor para o

estudo destas segregações. Inicia-se também acima de 573K a

precipitação em discordancias.

A seqüência de segregação nas ligas Cu-Be devido a

irradiação eletrônica parece ser a mesma de literatura atual,en

tretanto existem muitas controvérsias sobre os planos de hábito

das segregações formadas e também das fases metaestãveis obser-

vadas dos precipitados [14,103]. Nós encontramos para a liga

Cu-7%atBe a seguinte seqüência de precipitação:

a •*• Zonas G.P. —-*• y"—> y'—•• Y + <*s3
solução sólida

e para a liga Cu-l%atBe:

a *• Zonas G.P. • y" *• Y* + ° s s

solução sólida

Foram observadas precipitação homogênea e precipitação heterogê
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nea. Nós sabemos que a "Radiação induzindo (Acelerando) Segrega

ção e Precipitação" é governada pela interação dos átomos de so

luto com átomos intersticiais e vacâncias produzidos pela radia

çao. Se os átomos do soluto são menores que os do solvente (ma-

triz) eles poderão segregar sobre os sorvedouros de defeitos du

rante a irradiação. A precipitação heterogênea, ao redor das

discordâncias, em solução sólida da liga Cu-Be, pode ser enten-

dida por este mecanismo. Para a precipitação homogênea, o meca-

nismo principal envolve intersticiais de Cu armadilhados a áto-

mos de Be para formar configurações do tipo "Dumbbel misto", i£

to é, o transporte de Be no cobre pode ser realizado por difu-

são tipo Dumbbell misto onde essa difusão consiste simplesmen-

te em uma seqüência alternada de pules de "aprisionamento" do

soluto, seguidos de pulos rotacionais do "Dumbbell" como um to-

do (Ver apêndice 7.3), prosseguindo com a migração preferencial

da parte do átomo intersticial Be e subseqüente aglomeração des

tes átomos em planos [100] para formar as zonas iniciais de

Guinier-Preston. A continuada segregação e crescimento dos agio

rr.erados pode levar a seqüência y" *• Y1 •• Y (ver figuras 7

e 17 onde são mostrados os planos cristalográficos desta seqüên

cia). Este "tunelamento" em configuração do "Dumbbell misto",ao

longo de direções <100>, parece ser a explicação mais plausí-

vel devido ao pequeno tamanho dos átomos de berílio o que faci-

litaria o armadilhanunto intersticial e a alta taxa de migração

do berílio.

Como já foi mencionado anteriormente, o comportamento

de precipitação das 2 ligas Cu-l%atBe e Cu-7%atBe, até 500 K é

bem parecido, isto é, observam-se precipitações que ocupam todo

o interior da região da amostra irradiada. Acima de 500 K, ob-

serva-se que a liga mais concentrada, Cu-7%atBe, tem uma distri

buição de precipitados na região mais central da amostra ir-



89.

radiada enquanto que a liga Cu-l%atBe r.ostrou comportamento in-

verso, isto é, os precipitados formaram-se junto ã superfície

ou então junto às discordâncias presentes.

0 efeito Kirkendall inverso juntamente com a formação

e migração de complexos intersticial - soluto dão um esclareci-

mento do fato acima citado .

O efeito Kirkendall inverso, eficaz para ligas mais

concentradas, caso da liga Cu-7%at3e, causa enriquecimento máxi

mo do soluto quando seus átomos difundem exclusivamente por me-

canismo intersticial e empobrecimento quando o mecanismo é via

vacancial.

A segregação resultante da formação e migração de com

plexos intersticial - soluto apresentam um máximo quando a ene£

gia de migração do complexo torna-se aproximadamente igual a

energia de migração da vacância. Então o enriquecimento de solu

to via complexos é esperado para solutos que armadilham inters-

ticiais, pelo menos, até as temperaturas onde as vacâncias tor-

nara-se móveis. Esse mecanismo é importante para solutos de ta-

manho atômico menor que o átomo da rede, pois prendem-se mais

fortemente do que os solutos de raio atômico maior que o da re-

de.

Desde nue interações defeito - soluto são menos efeti

vas para altas temperaturas, a difusão dos complexos defeito -

soluto pode dominar â temperaturas mais baixas, enquanto que os

efeitos Kirkendall inverso podem dominar a altas temperaturas .

Em razão do efeito Kirkendall inverso ser mais eficaz em ligas

concentradas, a formação de precipitados não situa-se em super-

fícies das amostras (sorvedouros naturais), mas sim no seu in-

terior. Fato observado na liga Cu-7%atBe (vide figura 31.b).

Já na liga Cu-l%atBe, liga bem mais diluída, o efeito

dos complexos defeito - soluto é dominante dando formação de
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precipitados junto a sorvedouros (vide figura 31a.) . Além disso,

a figura 1 nos dá,para a segregação do soluto induzida por ra-

diação, para K = 10 dpa/s, o intervalo médio de irradiação

entre 350 K e 800 K, o que está de acordo cora os nossos resulta

dos.
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I
j 6. CONCLUSÕES
i

Corro vimos, as soluções sólidas pocen se dissociar e

impurezas (soluto) podem segregar através da introdução e a:-.i-

quilação dinâmica de defeitos puntiformes originadas por ir-

radiação eletrônica, isto é, a precipitação em ligas monofâsi-

cas podeia ocorrer em superfícies externas, contornos de grão,

discordâncias e vazios se, como resultado da radiação induzindo

segregação, o enriquecimento local do soluto junto aos sorvedou

ros exceder o limite de solubilidade, especialmente em soluções

sólidas subsaturadas como a liga Cu-l%atBe.

0 enriquecimento de solutos de átomo maior que o sol-

vente em regiões afastadas dos sorvedouros é geralmente peque-

no, tal que precipitação na matriz só é esperada quando a ccr.po

sição homogênea da liga está próxima do limite de solubilidiide

na temperatura de irradiação, o que não ocorreu para as ligas

Cu-Sn e Cu-Pt estudadas.

Os aspectos principais observados realizados "in situ "

das irradiações eletrônicas foram:

1. Para baixas temperaturas de irradiação e também

baixos fluxos de elétrons incidentes, foi observada uma grande

densidade de anéis de discordâncias e precipitados do tipo "zo-

na de Guinier-Preston".

2.i. Para um determinado fluxo de elétrons foi observado ,

em um grande interval? de temperaturas de irradiação, a estabi-

lização e o crescimento dos anéis de discordância. Estes cres-

cem coro o aumento da temperatura de irradiação e também com a
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dose de radiação empregada (Cu-Sn e Cu-Pt). j

2 . i i . Para os anéis de discordância, obteve-se o va- j

lor da energia de ligação entre os átomos do 29 elemento de liga o

os átomos de cobre (matriz). Foram encontrados os valores E*(Sr.' =

(0,21 ± 0,03) eV para a liga Cu-l%atSn e E (̂Pt) = (0,18 * 0,03)eV pa

ra a liga Cu-l'^.atPt. Para altas temperaturas de irradiação en-

controu-se a energia de ligação de um d i - in te r s t i c i a l : E..(Pt)=

(0,69 •. 0,09) eV para a liga Cu-l%atPt; E i i(Sn)= (0,78 ± 0f06)eV

para a liga Cu-l%atSn. Estes valores encontrados concordam com

os valores teóricos de energia de ligação para d i - in te r s t i c i a i s .

3 . i . As precipitações nas ligas Cu-Be são perfeitanen

te observáveis e pode-se constatar a formação de "superestrutu

ras" através, dos padrões de difração eletrônica. Nas condições

de tempere Q' M e irradiação altas foi constatada a formação de

vazios na K iça Cu-7%atBe.

i . i i . A seqüência de precipitação das ligas Cu-Be, de

vido a in» f.dência de elétrons de 1 MeV, é a seguinte:

a solução sólida >• Zonas de Guinier-Preston—• yn—> y' y,

para a líija Cu-7%atBe;

a solução sólida — - Zonas de Guinier-Preston -• y" • Y'#

para a l i 3a Cu-l%atBe.

A l inha SOLVUS para a zona G.P. s i tuou- se por vo l ta de 373K, pa

ra ambas as l i gas Cu-Be.

4.1. Para altas temperaturas, com os fluxos de e lé-

trons incidentes utilizados, diminui consideravelmente a densi-

dade dos anéis de discordância. Os anéis migram rapidamente pa-

ra a superfície, bem como as discordâncias, interagem uns com

os outros e se aniquilam (ligas Cu-Sn e Cu-Pt). Para a liga
i

Cu-l%atBe, nao foram observados precipitados e nao houve altera

çao dos padrões de difração eletrônica correspondentes (o limi-
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te de solubilidade, neste caso, não é ultrapassado). Na liga

Cu-7%atBe, a formação de precipitados ê perfeitamente observa-

da e analisada, tanto microestrutural quanto por difração ele-

trônica (aqui, ainda é ultrapassada a linha soivus) .

l
t



APÊNDICE 7.1.

Comparação entre Microscópio Ótico e Microscópio Eletrônico

Fundamentalmente, microscópios eletrônicos e óticos

são idênticos, isto é, ambos servem para aumentar pequenos obje

tos, normalmente invisíveis a olho nü. A diferença básica entre

os dois, entretanto, é que o microscópio eletrônico de transmis

são utiliza um feixe eletrônico para iluminar a amostra enquan-

to que o microscópio ótico utiliza um feixe luminoso (incluindo

raios ultra violeta) para este propósito. A tabela 5 apresenta

as principais diferenças entre o microscópio ótico e o eletrônit

co de transmissão.

Já que a iluminação de uma amostra em um microscópio

eletrônico de transmissão é feita por um feixe eletrônico no vã

cuo, há certas limitações inerentes ao processo. Entretanto,

com a utilização adequada de seus acessórios podemos extrair

muitas informações. Isto é verdadeiro, especialmente quan-

do o microscópio combina dispositivos de varredura da imagem,

difração eletrônica e análise de R-X. Basicamente a terminolo-

gia dos componentes de um microscópio eletrônico é semelhante

a aquela para o microscópio ótico (Figura 53).



Feixe de Iluminação

Comprimento de Onda

Meio

Lentes

Angulo de Abertura

Poder de Resolução

Aumento

Focalização

Contraste

Microscópio Eletrônico ds

Transmissão

Feixe de elétrons

0,060l8(40kV) - 0,00878(1000kV)

Vácuo

Lentes magnéticas ou eletros-
tâticas

- 35'

Ponto a Ponto: 5 A
Rode: 2,04 R

100 x - 300.000 x

Elétrica

Absorção por espalhamento,
difração, fase

Microscópio Ótico

Feixe de Luz

7.500Ã(visível) -2.OOO8 (ultraviolet

Atmosfera

Lentes Óticas (vidro)

- 70°

Visível: 2.OOO8
Ultravioleta: 1.000 8

10 x - 2.000 x

Mecânica

Aborsçio, reflexão

Tabela 5: Comparação entre Microscópio Eletrônico de Transmissão e Microscópio Ótico
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fonte de iluminação ' .[ '•'-
(limpada) t.U^
lente , ~ J

condensadora

fonte.de iluminação
(canhão eletrônico)

amostra

lente objeti

ocular

— olho nu

ínagem ao
úcroscopio ótico•]

abertura da lente
objetiva

abertura limitador»
de campo

•lente^interme
diana ~"

-lente projetor

—fluorescente-

[ imagem ao 1

microscópio cletrônicol

I figura de difração ao 1
[̂ microscópio eletrônico]

Figura 53: Comparação da formação de imagens,
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APÊNDICE 7.2.

Mecanismos de formação de imagem em urt Microscópio Eletrônico

de Transmissão

Na natureza dispomos de materiais amorfos e mate-

riais cristalinos. A passagem de elétrons de uma certa energia

através dos átomos de uma amostra causa espalhamento desses ele

trons devido a sua carga elétrica e devido à sua interação com

o núcleo atômico. A figura 54.a mostra urr.a distribuição esquema

tica da intensidade do espalhamento elástico dos elétrons em

função do ângulo de espalhamento.

A intensidade de elétrons que atravessa a amostra é

igual a I = In - I (1) , onde I é o feixe transmitido,ln

é o feixe incidente e Io é o feixe refletido (figura 54.b).

O contraste de uma imagem formada, em relação a estes

feixes eletrônicos e igual a C = — = . Para IQ = IT te-

mos C = 0, isto é, completa escuridão. Assim sendo o brilho de

uma imagem será definido por meio da intensidade I- dos ele-

trons transmitidos no lado inferior da amostra, aqueles cuja

abertura da lente objetiva deixa passar (figura 55) . Muitos ele

trons são perdidos por meio do espalhamento devido ao mecanismo

coulombiano. Existem vários fatores que modificam o contraste

de absorção de espalhamento. Há maior absorção de elétrons no

material com número atômico crescente Z? com espessura t cres-

cente da amostra; densidade de átomos para interagir na região
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spalhaisento forte

espalha.-ento fraco

Fig. 54 a: Intensidade do espalhar.snto elástico dos elétrons
em função do ã.-.̂ ulo de espalhamento

1 face superior

espessura amostra (lâmina fi-
na)

^ 4 .

face inferior

Figura 54 b: Lâmina fina atravessada por um feixe de elé-
trons (1 ) .

o

feixe espalha-
d o I R

perfil de intensidade
na tela

« * \

feixe primário
amostra (lâmina fina)

lente objetiva

diafragroa de abertura (obj.

outras lentes de aumento

tela fosforesccntc (p/elét.

escuro

VJ: Formação do lm.vjcm de o'.̂ oto nmorfo (csquemStlco)
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de transmissão dos elétrons (densidade p, densidade de massa

pt); com ângulo de abertura a decrescente; com energia decrês

cente dos elétrons incidentes (tensão de feixe U) . Assim pode-

mos definir o contraste de absorção por espalhamento: 1^/1~ =

e-k =e-C(a,Ü.Z).Pt (2)

Nas amostras amorfas temos espalhamento eletrônicos

ao acaso, mas nas amostras cristalinas atua o caráter "particu-

la-onda" dos elétrons onde se pode utilizar o princípio de Hu£

gens-Fresnel, por termos uma ordenação atômica regular na rede

cristalina, o que dará periódicas diferenças de caminho para os

elétrons, nos centros de espalhamento (diferenças de fase), fa-

zendo valer a lei de Bragg (equação de Bragg) (figura 56):

n.X = 2 d sen e (3)

onde \ é o correspondente comprimento de onda do feixe inci-

dente, 6 ê o ângulo de incidência dos elétrons e d é a dis-

tância interplanar. O caminho de uma "onda eletrônica" através

de um cristal pode ser tratado natematicamente de duas manei-

ras: teoria einética e teoria dinâmica de formação de imagem.

Aqui,citaremos a teoria cinemática.

Basicamente temos um feixe de elétrons de vetor de on

da primária k que interage com um átomo e produz um feixe de

elétrons de vetor de onda secundária k, ambos vetores de onda

com o mesmo comprimento de onda A, mas diferentes fases e even

tualmente diferentes amplitudes (figuras 57 e 58) .

Para o cálculo da intensidade emergente da "lâmina fi

na" exiite uma serie de aproximações:

1.0 enfraquecimento do feixe de elétrons devido ao

espalhamento difuso (espalhamento inelástico dos elétrons, vi-

brações de calor) será desprezado, Isto ê, temos I- = IT • ? 1^

(3)

2. Quando atua um grande número de reflexões, dá-se o
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o nome de "multifeixe" (em Inglês: Multi Beam Condition) . No ca

so da intensidade de um feixe I_ em função das condições de re

f lexão ser bem maior que a sana das in tens idades I , de todos os
Ri

outros feixes de reflexão, isto é I >> ? In. (Este caso ê mui-

to utilizado para cálculos de contraste ) temos a atuação

do feixe transmitido e de um feixe refletido, chamado de "duplo

feixe" (em Inglês: Two Beam Condition).

3. Deve-se ter IT
>;> IR» isto ê, a interação entre o

feixe transmitido e o feixe refletido será desprezada. A inten-

sidade do feixe primário deve ser muito maior que a do feixe re

fletido que por sua vez pode ser âiferenciaâo âos outros refle-

tidos (figura 59) .

4. A intensidade pode ser decomposta em ordenadas (x,y),
ou melhor, em I , e divide-se a "lãnina fina" em várias colu-xy

nas Ax.&y.t onde cada coluna é independente uma da outra (em

razão do pequeno ângulo de reflexão 9) (figura 60).

Vejamos,agora,aspectos teóricos aplicados â teoria cî

nemática. A amplitude de uma onda pode ser descrita como sendo

A = 2 f .cxp i V> onde <p é a fase da enésima onda unitária eri n r n n

f a sua amplitude (normalmenta dependente do fator de espalha

mento, da amplitude da onda incidente e da distância entre o

centro de espalhamento e o ponto de observação). Considerando a

figura 57, temos a diferença de caminho de dois feixes y - x =

» r.cos o= r.cos 8 onde r « |r| e r « m.a + n.Ja + p.c ( m,

n, p são números inteiros). Como oos o « Jc.r/|)c| . |r|; cos 3 s

«Jco.r/|Jco|.|r| ; y - |r|.(Jc.r)/|Jt|. |r| » A Jc.r e x - \ ZQ.x , segue

que y - x » HJc - lco) r ' (4)

Por outro lado (y-x) / \ = (diferença de fase)/2n -

A¥»/2n .'. A¥» - 2Jl(y - x)/X (5)

Por meio das equações (4) e (5) temos

tf - 211 ()c - íc ) r (6)o
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Fig. 56: Incidência de e létrons era um c r i s t a l ( l e i de Bragg)

<), » fe ixe incident» com comprimento de onda X;
4 2 • fe ixe ref le t ido (19 náximo);
p t «* lo plano re f l e tor da onda;
p 2 » 29 plano re f l e tor da onda;
d s distância intcrplanar
e • ângulo de incidência dos e létrons
x = diferença de espaçamento

feixe
primário

£
^. feixe
Jr secundário

|V>

Fig. 57: Espalhamento de uir.a onda
. eletrônica em dois áto-

mos O e P.

Fig. 58: Espalhamento de uma
onda eletrônica er>.
um cristal K de for
ma e orientação
quaisquer

I
i 1#

• i \
Fig. 59: Evolução da intensidade

dos feixes transmitido e

refletido <tr) durante

Fig. 60: Decomposição da lâ-

mina fina cm "colu-

nas /\x. ̂ .y.t.
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P o r t a n t o temos que

A = Z f
n - e x P i .2n . ( i c - í c o ) r n (7)

In teg rando a equação (7) e.n ura volume V temos

A(íc,K) = r p / * f ( r ) . e x p 2n i (k - Í c ) . r .dV (8)
o Jk

Esta solução dá a amplitude A como fur.ção das seguintes va-

riáveis independentes: - Forma do cristal K .

- Orientação do cristal (r ,k ) .
T no

- Direção de espalhamento (íc) .

No metal puro ( f(r) = constante) temos:

A(Ê) = f(9) / e2nillc V * r d V (9)

onde f (0) depende do átomo (0 = ângulo entre k e íc ) e, a

integrante depende da rede cristalina. A diferença k .- k é o

vetor da rede recíproca denominado g . Dessa forma íc - & = g

é uma equação vetorial que está correlacionada com a chamada "Es

fera de Ewald" ou "Esfera Refletora". Podemos dizer que a "Esfe

ra de Ewald" é a caracterização geométrica das condições de re-

flexão. 0 vetor g, vetor reflexão, tem como modulo |g| = l/d ,

onde d é a distância entre os planos atômicos que obedecem a

Lei de Bragg (figura 61).

Existe um parâmetro muito importante chamado "parâme-

tro de desvio" s = |s|; 0 vetor s nos dá o quanto se modifica

a equação exata de Bragg (ÍcQ + g » íc) . 0 vetor s i como g,

jc e íc , um vetor do campo recíproco, áe dimensão (A)~ , íc - íc»

» g + s. Na figura 62 vemos uma melhor caracterização desta re

lação. O vetor s é importante para o estudo de contraste de

defeitos. Quando |s| 3 O, nos temos a relação de Bragg, isto ê,

k » ÍcQ + g (condição de dois feixes) .

O tratamento cinematico do contraste de imagem é fei-

to por meio da solução da equação de SchrdJdinger utilizando-se

a aproximação de Bom (energia cinética dos elétrons é bem maior
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que a energia potencial do cristal). O potencial da rede crista

lina é dado por V + 2 V-»-.exp(i .2" .g.r), onde a somatória é

sobre todos os vetores da rede reciproca e V é aproximadamen

te igual a 20 eV. Assim V será sempre muito menor que a di-

ferença de potencial utilizada no microscópio eletrônico de

transmissão, E, e torna-se desprezível. 0 mesmo não acontece

com 2 V-*. Assim a equação de Schrtfdinger fica sendo igual a

(h2/8n2m) A* - e V(r)¥ »• e E V (10)

onde E ê a tensão de aceleração dos elétrons (E > 0)- A equa-

ção (10) pode ser colocada como

AY + 4n2k2 ¥ = - 4n2 ütr)* (11)
o

onde U(r) =Zü-> exp(i.2n.g.r) ; U-> = 2(me/h2).V ; V = 0 ;
g g g g O

2 2

e (E + V ) = h k /2m; kQ e o vetor de onda do feixe primário.

Sabemos que sem espalhamento eletrônico temos

AY + 4n2k2? = 0, cuja solução é V * exp(i.2n.'KQ.r)

(12)

Com a aproximação de Born, substituição da função de onda não

perturbada ^(r) pelo potencial de perturbação V , U V descre

ve os elétrons refletidos que não são mais influenciados pela

(13)

g) .r (14)

onde (fc(r) é dependente do parâmetro de desvio |s_|, do compri_
g g ^

perturbação

A*

cuja solução

, obtemos

+ 4Jl2k2 * -o
é

(r) » (te(r)
9

- 4n

exp i

2.ü

.2n

i?)fo

rnento de extinção Ç* , da espessura da amostra z e do ângulo

de Bragg.

Quando se tem um cristal real, deve-se introduzir a

perturbação da rede. Dessa forma utiliza-se o chamado "vetor

deslocamento" v (também chamado vetor distorção) em vez de r s

m.a + n.íS + p.c dos lugares ideais da rede. Assim trocamos
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A(k) = f{B)Je2íl'iAk~ko)'rà;V do cristal ideal pela amplitu-

de ACs) = f(G)/ e
2 n - i ( ^ ) ( M ) d V que se torna igual

k

A(s) = f(9) e 2 F I-^^ e 2 n * i g ' ^ por ser |s|»|gl e |v|» |?|.

Passando para coordenadas (x,y,z) temos

A(s) = tmfffiW'*'* e1-211-5*2 dxdydz (15)
k

onde C}(x,y,z) = 2H.g.v(x,y,z) é a r.udança de fase em uma onda

espalhada .-

Com a aproximação de "colunas", já mencionada anteri-

ormente, temos A(x,y,z,s) = f(6)/* e
i < ^ ( x ' y ' z ) e i > 2 n ' s * z dz

''coluna ( 1 6 )

sendo que <J = 211.g.v = 2ü|g|. |v| COSY» y é o ângulo entre v e

r.

Por meio da amplitude, e na verdade, da mudança de fa

se (J, podemos ter informações com relação ao contraste de defei^

tos que podem estar presentes em un cristal real, o que aborda-

remos a seguir.

Nos parágrafos anteriores, foram mostrados os princi-

tais aspectos concernentes ao contraste de difração. Assim, no

caso de amostras cristalinas, o contraste de difração segue a

lei de Bragg, isto é, se um conjunto de planos atômicos satis-

faz a equação 2 d sen 9 «= nA, teremos como resultado um feixe

difratado. Como o espaçamento correspondente ao ângulo de Bragg

de um metal simples ou um cristal iônico é aproximadamente 5 8,

o ângulo de difração 28 da direção dos elétrons incidentes (on

das incidentes) para aquele dos elétrons difratados (ondas di-

fratadas) é usualmente igual a 5 x 10 rad ou mais. Portanto,

quando as ondas difratadas são interceptadas pela abertura da

objetiva, produz-se o contraste mostrado na figura 63.a; A ima

gem é identificada como a "imagem em campo claro".
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Por outro lado, quando a abertura ê movida para inter

ceptar as ondas transmitidas (elétrons) forma-se, então, uma

inageni das ondas difratadas; essa imagem ê chamada de "imagem

em campo escuro" (Figura 63.b). Então, o contraste da imagem

en campo escuro é obtido invertendo-se o contraste da imagem

en campo claro (exceto quando o cristal ê muito fino).

A figura 64 nos mostra, na prática, corr.o utilizamos

a abertura da objetiva sobre a figura de difração eletrônica do

material em estudo.

Contraste da imagem dos principais defeitos presentes em um

cristal perturbado

1) Contraste de discordâncias

Ia. Contraste de uma discordância em parafuso

Na figura 65.a, temos uma forma esquemática de una

discordância em parafuso, a é o cerne da discordância; (x,y,z)

é o sistema de coordenadas; b, o vetor de Burgers, paralelo ao

eixo y; a direção z tem seu sentido para baixo, paralelo ao

feixe eletrônico incidente.

A coluna A-B-C é uma coluna distorcida. O vetor

v » (a/2JI) S - (5/211 ) are tg z/x , 0 4 o < 2 .

A mudança de fase é <$ = g.S are tg z/x = n.arc tg z/x, onde n

é um número inteiro. A amplitude, neste caso, fica sendo

"Z-
í 2

A(x,y,s) = f(e)/ e 1'"' 3" t g / x
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(Refino dJ abertura da objetiva no plano ân imagem)



107

(não existe dependência com y, nas sim, com "n = g.b").

A mudança de fase da or.da secundária é igual a

Ô = n(arc tg z/x) + 2Hsz

O perfil da intensidade de contraste da imagem de discordância

era parafuso, para diferentes valcres de n, é dado pela figura

65.b. Nele vê-se que o contraste situa-se assimetricamente em

relação ao núcleo da discordância. Assim a discordância terá co

mo imagem,, em campo claro, uma linha escura, assimétrica em re-

lação ao seu núcleo.

Crit. para n : quando n = g.b - 0, temos duas po£

sibilidades, ou |b| = 0 ou g é perpendicular a £. Neste 29

caso, a discordância torna-se invisível, isto é, o vetor de

Burgers é paralelo à rede de planos de reflexão que está em

ação. Assim, podemos determinar o vetor de Burgers, desde que a

amostra, durante a rotação, seja deslocada em diferentes orien-

tações para se ter certeza da sua invisibilidade ( e não "pseu-

dovisibilidade")

lb. Contraste de uma discordância em cunha

A figura 66.a, mostra uma discordância em cunha com o

respectivo vetor de Burgers b*. Neste caso o vetor deslocamento

$ é dependente de três vetores u, v, w onde

u » -= I are tg(z/x) + —-— sen 2 a 1
2n L 4(l-v) J

ln r + _ i _ cog 2 o

A componente w nos dá o contraste transversal a = aretg z/x ;



108.

e c r_
(va- r̂1

A

c

Fig. 65a: Discordância em parafuso G - H era uma lamina fina

Fig. 65b: Perfil de intensidade da imagem de uma discordância em

parafuso para diferentes valores de n(*g.S). O centro

da discordância situa-se em 2JI. s.x » 0 (ref. 48).
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I. [>. C. l-l.



109.

v = constante de Poisson.

Neste caso, para g.b = 0, a imagem de discordância

não desaparece totalmente mas sim permanece o cons trás te da diss

corãância, mínimo, mas visível, pois devido a uma leve torção

dos planos da rede, perpendicular ao semi-plano da discordância

em cunha, dando uma pequena componente para V na direção de

b*. A figura 66.b mostra à esquerda, uma discordância em cunha

com o contraste mínimo (permanece urna componente para V na di_

reção de b devido a uma leve torção nos planos da rede per-

pendicular ao semi-plano da discordância em cunha). A figura 67

mostra a intensidade de contraste da inagem de uma discordância

em cunha.

lc. Contraste de Dipolo de discordância em cunha

Daremos aqui apenas uma forma esquemãtica, por meio

da figura 68. Nesta figura vemos o dipolo no interior da amos-

tra e a correspondente intensidade da imagem formada para dois

casos (+ g e - g) . A distância da linha de contraste se ai te

ra quando passamos de +g para -g, o que é uma característi-

ca para identificação de dipolos de discordância da lâmina fi-

na.

ld. Contraste de discordancias em cunha dissociadas

As discordancias em cunha dissociadas são aquelas que

dão origem a falhas de empilhamento entre elas. Como vemos,pela

figura 69, a distância da linha de contraste nio se altera quan

do passamos de +g para -g . Oeste modo, podemos diferenciar
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o contraste devido a um dipolo, do contraste proveniente da dis

sociaçãc de discordâncias eia cunha.

le. Contraste de anéis de discordâncias

Como o nosso trabalho envolveu, em grande parte, iden

tificaçio de anéis de discordâncias e precipitados, discorremos

este tópico cora mais detalhes. A figura 70 nos mostra os dois

tipos de anéis de discordâncias e a interação do feixe eletrôni.

co incidindo nos mesmos, o que vai originar o contraste da ima-

gem dos anéis.

No estudo dos anéis de discordância procura-se obter

principalmente o plano de hábito preferencial destes anéis na

matriz e o tipo de defeito que os forma. Não se observam difi-

culdades maiores nesta identificação no caso dos chamados anéis

de discordância de tamanho grande (diâmetro > 50 nm) mas o mes-

mo nâo ccorre para os de tamanho médio (diâmetro entre 10 e

50 nm) e pequeno (diâmetro < 10 nm) , necessitando-se experimen-

tos mais precisos. O estudo dos anéis de discordância "grandes"

é feito de forma semelhante aos anéis de discordâncias em cunha

perfeitos pois eles se apresentam com as mesmas características

com relação a imagem eletrônica. Além disso os anéis tornam-se

;••' invisíveis quando g.S = 0 (g é o vetor da rede recíproca =

vetor reflexão; & é o vetor de Burgers do anel de discordân-

cia analisado), mas devemos ter o cuidado de diferenciá-los das

imagens de g.í » 1 que apresenta uma pseudo invisibilidade do

anel. For estarem situados em planos inclinados/ os anéis de

discordância apresentam-se normalmente com forma elíptica; além

disso/eles podem assumir 4 configurações possíveis, conforme

figura 70.b. 0 método empregado é dependente da posição da ima-
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gem do anel de discordância cora relação ao número da discordân-

cia podendo ter "contraste interno ou externo" (Inside Outside

Contrast, eta Inglês) tanto para anéis de discordâncias de ori-

gem intersticial como os de origem vacancial. Era função da posi^

ção do anel, portanto do seu vetor de Burgers b, em relação

ao elétron incidente (do vetor g), terer.os g.b positivo ou ne

gativo. Existem critérios que definem c vetor de Burgers b as-

sim como o vetor normal ao plano do anel, n, chamado "Método

Hirth e Lothe" (Regra FS/RH = Finish-Start/Right Hand) [48] ou

o método alternativo de Fflll e Wilkens [38] (figura 71). Ho

método FS/RH convencional, apenas os ar.éis de discordâncias

em cunha perfeitos são utilizados além ce alguns anéis "não pe£

feitos" dentro das chamadas "áreas seguras" (em Inglês = Safe

Regions) enquanto que no método de Fflll e Wilkens temos condi-

ções de analisar todos os anéis de discordâncias existentes na

lâmina fina em estudo. Neste segundo método, algumas redefini-

ções no método FS/RH são feitas tornando-o empregável em qual-

quer caso, para o "contraste interno-externo", exceptuando-se os

anéis que sofreram escorregamento (onde n-t> = O) ou quando o

anel apresenta a normal n praticamente perpendicular ao feixe

eletrônico (neste caso, obtemos a direção de n ) . Com os três

parâmetros ô\ n e g juntamente com o "erro de excítação" s,

obtemos as informações necessárias para identificação do anel

em estudo.

Resumindo,temos (Método FOI1-Wilkens):

a) identificação de n.

b) identificação do eixo de &, por meio de g.t> « 0.

c) identificação da direção de £ : Interno ... (g.£).s > 0

Externo ... (g.B).s < 0

d) identif icação do anel de discordância: Tipo vacancial... (n.t>) > 0

Tipo Intersticial . . . . (n .0) < 0



Feixe incident*

iNEL DE DISCORDÂNCIA
IPO INTER STi Cl AL
«squemático) 7 0 a . )

ANEL DE DISCORDÂNCIA
TIPO VACANCIAL
(esquemdtico I

70b.)

AMOSTRA

* > O

contraste (compo
cloro)

irnogcm (compo
cloro )

Fig. 70: Contraste de imagem de anéis de discordância (esquematico)

111 FEIXE ELETUSNICO (T>

MPOSITNI
00 ANEL

\wvancmJ
8ATIW 00

AMOSTRA

Flg. 71: Método F011 - Wilkens para identificação de anéis de discor
dância (definição dos vetores necessários)
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De uma forma geral é vantajoso utilizar, para os rce-

tais de estrutura CFC, as "reflexões" • g..... e • g(0Q2j P
a~

ra a determinação da direção do vetor de Burgers S e ± g{220)

e ± 9/331) Para a determinação do contraste "interno-externo" e

portanto do sentido de b. Apesar de todos os métodos disponí-

veis para análise de anéis de discordância em nível quantitati-

vo verifica-se muita dificuldade na análise de anéis de discor-

dância que apresentam diâmetro abaixo de 20 nm em razão da di-

ficuldade em avaliar a sua inclinação durante uma grande rota-

ção da lâmina fina. Esta dificuldade é mais critica em estudos

dos anéis de discordância com diâmetro menor que 10 nm onde se

utilizam condições especiais (os anéis de discordância deven sî

tuar-so dentio de aproximadamente 1,25 r.-• da borda da região

observável e imagem dentro da condição dinâmica de "dois fei-

xes") . Com estas condições especiais, os pequenos anéis de dis-

cordância em cunha (Edge Frank Loops) exibem lobos com contras-

tes branco - preto em imagem em campo claro e campo escuro. A

dificuldade é saber em que posição, relativamente a espessura

da amostra (lâmina fina), se encontram os anéis de discordância

em estudo,pois é através dela que se avalia o tipo de anel (in-

tcrsticial ou vncnncial). Existem vários trabalhos especializa-

dos neste estudo [lOO].

A análise quantitativa é feita a temperatura ambiente

com observações de lâmina fina em planos bem definidos por meio

dos padrões de difração eletrônica e das chamadas "linhas de K_i

kuchi". A mudança dos planos é feita durante a rotação da lâmi-

na fina, inclinação de pelo menos 15°, formando os pares este-

reogrãficos entre um plano de observação e outro. Para uma me-

lhor precisão nestas análises de identificação de anéis de dis-

cordância, são necessárias observações em pelo menos cinco pla-

nos "bem definidos, pois assim, obtém-se o vetor de Burgers 6
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dos diferentes anéis de discordancias que comparecem na área ir

radiada da lâmina fina, a normal n ao plano do anel e respec-

tivo sentido e pode-se concluir se o anel tem caráter vacancial

ou intersticiai .

2. Contraste de Precipitados Coerentes

Vejamos como se comporta o contraste de precipitados

coerentes com campo de tensão. A figura 72 mostra uma lâmina fjL

na a que apresenta uma partícula B de raio r e campo de

tensão de simetria esférica. 0 vetor deslocamento v pode as-

sumir todas as direções possíveis para dar a imagem do vetor da

rede recíproca <j .

O vetor v é definido conto sendo

vg = er , r ̂  r (dentro da par£icula 0 ).

v"a =
 e r

Q/
r > r ^ r o

 ína f o l h a f i n a a » f o r a d a partícula 0 )

onde c é o parâmetro de torção.

A mudança de fase <j> fora da partícula é igual a

(f = 2n.g.v = 2lUl|l'rP e . Para cada g temos 2 possibilidades:

ou g.v. = 0 (direção livre de contraste) ou g.v. = máximo con

traste. O contraste global da partícula ficará com o aspecto se

- roelhante a um grão de café (figura 73), isto é, o perfil do con

t̂
 traste de partícula não mostra a simetria do campo de tensão

in- existente.

-.. A amplitude de contraste neste caso fica sendo igual a

59 °L * |x2 + y2+ U-w)2f
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-Z

Fig. 72: Precipitado com raio rQ e campo de tensão de simetria
esférica era uma folha f ina.

(perfi l de contraste de imagem de uma
partícula usando reflexão g )

(imagem obtida em
campo claro)

Fig. 73: Contraste de um precipitado coerente (esquemático)
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APÊNDICE 7.3

MODELOS EXISTENTES SOBRE POSIÇÕES DOS SEGUNDOS ELEMENTOS DE LI-

GA NA REDE CRISTALINA CFC

Muitos estudos de resistividade e de produção de de-

feitos em ligas diluídas tem mostrado que intersticiais podem

ser fortemente armadilhados por impurezas substitucionais. Cál-

culos teóricos e experimentais indicam que o "dumbbell <100> "

é a configuração mais estável, na rede CFC (fig. 74). O pulo

elementar correspondente com a mais baixa energia de ativação é

mostrado na figura 75, O centro de dumbbell se move para um si-

tio vizinho mais próximo, considerando que o eixo do dumbbell

gira de 90°. Todas as outras mudanças de configuração neces-

sitam de energia de ativação apreciavelmente mais alta (A rota

ção do dumbbell é observada somente em conexão com a migração) .

Assume-se que o "dumbbell <100>" intersticial migra

via pulos ortogonais para posições do vizinho mais próximo nos

planos (100) comuns ao eixo de dumbbell e que a vacância tem a

forma de um átomo saindo do sitio da rede migrando por meio de

um pulo para o vizinho mais próximo. A ligação "átomo intersti-

cial - átomo impureza" é assumida ou quando a impureza está em

uma extremidade do dumbbell ou quando o dumbbell está nos sí-

tios de 19 ou 29 vizinhos mais próximos em relação ao átomo de

impureza. As configurações atômicas relevantes são mostrados na

figura 76.
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Para um dumbbell impureza - solvente, a primeira eta-

pa de dissociação resultará em uma simetria "11". Então as con-

figurações "21" e "22" podem ser obtidas a partir da configura-

ção "11". Uma ligação por configuração "21" e "22" i chamada

"complexo intersticial-irapureza tipo a". Uma ligação com sime-

tria "12" leva a um "complexo intersticial-impureza tipo b" que

pode somente migrar ao redor da impureza e isto não leva à mi-

gração da impureza. Assume-se que a vacância está ligada a uma

impureza quando ela está a uma distância de separação de um vi-

zinho mais próximo do átomo de impureza.

Os pulos elementares do "dumbbell misto" são de impor

tância considerável pois eles determinam a estabilidade dos com

plexos acima mencionados. As correspondentes energias de ativa-

ção podem ser calculadas do mesmo modo que a energia de ligação .

Para migração do átomo de impureza, vários efeitos ato

místicos são considerados: Captura, Aprisionamento, "Looping",

Dissociação, Rotação.

Captura: 0 volume de captura de intersticiais por im-

purezas ê igual a 19 fi, onde fl é o volume atômico, com 3/4 e

1/4 desse volume associado com complexos tipo a e tipo b, ress

pectivamente (19 B = Ü (átomo de impureza) + 12 fi (sítios dos

I9s vizinhos) + 6 í! (sítios dos 29s vizinhos)). O volume de ca£

tura para vacâncias por impurezas ê igual a 13 íl.

'*' Aprisionamento: Este efeito surge em razão da fácil

migração da impureza para sítios simetricamente equivalentes den

tro da configuração de ligação. 0 aprisionamento básico "átomo

intersticial - átomo de impureza tipo a" é apresentado na figu-

ra 77. As seis configurações de dumbbell são simetricamente equi

valentes e supõe-se que o pulo entre essas configurações ocorra

mais prontamente do que a dissociação parcial ou "soltura" (em

Inglês: detrapping). Então, eventualmente, o complexo perde sua
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identidade inicial e a soltura é igualmente provável, a partir

de qualquer um dos seis sítios. Um pulo do átomo de impureza,co

mo o da figura 78(a), leva o dumbbell misto para um sitio vizi-

nho mais próximo. Por este processo, como já foi citado, o

dumbbell misto pode somente ocupar as seis configurações mostra

das na figura 77, com o átomo de impureza confinado em um apri-

sionamento no centro de uma posição octaêdrica; Assim sendo,

este é ura processo puro de reorientação que não leva ã difusão

a longo alcance. Para átomos de impurezas com raio atômico me-

nor que os átomos da rede, a energia de ativação para pulos de

aprisionamento é sempre menor do que a energia de ativação do

auto-intersticial (quanto menor c raio atômico da impureza, me-

nor a energia de ativação necessária).

0 aprisionamento "átomo intersticial - átomo de impu-

reza tipo b" também está presente mas não tem conseqüência sig-

nificante. O aprisionamento "vacâncias - átomo de impurezas" é

simplesmente uma troca entre a vacância e o átomo de impurezas

que não muda a distância de migração da impureza.

Looping, Dissociação e Rotação; O efeito do "looping"

ocorre durante a migração dos átomos aprisionados dentro do me-

canisDO tipo aprisionamento. Sc um complexo "tipo a" se dis-

socia parcialmente por meio da seqüência "11" —•*• "21" —-»-"ll",

ele retorna ao mesmo aprisionamento básico do qual originou-se.

Nas se ele segue uma seqüência "11" —•*• "22" —•• "11", existe

probabilidade de o centro de aprisionamento se deslocar de uma

constante de rede a.

Um pulo do átomo auto-intersticial, como mostrado na

figura 78(b), acarretará um dumbbell normal em um sítio vizinho

mais próximo, e,de lá, o dumbbell poderá migrar em frente e se

dissociar da impureza (a dissociação requer a soma da energia de

migração de um "dumbbell <100> e da energia de ligação de um
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dumbbell misto, o que dará uma correspondente energia de dis-

sociação crescente com o raio atônico da impureza), ou o dumbbell

poderá "dar voltas" (loopings) ao redor do átomo de impureza e
\

eventualmente alterar um dumbbell misto que, quando comparado '
i

com o original, estará rotacionado de 180° [67 e 68]. Este ültî  ;

mo processo, juntamente com o movimento por aprisionamento, que

é mais rápido, levará a migração de longo alcance de um dumbbell

misto. A energia de ligação correspondente é ligeiramente menor

que a energia de dissociação jâ que a configuração dos 29s vi-

zinhos mais próximos não está ligada.

O looping de vacâncias ocorre quando uma vacância pu-

la de um sítio de um átomo vizinho mais proximo de rede para um

sitio de átomo de impureza e então para outro sítio. A distância

de migração do centro de aprisienamento devido a este pulo é a

metade do espaçamento entre átomos vizinhos mais próximos.

A captura afeta a taxa de ocorrência dos encontros

"átomo intersticial (ou vacância) - átomo de impureza". O apri-

sionamento dá o passo efetivo da migração do átomo de impureza

por encontro e o looping produz o necanismo pelo qual os comple

xos migram como uma única entidade, isto é, sem dissociação.

Quando ocorre uma rotação de 90 de um dumbbell misto

de seu sítio, figura 78.c, este processo pode levar, junto com

o movimento mais rápido de aprisionamento, a uma difusão de lon

go alcance do dun. nell misto. Para o dumbbell ideal, a energia

de rotação é um fator 3 a 4 vezes maior que a energia de migra-

ção. Com tamanho decrescente do átomo de impureza, esse valor

aumenta lentamente (Potencial de Morse) [45]. Exceptuando-se rai

os atômicos de impureza muito pequenos, a energia de ativação

para reorientação é apreciavelmente menor do que aquela para

dissociação ou looping. Mesmo a temperaturas muito baixas po-

dem ocorrer pulos de aprisionamento para dumbbell misto, entre-
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tanto, eles são mais estáveis para temperaturas mais elevadas

onde ocorre rotação e raigraçKo a longo alcance.

As reorientações ocorrem também para complexos com

átomos de impureza de tamanho maicr. De acordo com os resulta-

dos para os potenciais de Morse e 3orn-Mayer [33,56], a configu

ração rr.ais estável consiste em un "dumbbell <100>" com a impure

za de tamanho maior cm um sítio vizinho mais próxi-.o no plano

perpendicular ao eixo do dumbbell, como mostrado na figura 79,

constata-se imediatamente que o intersticial pode se reorientar

em todas as 12 posições vizinhas mais próximas do átomo de im-

pureza sem perder a energia de ligação. Para temperaturas mais

altas pode ocorrer dissociação.

Experimentalmente ê interessante observar a migração

do-dumbbell misto com uma unidade, por meio de ativação da rota

ção do dumbbell. Este processo de rrigração poderá ser importan-

te para o estudo da radiação induzindo difusão e poderá repre-

sentar um mecanismo muito eficiente na segregação do soluto.



Fig. 74: Dumbbell <100> na rede

cfc.

• oo

Fig. "5: Pulo elementar de

dumbbell <100> (re-

de cfc)

• - posições antes do pulo
O - posições apôs o pulo

/ /

•

l2.c

•

J

21 22

Fig. 76: Configurações de ligação do complexo "intersticial - impu-

reza 100 :•.

y
eia?

Fig. 78: Pulos elementares do dumbbell misto, (a) Pulo do átomo de

impureza; (b) Pulo do átomo da rede levando a dissociação

ou looping; (c) Reorientaçao do dumbbell misto no sítio.

• - posição antes do pulo;

0 - posição depois do pulo.



123

: Ãtorao do soluto

I Atomo do solvente

Fig. 77: Processo de aprisionamento "átomo inters-
t ic ia l - átomo de impureza tipo a".

Fig. 79: Reorientaçao do dumbbell <100> ao redor de
átomo de impureza de raio atômico maior
que o da rede.
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