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Resumo 

Nos últimos anos, o estudo e o processamento dos vidros metálicos de grande 
volume (BMG – Bulk Metallic Glasses), em sistemas multicomponentes, tem sido de grande 
interesse científico e tecnológico devido as suas propriedades únicas: como a falta de 
regularidade atômica de longo alcance e a sua homogeneidade composicional semelhante ao 
estado líquido. Estas ligas apresentam melhores propriedades mecânicas, resistência à 
corrosão e alta resistência à fratura quando comparado a sua contraparte cristalina. No 
entanto, um compreensivo entendimento físico da estrutura desordenada e de como a mesma 
afeta as propriedades dos vidros metálicos, ainda é considerado um dos grandes desafios na 
Física da Matéria Condensada e na Ciência dos Materiais. A Espectroscopia Mecânica que 
fornece o espectro anelástico (atrito interno e frequência de oscilação) em função da 
temperatura é considerada uma técnica sensível a transições de fase e a processos dinâmicos, 
através da qual são obtidas informações relevantes para a compreensão das alterações 
estruturais e vibracionais dos vidros metálicos. Neste estudo, foi utilizada a técnica de 
Espectroscopia Mecânica para investigar os processos dinâmicos relacionados a contribuições 
elásticas e eletrônicas devido aos movimentos atômicos e de cluster, bem como, as demais 
mudanças nas ligações atômicas nas ligas vítreas e parcialmente cristalizadas do sistema 
ternário Cu-Zr-Al. As amostras obtidas com base no diagrama topológico combinado λmin.Δ݁̅ 
foram investigadas em temperaturas acima e abaixo da temperatura ambiente (300 K) com 
frequências da ordem de Hz, kHz e MHz. Acima da temperatura ambiente, aplicando tensões 
alternadas em Hz e kHz, foi possível observar as mudanças estruturais que envolvem 
rearranjos atômicos devidos aos aspectos anelástico, viscoelástico e termoelástico presentes 
no processo de relaxação. Nesta faixa de temperatura, o caráter viscoelástico e termoelástico 
sobrepõe os mecanismos de relaxação anelástica que poderiam ser observados nos vidros 
metálicos. Em temperaturas abaixo da ambiente, as amostras de composição nominal 
Cu54Zr40Al6 - vítreas e nanocristalinas - mostram que os processos de relaxação anelástica se 
iniciam abaixo da temperatura ambiente e são dependentes da frequência aplicada. Nas 
frequências aplicadas em escala Hz, alguns clusters tem sua blindagem afetada pelas tensões 
elásticas alternadas. Quando as amostras são excitadas com uma frequência da escala de kHz 
surgem dois centros de relaxação bem definidos que envolvem a movimentação de clusters 
que tendem a ser criados e aniquilados ao mesmo tempo em que a tensão é aplicada. Em 
tensões aplicadas na ordem de MHz, os clusters passam a se reordenar de forma mais 
eficiente, de modo que, os clusters menos estáveis que envolvem o Zr são aniquilados e os 
clusters que possuem Al ou Cu em seu centro são reordenados de forma a promover a 
estabilidade da estrutura icosaédrica dentro da matriz amorfa. Conforme as energias 
mecânicas em MHz são aplicadas, mais estruturas estáveis são criadas de forma que os 
clusters tendem a aproximar, interagir e se interpenetrar dando origem aos planos de ligações 
livres por onde os superclusters passam a se reordenar originando cadeias de médio alcance. 
Com indefinidos estímulos mecânicos em MHz, as estruturas tendem a formar os primeiros 
precipitados cristalinos. Estes mecanismos de relaxação puramente anelástica se iniciam em 
baixas temperaturas, e na maioria das vezes, não são possíveis de serem observados em altas 
temperaturas devido ao caráter viscoelástico e termoelástico que, em geral, ocorrem 
simultaneamente nos vidros metálicos. 



 
 
Abstract 

In recent years the study of bulk metallic glasses (BMG) is being of great scientific 
and technological interest due to their unique properties (the lack of long range atomic order 
in the structure and compositional homogeneity similar to the liquid state). These alloys show 
better mechanical properties, superior corrosion resistance, high yield stress and fracture 
toughness, if compared to their crystalline counterparts. However, a physical understanding of 
disordered structure and how it affects the properties of metallic glasses is still considered one 
of the great challenges in Condensed Matter Physics and Materials Science. Since the 
Mechanical Spectroscopy technique is sensitive to phase transitions and dynamical processes, 
it provides the anelastic spectra (internal friction and oscillation frequency) as function of 
temperature, through which relevant informations to the understanding of structural and 
vibrational changes of metallic glasses are obtained. In this study, the mechanical 
spectroscopy technique was used to investigate dynamic processes related to elastic and 
electronic contributions of atomic motions and clusters, as well as other changes in the atomic 
bonds on the glassy and partially crystallized alloys of the ternary system Cu-Zr-Al. The 
samples were obtained combining criteria of the minimum topological instability and the 
average electronegativity (λmin∙Δē), and were investigated at temperatures above and below 
room temperature (300 K) with applied frequencies in Hz, kHz and MHz magnitude order. 
Above room temperature, the application of alternated stresses in the order of Hz and KHz 
allowed us to observe structural changes involving atomic rearrangements due to anelastic, 
viscoelastic and thermoelastic aspects present in the relaxation process. In this temperature 
range, the viscoelastic and thermoelastic character overlaps the anelastic relaxation 
mechanisms that could be observed in metallic glasses. Analysis of samples with nominal 
composition Cu54Zr40Al6 - nanocrystalline and vitreous - show that the anelastic relaxation 
processes begin below room temperature, and are dependent of the applied frequency. When 
the applied frequencies are in the Hz magnitude order, some clusters have their shell affected 
by the alternate elastic stresses. When the samples are excited with kHz order of magnitude 
frequencies, two well-defined relaxation centers will appear. This phenomenon is caused by 
the movement of clusters which are created and annihilated at the same time the stress is 
applied. When the applied stresses are of MHz magnitude order, the clusters are rearranged in 
a more efficient way, in which the less stable clusters involving Zr are annihilated and clusters 
with Al or Cu at their centers are reordered in order to promote the stability of the icosahedral 
structure embedded in the amorphous matrix. Under applied mechanical energy 
corresponding to the MHz frequencies, more stable structures are created and the clusters 
approach, interact and interpenetrate each other, giving rise to the free bond planes where the 
superclusters rearrange leading to the formation of medium range chains. Under persistent 
mechanical stimulation in MHz, the structures begin to form long-range order that lead to 
formation of the first crystalline precipitates. Those purely anelastic relaxation mechanisms 
are initiated at low temperatures, and in most cases, it´s not possible to observe them at higher 
temperatures due to the viscoelastic and thermoelastic character, which generally occur 
simultaneously in metallic glasses. 
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1. Introdução  

Nas últimas cinco décadas, o estudo e a produção de vidros metálicos foram 

impulsionados devido às suas características únicas, que lhes conferem grandes perspectivas 

de aplicações industriais. A não ocorrência dos mecanismos de deformação plástica através de 

movimentos de discordâncias, devido à inexistência de ordenamento atômico de longo 

alcance, torna os metais com estrutura vítrea, materiais com alta resistência mecânica, acima 

de 2 GPa, alta elasticidade (2%, comparado com 0,2% dos metais cristalinos em geral) e 

melhor resistência à corrosão, que combinadas com sua elevada tensão de escoamento e 

tenacidade à fratura, os torna materiais de grande interesse científico e tecnológico1 - 5. No 

entanto, um compreensivo entendimento físico da transição vítrea e da natureza vítrea destes 

materiais em si é considerado um dos grandes desafios na Física da Matéria Condensada e na 

Ciência dos Materiais. A falta de ordenamento atômico traz imensas dificuldades ao processo 

de caracterização dos materiais vítreos o que leva a problemas de compreensão da formação, 

deformação, processo de fratura, natureza vítrea e a relação entre propriedade e estrutura dos 

vidros metálicos 3 - 8.  

Com o desenvolvimento de materiais vítreos cada vez mais espessos, os 

denominados vidros metálicos de grande volume (BMG- Bulk Metallic Glasses) com alta 

tendência à formação de vidros (TFV) a técnica de Espectroscopia Mecânica (EM) tornou-se 

uma ferramenta fundamental podendo ser aplicada ao estudo das propriedades acústicas e 

anelásticas, na determinação das constantes elásticas e atrito interno destes tipos de vidros 

metálicos, bem como a relação com sua composição, forma de processamento, taxa de 

resfriamento, temperatura, pressão, envelhecimento, fluência e a dependência das tensões 

externas aplicadas a estes novos materiais8 - 11 visando possíveis aplicações tecnológicas.  

Por ser uma técnica não destrutiva e ser muito sensível a transições de fase e/ou a 

processos dinâmicos, a EM é amplamente utilizada em várias áreas de investigação científica, 

devido ao fato dela fornecer o espectro anelástico (atrito interno e frequência de oscilação) em 

função da temperatura tanto de materiais amorfos quanto cristalinos10 - 12. Dentre os métodos 

experimentais que se utilizam na EM podem ser destacados os: (1) sub-ressonantes o pêndulo 

de torção invertido tipo Kê (com freqüências de oscilação da ordem de hertz); (2) ressonantes 

como os métodos flexurais (com faixa de frequências entre 20 Hz e 20 kHz); (3) de alta 

frequência como os ultrassônicos (com ondas de frequência acima de 20 kHz). 
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Existem vários trabalhos na literatura, especificamente relacionado aos BMG, onde 

foram realizadas medidas do espectro anelástico, com objetivo de determinar o módulo de 

elasticidade do material, e entender o processo de cristalização e de formação de estrutura 

amorfa das ligas9; 13 - 18. No entanto, grande parte deles utilizaram equipamentos de ultrassom 

ou pêndulos de torção, de modo que medidas flexurais, são pouco exploradas, embora este 

método envolva o mínimo efeito do aparato sobre a amostra. 

A EM é bastante utilizada para caracterizar os BMG, mesmo aqueles que apresentam 

cristais em tamanhos nanométricos na matriz amorfa, as denominadas ligas nanocristalinas, 

que podem modificar as características de “amolecimento por deformação”, por meio da 

restrição da atividade das bandas de cisalhamento presentes. O estudo destas ligas também 

são importantes, uma vez que, os seus valores de resistência mecânica são da ordem de 30% 

superiores aos das ligas totalmente amorfas e podem chegar a ser 150% superiores aos das 

ligas cristalinas de alta resistência19 - 23. 

As ligas vítreas e parcialmente cristalizadas do sistema Cu-Zr-Al, foram estudadas 

através da técnica de espectroscopia mecânica em temperaturas abaixo e acima da ambiente. 

Os BMG são bastante estudados em temperaturas acima da temperatura ambiente e, nesta 

faixa de temperatura, eles possuem mecanismos de relaxação que envolvem uma fração 

anelástica, viscoelástica e termoelástica que, aqui neste trabalho, serão constatados através das 

medidas realizadas em escala de Hz e kHz. O que poucos pesquisadores realizam são estudos 

da estrutura dos vidros metálicos em temperaturas abaixo da temperatura ambiente tanto em 

amostras vítreas quanto em amostras nanocristalinas. O estudo nesta faixa de temperatura é de 

enorme importância por fornecer respostas a mecanismos que ocorrem em temperaturas acima 

da temperatura ambiente. Estas questões serão discutidas nesta tese utilizando a 

espectroscopia mecânica em escala de Hz, kHz e MHz, que podem fornecer informações 

importantes dos vidros metálicos na escala dos cluster.  

Neste cenário, as principais propostas deste estudo consistem, primeiro, na produção 

de amostras amorfas do sistema Cu-Zr-Al e na caracterização estrutural por meio da técnica 

EM. Segundo, analisar os processos de alterações estruturais e dinâmicas que ocorrem nas 

microestruturas dos vidros metálicos aplicando-se tensões mecânicas oscilatórias nas escalas 

de Hz, kHz e MHz. Vale ressaltar que a presença de algumas fases cristalinas nas amostras 

modificou o projeto inicial do trabalho, uma vez que, seu objetivo era verificar a influência 

dos diferentes tipos de cluster em cada liga. No entanto, as fases cristalinas presentes tendem 
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a diminuir e a sobrepor a fase amorfa, o que resulta na redução dos mecanismos de relaxação 

estrutural do sistema investigado. 

Este trabalho está dividido em 7 capítulos, o primeiro é esta introdução. No segundo 

capítulo serão discutidos os mecanismos de formação, empacotamento e de deformação que 

ocorrem nos vidros metálicos. No terceiro capítulo, será discutida de forma minuciosa a 

técnica de espectroscopia mecânica empregada para caracterizar as ligas amorfas do sistema 

Cu-Zr-Al e os mecanismos mais prováveis que são identificados por esta técnica. No quarto 

capítulo, serão detalhadas as formas pelas quais as amostras foram obtidas e as técnicas 

empregadas para caracterizá-las. No quinto capítulo, todos os resultados serão discutidos para 

cada método de caracterização empregado, tendo como principal ferramenta a caracterização 

dos processos de relaxação anelástica em temperaturas acima e abaixo da temperatura 

ambiente através da técnica de espectroscopia mecânica, no sexto capítulo as conclusões dos 

resultados analisados nesta tese e o sétimo contém as referências. 
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2. Fundamentos Teóricos Sobre Vidros Metálicos 

2.1. Breve História dos Vidros Metálicos e dos Vidros Metálicos de Grande Volume 
(BMG) 

Em 1960, Pol Duwez24 e colaboradores obtiveram uma liga metálica com estrutura 

amorfa utilizando alta taxa de resfriamento de ~106 Ks-1. A partir desta descoberta, vários 

estudos foram realizados na tentativa de produzir amostras amorfas volumosas com diâmetro 

ou espessura maior que 1 mm. 

Em 1974, Chen25 reportou a produção de ligas vítreas a base de paládio e platina com 

diâmetro de 1 a 3 mm e vários centímetros de comprimento, a uma taxa de resfriamento de 

~103 Ks-1, usando resfriamento em água. Composições sem adição de metais nobres 

permaneceram sendo fabricadas, com alguns micrometros de espessura, utilizando técnicas 

especiais de solidificação rápida como splat-cooling e melt-spinning a uma taxa de 

resfriamento superior a ~104 Ks-1. Amostras amorfas com taxa de resfriamento de ~101 Ks-1 

foram produzidas a partir de 1984, utilizando técnicas de fusão em fluxo capaz de reduzir 

nucleação de fases cristalinas por heterogeneidades catalíticas26. 

A partir da década de 1990, Inoue e seus colaboradores, desenvolveram várias ligas 

multicomponentes que exigiam taxas de resfriamento muito baixas para a obtenção de 

estrutura totalmente amorfa, em alguns casos comparáveis a de vidros de óxidos                    

(1 a 100 Ks-1)27. Trabalhos nestes sistemas possibilitaram a produção de amostras amorfas 

com até 30 mm de espessura para a liga Zr55Al10Ni5Cu30
28 e de até 40 mm para a liga 

Pd40Ni10Cu30P20
29 utilizando técnicas simples de solidificação em moldes metálicos ou em 

tubos de sílica vítrea resfriados em água e sem tratamento especial de fusão em fluxo para 

eliminar heterogeneidades. Com a redução cada vez maior da taxa de resfriamento foi 

possível levantar diagramas experimentais que pudessem delimitar a formação de fase 

cristalina ou de fase amorfa durante o resfriamento30; 31, o que permitiu a comparação com 

modelos teóricos para predizer a formação da estrutura amorfa nas ligas metálicas32. 

A partir destas novas descobertas, foi possível também estabelecer uma classificação 

mais sofisticada dos principais sistemas de ligas amorfas proposta por Inoue33 e 

posteriormente desenvolvida por Takeuchi e Inoue34, recebendo ligeira modificação feita por 

Cheng8, na qual, os elementos constituintes dos vidros metálicos podem ser agrupados em 

alcalinos e alcalinos terrosos (AM), semimetais ou metais simples (SM) dos grupos IIIA e 

IVA vizinhos dos semicondutores, metais de transição (TM), incluindo os metais de transição 
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dos grupos IVB-VIIB (ETM) e os metais de transição dos grupos VIIIB, IB, IIB (LTM), 

metais de terra rara (RE) e não metais (NM) os quais podem ser visto na Tabela 2.1. Todos os 

vidros metálicos contêm elementos de pelo menos dois grupos diferentes e certos pares 

combinados que estão estreitamente relacionados, e tornam-se mais complexos conforme se 

adicionam novos elementos como pode ser observado na Tabela 2.2. 

Tabela 2.1: Classificação de elementos comuns na formação de vidros metálicos. 
Abreviação Descrição Exemplos 

AM 
SM 
TM   ETM 
         LTM 
RE 
NM 

Metais dos grupos IA e IIA 
Metais do grupo IIIA e IVA 
Metais do grupo IVB ao VIIB 
Metais do grupo VIIIB, IB e IIB 
Sc, Y, Lantanídeos (Ln) 
Não metais e metalóides 

Mg, Ca, (Be) 
Al, Ga 
Ti, Zr, Hf, Nb, Ta, Cr, Mo, Mn 
Fe, Co, Ni, Cu, Pd, Pt, Ag, Au, Zn 
Sc, Y, La, Ce, Nd, Gd 
B, C, P, Si, Ge 

 
Tabela 2.2: Classificação típica dos vidros metálicos com elemento base. 

Classificação Metal base Exemplos 
LTM +NM 
 
ETM + LTM  
SM + RE        
AM + LTM 

LTM  
 
ETM ou LTM 
SM ou RE 
AM 

Ni–P, Pd–Si, Au–Si–Ge, Pd–Ni–Cu–P, Fe–Cr–Mo–P–
C–B 
Zr–Cu, Zr–Ni, Ti–Ni, Zr–Cu–Ni–Al, Zr–Ti–Cu–Ni–Be 
RE Al–La, Ce–Al, Al–La–Ni–Co, La–(Al/Ga)–Cu–Ni 
Mg–Cu, Ca–Mg–Zn, Ca–Mg–Cu 

 

A diminuição na taxa de resfriamento também possibilitou, através de técnicas de 

analise térmica, observar o surgimento da transição vítrea e a ocorrência de líquido super-

resfriado (líquido abaixo da temperatura de fusão) em ligas metálicas, uma vez que, estes 

fenômenos são característicos de vidros óxidos. A “estabilidade” térmica do líquido super-

resfriado, antes da ocorrência de cristalização, possibilitou a produção de ligas amorfas mais 

espessas, maior que 1 mm, denominadas de ligas metálicas vítreas de grande volume ou 

simplesmente BMG. É bom observar que liga metálica vítrea ou vidro metálico se referem às 

ligas que apresentam o fenômeno da transição vítrea observados em técnicas de 

calorimetria32. 

2.2. Conceitos Básicos dos Materiais Amorfos  

Os materiais vítreos ou não cristalinos se diferem de sua contraparte cristalina na 

forma em que o processo de solidificação ocorre. A Fig. 2.1, mostra que quando um metal no 

estado líquido é resfriado com uma certa taxa de resfriamento, estes tendem a se solidificar na 

direção do equilíbrio termodinâmico — logo abaixo da temperatura de fusão (Tm), para o 

caso de metais puros, ou abaixo da temperatura liquidus (Tl), para o caso de ligas metálicas — 
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Usualmente, a TFV é medida pela espessura máxima (Zc) de uma peça fundida em 

formato de cunha ou escalonada que preserva a estrutura amorfa. A peça é vazada em 

coquilha (molde metálico), sendo caracterizada estruturalmente mediante uma combinação de 

Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV), Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) 

e Difratometria de Raios-X (DRX). O maior BMG reportado na literatura possui 73 mm de 

diâmetro e 85 mm de comprimento com Trg de 0.63944. No entanto, embora muitos avanços 

tenham ocorrido nas últimas cinco décadas, não há uma regra geral para prever a TFV de uma 

liga, neste contexto há vários modelos e critérios que abordam a tendência à formação de 

vidros em ligas metálicas. Todos se baseiam em um ou mais dos seguintes aspectos: 

termodinâmico, cinético e estrutural36; 43; 45. 

 

2.3.1. A Estabilidade Termodinâmica 

Quando um líquido se resfria, o estado de equilíbrio que minimiza a energia livre de 

Gibbs (G) de um sistema pode ser definido como: 

ܩ  = ܪ − ܶܵ (2.1)  

onde H é a entalpia, T é a temperatura e S é a entropia. Várias fases em um material podem 

existir até que G seja minimizado em um estado de equilíbrio. Metais na forma cristalina se 

empacotam de forma a minimizar G enquanto que o estado líquido é mais desordenado por 

possuir elevada entropia. 

Sob o enfoque termodinâmico, a alta TFV está relacionada à pequena força motriz 

para que o líquido super-resfriado sofra algum processo de cristalização e, assim atinja a 

transição vítrea. Desse modo, a variação da energia livre (ΔG) entre o núcleo cristalino e o 

líquido super-resfriado é composta pelos termos: 

ܩ∆  = ௟ܩ∆ +   ௩ (2.2)ܩ∆

onde ΔGl é a variação de energia livre devido à formação da interface sólido/líquido e ΔGv é a 

variação de energia livre relativa ao volume que sofre a transformação líquido/sólido. Devido 

o sistema sempre consumir energia para formar a interface sólido/líquido, ΔGl é sempre 

positivo e diretamente proporcional à energia interfacial por unidade de área (σ): 

௟ܩ∆  =   (2.3) ߪ.ܣ

sendo A, área da interface sólido/líquido.  

Para um metal puro, supõe-se que a mudança da energia livre entre o líquido e o sólido 

abaixo da temperatura de fusão (Tm), pode ser dada por: 
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௟/௦ܩ∆  =
.௠ܪ∆ (ܶ − ௠ܶ)

௠ܶ
=
ܶ∆.௠ܪ∆

௠ܶ
= −∆ܵ௠.∆ܶ (2.4)  

onde ΔHm é a entalpia de fusão e ΔSm é a entropia de fusão expressas em unidade molar, T é a 

temperatura abaixo de Tm  e ΔT é a variação entre (Tm - T) e corresponde ao super-

resfriamento . A variação de energia livre com relação ao volume é dada por: 

௩ܩ∆  =
௟/௦ܩ∆

௔ܸ
.ܸ = −

∆ܵ௠.∆ܶ
௔ܸ

.ܸ (2.5)  

no qual Va é o volume molar e V é o volume do sólido cristalino. Abaixo de Tm, ΔGv é sempre 

negativo, pois há sempre liberação de energia pelo volume do sólido cristalino formado em 

meio ao líquido. Com isso, a variação total da energia livre devido à formação do núcleo 

cristalino é dada por: 

ܩ∆  = ܣ.ߪ −
∆ܵ௠.∆ܶ

௔ܸ
.ܸ (2.6)  

Quanto mais negativo for o valor da Eq. 2.6, maior será a tendência de cristalização. 

Para aumentar a TFV deseja-se aumentar σ e diminuir ΔSm.  A existência de grande afinidade 

química dentre os diferentes elementos presentes na liga corresponde a uma entalpia de 

mistura (ΔHmix) negativa associada a diferentes tamanhos atômicos, o que provoca o aumento 

na compactação dos átomos levando a um aumento da energia interfacial (σ)33; 36.  

A energia de ativação para formar um núcleo estável esférico, a partir do líquido, 

segundo a teoria de nucleação homogênea é dada por5: 

 
ܩ∆ =

ߨ16
3

ଷߪ

ଶ(௩ܩ∆)
 

(2.7)  

De maneira experimental, a mudança entre o liquido e o cristal, ΔGl/s, pode ser 

determinada a partir de dados de análise térmica, integrando a diferença da capacidade 

térmica específica ∆ܿ௣௟ି௦(ܶ′) entre o líquido e  o sólido de acordo a seguinte expressão46: 

௟/௦	ܩ∆ = ∆H௠	 − ∆S௠ ଴ܶ −න ∆ܿ௣௟ି௦(ܶ′)݀ܶ′
బ்

்

+ ܶන
∆ܿ௣௟ି௦(ܶ′)

ܶ′
݀ܶ′

బ்

்

 
(2.8)  

no qual T0 representa a temperatura na qual a energia livre de Gibbs do cristal é igual a 

energia livre  de Gibbs do líquido. 

Um baixo valor de ΔGl/s pode ser devido a uma pequena entalpia de fusão e uma 

grande entropia de fusão35. Grandes valores de entropia são esperados em sistemas 

multicomponentes já que ΔSm é proporcional ao número de estados microscópicos5, que se 

relacionam estritamente ao grau de aleatoriedade no estado líquido. 
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2.3.2.  Cinética de formação do vidro 

Uma forma de avaliar a TFV de uma liga metálica é a taxa de resfriamento crítica (Rc), 

necessária para solidificar o líquido com estrutura amorfa suprimindo o processo de 

cristalização. De maneira complementar à pequena força motriz termodinâmica, a formação 

da estrutura amorfa é favorecida por fatores cinéticos que influenciam, de forma negativa, a 

nucleação e o crescimento de fases cristalinas durante o processamento das ligas.  

A partir teoria de nucleação homogênea, Uhlman47 apresentou uma expressão que tem 

dependência de um termo termodinâmico e outro cinético. O primeiro termo está relacionado 

à probabilidade de uma flutuação superar a barreira de nucleação, e o segundo termo depende 

do movimento dos átomos através de uma interface líquido-sólido dada por: 

௩ܫ  =
௩ܣ
ߟ

. ݌ݔ݁ ൬−
ܩ∆
݇஻ܶ

൰ (2.9)  

onde Av é uma constante da ordem de 1032 Pa.s/m3s, kB a constante de Boltzmann, e η(T) a 

viscosidade que é o parâmetro cinético que influencia a formação de vidros e se relaciona com 

a difusão atômica através da equação de Stokes – Einstein: 

 
ܦ =

݇஻∆ܶ
.݈ߨ3 (ܶ)ߟ

 
(2.10)  

em que l é o diâmetro atômico. A viscosidade de líquidos é geralmente descrita pela relação 

de Vogel-Fulcher-Tamman (VFT): 

 
(ܶ)ߟ = .௢ߟ ݌ݔ݁ ൬−

∗ܦ
௩ܶ

ܶ − ௩ܶ
൰ 

(2.11)  

em que D* é o parâmetro de “fragilidade”, Tv é a temperatura VFT, ηo é uma constante 

inversamente proporcional ao volume molar do líquido. A fragilidade descreve o grau com 

que a viscosidade de um líquido super-resfriado desvia do comportamento do tipo Arrhenius, 

como como pode ser visto na Fig. 2.4. 

Líquidos são denominados de “frágeis” quando D* < 10, e de “fortes” quando D* ≥ 

20. Líquidos fortes possuem alta viscosidade em equilíbrio e tendem a se aproximar do 

comportamento do tipo Arrhenius, sendo este o caso dos líquidos que formam os BMG 48. 
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ߚ  =
௠ܪ∆
ܴ

 (2.15)  

 

onde R é a constante universal dos gases (J/mol.K). Nestas relações os parâmetros 

significativos são: α, β e η. O parâmetro cinético das Eq. 2.12 e 2.13 é a viscosidade (η), na 

qual pode ser observado que qualquer aumento na viscosidade, mantendo os outros 

parâmetros constantes, provoca uma redução em ambas as taxas, de nucleação (Iv) e de 

crescimento (U). Deste modo, o comportamento da viscosidade com a temperatura é um fator 

fundamental na TFV. Quanto maior a viscosidade e quanto maior o seu aumento com a 

diminuição da temperatura, maior será a TFV. 

A redução de ΔSm e o aumento de σ causam uma elevação no valor de α3β e a 

diminuição do valor de β. Para ambos os casos, isso causa uma diminuição tanto da taxa de 

nucleação quanto da velocidade de crescimento, como pode ser observado nas Eq. 2.12 e 

2.13, elevando a probabilidade de maior TFV. O termo α3β, na Eq. 2.12, mostra a resistência 

do líquido super-resfriado a promover a nucleação de cristais. Para conhecer como esse fator é 

importante, Inoue30 mostrou que quando αβ1/3 possui o valor de 0,9, um líquido sem 

heterogeneidades, não cristaliza com qualquer taxa de resfriamento. Por outro lado, quando 

αβ1/3 for menor que 0,25, o líquido super-resfriado é tão instável, que é quase impossível 

suprimir a cristalização. Isso mostra que quando se considera todas as demais variáveis 

constantes, a máxima taxa de nucleação diminui 35 ordens de grandeza quando αβ1/3 passa de 

0,25 para 0,930; 32; 36. 

Conhecendo-se as taxas de nucleação e crescimento, a fração de material cristalizada, 

x, pode ser determinada em função do tempo (t) e da temperatura usando-se a relação de 

Johnson-Mehl-Avrami36; 47. 

ݔ  =
ߨ
3

. ௩ܫ .ܷଷ.   ଷ (2.16)ݐ

em que Iv e U são as taxas de nucleação e crescimento, respectivamente. A expressão permite 

obter curvas de temperatura-tempo-transformação (TTT) para valores de x << 1. A partir 

dessas curvas, é possível calcular a temperatura de nucleação (Tn) e o tempo correspondente 

(tn), e assim se obter a taxa de resfriamento crítica. A Fig. 2.5 mostra as curvas T-T-T e as 

curvas representativas da taxa de resfriamento na qual se observa a alta estabilidade térmica 

dos BMG quando comparados aos amorfos convencionais. 
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"anéis"38 dificultando imensamente o processo de cristalização. A existência desses clusters já 

foi verificada experimentalmente na estrutura dos vidros metálicos53 e é bastante empregada 

em simulações através de métodos computacionais8. Este aspecto estrutural em vidros 

metálicos concorda com os aspectos termodinâmicos e cinéticos anteriormente apresentados. 

A grande compactação atômica no líquido, com átomos nas proporções adequadas, com 

diferentes tamanhos e com grande afinidade entre eles, impulsionam a formação de clusters32. 

O arranjo mais compacto dos átomos diminui a força motriz para a nucleação e 

surgimento de cristais, uma vez que, promove o aumento da energia interfacial e dificulta a 

mobilidade atômica. Todos esses fatores tendem a levar a um aumento da viscosidade e por 

consequência a uma maior TFV. A viscosidade em ligas com alta TFV pode chegar a 3 ordens 

de grandeza maior que a viscosidade observada em líquidos de metais puros32; 36; 54. Este 

assunto sobre a formação dos clusters será discutido em maiores detalhes na Seção 2.6, deste 

Capítulo, envolvendo os aspectos experimentais e teóricos. 

 

2.4. Avaliação da Tendência à Formação de Vidro em Ligas Metálicas  

A partir do ano 2000, novas ligas vítreas com alta TFV têm sido obtidas em vários 

sistemas44; 55 - 58 correlacionando os aspectos termodinâmico, cinético e estrutural. Dentre 

estes critérios para prever a formação da TFV, um dos mais difundidos consiste nos três 

Critérios Empíricos de Inoue: (1) o sistema deve ser formado por três ou mais elementos, (2) 

deve haver uma diferença maior que 12% no tamanho dos átomos dos elementos constituintes 

e (3) os elementos devem possuir entalpia de mistura negativa30.  A forma mais comum de se 

medir a TFV de uma liga amorfa é através dos parâmetros obtidos por DSC que fornece a 

região de líquido super-resfriado (Tx=Tx-Tg) a temperatura vítrea reduzida Trg = Tg/Tl e do 

parâmetro γ=Tx/(Tg+Tl) que têm sido definidos como indicadores de TFV, com Tg, Tx, e Tl 

sendo as temperaturas de transição vítrea, de cristalização e liquidus das ligas. Quanto maior 

esses parâmetros, maior a TFV em uma liga36. A desvantagem destes parâmetros é que eles 

somente avaliam a TFV e não a preveem. Além destes critérios, existem mais de uma dezena 

de critérios que avaliam a TFV de um sistema de liga descritos na literatura e estão bem 

correlacionados à taxa de resfriamento crítica (Rc)36 para cada tipo de liga estudada. 

Wang e colaboradores59; 60 propuseram o critério da relação de elétrons de valência - 

átomo (e/a) para sistemas ternários, Ma e colaboradores61 propuseram um critério empírico de 

pin-pointing baseado na competição de fases cristalinas. Egami e Waseda62 elaboraram um 
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modelo de instabilidade topológica da solução sólida para explicar a região composicional de 

formação de amorfos em sistemas binários. Este modelo foi estendido para sistemas 

ternários63 e depois para sistemas multicomponentes pelo grupo de pesquisa do Labnano do 

Departamento de Engenharia de Materiais da UFSCar (DEMa/UFSCar)64; 65na tentativa de 

prever de maneira mais adequada  a TFV de uma liga.  Miracle66 propôs um modelo de 

empacotamento eficiente de clusters que tenta descrever a estrutura dos vidros metálicos e 

também prever as composições químicas mais adequadas a uma alta TFV, no qual, os clusters 

seguem uma razão R=ri/ro, dos tamanhos atômicos dos elementos solutos (ri), com o elemento 

do solvente (ro), esta estrutura será retomada na Seção 2.6. O bom empacotamento atômico 

foi associado à formação de estruturas do tipo cúbica de face centrada (CFC) ou hexagonal 

compacta (HC). Todavia, esse modelo considera somente fatores geométricos para prever a 

TFV que, embora sejam muito importantes, não são os únicos responsáveis em atingi-la. 

Em 2006, um critério de aproximação termodinâmica * foi proposto para encontrar 

composições com alta TFV em sistemas binários67; 68, considerando a competição das diversas 

fases a serem formadas durante o processo de resfriamento do metal líquido. Este critério foi 

aplicado a sistemas binários Ni-Nb, Cu-Zr e Cu-Hf e posteriormente estendido a ligas 

ternárias do sistema Cu-Zr-Al35 correlacionando não só a TFV com as composições, mas 

também, determinando novas composições em campos do diagrama ternário. 

Por fim, Oliveira69; 70 propôs um novo critério que combina um parâmetro de mínima 

instabilidade topológica (λmin), usado como indicativo da competição de fases durante a 

solidificação, e um parâmetro termodinâmico (Δh), que depende da diferença média da função 

trabalho (Δϕ) e da diferença média de densidade eletrônica (∆݊௪௦
ଵ/ଷ) entre os elementos que 

constituem as ligas. Este novo critério prediz de maneira satisfatória a composição de ligas 

multicomponentes que foram empregados na seleção das ligas vítreas que serão estudadas 

nesta tese e que será melhor descrito na Seção 2.5 deste Capítulo. 

 

2.5. Os Critérios Empregados na Seleção de Ligas Vítreas e Nanocristalinas 

2.5.1. Critério λmin 

Em 1984, Egami e Waseda62 propuseram o modelo de instabilidade topológica para 

descrever a concentração mínima de soluto para amorfização de ligas binárias por 

solidificação rápida. O critério parte do cálculo da tensão elástica causada na rede cristalina 
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CFC com a inclusão de um átomo de soluto substitucional. Segundo o modelo, a concentração 

mínima (ܿ௠௜௡
஻ , em porcentagem atômica) é determinada pelo ponto em que as tensões 

elásticas médias a nível atômico atingem um valor mínimo, ou em que, a instabilidade 

topológica de uma fase de solução sólida cristalina da mesma composição do líquido atinja 

um valor máximo. A razão entre os raios do soluto (rB) e do solvente (rA) pode ser 

empiricamente relacionada a um valor de concentração mínima de átomos de soluto 

necessária para a formação de estrutura amorfa, cB
min, através de um parâmetro de 

instabilidade topológica (λ) dada pela relação: 

  = ܿ௠௜௡
஻ ቤ൬

஻ݎ
஺ݎ
൰
ଷ
− 1ቤ ≅ 0.1 (2.18)  

Em 2005 o critério de instabilidade topológica foi estendido para ligas 

multicomponentes64: 

 ஺ = ෍ܿ௜ ቤ൬
௜ݎ
஺ݎ
൰
ଷ
− 1ቤ

௓

௜ୀ஻

 (2.19)  

onde λA representa a instabilidade topológica do metal A, ci é a concentração de qualquer 

soluto na rede, ri seu raio atômico e rA é o raio do átomo da matriz original. 

Na aplicação da Eq. 2.19 em mais de 200 ligas amorfas ricas em Al64 foi verificado 

que para λ>0,1 o material sofria transição vítrea durante o aquecimento em experimentos de 

calorimetria diferencial exploratória. O critério foi estendido para fases intermetálicas65, 

sendo aperfeiçoado com a construção de mapas de instabilidade topológica que permitiram a 

identificação de regiões com maior TFV.  

A partir da Eq. 2.19 para uma solução sólida substitucional, foi possível encontrar 

uma equação que contempla a instabilidade topológica em qualquer fase cristalina para metais 

puros e compostos intermetálicos: 

 ஺ = ෍ܿ௜ ቤ൬
௜ݎ
஺ݎ
൰
ଷ
− 1ቤ

௓

௜ୀ஻

= ෍ܿ௜ ቤ൬
௜ܸ

஺ܸ
൰
ଷ

− 1ቤ
௓

௜ୀ஻

 (2.20)  

onde Vi é o volume molar de qualquer átomo de soluto, VA o volume molar do solvente 

(matriz) e ci a concentração molar de cada soluto.  

Considerando que o número de solutos presentes em qualquer fase de um sistema 

com n elementos é, no máximo, igual a n-1 e que durante o resfriamento rápido de uma liga, 

não haja tempo hábil para a segregação de elementos, então só existem duas possibilidades 

para a solidificação, a cristalização polimórfica de uma solução supersaturada (mesma 
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composição química do líquido) ou a formação de uma fase amorfa. Se as fases adjacentes à 

composição da liga competem para a cristalização polimórfica então é razoável supor que a 

fase cristalina que apresente a menor instabilidade topológica é a fase que irá controlar a TFV. 

Define-se, assim, para cada composição química, a mínima instabilidade topológica possível 

(λmin) como sendo o menor valor de λA calculado entre todas as fases do sistema naquela 

composição32. 

Verificando-se que o modelo de mínima instabilidade topológica não correlaciona 

muito bem com a TFV, Botta e colaboradores71 propuseram o uso da diferença média de 

eletronegatividade de Pauling (Δ݁̅) entre os elementos que compõem a liga. Seguindo o 

princípio de Miadema72 a diferença média de eletronegatividade de Pauling é calculada de 

acordo com a concentração superficial (CS) de todos os átomos da liga sobre um átomo central 

e a contribuição de cada elemento é somada de acordo com a concentração de cada átomo na 

liga: 

 ∆݁ = ෍߯௜෍ܥ௝ ห݁௜ − ௝݁ห (2.21)  
   

 
ௌ௝ܥ =

߯௝ ௠ܸ௝
ଶ/ଷ

∑߯௝ ௠ܸ௝
ଶ/ଷ 

(2.22)  

no qual χi é a concentração atômica de cada elemento na liga, ei é a sua eletronegatividade, ej 

é a eletronegatividade de todos os outros elementos vizinhos e Vmj é o volume molar de cada 

elemento químico na cela de Wigner-Seitz. A inclusão deste critério λmin· Δ݁̅, baseado na 

eletronegatividade, foi amplamente difundido nos trabalhos do Grupo de Pesquisa do 

Labnano do Departamento de Engenharia de Materiais (DEMa/UFSCar)71; 73 - 77. 

 

2.5.2. Critério Termodinâmico que Representa a Entalpia de Mistura (Δh)  

Uma nova aproximação baseada em outro parâmetro eletrônico (Δh) proposta por 

Oliveira32; 69; 70, possui melhor correlação com a taxa de resfriamento crítica (Rc) de vidros 

metálicos quando comparado ao critério de diferença média de eletronegatividade (Δ݁̅) que 

deu origem ao parâmetro combinado λmin· Δ݁̅48. Este parâmetro pode ser calculado por: 

 ∆ℎ = (∆߶)ଶ − ݇൫∆݊௪௦
ଵ/ଷ൯

ଶ
 (2.23)  

onde k é uma constante empírica, determinada de acordo com a correlação encontrada entre 

Δh e Rc, avaliada em 5.7, Δϕ é a diferença média da função trabalho e ∆݊௪௦
ଵ/ଷ é a diferença 
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média da densidade eletrônica dentre os elementos constituintes na formação da liga. Ambas 

as médias são medidas pela superfície de concentração de átomos de cada elemento químico, 

assumindo um empacotamento aleatório dado por: 

 ∆߶ = ෍߯௜෍ ௝ܵ ห߶௜ − ߶௝ห (2.24)  

 ∆݊௪௦
ଵ/ଷ = ෍߯௜෍ ௝ܵ ห∆݊௪௦	௜

ଵ/ଷ − ∆݊௪௦	௝
ଵ/ଷ ห (2.25)  

onde χi é a fração atômica e Sj é a fração superficial de cada elemento na liga. O parâmetros ϕ 

possui unidade de eV e Δnws possui unidade de e/au3. A fração superficial de cada elemento é 

calculada através da equação: 

 ௝ܵ =
߯௝ݎ௝ଶ

∑߯௝ݎ௝ଶ
 (2.26)  

onde χj é a fração atômica e rj é o raio atômico de cada elemento na liga no qual, para cada 

cálculo, são usados os raios atômicos encontrados nas ligas amorfas.  

Uma combinação apropriada de λmin e Δh é um critério razoável e quantitativo para 

predizer a TFV em ligas metálicas. 

 

2.5.3. A Combinação dos Critérios λmin + (Δh)1/2 

Um novo critério para predizer a TFV foi proposto por Oliveira70 combinando o 

critério topológico λmin com o critério termodinâmico Δh. O parâmetro Δh fornece um 

comportamento geral da TFV dentre os diferentes sistemas de ligas, enquanto que λmin é 

utilizado para refinar tal comportamento dentro do diagrama de fases. Portanto, uma simples 

combinação de ߣ௠௜௡ + (∆ℎ)ଵ/ଶ foi encontrada correlacionando razoavelmente com a taxa de 

resfriamento crítica (Rc) analisada para 68 ligas de 30 diferentes sistemas metálicos, 

concordando também com as regras empíricas de Inoue30. 

A Fig. 2.6, mostra o diagrama onde ocorrem as regiões de espessura máxima prevista 

pelo critério combinado ߣ௠௜௡ + (∆ℎ)ଵ/ଶ, indicadas por setas32. Nesta figura, os símbolos 

mostram as espessuras máximas das ligas obtidas experimentalmente. Neste diagrama é 

possível observar que as curvas de nível, na qual as maiores espessuras até então reportadas, 

se aproximam bastante da região prevista como sendo a mais promissora segundo o novo 

critério.  
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A ideia de Bernal é capaz de computacionalmente, modelar de forma satisfatória os 

sistemas de metais monoatômicos e ligas de espécimes constituintes com tamanhos atômicos 

comparáveis. No entanto, ele não fornece modelos estruturais para a ordem de curto e médio 

alcance observado em sistemas vítreos multicomponentes com baixas taxas de resfriamento 

críticas. Além disso, verificou-se que este modelo falha em descrever as ligas baseadas em 

metal-metaloide com ordem química de curto alcance86. 

Baseado no modelo de Bernall, um modelo com aproximação mais realística foi 

proposto usando a interação de esferas com pares de potencial, as esferas agora não são 

somente “macias”, mas possuem pares de energia potencial para dirigir a força e, assim, 

alcançar o empacotamento denso de forma mais eficiente85. Apesar disso, os pares de 

potencial são insuficientes para descrever as realísticas interações de átomos metálicos, 

embora a ordem icosaédrica formando pequenos clusters tenham sido demonstradas. 

 

2.6.2. O modelo Estereoquímico 

A partir das ideias descritas anteriormente, Gaskell propôs um modelo 

estereoquimicamente definido, estipulando que a unidade local de vizinhos mais próximos em 

ligas metálicas amorfas metal-metalóide devem ter o mesmo tipo de estrutura que os 

compostos de sua contraparte cristalina, com uma composição semelhante 43; 87; 88. Este 

modelo explica muito bem a estrutura de silicatos, no entanto, este modelo não encontrou 

suporte para descrever os vidros metálicos baseados na estrutura do tipo metal-metal. Embora 

o modelo tenha sido muito bem aplicado para estruturas de compostos do tipo Ni3P, mesmo 

para os BMG baseados em metal-metalóide, o modelo é insuficiente para explicar a excelente 

estabilidade do estado líquido super-resfriado. Independentemente das configurações 

atômicas, tem sido geralmente aceito que a desordem em vidros metálicos só pode ser 

preservada abaixo de uma determinada escala de comprimento. Átomos em vidros metálicos 

preferem formar ordem de curto alcance em que o ambiente de vizinho mais próximo de cada 

átomo seja semelhante a outros átomos equivalentes, mas essa regularidade não persiste em 

uma  distância considerável. Devido ao fato de que os bons formadores de vidro possuem uma 

densidade maior do que a das ligas amorfas comuns, com elevadas Rc, tem sido sugerido que 

a elevada densidade de empacotamento é essencial para que a alta TFV36; 43 seja alcançada. 

 

 



40 
 

 
 

2.6.3. O Modelo de Empacotamento Politetraedral 

Arranjos icosaédricos densamente empacotados têm sido amplamente considerados 

como uma possível unidade estrutural de BMG. Uma série de simulações e observações 

experimentais sugere que os icosaedros são estruturas atômicas energeticamente favoráveis 

para a formação dos vidros metálicos com base na interação metal-metal89; 90. No entanto, os 

vidros metálicos que podem formar quasicristais icosaédricos durante o aquecimento nas 

regiões de líquido super-resfriado, geralmente não são os melhores formadores de vidro89. 

Este fato indica que as estruturas icosaédricas densamente empacotadas não são as únicas 

unidades estruturais em vidros metálicos. 

Com base nisso, o modelo de empacotamento politetraedral indica a coexistência de 

estruturas e surgiram das ideias de Nelson e Spaepen86; 91 e compõe uma mistura de estruturas 

tetraédrica de Bernal com os poliedros de Frank-Kasper com simetria de sexta ordem92; 93 

formando estruturas com número de coordenação (NC) que variam de 8 a 16, sendo que, as 

estruturas com NC = 8, 9, 10 compõem os tetraedros de Bernal, as estruturas com NC = 12, 

14, 15 e 16 pertencem aos poliedros de Frank-Kasper e as estruturas NC=11,13 são uma 

mistura de ambos os poliedros. Estas estruturas, que podem ser visualizadas na Fig. 2.10, 

possuem no máximo ligação de quinta ordem94 e são classificados de “Z cluster” que variam 

de Z8 a Z16, nos quais a estrutura Z podem ser distorcidas mantendo o NC. A distorção 

poderia criar pares de quarta e sexta ordem e um processo reverso poderia recuperar a forma 

original do Z cluster. O modelo politetraedral é caracterizado por uma coordenação triangular 

dos átomos vizinhos que blindam o átomo central e explica razoavelmente bem a falta de 

restrição não local e de correlação de longo alcance, a fraca direcionalidade das ligações 

metálicas e a tendência de maximizar o número de ligações em um tamanho favorável8.  

Estudos através de EXAFS (EXAFS - Extended X-ray absorption fine structure) 

mostraram que a excelente TFV, da liga de multicomponentes Cu45Zr45Ag10 está associada a 

heterogeneidade estrutural e química em escala atômica formada pela interpenetração de 

clusters ricos em Zr, centrado com pares de átomos de Ag, bem como, poliedros icosaedrais 

enriquecidos com cobre. No entanto, as configurações atômicas dos BMG multicomponentes 

parecem ser bastante diversificadas, devido a variações interatômicas dos elementos 

constituintes53; 81. A heterogeneidade estrutural/química pode ser um fenômeno universal em 

BMG multicomponentes, como tem sido demonstrado pelas recentes observações da estrutura 
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2.6.4. Modelo de Empacotamento Eficiente de Clusters (EEC) com Soluto Centrado 
 

 Definir a estrutura de curto alcance dos vidros metálicos além do vizinho mais 

próximo permaneceu um desafio na pesquisa dos vidros metálico. Em 2004, Miracle sugeriu 

um esquema de empacotamento atômico da ordem de médio alcance em vidros metálicos 

multicomponentes66, através do qual os vidros metálicos consistem de clusters com 

identidades específicas definidas pela composição e relativos tamanhos atômicos que podem 

se ligar através de “moléculas metálicas” que são quimicamente e topologicamente ligadas e 

são limitadas a diâmetros de clusters que não passam de nanoescala99. Neste, a diferença para 

os demais modelos de clusters, está baseada no novo esquema de empacotamento de esferas: 

o EEC, seguindo uma configuração de estrutura cristalina CFC e HCP mantidas como 

unidades estruturais locais que podem preencher um espaço tridimensional. 

Como pode ser visto na Fig. 2.11, a estrutura básica do cluster é caracterizada por um 

sítio central ocupado com um soluto centrado, α, envolvido por átomos de solvente, Ω que 

ocupam a primeira camada de coordenação, pelo qual é gerado um empacotamento dos 

clusters em forma de uma cela. Os clusters com α centrado não se superpõem e, portanto, não 

compartilham os sítios Ω. Os clusters formados possuem sítios octaédricos, β, e tetraédricos, 

γ, onde outros átomos podem preencher os espaços aumentando o empacotamento dos 

clusters. Os clusters adjacentes se sobrepõem nas camadas de coordenação e o 

compartilhamento de vértices é preferencial para minimizar as tensões internas. 

A Fig. 2.12 mostra os empacotamentos eficientes de cluster proposto por Miracle, os 

quais estão presentes nos vidros metálicos. Nestes, as melhores razões de empacotamento são 

aquelas que produzem clusters com o átomo central totalmente envolvido pelos átomos 

vizinhos como pode ser visto na Fig. 2.12(a), isto é, com o máximo possível de contato entre 

os átomos de soluto e solvente100. Na Fig. 2.12(b) estão representadas as estruturas de 

empacotamento eficiente, que correspondem às melhores combinações entre os tamanhos dos 

átomos de solutos (α) e de solvente (Ω), que podem ser  calculados através da razão entre seus 

raios dados (R*
α = rα/rΩ). 

A Tabela 2.3, mostra os valores de R* e o número de coordenação para as estruturas 

mostradas na Fig. 2.12 (b) com dados obtidos da referência101. 
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Tabela 2.3: Tamanhos de raios R* entre o soluto (Ω) e o solvente (α) e seus números de 

coordenação (NC) para o empacotamento eficiente de clusters. 

NC R* NC R* NC R* 
3 
4 
5 
6 
7 
8 

0.154 
0.225 
0.362 
0.414 
0.518 
0.617 

9 
10 
11 
12 
13 
14 

0.710 
0.799 
0.884 
0.902 
0.976 
1.047 

15 
16 
17 
18 
19 
20 

1.116 
1.183 
1.248 
1.311 
1.373 
1.433 

 

Em estudos mais recentes, as estruturas dos vidros metálicos estão sendo determinadas 

através de medidas experimentais81; 89; 103; 104, por Dinâmica Molecular e Monte Carlo89; 90; 103. 

Hirata e colaboradores53, usaram a técnica de difração em escala de angstrom                 

(ABED – Angstron-beam electron difraction), mostrada na Fig. 2.12, para caracterizar a 

estrutura dos materiais amorfos através de feixes de elétrons coerentes de ~ 3,6 Å, 

comparáveis ao tamanho de um clusters em vidro metálico. A técnica é a mesma que pode ser 

vista na Fig. 2.13 (a) a qual mostrou que a estrutura dos vidros metálicos é constituída de 

icosaedros geometricamente frustrados105. 

Tradicionalmente a distorção observada nos icosaedros tem sido atribuída a 

disparidade entre os elementos constituintes ou a flutuações cinéticas durante a formação do 

vidro, mas, recentemente Hirata e colaboradores105, em estudos por meio da ABED  e por 

simulação computacional em amostras de Zr80Pt20, mostram que todos os icosaedros 

encontrados , similar ao <0,0,12,0>, são distorcidos e parcialmente compostos de simetria 

CFC, o que caracteriza uma estrutural local frustrada, como podem ser vistos nas                

Fig. 2.13 (b e c). A simetria CFC é energeticamente e geometricamente favorável ao arranjo 

icosaédrico distorcido e cada cluster possui distorções geométricas distintas que podem 

promover uma desordem de longo alcance com uma mistura de configurações geométricas 

compostas parcialmente de simetria icosaédrica e CFC como pode ser visto nas Fig. 2.14. 

Nesta mesma representação também é verificado o nível de distorção Fig. 2.14 (a), de energia 

Fig. 2.14 (b) e a função de distribuição de probabilidade em cada tipo de cluster. Este 

esquema de empacotamento de baixa simetria e com arranjo atômico denso, não é econtrado 

em estruturas cristalinas ou quasicristalinas. 
. 
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Figura 2.13: Caracterização da ordem icosaédrica em vidros 
metálicos feitas através da técnica por ABED. Em (a) é 
mostrado o procedimento experimental da técnica para um 
cluster de ordem icosaédrica em vidros metálicos realizados 
com feixes de elétrons de 0,36 nm de diâmetro.  Em (b) a 
simulação de um icosaedro ideal e em (c) a comparação 
entre a simulação e os clusters icosaédricos do vidro 
metálico Zr80Pt20, contendo a informação dos ângulos do 
vetor de difração  e as setas que indicam os spots da ordem 
icosaédrica105. 
 

Figura 2.14: Cálculo das energias e 
análise de ordem orientacional em 
vidros metálicos. Em (a) a relação 
estrutural entre os clusters 
icosaédricos ideal, distorcido e com 
estrutura CFC. Em (b) A energia total 
calculada para os três clusters e (c) 
análise de ordem orientacional de 
12.000 átomos obtidos com uma taxa 
de resfriamento de 1010 K/s com um 
histograma da função PDF mostrados 
com valores característicos de um 
icosaedro ideal e de uma CFC em 
função de Ŵ105. 

 
 

 

2.6.4.1. Micromecanismos de Deformação em Vidros Metálicos 

Antes de entrar em detalhes sobre a estrutura eletrônica dos vidros metálicos em 

particular do sistema Cu-Zr-Al, será feita uma breve discussão sobre os principais 

mecanismos de deformação em vidros metálicos, em especial em BMG, uma vez que, estes 
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deformação homogênea em vidros metálicos ocorre em altas temperaturas maiores que 0,5 Tg, 

e também no estado líquido super-resfriado. Esta deformação pode ser pensada como fluxo 

viscoso na qual a deformação plástica é distribuida continuamente, não necessariamente igual, 

entre diferentes elementos de volume dentro do material, no qual cada um contribui para a 

deformação.  A temperatura de transição entre a deformação não homogênea e a homogênea 

pode ser entendida como uma transição frágil-dúctil, e é fortemente dependente da taxa de 

deformação aplicada36. 

Estudos mais recentes, através de simulação computacional, mostram a existência de 

planos que são formados entre os clusters e que podem explicar os mecanismos de 

microdeformação em vidros metálicos110, este tópico será abordado com maiores detalhes na 

próxima seção. 

 

2.6.4.2. A Estrutura Eletrônica do Sistema Cu-Zr-Al em Vidros Metálicos 

É bem conhecido que algumas ligações Al-LTM possuam uma natureza do tipo 

covalente, devido à forte interação dos elétrons 3d dos LTM  com os elétrons sp do Al111; 112, 

o que provoca um encurtamento das ligações entre estes elementos e, o mesmo caso é visto 

para alguns vidros metálicos a base de Al-RE113; 114.  

Em 2007, Sheng e colaboradores115, usando difração de raios-X in situ e simulação 

computacional em um vidro metálico de Ce55Al45, mostraram uma significativa redução do 

volume com o aumento da pressão hidrostática, que quando descarregada formava uma 

histerese a cada novo ciclo carga-descarga. Eles atribuíram a origem desta transição 

poliamórfica, ao encurtamento das ligações Ce-Ce que acabam por provocar a delocalização 

do elétron 4f do cério e a formação de uma nova blindagem da estrutura Ce-Ce, que foram 

confirmadas através de medidas experimentais116; 117. 

Com base nestas informações, o sistema Cu-Zr, tem recebido muita atenção por ser 

um sistema binário formador de BMG118 - 120, e por possuir uma boa TFV sobre uma ampla 

faixa de composições que servem de protótipo para a categoria ETM-LTM e 

multicomponente. Neste sistema binário a distribuição de clusters <0,0,12,0> não ocorre de 

forma aleatória e tende a se conectar com outros clusters formando cadeias com simetria de 

quinta ordem e de ordem icosaédrica121.  

A partir da descoberta do poliamorfismo e do encurtamento das ligações atômicas, 

principalmente provocadas em razão da presença do alumínio, medidas experimentais e 
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Na presença de uma tensão mecânica periódica, a tensão aplicada ao material e a 

deformação sofrida por este, podem ser escritas  em notação complexa: 

ߪ  =   (3.5) (ݐ߱݅)଴expߪ

onde σ0 é a amplitude da tensão e ω é a frequência angular de oscilação (ω=2πf).  

A condição de linearidade da relação tensão-deformação assegura que a deformação 

seja periódica com a mesma frequência, sendo expressa por: 

ߝ  = ݐ߱)݅]଴expߝ − ߮)] (3.6)  

ε0 é a amplitude da deformação e φ é o ângulo de defasagem da deformação em relação à 

tensão aplicada, denominado ângulo de perda. 

Para o caso elástico φ = 0 e razão σ/ε é a rigidez do material. Para o caso anelástico, φ 

≠ 0 e a razão σ/ε é uma grandeza complexa denominada módulo de elasticidade complexo 

(M*(ω)) e pode ser escrito como: 

(߱)∗ܯ  =
(ݐ)ߪ
(ݐ)ߝ

=   exp[݅߮(߱)] (3.7)(߱)|ܯ|

onde |ܯ|(ω) é o valor absoluto de M*, denominado módulo de elasticidade dinâmico 

absoluto, descrito por: 

=(߱)|ܯ| 
଴ߪ
଴ߝ

 (3.8)  

Deste modo, é conveniente introduzir outras duas funções respostas relacionadas a 

 :e ߮(߱) reescrevendo a Eq. 3.5 da seguinte maneira (߱)|ܯ|

ଵߝ)=(ݐ)ߝ  −   (3.9) (ݐ߱݅)ଶ)expߝ

no qual ε1 é a amplitude da componente ε em fase com a tensão e ε2 é a amplitude da 

componente da deformação defasada de 90o com a tensão. 

Dividindo a Eq. 3.5 pela Eq. 3.9, e lembrando-se da lei de Hooke, obtém-se: 

(߱)∗ܯ  =
(ݐ)ߪ
(ݐ)ߝ

(߱)ଵܯ = +   ଶ(߱) (3.10)ܯ݅

onde M1(ω) e M2(ω) são as partes real e imaginária de M*(ω), sendo conhecidos como 

módulo de elasticidade armazenado e módulo de elasticidade de perda, respectivamente. 

 De forma análoga, o módulo de flexibilidade complexo (ܬ∗(߱))pode ser obtido, de 

forma que: 

(߱)∗ܬ  =
(ݐ)ߝ
(ݐ)ߪ

= (߱)ଵܬ −   ଶ(߱) (3.11)ܬ݅
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O atrito interno (Q-1) exibido pelo material, que é a medida da absorção de energia 

mecânica pelo sólido, é definido como a tangente da diferença de fase entre a tensão aplicada 

e a deformação sofrida pelo sólido. Deste modo, a partir da relação de fase descrita o atrito 

interno pode ser definido como10; 11: 

 ܳିଵ = tan(߮) =  
ଶܯ

ଵܯ
 (3.16)  

No caso de oscilações livres, a dissipação de energia fornecida pela Eq. 3.15 causa uma 

redução gradual da amplitude de oscilação, isto é, um amortecimento. Neste caso ΔW não 

representa mais uma energia fornecida de fora do sistema, mas a redução por ciclos da energia 

de oscilação. Neste contexto, ΔW e W são muito pequenos e, assim, pode-se afirmar que126: 

 ∆ܹ
ܹ

≈ ln ൬1 +
∆ܹ
ܹ

൰ = ln ൬ ௧ܹ

௧ܹା்
൰ (3.17)  

onde Wt e Wt+T são as energias de oscilações em dois momentos separados por um ciclo T. A 

partir das equações 3.13 e 3.14, e para pequenos valores de φ a energia de oscilação (W) é 

proporcional ao quadrado da amplitude σ0, com isso: 

 ∆ܹ
ܹ

≈ ln ൬1 +
∆ܹ
ܹ

൰ = 2ln ൬
௧ߪ
௧ା்ߪ

൰ (3.18)  

Este logaritmo natural da razão de dois valores de amplitude num ciclo é classificado 

como decremento logarítmico (δ) da oscilação livre e está relacionado com o atrito interno, 

deste modo: 

ߜ  =
1
2
∆ܹ
ܹ

=   ଵ (3.19)ିܳߨ

Com isso, o atrito interno pode ser determinado pelo decremento logarítmico (δ) das 
oscilações livres. 

Assim, a partir da determinação da absorção de energia mecânica em função da 

temperatura e da frequência, o espectro de relaxação anelástica do material pode ser obtido, 

caracterizando a técnica de espectroscopia mecânica.  
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௥ܬ)  − ௨)σܬ = ̇ߝ)߬ − (௘̇௟ߝ + ߝ) −   ௘௟) (3.22)ߝ

E finalmente obtém-se a equação para um solido anelástico: 

௥σܬ  + ߪ௨̇ܬ߬ = ߝ +   (3.23) ߝ̇߬

A partir da definição da tensão e deformação alternada, Eq. 3.5 e 3.9, e a Eq. 3.23 para 

um sólido anelástico, as seguintes relações para as flexibilidades relaxadas e não relaxadas 

podem ser obtidas em função das flexibilidades complexas armazenada J1 e de perda J2:  

௥ܬ  = ଵܬ +   ଶ (3.24)ܬ߬߱

௨ܬ߬߱  = ଶܬ +   ଵ (3.25)ܬ߬߱

Assim, resolvendo-se J1 e J2, obtém-se: 

௥ܬ  = ଵܬ +   ଶ (3.26)ܬ߬߱

௨ܬ߬߱  = ଶܬ +   ଵ (3.27)ܬ߬߱

onde ω é a frequência de oscilação e τ é o tempo de relaxação. 

As Eq. 3.26 e 3.27 são conhecidas como equações de Debye e foram desenvolvidas para 

explicar os fenômenos de relaxação dielétrica. A partir disso, a Eq. (3.13) para o atrito interno 

em função da frequência é dada por: 

 ܳିଵ = ∆ ൤
߱߬

1 + (߱߬)ଶ൨
 (3.28)  

sendo Δ=δJ/Ju a intensidade da relaxação. O máximo valor de Q-1 é obtido pela condição de 

ressonância do sistema (ωτ=1). 

Os tempos de relaxação estão relacionados com o tempo necessário para que o sistema 

atinja o equilíbrio através dos mecanismos internos que podem ser considerados termicamente 

ativados e que seguem uma relação do tipo Arrhenius. 

 ߬ = ߬଴exp	൬
ܧ
݇஻ܶ

൰ (3.29)  

onde τ é o tempo de relaxação, E é a energia de ativação do processo, kB a constante de 

Boltzman e τ0 a frequência de salto dos defeitos presentes. Deste modo pode-se obter o atrito 

interno em função da temperatura: 

 
ܳିଵ = ܳ௠௔௫

ିଵ ℎܿ݁ݏ ቈ
ܧ
݇஻ܶ

ቆ
1
ܶ
−

1
௣ܶ
ቇ቉ 

(3.30)  

em que ܳ௠௔௫
ିଵ = ∆/2 para a condição de ressonância e ௣ܶ a temperatura onde ܳିଵ é máximo. 

Na Fig. 3.6 pode ser visto um pico de Debye para um único processo de relaxação mostrando 

as principais características: temperatura do pico ௣ܶ do tipo de interação presente, ܳ௠௔௫
ିଵ  

proporcional à concentração de solutos presentes em solução sólida e, δ, a largura do pico que 

é inversamente proporcional à energia de ativação do processo de relaxação. 
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Para um material anelástico se o movimento ocorre com uma frequência ω, M pode ser 

substituído pelo módulo complexo, neste caso a Eq. 3.31 pode ser reescrita como: 

 
ߩ
߲ଶݑ
ଶݐ߲

= ݑଶ߱ߩ− = ∗ܯ ቆ
߲ଶݑ
ଶݔ߲

ቇ 
(3.32)  

Considerando-se que a onda seja pequena em relação ao comprimento do material e 

pela definição da frequência, quanto maior o pulso maior quantidade de ondas presentes neste. 

A solução para a Eq. 3.32 pode ser dada por uma onda amortecida movendo-se na direção +x, 

dada por: 

ݑ  = ߱݅]	exp(ݔߙ−)	଴expݑ ቂݐ − ቀ
ݔ
ݒ
ቁቃ] (3.33)  

onde v representa a velocidade de onda, e α é chamada de atenuação, que é melhor descrita 

por: 

(ݔ)ܷ  =   (3.34) (ݔߙ−)	଴expݑ

onde a atenuação, geralmente se expressa em Nepper/cm que equivale a 8,686 dB. 

Substituindo a Eq.3.33 na Eq.3.32 obtém-se os parâmetros v e  α. Para pequenos 

amortecimentos (߮ ≪ 1) podem-se escrever que ܯ∗ = ଵ(1ܯ	 + ݅߮) e, deste modo: 

ଶݒ  =
ଵܯ

ߩ
 (3.35)  

ߙ  =
߮߱
ݒ2

=
߮ߨ
ߣ

,											߮ ≪ 1	 (3.36)  

onde o comprimento de onda λ = v/f. Deste modo, dois parâmetros observáveis α e v são 

medidos em um experimento de propagação de onda relacionando os valores das duas 

respostas primárias M1(ω) e φ(ω) na frequência de propagação ω. 

As relações entre as várias medidas de atrito interno podem ser dadas por10: 

 
߮ =

ߜ
ߨ

= ܳିଵ =
ߣߙ
ߨ

,											߮ ≪ 1	 
(3.37)  

 

3.6. Atrito Interno em Vidros Metálicos 

A variação no atrito interno tem sido atribuída à relaxação estrutural dos vidros 

metálicos no qual a redistribuição e a redução do volume livre dos BMG resultam em uma 

diminuição na mobilidade de átomos e clusters que estão posicionados de forma aleatória na 

estrutura da matriz amorfa. Uma das formas de definir uma unidade de relaxação estrutural é 

identificá-la como uma região com os átomos em torno de um sítio de volume livre, onde a 

mobilidade pode ser intensa. A relaxação estrutural devido à ativação térmica poderia levar 
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estes átomos a um local preferencial dentro das unidades de relaxação estrutural sendo 

denominados “átomos relaxores”. Além disso, estes átomos podem se mover de alguma forma 

sob a ação de algum tipo de tensão. E estes “átomos relaxores” são provavelmente os 

responsáveis diretos pela variação do atrito interno observado. Se a tensão aplicada (σ) for 

muito pequena, novas unidades estruturais não surgirão sob a ação de tal tensão. O efeito 

anelástico pode ser similar ao ordenamento de tensão induzida, por exemplo, o ordenamento 

Snoek em cristais. Porém, o movimento dos átomos de relaxação são diferentes dos de 

impureza entre átomos intersticiais, implicando que os átomos de relaxação são movidos sob 

a ação de tensão cisalhante127. 

Em geral10; 128, a anelasticidade e a viscoelasticidade podem denotar o comportamento 

do material. Quando se aplica uma carga abrupta para um determinado material com uma 

tensão constante, uma resposta instantânea (elasticidade) e também uma resposta não elástica 

dependente do tempo pode ser mostrada. Se a resposta dependente do tempo é completamente 

recuperável sob a descarga e obedece a relação linear para tensão e deformação este, pode ser 

considerado como anelástico. No entanto, se a condição completa de recuperabilidade não 

aparecer, o comportamento em geral pode ser classificado como viscoelástico e a 

anelasticidade pode ser tratada como um caso especial de viscoelasticidade129. 

 Sinning e colaboradores128 tem proposto que a região de líquido super-resfriado no 

material amorfo pode ser considerada como uma substância viscoelástica e o modelo de 

Maxwell-Boltzman pode ser aplicado para descrever o comportamento do atrito interno do 

material na região de líquido super-resfriado dos BMG. No entanto, o termo viscoelástico em 

BMG é restrito às contribuições não elásticas. Assim, o atrito interno é a soma das 

componentes anelástica e viscoelástica130; 131. Na região de líquido super-resfriado pode ser 

relacionado à viscosidade e dado por129; 132: 

 ܳ௟௜௤ିଵ =   ௨/߱η (3.38)ܩ

onde Gu é o módulo não relaxado  e ω é a frequência angular. O equilíbrio da viscosidade na 

região de líquido super-resfriado é expresso com a relação de Vogel-Funchel-Tammam 

(VFT), dada pela Eq. 2.11. 

 
(ܶ)ߟ = .௢ߟ ݌ݔ݁ ൬−

∗ܦ
௩ܶ

ܶ − ௩ܶ
൰ 

(2.11)  

substituindo este valor na Eq. 3.38, obtém-se: 
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 ܳ௟௜௤ିଵ =
௨ܩ

.௢ߟ߱ ݌ݔ݁ ቀ− ∗ܦ
௩ܶ

ܶ − ௩ܶ
ቁ
 (3.39)  

Derivando a Eq. 3.39 em relação à temperatura, pode ser obtida a tendência da 

variação de Q-1 na região de líquido super-resfriado que pode ser expressa por: 

 
ܳ௟௜௤ିଵ =

∗ܦ௨ܩ
௩ܶ

ܶ)௢ߟ߱ − ௩ܶ)ଶ݁݌ݔ ቀ− ∗ܦ
௩ܶ

ܶ − ௩ܶ
ቁ

> 0 
(3.40)  

 A Eq. 3.33, indica que na região de líquido super-resfriado o atrito interno aumenta 

continuamente com a elevação da temperatura e, quando a cristalização ocorre o atrito interno 

poderá ser a soma de  ܳ௟௜௤ିଵ e ܳ௫ିଵ, onde ܳ௫ିଵ representa o atrito interno da fase cristalina do 

correspondente BMG. ܳ௫ିଵ usualmente tem a ordem de magnitude de 10-2 e 10-3 e se eleva 

lentamente com o aumento da temperatura. A expressão que envolve ܳ௟௜௤ିଵ e ܳ௫ିଵ pode ser 

expressa como: 

 
ܳ௟௜௤ିଵ =

(1 − ௨ܩ((ܶ)ܺ

݌ݔ௢݁ߟ߱ ቀ−
∗ܦ

௩ܶ
ܶ − ௩ܶ

ቁ + ܺ(ܶ)ܳ௫ିଵ
> 0 

(3.41)  

onde X(T) é a fração cristalizada. Desta forma o aumento da fração cristalina X(T) pode 

bloquear o aumento do atrito interno com a elevação da temperatura em subsequentes 

aquecimentos.   

Para o caso mais geral, Khonik133 - 135 propôs que o atrito interno em vidros metálicos 

possui dois constituintes a perda ܳ௦௥ିଵ devido à relaxação estrutural e a perda ܳ௥௘௟ିଵ  causada por 

rearranjos termoativados, devido ao gradiente de temperatura no interior da amostra, que faz 

com que a estrutura amorfa relaxe. Desta maneira, o atrito interno obtido durante a primeira 

corrida de aquecimento e, após um pré-aquecimento pode ser dado por: 

 ܳ௦௥ିଵ(ܶ, (ݐ = ܳିଵ(ܶ, (ݐ − ܳ௥௘௟ିଵ(ܶ) (3.42)  

Representados na Fig. 3.7 há dois mecanismos que podem estar associados ao ܳ௦௥ିଵ. A) 

rearranjos atômicos reversíveis, em que uma transição reversível ocorre entre dois níveis dos 

centros de relaxação com baixa ou nenhuma assimetria (Δ) do potencial, como pode ser visto 

na Fig 3.7(a), os quais sob tensão alternada, resulta em comportamento anelástico e define o 

atrito interno como sendo proporcional à concentração dos centros de relaxação (clusters, 

volume livre). Assim, o ܳ௦௥ିଵ é determinado pelo grau de relaxação estrutural. B) rearranjos 

atômicos irreversíveis que ocorrem somente uma vez nos centros de relaxação com larga 

assimetria do potencial, visto na Fig. 3.7(b). Um conjunto de rearranjos sob um campo de 
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frequências forem baixas o suficiente. Perdas anelásticas podem ser observadas 

principalmente sob aquecimento ou em altas frequências133.  

O primeiro modelo quantitativo de atrito interno viscoplástico devido à relaxação 

estrutural, não apenas para o caso particular da região de líquido super-resfriado, pode levar 

em conta todos os centros de relaxação, N0 do sistema de vidros metálicos e o atrito interno 

poder ser designado pela expressão: 

 ܳ௦௥ିଵ =  
ܩ
߱ߟ

 (3.43)  

onde  G é o módulo de cisalhamento não relaxado, ω é a frequência angular e η é a 

viscosidade dependente da relação tempo/temperatura. Sob um ciclo de aquecimento: 

(ܶ)ଵିߟ  = ଴ܰ(ܧ଴(ܶ))(3.44) ̇ܶܣܥߗ  

onde ܶ̇ é a taxa de aquecimento, A= const≈3.1.10-3 eV/K, N0 é a concentração dos centros de 

relaxação por unidade de energia de ativação e Ω é a unidade de um centro de relaxação 

estrutural , C é um parâmetro que leva em conta a orientação da  influência da tensão externa 

aplicada sobre as estruturas (tensor). N0 é dependente da temperatura via dependência das 

características da energia E0 com a temperatura, que é determinada pela energia 

correspondente à taxa máxima de energia dos centros de relaxação. É possível observar que 

ܳ௦௥ିଵ aumenta com a taxa de aquecimento e diminui com a frequência aplicada. 

 

3.7. Atrito Interno Abaixo da Temperatura Ambiente 

Dados da literatura apontam que em baixas temperaturas os picos de relaxação 

anelástica podem ocorrer de duas maneiras, após a absorção de hidrogênio ou após a amostra 

passar por processos de deformação plástica, no qual o pico principal é amplo, e pode ser 

composto por múltiplos picos que se apresentam em torno de 200 K a 300 K e um pico 

secundário que se forma em torno de 100 K12. O pico provocado pela deformação pode variar 

conforme a laminação a frio aplicada ou pode variar com a amplitude de deformação como 

pode ser visto na Fig. 3.8133; 136. No entanto, estudos feitos por Fukuhara e colaboradores, 

realizados em amostras de Cu45Zr45Al5Ag5, mostram que há uma anomalia do atrito interno na 

faixa do pico mais intenso137, mesmo sem a amostra ter passado por qualquer tipo de 

deformação a frio. O mesmo fato foi observado por Bakai utilizando medidas ultrassônicas138. 

Obviamente que a origem desta deformação, induzida pela tensão mecânica aplicada, deve 

estar nas modificações estruturais locais produzidas nas bandas de cisalhamento que exercem 

a deformação plástica que é altamente localizada em vidros metálicos a baixas 
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3.8. Atrito Interno Acima da Temperatura Ambiente 

Em vidros metálicos os mecanismos de relaxação estão relacionados a uma faixa de 

temperatura dependentes da frequência aplicada. As pesquisas que envolvem os vidros 

metálicos geralmente são relacionadas à formação de liquido super-resfriado66; 141. 

Primeiramente, como foi observado por Johari e colaboradores142, os vidros e a formação do 

liquido super-resfriado possuem dois principais mecanismos de relaxação: o primário (α) e o 

secundário (β). A relaxação do tipo α envolve uma larga escala de rearranjos de átomos sendo 

a responsável pela temperatura de transição, ou seja, dá inicio a vitrificação do material, e seu 

entendimento, ainda representa um dos principais desafios na física de vidros141; 143. 

Medidas realizadas por analisadores dinâmico mecânico (DMA) são comumente 

usadas para determinar os mecanismos de relaxação que ocorrem em vidros metálicos acima 

da temperatura ambiente, uma vez que, este é um método que possui alta sensibilidade em 

detectar rearranjos atômicos associados a defeitos em sólidos. Através de medidas realizadas 

por DMA, é possível obter o módulo de armazenamento (E’) e o módulo de perda (E”), onde 

o atrito interno é dado por9: 

 
tan	߮ =

"ܧ
′ܧ

 
(3.45)  

Um típico exemplo dos espectros obtidos através de medidas de DMA pode ser visto 

na Fig 3.9 para uma liga de La62Al14(Cu4.5/5.5Ag1/5.5)14Ni5Co5
144. A Fig. 3.9 (a) mostra a 

dependência de E’ e E” e do atrito interno (tan φ) com a temperatura para uma única 

frequência f=1 Hz, realizada com uma taxa de 3 K/min. Em temperatura ambiente, o módulo 

de armazenamento é de 23 GPa. Um rápido decréscimo de E’ é observado, associado com o 

aumento de E” em uma dada temperatura, Ta1, que corresponde ao inicio da relaxação do tipo 

α. O valor máximo de E” aparece em uma temperatura de Ta (~430 K), que é geralmente 

referente à relaxação do tipo α e está associada com a dinâmica do processo de transição 

vítrea144. O atrito interno indica a máxima energia amortecida na faixa de temperatura onde a 

liga se encontra completamente dentro na região de liquido super-resfriado antes de ocorrer o 

processo de cristalização. A Fig 3.9(b), mostra a dependência da frequência da relaxação 

primária, α, que ocorrem em altas temperaturas e da secundária, β, que ocorre em 

temperaturas menores. A ideia geral, é de que a relaxação do tipo β seja reversível e esteja 

relacionada a rearranjos atômicos locais144.  
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O mecanismo fundamental da relaxação do tipo β foi proposto originalmente por 

Johari142 para indicar locais de difusão em regiões isoladas fracamente empacotadas. A estas 

regiões foram referidas como “ilhas de mobilidade” ou “defeitos” em uma estrutura vítrea 

mecanicamente rígida. No entanto, uma teoria de transição de primeira ordem aleatória prediz 

que a relaxação do tipo β é governada por uma ramificação de clusters, que pode estar 

organizada em forma de cadeia ou do tipo quadrupolar, enquanto que, a relaxação do tipo α 

ocorre através de eventos ativados envolvendo regiões compactas146. Em medidas 

ultrassônicas estes mecanismos também estão presentes, mas a relaxação do tipo β se 

aproxima da relaxação do tipo α96; 147.  

Usualmente, em vidros metálicos a transição vítrea ocorre após a temperatura de 

cristalização, mas existem duas condições em que a cristalização pode ocorrer antes de atingir 

a temperatura de cristalização96; 147: a primeira através de perturbação por algum campo 

periódico externo que pode acelerar ou promover a cristalização abaixo da Tg e, a segunda que 

ocorre em alguns vidros metálicos, menos estáveis, onde a temperatura de transição não pode 

ser detectada antes da cristalização por medidas de DSC convencionais, o que implica que a 

cristalização ocorre antes da Tg sob certa taxa de aquecimento. Ambas as condições são 

consideradas correlacionadas com a transição β. Um exemplo dessa situação, é a cristalização 

de uma liga a base de Pd que foi mantida sob medida ultrassônica a 10 K abaixo da Tg, 

realizada por Ichtsubo e colaboradores96. Os autores atribuíram o processo de cristalização à 

acumulação de saltos atômicos associado à relaxação do tipo β que são mecanismos 

ressonantes com as vibrações supersônicas, o que eventualmente leva a cristalização. Outra 

importante conclusão foi a de que os vidros metálicos são mecanicamente não homogêneos 

em nanoescala e a relaxação do tipo β pode estar relacionada a isso. Ichtsubo147 propôs que a 

relaxação do tipo β também é um dos responsáveis pela cristalização antes de se atingir a Tg 

em vidros metálicos menos estáveis. 
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Com base neste diagrama, foram escolhidas as cinco primeiras composições que estão listadas 

na tabela ao lado do diagrama e foram fabricadas no LabNano do Dema/ UFSCar, e uma sexta 

composição foi fornecida pelo IMR da Universidade de Tohoku – Japão, esta sexta 

composição é composta de uma amostra completamente amorfa e outra parcialmente 

cristalizada. Estas seis composições foram usadas para o estudo dos mecanismos de relaxação 

estrutural em BMG, realizados através da técnica de espectroscopia mecânica, que é o 

principal enfoque deste estudo. 

A partir da análise do diagrama topológico, é possível verificar que as composições 

A2, A3 e A4 estão localizadas na região mais clara do diagrama, estas teoricamente tendem a 

apresentar maior possibilidade de apresentar o comportamento vítreo, enquanto as amostras 

A1, A5 e A6 estão presentes na região mais escura do diagrama topológico e, desta forma, 

tendem a possuir maior possibilidade de apresentar fases cristalinas embebidas na matriz 

amorfa. 

 Apesar disso, a amostra amorfa da composição A3, que deveria ser a melhor 

formadora de vidro, não foi produzida pelo fato de sempre se obter amostras completamente 

cristalinas e, portanto muito frágeis, que se esfarelavam assim que retiradas do molde, por 

coincidência, esta é a amostra que possui a maior quantidade de Al. 

4.2.A Preparação e o Processamento das Amostras 

 As amostras do sistema Cu-Zr-Al foram produzidas no Laboratório de Materiais 

Amorfos e Nanomateriais (Labnano) do Departamento de Engenharia de Materiais 

(DEMa/UFSCar) através da escolha de composições com regiões de alta TFV, tendo como 

base para a escolha de cada composição os critérios empíricos de Inoue e a sinergia dos 

critérios topológico e de eletronegatividade λmin.Δe, o qual foi posteriormente atualizado para 

o critério λ+Δh. A partir disto, a proposta do trabalho foi obter e caracterizar as cinco 

composições produzidas e que apresentam diferenças no nível de metaestabilidade. 

As ligas metálicas do sistema Cu-Zr-Al foram preparadas a partir dos elementos de 

alta pureza adquiridos junto à empresa Alfa Aesar: Cu em esferas com 99,999% de pureza; 

lingote de Al com 99,999% de pureza; Zr esponja, que foi o menos puro, com 99,5% de 

pureza.  

Cuidados especiais na decapagem dos elementos para eliminação dos óxidos e outras 

impurezas foram tomadas antes da obtenção da liga. A decapagem do Cu foi realizada com 
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uma solução de 1:1 de HNO3 e água destilada durante alguns minutos, até a percepção de 

limpeza superficial das esferas fossem percebidas. O alumínio, em pequenas barras, foi 

decapado da mesma maneira, em uma solução de 2% em volume de HF em água destilada por 

5 minutos.  

Uma das mais importantes características dos metais amorfos é a sua alta sensibilidade 

ao oxigênio, a presença de oxigênio da ordem de alguns ppm pode modificar fortemente a 

capacidade da liga formar estrutura amorfa. Aqui, vale ressaltar, que as ligas vítreas a base de 

zircônio, devido à absorção do oxigênio no processo de fusão, causa alguns problemas 

significativos na obtenção de ligas vítreas, uma vez que o Zr em esponja possui uma 

concentração de oxigênio que varia de 330 ppm a 1500 ppm. O ideal, para a fabricação de 

BMG é que a quantidade de oxigênio não ultrapasse 100 ppm148. Neste contexto, devido ao 

fato do alto custo do zircônio de alta pureza, este metal passou por um tratamento, que 

consiste em um processo de fusão a arco utilizando dois getter de titânio de 10 g, com 

objetivo de diminuir o teor de oxigênio. A partir desta etapa, o Zr foi devidamente decapado 

em uma solução de 5 HNO3+5 H2O+0,5 HF. 

Depois deste primeiro processo de limpeza, as massas dos elementos foram medidas 

em uma balança (Mettler Toledo, modelo AB204 Dual Range com precisão de 0,1 mg). 

Foram medidos o zircônio, o cobre e o alumínio, em quantidades previamente determinadas 

por estequiometria, para cada 30g de liga a ser preparada. Na sequência, os elementos foram 

colocados em equipamento de ultra-som, com álcool isopropílico, durante 10 min. 

O processo de obtenção das amostras amorfas em um formato adequado para sua 

medição no elastômetro acústico envolveu algumas etapas. Primeiro, os elementos foram 

fundidos em um forno a arco voltaico Arc-Melter, Hechingen D72329, equipado com um 

eletrodo não consumível de tungstênio com uma câmara de fusão com atmosfera inerte de 

argônio de alta pureza e um cadinho de cobre refrigerado por água. O cadinho do forno a arco 

foi previamente polido e limpo com álcool isopropílico para evitar a presença de qualquer 

contaminante externo. 

 Em seguida os elementos foram depositados seguindo a ordem de colocação dos 

elementos no cadinho do forno, o que é de crucial importância para o processo de fusão. 

Primeiro foi depositado o alumínio, que possui o menor ponto de fusão dentre os elementos 

da liga, e por isso foi colocado embaixo de todos, para evitar sua fusão prematura e altas 
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perdas de massa; em seguida foi colocado o zircônio e posteriormente o cobre.  Com o intuito 

de retirar o oxigênio residual proveniente principalmente do Zr, foram adicionados, em 

cadinhos separados, dois getters de titânio para serem fundidos simultaneamente. 

 Antes de iniciar o processo de fusão, a câmara do forno foi evacuada até 10-5 Torr e 

preenchida com argônio ultrapuro até 0,6 atm por quatro vezes. Após a última lavagem a 

câmara foi preenchida com argônio até a pressão de 0,9 atm. Finalmente, os elementos 

entraram em processo de fusão formando um único lingote que foi virado e refundido por pelo 

menos cinco vezes para garantir a homogeneidade química. Como este processo não 

possibilita taxas de resfriamento elevadas, a amostra resultante foi um lingote cristalino. 

Na etapa de preparação para a produção das amostras amorfas, os lingotes foram 

cortados em três pedaços de aproximadamente 10 g cada utilizando uma cortadeira ISOMET 

2000, com um disco de corte diamantado, sob peso de 450g e velocidade de rotação 800 rpm. 

Os pedaços foram desengordurados com álcool isopropílico em um equipamento de ultrassom 

durante 5 minutos. Cerca de 10 g de cada liga foi levado para ser fundido novamente. O 

primeiro lote de amostras foram obtidos na câmara de um forno Discovery Plasma – EDG e o 

segundo lote foi obtido no melt-spinning, modelo D7400 Tubingen. 

 Na parte superior da câmara do forno EDG, as amostras foram depositadas dentro de 

um cadinho de cobre e na parte inferior foi ajustada uma matriz de cobre com orifício de        

1 mm de largura por 30 mm de comprimento e 70 mm de profundidade. Depois de selada, a 

câmara foi evacuada e preenchida três vezes com argônio ultrapuro, após isso, a liga foi 

fundida novamente pela técnica de sucção (skull push-pull), sendo depositada na matriz sob 

pressão de 29 pol/Hg. 

No caso das amostras preparadas no melt spinning, os lingotes de aproximadamente  

10 g, correspondentes às ligas preparadas foram colocados em cadinho de quartzo, 

previamente decapado com solução aquosa de 1% vol. HF, desengordurado com álcool 

isopropílico. O orifício de vazamento do cadinho utilizado foi de aproximadamente 1 mm. 

Antes da fusão, a câmara do melt-spinning foi evacuada a 10-5 Torr e preenchida com argônio 

ultrapuro até 200 Torr, sendo esse procedimento repetido por 5 vezes. A pressão final 

utilizada foi de 300 Torr e a pressão de ejeção, de 500 Torr, havendo, portanto uma 

sobrepressão de 200 Torr. 
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Por fim, as amostras foram cortadas por uma lâmina diamantada Buehler em uma 

cortadeira Isomet 2000 com uma taxa de rotação de 800 rpm e peso de 200 g e polidas em 

uma lixadeira manual com lixas, seguindo a ordem, de nº 600, 1500 e 2500 sob água corrente, 

para que fossem corrigidas imperfeições. Para eliminar quaisquer resíduos na superfície, após 

o processo de lixamento as amostras foram lavadas em água corrente e esfregadas com 

algodão. Posteriormente as amostras foram polidas em uma politriz bl4, usando pasta de 

diamante com 1/4 μm sob lubrificação de álcool etílico. As amostras foram novamente 

enxaguadas em álcool isopropílico usando novamente o ultrassom durante 10 minutos. 

As ligas amorfas escolhidas através dos critérios anteriormente mencionados para seu 

estudo apresentam as seguintes composições nominais Cu36Zr59Al5 (A1), Cu39,5Zr51Al9,5 (A2), 

Cu42Zr44Al14 (A3),  Cu48Zr43Al9 (A4) e Cu53,5Zr42Al4,5 (A5). 

O Prof. Dr. Walter José Botta Filho também solicitou a um de seus colaboradores do 

Institute for Materials Research (IMR) da Universidade de Tohoku – Japão, uma amostra 

completamente amorfa de composição nominal Cu54Zr40Al6. O colaborador nos enviou duas 

amostras uma nanocristalina (A6 Nano) em formato cilíndrico e uma completamente amorfa 

(A6 Vítrea). A amostra amorfa foi cortada por eletro erosão, sendo separada uma para ser 

medida no pêndulo de torção. A amostra nanocristalina, foi cortada, sendo uma delas para ser 

medida através do ultrassom. As amostras foram cortadas e polidas seguindo os passos 

previamente descritos.  

Antes das amostras serem medidas, elas passaram por uma solução de decapagem de 

1:1 de HNO3 e H2O por alguns segundos e, posteriormente, lavadas com uma solução de água 

destilada e álcool etílico, a fim de limpar sua superfície. Todas as amostras foram deixadas em 

dimensões convenientes para a realização de cada medida.  

 

4.3. Caracterização Microestrutural das Amostras 

Antes das amostras serem caracterizadas estruturalmente, elas foram embutidas a frio 

com uma resina polimérica para que fosse mantido o histórico da condição térmica fora do 

equilíbrio durante o polimento. Em seguidas, as amostras foram cuidadosamente removidas 

da resina sólida e devidamente tratadas para cada forma de análise.  
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4.3.1. Análise de Raios-X 

A análise por difração de raios-X (DRX) realizada em cada amostra foi feita em um 

Difratômetro Siemens D5005, pertencente ao Laboratório de Caracterização Estrutural (LCE) 

do DEMa-UFSCar, com radiação Cu-Kα (λ=1,5418Å) com ângulo 2θ no intervalo de             

5 a 90 graus ao passo de 1 grau por minuto. A corrente utilizada foi de 40 mA com a voltagem 

de 40 kV. Os difratogramas obtidos foram analisados pela comparação dos ângulos dos picos 

de difração com a base de dados do “Joint Committee on Powder Diffraction Standards” 

(JCPDS), utilizando-se os softwares Match!1.11g e o Crystalographica Search-Match.  Após a 

indexação dos picos por meio do software, fez-se também, para aumentar a confiabilidade da 

análise, uma comparação manual dos difratogramas de raios-X com os dados das fichas 

cristalográficas das possíveis fases a serem encontradas no material além de dados contidos na 

literatura. 

 

4.3.2. Análise Térmica (DSC) 

A análise de DSC foi realizada para a confirmação ou não da presença de fase amorfa 

nas amostras. Alguns parâmetros determinados pelos termogramas de DSC foram a 

temperatura de transição vítrea (Tg), a temperatura de cristalização (Tx) e a temperatura de 

fusão (Tm) ou líquidos (Tl) . As análises de DSC foram realizadas no equipamento DSC 404 

da Netzsch, realizados no Laboratório de Solidificação do DEMa-UFSCar, utilizando-se 

cadinho de alumina (Al2O3), atmosfera de argônio ultra puro com aquecimento a uma taxa de 

1K/min até 870 K e outras amostras foram analisadas com uma taxa de aquecimento de        

40 K/min até 870 K. 

 

4.3.3. Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) 

O microscópio eletrônico de varredura (MEV) apresenta excelente profundidade de 

foco, permitindo a análise de superfícies regulares e irregulares, bem como superfícies de 

fratura. O seu princípio é baseado nas possíveis interações que ocorrem entre o elétron e a 

matéria durante a incidência de um feixe de elétrons. Cada um desses eventos produz 

informação sobre a amostra. A detecção dos raios-X gerados pela amostra no microscópio é 

utilizada para identificar e quantificar os elementos presentes. 

Para esse caso, utilizou-se um microscópio eletrônico de varredura Philips XL 30 

FEG, equipado com microanálise por dispersão de raios-X, com detector Oxford Link 
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Tentafet X-ray, pertencentes ao Laboratório de Caracterização Estrutural (LCE) do       

DEMa-UFSCar. Esta técnica de caracterização foi empregada nas amostras que não 

apresentaram fases observáveis em seus respectivos difratogramas. 

4.3.4. Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) 

Para a preparação das amostras foi utilizado um polidor iônico Bal-Tec RES 010. 

Amostras foram lixadas até se atingir uma espessura de 60 μm. Posteriormente foram 

cortados em placas com ~3mm de largura e levadas ao afinador iônico, até se obter uma 

amostra com área fina o suficiente para que o feixe de elétrons do microscópio eletrônico de 

transmissão atravesse a amostra. O estado estrutural das amostras foi investigado utilizando-

se os microscópios eletrônico de transmissão CM120 Philips e FEI TECNAI G² F20 HRTEM, 

com voltagem de aceleração utilizada na operação dos equipamentos de 120 kV e 200 kV 

respectivamente. O porta amostra utilizado foi do tipo inclinação biaxial (“double-tilt 

holders”), pertencente ao Laboratório de Caracterização Estrutural (LCE) do DEMa-UFSCar. 

Esta técnica de caracterização foi empregada nas amostras que não apresentaram fases 

observáveis através da técnica de difração de raios-X. 

 

4.4. Caracterização Anelástica 

4.4.1. Pêndulo de Torção Invertido Tipo Kê 

Parte das medidas dos processos relaxação anelástica (atrito interno e frequência de 

oscilação em função da temperatura) deste trabalho, foi realizado utilizando um pêndulo de 

torção invertido tipo-Kê149, esquematizado pela Fig. 4.2, este equipamento normalmente 

opera em frequências de oscilação entre 1 e 12 Hz, e pertence ao Laboratório de Metalurgia 

Física, do DF-UFSCar, operando num intervalo de temperatura entre 150 K e 650 K, com 

uma taxa de aquecimento de 1 K/min, pressão melhor que 10-5 Torr. 

No braço de inércia existem massas ajustáveis localizadas em posições simétricas, 

com a função de determinar a frequência de oscilação do sistema, com isso, variando-se as 

distâncias entre as massas e o centro da barra de inércia é possível variar a frequência de 

oscilação do sistema. De cada lado do braço de inércia, simetricamente dispostos estão os 

eletroímãs, que são responsáveis pela torção inicial da amostra. No centro da barra existe um 

espelho, que tem a função de refletir o feixe de “laser". Como o pêndulo é invertido, existe 

uma massa presa a um fio de nylon que tem a função de contrabalancear a massa móvel do 
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Através  de oscilações livres, em medidas dinâmicas, o atrito interno é determinado a 

partir do decremento logarítmico das oscilações, definido como o logaritmo natural da razão 

entre amplitudes de oscilação em decaimento livre. Desta maneira: 

ߜ  = ln ൬
௜ܣ
௜ାேܣ

൰ =   ଵ (4.1)ିܳߨܰ

onde Ai e Ai+N são, respectivamente, a i-ésima e a (i+N)-ésima amplitudes em decaimento 

livre. Em medidas flexurais, o módulo de elasticidade (M) do material torna-se o próprio 

módulo de Young (E), sendo que a determinação deste módulo dinâmico ocorre através da 

frequência natural de vibração do material. Para a configuração de operação do sistema 

elastômetro acústico, onde a amostra é presa em uma de suas extremidades e livre na outra, 

sendo tal material submetido a uma tensão flexural em seu extremo livre, uma solução pode 

ser observada para a dependência da frequência natural (fn) de vibração para um dado modo 

normal de vibração n do material e seu respectivo módulo de Young é dada por: 

 
௡݂ = ௡ඨܥ

ܧ
ߩ

 
(4.2)  

onde Cn é uma constante de proporcionalidade que depende das posições modais para as 

vibrações flexurais, do comprimento e espessura da amostra, entre outras variáveis, e ρ é a 

densidade do material. A obtenção de grandezas adimensionais é muitas vezes conveniente e, 

para o caso do módulo de elasticidade (ou módulo de Young) será utilizado não o seu valor 

absoluto, mas sua variação relativa, normalizada a temperatura de 305 K, para temperaturas 

acima da ambiente, dada pela seguinte relação: 

(ܶ)ܧ 
)ܧ ௥ܶ௘௙)

= ቈ
݂(ܶ)
݂( ௥ܶ௘௙)

቉
ଶ

 
(4.3)  

onde f(T) representa a frequência de vibração da amostra e f(Tref ) o valor da frequência para 

uma dada temperatura Tref. 

O vácuo do sistema é feito pela associação de uma bomba mecânica com uma 

difusora, o que garante uma pressão entre 10-5 e 10-7 Torr. Para medidas a baixa temperatura 

foi adaptado um sistema de refrigeração contendo nitrogênio líquido, para resfriar o sistema. 

Neste estudo, os ensaios no elastômetro acústico consistiram em várias séries de 

medidas, em que a amostra foi aquecida a partir da temperatura ambiente até uma temperatura 

cerca de 80 K abaixo da temperatura de transição vítrea, sob taxa de 1 K/min, sendo que a 
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(଴)ݐ∆  ≅
1
௔݂
ቀ0,111݊ −

௕ߛ݌
324

ቁ (4.6)  

onde o índice superior indica que as condições consideradas são as de ݇ଵ݈ଵ ≅ 0 e              

௔ߛ = ௕ߛ ≅ 0, sendo ݈ଵ a espessura da camada de acoplante  e ݇ଵa constante de propagação da 

onda no meio acoplante. Esta equação mostra que ∆ݐ é sempre negativo na condição n=0. 

Dependendo dos valores de p e γb, o valor correspondente a n=0, pode ser o primeiro 

valor negativo, o mesmo ocorre para p=0. Este é o princípio de McSkimin, que permite 

determinar o ciclo correto de superposição. Uma vez identificada a condição n=0, o valor 

verdadeiro do tempo de trânsito do pulso ultrassônico na amostra é obtido a partir da Eq. 4.4, 

dado por: 

௥ݐ  =
௠ݐ
݌

+
௔ߛ

360 ௔݂
 (4.7)  

desta forma, se determina corretamente o tempo de transito dos pulsos e a temperatura de 

início do experimento. Assim, se adquire um ciclo completo de um dos ecos selecionados 

para a posterior medição do tempo de trânsito dos pulsos, no qual se seleciona uma região em 

torno de um ponto, e suas variações são seguidas com a temperatura. 

Esta metodologia permite obter o tempo de trânsito dos pulsos com uma precisão de 

50 ppm. Para amostras de aproximadamente 10 mm de diâmetro e uma tolerância de 1 μm em 

cada superfície, o qual permite assegurar um erro de aproximadamente 0,01% na velocidade. 

A atenuação dos pulsos é obtida diretamente da unidade de saída do sistema MATEC que 

necessita contar com um ecograma de pelo menos dois ecos com o propósito de medir a 

atenuação e a superposição dos ecos que são necessárias no método Parpadakis150. 

O decremento logarítmico δ, a velocidade de trânsito e o defeito de módulo ΔM/Mo na 

amostra, são calculados pela s equações: 

 
ߜ = 0.115 ൤α ൬

db
μs
൰ − ௢ߙ ൬

db
μs
൰൨  (ݖܪܯ)݂/

(4.8)  

(ݏ/݉)ݒ  = 2݀௢(mm)(1 −   (4.9) (ݏߤ)௩ݐ/10ଷ(ߗ

௢ܯ/ܯ∆  = ௢ଶݒ −   ௢ଶ (4.10)ݒ/ଶݒ

onde f(MHz) é a frequência da onda em MHz, do é o comprimento da amostra na direção de 

propagação da onda, Ω é o fator de correção dilatacional. Os valores de atenuação αo  e de 

velocidade vo correspondem ao background sobre as amostras não deformadas. 

A amostra nanocristalina de composição nominal Cu54Zr40Al6 (A6 Nano), com 

comprimento de 9,84 mm e diâmetro de 6 mm, foi caracterizada através de medidas acústicas 
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de pulso eco ultrassônico usando ondas transversais com frequência de 5 MHz. A amostra foi 

medida na faixa de temperatura de 150 K a 300 K, sob taxa de aquecimento de 1 K/min. Estas 

medidas ultrassônicas foram realizadas no Laboratório de Estudio de Propiedades Elásticas y 

Anelásticas de Materiales, pertencente ao Grupo de Acustica Ultrasonora do Instituto de 

Física de La Facultad de Ciencias de la Universidad de la Republica-Uruguay - UDELAR.  
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5. Análise e Discussão dos Resultados  

5.1. Caracterização Estrutural das Ligas Amorfas do Sistema Cu-Zr-Al 

Após a produção das amostras, com exceção da amostra A3, todas as demais foram 

caracterizadas, inicialmente, mediante análises térmicas por DSC e análises estruturais através 

de DRX. Através destas duas técnicas de caracterização, é possível verificar (confirmar ou 

não) a presença da fase amorfa. A Fig. 5.1 mostra os espectros de DSC e a Fig. 5.2 apresenta 

os difratogramas das amostras A1, A2, A4 e A5, obtidas com base no diagrama topológico do 

parâmetro combinado λmin.Δ݁̅. As curvas de DSC apresentadas foram realizadas a uma taxa de 

aquecimento de 40 K/min em porções de 10 a 15 mg de amostra. Os espectros de DRX foram 

obtidos em chapas de 1 mm de espessura, medidas ao passo de um grau por minuto com 

radiação Kα de Cu. 

Através da análise térmica por DSC para cada amostra, foi possível determinar a 

temperatura de transição (Tg) vítrea e a temperatura de cristalização (Tx) para cada 

composição obtida, pelas quais, é possível determinar a região de liquido super-resfriado, ΔTx, 

que é um dos indicadores de bons formadores de TFV, quanto maior este parâmetro, maior a 

possibilidade da existência de estrutura amorfa em cada uma das amostras. Na Fig. 5.1, é 

possível observar que todas as amostras obtidas no LabNano apresentam a região de líquido 

super-resfriado acima de 50 K, o que sugere a boa TFV das amostras produzidas. Nos 

resultados apresentados pelos espectros de raios-X, é possível verificar a existência de um 

pico amplo, centrado em 2θ = 40° como visto nas Fig. 5.2, que é uma característica da 

presença da estrutura amorfa. No entanto, em todas as amostras produzidas no LabNano, 

nota-se a presença de picos referentes a fases cristalinas embebidas na matriz amorfa. Apenas 

a amostra A6 Vítrea (Fig. 5.3), que foi produzida no IMR – Tohoku, possui estrutura 

característica de composição completamente amorfa. O difratograma da composição            

A6 Nano, não apresenta traços de cristalização embora o DRX feito no IMR - Tohoku a 

indique. 

Uma observação mais cuidadosa nos ensaios de calorimetria mostra que a Tg é mais 

evidente nas composições A2 e A4, conforme observadas nas inserções de cada figura. Isto 

pode ser devido ao fato destas amostras, segundo o critério λmin.Δ݁̅, apresentarem maior TFV, 

enquanto as outras têm maior tendência à formação de fase nanocristalina. As amostras 

apresentadas na Fig. 5.2 apresentam fases cristalinas embebidas na matriz amorfa, sendo que, 

as amostras A1 e A4 são aquelas com maior número de picos cristalinos visto no DRX. 
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Figura 5.1: DSC das amostras como recebida A1, A2, A4 e A5. As inserções nos espectros de 
DSC mostram a inflexão da reta que caracteriza o inicio da transição vítrea de cada 
composição.  
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Figura 5.2: Difratogramas obtidos para as amostras como recebida A1, A2, A4 e A5. Em 
todas as amostras é possível observar a presença da fase big cube que se origina devido à 
interação do zircônio com o oxigênio. 
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Figura 5.3: DSC e raio-X das amostras A6 para a composição completamente amorfa e para a 
composição com a presença de fases nanocristalinas na matriz amorfa. 

 

A presença dos picos cristalinos observados no DRX da Fig. 5.2, ocorre em sua maior 

parte, devido à grande afinidade que o Zr possui com o oxigênio148, uma vez que, é sabido 

que certo teor de oxigênio no interior das amostras provoca o surgimento da estrutura big 
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cube (Zr4Cu2O)151 que se forma durante o processo de fusão das amostras em teores 

relativamente baixos. Por este motivo, as composições A1 - A5 não são completamente 

amorfas, e apresentam algumas fases cristalinas embebidas em matriz amorfa, embora, em 

trabalho recente, desenvolvido por Coury e colaboradores152, tenha sido possível minimizar a 

presença do oxigênio no Zr e desenvolver amostras completamente amorfa com até 2,5 mm 

de espessura.  

A amostra A6 Vítrea (Fig. 5.3) é completamente amorfa, mas sua contraparte           

A6 Nano, de mesma composição, possui uma fração nanocristalina embora, sua Tg e Tx 

possuam os mesmos valores da A6 Vítrea, a técnica de raios-X não é capaz de detectar a 

presença dessas fases devido à sua pequena fração volumétrica. A Fig. 5.4 mostra que estas 

duas amostras, foram caracterizadas também através de microscopia eletrônica de varredura 

na condição como recebida, nas quais é possível ver a homogeneidade das amostras, de forma 

que, não é possível identificar fases cristalinas nestas duas amostras. No entanto, análise feita 

através de microscopia eletrônica de transmissão, com imagens em escala de 50 nm, a Fig 5.5 

mostra pequenos cristalitos na amostra A6 Nano, enquanto que, a amostra A6 Vítrea 

apresenta a sua estrutura completamente amorfa. A Fig. 5.5(a) e (b) mostram as imagens de 

campo claro e campo escuro com sua respectiva imagem de difração da área selecionada 

revelando os anéis espessos típicos da estrutura completamente amorfa para a amostra A6 

Vítrea. As micrografias de campo claro (Fig. 5.5(c)) da amostra A6 Nano revelam a presença 

de pequenos cristais embebidos na matriz amorfa que possuem tamanhos de no máximo       

20 nm, enquanto que, as imagens de campo escuro não mostram claramente a estrutura dos 

feixes difratados (Fig.5.5 (d)), mas, estes picos podem ser observados nas imagens de difração 

da mesma área, inserida na Fig.5.5 (d), com o anel mais espesso próximo ao centro da 

difração seguido por anéis mais finos e com alguns picos referentes aos pequenos cristais e 

presentes na matriz amorfa. A presença ou surgimento dessas fases cristalinas podem ser 

intensificadas devido ao polimento iônico, o aquecimento provocado pelo processo também 

pode induzir ao surgimento de precipitados cristalinos, de forma que, ainda é um tema 

discutido na literatura153.  

A análise química realizadas através da técnica de energia dispersiva de raios-X 

(EDX), mostra que a estrutura da amostra A6 Vítrea possui, em porcentagem atômica,         

56, 49% de Cu, 37,53% de Zr e 5,98% de Al, e a amostra A6 Nano, possui em sua 

composição: 57,91% de Cu; 37,08% de Zr e 5.01% de Al. 
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Depois de realizada esta primeira etapa de caracterização estrutural, medidas de 

densidade foram realizadas em cada amostra, na condição como recebida, através do método 

de Arquimedes. A Tabela 5.1, mostra os valores de densidade para cada espécime, bem como 

suas características térmicas como a temperatura de transição vítrea (Tg), a temperatura de 

cristalização (Tx) e intervalo de líquido super-resfriado (ΔTx). 

Tabela 5.1: Valores de densidade e calorimetria para cada uma das amostras. 
Notação Densidade [Kg/m3] Tg [K] Tx [K] ΔTx [K] 

A1 6959 ± 2 658 ± 1 729 ± 1 71 ± 2 
A2 6889 ± 2 701 ± 1 763 ± 1 62 ± 2 
A4 7041 ± 2 729 ± 1 783 ± 1 54 ± 2 
A5 7381 ± 2 722 ± 1 780 ± 1 58 ± 2 

A6 Vítrea 7358 ± 2 730 ± 1 807 ± 1 77 ± 2 
 

Nota-se pela tabela acima que a densidade das amostras aumenta conforme a redução 

do elemento de menor densidade que no caso é o Alumínio, com exceção da amostra A4, que 

por possuir maior quantidade de fases cristalinas, apresenta maior densidade, uma vez que a 

estrutura amorfa é menos densa que a estrutura cristalina.  

 

5.2. Espectroscopia Mecânica Aplicada ao Estudo das Ligas do Sistema Amorfo     
Cu-Zr-Al 

As Fig 5.6 e 5.7 mostram os espectros de relaxação anelástica das ligas nanocristalinas 

A1, A2, A4 e A5, nas quais são plotados os espectros da frequência ao quadrado (f 2), 

normalizado em 305 K, e do atrito interno (Q-1) em função da temperatura, mantidos na 

mesma escala para efeito de comparação entre as medidas de cada liga. Todas as medidas 

mostradas nas figuras foram realizadas em escala de frequência dos kHz. Nos espectros, pode 

ser visualizado que o atrito interno não é reprodutível, porém as amostras A1 e A5 que 

possuem a menor quantidade de fases cristalinas, o processo de amortecimento é maior e fica 

mais claro que a partir da segunda corrida o atrito interno diminui, caracterizando que as 

amostras estão sofrendo um processo de ordenamento estrutural ou de migração atômica 

através de volume livre que ocorre de forma irreversível. Já nas amostras A2 e A4, o processo 

de amortecimento é menos visível e é menos reprodutível, e neste caso, a amostra A2 ainda 

apresenta um pico próximo à temperatura ambiente, que certamente, está vinculado à 

presença de alguma fase intermetálica que se sobressai nesta composição.  
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Figura 5.6: Processo de relaxação observado nas amostras A1 e A2 do sistema Cu-Zr-Al para 
temperaturas acima da temperatura ambiente em aproximadamente 100 K abaixo da Tg. Os 
espectros foram mantidos na mesma escala para efeito de comparação. 
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Figura 5.7: Processo de relaxação observado nas amostras A4 e A5 do sistema Cu-Zr-Al para 
temperaturas acima da temperatura ambiente e aproximadamente 100 K abaixo da Tg. Os 
espectros foram mantidos na mesma escala para efeito de comparação. 
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Nas Fig. 5.6 e 5.7, os processos de relaxação anelástica são mais nítidos nos espectros 

de frequência e, uma das características do espectro anelástico em relação à frequência, é a 

diminuição desta conforme a temperatura aumenta. As setas presente em cada espectro de 

frequência indicam o inicio do processo de relaxação estrutural, como indicado anteriormente, 

estes mecanimos de relaxação são irreversíveis e estão associados à forte migração atômica 

que leva o material ao processo de relaxação da estrutura amorfa, mas também, mostra uma 

contribuição viscoelástica no material.  

Os centros geradores destes mecanismos de relaxação fazem com que os “centros 

relaxores” se empacotem de tal forma que a partir da temperatura indicada na seta eles passem 

por um tipo de escoamento onde os grupos interagem de forma a promover uma estabilização 

destas estruturas nesta dada faixa de temperatura onde ocorreu a máxima temperatura ao qual 

foi submetida cada amostra. Nas seguintes corridas, após a primeira, é visto que as estruturas 

se estabilizam de modo a não permitir mais que ocorra uma forte relaxação estrutural durante 

o processo de envelhecimento, nos quais os processos de relaxação são contínuos e 

irreversíveis. Na mudança que ocorre da primeira para as demais, é observado que quanto 

maior a presença da fase amorfa, maior é o processo de migração atômica para estruturas mais 

estáveis, isso é caracterizado pela grande quantidade de volume livre presente na estrutura 

amorfa. Nas amostras que contém mais fases cristalinas o volume livre é menor e, portanto, 

existem menos barreiras para que o processo de cristalização ocorra. 

Os resultados obtidos mostram uma inflexão que ocorre em torno de 2/3 da Tg, e estão 

indicados por uma seta, a partir deste ponto, a amostra começa a apresentar uma forte 

interação viscoelástia, e não há unicamente uma forma de relaxação anelástica mas há a 

participação viscoelástica juntamente com uma contribuição termoelástica que é caracterizada 

por uma forte migração atômica que leva à diminuição da viscosidade, permitindo um 

rearranjo mais eficiente de forma a levar o material ao processo de cristalização. É 

evidenciado também, que a presença das fases cristalinas inibe o processo viscoelástico e 

termoelástico, uma vez que elas já estão presentes no material e o processo de relaxação, 

evidentemente é bem menor e está expressa no espectro de relaxação da amostra A4 da      

Fig. 5.7. O que se pode assegurar, é que a presença dessas fases cristalinas inibe o processo de 

relaxação associado a volumes livres ou a defeitos presentes nos materiais e, aos poucos, 

esses volumes livres se reagrupam e passam a formar centros melhores empacotados ou se 

rearranjam junto aos cristalitos presentes na amostra dando o propício rearranjo para formar 
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estruturas inteiramente cristalinas. As mudanças que ocorrem nas amostras, da primeira para 

as demais corridas, podem ser visto nos difratogramas comparativos da Fig. A(B1), para a 

amostra A5, inseridos na Seção A.1.3 do Apêndice. As demais amostras (A1, A2 e A4) 

seguem o mesmo comportamento da amostra A5. 

A amostra A6 completamente amorfa mostrada na Fig. 5.8(a), corrobora para o quadro 

comparativo visto nas amostras das Fig. 5.6 e 5.7, na qual se pode ver uma nítida redução do 

atrito interno durante o processo de resfriamento quando comparado à primeira corrida de 

aquecimento, da mesma forma o aumento no módulo também é visível, em ambas as medidas 

embora, seus difratogramas antes e após as medidas não mostrem alterações como pode ser 

visto na Fig. A(B1), inseridos na Seção A.1.3 do Apêndice. O atrito interno começa a subir na 

temperatura próxima a 525 K, ou mesmo antes disso. A partir desta faixa de temperatura, a 

parte viscoelástica também começa a competir e a contribuir para o processo de relaxação. 

Agora, a amostra apresenta uma espécie de deformação viscoelástica junto com a deformação 

anelástica, que foi previamente discutido na Seção 3.6. Na Fig. 5.8(b) os espectros de atrito 

interno, obtidos através do pêndulo de torção invertido do tipo Kê, mostram um nítido ciclo 

de histerese que representa a contribuição termoelástica e viscoelástica que ocorre na amostra 

A6 Vítrea. É difícil separar estes tipos de mecanismos de relaxação nas ligas amorfas, uma 

vez que, elas ocorrem de forma simultânea. 

Em estudos realizados por Wang e colaboradores132 e por Cai e colaboradores154, 

sugere-se que os mecanismos que governam os processos de relaxação, e envolvem o 

processo cinético na região de líquido super-resfriado, são controlados por um único átomo 

em ligas a base de Zr, geralmente o elemento de menor raio atômico, que depois acaba por 

acionar o movimento coletivo dos demais átomos “mais pesados” na região de liquido super-

resfriado para formar a cristalização primária. Isso mostra que os resultados obtidos, através 

dos estudos de espectroscopia mecânica, envolvem rearranjo estrutural que se inicia bem 

abaixo da temperatura de transição vítrea, em temperaturas geralmente acima de 2/3 da Tg e 

que estes mecanismos de relaxação estrutural podem ser governados pelo cobre que leva os 

demais elementos a se reordenarem ainda em temperaturas bem abaixo da Tg. Algumas ligas 

vítreas são caracterizadas pela presença da transição do tipo β, que geralmente ocorre quando 

se realizam medidas de relaxação anelástica com frequência da ordem de 1 Hz9; 141, mostrando 

que alguns mecanismos em vidros metálicos são altamente dependentes da frequência de 

oscilação aplicada ao material.  
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Figura 5.8: Espectros de relaxação anelástica obtidos através de dois aparatos (a) no 
elastômetro acústico, no qual é possível ver os processos de relaxação que ocorrem na liga A6 
Vítrea e em (b) medidas realizadas com o pêndulo de torção do tipo Kê, que mostra os 
mecanismos viscoelástico e anelástico da amostra A6 Vítrea. A inserção em cada figura 
mostra a redução do atrito interno da primeira para as demais corridas. 

 



100 
 

 
 

Com o propósito de verificar o comportamento amorfo o mais próximo possível da 

região de líquido super-resfriado, a amostra A2 foi aquecida até que fosse ultrapassado a Tg da 

liga parcialmente cristalizada e, assim, fazer um comparativo dos dois estágios: abaixo da Tg e 

atravessando a Tg. A Fig. 5.9 mostra de forma explicita, principalmente nos espectros de 

frequência, que a cristalização intensifica o módulo, como é de se esperar em ligas amorfas 

após ser cristalizada. Na Fig. 5.9, pode ser claramente observado que as três primeiras 

corridas, feitas a 100 K abaixo da Tg apresentaram processos de relaxação parecidos com os já 

discutidos. A quarta corrida foi realizada até uma temperatura de forma a passar de Tg, de 

modo que quando a amostra atingiu 654 K, o módulo de elasticidade que decrescia com a 

temperatura passou a ter um leve aumento e o atrito interno se intensificou de forma rápida o 

que corresponde a uma forma característica da temperatura de transição vítrea15; 129.  
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Figura 5.9: Mecanismos de relaxação que ocorrem na amostra A2 no qual a primeira corrida 
expressa a amostra na condição como recebida, a segunda e terceira mostram o primeiro 
mecanismo de relaxação abaixo da Tg, a quarta corrida leva ao mecanismo de relaxação na 
região de líquido super-resfriado, no qual prevalece a viscoelasticidade e a quinta corrida 
representa a relaxação da amostra com a maior parte de fração cristalina.  

Acima desta temperatura, segundo estudos realizados por Cai e colaboradores154, os 

mecanismos viscoelásticos dirigem o processo de relaxação que é provavelmente comandada 

pelos átomos Cu e que posteriormente aciona a blindagem compostas por Al e Zr e faz com 
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que estes e outros agrupamentos de átomos deem pequenos saltos e, coletivamente passam a 

fluir até que o processo de cristalização comece a ocorrer e, com este amolecimento, o atrito 

interno causado pela tensão aplicada tende a crescer de forma ilimitada até que o processo 

viscoso se equilibre com a fase cristalina e assim, atinja a cristalização primária e, enquanto 

isso, o módulo de elasticidade dinâmico decresce até que todo o processo de cristalização seja 

completado. Este comportamento na região de líquido super-resfriado é típico dos metais 

amorfos e alguns destes processos já foram relatados na literatura132; 154; 155 e ocorre devido ao 

aumento da perda de energia mecânica pela transformação de fase amorfa para a cristalina. 

Ainda no resfriamento da quarta medida, nota-se que o módulo de elasticidade 

representado pelo quadrado da frequência normalizado, apresenta um valor mais elevado do 

que no aquecimento, indicando que houve um processo de cristalização da amostra. Esta 

ocorrência fica ainda mais clara, quando se analisa a quinta corrida e não se consegue 

identificar a Tg, apesar de o atrito interno ainda subir para altas temperaturas. Desse modo, foi 

possível determinar que a temperatura de transição vítrea para uma taxa de aquecimento de    

1 K/min, ocorre próxima da inflexão da frequência na quarta corrida. A diferença entre aquela 

obtida por DSC e esta foi de 64 K, o que corrobora a análise feita acima a respeito de 

processos de relaxação devido à cristalização parcial das amostras, haja vista que a 

temperatura atingida durante as medidas estavam mais próximas de Tg. 

É nítida a presença do aspecto irreversível nos processos que ocorrem nas ligas do 

sistema Cu-Zr-Al, quando observadas em alta temperatura e, o atrito cresce de forma 

exponencial em uma temperatura bem abaixo da temperatura de transição vítrea. Nas medidas 

apresentadas neste trabalho, observa-se que a relaxação estrutural sempre se desloca para altas 

temperaturas em cada ciclo de medida (Fig. 5.9) o atrito interno é reduzido quando se 

compara com o espectro anterior e está intimamente correlacionado ao aumento da frequência 

de ressonância de cada composição analisada. O atrito interno e a frequência de ressonância 

mostram claramente o caráter da presença de um termo de relaxação estrutural reversível e 

irreversível.  

5.3. Espectroscopia Mecânica Envolvendo Altas e Baixas Temperaturas 

Em temperaturas acima da temperatura ambiente, o que pode ser previsto e observado 

é que os mecanismos de relaxação em vidros metálicos envolvem fenômenos anelástico, 

viscoelástico e termoelástico e podem ter sua origem nas interações eletrônicas entre os 

elementos presentes no material e as tensões mecânicas alternadas podem acelerar estas 
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contribuições interatômicas. Para isso, medidas de espectroscopia mecânica foram realizadas 

nas ligas de composição nominal Cu54Zr40Al6, tanto na amostra nanocristalina (A6 Nano) 

quanto na completamente amorfa (A6 Vítrea) e, com o ensejo de verificar a origem destes 

processos de relaxação em vidros metálicos, foram realizadas medidas de atrito interno em 

temperaturas abaixo da temperatura ambiente. Desta forma os espectros anelásticos das 

amostras puderam ser medidos com diferentes frequências.  

Primeiramente foram feitas medidas anelásticas varrendo a amostra A6 Nano entre as 

temperaturas de 150 K a 625 K, garantindo que a Tg não fosse ultrapassada, para que em 

seguida, pudessem ser utilizadas as amostras completamente amorfas, A6 Vítrea. Os espectros 

anelásticos obtidos na amostra A6 Nano podem ser visualizados na Fig. 5.10, na qual, para 

baixas temperaturas, pode ser presenciada uma curva de histerese na primeira corrida de 

resfriamento da amostra (azul). Nesta primeira corrida (1) quando a amostra é resfriada 

abaixo da temperatura ambiente, o atrito interno apresenta um pico amplo até atingir a 

temperatura mínima, enquanto que no aquecimento (1’) o comportamento do atrito interno se 

eleva e se desloca para temperaturas mais altas e atinge seu nível mínimo em torno de 340 K, 

a partir deste ponto, o atrito volta a subir até que o ciclo seja interrompido em 446 K. O que 

pode ser observado é que um ciclo de histerese é formado entre o resfriamento (1) e o 

aquecimento (2) que pode ser provocado pelo deslocamento do pico quando aquecido, isto 

pode ser melhor visualizado na Fig. 5.10 (b). Neste ciclo de aquecimento-resfriamento a 

amostra foi envelhecida até a temperatura de 446 K. É possível perceber que a frequência fica 

praticamente inalterada durante o ciclo de resfriamento e aquecimento. 

Na segunda corrida a amostra foi novamente resfriada (2) a partir da temperatura 

ambiente, na qual pode ser presenciado um aumento substancial do atrito interno conforme a 

temperatura diminui que segue acompanhado do amplo pico visto na primeira corrida de 

resfriamento (1). Este comportamento provavelmente é provocado por rearranjo de cluster e 

pela criação e aniquilação de volume livre que se tornam mais susceptíveis devido ao 

envelhecimento da amostra123; 133; 138. Na sequência, a amostra foi novamente aquecida, desta 

vez até atingir a temperatura de 525 K e durante o seu resfriamento, após ter atingido esta 

temperatura a frequência sofre um leve aumento mostrando que houve uma contribuição 

termoelástica de rearranjo atômico. Neste ciclo de medidas, é perceptível que abaixo da 

temperatura ambiente o atrito interno acompanha o espectro da primeira corrida (1’) mas, há 
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uma pequena redução nas curvas de atrito interno acima da temperatura ambiente, enquanto 

que os espectros de frequência normalizada permanecem praticamente superpostos.  
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Figura 5.10: Relaxação anelástica da amostra A6 nanocristalina. Em (a) a forte mudança que 
ocorre na amostra, conforme esta sofre processo de envelhecimento e em (b) o destaque para 
os espectros de atrito interno em baixas temperaturas. 
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No terceiro ensaio, a amostra foi novamente resfriada a partir da temperatura ambiente 

(3) e o espectro de atrito interno ficou mais intenso conforme a temperatura diminui e o pico 

amplo desaparece. Durante o processo de aquecimento, o atrito diminui bastante, indicando 

um fenômeno que é perceptível apenas em baixas temperaturas, mas que é de certa forma 

induzido pelo processo de envelhecimento que permanece indiferente nas curvas de 

aquecimento, acima da temperatura ambiente. Neste terceiro ciclo de resfriamento-

aquecimento, abaixo da temperatura ambiente, o que pode ser notado é que o atrito interno 

diminuiu bastante durante o aquecimento o pico amplo que antes era vistos nas duas primeiras 

corridas durante o aquecimento praticamente desaparece em temperaturas abaixo da ambiente, 

restando apenas um pico amplo que aparece em torno de 450 K.  Na terceira corrida, a 

amostra seguiu o ciclo de aquecimento até ser interrompido em 623 K, e seu resfriamento, 

após atingir a temperatura máxima, mostra claramente a presença dos mecanismos de 

relaxação anelástica indicada pela histerese aberta e que vem também acompanhada do 

mecanismo de relaxação viscoelástico mostrado pela inflexão da frequência que está indicado 

pela seta. As mudanças na densidade das amostras em cada ciclo térmico foram calculadas e 

estão inseridas na Seção A.1.1 do Apêndice. 

Durante estes três ciclos de aquecimento-resfriamento, em baixas temperaturas, o pico 

de atrito interno aumenta bastante durante o resfriamento e o pico amplo se deteriora à medida 

que a amostra é envelhecida mostrando que há um ordenamento de certos tipos de clusters e 

um processo de criação e aniquilação de volume livre que de também ocorre com alguns tipos 

de clusters, de forma muito parecida com o observado por Lekka e colaboradores122; 123 

através de simulação computacional. A partir do momento em que a amostra é aquecida, e que 

há uma influência da temperatura, a tensão mecânica aplicada provavelmente induz ao 

ordenamento ou aproximação dos centros de relaxação e, quando atinge e passa de 500 K, as 

contribuições viscoelástica e termoelástica agem fazendo com que os centros de relaxação se 

aproximem e se reorientem de forma mais eficiente, de forma que, isso reflete no espectro de 

relaxação anelástica representando uma diminuição no atrito interno e pela intensificação no 

módulo de elasticidade dinâmico.  

No último ciclo de aquecimento, fica evidente que a amostra sofre um processo de 

relaxação que pode envolver criação e aniquilação de clusters de diversos tipos, ao 

reordenamento destes e a uma forte migração de volume livre, que se combina para formar 

estruturas mais estáveis156, que pode ser observado pela diminuição do atrito interno e pelo 
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aumento no espectro normalizado da frequência. Agora fica mais claro que há a criação e a 

aniquilação de clusters e de volume livre num processo de ordenamento irreversível, que 

tende a iniciar em baixas temperaturas e que se reflete nos espectros anelásticos em altas 

temperaturas visto anteriormente. 

5.4.Análise dos Resultados para Temperaturas Abaixo da Temperatura Ambiente 
nas Amostras A6 Vítrea e A6 Nano. 

A partir deste comportamento revelado pela amostra A6 Nano, passamos a investigar 

os processos de relaxação em temperaturas abaixo da ambiente nas amostras A6 Vítrea de 

mesma composição e na amostra A6 Nano com diferentes frequências aplicadas.  

Primeiro foi utilizada uma amostra completamente amorfa, que fora medida em escala 

de Hz com os espectros sendo obtidos através do pêndulo de torção invertido tipo Kê. A Fig. 

5.11, mostra o espectro de relaxação anelástica em duas corridas na frequência de 11 Hz, na 

qual pode ser visto que durante o resfriamento não são observados processos relativos a 

perdas mecânicas, mas durante o ciclo de aquecimento, pode ser observado claramente um 

pequeno deslocamento no atrito interno e a frequência sofre um processo de histerese. Esta 

amostra permaneceu na mínima temperatura durante 15 minutos, a fim evitar qualquer 

processo de oscilação na taxa de aquecimento. 
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Figura 5.11: Espectros de relaxação anelástica obtidos na frequência de 11,6 Hz no qual o 
quadro mostra um processo de relaxação que ocorre em baixas temperaturas durante o 
aquecimento. 
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O processo de histerese que se presencia no espectro de frequência está relacionado a 

processos de relaxação de volume livre e de clusters que se contraem durante o resfriamento. 

Este processo de redução da frequência durante o resfriamento está relacionado à diminuição 

da densidade do volume livre e ao aumento da rigidez das ligações atômicas que torna mais 

difícil o processo de mobilidade atômica dos elementos constituintes, uma vez que, a 

difusividade se torna bastante reduzida e pode ser praticamente negligenciada em baixas 

temperaturas. Estes fenômenos também são observados em ensaios de tração em baixas 

temperaturas e culminam com o enrijecimento dos vidros metálicos139; 140; 157.  

Durante o processo de aquecimento a frequência mostra que os volumes livres são 

ativados rapidamente evidenciados pela mobilidade devido ao efeito térmico provocando a 

histerese no espectro de relaxação da amostra, já os espectros de atrito interno, evidenciam 

que os processos não estão somente associados ao efeito térmico e a coalescência do volume 

livre. O decréscimo no atrito interno pode estar associado a mecanismos de criação e 

aniquilação dos centros de relaxação ou mesmo a um processo de relaxação nos próprios 

clusters, que tendem a se aproximar com a redução da temperatura e, de alguma forma sofrem 

um processo de reacomodação que não é a mesma da forma original do cluster. Pode haver 

uma espécie de mudança no posicionamento atômico dentro de determinado tipo de cluster, 

mas que talvez não tenha energia suficiente para excitá-lo por completo e podem estar 

relacionados à liberação gradativa das tensões internas da amostra. 

Para verificar essa hipótese uma série de medidas foi realizada no elastômetro 

acústico, mudando a frequência para a escala de kHz, com uma amostra da mesma matriz da 

utilizada no pêndulo de torção. As Fig. 5.12 e 5.13 mostram os espectros de relaxação 

anelástica das quatro primeiras corridas. Nos espectros da Fig. 5.12 são mostrados os dois 

principais picos de relaxação anelástica que ocorrem no material durante as primeiras três 

corridas completando o ciclo térmico de aquecimento-resfriamento. O primeiro pico (I) de 

atrito interno, que surge durante o processo de resfriamento, é observado com maiores 

detalhes na Fig. 5.12(a), este pico aparece e torno de 225 K e o segundo pico (II) surge em      

258 K, de forma bastante intensa e provocando uma intensa diminuição no módulo elástico 

dinâmico (frequência) seguido de um leve ombro em torno de 262 K (Fig. 5.12(a)). Durante o 

aquecimento, o pico (I) se desloca para temperaturas menores e varia em torno de 210 K (pico 

(I’)) e, o segundo pico (II’) se desdobra em torno de 255 K sofrendo um alargamento, que 

pode ser visto no espectro de aquecimento da Fig. 5.13.  
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Figura 5.12: Em (a), (b) e (c) são mostrados os espectros de relaxação anelástica da amostra A6 
Vítrea, evidenciando os picos de relaxação que surgem na amostra como recebida em três 
corridas consecutivas.  
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Figura 5.13: Detalhes dos espectros comparativos de atrito interno observados durante o 
resfriamento, em que pode ser visto a flutuação dos picos I e II em torno de 225 K e 258 K, 
respectivamente. Nos espectros de atrito interno observados no aquecimento I’ é menos 
visível e II’ se alarga e se desdobra. 

É possível verificar na Fig. 5.13 que durante o resfriamento o atrito interno e a 

frequência variam de posição em uma pequena faixa de temperatura em torno de 225 K para o 

primeiro pico (I) e em torno de 260 K no segundo pico (II), o que dificulta a obtenção de 

energia de ativação do processo, embora Bakai138 considere que este tempo para o processo 

ocorrer seja de aproximadamente 10-13 s. Outras medidas obtidas com uma variação de 

frequência em um intervalo de 100 Hz (não apresentada na tese) mostram apenas o segundo 

pico nesta mesma faixa de temperatura e que está sempre mudando de posição, mostrando a 

possibilidade de haver a criação e aniquilação de centros de relaxação ou simplesmente o 

deslocamento da blindagem atômica dos clusters que são susceptíveis à tensão oscilante 

aplicada124; 138; 158. 

Na literatura, é relatado que os dois picos característicos em amostras amorfas surgem 

quando esta é hidrogenada ou passa por algum tipo de deformação ou até mesmo pela falta de 

cuidado durante o processo de ajuste da amostra12; 133. Os picos característicos, geralmente 

aparecem na faixa entre 100 K a 300K, como discutido na Seção 3.6.1. O detalhe é que a 

amostra, cujos espectros estão nas Fig. 5.12 e 5.13, não passaram por nenhum dos dois 
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tratamentos citados acima e o sistema de ajuste é realizado de forma muito cuidadosa 

exatamente para evitar que qualquer processo de deformação ocorra nas amostras, o que 

indica que algum outro processo de relaxação ocorre não apenas induzido por interstícios ou 

processos cisalhantes previamente realizados nas amostras.  

Considerando que a amostra é produzida a partir do sistema Cu-Zr-Al, e que o Al tem 

certa afinidade em promover um processo de hibridização com os demais átomos, essa 

interação eletrônica pode ser um reflexo da forte mudança vista nos espectros de frequência, 

uma vez que, ocorre uma aproximação maior dos clusters e dos volumes livres em baixas 

temperaturas157. E esta aproximação quando excitada por uma tensão mecânica externa 

provoca uma distorção do perfil da energia potencial de rearranjos atômicos do sistema, em 

particular dos centros de relaxação na direção da tensão aplicada. Segundo estudos realizados 

por Bakai138, sso pode induzir o processo de relaxação estrutural de forma direta, orientada 

pela tensão externa que leva a acumulação de deformação inelástica, de acordo com a 

magnitude da tensão aplicada. Se a tensão provém de uma alta taxa, então o carregamento 

alternado pode resultar em atrito interno mais elevado138.  

Comparando as corridas realizadas com frequência em escala de Hz, relativamente 

baixa, e a frequência da ordem de kHz, três ordens de grandeza superior, torna-se evidente 

que os processos observados são induzidos pela tensão oscilante aplicada, uma vez que, pode 

ser descartada a possibilidade de deformação da amostra neste primeiro estágio de medidas. 

Para atestar que as medidas anteriores não promovem uma influência dos processos de 

deformação induzidos na amostra, e resolver estas dúvidas, novas medidas de atrito interno 

foram realizadas em uma amostra A6 Nano, a fim de verificar, não apenas a influência que o 

processo de ajuste causa na amostra (deformação), mas também, se há a presença de outros 

mecanismos de relaxação nas amostras.  

A Fig. 5.14 mostra a evolução do espectro anelástico da amostra nanocristalina, 

recém-ajustada no porta amostras e medida em frequências dos kHz, obtidos através de 

medidas flexurais, durante os ciclos térmicos na faixa de temperatura entre 150 K e 300 K. As 

mudanças que ocorrem na microestrutura da amostra como recebida são nítidas nos espectros 

de atrito interno (Q-1), enquanto que, a frequência permanece praticamente inalterada, muito 

parecido com o primeiro processo de relaxação anelástica visto na Fig.5.10.  
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Figura 5.14: Mudanças que ocorrem no espectro anelásico da amostra A6 Nano obtidos em  
frequência de kHz  em três ciclos consecutivos de medidas. Em (a) aparece um amplo pico na 
primeira medida, seguido por um decréscimo na segunda corrida (b) e desaparece na terceira 
corrida (c).  
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No primeiro ciclo térmico (Fig. 5.14(a)), o atrito interno, durante o resfriamento, 

mostra um pico amplo que se inicia em 276 K e termina em torno de 190 K e, também 

apresenta um pico aparente em 174 K. Na medida em que a amostra é aquecida um pico em 

torno de 186 K, que também está presente no resfriamento, aparece novamente e o pico amplo 

desaparece. Na segunda corrida (Fig.5.14(b)), o pico em torno de 180 K é mais evidente 

durante o resfriamento, mas, não aparece durante o aquecimento e o atrito interno mostra um 

leve aumento a partir de 220 K, seguindo os valores obtidos no resfriamento. Na terceira 

corrida (Fig. 5.14(c)), os picos já não são claramente observados e o atrito interno torna-se 

contínuo (linear) com o aumento da temperatura, muito parecido com o fenômeno ocorrido 

quando a amostra foi submetida a ciclos térmicos, visto na Fig. 5.10.  

O decréscimo em cada pico observado em cada curva de atrito interno indica uma 

redução na mobilidade atômica e, em consequência disso, ocorre a redução da distância 

interatômica, também dentro dos clusters quando a amostra é submetida a baixas 

temperaturas. Esta redução no tamanho dos clusters leva a uma nova redistribuição e 

migração do volume livre, levando-os a estados mais estáveis. Como discutido anteriormente 

na frequência em Hz, a redução da mobilidade atômica causa o aumento na frequência 

conforme a temperatura é reduzida, e a presença da histerese térmica se justifica pela 

aniquilação e recriação do volume livre. Este fenômeno também provoca o aumento da tensão 

e da plasticidade em ligas do sistema Cu-Zr-Al, como foi observado por Kawashima e 

colaboradores159, em testes de tração realizados em temperaturas criogênicas. 

Apesar desta mudança na frequência, a mudança no atrito interno não se justifica 

apenas devido a migração de volume livre para esta amostra, por isso, novas medidas foram 

realizadas, desta vez, deixando a amostra por um mês comprimida no porta amostras na 

configuração campled free. Esta iniciativa tem o intuito de verificar o efeito da compressão 

realizada no ajuste da amostra. As Fig. (5.15 e 5.16) mostram o espectro anelástico da amostra 

nesta condição em que o efeito da compressão produz dois picos evidentes em cada medida. 

Na primeira corrida (Fig. 5.15(a)), durante o resfriamento, o primeiro pico (I) surge em 195 K 

e o segundo (II) surge em 270 K. O pico (I) se desloca para 209 K na segunda corrida       

(Fig. 5.15(b)) e retorna para 196 K (Fig. 5.15(c)) na terceira corrida. O segundo pico (II) 

torna-se mais intenso nas medidas subsequentes durante o resfriamento e permanece 

praticamente na mesma posição como pode ser visto na Fig. 5.16.  
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Figura 5.15: Espectros de relaxação anelástica realizados em três corridas consecutivas (a), 
(b) e (c) após a amostra A6 Nano ficar presa por um mês no porta amostras.  
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Figura 5.16: Espectros de atrito interno mostram os picos em torno de 195 K (I) e 270 (K) 
durante o resfriamento e sofrendo um deslocamento para maiores temperaturas, flutuando em 
torno de 210 K e 270 K, após a amostra A6 Nano ficar presa por um mês no porta amostras. 

O deslocamento destes picos durante o aquecimento visto na Fig. 5.16, tornam-se mais 

sensíveis e deslocam bastante durante as corridas de aquecimento, pois além da tensão 

alternada aplicada, há também o efeito térmico que acaba contribuindo para o efeito 

anelástico que, consequentemente, registra maior amortecimento devido à mobilidade mais 

intensa de volume livre e de agrupamento de átomos que se rearranjam durante este 

processo133; 138. 

Nos ciclos de aquecimento durante a primeira corrida, visto na Fig. 5.16, ao contrário 

do que ocorreu na amostra A6 Vítrea, onde o pico se deslocava para menores temperaturas, o 

pico (I) se desloca para 217 K e passa a ser denominado de (I’) e o pico (II) desloca-se para 

286 K sendo denominado pico (II’). Estes picos são reprodutíveis e apresentam pequenos 

deslocamentos em suas posições e revelam anomalias que são evidentes na frequência de 

oscilação da amostra em torno de cada pico de relaxação. 

O aumento no atrito interno mostra uma forte mudança nas ligações atômicas entre os 

elementos constituintes da liga. Os picos de relaxação anelástica bem definidos, que são 

mostrados na Fig. 5.15 e 5.16, podem fornecer a informação topológica do sistema em baixas 



114 
 

 
 

temperaturas e, estão relacionados aos rearranjos estruturais de clusters induzidos pela 

deformação aplicada na amostra nanocristalina. No entanto, Fukuhara137; 160 e colaboradores 

tem discutido que a presença do pico em torno de 287 K está relacionado a transformações 

associadas ao acoplamento elétron-fônon, acompanhada pelo acúmulo de deformação durante 

o processo de relaxação que pode ser provocado por tensões internas intrínsecas do material 

que são induzidas pelas tensões externas aplicadas138.  

Neste estudo, o amplo pico visto na Fig. 5.14 que decresce e o surgimento dos picos 

na amostra em baixas temperaturas após passar um mês comprimida no porta amostras não 

estão apenas vinculadas a processos de deformação, mas estão relacionadas a mudanças nas 

configurações topológicas e eletrônicas dos clusters vistos nas Seção 2.6.4. Assim, os 

diferentes tipos de clusters presentes na amostra absorvem diferentes quantidades de energia 

devido à formação de novos rearranjos de curto e médio e alcance durante cada ciclo de 

medida e isso reflete na aleatoriedade mostrada na posição dos picos de relaxação a cada nova 

medida. É bom observar que anomalias idênticas foram observadas nas Fig. 5.12 e 5.13 para a 

amostra A6 Vítrea, e isto mostra que o efeito da compressão observado na amostra A6 Nano 

(Fig. 5.15 e 5.16), não é o único mecanismo responsável pelo processo de relaxação nas 

amostras, mas, como observado por Bakai138 e Lekka122; 123, podem estar relacionados a 

mudanças internas que são estimuladas pela tensão mecânica oscilante aplicada que acabam 

por interagir com outros micromecanismos que estão envolvidos no processo de absorção de 

energia do material. Estes mecanismos e seus comportamentos foram estudados através de 

ondas ultrassônicas, para ver se os picos tendem a aumentar conforme visto nas frequências 

dos Hz e kHz.  

A Fig. 5.17 mostra os espectros de atenuação durante o aquecimento na faixa de 

temperatura entre 150 K e 300 K, obtidas através de medidas de ultrassom, com ondas 

transversais, na escala de frequência de MHz. Nestes espectros, a segunda corrida (2) foi 

realizada cinco dias após a primeira corrida (1) e, a terceira corrida foi realizada 34 dias após 

a primeira corrida. Em cada intervalo de medida a amostra foi mantida sob vácuo fora do 

criostato para evitar qualquer tipo de efeito térmico e de deformação. Na primeira corrida, se 

observa um amplo pico (I) em torno de 180 K e um ombro em torno de 215 K (II). Como 

pode ser visto na Fig. 5.17, o pico (I) em 180 K decresce da primeira (1) para a segunda 

corrida (2) e desaparece na terceira corrida (3), o que sugere fortemente que as estruturas 

atômicas, tanto em termos de cluster quanto de volume livre, passam a se estabilizar a cada 
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nova corrida, e isto pode ser observado na quarta corrida (4), na qual o pico desaparece 

completamente. Tais fatos são corroborados por estudos preditos por cálculo de estrutura 

eletrônica baseados na teoria do funcional da densidade (DFT) e dinâmica molecular (MD) 

reportados na literatura90; 123; 124; 161. É importante ressaltar que os picos descritos 

anteriormente, não foram observados nos estudos realizados por Fukuhara137, sendo tais fatos 

relacionados à pressão de 0,2 MPa provocada pelo acoplamento da amostra com os 

transdutores. 
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Figura 5.17: Espectro comparativo de atenuação em função da temperatura obtidos para a 
amostra A6 Nano. A primeira corrida mostra um amplo pico em torno de 180 K que decresce 
nas medidas subsequentes isso é possível devido à aniquilação e criação de novos arranjos 
atômicos. O pico em 238 K, na segunda corrida se desloca para 245 K na terceira corrida e na 
quarta corrida o pico II se intensifica e alarga e começa a se juntar ao pico III. 

 
Na segunda corrida (2), é observada ama redução da intensidade da atenuação do pico 

(II) e o surgimento de um terceiro pico (III) em torno de 238 K. O terceiro pico (III) continua 

a aumentar a cada nova medida e se torna evidente nas medidas subsequentes com um leve 

deslocamento para 245 K, enquanto o pico (II) cai e retorna mais intenso na quanta corrida 

(4), quando passa a se juntar ao terceiro pico e começa a se alargar. Estas mudanças que 
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ocorrem nos picos de atenuação são devido a possíveis interações, discutidas na Seção 

2.4.6.2, que ocorrem nos rearranjos atômicos similar ao do atrito interno presenciado nos 

espectros de relaxação observado nas Fig. 5.14, 5.15 e 5.16, no qual o mecanismo é 

intensificado pelo processo de deformação em que a amostra foi submetida ao ficar 

comprimida no porta amostras. Estas mudanças que ocorrem nos espectros de atrito interno 

também foram observadas por Khonik136, apenas quando as amostras vítreas são submetidas a 

processos de laminação a frio. Assim, estas mudanças que foram observadas nos espectros de 

relaxação anelástica das amostras, em baixas temperaturas, tendem a estar relacionadas a 

processos de deformação, observados experimentalmente por Khonik136 e Fukuhara137, e a 

processos de relaxação devido à interação eletrônica que ocorrem no interior dos clusters 

causando a aniquilação, criação e formação de novos clusters, previsto por estudos de 

simulação computacional realizados por Sheng90, Lekka123; 124 e Bokas110. 

A natureza do pico que surge em torno de 245 K, pico (III) da atenuação e o pico (II) 

em 270 K obtida pelo método flexural da amostra A6 Nano, certamente descrevem os 

mesmos processos de relaxação das amostras A6 Vítrea, uma vez que, eles surgem não 

somente devido ao longo tempo em que permaneceram comprimidos. Desta forma, os picos 

vistos através das duas técnicas não podem estar associados apenas a defeitos induzidos por 

deformação, mas podem estar muito bem relacionados a mudanças poliamórficas que ocorrem 

em certos tipos de vidros metálicos115 e que mudam durante cada ciclo de medidas, indicando 

que a cada nova corrida realizada, novas estruturas são criadas. Estas estruturas podem ter 

uma natureza termicamente ativada, induzidas por um campo externo aplicado, de forma 

idêntica ao observado por Bakai138, onde o pico fica mais amplo conforme se eleva a 

frequência aplicada na amostra. A atenuação gerada pelo campo de frequência MHz depende 

da densidade, da distribuição e da extensão das interações dos defeitos com as ondas 

mecânicas.  

Para observar as mudanças de ordem estrutural que ocorreram na amostra medida 

pelo método flexural e sua relação com a temperatura, medidas de difração de raios-X foram 

realizadas e os difratogramas são mostrados na Fig. 5.18, em três casos: na amostra como 

recebida, após as medidas de atrito interno e após a amostra ficar comprimida durante um mês 

no porta amostras. A Fig. 5.18, mostra que, após a amostra ficar comprimida por um mês no 

porta amostras no modo clamped-free, os padrões de difração acima de 2θ = 50o apresentam 

um pico amplo quando comparado com a amostra na condição como recebida. Este 
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comportamento está associado a mudanças na ordem química de curto alcance do material, o 

que sugere que a compressão afeta a estrutura da amostra, provocando a intensificação dos 

picos de atrito interno obtidos em baixas temperaturas. 
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Figura 5.18: Difratogramas comparativos, antes e após as medidas de atrito interno, em que 
são observadas as mudanças que ocorrem na amostra, após esta ficar um mês comprimida no 
porta amostra. Além do pico amorfo característico há um alargamento no pico acima            
de 2θ = 50o. 

Em todos os espectros de relaxação anelástica obtidos tanto na amostra vítrea          

(A6 Vítrea) quanto na amostra nanocristalina (A6 Nano), foi nitidamente observado, que em 

todas as medidas feitas em baixa temperatura há a presença de pelo menos um processo de 

relaxação, o que mostra que os vidros metálicos começam a sofrer processos de mudança em 

sua estrutura mesmo com uma frequência da escala de Hz, estes processos se intensificam a 

medida que se eleva o nível de energia mecânica aplicada em cada a amostra e revelam 

também que tanto as amostras completamente amorfa quanto as amostras nanocristalinas, 

levam ao mesmo tipo de fenomenologia. Em escala Hz percebe-se um único pico de relaxação 

em torno de 220 K. Em escala kHz, é possível verificar a presença de dois picos o primeiro 

em torno de 200 K e o e segundo pico de atrito interno em torno de 270 K. Estes dois 

processos de relaxação são os mesmos visualizados quando se aplica uma frequência de 
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escala MHz, porém o pico (I) aparece de forma ampla, da mesma forma em que se presencia 

nas primeiras medidas da amostra nanocristalina. 

O que se pode pensar sobre estas relaxações é que elas não estão associadas a 

fenômenos puramente de deformação ou de sítios intersticiais, elas estão diretamente ligadas a 

processo de movimentação atômica, seja de volume livre, de centros de relaxaçao, ou de 

átomos dentro dos clusters, que devido a sua uma contribuição eletrônica promovem 

mudanças sutis e que são detectadas em baixas temperaturas uma vez que o caráter 

termoelático e viscoelástico acaba mascarando o surgimento destes fenômenos acima da 

temperatura ambiente. 

Primeiramente como foi tratado na Seção 2.4, em um sistema vítreo Cu-Zr-Al, os 

átomos de alumínio formam processos de hibridização do tipo s, p e sp que possuem uma 

certa afinidade eletrônica com os átomos de cobre com hibridização do tipo d. Quando estes 

dois elementos são colocados juntos, em um vidro metálico, eles encurtam a distância 

interatômica, hibridizam e formam clusters com ligações fortes do tipo σ, que dão um caráter 

covalente a essa interações. As ligações que envolvem a estrutura Cu-Cu, dentro de um 

cluster, são ligações estáveis e direcionais do tipo dd. As ligações de um átomo central de Cu 

com a sua blindagem composta também de Cu são menos intensas e formam ligações mais 

abrangentes dentro de um cluster. As interações que envolvem o elemento Zr são as mais 

fracas do sistema, de forma que, embebido na matriz amorfa são os mais fáceis de sentir 

processos de deformação induzidos por ondas acústicas. As ligações Al-Al e Al-Cu são as 

mais fortes, portanto mais difíceis de serem aniquiladas e quando agrupadas formam uma 

estrutura do tipo icosaédrica, que são mais rígidas com hibridização do tipo sp e spd 

respectivamente. 

O fato é que, quando as estruturas menos estáveis formadas por clusters composta 

pelos três elementos estão sujeitas a certa tensão mecânica123, suas estruturas podem entrar em 

ressonância com a energia das ondas mecânicas138, tendendo a passar por processos de 

rearranjo atômico em busca de estruturas mais estáveis este é um dos aspectos presenciados 

na estrutura estudada neste trabalho, uma vez que, apenas os mecanismos de deformação 

induzidos por compressão não explicam o surgimento dos picos nas escalas de frequências 

aplicadas. 
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Pode-se dizer que quando se aplica uma tensão mecânica na escala de Hz, alguns 

cluster menos estáveis e que possuem menor empacotamento são excitados por este tipo de 

onda mecânica. Estas ligações destes clusters provavelmente envolvem o elemento Zr que 

fica de forma mais “aleatória” na blindagem de qualquer tipo de cluster ou também pode ser 

devido ao elemento Cu122, na blindagem, o que é menos provável, mas, o cluster em si pode 

sofrer um giro ou pequenas vibrações dentro da matriz amorfa mesmo com uma onda de baixa 

escala, semelhante ao observado quando se aplica ondas ultrassônicas transversais137, o que 

caracteriza o brusco decréscimo visto no espectro de atrito interno presenciado na Fig 5.11, 

quando se aplica tensões na escala de Hz.  

Na escala em kHz, as ondas acústicas agem de forma bem mais intensa e, então, as 

camadas superiores dos clusters são totalmente afetadas e as mudanças são bem mais 

evidentes caracterizadas pela forte absorção de energia e pelo amolecimento da amostra em 

cima de cada pico observado. Esta energia mecânica interage com os clusters e provoca uma 

deformação em alguns sítios menos estáveis e em sítios de estabilidade média causando uma 

deformação no material, que rapidamente se recompõe. Pode haver duas situações, a primeira, 

a onda age e provoca uma deformação de caráter reversível no material onde o núcleo do 

cluster se move e leva junto à blindagem que sofre uma leve deformação e rapidamente se 

recupera e em um segundo caso, algumas estruturas pouco estáveis como as formadas pelas 

ligações Zr-Zr acabam por ser aniquiladas e são rapidamente recriadas123, o que causa a 

grande redução na frequência visto nas Fig. (5.12 e 5.13) e nas Fig. (5.15 e 5.16) os pequenos 

deslocamentos nas posições dos picos de relaxação anelástica. Estes mecanismos de relaxação 

tendem a demonstrar que alguns clusters, sob certa tensão, se reacomodam de forma o mais 

eficiente possível e até poder provocar uma aproximação dos clusters, visto que, em cada 

nova medida há sempre um diminuto aumento no módulo do material, observados em 

frequências de kHz. Neste caso o cluster do tipo icosaédrico que existe de forma frustrada na 

matriz amorfa105, com um alumínio central, se reacomoda de forma mais eficiente a cada nova 

tensão aplicada e, encurta mais a distância das ligações com os átomos de Cu, de forma que, 

alguns átomos não conseguem voltar a sua forma original, o mesmo caso acontece quando se 

tem um átomo de Cu central que se empacota de forma mais eficiente com seus pares e com 

os átomos de Zr. Esta tensão mecânica, por ser muito baixa provoca apenas uma 

reacomodação local ou no máximo agrega um ou outro átomo que vaga livremente na matriz 

amorfa. A técnica flexural por ser muito sensível, consegue detectar estes fenômenos de 
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relaxação que ocorrem no interior dos vidros metálicos, de modo que, qualquer alteração é 

detectada de imediato sendo, na maioria dos casos, difícil detectar através de outras técnicas.  

Os espectros de atenuação obtidos através da técnica de pulso-eco ultrassônico em 

frequência de 5 MHz, mostram que quando a energia mecânica na escala ultrassônica foi 

aplicada na amostra A6 Nano do sistema Cu-Zr-Al, este promoveu o rompimento das ligações 

atômicas menos eficientes e mais fracas dos clusters na primeira corrida, provavelmente das 

ligações Zr-Zr e Cu-Zr, fazendo com que a matriz amorfa se rearranjasse de forma rápida para 

se estabilizar em uma nova configuração. Isso ocorre com o pico amplo em torno de 180 K, o 

qual diminui na primeira corrida de forma irreversível, uma vez que, as estruturas de clusters 

menos estáveis se rompem para formar estruturas cada mais estáveis e mais fortes, como as 

do tipo icosaédrica,  de modo a manter a matriz amorfa.  

À medida que novos ensaios em escala de MHz são realizados, praticamente todas as 

estruturas de clusters presentes na amostra entram em ressonância em uma certa faixa de 

temperatura, algumas são aniquiladas e recriadas e outras estruturas dos clusters vão se 

tornando mais eficientemente empacotadas, principalmente aquelas comandadas por núcleos 

de Al  e de Cu90; 122, enquanto que seus núcleos atômicos tendem a se aproximar e ou a 

absorver parte dos átomos dos clusters que foram aniquilados em ensaios anteriores. Até a 

quarta corrida, a estrutura em torno do pico de 180 K, devido à aniquilação das estruturas 

menos estáveis, se estabiliza em certa estrutura eficiente, enquanto que, as outras mantém a 

busca por novos arranjos138; 156.  

Essa busca por novas estruturas estáveis, com as subsequentes tensões mecânicas 

aplicadas, tendem a aproximar cada vez mais os clusters com diferentes formas de 

empacotamento, até que, eles se aproximem e se interpenetrem formando ligações mais fortes, 

enquanto que os átomos das outras estruturas continuam a ser aniquiladas para formar outras 

estruturas estáveis. Este processo continua até que os núcleos de cada cluster passem a 

interagir. Um exemplo do que pode ocorrer na amostra, seria a interpenetração de dois 

clusters com núcleo de Al, que devido ao processo de hibridização sp, podem formar ligações 

estáveis extremamente fortes, formando um supercluster156 com uma blindagem que passa a 

interagir de forma eficiente com outros superclusters, como por exemplo os de núcleo Cu-

Al90, de maneira que em longo prazo e com excitações mecânicas contínuas, o espectro de 

atenuação se elevará a cada nova medição, de forma que o pico que surge em torno de 245 K, 

vai se intensificar até que toda a estrutura estável seja atingida. Enquanto o processo de 
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reacomodação atômica não se estabilizar, o pico continuará a se elevar e, as estruturas de 

superclusters começarão a se reordenar para formar estrutura atômica de médio alcance, pois 

haverá cada vez mais processos de ligação intersuperclurtes que vão ocorrer de modo 

contínuo a cada novo estímulo de tensões mecânicas em escala MHz, como previsto nos 

trabalhos de simulação computacional realizados por Sheng90, Bokas123 e Lekka122; 123; 156. 

Nesta tese é sugerido que o pico mais intenso se dá pela deformação dos clusters 

formados por zircônio, uma vez que este elemento forma ligações mais fracas e que estão 

praticamente sobre o nível de Fermi90; 122, seguido pelos clusters formados por átomos de Cu 

e por fim quem comanda o processo de reordenamento são os átomos que interagem entre  

Al-Al e Al-Cu por possuírem as ligações mais fortes, então eles se encarregam de empacotar 

de forma mais eficiente os clusters e a medida que se excita com maiores energias mais fácil 

fica para destruir os centros menos estáveis que envolvem todos os tipos de arranjo estrutural 

discutido na Seção 2.4.  

Além dessa contribuição de que a tensão alternada em escala MHz induz a formação 

de clusters mais estáveis estes, por sua vez, se interpenetram e formam, nanoplanos de 

escorregamento para que as estruturas se reacomodem de forma mais eficiente dentro dos 

superclusters. Desse modo, através da hibridização sp das ligações que são formadas entre o 

Al e Zr e Al-Al90, são formadas microligas dentro dos superclusters123 e, em consequência 

deste processo de hibridização entre os núcleos, são formados os planos de ligações livres 

(FoB)110 que culminam com uma espécie nanoplano de escorregamento dentro dos clusters110; 

123. Devido a grande mudança que ocorre nos espectros de frequência em escala kHz, estes 

nanoplanos podem estar presentes, uma vez, que eles promovem uma espécie de 

amolecimento no módulo e provoca um grande amortecimento.  

Este ordenamento de supercluster, seja via estrutural ou por escorregamento de 

nanoplanos, pode desencadear a interconexão da ordem de médio alcance até que os primeiros 

precipitados ou nanocristais sejam formados, uma vez que, a estrutura mais eficiente de um 

vidro metálico é a icosaédrica frustrada com uma parte de estrutura do tipo CFC, a 

interconexão destas estruturas em supercluster interconectados89; 90; 123 tendem levar à 

formação de estruturas de longo alcance. Na literatura é bem descrito que as medidas de 

ultrassom induzem ao processo de cristalização dos vidros metálicos162; 163, mas estes relatos 

são feitos para temperaturas acima da ambiente, onde fica claro que os efeitos viscoelástico e 

termoelástico não permite visualizar estas mudanças. A aplicação de ondas mecânicas 
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alternadas, em escala MHz, induz de forma mais rápida o processo de ordenamento atômico 

que em longo prazo tenderão a se cristalizar. Primeiro, no sistema estudado, o rearranjo parte 

de estruturas de cluster de todos os tipos, como discutido na Seção 2.4, que quando excitados 

ou sob pressão se ordenam para estruturas do tipo icosaedrica, com uma porcentagem de 

estruturas do tipo CFC105; 164 e a posteriori, quando excitados mais vezes estas estruturas se 

reordenam formando nanocristais de estrutura CFC embebida na matriz amorfa. Este processo 

de cristalização foi muito bem estudado por Louzguine, em composições do sistema           

Cu-Zr-Al, de modo que, os primeiros precipitados que se formam são os de estrutura CFC 

cf96 seguido da fase Zr2Cu165 e, desta forma, se o sistema continuar sendo excitado por 

tensões mecânicas alternadas em MHz, poderá ter grande parte de as suas fases intermetálicas 

completadas com estruturas do tipo CFC164 - 166. Olhando por este lado, as excitações com 

energias mais baixas são capazes de excitar apenas alguns tipos de cluster que mudam de 

forma contínua, mas de maneira muito lenta.  
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6. Conclusões 

A técnica de espectroscopia mecânica foi empregada para investigar os processos 

dinâmicos relacionados a contribuições anelásticas e eletrônicas, devido a movimentos 

atômicos e de clusters, que acabam por promover mudanças nas ligações atômicas que 

ocorrem nas ligas vítreas e parcialmente cristalizadas do sistema Cu-Zr-Al. Estas mudanças 

microestruturais foram investigados em temperaturas acima e abaixo da temperatura ambiente 

com frequências da ordem de Hz, kHz e MHz em amostras que foram obtidas com base no 

diagrama λmin.Δ݁̅.  

Acima da temperatura ambiente, aplicando-se tensões alternadas em Hz e kHz, foi 

possível observar as mudanças estruturais que ocorrem nas ligas estudadas. Estes rearranjos 

atômicos envolvem mecanismos nos quais estão presentes contribuições de aspecto 

anelástico, viscoelásticos e termoelástico presentes no processo de relaxação das ligas tanto 

vítreas quanto nanocristalinas. Acima de 2/3 da Tg, quando a viscosidade começa a diminuir, 

o átomo de cobre comanda o processo de reordenamento estrutural, o qual aciona o 

movimento coletivo dos átomos “pesados” de Al e Zr, que a 100 K abaixo da Tg promovem 

mudanças estruturais irreversíveis no sistema amorfo, e estão de acordo com a literatura. Estas 

mudanças estruturais são observadas durante o resfriamento da primeira corrida e na 

estabilização das demais corridas em subsequentes ciclos térmicos, nos quais, é perceptível a 

diminuição do atrito interno e a elevação da frequência relativa em um percentual 

significativo. Nos espectros de relaxação estrutural, amostras que contém maior quantidade de 

fases cristalinas são menos afetadas pelo processo de relaxação por conterem um menor 

percentual de volume livre e de cluster presentes na matriz amorfa, enquanto que nas 

amostras vítreas, o processo de migração atômica para estruturas mais estáveis ocorre de 

maneira mais contundente e coordenada pelos átomos de Cu, que acionam a migração dos 

demais átomos. O caráter viscoelástico e termoelástico se sobrepõem aos demais mecanismos, 

que poderiam ser observados através dos processos puramente anelásticos nos vidros 

metálicos em temperaturas acima da ambiente. 

Em temperaturas abaixo da temperatura ambiente, as amostras de composição nominal 

Cu54Zr40Al6 em composições vítreas e nanocristalinas mostram que os processos de relaxação 

anelástica se iniciam abaixo da temperatura ambiente e são dependentes da frequência 

aplicada. Quando se aplica uma tensão na escala de Hz, alguns clusters que, possuem ligações 

mais fracas envolvendo o Zr, tem sua blindagem afetada pelas tensões elásticas alternadas. A 
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partir do momento em que as amostras são excitadas com uma frequência da escala de kHz 

surgem dois centros de relaxação bem definidos e, de acordo com dados teóricos da literatura, 

envolvem a movimentação dos clusters, de modo que, estes são criados e aniquilados ao 

mesmo tempo em que a tensão é aplicada, e alguns conseguem manter sua forma original e 

outros são aniquilados e recriados com outra configuração atômica, principalmente em sua 

blindagem, o que reflete na mudança da posição dos picos de atrito interno e na forte redução 

do módulo de elasticidade sobre estes picos, além do sutil aumento da frequência a cada ciclo 

térmico estes resultado estão de acordo com as previsões teóricas.  

Em tensões aplicadas na ordem de MHz, os clusters passam a se reordenar de forma 

mais eficiente, deste modo, os clusters menos estáveis, principalmente os que envolvem o Zr, 

são aniquilados e os clusters que possuem Al ou Cu em seu centro são reordenados de forma 

a promover a estabilidade da estrutura icosaédrica dentro da matriz amorfa. E sob subsequente 

tensão, novas estruturas cada vez mais estáveis são criadas de forma que, os clusters, devido 

ao processo de hibridização que ocorre entre os elementos presentes acabam por se 

aproximar, passam a interagir e a se interpenetrar dando origem aos planos de ligações livres 

por onde os superclusters passam a se reordenar. Este reordenamento acaba por dar origem a 

cadeias cada vez mais longas que se interpenetram e se interconectam dando origem aos 

processos de médio alcance e, muito provável que com indefinidos estímulos mecânicos em 

MHz, podem formar ordem de longo alcance dando início à formação dos primeiros 

precipitados cristalinos CFC que se iniciam a partir das estruturas icasaédricas frustradas. A 

movimentação de clusters em vidros metálicos é prevista em estudos teóricos obtidos na 

literatura mas, ainda é controverso do ponto de vista experimental e gera grande discussão na 

literatura sobre o tema. 

O que fica bem claro, é que através do estudo da técnica de espectroscopia mecânica, 

utilizando frequências variadas, os mecanismos de relaxação puramente anelástica, se iniciam 

em baixas temperaturas. Estes mecanismos não são observados em altas temperaturas, devido 

ao processo viscoelástico e termoelástico sobrepor os mecanismos anelásticos do sistema 

vítreo nos vidros metálicos. 
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Perspectivas Futuras 

 
 Contribuir para a otimização do processo de fabricação de vidros metálicos volumosos 

de forma a tornar viável a obtenção de ligas espessas, a fim de serem estudadas através 

de técnicas variadas. 

 Os mecanismos de evolução microestrutural em ligas metálicas amorfas são pouco 

explorados em baixas temperaturas e, uma compreensão destes mecanismos através de 

estudos por outras técnicas podem fornecer informações uteis para os fenômenos que 

ocorrem em temperaturas acima da ambiente. 

 Este trabalho poderá ser mais explorado no sistema Cu-Zr-Al em baixas temperaturas 

aplicando-se a técnica de Espectroscopia Mecânica, para que possa ser estudado em 

maiores detalhes em outras composições do diagrama ternário e, a partir disso, ser 

estudado em outros sistemas de ligas amorfas. 

 Outro fato que precisa ser melhor apurado é se o resfriamento abaixo da temperatura 

ambiente induz ao processo de cristalização ou se somente contribui para a 

aproximação atômica. 

 A montagem de porta amostras que permita a medição de amostras no modo free-free 

é de fundamental importância para medir vidros metálicos, sem que a amostra sofra 

compressão em uma de suas extremidades, o que pode permitir medir fitas amorfas. 

 A obtenção de fitas com aproximadamente 10 mm de espessura com um porta 

amostras no modo free-free, seria uma das melhores formas para que os fenômenos 

em baixas temperaturas fossem observadas. 

 Medidas de baixas temperaturas através de outros métodos de caracterização ainda são 

pouco empregados em vidros metálicos. Assim, a caracterização de amostras amorfas 

através de analisadores dinâmicos mecânicos (DMA) ainda são pouco exploradas. 

 A obtenção de ligas com um diâmetro maior que 5 mm permitiria o estudo através de 

técnicas de ultrassom e isto seria fundamental para comprovar ou não os processos de 

relaxação em ligas vítreas, através da qual, poder-se-iam definir a afinidade química 

dos elementos presentes em cada liga e assim, predizer quais os elementos que 

apresentam maior afinidade que e que podem levar ao processo de cristalização. 

 Um estudo através de simulação computacional destes mecanismos de relaxação, que 

ocorrem em baixas temperaturas, é de fundamental importância para descrever a 

afinidade que ocorre entre os elementos e, que podem levar a compreensão das 
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alterações estruturais que ocorre em cada tipo de sistema, além de prever um modelo 

para o desenvolvimento de novas ligas e que hoje já está sendo bastante estudado por 

alguns grupos teórico-experimentais em vidros metálicos. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



127 
 

 
 

Anexos 

A.1. Amostra Nanocristalina (A6 Nano) 

A.1.1. Medidas de Densidade 

A Tabela A1 mostra as medidas de densidade realizadas na amostra de composição nominal 

Cu54Zr40Al6 (A6 Nano) realizadas na condição como recebida após cada tratamento térmico 

visto na Seção 5.4. Nesta tabela a identificação (Id), corresponde a cada pedaço de amostra 

cortada e submetida a uma das faixas de temperatura que corresponde as medidas de 

relaxação anelástica que foram realizadas amostra principal (B). 

Tabela A1: Medidas de densidade da amostra A6 Vítrea antes e após as medidas de atrito 
interno e sua respectiva variação mostrando a identificação das amostras e a temperatura em 
que cada uma foi submetida. 

Id Tempertura Densidade (Kg/m3) 
Temperatura 

Ambiente 

Densidade (Kg/m3) 
Após tratamento 

térmico 

Densidade (Kg/m3) 
Variação em 

módulo 
 

  7306 ± 3 7440 ± 3 134 ± 3 
b.1.1 155 K 7336 ± 8 7314 ± 8 22± 11 
b.1.2 623 7346 ± 9 7349 ± 9 3 
b.1.3 3 x 155 K 7301 ± 7 7323 ± 7 22 ± 9 
b.1.4 446 K 7294 ± 7 7323 ± 7 29 ± 9 
b.1.5 3 x 446 K 7333 ± 7 7374 ± 7 41 ± 9 
b.1.6 525 K 7301 ± 6 7280 ± 6 21 ± 8 

Cristalina 773 K 7421 ± 4  
 

A.1.2. Cálculo das Constantes Elásticas da Amostra Cu54Zr40Al6 (A6 Nano) 

Os valores obtidos através das medidas das medidas de ultrassom: 

Massa da amostra = 2,0307g 

Densidade (ρ)= 7444 Kg/m3 

Velocidade longitudinal (vl) = 4680 m/s 

Velocidade transversal (vs) = 2178 m/s 

Primeira constante de Lamé (λ) = 9,242*1010 

Segunda constante de Lamé (µ) = 3,531*1010 

Razão de Poisson (υ) = 0,3618 
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O módulo de cisalhamento (G) foi obtido relacionando-se os valores da primeira constante de 

Lamé (λ) e razão de Poisson(υ)167.   

ܩ = ߣ ൬
1 − 2߭

2߭
൰ 

Para o caso isotrópico, G é igual a segunda constante de Lamé (µ). Assim, para os vidros 

metálicos de forma geral, G=µ. 

ܩ = 9.242 ∗ 10ଵ଴ ൬
1 − 2 ∗ 0.3618

2 ∗ 0.3618
൰ =  ܽܲܩ	35.30

ou 

ܩ =  v௦ଶߩ

ܩ = 7.444 ∗ 2178ଶ =  ܽܲܩ	35.31

Módulo Elástico (E) 

ܧ = 1)ܩ2 + ߭) 

ܧ = 2 ∗ 3.531 ∗ 10ଵ଴ ∗ (1 + 0.3618) =  ܽܲܩ	96.17

ou 

ܧ = v௦ଶߩ ቆ
3v௟ଶ − 4v௦ଶ

v௟ଶ − v௦ଶ
ቇ 

ܧ = 7.444 ∗ 2178ଶ ቆ
3 ∗ 4680ଶ − 4 ∗ 2178ଶ

4680ଶ − 2178ଶ
ቇ =  ܽܲܩ	96.17

Módulo Volumétrico (B) 

ܤ = ܧ +
ܩ2
3

= 9.617 ∗ 10ଵ଴ +
2 ∗ 3.531 ∗ 10ଵ଴

3
=  ܽܲܩ	119.1

Módulo Longitudinal (L) 

ܮ = v௦ଶߩ = 7444 ∗ 4680ଶ =  ܽܲܩ	163.04

ou 

ܮ = ߣ + ܩ2 = 	9.242 ∗ 10ଵ଴ + 2 ∗ 3.531 ∗ 10ଵ଴ =  ܽܲܩ	163.04

Para relacionar os valores obtidos através das medidas de ultrassom com as obtidas através do 

método flexural. Partimos da condição de que: 

v௟ ≅ 2v௦		 

Assim: 

v௟ଶ ≅ 4v௦ଶ 

E que o módulo elástico está relacionado ao primeiro modo da frequência através da seguinte 

expressão: 
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ଵ݂ = 0.1615
ℎ
݈ଶ
ඨ
ܧ
ߩ
.ܣ)												 1) 

E pelas velocidades transversal e longitudinal dada por: 

ܧ = v௦ଶߩ ቆ
3v௟ଶ − 4v௦ଶ

v௟ଶ − v௦ଶ
ቇ								(ܣ. 2) 

Substituindo os valores de vs em vl: 

ܧ = v௦ଶߩ ቆ
3*4v௦

ଶ − 4v௦
ଶ

4v௦
ଶ − v௦ଶ

ቇ = v௦ଶߩ ቆ
12v௦ଶ − 4v௦

ଶ

4v௦
ଶ − v௦ଶ

ቇ = v௦ଶߩ
8v௦ଶ

3v௦
ଶ =

8
3
.ܣ)			v௦ଶߩ 3) 

Substituindo o valor de A.3 em A.1, temos: 

ଵ݂ = 0.1615
ℎ
݈ଶ
ඨ

8
3 v௦ଶߩ

ߩ
 

Sabendo que ܩ =  :v௦ଶ, obtém-seߩ

ଵ݂ ≅ 0.1615
ℎ
݈ଶ
ඨ

8
3
ܩ
ߩ
.ܣ)													 4) 

A partir desta expressão é possível calcular o módulo elástico do material. 

ܧ ≅
8
3
ܩ ≅

8
3
∗ 3.531 ∗ 10ଵ଴ ≅  											ܽܲܩ94.16

Este valor para o módulo elástico está em torno de 2% abaixo do valor obtido através das 

medidas de ultrassom. 

Quanto às medidas utilizando o modo flexural obtém-se o módulo de cisalhamento através da 

Eq. A 4.  

ଵ݂
ଶ ≅ (0.1615)ଶ ൬

ℎ
݈ଶ
൰
ଶ 8

3
ܩ
ߩ

 

ܩ ≅
3
8

ߩ ଵ݂
ଶ

(0.1615)ଶ
ቆ
݈ଶ

ℎ
ቇ
ଶ

 

ܩ ≅
3
8

7444 ∗ (1270)ଶ

(0.1615)ଶ
(15.568 ∗ 10ିଷ)ସ

(0.56 ∗ 10ିଷ)ଶ =  ܽܲܩ	32.33

Em termos de módulo: 

ܧ ≅
8
3
ܩ ≅

8
3
∗ 3.233 ∗ 10ଵ଴ ≅  											ܽܲܩ86.21

Por nossas medidas diretas este valor é de: 

ܧ ≅  											ܽܲܩ86.93
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A.1.3. Difratogramas Antes e Após as Medidas de Atrito Interno 

As amostras A1, A2, A4 e A5, após o primeiro ciclo de medidas acima da temperatura 

ambiente, cujos resultados são mostrados na Seção 5.2, apresentam o comportamento similar 

ao apresentado na Fig.A (B1), onde as fases metaestáveis se intensificam e, junto com a 

pequena fração cristalina presente na amostra, se reorganizam e promovem o surgimento de 

novas fases. Por outro lado, as amostras A6 Vítrea e A6 Nano apresentam comportamentos 

similares aos apresentados na Fig A(B2), após as primeiras corridas.  
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Figura A: Difratogramas obtidos antes e após as primeiras medidas de atrito interno para as 
amostras A5 (B1) e A6 Vítrea (B2), acima da temperatura ambiente. 
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