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RESUMO

SOUZA, Pedro Henrique Pinheiro de. Estudo da influéncia do teor de Ni nas
transformacdes de fases das ligas memoria de forma NiwoxTix Via dindmica molecular,
2021. 77 f. Mestrado (Mestrado em Ciéncia e Tecnologia de Materiais) - Instituto Politécnico,
Universidade do Estado do Rio de Janeiro, Nova Friburgo, 2021.

Ligas NiwoxTix (45 < x < 55) foram estudadas usando simula¢bes de dindmica
molecular (DM) sob o potencial método do atomo imerso modificado, MEAM, para
determinar o limite composicional em que as ligas apresentam transformacfes martensiticas
(TM). Inicialmente, ligas com composigédo equiatdmica, foram produzidas a partir da estrutura
cristalina B2, minimizadas e relaxadas a 100 K, por um periodo de 10 ps, sob o ensemble
candnico, NVT. Na sequéncia a liga foi aquecida e resfriada as taxas de 7,0, 5,0, 3,5 € 2,0
K/ps na faixa de temperaturas de 100 a 500 K. A depender da composi¢do, se observa o
surgimento de histerese térmica entre as fases B2 e B19" e da TM reversa ou até mesmo
nenhum desses comportamentos. A caracterizacdo estrutural foi feita computacionalmente por
meio da difracdo de raios-X e a difracdo de elétrons. O processamento das ligas NissTiss,
Nis75Tis25, Nis25Tiazs € NissTiss seguiu 0 mesmo processamento computacional j& descrito,
entretanto, as taxas térmicas utilizadas foram de 5,0 e 2,0 K/ps. A liga NissTiss ndo apresentou
histerese, mas observou-se, nas etapas de aquecimento e resfriamento, um leve declive no
grafico da energia potencial (EP) x temperatura (T) e uma mudanca nas arestas da estrutura
cristalina, no gréfico de Li x T, (Li = arestas da caixa de simulagdo dos eixos X, y e z)
indicando uma transformacdo de fases B2 para tetragonal. A liga Nis75Tisz5 apresentou
mudanca de EP, no grafico EP x T indicando a existéncia da transformacdo de fases
(Tetragonal — B2). Além disso, as curvas ndo se sobrepdem, indicando a existéncia de
histerese. O gréfico Li x T apresentou uma mudanca abrupta das dimensdes da estrutura
cristalina indicando que as transformacdes de fase ocorreram em uma Unica etapa. De maneira
semelhante a liga NisoTiso apresentou histerese térmica, no grafico EP x T, porém, a fase R
surgiu apenas no resfriamento. Ja a liga Nis2sTiszs registrou, no grafico EP x T, uma
transformacdo martensitica em duas etapas (B2—R—B19") e uma histerese bem definida, de
forma semelhante a liga equiatdmica, no entanto, apresentou as transi¢es de fases tanto no
aquecimento quanto no resfriamento. Por fim, a curva EP x T da liga Niss Tiss apresentou uma
mudanca de fases na etapa de aquecimento, a taxa de 5 K/ps, comportamento que ndo se
repetiu a taxa de 2K/ps e na etapa de resfriamento independentemente da taxa térmica,
evidenciando um comportamento atipico e complexo. Desta forma, estimou-se que a faixa
composicional para se observar transformacdes martensiticas é de aproximadamente 47,5 a
52,5 % at. de Ni.

Palavras-chave: Dindmica molecular. Transicbes de fases. Transformacdo martensitica.
Memoria de forma.



ABSTRACT

SOUZA, Pedro Henrique Pinheiro de. Study of the influence of Ni contente on phase
transformations of Niioo-xTix Shape memory alloys via molecular dynamics, 2021. 77 f.
Dissertacdo (Mestrado em Ciéncia e Tecnologia de Materiais) - Instituto Politécnico,
Universidade do Estado do Rio de Janeiro, Nova Friburgo, 2021.

Ni1oo-x Tix (45 < x < 55) alloys were studied by using molecular dynamics simulations,
under the modified embedded atom method (MEAM) interatomic potential to determine the
compositional limit at which alloys exhibit martensitic transformations. Initially equiatomic
composition alloys were produced from the B2 crystalline structure, minimized and relaxed to
100 K for 10 ps, under the canonical ensemble, NVT. Subsequently, the alloy was heated and
cooled at rates of 7.0, 5.0, 3.5 and 2.0 K/ps in the temperatures range of 100 to 500 K.
Depending on the alloy composition, was observed the appearance of thermal hysteresis
between phases B2 and B19' and the reverse transformation or even none of these behaviors.
The structural characterization was computationally realized by using both the X-ray and
electron diffraction. The processing of the NissTiss, Nis75Tis2.5, Nis25Tis75 and NissTiss alloys
followed the same computational procedure described above, however, the thermal rates used
were 5.0 and 2.0 K/ps. The NissTiss alloy does not show hysteresis, but it was observed, in the
heating and cooling steps, a slight slope in the graph of potential energy (EP) x temperature
(T) and a change in the edges of the crystal structure, in the graph of Li x T, (Li = edges of the
X, y and z axes simulation box) indicating a transformation from B2 to tetragonal phases. The
alloy Nis75Tis25 showed change in EP, in the EP x T graph indicating the existence of phase
transformation (Tetragonal — B2). Furthermore, the curves do not overlap, indicating the
existence of hysteresis. The Li x T graph showed an abrupt change in the dimensions of the
crystal structure indicating that the phase transformations occurred in a single step. Similarly,
to the NisoTiso alloy presented thermal hysteresis, in the EP x T graph, however, the R phase
appeared only during cooling. The Nis2sTiszs alloy displayed, in the EP x T graph, a
martensitic transformation in two stages (B2—R—B19') and a well-defined hysteresis,
similarly to the equiatomic alloy, however, it presented the phase transitions in both heating
and cooling steps. Finally, the EP x T curve of the e NissTiss alloy showed a phase shift in the
heating step, at the rate of 5 K/ps, a behavior that was not repeated at the rate of 2K/ps and in
the cooling step regardless of the thermal rate, evidencing an atypical and complex behavior.
Thus, it was estimated that the compositional range to observe martensitic transformations is
approximately 47.5 to 52.5% at. of Ni.

Keywords: Molecular dynamics. Thermal hysteresis. Martensitic transformation. Hysteresis.
Shape memory.
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INTRODUCAO

O presente trabalho tem como objetivo o estudo das transformacoes de fases em ligas
Ni-Ti com memoria de forma em diferentes composicbes proximas a composicdo
equiatbmica, via simulagcdo computacional por dindmica molecular. Em geral, a pesquisa
experimental dessas ligas alcan¢cou um ponto em que 0s recursos experimentais disponiveis
avancam de forma lenta na explicacdo da relacdo entre as mudancas fisico-quimicas e
estruturais como comportamento especial das LMF, além do custo monetario envolvido.
Portanto, as simulagfes computacionais apresentam-se como uma boa alternativa na busca de
adequado entendimento do comportamento de diversos processos fisicos, e sdo capazes de
complementar ou, até mesmo, substituir os estudos experimentais. Outro fator positivo é que
0 desenvolvimento de novos materiais € mais rapido ja que as custosas experiéncias fisicas
podem ser evitadas permitindo o estudo de fenbmenos anteriormente inacessiveis.

As ligas com memodria de forma (LMF) s@o uma classe especial de materiais com amplo
potencial de aplicacbes na inddstria aeroespacial, biomédica, automobilistica e mais
recentemente no controle de vibragdes estruturais e isolamento sismico (Osbulut et al. 2011).
Estes materiais em geral exibem duas propriedades Unicas: a memoria de forma e a
superelasticidade. A memoria de forma esta relacionada a capacidade de recuperar sua forma
original por aquecimento apos receberem uma tensdo mecanica, térmica ou ambas, em quanto
que, a superelasticidade se relaciona a capacidade de exibir grandes quantidades de
deformacéo plastica reversivel, permitindo ao material uma saida de trabalho mecénico muito
alto. Desta forma, a transformacdo martensitica pode ser usada para armazenar energia
mecanica (KELLOGG & KELLOG, 2016). Essas propiedades especiais ocorrem gracgas a
tranformacao martensitica reversivel (TMR) que ndo endurece o material, diferentemente, do
que acontece na maioria das ligas a base de ferro.

O desejado EMF ¢ encontrado em diversas ligas sendo o efeito mais acentuado nas ligas
NiTi proximas a composicdo equiatdbmica. Entretanto, ndo é bem determinado o limite
composicional em que o EMF persiste, pois fatores como teor de Ni, envelhecimento, adigéo
de elementos de liga ou tratamentos termomecanicos, tipo de estrutura martensitica, tém
grande influéncia no comportamento da liga. Diversos estudos foram realizados com o intuito
de explicar o comportamento termomecéanico das LMF, entretanto, o estudo referente a
evolugédo microestrutural e os detalhes das transi¢ces de fases ainda ndo sdo bem entendidas e

nédo existe consenso nas pesqusias, sendo relatados na literatura diversos resultados.
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A TM ocorre de forma direta a partir da fase méde B2 (austenita) para a fase monoclinica
B19" (martensita) ou, também realizada em dois estagios: B2 para a fase trigonal ou
ortorrbmbica (chamada de R) e depois para a fase monoclinica B19". No entanto,
experimentalmente ndo ha consenso na formacéo da fase R nas ligas equiatdmicas.

Neste contexto, o objetivo do presente trabalho é estudar as transi¢cbes de fases nas
LMF, nas composic¢des NisoTiso, NissTiss, Nis2s5Tia7,5, NisasTiss € Nisz5Tis25, mediante 0 uso de
simulacBes computacionais em dindmica molecular classica sob o potencial Modified
embedded atom method (MEAM), com enfoque na relacdo de composicdo e efeito de
memoria de forma. Importante salientar que a maior parte dos estudos relacionados a
microestrutura das ligas metalicas, via dindmica molecular, sdo realizados utilizando as
técnicas convencionais de common neighbor analysis (CNA), polyehedral template matching
(PTM) ou angles of distorted lattices, entretanto, neste estudo se utilizam ferramentas
utilizadas experimentalmente na caracterizacdo de materiais como difracdo de raios-X e
difracdo de elétrons, contudo, ambas as ferramentas sdo realizadas computacionalmente.

Para um melhor entendimento da leitura deste trabalho, o manuscrito é apresentado em
capitulos que sdo descritos brevemente a seguir. O capitulo 1, Revisdo bibliografica, apresenta
0 embasamento teodrico referente as ligas com memoria de forma, superelasticidade e
transformacfes martensiticas. O capitulo 1l apresenta de forma detalhada o procedimento
computacional para a realizacdo das simulacdes correspondentes, como as técnicas e
ferramentas computacionais utilizadas; no capitulo 111 apresentam-se os resultados obtidos e
as discussdes correspondentes. Finalmente, no capitulo IV sdo apresentadas as conclusfes do
estudo seguido das sugestdes para trabalhos futuros. Para finalizar, as referéncias

bibliograficas sdo apresentadas no capitulo V.
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1 REVISAO BIBLIOGRAFICA
1.1 Ligas com Memodria de Forma

As ligas com memodria de forma (LMF) sdo uma classe especial de materiais que
apresentam a capacidade de recuperar sua forma original apds tratamento termomecanico
gracas ao efeito memdria de forma (EMF) e de superelasticidade (SE), ambos relacionados as
transformacfes martensiticas reversivéis (TMR), de acordo com Van Humbeeck (1991). Na
maioria das ligas a transformacdo martensitica é ndo reversivel e acabam por endurecer o
material (OTSUKA 1998). Alem disso, as deformacBes plasticas nas ligas convencionais
ocorrem pelo movimento de discordancias e a formacdo de novas ligacGes intermoleculares,
isto é, as deformacBes sdo permanentes e requerem um complexo tratamento térmico para
retornarem ao seu estado inicial e, ainda assim, em muitos casos ndo é possivel a recuperacéo
total do formato original.

Por outro lado, as LMF respondem a tensdo térmica ou mecanica aplicada
simplesmente mudando a orientacdo de sua estrutura cristalogréfica e através do movimento
de contornos de maclas. (GAO W., Y1 X., SUN B., MENG X., CAI W, 2017; MEHRABI R.,
KADKHODAEI M., ELAHINIA M.2014). A maclacdo é um processo de acomodacao
reversivel, pois as ligacdes atbmicas permanecem intactas durante a reorientacdo
cristalogréfica. Isso explica sua capacidade especial de suportar uma grande quantidade de
tensdo e ainda sim, ndo sofrer deformacéo plastica permanente e recuperar 0 comprimento
original ap6s aquecimento ou alivio de tensdo. A Figura 1 apresenta os diversos estagios da
transformacdo martensitica, sendo o material isento de deformacéo na Fig. (a), amplamente
deformada na Fig. (b), submetida a aquecimento nas Figs. (c-d) e completamente restaurada

na Fig. (e).

Figura 1 - (a) Fio NiTi relaxado; (b) Fio NiTi deformado; (c) Fio NiTi aquecido; (d) Fio
recupera parcialmente o formato original; () Fio NiTi recupera totalmente o
formato original.
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(a) (b) (c) (d) (e)

Fonte: Magela, 2010.
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Frisa-se que entre as LMF descobertas, o interesse restringe-se somente as que
apresentam deformacéo reversivel em torno de 10 % pois sdo comercial e industrialmente
interessantes. Neste sentido, destacam-se as ligas niquel-titdnio (NiTi), conhecidas como
Nitinol, segundo Casati (2011) e Barbarino (2014), com composi¢des equiatbmicas ou quase
equiatbmicas, e, recentemente, vem sendo incorporados Cu, Fe, Co as ligas NiTi com o
objetivo de reduzir o custo de producdo e aprimorar as propriedades. Nesse sentido, este
trabalho abordard o estudo das ligas NiTi com composic¢des variaveis tanto em Ni quanto em

Ti, respectivamente.

1.2 Ligas Binarias do Sistema NiTi

Os primeiros relatos rumo a descoberta do “efeito de memoria de forma” foram
relatados nos anos de 1930, de acordo com Otsuka (1998) e Lima (2017), quando Arne
Olander descobriu 0 comportamento pseudoeléstico da liga Au-Cd em 1932, descrevendo
esse fendmeno com um “efeito elastico”. No inicio de 1960, Buehler (1967) e seus colegas de
trabalho da U.S. Naval Ordnance Laboratory descobriram o efeito de memaria de forma em
uma liga equiatdmica de niquel e titanio, na qual pode ser considerado um grande avanco para
0s materiais com memdria de forma. Buehler e Wang (1967) reforcam que esta liga foi
nomeada Nitinol (Niquel-Titanio Naval Ordnance Laboratory). Desde entdo, intensos estudos
experimentais (FIGUEIREDO 2006; DIAS 2005; OTSUKA 1998) e de simulagdo, conforme
Chen & Tsou (2019), tém sido realizados para melhor entender o mecanismo do seu
comportamento que &, conforme especificacbes de Shen et al. (2009), inovador e muito
interessante para diversas areas da tecnologia. Ligas NiTi com memoria de forma podem
fornecer novas solucBes para varias aplicacbes como, em atuadores, em sistemas de
amortecimento, em proteses biomédicas, em fios dentarios, entre outros exemplos.

De acordo com Otsuka e Wayman (1988), em ligas Ni-Ti proximas a composicao
equiatbmica, tanto o EMF quanto a SE estdo associados a TMR sob influéncia de uma tenséo
mecanica, térmica ou de ambas. Essa transformacédo ocorre da fase mée B2 (austenita, estavel
em altas temperaturas) para a fase monoclinica B19" (martensita, estavel em baixas
temperaturas), conforme Li et al. (2019), ou, mais frequentemente, em dois estagios: B2 para
a fase trigonal ou ortorrombica (chamada de fase R ou B19) e depois para a fase monoclinica

B19". Essas transformacfes sdo sensiveis a fatores como teor de Ni, envelhecimento, adicédo
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de elementos de liga e, tratamento termomecanico. Logo, tais pardmetros devem ser
cuidadosamente observados para controlarem o desejado efeito de memoria de forma, de fato,
Hsin and Nien (2009) reportaram por estudos de dinamica molecular que ligas ricas em Ni
apresentam temperaturas de transicdo inferiores as ligas ricas em Ti. Entretanto, as ligas ricas

em Ti mostram maior facilidade na TM.

1.2.1 Diagrama de Fase Estavel do Sistema Ti-Ni

A Figura 2 apresenta o diagrama de fases do sistema binario Ni-Ti, onde se apreciam

as diversas fases em funcdo da composicdo e temperatura, respectivamente.

Figura 2 - Diagrama de equilibrio de fases do sistema Ni-Ti.
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Fonte: Massalski et al. 1990.

Nesse diagrama de fases os estudos sdo em geral realizados na regido da fase
equiatdmica ou composicdes proximas a esta, que apresenta o EMF, limitada pelas fases
Ni>Ti e TiNis. E valido lembrar que gracas a alta complexidade das ligas, seu comportamento
ndo esta amplamente consolidado na literatura técnico-cientifica para temperaturas inferiores

a 630 °C. Todavia, € considerado que abaixo de 630 °C a fase NiTi se mantém em uma faixa
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composicional proxima a equiatdbmica bastante estreita (entre Ti-50 at.% Ni e Ti-50,5 at.%
Ni) (SABURI, 1998 e OTSUKA, 1998).

De acordo com a termodinamica e a cinética, a partir do resfriamento lento da liga
NiTi em altas temperaturas a fase B2 ¢ formada. Em composi¢des proximas a equiatdmica,
ocorre a formagéo dos intermetalicos Ni>Ti ou TiNiz em coexisténcia com a matriz B2, em
dependéncia da composi¢do. A formacdo de TiNis, em muitos casos, € formada em duas
etapas, em qualquer dos intervalos de temperatura se respeitado o tempo de envelhecimento,
com a formacdo das fases metaestaveis TisNis e Ti2Niz (PORTES, 2017).

Por outro lado, o diagrama de transformacdo tempo-temperatura, apresentado na

Figura 3, exemplifica o processo de decomposic¢éo, de acordo com 0 seguinte esquema:

(@) Envelhecimento em temperaturas inferiores a 680 °C

NiTi — NiTi + TisNi 4 — NiTi + Ti2Nis — NiTi + TiNi3

(b) Envelhecimento em temperaturas entre 680 e 750 °C

NiTi — NiTi + Ti2Niz — NiTi + TiNi3

(c) Envelhecimento em temperaturas entre 750 e 800 °C

NiTi — NiTi + TiNi3

Figura 3 - Curvas de transformacéo tempo — temperatura
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Fonte: Nishida et al, 1986, Saburi 1998.



22

Observa-se que para as trés faixas de temperaturas, o produto final da decomposicéo ¢ a
mistura de fases NiTi e TiNiz. Ambas as fases TisNis e TiNis sdo intermediarias
(metaestaveis), as quais, com o0 aumento da temperatura e do tempo de envelhecimento,
sofrem transformacd@es difusionais e sdo absorvidas pela matriz de fase B2. (SOMSEN et al.,
1999).

Os precipitados de TisNis, com estrutura cristalina romboédrica, se formam nos
primeiros estagios do envelhecimento a baixas temperaturas, na forma de plaquetas finas e
coerentes com a matriz B2. Esses precipitados produzem campos de tensdo ao seu redor,
causando pequenas distor¢es na rede. Além disso, influenciam na SE e no EMF e atuam
como pontos de nucleacdo da fase R, devido a pequena histerese de temperatura desta
transformacéo. (ALLAFI et al., 2002; OTSUKA & REN,1999).

Nas ligas NiTi equiatdmicas, com auséncia de precipitados TisNis, a TM ocorre
diretamente a partir da fase austenita, de estrutura B2, para uma fase menos simétrica com
estrutura monoclinica B19"(martensita). Todavia, tratamentos de envelhecimento induzem a
precipitagdo de particulas de TisNis na matriz B2 gerando uma transformacéo em multietapas:
primeiro de B2 a fase R (B19) trigonal ou romboédrica e na sequéncia a martensita B19’. Por
conseguinte, a transformacéo alotropica B2 para R € uma TM e a transformacao R para B19' é
uma transformagcdo martensita-martensita. (OTSUKA & REN, 1999; SABURI, 1998)
(ALLAFI et al., 2002). E postulado que os mecanismos da transformagdo B2—R sio a
nucleacéo e o crescimento dos precipitados TisNis. A partir do resfriamento, as placas finas de
fase R nucleiam a partir de defeitos de rede, em seguida, crescem e se aglomeram. Um
resfriamento adicional permite que muitas outras placas de fase R se formem de maneira
semelhante, e toda a regido se transforma em fase R. A regido entre Rs e Rf, apresenta uma
pequena histerese de temperatura que representa uma regido de duas fases consistindo das
fases parente e fase R. Com o0 aquecimento, as placas de fase R se contraem e desaparecem
(OTSUKA e REN, 1999)

A precipitacdo de particulas de TisNis previne a transi¢do em uma tUnica etapa (B2 —
B19”), como acontece nos estagios iniciais do recozimento, em temperaturas baixas (380, 450
e 550 °C), uma vez que, como dito anteriormente, estas atuam como centros de nucleagéo
para a fase R. O teor de niquel ndo influencia muito a quantidade de particulas de TisNis que
atuam como sitios de nucleacdo para a fase R, porém o crescimento de tais precipitados por
meio do aumento da temperatura de recozimento reduz o numero de possiveis sitios de

nucleacdo. Portanto, para uma dada temperatura de recozimento, a temperatura de
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transformacéo de fase R (TR) é aproximadamente independente da concentragcdo de niquel,
mas diminui com o aumento da temperatura de recozimento. A temperatura Ms, ao contrério,
aumenta com o aumento da temperatura de recozimento (SOMSEN, 1999). Este aumento

resulta do crescimento dos precipitados TizNia.

1.3 Fases Metaestaveis do Sistema NiTi

Como mencionado anteriormente, nas ligas NiTi aparecem dois tipos de estruturas
martensiticas B19” e R, a partir da fase austenita B2, dependendo do teor de niquel, adigao de
elementos de liga e historia termomecanica.

De modo geral, a fase austenitica mae, estavel em temperaturas elevadas, possui uma
estrutura cristalina de alta simetria na forma cubica, enquanto que a fase martensitica, estavel
em baixas temperaturas, possui uma menor simetria com estruturas do tipo tetragonal,
romboédrica, ortorrbmbica, monoclinica ou triclinica, dependendo da liga (SAIGAL &
FONTE, 2011).

1.3.1 Fase B2

A fase B2, apresentada na Figura 4, é CCC ordenada do tipo CsCl e possui um
prametro de rede de 0,411 nm & temperatura ambiente. A estrutura consiste de cristais idnicos
com 8 ions de Cs* empilhados a redor de um ion de CI', central. O NiTi, de acordo com o
Handbook (1992), funde-se na faixa de 1250 °C a 1310 °C.

Figura 4 - Representacdo da célula unitaria da fase B2 da liga NiTi
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Fonte: Handbook, 1992.
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1.3.2 Fase Martensita B19”

A fase martensitica mais observada é a B19’, vista na Figura 5, que tem uma estrutura
cristalina monoclinica (o =7 = 90° # B; a # b # ¢), cuja célula unitaria pode ser alongada cerca
de 10 % em relacdo a fase mae (B2), e este alongamento define 0 maximo de mudanca de
forma recuperavel. Os parametros de rede (a, b, ¢ ¢ y) para a liga NiTi sdao dependentes da
composicdo (porcentagem de Ni e Ti). Normalmente, aparece em ligas NiTi equiatbmicas

com recozimento completo e na maioria das ligas ternarias.

Figura 5 - Representacdo da célula unitéria da fase martensitica B19” da liga TiNi.
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Fonte: Adaptado de Huang et al.,2005; Otsuka e Ren, 2005; Saburi, 1998.

1.3.3 Fase Martensita R

O outro tipo de estrutura recorrente nas ligas NiTi é a chamada fase R ou B19, com
estrutura cristalina trigonal (a=b =c, a =y = # 90°) Em geral, aparecem em ligas binarias
NiTi ricas em niquel e envelhecidas em temperaturas a relativamente baixas ou em ligas NiTi
aproximadamente equiatdmicas, que, de acordo com Saburi (1998) receberam tratamento
termomecanico adequado, e também em algumas ligas ternarias dos sistemas Ni-Ti-Fe e Ni-
Ti-Al. Esta fase é caracterizada por um acentuado aumento da resistividade elétrica com a
temperatura de histerese extremamente pequena de 1 a 2 K (OTSUKA e REN, 2005).

A fase R, mostrada na Figura 6, apresenta uma estrutura trigonal, que é descrita por
uma rede hexagonal. Ela é alongada 0,94 %, uma ordem de grandeza menor que aquela da

martensita B19” (10%), portanto, o alongamento continuado transforma a unica variante de
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fase R em martensita demaclada. A fase R tem seu préprio conjunto de variantes, que séo
demacladas por tensdo nos estdgios iniciais da aplicacdo de carga, contribuindo para a
deformacéo através da distor¢cdo romboédrica da célula unitaria. Ademais, a fase R é estavel
entre 0s pontos Rs e Ms e coexiste com a fase B19’ entre Ms ¢ Mf. Assim, a deformacao

associada a elas aparece numa ampla faixa de temperatura (MI'Y ASAKI et al.,1989).

Figura 6 - Representacdo esquemaética da célula unitaria da fase martensitica B19* da liga
NiTi.

Fonte: Figueiredo, 2006.

1.4 Transformacdo Martensitica (TM) e Transformacdo Martensitica Reversivel (TMR)

E amplamente conhecido que as transformacdes martensiticas ocorrem de forma quase
instantdnea onde os fendmenos difusionais sdo inibidos, ou seja, estes ndo envolvem
transporte de matéria e, portanto, ndo ha mudanca de composicao. Além disso, 0s movimentos
atdbmicos nas TM sdo menores que as distancias interatbmicas, sendo que os atomos se
movem cooperativamente e por meio de cisalhamento. A TM pode ocorrer tanto pela reducéo
da temperatura quanto pela aplicagdo de tensdo. Funakubo & Kennedy (1987) lembram que,
em acos, a TM ocorre por meio de uma brusca queda de temperatura (témpera), em que a fase
austenita torna-se martensita quase que instantaneamente, gerando um material extremamente
duro, ao contrario do que ocorre nas LMF em que a fase dura é a austenita.

Por outro lado, tem sido mostrado por diversos estudos tanto experimentais quanto de
simulagcdo computacional que nas LMF, a TM ocorre tanto pela diminui¢do quanto pelo
aumento de temperatura ou até mesmo pela aplicagdo e alivio de tensdes. Em geral, a

martensita tem o formato de placa durante a TM e se localiza sobre planos cristalograficos
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invariantes que separam as fases martensita e austenita. Estas placas quando submetidas a
uma tensdo geram uma pequena distor¢do espelhada na rede cristalina. Otsuka & Ren (1999)
explicitam que, somando as contribui¢cGes de todas as placas o formato é mantido gracas a
autoacomodacdo das placas através do movimento de contornos de maclas.

A TM néo ocorre em uma Unica temperatura, mas em um intervalo de temperaturas que
varia para cada sistema de ligas. A Figura 7 mostra as temperaturas Ms e My, de inicio e fim
da formac&o de martensita no resfriamento, e as temperaturas de inicio e fim da transformacéo
martensitica reversa no aquecimento, As e Ar. Funakubo & Kennedy (1987) ressaltam que a
histerese apresentada pelas transformacGes esta associada ao atrito gerado pelo movimento
dos contornos de maclas e variantes, e pode ser interpretado como a energia dissipada pelo

sistema durante o ciclo de transformagdo martensitica e sua transformag&o reversa.

Figura 7 - Diagrama esquematico da TM durante o aquecimento e resfriamento
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Fonte: Wayman e Duerig, 1990.

Teoricamente, quando a LMF é resfriada abaixo da Ms, a TM se inicia a partir de um
mecanismo de cisalhamento, originando uma nova estrutura cristalina, como se observa no
esquema da Figura 8. O processo termina ao se atingir a temperatura Ms (fim da
transformacdo martensitica). As regibes A e B, representam martensitas macladas que
possuem a mesma estrutura e configuracao energética, porem com direcdes diferentes. Desse
modo, essas fases sdo denominadas variantes martensiticas e sdo separadas da fase mée
(austenita) por um plano de habito. A baixa simetria da martensita permite a geracdo de
muitas variantes a partir da fase mée. Otsuka e Wayman (1998) ressaltam que o aumento da
temperatura torna a fase martensita instavel possibilitando a TMR, com o retorno da estrutura

para a fase mae (austenita), a partir da temperatura As e terminando em Af.
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Sendo assim, a TMR nas LMF ¢ possivel gracas a capacidade da estrutura ser
cristalograficamente reversivel e termoelastica, diferentemente, da TM que ocorre nos agos.
Na TM termoelastica, a forca motriz para a transformacao é muito pequena (evidenciada pela
sua baixa histerese), e as interfaces entre a martensita e a austenita sdéo moveis, sendo por isso,
cristalograficamente reversivel. Por outro lado, nos acos, a TM nédo é termoelastica, a forca
motriz € muito alta e as interfaces entre a fase parente e a martensita sdo imoveis, pois a
martensita cresce até um certo tamanho critico e a transformagdo reversa ocorre por
renucleacdo da austenita. Por conseguinte, Shaw e Kyriakides (1995) ressaltam que a
transformacdo em agos nédo é termoelastica e, consequentemente, ndo é reversivel, como no
caso das LMF.

Figura 8 - Modelo de Transformacdo martensitica

Fonte: Otsuka e Wayman, 1998.

E importante destacar que em grande parte dos estudos experimentais as temperaturas
de transicdo de fases sdo levantadas mediante curvas de calorimetria diferencial de varredura
(DSC), como se mostra na Figura 9, que apresenta as curvas de aquecimento e resfriamento
tipicas de uma LMF (LAGOUDAS, 2008). Observa-se nas curvas de aquecimento e
resfriamento a histeresse térmica causada pela diferenca das temperaturas de transformacdes

de fases respectivamente.
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Figura 9 - Curvas de DSC tipicas de uma LMF durante o aquecimento e resfriamento a
mesma taxa termica, evidenciando as diferencas nas temperaturas de transicdo de
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Fonte: Adaptada de Lagoudas 2008.

Se a TM ocorre por meio da nucleagdo e crescimento esta € uma transformacdo de
primeira ordem termodindmica. A capacidade de a LMF ser cristalograficamente reversivel
esta associada ao mecanismo de alivio do crescimento da variante martensitica durante o
resfriamento. A mudanca de forma, mostrada na Figura 10(a), gera grande deformacgdo em
torno da variante de martensita quando esta é formada a partir da fase austenita. Este alivio
pode acontecer de duas maneiras: pelo mecanismo de deslizamento ou pelo mecanismo de
maclacdo como se observa nas Figuras 10(b) e (c), respectivamente. Tais mecanismos nao
alteram a estrutura da martensita logo sdo denominadas deformagdes invariantes de rede e a
forma macroscopica do material também ndo se altera independetemente do mecanismo de
deformacédo invariante.

O mecanismo de deformacdo preferencial geralmente observado nas LMF é o de
maclacdo, pois neste ndo ocorre a quebra de ligacdes e a formacdo de novas ligacbes como
consequencia do escorregamento de sistemas cristalograficos preferenciais. Portanto, Otsuka e
Ren (2005) revelam que nenhuma deformacdo macroscopica significativa do solido €
observada durante a TM, e isso acontece porque muitas variantes se acomodam lado a lado

em um processo denominado de autoacomodacédo da martensita.
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Figura 10 - Representacdo dos tipos de deformacéo invariante na transformacdo martensitica.
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Legenda: (a) mudanca de forma da transformacdo martensitica. (b) acomodagéo da deformag&o por
escorregamento. (¢) acomodacdo da deformacao por maclacéo.
Fonte: Adaptado de Otsuka e Wayman, 1998.

O contorno de macla é o mecanismo de deformacao invariavel preferencial da fase
martensita nas LMF, por serem regides de baixa energia e se moverem com relativa facilidade
diante da aplicacdo de uma tensdo. Destarte, Wayman & Duerig (1990) ressaltam que uma
carga aplicada em uma LMF no estado autoacomodado martensitico vai iniciar o movimento
dos contornos de variantes, gerando o crescimento de variantes que estdo favoravelmente
orientados em relacdo a direcdo da tensdo aplicada, promovendo a reorienta¢do da martensita.
Essa reorientacdo da martensita, de acordo com Fuentes (2002) e Santos (2013), é responsavel
pela deformacdo macroscépica que é recuperada quando ocorre o retorno da estrutura para a
fase austenitica (TMR).

Segundo Wayman & Duerig (1990), simultaneamente ao movimento de contornos de
macla nas subestruturas de martensita ocorre a demaclacdo. Nesse processo, as maclas
favoravelmente orientadas crescem em detrimento das outras. A diferenca da demaclacao para
a reorientacdo, conforme Gall (2002), é que aquela é menos energicamente favoravel, ambos,

sdo mecanismos de deformacdo inelastica reversiveis.
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1.4.1 Martensita Induzida por Tensdo

Embora neste trabalho ndo seja realizado o estudo mecénico das ligas, € importante
salientar que a martensita também pode ser formada em temperaturas acima de Ms (ou Af) se
uma tensdo for aplicada, denominada martensita induzida por tensdo (MIT), conforme
Tavares et al. (2009).

A MIT é estavel durante a aplicacdo de uma carga. Logo, com o alivio da tensdo, a
martensita torna-se instavel e ocorre TMR para a austenita que € mais estavel a temperatura
ambiente. Neste caso, a forca motriz para TMR é mecanica. Wayman & Duerig (1990)
ressaltam que, ao contrario da TMR induzida termicamente, onde variantes com diferentes
orientacfes se autoacomodavam, na TMR induzida por tensdo somente as variantes
favoravelmente orientadas em relacdo a tensdo irdo crescer. Na Figura 11 é esquematizada a

TM induzida por tenséo.

Figura 11 - Representacdo esquematica da TM induzida por tensao
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Fonte: Adaptado Wayman & Duerig, 1990.

1.5 Propriedades Mecanicas das LMF

1.5.1 Efeito de Memodéria de Forma

O EMF é definido como a capacidade de recuperacdo da forma por meio do aumento
da temperatura da liga, isto €, em temperaturas superiores ao Af, a deformacédo sofrida pelo
material é recuperada (FUNAKUBO E KENNEDY, 1987; LAGOUDAS et al., 2008;
OTSUKA E WAYMAN, 1998). E valido salientar que, caso uma tensdo aplicada atinja a
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tensdo critica de cisalhamento do material, podera ocorrer, de acordo com Otsuka & Shimazu
(1986), o escorregamento dos sistemas cristalinos, resultando em deformacdo plastica
permanente da liga pela quebra e formacdo de novas ligacdes interatdbmicas. A Figura 12

representa as transformagdes microestruturais que ocorrem no EMF.

Figura 12 — Transformag0es de fase no EMF.
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Fonte: Adaptado de Chopra, 2002.

Destaca-se que os principais influenciadores do EMF sdo: temperatura de trabalho,
deformacéo e tenséo de retorno. Estes parametros, de acordo com Otsuka & Wayman (1998)
dependem do sistema, da composicdo da liga, da estrutura inicial, da pré-deformacdo, do
mecanismo de deformacéo, da carga aplicada e do histérico termomecénico da liga.

O comportamento mecanico do EMF é descrito na Figura 13. No ponto (a) o material
esta livre de tensGes, sem deformacdes. Aplicando tensdo, o material entra em regime eléstico,
que vai do ponto (a) ao ponto (b), onde inicia-se a reorientacdo da martensita, do ponto (b) ao
ponto (c). Nesta regido é que ocorre 0 processo de demaclacgdo e crescimento das variantes de
martensita. Do ponto (c) ao ponto (d) o material retorna ao regime elastico, com toda a sua
estrutura martensitica, reorientada, ou seja, 0 material possui uma unica variante de martensita
orientado de forma favoravel a direcdo da tenséo aplicada. Do ponto (d) ao ponto (e) ocorre 0
alivio de tensdo, e parte da deformacdo imposta é recuperada pelo efeito elastico da liga.
Aguecendo o material, Santos (2013) ressalta que este recupera o formato original, e ndo ha

deformacéo residual, caminhando do ponto (e) ao ponto (a).
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Figura 13 - Comportamento mecanico tipico do EMF
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1.5.2 Superelasticidade

A superelasticidade (SE) é caracterizada pela capacidade do material suportar uma
deformacdo elastica de alta grandeza, acima dos limites convencionais de elasticidade. A
recuperacdo da forma por meio da SE, de acordo com Funakubo e Kennedy (1987), bem
como Otsuka e Wayman (1998), ndo necessita de alteracdo na temperatura da LMF para que
ocorram as transformacdes de fase, esta ocorre pela aplicacdo ou retirada da tensao aplicada.

A LMF na fase austenita recebe uma tensdo externa suficiente para induzir a formacgéo
de martensita no material, a martensita induzida pela tensdo. Essa transformacédo, causa
enorme deformacdo no material, gracas ao SE, a deformacao recuperavel pode chegar a cerca
de 8%, que é recuperada quase instantaneamente com o alivio da tensdo aplicada. A
transformacao de fase durante o SE é representada na Figura 14. De acordo com Funakubo e
Kennedy (1987), Otsuka e Wayman (1998) e Rao, Srinivasa & Reddy (2015), a LMF exibira

a SE caso a temperatura Af for menor que a temperatura de trabalho.

Figura 14 - Transformacao de fases na super elasticidade
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O comportamento mecénico da SE é representado na Figura 15. No ponto (a) o
material ndo estd submetido a tensGes, no estado sem deformacdo. Aplicando uma tensdo, o
material entra no regime el&stico, na fase austenita, que vai do ponto (a) ao ponto (b). Este
ponto representa a tensao critica para a formacao da martensita demaclada, em que se inicia a
nucleacdo e crescimento da martensita induzida pela tensdo. Entre o ponto (b) e o ponto (c)
ocorre 0 crescimento das variantes de martensita induzida pela tenséo, em que existe um
sensivel acréscimo na deformacgdo do material sem um aumento consideravel na tensdo. A
partir do ponto (c) ha um alivio da tensdo aplicada e o material apresenta recuperacao elastica
da deformacdo. O ponto (d) é o valor de tensdo no qual a martensita induzida pela tenséo se
torna instavel e em seguida o material sofre a TR, que vai do ponto (d) ao ponto (e). A
deformacéo residual, de acordo com Santos (2013), é recuperada por meio do efeito elastico.

Figura 15 - Comportamento mecanico tipico da super elasticidade

A
—»

Tensao

>
Deformacao
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1.5.3 Relacéo entre EMF e SE

Abordou-se, nos topicos anteriores, 0 EMF e a SE separadamente, mas sdo fendbmenos
inter-relacionados. O EMF ocorre por meio de dois mecanismos, dependendo da temperatura
do ensaio. Quando a temperatura é inferior ou igual a Mf o modelo de acomodacdo da
estrutura cristalina preferencial é a maclagdo. A deformacdo neste caso é da martensita. Em
temperaturas superiores a Mf, uma parte ou a totalidade da deformacéo ocorre pela

transformacdo martensitica induzida por tensdo, e 0 mecanismo de deformacéo é semelhante
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ao caso de superelasticidade, diferenciando-se por esta formar uma martensita em que sua
estabilidade dependerd da aplicacdo ou da auséncia de tensdo externa (OTSUKA E REN,
2005).

Enquanto EMF e SE sao propriedades distintas, a forca motriz € a mesma, ou seja, a
diferenca de energia livre de Gibbs entre a fase B2 e a martensita. Nesse mister, as ligas
termoelésticas favorecem o EMF e a SE gracas a pequena forca motriz para a TMR
(evidenciado por uma pequena histerese térmica), o que evita a introducéo de discordancias, e
a presenca de muitas maclas moveis, permitindo a reversibilidade cristalografica. Salienta-se
que uma estrutura ordenada tem ligacao direta com a reversibilidade cristalogréfica e a ndo
ocorréncia de deslizamento (OTSUKA E WAYMAN, 1998).

1.6 Simulacdo Computacional

Nas Gltimas décadas as simulagcdes computacionais, ou experimentos virtuais, vém se
tornado uma ferramenta muito importante em pesquisas cientificas em diversos campos do
conhecimento. Isso se deve a que uma simulagdo computacional conduzida em um conjunto
relativamente pequeno de &tomos ou moléculas, sob determinados modelos de interacdo
interatdmica, permite direcionar um procedimento experimental ou até mesmo substituir um
experimento real. Portanto, o estudo de fenbmenos que até entdo eram muito dificeis ou até
impossiveis de serem realizados por experimentos convencionais, sdo realizados
computacionalmente com um custo relativamente baixo e alta precisdo, favorecendo o
desenvolvimento de novos materiais. Neste item sdo apresentados de maneira sucinta alguns

conceitos relevantes a simulacdo computacional dando énfase ao estudo das TM.

1.6.1 Dindmica Molecular

A Dindmica molecular (DM) cléssica baseia-se em resolver as equagdes de movimento
newtonianas, para um determinado sistema de particulas, por meio da integracdo numérica.

Portanto, a DM é um método deterministico porque através da posicdo e da velocidade de



35

cada particula num determinado instante, o estado do sistema sera previsto em qualquer outro
instante, passado ou futuro.

Como a DM esté baseada na segunda lei Newton, a qual ¢ uma equacdo de segunda
ordem, é necessario fornecer dois parametros iniciais para realizar o desenvolvimento correto
da dindmica do sistema. Deste modo, é conveniente situar inicialmente as particulas nas
posicOes de uma rede cristalina, e evitar sobreposicdo indesejada entre elas, gerando uma
caixa de simulacdo que pode adotar diferentes geometrias. A grande vantagem do método de
DM, conforme Goldstein (1980), é que além de calcular os valores esperados de diversas
observaveis fisicos, também permite o calculo de fendmenos dinamicos, como transporte de
calor ou carga, ou mesmo relaxamento de sistemas fora do equilibrio.

Como mencionado anteriormente, 0 método de simulacdo de DM baseia-se na resolucéo

da segunda lei de Newton:

F; d?x;
a = = 2 ®

Onde a forca que uma dada particula do sistema experimenta pela acdo das particulas

vizinhas vem dada por:

Fi=—7o 2)

dxi

Destarte, se conhecendo a forca atuante sobre cada atomo do sistema, obtém-se a sua
aceleracdo. Esta forca é proveniente de um potencial de interacdo, U, entre os atomos do
sistema, de um agente externo ou de ambos os fatores.

A integracdo numeérica das equacGes de movimento nos permite obter entdo suas
velocidades e posicdes em todos os instantes de tempo, para finalmente prever numericamente
as propriedades macroscopicas do sistema. Na resolugdo da integracdo numérica sao
utilizados intervalos de tempo muito pequenos que estdo relacionados a frequéncia de
vibracdo dos atomos, sendo da ordem dos pico-segundos, a fim de manter sempre ativo o
principio fisico de conservacéo de energia do sistema. As médias estatisticas de equilibrio s&o
em geral calculadas como meédias temporais ao longo do tempo de observacdo. No entanto,
Frenkel e Smit (2002) reforcam que estas podem também ser calculadas como medias de
espaco de uma funcdo dependendo do fenémeno em estudo, de acordo ao teorema ergodigo.

Moein e Mousavi (2018) ressaltam que a praticidade dos estudos de simulacdo de DM

classica estd no uso da fungdo do potencial interatdbmico, que é aquele que determina os
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resultados das simulagGes. Um potencial corretamente parametrizado tem a capacidade de
gerar resultados adequados e realizar predicbes no comportamento do sistema em
determinadas condigoes.

Na simulacdo computacional, as integracdes das equacdes de movimento sdo realizadas
em intervalos de tempo At, inferiores a frequéncia de vibragdo da rede. Em todos os
algoritmos de integragdo assume-se que as posigdes, as velocidades e as aceleragdes possam
ser aproximadas por uma série de expansdo de Taylor, de modo que:

r(t + At) = r(t) + v(t)dt + %a(t)dtz + o A3)
v(t + At) = v(t) + %b(t)Atz T (4)
a(t + At) = a(t) + b(t)At + - (5)

Onde r é a posicdo, v é a velocidade e a a aceleracdo do &tomo. No periodo de tempo 4¢, sdo
calculadas tanto r, v e a, para cada atomo do sistema utilizando o método das diferencas
finitas. Existem diversos algoritmos computacionais tais como o algoritmo de Verlet, o
algoritmo de Leap-frog, o algoritmo da velocidade de Verlet, o algoritmo de Beeman,
conforme Leimkuhler e Mathews (2013), entre outros, que sdo utilizados para realizar as
integracbes das equacdes de movimento correspondentes, cada um apresenta suas
particularidades as quais ndo serdo discutidas neste trabalho, contudo, considera-se que um
bom algoritmo é aquele que fornece uma boa acuracia nas expressoes de velocidade, permite
uma melhor conservacao de energia e realiza os calculos no menor tempo possivel.

Em geral, as posicGes iniciais podem ser obtidas a partir das estruturas cristalinas e, a
distribuicdo inicial de velocidades é geralmente determinada a partir de uma distribuicdo
aleatoria, com as magnitudes em conformidade com a temperatura exigida e corrigida para

que a quantidade de momento linear total do sistema seja equivalente a zero, isto é:

P=YL mv,=0 (6)

As velocidades, vi, sdo frequentemente escolhidas aleatoriamente a partir da distribuicdo
de Maxwell-Boltzmann ou distribuicdo Gaussiana, a uma dada temperatura, T, o que fornece
a probabilidade de um atomo i ter uma velocidade v na direcdo x a temperatura determinada.
A temperatura pode ser calculada a partir das velocidades usando a relagéo:
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1 N [Pl
T=—=—Yi—,—
3NZl_1 2m;

(1)

Onde N é o nimero total de &tomos do sistema e P; e momento linear do &tomo i.

1.6.2 Potenciais Interatbmicos

Como foi mencionado anteriormente, para se obter sucesso nas simula¢fes atomisticas
de dindmica molecular é necessario conhecer o comportamento de interagdo atbmica. Deste
modo, a escolha do potencial de interacdo atdmica é de extrema importancia e, em geral
depende do tipo de material em estudo.

Em principio, o potencial interatdmico pode ser calculado resolvendo a equacdo de
Schrodinger para as posi¢des atbmicas de interesse. Como é sabido, segundo Chistyakova &
Tran (2016), o nivel mais profundo de descricdo da matéria é dado pela funcdo de onda do
elétron de Schrodinger, que depende das coordenadas espaciais. O quadrado da funcdo de
onda determina a probabilidade de encontrar elétrons nesta area. A solucdo da equacdo de
Schrodinger de muitos corpos € muito complexa, entretanto, pode ser resolvida mediante
técnicas especiais ab-initio, como a teoria do funcional de densidade (DFT), entre outras,
como ressaltado por Parr & Yang (1989) e Besseova et al (2009). Em geral as técnicas ab-
initio geram N equacdes eletronicas de campo auto consistente, parametricamente
dependentes das posicOes atdmicas. O tempo de calculo para resolver essas equacdes aumenta
fortemente com o nimero de elétrons do sistema, de modo que esses tipos de técnicas tornam
0 estudo impraticavel.

Neste contexto, os métodos semiempiricos se tornam indispensdveis diminuindo
fortemente o tempo de célculo computacional, mostrando ampla versatilidade na solugdo de
problemas e de ampla praticidade. Nos métodos semiempiricos, em geral, 0s potenciais
interatdmico séo ajustados a dados experimentais ou obtidos via simulagGes ab-initio.

Em metais e ligas metalicas, o potencial mais utilizado é o potencial de &tomo imerso
(EAM), o qual apresenta diversas formas funcionais na anélise da energia de interagdo. Entre
estas merecem destaque 0s modelos de Finnis-Sinclair, Sutton-Chen e MEAM, etc. O
potencial EAM assume que o potencial interatdbmico é uma funcdo das posicGes de todos os
atomos e moléculas na caixa de simulacao, permitindo calcular e predizer varias propriedades

do estado fundamental dos metais, sendo os principais: parametros de rede, constantes
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elasticas, energia de formacdo de vacancias, energia de sublimacéo, entre outras, que sdo uma
limitacdo dos potenciais de pares.

No potencial EAM a energia total de um sistema monoatomico, E, de uma determinada
configuracdo atbmica é dada pela Equacéo 8, Finnis & Sinclair (1984).
£~ 3,00+ X, F (@) @
Onde ¢(rij) € um potencial de pares dependente unicamente da distancia, i, de separacdo dos

atomos i e j. F é a energia de imersdo induzida no sitio i por todos os outros dtomos do

sistema, isto €, uma funcdo da densidade eletrénica (p.) damatriz, dada por:

P = Ziii p(rij) ©)

sendo p; é a densidade de elétrons da matriz no local do atomo i, e p(ri) é a funcdo de

densidade atdmica.

Assim, a energia de cada atomo i do sistema é definida como a soma da energia da
interacdo de pares desse atomo com os demais atomos do sistema, mais a energia da fungédo
imersa. A funcdo imersa diferencia o potencial EAM dos potenciais de pares, considerando a
influéncia do ambiente devido a sua dependéncia da densidade eletronica total de todos os
atomos, exceto o atomo para o qual a energia é calculada.

Uma limitacdo importante no potencial EAM é que ndo permite determinar adequadas
propriedades de uma ampla gama de metais, especialmente com estrutura hexagonal
compacta (HCP). Portanto, perde capacidade preditiva ao modelar sistemas metalicos com
elementos que tem estruturas cristalinas diferentes.

Para eliminar essas limitacbes do potencial EAM, especialmente devido as ligacbes
direcionais dos metais de transicdo, Baskes (1992 e 1997) prop6s uma modificacdo ao
potencial EAM, nomeando como potencial do atomo imerso modificado (MEAM). A
formulacdo matematica do MEAM tem como base as equacdes, acima apresentadas, do
potencial de EAM. Entretanto, se adiciona um termo dependente do angulo a energia de
imersdo, para considerar as componentes das ligacdes covalentes. Deste modo, o potencial
MEAM representa uma generalizagdo do potencial EAM, mostrando uma adequada descrigéo
de ligagBes metélicas e covalentes em um Unico formalismo, podendo ser aplicado em metais
com diversas estruturas, CCC por Daw & Baskes (1984), CFC por Moein et al. (2018) e HCP
por Zhou et al. (2016); semicondutores por Luo (2010), ligas binarias por Ward et al. (2012),
ligas ternarias por Kang et al. (2009) e éxidos por Lee at al. (2017), etc.
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Inicialmente, o potencial MEAM considerou as interagcfes entre atomos da camada mais
proxima, isto é, os vizinhos mais proximos. Contudo, 0 modelo proposto por Lee e Baskes
(2000), denominado como 2NN-MEAM, considera as interacfes atdbmicas até distancias dos
segundos vizinhos mais proximos, sendo atualmente de amplo uso na modelagem de ligas
com memdria de forma de diversos sistemas como no sistema CuZr (KIM & LEE, 2006). Por
esse motivo, neste trabalho é adotado o potencial 2NN-MEAM, parametrizados por Kim et al.
(2017) para simular as transformac6es martensiticas das ligas do sistema Ni-Ti.

Como mencionado anteriormente, os potenciais MEAM, tem sua base matematica nas
equacbes que descrevem o potencial EAM. Entretanto, apresenta algumas modificacdes
fundamentais, como mostra a equacao a seguir, que representa a energia total deste potencial.

E =230 St (1) + 2, FiP) o)
Onde, Fi denota o custo de energia para inserir o &omo i em um local onde a densidade de
elétrons é pij. ¢ representa a interagdo entre o par de tomos i e j e, Si; € a fungdo de triagem
ou filtracdo da interacdo entre o 4&tomo i e 0s vizinhos j, deste modo, as interacdes dependem
do meio atdmico local.

A densidade eletronica total é obtida a partir da combinacdo da densidade eletrénica
parcial de diferentes contribuicdes angulares com o fator de ponderacdo t™ onde h assume
valores de 1 a 3. Cada densidade eletrénica parcial € uma funcdo da configuracdo atdmica e

da densidade eletrénica o™ (h = 0 - 4), segundo a relagéo:

P (R) = pyexp(-A[R/1,~1]) (11)

Onde po, /™ e re sdo o fator de escala de densidade de eletrnica, os comprimentos de
decaimento e, a distancia do vizinho mais proximo em equilibrio da estrutura de referéncia,

respectivamente.
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2 METODOLOGIA COMPUTACIONAL

Neste capitulo, descreve-se a metodologia computacional utilizada na obtencdo da liga
NisoTiso, também como das ligas com composicBes proximas a equiatdmica. As simulagdes
realizadas correspondem a DM classica utilizando o software LAMMPS (Large-scale
Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator) distribuido pela Sandia National
Laboratories (PLIMPTON, 1995) e, o potencial MEAM, apresentado anteriormente. A seguir
serdo descritos os aspectos fundamentais da metodologia seguida nas diversas simulacdes

utilizadas neste trabalho.

2.1 Processamento das ligas NiTi equiatdmicas

No estudo das ligas de composicdo equiatbmica utilizou-se inicialmente um sistema
composto de 2000 atomos, dispostos em 10x10x10 células da estrutura cristalina cubica B2
(NiTi). Nesta configuracdo 1000 atomos correspondem ao titanio e 1000 4&tomos ao niquel,
respectivamente. Para eliminar os efeitos de borda e/ou superficie foram consideradas
condicdes de contorno periddicas nas trés direcBes cartesianas. As interacfes atdbmicas foram
modeladas usando o potencial MEAM parametrizado por Ko et al. (2015).

Uma vez construida a liga, o sistema foi submetido a minimizacéo de energia a 0 K, de
acordo ao método do gradiente conjugado e, posteriormente relaxado a 100 K por um periodo
de 10 ps, sob o ensemble canbnico NVT. As transformacbGes de fases, termicamente
induzidas, foram realizadas através do ciclo aquecimento — resfriamento, as taxas de 7, 5, 3,5
e 2 K/ps, com controle de temperatura e pressdo sob o ensemble isotérmico — isobarico (NPT)
no intervalo de temperaturas de 100 a 500 K. Este ensemble oferece controle de temperatura e
pressdo em condi¢des proximas dos experimentos reais.

As diversas taxas de aquecimento e resfriamento foram realizadas para avaliar a
influéncia dessas taxas nas transformacdes de fases, e verificar se nas transformacdes existe
alguma componente difusional. Além disso, foram realizadas simulagdes aumentando o
tamanho do sistema para verificar a influéncia deste importante parametro nas temperaturas
de transformagcéo.

A analise pos-processamento foi realizada através da analise de difragcdo de raios-X
(DRX) e da difragdo de elétrons (DE) obtidos atravées do LAMMPS, utilizando o

comprimento de onda Ko do cobre, A = 0,15418 nm, e comparados com os padrfes de
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difracdo da base de dados ICSD. Além disso, os padrdes de difracdo de elétrons obtidos das
simula¢fes em LAMMPS foram comparados com os padrBes tedricos gerados a partir dos
arquivos CIF das fases B2, R e B19', respectivamente. Os dados gerados no LAMMPS,
correspondentes a DE, foram processados no software Visit (HANK CHILDS ET AL., 2012)
e comparados com os padrdes tedricos obtidos no software livre CrysBox (KLINGER, 2015).
A anélise gréfica das estruturas B2, B19'e R foram obtidas através do software Ovito
(STUKOWSKI, 2010). Detalhadas explicagcbes e manuais de uso destas uteis ferramentas
Visit, CrysBox e Ovito, podem ser obtidas diretamente nos sites correspondentes, entretanto

neste manuscrito serdo descritas brevemente, posteriormente.

2.1.1 Difracdo de raios-X (DRX)

A DRX € uma das ferramentas de amplo uso na caracterizacdo de materiais devido a sua
facilidade na identificacdo das diversas fases presentes nos materiais. O principio de
funcionamento est& baseado no fendmeno de interagdo da radiacdo com a matéria, neste caso,
entre o feixe de raios-X incidente e os elétrons dos atomos componentes de um material. Esta
interacdo gera como resultado diversos fendémenos sendo a difracdo relacionada ao
espalhamento coerente. A deteccdo dos fotons espalhados em angulos especificos, devido a
interacdo coerente, constitui o feixe difratado.

De forma geral, os diagramas de DRX sdo obtidos via experimentos em difratdbmetros
ou em sincrotrons. Em LAMMPS o célculo da intensidade de DRX, conforme descrito por
Coleman et al. (2006), depende de uma malha de nos da rede reciproca definida por todo o
dominio de simulagdo (ou manualmente) a partir de uma radiacdo simulada de comprimento
de onda, A, sendo em geral usada o comprimento de onda Ko do cobre (A = 0.15418 nm). A
intensidade da DRX, |, em cada ponto da rede reciproca, k, é calculada a partir do fator de
estrutura F, usando as equacdes (COLEMAN ET AL, 2013):

FxF

I=L,6)= (12)

F(k) = ¥j-, fj(@)exp (2Mik . 17) (13)
_ 1+cos?(26)

Lp (9) - cos(8)sen?(0) (14)
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senf _ M (15)

As intensidades de difracdo sdo calculadas em uma malha tridimensional. O espacamento da
malha é definido ou (a) pelo dominio inteiro da simulacdo, ou (b) manualmente usando os

valores selecionados, conforme mostrado no diagrama 2D apresentado na Figura 16.

Figura 16 - Representacdo esquematica da malha de rede reciproca utilizada por Lammps para
calculo da intensidade dos picos de difracdo
emax S 900

2 Sm(emux)

5 sin (imm) ’ O
. 0=

c2/A2 >-0-0-9- 2 O
orc* . A A AN X

*manual flag

Fonte: Adaptagdo do site do Lammpst

Para uma malha definida pelo dominio da simulacdo, uma grade retilinea é construida
com espacamento c*inv(A) ao longo de cada eixo da rede reciproca. Nesta expressdao, A
representa 0s vetores correspondentes as bordas da célula de simulagcdo. Se uma ou duas
direcOes tiverem condicBes de contorno ndo periddicas, o espacamento nessas direcdes sera
definido a partir da média dos comprimentos (invertidos) da caixa, com condi¢Ges de
contorno periddicas. As malhas definidas pelo dominio de simulacdo devem conter pelo

menos um contorno periodico.

1 Disponivel em: <https://www.lammps.org/>. Acesso em: 20 dez. 2020
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Se o sinalizador manual for incluido, a malha dos nds da rede reciproca sera definida
usando os valores de ¢ para o espagcamento ao longo de cada eixo da rede reciproca. Observe
que o mapeamento manual da rede reciproca espacial € bom para comparar resultados de
difracdo de varias simulacdes; no entanto, pode reduzir a probabilidade de que as reflexbes de
Bragg sejam satisfeitas, a menos que pequenos parametros de espacamento da ordem de 0,05
Al sejam implementados. As malhas com espacamento manual ndo exigem um contorno
periddico.

Os limites da malha de rede reciproca sdo determinados pelo intervalo de angulos de
espalhamento explorados. Os parametros 26 permitem ao usuario reduzir a faixa do angulo de

dispersdo apenas para a regido de interesse, o que reduz o custo da computacéo.

2.1.2 Qvito

O Open Visualization Tool, OVITO é um software de visualizacdo 3D, analise e
animacOes projetado para pos-processamento de dados atomisticos obtidos a partir de
simulagfes de dindmica molecular ou Monte Carlo. Este software oferece diversas
ferramentas de analise entre as que se destacam algoritmos como CNA, Voronoi, centro de
simetria, entre outras de amplo uso em simulacGes atomisticas. Ampla explicacdo é dada no
site do programa (OVITO, 2021).

2.1.3 Vislt

O Vislt (VISIT, 2021) é outra das ferramentas de analise pOs processamento
amplamente utilizada nesta dissertacdo. Corresponde a uma ferramenta de cddigo aberto,
interativa, escalavel, de visualizagdo, animacdo e analise de estruturas cristalinas. O software
permite a visualizacdo e analise interativa de dados que variam em escala, desde pequenos
tamanhos (<10 nicleos) a grandes projetos (>10° ndcleos). O software permite aos usuarios
gerar visualizages rapidas, anima-las com o tempo, manipula-las com uma variedade de
operadores e expressdes matematicas e salvar as imagens e as animacdes resultantes. O Vislt
contém um rico conjunto de recursos de visualizacdo para permitir que os usudrios visualizem
uma ampla variedade de dados, incluindo campos escalares e vetoriais definidos em malhas
estruturadas, adaptaveis e ndo estruturadas bidimensionais e tridimensionais (2D e 3D).

Devido ao seu design de plug-in personalizavel, o Vislt é capaz de visualizar dados de mais
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de 120 formatos de dados cientificos diferentes. Para um maior alcance de sua utilizacédo se
recomenda aos usudrios revisar o site do software (VISIT, 2021).

Nesta dissertacéo, o software Vislt foi utilizado para o tratamento dos dados de difracéo
de elétrons obtidos nas simulagfes em Lammps. Dados de difracdo de elétrons, em formato
vtk, foram obtidos em diversos estados das simulacBes nas etapas de aquecimento e
resfriamento para se analisar a evolucdo da estrutura do material. Deste modo, é possivel

entender a formacdo de maclas ou segundas fases no material em estudo.

2.1.4 CrysThox

Como mencionado anteriormente, no estudo e na caracterizagdo de materiais a difragcdo
de elétrons esta na escala nano, que decorre da natureza ondulatoria dos elétrons. De forma
similar a DRX, esta técnica fornece diversas informacgdes tais como estrutura cristalina,
parametros de rede, orientacdo em relacdo ao feixe de elétrons incidentes, diferenca de
orientacBes cristalogréficas entre dois ou mais monocristais, defeitos, entre outras
caracteristicas. Contudo, a obtencdo dos padrdes de difracdo de elétrons é dificil de ser obtida
devido ao alto custo dos equipamentos, indisponiveis em grande parte dos laboratérios. Neste
contexto a obtencdo virtual dos padrdes de difracdo de elétrons é fundamental na
caracterizacdo dos materiais.

O software CrysTBox ou “Crystallographic Tool Box” desenvolvido por Klinger
(2015) permite uma analise cristalografica através de imagens geradas computacionalmente a
partir de arquivos CIF (Crystallographic Information File), os quais sdo obtidos, em geral
com dados obtidos experimentalmente. Suas ferramentas sdo capazes de analises altamente
precisas de imagens de alta resolucdo, bem como dos padrdes de difragdo de monocristais
(pontos), discos e aneis (policristais) e sdo estendidas para incluir uma ferramenta para medir
automaticamente a espessura da amostra a partir de microscopia eletronica de transmissédo
(MET). Além disso, também é possivel identificar pardmetros como: indices de planos
cristalograficos, estruturas cristalinas e interfaces entre fases.

Existem trés principais ferramentas para uma analise automatizada do padrdo de
difracdo de elétrons e visualizacdo cristalogréfica. Em primeiro lugar, o diffractGUI
determina o eixo da zona a partir dos pontos de difracdo de area selecionada, difracdo de feixe
convergente ou nanodifracdo e permite a indexacdo de reflexdes individuais. Em segundo

lugar, o ringGUI identifica planos cristalogréaficos correspondentes aos anéis representados no


https://pt.wikipedia.org/wiki/Dualidade_onda-corp%C3%BAsculo
https://pt.wikipedia.org/wiki/El%C3%A9tron
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padrdo de difracdo do anel e pode selecionar o material da amostra em uma lista de
candidatos. O diffractGUI e o ringGUI empregam métodos de visdo computacional para uma
analise répida, robusta e precisa. Em terceiro lugar, o cellViewer é uma ferramenta de
visualizacdo intuitiva que também é til para calculos cristalograficos ou para fins
educacionais. O diffractGUI e o cellViewer podem ser usados juntos durante uma sessédo de
microscopia eletronica de transmissao para determinar as inclinagdes do suporte de amostra
necessarias para atingir o eixo de zona desejado. Todas as ferramentas oferecem uma

interface grafica do usuério.

2.2 Processamento das ligas NizooxTix

A metodologia da obtencéo das ligas NiiooxTix (X = 55, 52,5, 47,5 45) é similar com as
utilizadas na obtencdo da liga equiatdmica, entretanto, apresenta uma etapa diferente que
consiste na modificacdo das fracOes atdmicas dos elementos para se obter a composicdo
correspondente a cada liga.

A obtencdo da liga, com composicdo diferente da equiatdmica, parte da estrutura cibica
B2, como descrito anteriormente. Como esta estrutura apresenta 0 mesmo namero de 4&tomos
de Ni que de Ti, uma fracdo dos atomos de Ti sdo substituidos por Ni para se obter o niUmero
de atomos especifico, correspondente a estequiometria de cada liga. Por exemplo, para a liga
NissTiss 0 numero de atomos de Ni necessério € de 1100 com 900 &atomos de Ti,
respetivamente. Deste modo, é preciso substituir 100 &tomos de Ti por Ni, antes da liga ser
submetida a minimizacdo de energia e posterior relaxacdo a 100 K. Apos a liga ser obtida com
a correta estequiometria, € submetida a minimizacdo de energia e posteriormente realizada a
estabilizacdo do sistema em 100 K. Na sequéncia as ligas sdo submetidas a ciclos de
aquecimento e resfriamento na faixa de temperaturas de 100 a 500 K.

A caracterizacdo estrutural das ligas foi realizada de forma similar a liga equiatémica,
isto &, mediante DRX e DE.



46

3 RESULTADOS E DISCUSSOES

Neste capitulo sdo apresentados os resultados obtidos das simulagcfes realizadas nas
diversas ligas do sistema Ni-Ti. Inicialmente serdo apresentados e discutidos os resultados da

liga de composicdo equiatdmica e posteriormente as ligas com composicoes diferentes.

3.1 Liga NiTi equiatbmica

A Figura 17 apresenta o grafico da energia potencial em funcdo da temperatura durante
o resfriamento e aquecimento da liga, enquanto que a Tabela 1 resume os valores encontrados
para as temperaturas As, As, Rs, Rf, Ms e Mg durante o ciclo térmico.

A etapa de aquecimento iniciou-se a 100 K sob a hipotese de que, a essa temperatura, o
material esta na fase austenitica B2. Observa-se que hd uma queda brusca de energia
potencial, numa faixa de temperaturas proximas a 100 K, indicando que ha transformacéo de
fases. Neste caso, a fase metaestavel B2 inicial se transforma na fase B19,
termodinamicamente estavel em baixas temperaturas. A fase B19', que corresponde a
martensita deste sistema, permanece até atingir a temperatura de 350 K, nomeada como As.
Nessa temperatura, o material da inicio a transformagdo austenitica finalizando na
temperatura de 370 K, nomeada como Ay, que indica o fim da transformacéo austenitica. Em
temperaturas superiores, 0 material permanece com a mesma estrutura.

Na etapa do resfriamento observa-se uma faixa de temperaturas, onde hd uma pequena
gueda de energia potencial que indica a formacdo da fase martensitica intermediaria R, com
inicio na temperatura de 250 K (Rs) e fim em aproximadamente 220 K (Ry). A fase R
permanece até o inicio de formacdo da martensita B19", na temperatura nomeada como Msem
aproximadamente 125 K. Além disso, observou-se que a transformacdo de martensita para
austenita (aquecimento) e o ciclo reverso austenita para martensita (resfriamento) néo
ocorrem a mesma temperatura. O aquecimento e o resfriamento, portanto, ndo se sobrepdem,
de modo que essa transformacéo exibe uma histerese térmica. Pequenas histereses facilitam o
EMF, uma vez que a forca motriz necesséria para a transformagdo é muito pequena, a
interface entre a fase mée (austenita) e a martensita € muito movel ao resfriar e aquecer, e as
transformacdes sdo cristalograficamente reversiveis no sentido de reverter a transformacéo
martensitica (TM) para a fase mée na orientacdo original. Este tipo de transformacéo é dito
termoelastica (COELHO et al., 2016).
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Figura 17 - Energia potencial em funcao da temperatura durante o resfriamento e aquecimento
da liga
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Fonte: O autor, 2020.

/™ Aguecimento
B Resfriamento

100

T
250

T
300 350

Temperatura (K)

400 45

0

Tabela 1- Temperaturas de transformacdo durante as etapas de aquecimento e resfriamento

As [K] Af [K] Rs [K] Rf [K] Ms [K] Mf [K]
Aguecimento 350 370 - - - -
Resfriamento - - 250 220 125 120
*Exp. Ag. 280 295 - - - -
*Exp. Resf. - - - - 268 253

* Dados experimentais obtidos de Lagoudas (2008).

Fonte: O autor, 2020.

Por outro lado, pode-se observar na Tabela 1 alguns dos valores das temperaturas de

transicdo obtidas experimentalmente. Muito embora os valores ndo sdo Unicos, pois dependem

fortemente da histéria termomecanica da liga, observa-se que os valores obtidos neste

trabalho se afastam dos valores experimentais em valores relativamente elevados, superior a

70 Kelvin. Esta discrepancia de valores é normal nas simulagdes de DM devido a influéncia

do tamanho do sistema, o tipo de potencial, altas taxas de aquecimento — resfriamento, etc.

Deste modo, pode-se dizer que os valores obtidos neste estudo, via DM, estdo em

concordancia com os resultados experimentais. Além disso, a fase R nem sempre é obtida nos

experimentos reais pois esta pode ser induzida, na liga NiTi equiatdmica, por ciclagem

térmica e envelhecimento especificos (KOK, et al. 2016).
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Diversos estudos mostram que as temperaturas de transformacdo martensitica em ligas
NiTi estdo relacionadas a presenca de defeitos de rede, como proposto por Morawiec, et al.
(1995) & Todoroki & Tamura (1987). De acordo com Wu et al. (1996), quando o nimero de
defeitos induzidos por trabalho a frio é muito alto a transformacao martensitica € suprimida e,
em vez disso, se promove a formacdo da fase R. Deste modo, as tensdes residuais induzidas
pelos defeitos gerados no trabalho a frio sdo responsaveis pela transformacéo para a fase R
(LIN et al. 1991). Todavia, ressalta-se que no presente estudo néo se considera a influéncia
dos defeitos devido a deformacao plastica, portanto, a formacéo da fase R é devido puramente
as tensdes elasticas geradas pelo gradiente térmico e os defeitos cristalinos presentes na
estrutura B2.

E amplamente aceito que as transformages martensiticas sdo atérmicas (SLOUGH,
2007) e ndo dependem da taxa de aquecimento ou resfriamento, isto é, ndo dependem da
difusdo atdmica sendo a forca motriz principalmente relacionada a energia elastica que surge
devido a efeitos cisalhantes, induzidos pelas tensGes térmicas ou mecanicas. A Figura 18 e a
Figura 19 apresentam, respectivamente, as curvas de aquecimento e resfriamento a diversas
taxas na liga NiTi. E possivel observar que durante o aquecimento a transformacdo da fase
B19 para a B2 ndo € influenciada pela taxa de aquecimento, e a temperatura de transformacéo

permanece fixa, como se observa na Figura 18.

Figura 18 - Energia potencial em funcdo da temperatura durante o aquecimento da liga NiTi
em diferentes taxas.
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Fonte: O autor, 2020.
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As curvas de resfriamento da Figura 19 mostram que ha variacdo nas temperaturas de
transformacdo em funcdo da taxa de resfriamento. Este fen6meno estd relacionado
principalmente com a nucleacdo das fases R e B19" a partir das fases mae. A nucleacgéo,
homogénea ou heterogénea, ¢ um fenbmeno termicamente ativado que se reflete claramente
em aumento ou diminuicdo da temperatura de transformacéo em funcdo da taxa utilizada no
processamento. Os resultados obtidos evidenciam que as transformacBGes martensiticas
apresentam determinada influéncia dos fenémenos difusionais que conduzem a modificagdo

das temperaturas de transicao.

Figura 19 - Energia potencial em funcdo da temperatura durante o resfriamento da liga NiTi
em diferentes taxas.
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Por outro lado, a teoria de transformacgdes martensiticas considera que as temperaturas
das transformacdes de fases nas ligas NiTi, dependem fortemente do tamanho do sistema
também como da composicao da liga (ISHIDA & HIWATARI, 2007). Para a liga NiTi, em
estudo, observou-se que uma varia¢do na quantidade de &tomos (tamanho do sistema), durante
0 aquecimento, influencia a energia potencial, mas ndo altera a faixa de temperaturas das
transformacdes, como se observa nas curvas de energia potencial vs. temperatura, durante o

resfriamento na Figura 20.
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De acordo com Ko, et.al. (2015), para a liga equiatdmica, num sistema composto de
384 atomos, a temperatura Ms é aproximadamente de 350 K, aumentando o tamanho do
sistema, 0 superresfriamento aumenta, e a temperatura Ms converge para 230 K. Para a
temperatura As, um comportamento mais complexo é observado. A transformagéo de fases,
B2 — R, apresenta histerese de aproximadamente 1,5 °C, considerada muito pequena, além de
favorecer a utilizacdo do material em aplicagcbes como atuadores térmicos (OTSUKA, 1990).
Os resultados obtidos, ao analisar o tamanho do sistema, mostram que as temperaturas de
transformacdo diminuem quando o tamanho do sistema aumenta, em bom acordo com 0s
resultados de Ko e colaboradores (KO, et al., 2015).

Figura 20 - Energia potencial em funcdo da temperatura durante o resfriamento e aquecimento
da liga para diferentes tamanhos do sistema.
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Fonte: O autor, 2020.

Importante ressaltar que a formagdo da fase R é uma variacdo da fase B19 e, por
conseguinte, sua diferenca estd basicamente no angulo dos sistemas cristalinos, conforme com
Haskins & Lawson (2017), como se observa nas representagdes esquematicas das fases na
Figura 21 (KO, et al. 2015). Segundo Stroz (2003), a presenca da fase R pode estar

relacionada a composicao quimica das ligas ou aos campos de tensdo gerados pela introducéo
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de discordancias ou ainda por precipitados coerentes nas ligas binadrias de composicédo
diferente a equiatdmica. Contudo, a fase R é observada nas ligas equiatbmicas quando

submetidas a condicOes especificas de tratamentos termomecanicos.

Figura 21 - Estruturas atomicas das ligas NiTi; Fase Austenitica: Cubica B2; Fase
Intermediaria: Ortorrdombica R; Fase Martensitica: Monoclinica B19 .

B19°

Fonte: Ko, et al. 2015.

As Figuras 22 e 23 apresentam os padrdes de DRX, simulados em diversas
temperaturas (de acordo as mudancas observadas nas curvas de energia potencial vs.
temperatura), durante a etapa de resfriamento. Pode-se observar que a temperatura de 240 K
(Fig. 21), a Unica fase presente € a cdbica B2, com pardmetros de redea=b =c=3,009 A e
angulos o = B = y = 90° (ICSD, 2019). Entretanto, a temperatura de 100 K, a amostra
apresenta a mistura da fase B19" com parametros de rede a = 2,8995, b = 4,6928 e ¢ = 4,1287
A; angulos a.=90°, B = 90° e y = 97,9396° (ICSD, 2019) e a fase R, com pardmetros de rede a
= 7,3451, b = 7,3451 e ¢ = 5,2718 A; angulos o = 90°, B = 90° e y = 120° (ICSD, 2019).
Verificou-se maior fracdo volumétrica da fase monoclinica B19', contudo, a fase R ainda
mantém sua presenca a esta temperatura em pequenas fracdes volumétricas, evidenciada pela
baixa intensidade dos picos de difragdo correspondentes.

Em temperaturas intermediarias, na faixa de 205 a 135 K, a amostra apresenta
basicamente a estrutura R (Fig. 23), entretanto, observa-se que ha uma pequena modificacéo
das posicdes angulares dos picos. Possivelmente este fendmeno estd relacionado a
movimentacdo atdmica devido as transformacfes de fases B2 — R a temperatura proxima a

205 K e a transformagéo da fase R — B19” & temperatura de 135 K.
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Figura 22 - Padrdes simulados de DRX as temperaturas de 100 e 240 K durante o
resfriamento.
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Figura 23 - Padrdes simulados de DRX as temperaturas de 135 e 205 K durante o
resfriamento.
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Com a finalidade de se obter um melhor quadro analitico das fases presentes nas

diversas temperaturas, no caminho do resfriamento, foram realizadas as simulagdes de
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difracdo de elétrons nas mesmas temperaturas em que as DRX foram realizadas. A Fig. 24(a)
apresenta o diagrama de difracdo de elétrons do eixo de zona [0 0 1], obtido a temperatura de
240 K via LAMMPS. Da comparagdo com o diagrama teorico, Fig. 24(b), pode se inferir que
nessa temperatura, existe somente a fase B2 presente; resultado que confirma o obtido pela

DRX correspondente.

Figura 24 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 240 K no eixo de zona [0 0 1]
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Legenda: a) simulado com LAMMPS, b) obtido a partir do arquivo CIF da estrutura B2. O diagrama obtido
nesta temperatura evidéncia que a amostra apresenta somente a estrutura ctbica B2.
Fonte: O autor, 2020.

De forma similar ao anterior apresentado, a Fig. 25(a) mostra o padrdo de difracdo de
elétrons correspondente ao eixo de zona [1 1 1], obtido a temperatura de 135 K, via
LAMMPS. Da comparacdo com o diagrama teérico, na Fig. 25(b), observa-se que nessa
temperatura os spots de difracdo principais pertencem a fase R. Contudo, ha alguns spots de
difracdo que ndo correspondem a esse eixo de zona. Esses spots secundarios estdo deslocados,
em relacdo aos principais, por uma fracdo de distdncia planar, formagdo que sugere a
possibilidade da existéncia de maclas que conduz a formacao da fase B19" ou que esses spots
correspondem a alguns dos planos de difracdo da fase B19". Maiores estudos devem ser

realizados para confirmar essas hipoteses.
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Figura 25 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 135 K no eixo de zona [1 1 1]
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Legenda: a) simulado com LAMMPS. b) obtido a partir do arquivo CIF da estrutura R.
Fonte: O autor, 2020.

De acordo com a curva de variagdo da energia potencial, a temperatura de 100 K, a liga
deve apresentar a fase martensitica. A Fig. 26(a) apresenta o padrdo de difracdo de elétrons
correspondente ao eixo de zona [0 O 1], obtido via LAMMPS. Da comparagdo com o0
diagrama tedrico, Fig. 26(b), se observa os spots de difracdo correspondentes a fase B19'.
Entretanto, ha alguns spots de difracdo que ndo correspondem a esse eixo de zona indicando a
formacéo de pelo menos um segundo grao da mesma fase ou ainda, pelo formato dos spots, héa

formacédo de maclas.

Figura 26 - Padrdes de DE a temperatura de 100 K no eixo de zona [0 0 1]
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Legenda: a) simulado com LAMMPS, b) obtido a partir do arquivo CIF da estrutura B19'.
Fonte: O autor, 2020.
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3.2 Liga NissTiss

Diversos estudos mostram que mudangas na composicao quimica das ligas inibem as
transformacfes martensiticas, portanto, este trabalho estuda diversas composictes de ligas
com a finalidade de observar este comportamento. A Figura 27 apresenta a energia potencial
em funcdo da temperatura da liga NissTiss, as taxas térmicas de 2 e 5 K/ps, para o
resfriamento além do aquecimento. De forma similar a liga equiatbmica, o aquecimento
iniciou-se a 100 K, partindo da estrutura cristalina B2, austenitica. A medida que o material
aquece nao se observa mudancas bruscas de energia potencial até chegar a temperatura de 500
K. Entretanto, é possivel observar uma pequena mudanca na inclinacdo das linhas retas em
temperaturas inferiores proximas a 150 K. Isto indica que alguma mudanca no sistema esta
acontecendo e, possivelmente, associada a formacéao de alguma fase secundaria.

Importante salientar que este comportamento € observado tanto no aquecimento quanto
no resfriamento, isto €, as curvas correspondentes aos ciclos térmicos se sobrepdem, o que

indica que ndo ocorreu uma histerese térmica tipica das ligas com meméria de forma.

Figura 27 - Energia potencial em fungéo da temperatura no ciclo de aquecimento e
resfriamento da ligaNissTiss.
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Fonte: O autor, 2020.

Para obter um melhor entendimento da mudanca de inclinacdo das curvas de energia
potencial vs. temperatura, andlises das mudangas dos parametros de rede em funcdo da
temperatura foram realizados. A Figura 28 apresenta as curvas da mudanca das dimensdes dos

parametros de rede em funcdo da temperatura. Observa-se que as arestas da estrutura
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cristalina inicial de simulacdo inicial sdo idénticas, indicando um sistema cubico proprio da
estrutura B2, entretanto, estes parametros rapidamente sdo modificados. Os parametros
correspondentes as arestas X e Z aumentam seu tamanho na mesma proporcdo, no entanto, o

parametro Y diminui seu tamanho, o que indica a formacéo de uma estrutura tetragonal.

Figura 28 — Mudanca dos parametros de rede em funcdo da temperatura no ciclo de
aquecimento e resfriamento da liga NissTiss.
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Para observar se existe a formacao da fase tetragonal determinada a partir das curvas
das mudancas dos parametros de rede, analises de DRX foram realizados em duas
temperaturas diferentes. A Figura 29 apresenta os padrdes de DRX, simulados nessas
temperaturas durante a etapa de resfriamento. Pode-se observar que tanto na temperatura de
140 K, Fig. 29(a), quanto na temperatura de 300 K, Fig. 29(b), observa-se uma predominancia
da fase cubica B2 sem evidéncia clara de picos correspondentes a fase tetragonal em baixas
temperaturas. Este fato evidencia a baixa fragdo volumétrica da fase secundaria nesta
temperatura, sendo necesséria realizar a anélise em temperaturas inferiores.

Contudo, devido a alguns inconvenientes técnicos na geracdo de arquivos de reinicio da
simulacdo ndo foi possivel realizar este estudo, entretanto, fica como sugestdo para futuros

estudos comprovar a formacao da fase tetragonal a temperaturas proximas de 100 K.
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Figura 29 - Padrdes simulados de DRX as temperaturas de 140 e 300 K durante o
resfriamento.
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Fonte: O autor, 2021.

De forma similar com a liga equiatomica, para se ter um melhor entendimento das fases
presentes na liga, esta foi submetida a analise de difracdo de elétrons. A Figura 30 apresenta o
diagrama de difracdo de elétrons a 300 K. Comparando-se os spots deste diagrama com
aqueles da Fig. 24, correspondentes ao padrdo tedrico, observa-se que nessa temperatura 0s
spots de difracdo principais correspondem a fase B2, sem evidéncia de uma segunda fase,
confirmando os resultados do DRX.

Figura 30 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 300 K do eixo de zona [0 0 1]
simulado com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.
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3.3 Liga Ni475Tis25

Estudos similares a liga anterior foram realizados na liga Nis75Tis25, isto é o teor de
niquel aumentou, enquanto que o titanio diminuiu na mesma proporc¢éo de 2,5 % atémico. A
Figura 31 apresenta as curvas de energia potencial em funcdo da temperatura, em duas
diferentes taxas térmicas, para o aquecimento e resfriamento.

O aquecimento iniciou-se a 100 K, partindo da fase austenitica com estrutura cristalina
clibica B2. A medida que o sistema ¢ aquecido se observa uma mudanca de energia potencial
na faixa de temperaturas de 200 a 225 K, em dependéncia da taxa de aguecimento. A etapa de
resfriamento também sofre uma mudanca de energia potencial, indicando que ha
transformacdo de fases que ocorrem em temperaturas de transformacdo relativamente
diferentes daquela etapa de aquecimento. Isto é, embora os ciclos térmicos parecem se
superpor, na realidade as temperaturas sdo muito préximas o que indica que ocorreu uma
histerese térmica tipica das ligas com memoria de forma.

Ademais, é importante observar que as temperaturas de transformacdo dependem das
taxas de aquecimento e resfriamento do material, sendo que neste caso maiores taxas de
aquecimento conduzem a menores temperaturas de transformacdo. Este fendbmeno indica um
comportamento diferente as transformacdes de fases difusionais nas quais maiores taxas de

aquecimento conduzem, também, a maiores temperaturas de transformacao.

Figura 31 - Energia potencial em funcdo da temperatura no ciclo de aquecimento e
resfriamento da liga Nis75Tis25 em duas taxas térmicas diferentes.
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Para uma precisa interpretacdo das curvas de EP vs. T, analises da mudanca dos
parametros de rede em fungéo da temperatura, no ciclo de aquecimento e resfriamento, foram
realizados. A Figura 32 apresenta as curvas desta analise, onde pode ser comprovado, uma
vez mais, que em baixas temperaturas a fase estavel é a fase tetragonal, que se transforma na
fase B2 em 225 K no aquecimento a taxa de 5 K/ps e em 210 K no resfriamento a taxa de
2K/ps, respectivamente.

Uma vez que se observa uma unica mudanca abrupta nas dimensfes da estrutura
cristalina da liga em uma dada temperatura, pode-se inferir que nesta liga as transformacdes
de fases ocorrem em uma unica etapa. No aquecimento da fase tetragonal para a fase B2,
como pode ser visto na Figura 32, e que os parametros de rede X e Z da fase tetragonal sdo
maiores que o parametro Y, entretanto todos os parametros convergem para um Unico valor na

estrutura B2, devido a sua geometria cubica.

Figura 32 - Parametros de rede em funcéo da temperatura da liga Nis75Tis2;5.
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A Figura 33 apresenta os padroes de DRX simulados durante a etapa de resfriamento
nas temperaturas 150 K, Fig. 33(a) e 300 K, Fig. 33(b). Pode-se observar que, em ambas as
temperaturas, h4 uma clara presenca da fase B2, entretanto ha também uma bem definida
diferenca nos picos secundarios de ambos os padrdes. O padrdo obtido a 150 K apresenta
relativamente menor intensidade e um alargamento na base, com pelo menos trés picos

superpostos. Entretanto, o padrdo obtido a 300 K mostra maior intensidade e menor
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alongamento da base. Pode-se inferir que estas diferencas de padrbes se devem a presenca de
determinada fracdo de fase secundaria no padrdo de DRX a 150 K. Contudo, em ambas as
temperaturas ha majoritariamente a presenca da fase B2.

Figura 33 - Padrdes simulados de DRX as temperaturas de 150 e 300 K durante o
resfriamento.

a) b) L 2 B2
¢ B2 L 4

T=150K . °® B19' T=300K ® B](}'
v R v R

Intensidade (u. a.)
Intensidade (u. a.)

ey & Gy & L 20 40 60 80 100

20 (graus) 26 (graus)

Fonte: O autor, 2021.

Por outro lado, as curvas correspondentes a mudancas das arestas da estrutura
cristalina em funcdo da temperatura, Figura 32, que estdo diretamente relacionadas a evolucéo
dos parametros de rede das estruturas cristalinas, mostram que todas as arestas séo diferentes.
Supondo que somente uma Unica estrutura seja formada obteriamos uma tipica estrutura
ortorrdmbica. Contudo, a premissa basica € que isto deve estar relacionado com a mistura de
fases presentes no material simulado. Outros estudos devem ser realizados para desvendar
este fendbmeno, entretanto, esta liga ndo apresenta nenhum indicio do efeito de memoria de
forma.

A Figura 34 apresenta o padrdo de difracdo de elétrons do eixo de zona [0 0 1] da liga
a temperatura de 150 K. Pode-se observar que o padrdo apresenta o tipico padrdo
correspondente a fase B2 sem nenhuma evidéncia de fases secundarias. Importante destacar
que este resultado € um tanto peculiar ja que pelo padrdo de DRX era esperado que a difracdo

de elétrons mostre em detalhes a presenca das fases secundarias.
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Figura 34 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 150 K do eixo de zona [0 0 1]
simulado com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.

De forma similar ao caso anterior, a analise de difracdo de elétrons da liga em 300 K,
Figura 35, mostra claramente a presenca dos spots da fase cubica B2, sem evidencia de spots
correspondentes a fases secundarias, o que j& era esperado de acordo a DRX e a curva de

energia potencial vs. temperatura.

Figura 35 - Padr@es de difracdo de elétrons a temperatura de 300 K do eixo de zona [0 0 1]
simulado com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.
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3.4 Liga Nis25Ti475

Como foi apresentado anteriormente, os resultados das ligas NissTiss, Nis7s5Tisz5 €
NisoTiso mostram que a composi¢do das ligas influencia fortemente as transformagdes de
fases. A liga NissTiss, apresenta uma transformacéo de fases de tetragonal para B2, em baixas
temperaturas, com pouca liberacdo de energia. A liga Nis7sTis25 apresenta, também, uma
unica transformacéo de fases, de fase tetragonal para fase B2, entretanto, a transicdo envolve
maior energia potencial e apresenta histerese térmica. Por sua vez, a classica liga nitinol
mostra as tipicas transformacgdes martensiticas em duas etapas, que correspondem as
transicdes da fase B2 para a fase R, e da fase R para a fase B19", em func¢éo da diminui¢éo da
temperatura. Estes resultados indicam que o maior teor de niquel facilita as transformacdes
martensiticas. Considerando estes resultados, estudou-se duas ligas com teor de niquel
superior ao 50 % para verificar o comportamento de transi¢cées de fases durante a ciclagem
térmica.

A Figura 36 apresenta o grafico da energia potencial em funcdo da temperatura durante
o resfriamento e aquecimento da liga sob diferentes taxas térmicas. De forma similar ao
apresentado anteriormente, nas outras ligas, a etapa de aquecimento inicia-se a 100 K partindo
da estrutura cristalina metaestavel B2. Observa-se que no inicio da simulacéo a estrutura B2
muda rapidamente para a estrutura B19", em temperaturas proximas a 100 K, e se mantém
nessa estrutura até temperaturas proximas de 290 K onde a estrutura muda para a fase R. A
medida que a temperatura aumenta e se atinge 490 K ha uma nova mudanca de energia
potencial, indicando a transformacdo de fases R — B2, permanecendo nessa fase até
temperaturas superiores.

Por outro lado, na etapa de resfriamento, a estrutura cristalina de partida é a cubica B2 e
se mantem estavel até a temperatura de 350 K, onde se observa uma mudanca de energia
potencial que corresponde a transicdo de fases de B2 para R, e por fim, na temperatura de 150
K a liga se transforma na fase B19". De acordo a estes resultados, pode se observar que esta
liga apresenta 0 mesmo comportamento da liga NiTi equiatdmica, com a diferenca que a liga
Nisz5Tis75 apresenta ambas as transicbes de fases tanto no aquecimento quanto no
resfriamento, em tanto que, a liga NiTi equiatdmica apresenta as transi¢cdes somente na etapa
do resfriamento e, somente uma unica transicao de fases na etapa de aquecimento.

Ademais, em ambas as ligas os ciclos de resfriamento e aquecimento ndo se sobrepem,

de forma que as ligas exibem claras histereses térmicas. A amplitude da curva de histerese
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depende da composicdo da liga e do processamento envolvido (OTSUKA & WAYMAN,
1998). Contudo, nestas simulacfes esse comportamento somente pode ser atribuido a

composi¢do quimica das ligas, pois as simulagdes foram realizadas sob 0s mesmos
parametros de processamento.

Figura 36 - Energia potencial em funcéo da temperatura no ciclo de aquecimento e
resfriamento da liga Nis2,5Tis7s.
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A Figura 37 apresenta os padres de DRX simulados durante a etapa de resfriamento
nas temperaturas de 450 K (Fig. 37a), 250 K (Fig. 37 b) e 120 K (Fig. 37c). Observa-se que
na temperatura de 120 K ha presenca das fases martensiticas B19' e R com predominancia da
fase B19” devido a alta intensidade dos picos. Na temperatura de 250 K, também se observam
o0s picos de ambas as fases, porém, neste caso ha predominancia da fase R, evidenciada pela
alta intensidade dos picos correspondentes a esta fase. Por outro lado, em temperaturas mais
elevadas, como a 450 K, a estrutura da liga é formada basicamente pela fase cubica B2 sem

evidéncia da existéncia de outras fases.



Figura 37 - Padrdes simulados de DRX as temperaturas de 450, 250 e 120 K durante o

resfriamento.
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As ligas, nas diversas temperaturas mencionadas, foram submetidas a difracdo de
elétrons nas mesmas condicGes das amostras anteriores. As Figuras 38 — 40 apresentam 0s
padrbes de difracdo de elétrons, correspondentes. Pode-se observar que as ligas apresentam
fases diferentes em cada temperatura de analise.

A Figura 38 mostra o padréo de difracdo de elétrons a temperatura de 120 K. Pode-se
observar que o padrdo apresenta muita similaridade com o padréo da fase B19”correspondente
ao eixo de zona [0 0 1], entretanto, observam-se determinados spots afastados por espacos
relativamente curtos e, dado que estes diagramas correspondem a spots de rede reciproca,
indicam que na rede real estes correspondem a planos atdmicos afastados em distancias
superiores a um espacamento de rede. Desta forma, pode se inferir que estes spots

correspondem a formacdo de maclas na estrutura do material.

Figura 38 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 120 K do eixo de zona [0 0 1]
simulado com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.

Por sua vez, a Figura 39 apresenta o padrdo de difracdo de elétrons a temperatura de 250
K correspondente ao eixo de zona [0 O 1], respectivamente. Pode-se observar que a esta
temperatura, de acordo a padrdo de spots, e comparando com o padréo de difragcdo da Figura
24, o material é formado principalmente pela fase martensitica R, contudo, ndo ha evidéncia

de formacao de maclas.
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Figura 39 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 250 K do eixo de zona [0 0 1]
simulado com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.

A Figura 40 apresenta o padrdo de difracdo de elétrons da liga Nisz,5Tis75 & temperatura
de 450 K. Observa-se que o material ¢ formado principalmente pela fase cubica B2, sem

evidencia de fases secundarias.

Figura 40 - Padrdes de difracdo de elétrons a temperatura de 450 K do eixo de zona [0 0 1]
simulado com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.
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3.5 Liga NissTiss

Os resultados anteriores indicaram que o aumento do teor de niquel favorece as
transformacdes martensiticas, contudo, ndo estd bem definido o méaximo teor de niquel que
pode ser adicionado para se manter o comportamento das ligas com memoria de forma, onde
se entende que este efeito se relacione com as fases martensiticas formadas nas diversas ligas.
A fim de se entender este dilema, foi estudada a liga com 55% de niquel.

A Figura 41 apresenta o grafico da energia potencial em funcdo da temperatura durante
0 aquecimento e resfriamento da liga sob duas diferentes taxas térmicas de 2 e 5 K/ps. O
aquecimento inicia-se a 100 K com estrutura cristalina B2 a taxa de 5 K/ps onde se observa
que essa estrutura rapidamente se torna metaestavel e sofre a transicdo para oura estrutura que
ainda ndo foi definida, mas, sera estudada posteriormente. Esta estrutura sofre algumas
mudancas em funcdo da temperatura, contudo, atinge a estrutura B2 estavel em altas
temperaturas. No resfriamento estas transicOes de fases ndo séo observadas. No ciclo de
aquecimento — resfriamento da liga a taxa de 2 K/ps ndo é possivel observar nenhuma
transicdo de fases, permanecendo a estrutura cristalina B2 como a fase estavel ao longo da

ampla faixa de temperaturas as que a liga fora submetida.

Figura 41 - Energia potencial em fungéo da temperatura no ciclo de aquecimento e
resfriamento da liga NissTiss.
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Fonte: O autor, 2020.

E importante salientar que embora ndo se observem transigdes de fases, nas curvas EP

vs T, pode ser percebido que as curvas de resfriamento seguem um comportamento diferente
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em funcdo da taxa de resfriamento aplicada. A curva obtida a taxa de 5 K/ps apresenta valores
de energia potencial relativamente superiores aqueles correspondentes a etapa de
aquecimento. Este fendmeno indica que o material apresenta uma determinada fragéo de fases
secundarias, que possivelmente esta relacionada a formacdo da fase estavel NisTi, como se
observa no diagrama de fases do sistema binario.

Por outro lado, as curvas de energia potencial do resfriamento a taxa de 2 K/ps mostra
valores de energia potencial relativamente inferiores aquelas do aquecimento. Este
comportamento evidéncia alta estabilidade termodinamica do sistema, indicativo de que a
menor taxa de resfriamento permite uma facilidade na movimentagdo atdmica conduzindo a
mistura de fases NisTi — Ni>Ti, como se observa no diagrama de fases, € a microestrutura de
equilibrio em baixas temperaturas para esta liga.

Por outro lado, as curvas correspondentes a mudancas das arestas da estrutura cristalina
em funcdo da temperatura, Figura 42, que estdo diretamente relacionadas a evolucdo dos
parametros de rede das estruturas cristalinas, mostram que todas as arestas sdo diferentes.
Supondo que somente uma Unica estrutura seja formada obteriamos uma tipica estrutura
ortorrdmbica. Contudo, a premissa basica € que isto deve estar relacionado com a mistura de
fases presentes no material simulado. Outros estudos sevem ser realizados para desvendar este

fendmeno, entretanto, esta liga ndo apresenta nenhum indicio do efeito de memaria de forma.

Figura 42 - Parametros de rede em funcéo da temperatura da liga NissTiss
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Figura 43 - Padrdes simulados de DRX as temperaturas 200 e 550 K durante o resfriamento.
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As Figs 43(a) e (b) apresentam os padrdes de DRX simulados as temperaturas de 200

K e 550 K, respectivamente. Pode-se observar que em ambas as temperaturas, a Unica fase

presente é a cUbica B2. Nao ha vestigio da fase metaestavel que foi observada no grafico Ep x

T durante a ciclagem térmica.

Para confirmar os resultados de DRX, analises de difracdo de elétrons foram realizadas

nas duas temperaturas mencionadas. A Figura 44 apresentam os diagramas correspondentes

onde pode se observar que existe ampla similaridade evidéncia de que a fase principal em

ambas as temperaturas é a mesma. Comparando-se 0s diagramas da Figuras 44(a) e (b) com o

padrdéo CIF da Fig. 23(b), infere-se que nessas temperaturas os spots de difracdo

correspondem a fase B2 confirmando os resultados obtidos por DRX, respectivamente.

Figura 44 - Padroes de difracdo de elétrons correspondentes ao eixo de zona [0 0 1] a
temperatura de: (a) 200 K e (b) 550 K, simulados com LAMMPS.

Fonte: O autor, 2021.
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CONCLUSOES

Foram estudadas diversas ligas do sistema binario Ni-Ti, tendo como base a liga
equiatdmica, por meio de dindmica molecular. As ligas mudaram em composi¢do quimica,
para investigar a influéncia da composicao nas transformacdes de fases e o efeito de memaria
de forma. Tais atributos sdo de grande valia em especial para aplicacbes biomédicas, no
entanto, o ser humano deve evitar o contato especialmente com niquel que é um elemento
toxico e cancerigeno.

A liga NiTi, equiatbmica, apresentou uma histerese bem definida e uma transformagéo
martensitica em trés etapas (B2—>R—B19), na etapa de resfriamento, caracteristicas das
LMF. Além disso, apesar da TM ser considerada uma transformacéo que nao depende da taxa
térmica (adifusional), conclui-se que a difusdo dos atomos modificou as temperaturas de
transicdo, uma vez que se observou que no resfriamento ocorreu variagdo das temperaturas de
transicdo em funcdo da taxa. Este fendmeno foi atrelado a nucleacdo das fases novas, sendo
um fendmeno termicamente ativado.

A liga NissTiss, apesar de ndo apresentar histerese, apresenta uma transformacéo de fase,
tanto no aquecimento quanto no resfriamento, (B2—Tetragonal), sendo este o primeiro
trabalho a reportar esses resultados. Entretanto, estudos mais profundos devem ser realizados
para determinar se estra estrutura corresponde a uma transformacao martensitica, uma vez que
as transicGes observadas na curva EP x T liberam pouca energia dificultando uma anélise.
Posteriores estudos devem elucidar mais detalhes.

A liga Nis7sTis25, apresentou transformacgdes de fases nas etapas de aquecimento e
resfriamento que ndo ocorreram na mesma faixa de temperatura, indicando a existéncia de
histerese tipica das LMF. Ademais, observou-se que as taxas térmicas influenciaram, todavia,
ao contrario das transformacdes difusionais, o aquecimento ocasionou o decréscimo da
temperatura de transformacdo. Além disso, a mudanca abrupta nas dimens@es da liga indica
uma transformagdo em uma unica etapa (B2—Tetragonal). Portanto, mais estudos devem ser
realizados a fim de se investigar se essa mudanca de fase é martensitica.

A liga Nis2,5Tis7,5 apresentou transformacdes martensiticas em 3 etapas (B2 —» R —
B19") tanto no ciclo de aquecimento quanto no ciclo de resfriamento. Ademais tais curvas
térmicas ndo se sobrepuseram indicando a existéncia da histerese térmica caracteristica das
LMF.
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A liga NissTiss, por sua vez, rapidamente transformou-se, no aquecimento a 5 K/ps de
B2 para uma outra estrutura cristalina ndo definida estavel a baixas temperaturas e retorna
para a fase B2 em temperaturas altas. Todavia, essa transformacdo ndo foi observada no
aquecimento a 2 K/ps e no resfriamento independentemente da taxa. Além disso, apresentou
indicios da presenca de uma fase secundaria uma vez que os valores da energia potencial
obtidos no resfriamento foram superiores aos do aquecimento a taxa de 5 K/ps. Essa fase
secundaria, muito provavelmente, é a fase intermetalica NisTi, que de acordo com o diagrama
de fases limita a regido em que a liga tradicionalmente apresenta o EMF.

Conclui-se, portanto, que a composicao da liga influi decisivamente nas transformacoes
de fase da liga e o aumento do teor de niquel, ainda que seja tdxico e prejudicial para
aplicacdes biomédicas, favorece as transformacBes martensiticas.

Por fim, ndo ha na literatura académica um limite composicional bem definido da liga
NiTi que apresente 0 EMF. Todavia, de maneira inovadora, este trabalho indica a composicéao
limite para favorecer tais transformacdes, em regides proximas as ligas NissTiss € NissTiss,
uma vez que nao se observou a presenga de transformacdes de fase martensiticas e a histerese

térmica tipica das LMF no processamento dessas ligas.

SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Como trabalho futuro, sugere-se o estudo da influéncia dos precipitados nas
transformacdes de fase e sua relacdo com a componente difusional da TM; a adicdo de um
terceiro elemento de liga; a caracterizacdo mecénica para observar se, de fato, a liga estudada

apresentou o EMF e a superelasticidade.
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