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Resumo

Nos ultimos anos, o estudo e o processamento dos vidros metélicos de grande
volume (BMG - Bulk Metallic Glasses), em sistemas multicomponentes, tem sido de grande
interesse cientifico e tecnoldgico devido as suas propriedades Unicas: como a falta de
regularidade atdmica de longo alcance e a sua homogeneidade composicional semelhante ao
estado liquido. Estas ligas apresentam melhores propriedades mecénicas, resisténcia a
corrosdo e alta resisténcia a fratura quando comparado a sua contraparte cristalina. No
entanto, um compreensivo entendimento fisico da estrutura desordenada e de como a mesma
afeta as propriedades dos vidros metalicos, ainda é considerado um dos grandes desafios na
Fisica da Matéria Condensada e na Ciéncia dos Materiais. A Espectroscopia Mecénica que
fornece o espectro anelastico (atrito interno e frequéncia de oscilagdo) em funcdo da
temperatura é considerada uma técnica sensivel a transi¢cdes de fase e a processos dinamicos,
através da qual sdo obtidas informacbes relevantes para a compreensdo das alteracdes
estruturais e vibracionais dos vidros metalicos. Neste estudo, foi utilizada a técnica de
Espectroscopia Mecanica para investigar os processos dindmicos relacionados a contribuigdes
elasticas e eletrénicas devido aos movimentos atdbmicos e de cluster, bem como, as demais
mudancas nas ligagdes atdbmicas nas ligas vitreas e parcialmente cristalizadas do sistema
ternario Cu-Zr-Al. As amostras obtidas com base no diagrama topol6égico combinado Amin.4e
foram investigadas em temperaturas acima e abaixo da temperatura ambiente (300 K) com
frequéncias da ordem de Hz, kHz e MHz. Acima da temperatura ambiente, aplicando tensdes
alternadas em Hz e kHz, foi possivel observar as mudancas estruturais que envolvem
rearranjos atdbmicos devidos aos aspectos anelastico, viscoelastico e termoelastico presentes
no processo de relaxacdo. Nesta faixa de temperatura, o carater viscoelastico e termoeléstico
sobrepde os mecanismos de relaxacdo anelastica que poderiam ser observados nos vidros
metalicos. Em temperaturas abaixo da ambiente, as amostras de composi¢cdo nominal
CussZraAlg - vitreas e nanocristalinas - mostram que o0s processos de relaxagdo anelastica se
iniciam abaixo da temperatura ambiente e sdo dependentes da frequéncia aplicada. Nas
frequéncias aplicadas em escala Hz, alguns clusters tem sua blindagem afetada pelas tensdes
elasticas alternadas. Quando as amostras sdo excitadas com uma frequéncia da escala de kHz
surgem dois centros de relaxacdo bem definidos que envolvem a movimentacéo de clusters
que tendem a ser criados e aniquilados a0 mesmo tempo em que a tensdo é aplicada. Em
tenses aplicadas na ordem de MHz, os clusters passam a se reordenar de forma mais
eficiente, de modo que, os clusters menos estaveis que envolvem o Zr sdo aniquilados e os
clusters que possuem Al ou Cu em seu centro sdo reordenados de forma a promover a
estabilidade da estrutura icosaédrica dentro da matriz amorfa. Conforme as energias
mecanicas em MHz sdo aplicadas, mais estruturas estaveis sdo criadas de forma que o0s
clusters tendem a aproximar, interagir e se interpenetrar dando origem aos planos de ligagdes
livres por onde os superclusters passam a se reordenar originando cadeias de médio alcance.
Com indefinidos estimulos mecénicos em MHz, as estruturas tendem a formar os primeiros
precipitados cristalinos. Estes mecanismos de relaxacdo puramente anelastica se iniciam em
baixas temperaturas, e na maioria das vezes, ndo sao possiveis de serem observados em altas
temperaturas devido ao carater viscoelastico e termoelastico que, em geral, ocorrem
simultaneamente nos vidros metalicos.



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 (Amin-4€), 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 CussZrgAls - 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. Introducdo

Nas ultimas cinco décadas, o estudo e a producdo de vidros metélicos foram
impulsionados devido as suas caracteristicas Unicas, que Ihes conferem grandes perspectivas
de aplicacdes industriais. A ndo ocorréncia dos mecanismos de deformacéo pléstica através de
movimentos de discordancias, devido a inexisténcia de ordenamento atémico de longo
alcance, torna 0s metais com estrutura vitrea, materiais com alta resisténcia mecanica, acima
de 2 GPa, alta elasticidade (2%, comparado com 0,2% dos metais cristalinos em geral) e
melhor resisténcia a corrosdo, que combinadas com sua elevada tensdo de escoamento e
tenacidade a fratura, os torna materiais de grande interesse cientifico e tecnolégico' “°. No
entanto, um compreensivo entendimento fisico da transi¢do vitrea e da natureza vitrea destes
materiais em si é considerado um dos grandes desafios na Fisica da Matéria Condensada e na
Ciéncia dos Materiais. A falta de ordenamento atdmico traz imensas dificuldades ao processo
de caracterizagdo dos materiais vitreos o que leva a problemas de compreensdo da formacéo,
deformac&o, processo de fratura, natureza vitrea e a relacdo entre propriedade e estrutura dos

vidros metalicos 8,

Com o desenvolvimento de materiais vitreos cada vez mais espessos, 0S
denominados vidros metalicos de grande volume (BMG- Bulk Metallic Glasses) com alta
tendéncia a formacéo de vidros (TFV) a técnica de Espectroscopia Mecanica (EM) tornou-se
uma ferramenta fundamental podendo ser aplicada ao estudo das propriedades acusticas e
anelasticas, na determinacdo das constantes elasticas e atrito interno destes tipos de vidros
metélicos, bem como a relagdo com sua composicdo, forma de processamento, taxa de
resfriamento, temperatura, pressdo, envelhecimento, fluéncia e a dependéncia das tensbes

8-11

externas aplicadas a estes novos materiais®~* visando possiveis aplicagdes tecnologicas.

Por ser uma técnica ndo destrutiva e ser muito sensivel a transi¢fes de fase e/ou a
processos dinamicos, a EM é amplamente utilizada em vérias areas de investigagdo cientifica,
devido ao fato dela fornecer o espectro anelastico (atrito interno e frequéncia de oscilagdo) em
funcéo da temperatura tanto de materiais amorfos quanto cristalinos™ ~*2. Dentre os métodos
experimentais que se utilizam na EM podem ser destacados os: (1) sub-ressonantes o péndulo
de tor¢do invertido tipo K& (com freqiiéncias de oscilacdo da ordem de hertz); (2) ressonantes
como os métodos flexurais (com faixa de frequéncias entre 20 Hz e 20 kHz); (3) de alta

frequéncia como os ultrassdnicos (com ondas de frequéncia acima de 20 kHz).
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Existem varios trabalhos na literatura, especificamente relacionado aos BMG, onde
foram realizadas medidas do espectro anelastico, com objetivo de determinar o modulo de
elasticidade do material, e entender o processo de cristalizagdo e de formacdo de estrutura
amorfa das ligas” ** "8, No entanto, grande parte deles utilizaram equipamentos de ultrassom
ou péndulos de tor¢do, de modo que medidas flexurais, sdo pouco exploradas, embora este

método envolva o minimo 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 caracteristicas de “amolecimento por deformacdo”, por meio da
restricdo da atividade das bandas de cisalhamento presentes. O estudo destas ligas também
sdo importantes, uma vez que, 0s seus valores de resisténcia mecanica sdo da ordem de 30%
superiores aos das ligas totalmente amorfas e podem chegar a ser 150% superiores aos das

ligas cristalinas de alta resisténcia'® %,

As ligas vitreas e parcialmente cristalizadas do sistema Cu-Zr-Al, foram estudadas
através da técnica de espectroscopia mecénica em temperaturas abaixo e acima da ambiente.
Os BMG sdo bastante estudados em temperaturas acima da temperatura ambiente e, nesta
faixa de temperatura, eles possuem mecanismos de relaxagdo que envolvem uma fracéo
anelastica, viscoelastica e termoelastica que, aqui neste trabalho, serdo constatados através das
medidas realizadas em escala de Hz e kHz. O que poucos pesquisadores realizam sdo estudos
da estrutura dos vidros metélicos em temperaturas abaixo da temperatura ambiente tanto em
amostras vitreas quanto em amostras nanocristalinas. O estudo nesta faixa de temperatura é de
enorme importancia por fornecer respostas a mecanismos que ocorrem em temperaturas acima
da temperatura ambiente. Estas questdes serdo discutidas nesta tese utilizando a
espectroscopia mecanica em escala de Hz, kHz e MHz, que podem fornecer informacdes

importantes dos vidros metalicos na escala dos cluster.

Neste cenario, as principais propostas deste estudo consistem, primeiro, na produgdo
de amostras amorfas do sistema Cu-Zr-Al e na caracterizagdo estrutural por meio da técnica
EM. Segundo, analisar os processos de alteracfes estruturais e dindmicas que ocorrem nas
microestruturas dos vidros metalicos aplicando-se tensdes mecénicas oscilatorias nas escalas
de Hz, kHz e MHz. Vale ressaltar que a presenca de algumas fases cristalinas nas amostras
modificou o projeto inicial do trabalho, uma vez que, seu objetivo era verificar a influéncia

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 reducdo dos mecanismos de relaxagéo

estrutural do sistema investigado.

Este trabalho esta dividido em 7 capitulos, o primeiro é esta introducdo. No segundo
capitulo serdo discutidos os mecanismos de formacgédo, empacotamento e de deformacéo que
ocorrem nos vidros metalicos. No terceiro capitulo, serd discutida de forma minuciosa a
técnica de espectroscopia mecanica empregada para caracterizar as ligas amorfas do sistema
Cu-Zr-Al e os mecanismos mais provaveis que sao identificados por esta técnica. No quarto
capitulo, serdo detalhadas as formas pelas quais as amostras foram obtidas e as técnicas
empregadas para caracterizd-las. No quinto capitulo, todos os resultados serdo discutidos para
cada método de caracterizacdo empregado, tendo como principal ferramenta a caracterizagdo
dos processos de relaxacdo anelastica em temperaturas acima e abaixo da temperatura
ambiente através da técnica de espectroscopia mecéanica, no sexto capitulo as conclusées dos

resultados analisados nesta tese e o sétimo contém as referéncias.
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2. Fundamentos Tedricos Sobre Vidros Metalicos
2.1. Breve Historia dos Vidros Metélicos e dos Vidros Metalicos de Grande Volume
(BMG)
Em 1960, Pol Duwez** e colaboradores obtiveram uma liga metalica com estrutura
amorfa utilizando alta taxa de resfriamento de ~10° Ks™. A partir desta descoberta, Varios
estudos foram realizados na tentativa de produzir amostras amorfas volumosas com diametro

ou espessura maior que 1 mm.

Em 1974, Chen® reportou a producdo de ligas vitreas a base de paladio e platina com
didmetro de 1 a 3 mm e varios centimetros de comprimento, a uma taxa de resfriamento de
~10° Ks™, usando resfriamento em &gua. Composicdes sem adicdo de metais nobres
permaneceram sendo fabricadas, com alguns micrometros de espessura, utilizando técnicas
especiais de solidificacdo rapida como splat-cooling e melt-spinning a uma taxa de
resfriamento superior a ~10* Ks™. Amostras amorfas com taxa de resfriamento de ~10* Ks™
foram produzidas a partir de 1984, utilizando técnicas de fusdo em fluxo capaz de reduzir

nucleaco de fases cristalinas por heterogeneidades cataliticas®®.

A partir da década de 1990, Inoue e seus colaboradores, desenvolveram varias ligas
multicomponentes que exigiam taxas de resfriamento muito baixas para a obtencdo de
estrutura totalmente amorfa, em alguns casos compardveis a de vidros de Oxidos
(1 a 100 Ks™)?". Trabalhos nestes sistemas possibilitaram a producéo de amostras amorfas
com até 30 mm de espessura para a liga ZrssAloNisCuz?® e de até 40 mm para a liga
Pd4oNizoCusoP20” utilizando técnicas simples de solidificacdo em moldes metalicos ou em
tubos de silica vitrea resfriados em agua e sem tratamento especial de fusdo em fluxo para
eliminar heterogeneidades. Com a redugdo cada vez maior da taxa de resfriamento foi
possivel levantar diagramas experimentais que pudessem delimitar a formacdo de fase

30; 31

cristalina ou de fase amorfa durante o resfriamento , 0 que permitiu a comparagdo com

modelos teéricos para predizer a formagao da estrutura amorfa nas ligas metalicas®.

A partir destas novas descobertas, foi possivel também estabelecer uma classificagdo
mais sofisticada dos principais sistemas de ligas amorfas proposta por Inoue® e
posteriormente desenvolvida por Takeuchi e Inoue®, recebendo ligeira modificacéo feita por
Cheng®, na qual, os elementos constituintes dos vidros metalicos podem ser agrupados em
alcalinos e alcalinos terrosos (AM), semimetais ou metais simples (SM) dos grupos IlIA e

IVA vizinhos dos semicondutores, metais de transi¢cdo (TM), incluindo os metais de transicdo
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dos grupos IVB-VIIB (ETM) e os metais de transicdo dos grupos VIIIB, IB, 1IB (LTM),
metais de terra rara (RE) e ndo metais (NM) os quais podem ser visto na Tabela 2.1. Todos os
vidros metalicos contém elementos de pelo menos dois grupos diferentes e certos pares
combinados que estdo estreitamente relacionados, e tornam-se mais complexos conforme se

adicionam novos elementos como pode ser observado na Tabela 2.2.

Tabela 2.1: Classificacdo de elementos comuns na formacéo de vidros metalicos.

Abreviagéo Descricdo Exemplos
AM Metais dos grupos 1A e 1A Mg, Ca, (Be)
SM Metais do grupo Il1A e IVA Al, Ga
™ ETM Metais do grupo 1VB ao VIIB Ti, Zr, Hf, Nb, Ta, Cr, Mo, Mn
LTM Metais do grupo VIIIB, IB e IIB | Fe, Co, Ni, Cu, Pd, Pt, Ag, Au, Zn
RE Sc, Y, Lantanideos (Ln) Sc, Y, La, Ce, Nd, Gd
NM N&o metais e metaldides B,C, P, Si, Ge

Tabela 2.2: Classificacdo tipica dos vidros metalicos com elemento base.

Classificacdo | Metal base Exemplos

LTM+NM | LTM Ni-P, Pd-Si, Au-Si-Ge, Pd-Ni-Cu-P, Fe—-Cr—Mo-P-
C-B

ETM +LTM | ETM ou LTM | Zr-Cu, Zr-Ni, Ti-Ni, Zr-Cu-Ni-Al, Zr-Ti-Cu-Ni-Be

SM +RE SM ou RE RE Al-La, Ce-Al, Al-La-Ni-Co, La—(Al/Ga)-Cu-Ni

AM+LTM | AM Mg—Cu, Ca—Mg-Zn, Ca—Mg-Cu

A diminuicdo na taxa de resfriamento também possibilitou, atraves de técnicas de
analise térmica, observar o surgimento da transicdo vitrea e a ocorréncia de liquido super-
resfriado (liquido abaixo da temperatura de fusdo) em ligas metélicas, uma vez que, estes
fenbmenos sdo caracteristicos de vidros Oxidos. A “estabilidade” térmica do liquido super-
resfriado, antes da ocorréncia de cristalizagdo, possibilitou a producdo de ligas amorfas mais
espessas, maior que 1 mm, denominadas de ligas metalicas vitreas de grande volume ou
simplesmente BMG. E bom observar que liga metalica vitrea ou vidro metélico se referem as
ligas que apresentam o fendmeno da transicdo vitrea observados em teécnicas de

calorimetria®.

2.2. Conceitos Basicos dos Materiais Amorfos

Os materiais vitreos ou ndo cristalinos se diferem de sua contraparte cristalina na
forma em que o processo de solidificacdo ocorre. A Fig. 2.1, mostra que quando um metal no
estado liquido é resfriado com uma certa taxa de resfriamento, estes tendem a se solidificar na
direcdo do equilibrio termodindmico — logo abaixo da temperatura de fusdo (Tm), para o

caso de metais puros, ou abaixo da temperatura liquidus (T;), para o caso de ligas metalicas —
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com isso, ocorre 0 processo de nucleacdo e crescimento dos cristais e o metal solidifica

I**. No entanto, se abaixo da temperatura de fusdo for

apresentando ordenamento estrutura
mantida uma taxa de resfriamento suficientemente alta para impedir que os atomos do metal
formem nucleos ou que estes nucleos formados crescam, o liquido super-resfriado intensifica
sua viscosidade (em torno de 10" Pa.s) de maneira continua com o decréscimo da
temperatura e se solidifica apresentando estrutura desordenada (amorfa), similar a do estado
liquido, porém com mobilidade reduzida. A transicdo do liquido super-resfriado para amorfo
é denominada temperatura de transicéo vitrea (Tg) e ocorre em uma faixa de temperatura
conhecida como regido de transicao vitrea que depende da taxa de resfriamento imposta (lenta

ou rapida) e ndo é uma propriedade intrinseca do material.

A

Volume, Entalpia

" Cristal

\ '
- em o om oo o)

y

T gl T, g2 Tm
Temperatura

Figura 2.1:Variacao das propriedades fisicas extensivas em fung&do da temperatura durante o
resfriamento de um material.*®

A principal diferenca estrutural entre o liquido super-resfriado e o so6lido vitreo é que
neste Ultimo a movimentacdo dos 4tomos ocorre por saltos individuais, de maneira similar ao
que ocorre em sdlidos cristalinos, enquanto que no liquido super-resfriado 0 movimento dos

3 31 - 39 Assim, o

atomos é coletivo, ocorrendo para agrupamentos de atomos vizinhos
processo de cristalizagdo é uma transicdo de fase de primeira ordem e exibe uma mudanca
brusca na curva representada por algumas das propriedades fisicas extensivas como volume V,
entalpia, H, e entropia S. Em contraste, o estado de liquido super-resfriado é caracterizado por
uma mudanga continua destas variaveis termodindmicas, desde o estado liquido até a

solidificacdo do material.
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Os valores das temperaturas de transicbes no metal amorfo sdo comumente
determinados experimentalmente durante o aquecimento do material. Uma tipica curva de
calorimetria diferencial exploratéria (DSC - differential scanning calorimetry) de uma liga a
base de Pd pode ser vista na Fig. 2.2, na qual sdo observadas trés transformacfes bem
definidas: a temperatura de transicdo vitrea (Ty), a temperatura de cristalizagdo (Tx), e a
temperatura liquidus (Tj). O valor da Ty é determinado pela inflexdo da curva de DSC ou
inicio da mesma e, é diretamente proporcional a taxa de aquecimento. Esta proporcionalidade

indica que a transicéo vitrea é dominada por fatores cinéticos e dinamicos® “°.

)4 |
—

—

Pd  Ni;, Cuy P

DSC 0.67 K/s

Fluxo de calor [W/g]

500 550 600 650 700 750 800 850
Temperatura [K]

Figuaall 2.2: Tipica curva de calorimetria de um vidro metalico a base de paladio obtido por
DSC™.

O comportamento sob aquecimento de uma liga metalica que possui estrutura amorfa é
0 que permite classifica-la como amorfa ou vitrea. Neste contexto, a cristalizagdo do sélido
amorfo pode ocorrer de duas maneiras. A primeira, atraves do inicio da cristalizagdo antes de
se atingir a temperatura de transicdo vitrea, formando num primeiro estagio de cristalizacéo,
cristais de uma fase primaria em dimensfes nanométricas — as ligas que apresentam este
comportamento sdo denominadas de ligas amorfas ou metais amorfos. Na segunda forma, o
inicio da cristalizagdo ocorre a uma temperatura acima da T4, apresentando um intervalo de
temperatura de liquido super-resfriado (AT,=Tx-Ty — faixa de temperatura entre a transi¢éo

vitrea, Tg, e 0 inicio da cristalizacéo, Tx) e formam no primeiro estagio de cristalizagdo uma
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fase cristalina primaria ou uma reagdo eutética — as ligas com esse comportamento s&o
denominadas de ligas vitreas ou metais vitreos*®. E, em comparacéo com os vidros metélicos
convencionais, a principal caracteristica dos BMG ¢ a sua estabilidade térmica contra o
processo de cristalizagdo no estado de liquido super-resfriado, o que permite investigagdes
sobre a transicdo vitrea e o estado de liquido super-resfriado.

2.3. A Tendéncia a Formacéo de Vidro (TFV)

Apesar dos esforcos e grandes avangos nestes mais de cinquenta anos de pesquisas na
area de ligas metélicas amorfas, a formulacdo de uma liga metalica vitrea ainda ndo é uma
tarefa facil. A TFV de uma liga, depende de proporcdes corretas e da combinacdo adequada
dos elementos quimicos. Em um sistema metélico, apenas uma faixa estreita de composi¢oes
quimicas permitem a formacdo de vidros metélicos. Em muitos casos pequenos desvios da

ordem de 0,3% atdmico na composic&o reduzem drasticamente a TFV de uma liga™.

No entanto, a TFV de uma determinada liga € medida pela minima taxa de
resfriamento necessaria para levar o metal liquido & amorfizagdo completa denominada taxa
de resfriamento critica (R¢), como pode ser visto na Fig. 2.3. Quanto menor for R, maior sera

a TFV de uma liga, porém, esse parametro € dificil de ser medido experimentalmente.

10 T T T T
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s \ & '
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IO—‘ 1 1 L 1
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Ty/ T
Figura 2.3: Correlagdo entre a taxa de resfriamento critica (Rc), a espessura maxima (dmax) € a
temperatura de transicéo vitrea reduzida (T,g) de um tipico BMG®,
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Usualmente, a TFV é medida pela espessura maxima (Z;) de uma peca fundida em
formato de cunha ou escalonada que preserva a estrutura amorfa. A pega é vazada em
coquilha (molde metélico), sendo caracterizada estruturalmente mediante uma combinacéo de
Microscopia Eletronica de Varredura (MEV), Microscopia Eletronica de Transmissdo (MET)
e Difratometria de Raios-X (DRX). O maior BMG reportado na literatura possui 73 mm de
didmetro e 85 mm de comprimento com T, de 0.639*. No entanto, embora muitos avangos
tenham ocorrido nas Ultimas cinco décadas, ndo ha uma regra geral para prever a TFV de uma
liga, neste contexto ha varios modelos e critérios que abordam a tendéncia a formagédo de
vidros em ligas metélicas. Todos se baseiam em um ou mais dos seguintes aspectos:

termodinamico, cinético e estrutural®® 44,

2.3.1. A Estabilidade Termodinamica

Quando um liquido se resfria, 0 estado de equilibrio que minimiza a energia livre de
Gibbs (G) de um sistema pode ser definido como:
G=H-TS (2.1)
onde H é a entalpia, T € a temperatura e S € a entropia. Varias fases em um material podem
existir até que G seja minimizado em um estado de equilibrio. Metais na forma cristalina se
empacotam de forma a minimizar G enquanto que o estado liquido é mais desordenado por

possuir elevada entropia.

Sob o enfoque termodinamico, a alta TFV esta relacionada a pequena for¢a motriz
para que o liquido super-resfriado sofra algum processo de cristalizagdo e, assim atinja a
transicdo vitrea. Desse modo, a variacdo da energia livre (AG) entre o ndcleo cristalino e o
liquido super-resfriado é composta pelos termos:
AG = AG, + AG, (2.2)
onde AG; é a variacao de energia livre devido a formacao da interface sélido/liquido e AG, é a
variacdo de energia livre relativa ao volume que sofre a transformacéo liquido/sélido. Devido
0 sistema sempre consumir energia para formar a interface solido/liquido, AG, é sempre
positivo e diretamente proporcional a energia interfacial por unidade de area (o):
AG, = A.o (2.3)

sendo A, area da interface sélido/liquido.

Para um metal puro, supbe-se que a mudanca da energia livre entre o liquido e o sélido

abaixo da temperatura de fusdo (Tr,), pode ser dada por:
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AH,, (T —T, AH,,. AT
AG s = —T (T m) _ ’T” = —AS,,. AT (2.4)
m m

onde AHy, é a entalpia de fusdo e ASy, é a entropia de fusdo expressas em unidade molar, T é a

temperatura abaixo de T, e AT é a variacdo entre (T, - T) e corresponde ao super-
resfriamento . A variacao de energia livre com relagdo ao volume é dada por:
AG V= —AS’"'AT.V

TV Va

(2.5)

no qual V, é o volume molar e V é o volume do sélido cristalino. Abaixo de Tn,, AG, é sempre
negativo, pois ha sempre liberagdo de energia pelo volume do sélido cristalino formado em
meio ao liquido. Com isso, a variacdo total da energia livre devido a formacdo do nucleo
cristalino é dada por:

AS,,. AT
T. %

Quanto mais negativo for o valor da Eq. 2.6, maior sera a tendéncia de cristalizag&o.

AG=0.A— (2.6)

Para aumentar a TFV deseja-se aumentar ¢ e diminuir ASy,. A existéncia de grande afinidade
quimica dentre os diferentes elementos presentes na liga corresponde a uma entalpia de
mistura (AHnmix) negativa associada a diferentes tamanhos atdmicos, 0 que provoca 0 aumento

na compactagdo dos &tomos levando a um aumento da energia interfacial (¢)** *°.

A energia de ativacdo para formar um nicleo estavel esférico, a partir do liquido,
segundo a teoria de nucleacdo homogénea é dada por>:

16m o3 (2.7)
AG =
3 (AG,)?

De maneira experimental, a mudanca entre o liquido e o cristal, 4Gys, pode ser
determinada a partir de dados de andlise térmica, integrando a diferenca da capacidade
térmica especifica Acj,*(T") entre o liquido e o sélido de acordo a seguinte expressao”®:

To To 2.
R v R P
AG 15 = AH,, — AS,,T, —] Ack™s(T")dT +Tj — AT
T T
no qual T, representa a temperatura na qual a energia livre de Gibbs do cristal é igual a

energia livre de Gibbs do liquido.

Um baixo valor de AGys pode ser devido a uma pequena entalpia de fusédo e uma
grande entropia de fusdo®. Grandes valores de entropia sdo esperados em sistemas
multicomponentes ja que AS, é proporcional ao nimero de estados microscopicos®, que se

relacionam estritamente ao grau de aleatoriedade no estado liquido.
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2.3.2. Cinética de formacé&o do vidro

Uma forma de avaliar a TFV de uma liga metélica é a taxa de resfriamento critica (Rc),
necessaria para solidificar o liquido com estrutura amorfa suprimindo o processo de
cristalizacdo. De maneira complementar a pequena forca motriz termodindmica, a formacéo
da estrutura amorfa é favorecida por fatores cinéticos que influenciam, de forma negativa, a

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

A partir teoria de nucleagdo homogénea, Uhlman®’ apresentou uma expresséo que tem
dependéncia de um termo termodinamico e outro cinético. O primeiro termo esta relacionado
a probabilidade de uma flutuacéo superar a barreira de nucleacéo, e o segundo termo depende

do movimento dos atomos através de uma interface liquido-sélido dada por:

A, ( AG ) (2.9)

onde A, é uma constante da ordem de 10°® Pa.s/m’s, kg a constante de Boltzmann, e n(T) a
viscosidade que é o parametro cinético que influencia a formacg&o de vidros e se relaciona com
a difusdo atdbmica através da equacdo de Stokes — Einstein:

kAT (2.10)
~ 3al.n(T)

em que | é o didmetro atdmico. A viscosidade de liquidos € geralmente descrita pela relacéo
de Vogel-Fulcher-Tamman (VFT):

D*T, ) (2.11)
T—T,

em que D* é o parametro de “fragilidade”, T, é a temperatura VFT, 5, € uma constante

n(T) =n,.exp (—

inversamente proporcional ao volume molar do liquido. A fragilidade descreve o grau com
que a viscosidade de um liquido super-resfriado desvia do comportamento do tipo Arrhenius,

como como pode ser visto na Fig. 2.4.

Liquidos sdo denominados de “frageis” quando D* < 10, e de “fortes” quando D* >
20. Liquidos fortes possuem alta viscosidade em equilibrio e tendem a se aproximar do

comportamento do tipo Arrhenius, sendo este o caso dos liquidos que formam os BMG “.
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Figura 2.4: Evolugdo da viscosidade com a temperatura para Varios sistemas vitreos*.

De acordo com a teoria do modelo de volume livre ou modelo de entropia® do estado
liquido é esperado que o liquido possa sofrer a transi¢ao para o estado vitreo prevendo que a
cristalizacdo podera ser contornada ou evitada. Com isso o problema da formacdo do vidro

passa a ser puramente cinética.

Se a taxa de resfriamento do liquido for suficientemente alta para prevenir uma
quantidade de fases cristalinas detectaveis, a formacao do vidro podera ser atingida. A taxa de
nucleacdo homogénea (l,) e a velocidade de crescimento (U) para a formagdo de um nucleo
cristalino esférico num liquido super-resfriado podem ser convenientemente expressas pelas

seguintes equacoes:

A baB (2.12)
=5 e <_ Tr(ATr)2>
107 AT.AH,, (2.13)
v= '[1_ex”<_ RT )]

onde, T,=T/T, é conhecida como temperatura reduzida, e AT, =(T, — T)/T,, é conhecido como
super-resfriamento reduzido, b € um fator de forma que vale 16m/3 de um nucleo esférico, 7 é
a viscosidade (Pa.s) e f a fracao de sitios de crescimento na interface, geralmente iguala 1, a e
S sdo parametros relacionados com a energia da interface soélido/liquido (o) e com a entropia
de fusdo (4Sy), expressos atraves de:
(N (2.14)
a= WC’
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AH,, (2.15)

onde R é a constante universal dos gases (J/mol.K). Nestas relacbes 0s parametros
significativos sdo: a, £ e n. O pardmetro cinético das Eq. 2.12 e 2.13 é a viscosidade (7), na
qual pode ser observado que qualquer aumento na viscosidade, mantendo 0s outros
parametros constantes, provoca uma redugdo em ambas as taxas, de nucleagdo (l,) 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 0 seu aumento com a

diminuicao da temperatura, maior sera a TFV.

A reducdo de A4S, e 0 aumento de ¢ causam uma elevagdo no valor de o’f e a
diminuicdo do valor de . Para ambos 0s casos, isso causa uma diminui¢do tanto da taxa de
nucleacdo quanto da velocidade de crescimento, como pode ser observado nas Eq. 2.12 e
2.13, elevando a probabilidade de maior TFV. O termo &8, na Eq. 2.12, mostra a resisténcia
do liquido super-resfriado a promover a nucleagdo de cristais. Para conhecer como esse fator é

importante, Inoue®® mostrou que quando op**

possui o valor de 0,9, um liquido sem
heterogeneidades, ndo cristaliza com qualquer taxa de resfriamento. Por outro lado, quando
af™? for menor que 0,25, o liquido super-resfriado é tdo instével, que é quase impossivel
suprimir a cristalizagdo. Isso mostra que quando se considera todas as demais variaveis
constantes, a maxima taxa de nucleagdo diminui 35 ordens de grandeza quando a**
0,25 para 0,9 3236,

Conhecendo-se as taxas de nucleacdo e crescimento, a fragdo de material cristalizada,

passa de

X, pode ser determinada em funcdo do tempo (t) e da temperatura usando-se a relacdo de

Johnson-Mehl-Avrami®® 47,

g.l,,. U3 3 (2.16)

em que I, e U sdo as taxas de nucleacdo e crescimento, respectivamente. A expressdo permite

X =

obter curvas de temperatura-tempo-transformagdo (TTT) para valores de x << 1. A partir
dessas curvas, € possivel calcular a temperatura de nucleacdo (T,) e o tempo correspondente
(tn), e assim se obter a taxa de resfriamento critica. 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 guando comparados aos amorfos convencionais.
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Figura 2.5: Diagrama esquematico mostrando a alta estabilidade térmica dos BMG quando
comparados aos amorfos convencionais®.

A taxa de resfriamento critica (R) para obter a fase vitrea, pode ser dada relacionando

a faixa de temperatura de super-resfriamento (47) com o tempo t;:

_AT (2.17)

R
c t,

2.3.3. Aspecto Estrutural

Do ponto de vista estrutural, a TFV esta relacionada a grande compactagdo atdmica no
estado liquido, em conformidade com os aspectos cinético e termodinamico, sendo possivel
pela combinagéo de elementos que diferem em pelo menos, 10% no raio atbmico, quando se
leva em consideracéo os trés principais elementos da liga*®. A afinidade entre os 4&tomos para
sua “estabilizac&o™ no liquido é de fundamental importancia® **, uma vez que, a formag&o de
aglomerados de atomos com grande afinidade dentro do liquido, com ordem de curto alcance,
sdo importantes para dificultar o rearranjo atdbmico necessario para atingir o processo de

cristalizacéo, e que ja foram observados em alguns casos >,

A grande afinidade interatdmica no liquido super-resfriado faz com que o processo de
difusdo, para formar os cristais, ndo envolva apenas a movimentacdo de simples &tomos, mas

requer a movimentacdo cooperativa de grupos inteiros de atomos que formam "correntes™ ou
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"anéis"*® dificultando imensamente o processo de cristalizacdo. A existéncia desses clusters ja
foi verificada experimentalmente na estrutura dos vidros metéalicos® e é bastante empregada
em simulagdes através de métodos computacionais®. Este aspecto estrutural em vidros
metalicos concorda com os aspectos termodinamicos e cinéticos anteriormente apresentados.
A grande compactacdo atdbmica no liquido, com &tomos nas proporc¢des adequadas, com

diferentes tamanhos e com grande afinidade entre eles, impulsionam a formacéo de clusters®.

O arranjo mais compacto dos atomos diminui a for¢ca motriz para a nucleagdo e
surgimento de cristais, uma vez que, promove 0 aumento da energia interfacial e dificulta a
mobilidade atdbmica. Todos esses fatores tendem a levar a um aumento da viscosidade e por
consequéncia a uma maior TFV. A viscosidade em ligas com alta TFV pode chegar a 3 ordens
de grandeza maior que a viscosidade observada em liquidos de metais puros®® 3 ** Este
assunto sobre a formacgdo dos clusters sera discutido em maiores detalhes na Se¢édo 2.6, deste

Capitulo, envolvendo os aspectos experimentais e teoricos.

2.4. Avaliacdo da Tendéncia a Formacao de Vidro em Ligas Metalicas

A partir do ano 2000, novas ligas vitreas com alta TFV tém sido obtidas em vérios

sistemas** >~ 8

correlacionando os aspectos termodindmico, cinético e estrutural. Dentre
estes critérios para prever a formacdo da TFV, um dos mais difundidos consiste nos trés
Critérios Empiricos de Inoue: (1) o sistema deve ser formado por trés ou mais elementos, (2)
deve haver uma diferenca maior que 12% no tamanho dos &tomos dos elementos constituintes
e (3) os elementos devem possuir entalpia de mistura negativa®™. A forma mais comum de se
medir a TFV de uma liga amorfa é através dos pardmetros obtidos por DSC que fornece a
regido de liquido super-resfriado (ATx=T\-Ty) a temperatura vitrea reduzida T,y = T¢/T, e do
parametro y=Ty/(Tg+T;) que tém sido definidos como indicadores de TFV, com Ty, Ty, € T,
sendo as temperaturas de transicao vitrea, de cristalizagdo e liquidus das ligas. Quanto maior
esses parametros, maior a TFV em uma liga®. A desvantagem destes parametros é que eles
somente avaliam a TFV e ndo 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 estdo bem

correlacionados a taxa de resfriamento critica (R.)* para cada tipo de liga estudada.

Wang e colaboradores®

propuseram o critério da relacdo de elétrons de valéncia -
4tomo (e/a) para sistemas ternarios, Ma e colaboradores®® propuseram um critério empirico de

pin-pointing baseado na competicdo de fases cristalinas. Egami e Waseda® elaboraram um
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modelo de instabilidade topoldgica da solucéo solida para explicar a regido composicional de
formacdo de amorfos em sistemas binarios. Este modelo foi estendido para sistemas
ternarios®® e depois para sistemas multicomponentes pelo grupo de pesquisa do Labnano do
Departamento de Engenharia de Materiais da UFSCar (DEMa/UFSCar)®* ®°na tentativa de
prever de maneira mais adequada a TFV de uma liga. Miracle®® propds um modelo de
empacotamento eficiente de clusters que tenta descrever a estrutura dos vidros metalicos e
também prever as composi¢des quimicas mais adequadas a uma alta TFV, no qual, os clusters
seguem uma razdo R=ri/r,, dos tamanhos atbmicos dos elementos solutos (r;), com o elemento
do solvente (r,), esta estrutura sera retomada na Secdo 2.6. O bom empacotamento atdmico
foi associado a formacéo de estruturas do tipo cubica de face centrada (CFC) ou hexagonal
compacta (HC). Todavia, esse modelo considera somente fatores geométricos para prever a

TFV gue, embora sejam muito importantes, ndo sdo os Unicos responsaveis em atingi-la.

Em 2006, um critério de aproximacao termodindmica y* foi proposto para encontrar

composicdes com alta TFV em sistemas binarios®’ ®®

, considerando a competicao das diversas
fases a serem formadas durante o processo de resfriamento do metal liquido. Este critério foi
aplicado a sistemas binarios Ni-Nb, Cu-Zr e Cu-Hf e posteriormente estendido a ligas

|35

ternarias do sistema Cu-Zr-Al* correlacionando ndo s6é a TFV com as composi¢des, mas

também, determinando novas composi¢es em campos do diagrama ternario.

Por fim, Oliveira® ™

propds um novo critério que combina um parametro de minima
instabilidade topoldgica (/min), usado como indicativo da competicdo de fases durante a

solidificacdo, e um parametro termodinamico (Ah), que depende da diferenca média da funcéo

trabalho (A¢) e da diferenga média de densidade eletronica (An‘fvlf) entre os elementos que

constituem as ligas. Este novo critério prediz de maneira satisfatéria a composicéo de ligas
multicomponentes que foram empregados na selecdo das ligas vitreas que serdo estudadas

nesta tese e que sera melhor descrito na Secéo 2.5 deste Capitulo.

2.5. Os Critérios Empregados na Selecdo de Ligas Vitreas e Nanocristalinas
2.5.1. Critério Amin

Em 1984, Egami e Waseda®® propuseram o modelo de instabilidade topolégica para
descrever a concentracdo minima de soluto para amorfizagdo de ligas binarias por

solidificacdo rapida. O critério parte do célculo da tensdo elastica causada na rede cristalina
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CFC com a inclusdo de um atomo de soluto substitucional. Segundo o modelo, a concentracéo
minima (cZ;,, em porcentagem atdmica) é determinada pelo ponto em que as tensdes
elasticas médias a nivel atbmico atingem um valor minimo, ou em que, a instabilidade
topoldgica de uma fase de solucéo solida cristalina da mesma composi¢do do liquido atinja
um valor maximo. A razdo entre os raios do soluto (rg) e do solvente (ra) pode ser
empiricamente relacionada a um valor de concentragdo minima de atomos de soluto
necessaria para a formacdo de estrutura amorfa, ¢, através de um pardmetro de

instabilidade topologica (1) dada pela relacéo:

— B
/I_Cmin

r5\3
(—) -1l =01 (2.18)
Ta

Em 2005 o critério de instabilidade topologica foi estendido para ligas

multicomponentes®*:
VA

AA:ZCL'

(:_)3 _ 1‘ (2.19)

A

onde A representa a instabilidade topoldgica do metal A, c; é a concentracdo de qualquer

soluto na rede, r; seu raio atbmico e ra € 0 raio do atomo da matriz original.

Na aplicagdo da Eq. 2.19 em mais de 200 ligas amorfas ricas em Al* foi verificado
que para A>0,1 o material sofria transi¢do vitrea durante o aquecimento em experimentos de
calorimetria diferencial exploratéria. O critério foi estendido para fases intermetéalicas®,
sendo aperfeicoado com a construgdo de mapas de instabilidade topoldgica que permitiram a

identificacdo de regides com maior TFV.

A partir da Eq. 2.19 para uma solugdo sélida substitucional, foi possivel encontrar

uma equacao que contempla a instabilidade topologica em qualquer fase cristalina para metais
puros e compostos intermetalicos:
Z
7\'A = Z C;
=B

(g A
—_— -1 = Ci I\ -1
4 T4 = A

onde V; é o volume molar de qualquer d&tomo de soluto, VA 0 volume molar do solvente

(2.20)

(matriz) e c; a concentragdo molar de cada soluto.

Considerando que o numero de solutos presentes em qualquer fase de um sistema
com n elementos é, no maximo, igual a n-1 e que durante o resfriamento rapido de uma liga,
ndo haja tempo habil para a segregagdo de elementos, entdo s6 existem duas possibilidades

para a solidificacdo, a cristalizacdo polimorfica de uma solucdo supersaturada (mesma
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composi¢do quimica do liquido) ou a formagdo de uma fase amorfa. Se as fases adjacentes a
composi¢do da liga competem para a cristalizacdo polimorfica entdo é razoavel supor que a
fase cristalina que apresente a menor instabilidade topologica é a fase que ira controlar a TFV.
Define-se, assim, para cada composicdo quimica, a minima instabilidade topoldgica possivel
(Amin) como sendo o menor valor de Aa calculado entre todas as fases do sistema naquela

composicdo®.

Verificando-se que o modelo de minima instabilidade topoldgica ndo correlaciona
muito bem com a TFV, Botta e colaboradores™ propuseram o uso da diferenca média de
eletronegatividade de Pauling (4&) entre os elementos que compdem a liga. Seguindo o
principio de Miadema’® a diferenca média de eletronegatividade de Pauling é calculada de
acordo com a concentracéo superficial (Cs) de todos os &tomos da liga sobre um atomo central

e a contribuicdo de cada elemento é somada de acordo com a concentragdo de cada atomo na

Ae =Z)(iZCj|ei—ej| (2.21)

2/3
v (2.22)

Si T« (,2/3

ZXjVTrzlj3

no qual y; é a concentragédo atdmica de cada elemento na liga, e; é a sua eletronegatividade, e

liga:

€ a eletronegatividade de todos os outros elementos vizinhos e Vy,; € 0 volume molar de cada
elemento quimico na cela de Wigner-Seitz. A inclusdo deste critério Anin. 4€, baseado na
eletronegatividade, foi amplamente difundido nos trabalhos do Grupo de Pesquisa do
Labnano do Departamento de Engenharia de Materiais (DEMa/UFSCar)™" 77,

2.5.2. Critério Termodindmico que Representa a Entalpia de Mistura (Ah)

Uma nova aproximagdo baseada em outro parametro eletrénico (Ah) proposta por

32; 69; 70

Oliveira , possui melhor correlagcdo com a taxa de resfriamento critica (R¢) de vidros

metalicos quando comparado ao critério de diferenca média de eletronegatividade (4é) que

deu origem ao pardmetro combinado Amin. 4&*®. Este parametro pode ser calculado por:

2
Ah = (Ad)? — k(Anll) (2.23)
onde k é uma constante empirica, determinada de acordo com a correlagdo encontrada entre

4h e R, avaliada em 5.7, A¢ é a diferenca média da funcdo trabalho e An&,’f é a diferenga
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media da densidade eletrdnica dentre os elementos constituintes na formag&o da liga. Ambas
as médias sdo medidas pela superficie de concentracdo de 4tomos de cada elemento quimico,

assumindo um empacotamento aleatério dado por:

= 1) Slbi - | (2:24)

A"‘lu{f = z Xi Z Sj |An:v/53i - A"&fj' (2.25)
onde y; € a fracdo atomica e S; € a fracéo superficial de cada elemento na liga. O parametros ¢
possui unidade de eV e Anys possui unidade de e/au®. A fracéo superficial de cada elemento é

calculada através da equacdo:

g = Ui
] Z){jrjz

onde x; é a fragdo atdbmica e rj € o raio atbmico de cada elemento na liga no qual, para cada

(2.26)

célculo, sdo usados os raios atbmicos encontrados nas ligas amorfas.

Uma combinagdo apropriada de Amin € Ah € um critério razodvel e quantitativo para

predizer a TFV em ligas metalicas.

2.5.3. A Combinac&o dos Critérios Amin + (4h)"

Um novo critério para predizer a TFV foi proposto por Oliveira™ combinando o
critério topoldgico Amin com o critério termodinamico Ah. O pardmetro Ah fornece um
comportamento geral da TFV dentre os diferentes sistemas de ligas, enquanto que Amin €
utilizado para refinar tal comportamento dentro do diagrama de fases. Portanto, uma simples
combinagéo de A,,;, + (Ah)'/? foi encontrada correlacionando razoavelmente com a taxa de
resfriamento critica (R;) analisada para 68 ligas de 30 diferentes sistemas metalicos,

concordando também com as regras empiricas de Inoue™®.

A Fig. 2.6, mostra o diagrama onde ocorrem as regides de espessura maxima prevista
pelo critério combinado A,,;,, + (Ah)Y/2, indicadas por setas®’. Nesta figura, os simbolos
mostram as espessuras maximas das ligas obtidas experimentalmente. Neste diagrama é
possivel observar que as curvas de nivel, na qual as maiores espessuras até entdo reportadas,
se aproximam bastante da regido prevista como sendo a mais promissora segundo 0 novo

critério.
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Figura 2.6: Previsdo das méaximas espessuras amorfas (Z¢) indicadas por setas em comparagdo
com os valores experimentais encontrados na literatura, para o sistema Cu-Zr-Al. Os numeros
das linhas de contorno e dos simbolos indicam a espessura em mm?2. Adaptado da Ref. 32.

E interessante notar que as maiores espessuras previstas para o sistema Cu-Zr-Al,
10-12 mm, se aproximam do melhor valor encontrado na literatura, 10 mm, segundo 0s

estudos feitos por Oliveira®.

2.6. Estrutura Atdmica dos Vidros Metalicos

A fungdo distribuicdo de pares (PDF) descreve a distribuicdo de distancias entre os
pares de 4&tomos contido em um dado volume e, representa a probabilidade de encontrar um
atomo do tipo B como funcdo da distancia r de um atomo central a. A distribuicdo das
distancias interatbmicas, a blindagem estrutural na direcéo radial, e 0 seu desaparecimento
gradual com o aumento da distancia, pode ser claramente visto através do PDF de um meio

liquido ou vitreo. O PDF parcial de uma interacéo o — 8 € definido como:

Ng Ng

N -
9ap(r) = mz > o6 = iy (2.27)

i=1j=1
onde p € a densidade do nimero de atomos em um sistema de N atomos, N, e Ng séo 0s
numeros de atomos do tipo o e do tipo S respectivamente, |ﬁ- j| é a distancia interatdmica entre
dois atomos i (do tipo «) e a&tomos j (do tipo ). Para materiais amorfos o curto e 0 médio
alcance sdo manifestados por um pequeno pico na posi¢do r. A informacdo da estrutura é
revelada pela posigdo, largura e intensidade relativa do pico no qual a ordem de médio
alcance possui entre 1 nm e 2 nm e pode ser calculada diretamente atraves de medidas fisicas

como espalhamentos por radiagéo.
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O PDF parcial esta diretamente relacionado ao fator de estrutura parcial no espaco

reciproco via transformada de Fourier”® e pode ser dado por:

4 )
Sap(@) = f r[gap(r) — L1sin(qr)dr (2.28)

onde q € a variavel no espaco reciproco que corresponde a um fator de espalhamento por
raios-X com magnitude do vetor de difracdo (4msind/A). O fator de estrutura total € definido

como a soma de todos os fatores parciais:

CaCpfaf]
S(q) = Z Z c.C Ba faﬂz Sap(q) (2.29)

onde Ca e Cy séo as fragdes molares dos componentes e fa e fz séo os fatores de espalhamento

atdmico. O PDF e o fator de estrutura do Cu liquido sdo mostrados na Fig. 2.7.
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Figura 2.7: (a) PDF e (b) fator de estrutura do Cu liquido em 1500 K obtido por Dindmica
Molecular®.

Outro fator importante € o nimero de coordenacdo (NC) que é o nimero de 4tomos
que estdo no contorno de um dado atomo central e, para um vidro metalico por ser
densamente empacotado, um alto NC é esperado. Para um material cristalino os vizinhos mais
préximos sdo bem definidos enquanto que para os vidros metalicos isso é feito de forma
arbitraria. Por exemplo, o corte na linha tracejada ap6s o primeiro pico da Fig. 2.7(a), indica
que todos os 4&tomos que contribuem para este pico sdo 0s vizinhos mais proximos e estdo

ligados ao atomo central.

A andlise dos vizinhos mais proximos promove a correlacdo de muitos corpos entre 0s
atomos vizinhos e geralmente sdo analisadas através das celas de Wigner-Seitz ou celas de
Voronoi que sdo usadas para determinar os NC sem a necessidade de corte. As celas de
Voronoi podem ser indicadas pelos indices de Voronoi, por exemplo <is,ia,is,ig>" para

descrever o arranjo e a simetria dos vizinhos mais préximos em torno do 4&tomo central, onde
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i3 representa 0 numero de triangulos no poliedro de Voronoi, i4 0 nimero de tetragonos e
assim por diante. Nos vidros metélicos os n-lados entre 0s poligonos das ligagdes atbmicas
sdo associadas aos n vizinhos de pares aleatérios comuns e as configuragcbes poderiam
constituir as n-simetrias de ligacdo de um ambiente local. Uma cela de VVoronoi pode ser vista
na Fig. 2.8 e se conecta com seus vizinhos mais préximos através dos pares de indice A-B

mostrados na Fig. 2.8(c).

(a) ©

Cela de Voronoi em 3D

Vizinhos mais proximos
(®) o

Cela de Voronot

Indice de Voronoi

(555)

Figura 2.8: Indices de Voronoi em 3D, (b) celas de Voronoi centradas no a&omo A e (c) os
vizinhos mais préximos de A. A cela VVoronoi (b) tem trés faces quadrangulares e cinco faces
pentagonais e assim tem o indice Voronoi <0,3,6,0>. Os pares A-B formam ligacdes de quinta
ordem e no exemplo em (c) tem cinco vizinhos mais préximos em comum (1-5) formando
um indice de 555°.

A estrutura do liquido super-resfriado esta intrinsecamente relacionada a estrutura dos
BMG. Uma caracteristica fundamental do liquido metalico é a sua alta densidade de
empacotamento. Sabe-se que 0s metais puramente cristalinos sdo densamente empacotados
com estruturas do tipo CFC ou HCP dentre outras. Durante a fusdo do metal sua densidade
diminui somente alguns por cento, indicando ndo possuir ordem de longo alcance de atomos.
Para atingir alta densidade e eficiéncia no empacotamento, os arranjos atémicos locais dos
metais devem ser bem correlacionados e apresentam certa ordem de curto e médio alcance.
Em outras palavras, os atomos vizinhos mais proximos ndo podem ser dispostos de forma
aleatoria, em vez disso, devem ser ordenados de algum modo que satisfaca tanto os requisitos

topoldgicos como de estabilidade quimica. A existéncia do ordenamento de curto alcance em
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torno de cada atomo, naturalmente, leva a correlagdes para estruturas de médio alcance que

envolve atomos vizinhos mais proximos.

A relagdo entre os tamanhos atdmicos efetivos tém sido usadas para avaliar a
eficiéncia do empacotamento em ligas multicomponentes com base no tamanho médio do
solvente para a composicdo nominal da liga® ® 8. No entanto, a composicdo para os
melhores formadores de BMG néo pode ser determinada a partir da relacdo entre o tamanho
atdbmicos ideal de ~ 0,902, por causa das multiplas varidveis composicionais das ligas

multicomponentes e a eventual heterogeneidade quimica dos elementos constitutivos.

2.6.1. O Modelo de Esferas Rigidas

Os primeiros estudos para resolver a estrutura dos liquidos metalicos foram propostos
por Bernal®® 3, Scott® e Finney®. O modelo estrutural de esferas rigidas densamente
empacotadas sdo arranjos puramente geométricos no qual os vidros metalicos sdo
considerados liquidos metalicos congelados com um arranjo atémicos determinado por cinco
tipos de estruturas de lados com comprimentos iguais que sdo basicamente a unidade
estrutural de liquidos monoatémicos. O modelo pressupde esferas rigidas com o mesmo

didmetro e estrutura composta por diferentes tipos de poliedros, como representado na

’
-9
(b) )

Figura 2.9: Estruturas candnicas de Bernal: (a) tetraedro (b) octaedro, (c) dedocaedro (d)
prisma octaedrico e (€) o antiprisma de Arquimedes®
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A ideia de Bernal é capaz de computacionalmente, modelar de forma satisfatoria os
sistemas de metais monoatdémicos e ligas de espécimes constituintes com tamanhos atdmicos
comparéveis. No entanto, ele ndo fornece modelos estruturais para a ordem de curto e médio
alcance observado em sistemas vitreos multicomponentes com baixas taxas de resfriamento
criticas. Além disso, verificou-se que este modelo falha em descrever as ligas baseadas em

metal-metaloide com ordem quimica de curto alcance®.

Baseado no modelo de Bernall, um modelo com aproximagdo mais realistica foi
proposto usando a interagdo de esferas com pares de potencial, as esferas agora ndo sdo
somente “macias”, mas possuem pares de energia potencial para dirigir a forca e, assim,
alcancar 0 empacotamento denso de forma mais eficiente®. Apesar disso, os pares de
potencial sdo insuficientes para descrever as realisticas interacbes de &tomos metalicos,

embora a ordem icosaédrica formando pequenos clusters tenham sido demonstradas.

2.6.2. O modelo Estereoquimico

A partir das ideias descritas anteriormente, Gaskell propds um modelo
estereoquimicamente definido, estipulando que a unidade local de vizinhos mais proximos em
ligas metalicas amorfas metal-metaldide devem ter o mesmo tipo de estrutura que 0s
compostos de sua contraparte cristalina, com uma composicdo semelhante ** & 8 Este
modelo explica muito bem a estrutura de silicatos, no entanto, este modelo ndo encontrou
suporte para descrever os vidros metalicos baseados na estrutura do tipo metal-metal. Embora
0 modelo tenha sido muito bem aplicado para estruturas de compostos do tipo NisP, mesmo
para 0s BMG baseados em metal-metal6ide, 0 modelo é insuficiente para explicar a excelente
estabilidade do estado liquido super-resfriado. Independentemente das configuracoes
atbmicas, tem sido geralmente aceito que a desordem em vidros metalicos s6 pode ser
preservada abaixo de uma determinada escala de comprimento. Atomos em vidros metélicos
preferem formar ordem de curto alcance em que o ambiente de vizinho mais proximo de cada
atomo seja semelhante a outros atomos equivalentes, mas essa regularidade ndo persiste em
uma distancia consideravel. Devido ao fato de que os bons formadores de vidro possuem uma
densidade maior do que a das ligas amorfas comuns, com elevadas R, tem sido sugerido que

36; 43
AVasd

a elevada densidade de empacotamento é essencial para que a alta TF seja alcancada.
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2.6.3. O Modelo de Empacotamento Politetraedral

Arranjos icosaédricos densamente empacotados tém sido amplamente considerados
como uma possivel unidade estrutural de BMG. Uma série de simulagGes e observactes
experimentais sugere que 0s icosaedros sdo estruturas atbmicas energeticamente favoraveis
para a formacéo dos vidros metalicos com base na interacdo metal-metal®” *°. No entanto, os
vidros metalicos que podem formar quasicristais icosaédricos durante o aquecimento nas
regides de liquido super-resfriado, geralmente ndo sdo os melhores formadores de vidro®.
Este fato indica que as estruturas icosaédricas densamente empacotadas ndo séo as Unicas

unidades estruturais em vidros metalicos.

Com base nisso, 0 modelo de empacotamento politetraedral indica a coexisténcia de

86; 91

estruturas e surgiram das ideias de Nelson e Spaepen e compde uma mistura de estruturas

tetraédrica de Bernal com os poliedros de Frank-Kasper com simetria de sexta ordem®* %
formando estruturas com nimero de coordenagdo (NC) que variam de 8 a 16, sendo que, as
estruturas com NC = 8, 9, 10 compdem 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 sdo uma
mistura de ambos os poliedros. Estas estruturas, que podem ser visualizadas na Fig. 2.10,
possuem no maximo ligacdo de quinta ordem® e séo classificados de “Z cluster” que variam
de Z8 a Z16, nos quais a estrutura Z podem ser distorcidas mantendo o NC. A distorcéo
poderia criar pares de quarta e sexta ordem e um processo reverso poderia recuperar a forma
original do Z cluster. O modelo politetraedral € caracterizado por uma coordenagdo triangular
dos atomos vizinhos que blindam o atomo central e explica razoavelmente bem a falta de
restricdo ndo local e de correlagcdo de longo alcance, a fraca direcionalidade das ligacOes

metalicas e a tendéncia de maximizar o nimero de ligagBes em um tamanho favoréavel®.

Estudos através de EXAFS (EXAFS - Extended X-ray absorption fine structure)
mostraram que a excelente TFV, da liga de multicomponentes CussZrisAgio estd associada a
heterogeneidade estrutural e quimica em escala atdbmica formada pela interpenetracdo de
clusters ricos em Zr, centrado com pares de atomos de Ag, bem como, poliedros icosaedrais
enriquecidos com cobre. No entanto, as configuragdes atbmicas dos BMG multicomponentes
parecem ser bastante diversificadas, devido a variagdes interatbmicas dos elementos
constituintes®® 8. A heterogeneidade estrutural/quimica pode ser um fendmeno universal em

BMG multicomponentes, como tem sido demonstrado pelas recentes observacdes da estrutura
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e as variaces de propriedade em diferentes escalas de comprimento em muitos sistemas de

vidros metalicos® " %,

714 <0,0,12,2> 715 <0,0,12.3> 716 <0.,0.12.4>

Figura 2.10: Estrutura dos Z cluster, no modelo de empacotamento politetraedral com 0s
atomos ga blindagem ligados de forma triangular e o atomo central circundado pela cela de
Voronoi”.

Na pratica, a estrutura atdbmica densamente empacotada dos vidros metalicos poderia
ser estendida a escala macroscépica, pois, a ordem de curto alcance é insuficiente para
determinar a estrutura geral de um solido desordenado, que € bem diferente da de um cristal,
para 0s quais, € necessaria apenas uma subunidade para resolver a estrutura repetindo-a
periodicamente e, assim, reproduzir a estrutura inteira.
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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 metalicos alem do vizinho mais
préximo permaneceu um desafio na pesquisa dos vidros metalico. Em 2004, Miracle sugeriu
um esquema de empacotamento atdmico da ordem de médio alcance em vidros metélicos
multicomponentes®, através do qual os vidros metélicos consistem de clusters com
identidades especificas definidas pela composi¢éo e relativos tamanhos atdmicos que podem
se ligar atraves de “moléculas metélicas” que sdo quimicamente e topologicamente ligadas e
sdo limitadas a diametros de clusters que ndo passam de nanoescala®. Neste, a diferenca para
os demais modelos de clusters, esta baseada no novo esquema de empacotamento de esferas:
0 EEC, seguindo uma configuragdo de estrutura cristalina CFC e HCP mantidas como

unidades estruturais locais que podem preencher um espaco tridimensional.

Como pode ser visto na Fig. 2.11, a estrutura béasica do cluster é caracterizada por um
sitio central ocupado com um soluto centrado, a, envolvido por &tomos de solvente, Q que
ocupam a primeira camada de coordenacdo, pelo qual é gerado um empacotamento dos
clusters em forma de uma cela. Os clusters com a centrado ndo se superpdem e, portanto, ndo
compartilham os sitios Q. Os clusters formados possuem sitios octaédricos, P, e tetraédricos,
v, onde outros atomos podem preencher o0s espacos aumentando o empacotamento dos
clusters. Os clusters adjacentes se sobrepdem nas camadas de coordenagdo e o

compartilhamento de vértices é preferencial para minimizar as tensdes internas.

A Fig. 2.12 mostra os empacotamentos eficientes de cluster proposto por Miracle, 0s
quais estdo presentes nos vidros metélicos. Nestes, as melhores razGes de empacotamento séo
aquelas que produzem clusters com o atomo central totalmente envolvido pelos atomos
vizinhos como pode ser visto na Fig. 2.12(a), isto €, com o maximo possivel de contato entre
os 4tomos de soluto e solvente’®. Na Fig. 2.12(b) estdo representadas as estruturas de
empacotamento eficiente, que correspondem as melhores combinac6es entre os tamanhos dos
atomos de solutos (a) e de solvente (Q2), que podem ser calculados através da razédo entre seus

raios dados (R, = ry/ro).

A Tabela 2.3, mostra os valores de R™ e o nimero de coordenacdo para as estruturas

mostradas na Fig. 2.12 (b) com dados obtidos da referéncia®*.
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Figura 2.11: Modelo estrutural de Miracle: (a) com estrutura CFC de clusters de médio
alcance com soluto centrado. (b) A estrutura 3D de um cluster do tipo <12,10,9 >cec™.
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Figura 2.12: (a) Ordem de curto alcance e o empacotamento eficiente local para os vidros
metalicos e em (b) o empacotamento eficiente de clusters com seus respectivos numeros de
coordenacdo que variam de 3 a 20 1%,
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Tabela 2.3: Tamanhos de raios R~ entre o soluto (Q) e o solvente (o) e seus nlmeros de

coordenacdo (NC) para o empacotamento eficiente de clusters.

* E3 E3

NC R NC R NC R

3 0.154 9 0.710 15 1.116
4 0.225 10 0.799 16 1.183
5 0.362 11 0.884 17 1.248
6 0.414 12 0.902 18 1.311
7 0.518 13 0.976 19 1.373
8 0.617 14 1.047 20 1.433

Em estudos mais recentes, as estruturas dos vidros metalicos estdo sendo determinadas

através de medidas experimentais®" 8% 103104 89,90 108

, por Dindmica Molecular e Monte Carlo
Hirata e colaboradores®®, usaram a técnica de difracdo 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 A,
comparaveis ao tamanho de um clusters em vidro metalico. A técnica € a mesma que pode ser
vista na Fig. 2.13 (a) a qual mostrou que a estrutura dos vidros metalicos é constituida de

icosaedros geometricamente frustrados'®.

Tradicionalmente a distorcdo observada nos icosaedros tem sido atribuida a
disparidade entre os elementos constituintes ou a flutuagbes cinéticas durante a formagdo do
vidro, mas, recentemente Hirata e colaboradores'®, em estudos por meio da ABED e por
simulagdo computacional em amostras de ZrgPty, mostram que todos os icosaedros
encontrados , similar ao <0,0,12,0>, sdo distorcidos e parcialmente compostos de simetria
CFC, o que caracteriza uma estrutural local frustrada, como podem ser vistos nas
Fig. 2.13 (b e ¢). A simetria CFC € energeticamente e geometricamente favoravel ao arranjo
icosaédrico distorcido e cada cluster possui distorcGes geométricas distintas que podem
promover uma desordem de longo alcance com uma mistura de configuragBes geométricas
compostas parcialmente de simetria icosaédrica e CFC como pode ser visto nas Fig. 2.14.
Nesta mesma representagdo também é verificado o nivel de distorgéo Fig. 2.14 (a), de energia
Fig. 2.14 (b) e a fungdo de distribuicdo de probabilidade em cada tipo de cluster. Este
esquema de empacotamento de baixa simetria e com arranjo atbmico denso, ndo é econtrado

em estruturas cristalinas ou quasicristalinas.
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Figura 2.13: Caracterizacdo da ordem icosaédrica em vidros
metalicos feitas através da técnica por ABED. Em (a) é
mostrado o procedimento experimental da técnica para um
cluster de ordem icosaédrica em vidros metalicos realizados
com feixes de elétrons de 0,36 nm de didmetro. Em (b) a
simulagcdo de um icosaedro ideal e em (c) a comparagdo
entre a simulacdo e os clusters icosaédricos do vidro
metalico ZrgoPty, contendo a informacdo dos angulos do
vetor de difracdo e as setas que indicam os spots da ordem
icosaédrica’®.
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Figura 2.14: Célculo das energias e
analise de ordem orientacional em
vidros metalicos. Em (a) a relacdo
estrutural entre 0S clusters
icosaédricos ideal, distorcido e com
estrutura CFC. Em (b) A energia total
calculada para os trés clusters e (c)
analise de ordem orientacional de
12.000 a4tomos obtidos com uma taxa
de resfriamento de 10'° K/s com um
histograma da fun¢do PDF mostrados
com valores caracteristicos de um
icosaedro ideal e de uma CFC em
funcao de W®.

2.6.4.1. Micromecanismos de Deformacao em Vidros Metélicos

Antes de entrar em detalhes sobre a estrutura eletrénica dos vidros metalicos em

particular do sistema Cu-Zr-Al, serd feita uma breve discussdo sobre o0s principais

mecanismos de deformacdo em vidros metélicos, em especial em BMG, uma vez que, estes
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mecanismos envolvem um rearranjo local de &tomos que podem acomodar tensdes de
cisalhamento.

O primeiro ponto de vista sobre o0 mecanismo de fluxo plastico foi dado pelo modelo
classico de "volume livre", visto como uma série de saltos atbmicos discretos no interior do
vidro (Fig. 2.15(a)), em sitios onde o excesso de volume livre é grande, no qual ocorre um
processo de difusdo'®, em que a quantidade de volume livre necessério para que os 4tomos se
movam em transformacfes de cisalhamento local parecem ser muito menores do que a

quantidade de volume livre para a difusio'®’

. Um segundo tipo de deformacdo, desenvolvido
por Argon'® e, confirmada por estudos de simulagdo, se refere a uma zona de transformacéo
de cisalhamento (STZ-Shear transformation zone). A STZ ¢ essencialmente um arranjo local
de atomos (clusters) que sofre uma distor¢do ineléstica de uma configuracdo de energia
relativamente baixa para uma segunda configuracdo de baixa energia, atravessando uma
regido ativada de alta energia e grande volume. Em contraste ao modelo do volume livre,
onde ocorre o rearranjo atbmico altamente localizado, a ativacdo de uma STZ envolve uma
redistribuicdo sutil de muitos atomos ao longo de um volume difuso (Fig. 2.15b). Estes
aglomerados compreendem a cerca de 100 atomos e sdo comumente observadas em

109

simulagdes computacionais . A STZ que € ativada primeiramente entre os diferentes sitios

em potencial, depende de mudancgas energeticas, correlacionada com as disposi¢des atbmicas

locais.
a . b -
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Figura 2.15: Esquemas bidimensionais dos mecanismos de deformacdo atbmicos proposta
para os metais amorfos. (a) salto atdbmico local - modelo de volume livre (b) zona de
transformagéo de cisalhamento®.

Esta deformacdo macroscépica de vidros metalicos, por meio de operacdo das “STZ”
ou “saltos atdmicos” em espacos de volume livre, pode ocorrer de 2 formas: (1) ndo
homogénea quando a temperatura € inferior a 0,5 Ty na qual a deformagéo é concentrada em
algumas bandas de cisalhamento localizadas, muito finas, que se formam nos planos de tenséo
de cisalnamento em um angulo de ~45° com o eixo de carga, sendo mecanicamente instaveis

sob altas tens@es e altas deformagdes e, consequentemente, levam a falha catastréfica e, (2) a
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deformagdo homogénea em vidros metalicos ocorre em altas temperaturas maiores que 0,5 Tg,
e também no estado liquido super-resfriado. Esta deformagdo pode ser pensada como fluxo
viscoso na qual a deformag&o pléstica é distribuida continuamente, ndo necessariamente igual,
entre diferentes elementos de volume dentro do material, no qual cada um contribui para a
deformacgdo. A temperatura de transicdo entre a deformacdo ndo homogénea e a homogénea
pode ser entendida como uma transicdo fragil-ddctil, e é fortemente dependente da taxa de
deformacéo aplicada®.

Estudos mais recentes, através de simulacdo computacional, mostram a existéncia de
planos que sdo formados entre os clusters e que podem explicar os mecanismos de
microdeformacéo em vidros metélicos''?, este tépico sera abordado com maiores detalhes na

préxima secao.

2.6.4.2. A Estrutura Eletronica do Sistema Cu-Zr-Al em Vidros Metalicos

E bem conhecido que algumas ligagdes Al-LTM possuam uma natureza do tipo
covalente, devido & forte interacdo dos elétrons 3d dos LTM com os elétrons sp do Al** 12,
0 que provoca um encurtamento das ligacGes entre estes elementos e, 0 mesmo caso € Visto

para alguns vidros metalicos a base de Al-RE*% 114,

Em 2007, Sheng e colaboradores™, usando difracéo de raios-X in situ e simulacéo
computacional em um vidro metalico de CessAlss, mostraram uma significativa reducdo do
volume com o aumento da pressdo hidrostatica, que quando descarregada formava uma
histerese a cada novo ciclo carga-descarga. Eles atribuiram a origem desta transicéo
poliamorfica, ao encurtamento das ligagdes Ce-Ce que acabam por provocar a delocalizacéo
do elétron 4f do cério e a formacdo de uma nova blindagem da estrutura Ce-Ce, que foram

confirmadas através de medidas experimentais™® .

Com base nestas informagdes, o sistema Cu-Zr, tem recebido muita atencdo por ser

um sistema binario formador de BMG™® ~ %

, @ por possuir uma boa TFV sobre uma ampla
faixa de composicdes que servem de protétipo para a categoria ETM-LTM e
multicomponente. Neste sistema binario a distribuicdo de clusters <0,0,12,0> n&o ocorre de
forma aleatoria e tende a se conectar com outros clusters formando cadeias com simetria de

quinta ordem e de ordem icosaédrica*".

A partir da descoberta do poliamorfismo e do encurtamento das ligagdes atdbmicas,

principalmente provocadas em razdo da presenca do aluminio, medidas experimentais e
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tedricas mostraram que uma pequena porcentagem de Al adicionada ao sistema Cu-Zr,
intensifica significativamente a TFV dos vidros metélicos deste sistema, modificando
obviamente suas propriedades, 0 que leva a uma discussdo de como a estrutura da liga a base
de Cu-Zr pode ser alterada pela adi¢édo do Al.

Estudos realizados por Cheng®®, com simulagdo computacional, mostram que a adic&o
do Al aumenta significativamente a fracdo de coordenacéo poliedral <0,0,12,0> em torno do
Cu e do Al, intensificando assim, a maior presenca da simetria de ordem cinco e do tipo
icosaédrica como pode ser observado na Fig. 2.16, que mostra a comparacgao entre 0s sistemas
binario Cu-Zr Fig. 2.16 (a) e ternario Cu-Zr-Al Fig. 2.16 (b) e suas respectivas cadeias
icosaédricas Fig. 2.16 (c) e Fig. 2.16 (d).

(@) (b)

0Zr 1N
o Cu
o Al

(c) . (d)

CuyeZrss CuseZrs7Aly

Figura 2.16: Configuracdo 3D das amostras de (a) CuseZrss (b) CugeZrs7Al; obtidas por
simulacdo computacional. Visto através da parte superior da caixa, a presenga da estrutura
icosaédrica <0,0,12,0> é maior em (d) que em (c)®.

Como pode ser observado na Fig. 2.16 , o sistema ternario possui maior possibilidade
de formacdo de ordem estrutural de médio alcance, o que leva a formacdo de cadeias
interconectadas, preferencialmente, por estruturas do tipo icosaédrica com simetria de quinta
ordem. Estudos através de simula¢do computacional tém demostrado duas origens para a

apresentacdo deste efeito quando o Al é adicionado ao sistema Cu-Zr®.
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A primeira é devido a hibridizacdo entre o orbital eletrdnico sp do Al e o do tipo d do
Cu, uma vez que a ligacdo Al-Cu é ~ 5% mais curta que a soma de seus raios atdbmicos.
Devido a limitacdo dos estados d, por atomo de Cu, que podem se delocalizar e hibridizar
com o orbital sp do Al, um ambiente rico em Cu, torna-se importante para um encurtamento
uniforme das ligagdes Al-Cu. A Fig. 2.17, mostra que a distribuicdo da densidade de carga em
torno do Al ligado a atomos de Cu apresentam certo grau de polarizacdo, em contraste a
distribuicdo esférica em torno do Cu tendo como vizinho o Zr. Como resultado, o Al
apresenta tamanho menor quando ligado ao Cu, mas exibe tamanho normal quando ligado ao

atomo de zr® %,

Densidade de carga (Nve/A)
m0.10 m0.13 00.16 00.19 m0.22 m0.25

Figura 2.17: Distribuicdo de densidade de carga para a composicdo nominal CugsZrs7Aly,
mostrando que os circulos escuros representam distribuicdo de carga ndo usual para as
ligacBes Cu-Al devido ao processo de hibridizagdo se comparada as ligagdes Cu-Zr®.

O segundo, é a composic¢do do efeito quimico com o encurtamento da ligacdo Al-Cu
que topologicamente favorece tanto o Cu quanto o Al centrado na configuracdo <0,0,12,0>. A
afinidade quimica torna mais estavel os clusters do tipo icosaédrico, assim, os efeitos quimico

e topoldgico trabalham em conjunto e, efetivamente, intensificam o arranjo atbmico de quinta
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ordem diminuindo a energia do sistema, o que favorece a compactacdo atdbmica formada por

Al centrado ou Cu centrado, como pode ser observado na Fig. 2.18%.
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Figura 2.18: Em (a) pode ser visto o encurtamento dos pares de ligacdo indicados pelas barras
verticais e um desvio que é provocado pelo encurtamento da ligacdo Cu-Al, este
encurtamento € representado em (b), que mostra também que o encurtamento Cu-Al facilita
qguimicamente e topologicamente a estabilizacdo do sistema formando uma cluster com Al
centrado favorecendo a formagéo da estrutura icosaédrica®™.

Estudos realizados por Lekka e colaboradores'??, mostram que as ligacdes do tipo o
ddo um carater covalente as interagdes em clusters do tipo Cu;Zrg e CugZrs quando se
adiciona uma pequena porcentagem de Al, o que explica o endurecimento e 0 aumento da
TFV das ligas ternarias. A Fig. 2.19 mostra que quando os clusters de Cu;Zrg € de CugZrg Sao
compactados, eles se entrelacam e se interpenetram, formando superclusters do tipo CuisZrig
com dois atomos centrais de Cu e Zr (Fig. 2.19 (a), o Al substitucional, nesta estrutura,
produz trés diferentes combinacGes de atomos centrais nos superclusters — Al-Al em
substituicdo aos atomos centrais (Fig. 2.19 (b)); Al-Cu quando o atomo de Zr e substituido
(Fig. 2.19 (c)); Al-Zr em substitui¢do ao atomo central de Cu (Fig. 2.19 (d)). A densidade de
estados eletrébnicos mostra que quando ha interacdo de nudcleos Zr-Zr, como Vvisto nos
destaques (i) das Fig. 2.19 (a-d), o atomo central de Al causa forte ligagdo covalente com o
atomo central de Cu ou com vizinhos mais proximos de Cu e uma fortissima interacdo nas
ligagdes covalentes entre os atomos Al-Al, como pode ser visto nos destaques (i) das
Fig. 2.19 (b-c). Os estados b séo devido & interacdo entre nlcleo-blindagem nos atomos de Cu
com hibridizagdo dd, porém, quando um dos atomos de Cu é substituido por um dtomo de Al,
estas ligagOes tornam-se covalentes através da hibridizagéo dos orbitais s e py do Al com os
elétrons d do Cu (destaques (ii) da Fig. 2.19). O estado ¢ pode ser produzido pelas
contribuicdes das ligagdes dd dos 4&tomos de Cu, enquanto que a presenca dos atomos de Al

de um cluster resulta em ligagdes do tipo o que s&o originadas pela hibridizacdo dos orbitais
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p, do Al com os orbitais dy, do Cu (destaques (iii) da Fig. 2.19) e, os estados d s&o atribuidos

as interacOes entre 0s atomos de Zr.

(a) Cunlr,o %(m
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Figura 2.19: Densidade de estados parciais e a fungdo de onda resultante da interpenetracdo de
clusters: (a) CuisZrio; (b) CuiaZrsAly; () CuizZrsAl e (d) CuiaZripAl. As linhas azul, preta e
magenta representam respectivamente os atomos de Cu, Zr e Al As linhas sélidas
correspondem ao sistema em equilibrio e as linhas tracejadas representam o sistema
deformado e a linha vertical representa o nivel de Fermi'?®

O sistema exibe estabilidade quando deformado permitindo mudancas somente no
estado ¢ marcado pela transferéncia de carga entre os clusters com nicleo em Zr e 0s atomos
que blindam o nucleo de Cu, vistos nos destaques (iii) da Fig. 2.19 (a). No caso do
supercluster com dois atomos de Al no nucleo (Fig. 2.19 (b)) a carga é envolta pelo cluster
CugZrg. Portanto a adigdo de Al diminui a energia do sistema apresentando forte ligacdo

atdmica entre os elementos Cu-Al e Al-Al.

Quando se aplica um teste de tracdo, a deformacéo afeta a existéncia dos superclusters
que sdo forcados a reorganizar sua forma e orientagdo contribuindo assim para a sua
reacomodacdo sob solicitacdo mecanica. Uma representacdo deste processo € mostrada na
Fig 2.20 para um supercluster de Cu-Zr, no qual os nucleos atdbmicos inicialmente aleatorios

Fig 2.20 (a), se alinham na dire¢cdo da deformagdo aplicada em 0,3% Fig 2.20 (b)
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principalmente pelo movimento dos nucleos de Cu. Os superclusters se realinham via
rearranjo da blindagem, como mostrados pelas setas nas Fig. 2.20 (c-d). Neste caso, as
interacOes entre 0s nulcleos dentro do supercluster sdo decisivos para sua rigidez e sdo

distintas das interagdes da blindagem que sdo as mais fracas'%.

Deformacao aplicada ao longo do eixo z

0 %o g (a) 0.3 %o (b)

Figura 2.20: Sequéncia de uma simulacdo feita através de dindmica molecular de uma liga
CugsAlgs sob teste de tracdo. Em (a) o supercluster composto de dois clusters icosaédricos
que se interpenetram, em (b) ha uma reacomodacao atdmica, em (c) os nucleos se realinham e

em (d) ha uma recriacéo do supercluster ao longo do eixo de deformag&o?.

Através de dados obtidos por simulagdo computacional, é demonstrado que, dentro do
regime elastico, a acomodagdo dos clusters esta ligada ao processo de acomodacéo,

aniquilacdo e recriacéo de clusters, principalmente os do tipo icosaédrico**

. Quando se passa
para 0 regime de deformacdo plastica estes mecanismos, em vidros metalicos, ocorrem
através da ativacdo das STZ, que consistem de agrupamento de clusters que sob certa tensao,

se reorganizam e recuperam sua forma via movimentos cooperativos. A macroscoépica falta de
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ductilidade dos vidros metalicos é atribuida a tensdes extremamente localizadas dentro de

finas bandas, de aproximadamente 10 nm, que sdo formadas quando as STZ percolam.

A existéncia desses clusters, a forma, a composi¢do e 0s mecanismos de como eles se
interconectam séo decisivos para desvendar as propriedades mecéanicas dos vidros metalicos
em geral e, principalmente dos BMG. Neste cenério, o fator da adicdo de um novo elemento a
uma liga, podem incluir a formacdo de microligas (microalloys) que alteram
significativamente a TFV e a ductilidade de ligas de mesma familia, pois as microligas estdo

relacionadas com a mudanca na composicdo dos clusters, como pode ser visto na Fig. 2.21.

(a) CuiaZrioAl1:Zr-Al FoB

FoB

23 17

22 19

Figura 2.21: FuncGes de onda e seu contorno demonstrando a presenca dos planos de ligagdes
livres formados dentro de um supercluster, em (a) Cu;2Zri0Aly € em (b) CuiaZrgAly, nos quais
as esferas cinzas representam os atomos de Zr e as amarelas representam as de Cu'?*.

Trabalhos recentes sugerem que as microligas estdo relacionadas a elementos
adequados que possuem na camada de valéncia, elétrons do tipo s ou p, que alteram
significativamente as liga¢fes dos 4&tomos nos clusters. A diferenca entre ligagdes mais fortes
e as mais fracas, induzidas nas diregdes de s e de p, d&do origem aos planos de ligagoes livres
(FoB — Free bond planes) dentro dos clusters ou que se originam através de ligagdes
intercluster mais fracas e mais fortes ou pela interpenetracdo de clusters, como pode ser

ilustrado na Fig. 2.21M% 2 Essa combinacéo de elementos resulta em uma espécie de
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microliga formada por nucleos Zr-Al e Al-Al, dentro dos clusters que se interconectam e se

interpenetram e formam os FoB entre elas.

Predizer quais sdo as composi¢des dos clusters mais estaveis ainda é um desafio na
pesquisa em vidros metalicos, embora, os atomos de aluminio permitam melhor
empacotamento. Baseado em critérios termodinamico, usando o digrama de fases e
diferenciando as fases eutéticas das intermetalicas, e envolvendo os critérios topoldgico,
eletronico e cinético, Wang e colaboradores® baseados também na cinética de cristalizacéo
de um sistema binario Cu-Zr, estabeleceram os critérios de linha de clusters, que mostram os
principais clusters que podem ser formados com empacotamento mais eficientes e estdo

dispostos na Fig. 2.22.
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Figura 2.22: Sete composi¢des de linhas eutéticas e de cluster do sistema binario e as e suas
composic¢des formadoras de BMG estéo dispostas no diagrama ternario do Sistema Cu-Zr-Al.
Os circulos vazios representam os eutéticos do sistema Cu-Zr, 0s pentagonos representam as
composigdes dos clusters e os retdngulos a composic¢éo ternarla125
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3. A Espectroscopia Mecanica

A Espectroscopia Mecanica é uma técnica experimental empregada para medir 0s
processos de relaxacdo anelastica. A técnica consiste na aplicacdo de energia em forma de
ondas de tensdo mecanica, de frequéncia w, em um determinado sélido no qual é medida a
fracdo de energia absorvida, como pode ser observado na Fig. 3.1. A energia absorvida ou
atrito interno € uma resposta mecanica macroscopica originada a partir do nivel microscépico
devido a movimento de fénons, elétrons, atomos, moléculas e demais processos
microscdpicos. Desta forma, a Espectroscopia Mecénica pode ser definida como uma técnica
de espectroscopia de absorcéo, a qual permite a obtencdo simultanea do espectro anelastico

caracteristico do material (atrito interno e modulo de elasticidade) em funcéo da frequéncia e

da temperatura®® .
N =) oy | = ‘

Pico de atrito interno

Figura 3.1: Esquema do conceito de espectroscopia mecanica.

Nos equipamentos utilizados neste trabalho, o atrito interno do material é determinado
através da razdo entre as amplitudes de oscilagdo durante certo intervalo de tempo,
denominado de decremento logaritmico das oscilacBes livres do material e 0 modulo de

elasticidade dindmico pode ser determinado a partir da frequéncia de vibragdo do material™.

3.1. Comportamento Elastico de um Solido

A base tedrica da espectroscopia mecénica consiste na analise do comportamento
anelastico sofrido pelos materiais. Inicialmente, o comportamento elastico ideal, descrito pela
lei de Hooke, prevé a dependéncia entre a tensdo mecanica (o) aplicada ao solido e a resposta
observada através da deformagdo (&) produzida, e pode ser escrita de forma simplificada pelas
seguintes equacdes™ ':

o= Mg (3.1)
e=]Jo (3.2)
onde M é o mddulo de elasticidade (stiffness) e J =M *é conhecido como médulo de

flexibilidade (compliance) do material.
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De uma forma geral, a lei de Hooke generalizada para um material anisotrépico, a
tensdo (o) e a deformacao (&) podem ser reescritas na forma de tensores de segunda ordem e o

modulo de rigidez (M) e a flexibilidade (J) do material s&o tensores de quarta ordem. Assim

as Eq. 3.1 e 3.2 sdo escritas na forma tensorial como® **:
0ij = Cijki€ri (3.3)
&ij = Sijii0n (3.4)

onde Cj e Sjj sdo os tensores modulo de elasticidade (stiffness) e o modulo elastico de

flexibilidade (compliance), respectivamente.

As Eq. 3.1 e 3.2 tém implicitas as trés condi¢es que definem o comportamento
anelastico ideal de um sélido:

1) A relagéo entre tensdo e deformagéo é biunivoca.

2) A relagéo entre tensdo e deformacéo é linear.

3) O equilibrio é atingido instantaneamente.

Assim, a completa recuperacdo da condigdo inicial apos a retirada da tenséo aplicada,

€ uma caracteristica do comportamento elastico ideal.

3.2. O Comportamento Anelastico de um Sélido

A Fig. 3.2 mostra que a lei de Hooke prevé que hd uma relacdo biunivoca e linear
entre tensdo Fig. 3.2 (a) e a deformagdo Fig. 3.2 (b) e que o equilibrio entre essas duas

variaveis é atingido instantaneamente.

.
(@

: : s "
. . (b)

: : : "
©

Figura 3.2: (a) Tensdo constante ¢ aplicada entre os instantes t; e tp, (b) comportamento
elastico ideal, (c) comportamento pléstico e (d) comportamento anelastico™.
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No entanto, quando apenas a condicdo de instantaneidade da resposta néo é respeitada,
diz-se que o material apresenta um comportamento denominado anelastico Fig. 3.2 (d). Nos
solidos anelasticos esta dependéncia temporal é devida a processos de relaxacdo de varidveis
internas, e 0 tempo necessario para que o equilibrio seja atingido é denominado tempo de
relaxacdo. Assim, a anelasticidade € uma manifestacdo externa do acoplamento entre tenséo e
deformacdo por meio de variaveis internas. Se a varidvel externa é de origem mecéanica

(tensdo ou deformacéo), o fendmeno é conhecido como relaxacao anelastica'® ™.

3.3. O Atrito Interno

Aplicando-se uma tensdo alternada em um sélido real, dentro do regime elastico, a
deformacéo exibida pelo solido também deve ser alternada e, estara defasada da tensdo devido
a dependéncia temporal para o alcance do equilibrio. A diferenca de fase (¢) entre a tenséo e a
deformacdo ocorre devido & transformagdo da energia vibracional em energia térmica por
meio de processos internos. Deste modo, o atrito interno pode ser considerado uma
manifestacdo macroscopica do comportamento anelastico. A Fig. 3.3, mostra o
comportamento de um sélido quando submetido a uma tensdo mecénica alternada, mostrando

a diferenca de fase (¢) entre a tensdo e a deformagéo.
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Figura 3.3: Comportamento anelastico de um solido real quando submetido a uma tensdo

mecanica alternada®?®.
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Na presenca de uma tensdo mecénica periddica, a tensdo aplicada ao material e a
deformacé&o sofrida por este, podem ser escritas em notacdo complexa:
o = gpexp(iwt) (3.5

onde g, € a amplitude da tensdo e w € a frequéncia angular de oscila¢do (w=2xf).

A condicdo de linearidade da relacdo tensdo-deformacédo assegura que a deformagéo
seja periddica com a mesma frequéncia, sendo expressa por:
e = goexpli(wt — @)] (3.6)
& € a amplitude da deformacdo e ¢ é o angulo de defasagem da deformacdo em relacdo a

tensdo aplicada, denominado angulo de perda.

Para o caso elastico ¢ = 0 e razdo o/c € a rigidez do material. Para o caso anelastico, ¢
# 0 e a razdo o/e € uma grandeza complexa denominada modulo de elasticidade complexo
(M*(w)) e pode ser escrito como:

o(t)
e(t)

onde |M|(w) é o valor absoluto de M", denominado mddulo de elasticidade dinamico

M*(w) = —= = [M|(w)exp[ip(w)] 3.7)

absoluto, descrito por:

'M'(“”:Z_Z (3.8)

Deste modo, é conveniente introduzir outras duas funcbes respostas relacionadas a
IM|(w) e ¢(w) reescrevendo a Eq. 3.5 da seguinte maneira:
e(t)=(e&; — &)exp(iwt) (3.9)
no qual & é a amplitude da componente ¢ em fase com a tensdo e g, € a amplitude da

componente da deformacédo defasada de 90° com a tenséo.

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

a(t)
()

onde Mi(w) e My(w) sdo as partes real e imaginaria de M*(w), sendo conhecidos como

M (w) = = My (w) + iM,(w) (3.10)

maddulo de elasticidade armazenado e modulo de elasticidade de perda, respectivamente.

De forma analoga, o mddulo de flexibilidade complexo (J*(w))pode ser obtido, de
forma que:

e(t)

J(w) = O)

= J1(w) = i/,(w) (3.11)
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onde a parte real J;(w) e é conhecida como flexibilidade armazenada e a parte imaginaria
J2(w) é conhecida como flexibilidade de perda.

A Fig. 3.4 mostra uma representacdo vetorial no plano complexo de ¢ no qual €
possivel observar que:

tan(e) = % _ % (3.12)

J
ﬁ- . » G A

I

» €

M,

Figura 3.4: Relacdo de fase entre tensdo, deformacdo, flexibilidade complexa e mddulo de
elasticidade complexo™.

O significado das quantidades Ji(w) e Jo(w) é obtido pelo céalculo das energias
armazenada e dissipada por ciclo de vibragdo. A energia dissipada (4%) por unidade de
volume em um ciclo completo é:

2m (3.13)

o de&
AW=§0'ds=f o—dt = nj,0¢
, Ca

E a energia armazenada (W) por unidade de volume é dada por:
76 de 1 (3.14)

A partir da razdo entre as Eq. 3.13 e 3.14, a fracdo de energia dissipada por ciclo ¢é
obtida:
AW

W 211% = 2mtan(e)

(3.15)
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O atrito interno (Q™) exibido pelo material, que é a medida da absorcdo de energia
mecénica pelo sélido, é definido como a tangente da diferenca de fase entre a tenséo aplicada
e a deformagdo sofrida pelo sdlido. Deste modo, a partir da relagdo de fase descrita o atrito
interno pode ser definido como®® **:

M (3.16)
-1 — _ 2
= tan = —
Q (o) 7
No caso de oscilagdes livres, a dissipagdo de energia fornecida pela Eq. 3.15 causa uma
reducdo gradual da amplitude de oscilac&o, isto é, um amortecimento. Neste caso 4% nao
representa mais uma energia fornecida de fora do sistema, mas a reducéo por ciclos da energia

de oscilacdo. Neste contexto, AW ¢ W s&0 muito pequenos e, assim, pode-se afirmar que®?:

AW AW W,
—zln(1+—>=ln< L ) (3.17)
Wt+T

w w
onde W;e Wit sdo as energias de oscilacdes em dois momentos separados por um ciclo T. A
partir das equagdes 3.13 e 3.14, e para pequenos valores de ¢ a energia de oscilacdo (W) é
proporcional ao quadrado da amplitude o, com isso:

AW AWYN Ot (3.18)
W~In(1+W)—2ln< )

Ot4r

Este logaritmo natural da raz&o de dois valores de amplitude num ciclo é classificado
como decremento logaritmico (0) da oscilagdo livre e esta relacionado com o atrito interno,
deste modo:

1AW
=55 =

" (3.19)

1) mQ

Com isso, o atrito interno pode ser determinado pelo decremento logaritmico (J) das
oscilacoes livres.

Assim, a partir da determinacdo da absor¢do de energia mecénica em funcdo da
temperatura e da frequéncia, o espectro de relaxacdo anelastica do material pode ser obtido,

caracterizando a técnica de espectroscopia mecanica.

3.4. Funcdes Respostas para o Solido Anelastico Padréo

Um método alternativo para descrever o comportamento anelastico de um soélido é
através de um modelo mecénico com elementos que formam a caracterizacdo completa do

sistema. O modelo mecénico que melhor descreve o comportamento anelastico é a
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combinacdo dos modelos de Voight (amortecedor e mola em paralelo) e um outro modelo
(por exemplo, o de Maxwell com o amortecedor e a mola em série). Na Fig. 3.5 sdo

apresentados 0 modelo mecénico e o comportamento do sélido anelastico que mostra a

evolucdo da flexibilidade em funcéo do tempo™® 2.
(@) (b) 1v),
T.
n=t/8J J f
8J b) | (©
] Y
J, (a) dJ

\

% t, =0

Figura 3.5: Em (a) um dos possiveis modelos de trés parametros constituidos de uma unidade
de Voigt combinado em série com uma mola e em (b) seus respectivos mecanismos
representados em um ciclo de carga e descarga”.

Apos a aplicagdo de uma tensdo em um tempo t=0 a mola (a) deforma imediatamente
enquanto, devido ao amortecimento, a unidade de Voigt permanece ndo deformado e, apds a
passagem de tempo suficiente, a unidade Voigt flui até que toda a tensdo seja transferida para
a mola (b) entdo a tensdo sobre o amortecedor se anula. O comportamento da fluéncia
representa todas as caracteristicas do material aneléstico representados na Fig. 3.5 (b) por
onde J; € flexibilidade relaxada, J, representa a flexibilidade ndo relaxada e JJ descreve a

flexibilidade de relaxa¢do. No modelo mecéanico a mola com valor de flexibilidade constante

em paralelo com o amortecedor de viscosidade n = 5%’ onde t é 0 tempo de relaxacdo, é
essencial para a recuperacgdo da deformacéo aneldstica.
Neste tipo de modelo, a combinagdo dos dois elementos pode ser descrita como

e = &1t & € 0 = 01=0, para elementos em série ou ¢ = g1+ ¢, € 0 = 0110, para elementos em

paralelo, com isso o0 modelo da Fig. 3.5 (a) tem-se:

6 = 04+ Op = Négn + 56_] (3:20)
6=g,="2 (3.21)
Ju

igualando as equacdes acima e substituindo # e 4J e com g,,, = € — &,;, obtém-se:
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Ur —Juo =1(¢ — €,) + (e — &c1) (3.22)
E finalmente obtém-se a equacgao para um solido aneléstico:
Jro+ 1], 0=¢€+T¢€ (3.23)
A partir da definicdo da tenséo e deformac&o alternada, Eq. 3.5 e 3.9, e a Eq. 3.23 para
um sdélido aneléstico, as seguintes relagdes para as flexibilidades relaxadas e ndo relaxadas

podem ser obtidas em funcdo das flexibilidades complexas armazenada J; e de perda J,:

Jr =1 twi); (3.24)
wtfy = J; + 0t (3.25)
Assim, resolvendo-se J; e J,, obtém-se:
Jr=htwt; (3.26)
wtf, = J, + wt]; (3.27)

onde o é a frequéncia de oscilagdo e t é o tempo de relaxag&o.
As Eq. 3.26 e 3.27 sdo conhecidas como equacdes de Debye e foram desenvolvidas para
explicar os fendmenos de relaxacédo dielétrica. A partir disso, a Eq. (3.13) para o atrito interno

em funcdo da frequéncia e dada por:

0" =t ]

sendo A=6J/J, a intensidade da relaxacdo. O maximo valor de Q™ é obtido pela condicio de

(3.28)

ressonancia do sistema (wz=1).
Os tempos de relaxacéo estdo relacionados com o tempo necessario para que o sistema
atinja o equilibrio através dos mecanismos internos que podem ser considerados termicamente

ativados e que seguem uma relagéo do tipo Arrhenius.
= oo 7)
T = ToeXP KpT

onde t € 0 tempo de relaxacdo, E é a energia de ativagdo do processo, ks a constante de

(3.29)

Boltzman e 7, a frequéncia de salto dos defeitos presentes. Deste modo pode-se obter o atrito

interno em fungéo da temperatura:

o =it (2 2] e
max>= |k T\T T,

em que Q5 = A/2 para a condigdo de ressonancia e T, a temperatura onde Q! é méaximo.
Na Fig. 3.6 pode ser visto um pico de Debye para um Unico processo de relaxacdo mostrando
as principais caracteristicas: temperatura do pico T, do tipo de interacdo presente, Qg

proporcional & concentracdo de solutos presentes em solucgdo soélida e, 6, a largura do pico que

é inversamente proporcional a energia de ativacdo do processo de relaxacao.



63

-1
Q’nax

>

Q-l

e e -
|
|
|

o
=

Figura 3.6: Pico de Debye para um Gnico processo de relaxacio mecanica'®.

3.5. Método de propagacdo de ondas

Em métodos ressonantes com distribui¢do de inércia, a amostra é excitada em seu
modo natural de vibracdo e a sua caracterizacdo de amortecimento, geralmente é feita através
de métodos de propagacao de pulsos. Este método emprega um pulso ou um pacote de ondas
cujo comprimento é pequeno se comparado o comprimento da amostra, por onde a onda se
propaga. O pulso é gerado por um transdutor ligado a um dos lados da amostra. A velocidade
do pulso pode ser determinada pelo tempo que a onda leva para atingir o outro lado da
amostra ou pelo tempo de retorno ao ponto inicial, apés sofrer uma reflexdo no lado livre,
enquanto que a atenuacdo do pulso pode ser determinado pelo decréscimo de sucessivas

reflexdes™.

O tipo de propagacgdo que mais se analisa é o de ondas planas em um meio elastico. A
direcdo de propagacédo é feita ao longo do eixo X, enquanto o deslocamento da particula u
pode ser na direcdo x (longitudinal) ou perpendicular (transversal). E neste caso pode ser
expressa por uma equacao de onda bidimensional*.

0%u 0%u (3.31)
Pz =M
at? d0x?
onde p é a densidade do meio e M é o modulo apropriado.
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Para um material anelastico se 0 movimento ocorre com uma frequéncia w, M pode ser

substituido pelo modulo complexo, neste caso a Eq. 3.31 pode ser reescrita como:
0*u , . (0%u (3.32)
pﬁ——pw u=M <W>

Considerando-se que a onda seja pequena em relagdo ao comprimento do material e
pela definicdo da frequéncia, quanto maior o pulso maior quantidade de ondas presentes neste.
A solucéo para a Eq. 3.32 pode ser dada por uma onda amortecida movendo-se na direcéo +x,
dada por:

u = upexp(—ax)explio [t - (%)]] (3.33)

onde v representa a velocidade de onda, e o é chamada de atenuacéo, que é melhor descrita
por:

U(x) = ugexp(—ax) (3.34)
onde a atenuagéo, geralmente se expressa em Nepper/cm que equivale a 8,686 dB.
Substituindo a EQ.3.33 na EQ.3.32 obtém-se os pardmetros v e . Para pequenos
amortecimentos (¢ <« 1) podem-se escrever que M* = M, (1 + ip) e, deste modo:

,_ M (3.35)
p

v
pw 1Y
ad=—= -,
2v A
onde o comprimento de onda 4 = v/f. Deste modo, dois pardmetros observaveis a e v séo

o<1 (3.36)

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

respostas primarias Mi(w) e ¢(w) na frequéncia de propagacao .

As relacdes entre as varias medidas de atrito interno podem ser dadas por®:

8 al (3.37)
—_—_=0"1=_—_ <1
@ Q — P L

3.6. Atrito Interno em Vidros Metélicos

A variacdo no atrito interno tem sido atribuida & relaxagdo estrutural dos vidros
metalicos no qual a redistribuicdo e a reducdo do volume livre dos BMG resultam em uma
diminuicdo na mobilidade de 4&tomos e clusters que estdo posicionados de forma aleatdria na
estrutura da matriz amorfa. Uma das formas de definir uma unidade de relaxacgdo estrutural €
identifica-la como uma regido com o0s atomos em torno de um sitio de volume livre, onde a

mobilidade pode ser intensa. A relaxagdo estrutural devido a ativacdo térmica poderia levar
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estes atomos a um local preferencial dentro das unidades de relaxacdo estrutural sendo
denominados “atomos relaxores”. Além disso, estes &tomos podem se mover de alguma forma
sob a acdo de algum tipo de tensdo. E estes “4tomos relaxores” sdo provavelmente os
responsaveis diretos pela variacdo do atrito interno observado. Se a tenséo aplicada (o) for
muito pequena, novas unidades estruturais ndo surgirdo sob a acdo de tal tensdo. O efeito
anelastico pode ser similar ao ordenamento de tensdo induzida, por exemplo, o ordenamento
Snoek em cristais. Porém, o movimento dos atomos de relaxagdo sdo diferentes dos de
impureza entre atomos intersticiais, implicando que os d&tomos de relaxa¢do sdao movidos sob

a acéo de tenso cisalhante?’.

Em geral®® '8, a anelasticidade e a viscoelasticidade podem denotar o comportamento
do material. Quando se aplica uma carga abrupta para um determinado material com uma
tensdo constante, uma resposta instantanea (elasticidade) e também uma resposta ndo elastica
dependente do tempo pode ser mostrada. Se a resposta dependente do tempo é completamente
recuperavel sob a descarga e obedece a relagdo linear para tensdo e deformacéo este, pode ser
considerado como anelastico. No entanto, se a condicdo completa de recuperabilidade néo
aparecer, o comportamento em geral pode ser classificado como viscoelastico e a

anelasticidade pode ser tratada como um caso especial de viscoelasticidade'**.

Sinning e colaboradores*?®

tem proposto que a regido de liquido super-resfriado no
material amorfo pode ser considerada como uma substancia viscoelastica e 0 modelo de
Maxwell-Boltzman pode ser aplicado para descrever o comportamento do atrito interno do
material na regido de liquido super-resfriado dos BMG. No entanto, o termo viscoelastico em
BMG € restrito as contribuicbes ndo elasticas. Assim, o atrito interno é a soma das
componentes anelastica e viscoelastica®®® **!. Na regido de liquido super-resfriado pode ser
relacionado & viscosidade e dado por'? 132:
Qig = Gy/wn (3.38)

onde G, é o moédulo ndo relaxado e w é a frequéncia angular. O equilibrio da viscosidade na
regido de liquido super-resfriado é expresso com a relacdo de Vogel-Funchel-Tammam

(VFT), dada pela Eq. 2.11.

D*T, ) (2.11)

n(T) =n,.exp (—T =T,

substituindo este valor na Eq. 3.38, obtém-se:
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Gy (3.39)

Qug =

D*T,
Derivando a Eq. 3.39 em relacdo a temperatura, pode ser obtida a tendéncia da
variacdo de Q™ na regio de liquido super-resfriado que pode ser expressa por:
_ G, DT, (3.40)
it = >0
wno(T — Ty)%exp (_ T = Tu)

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

continuamente com a elevacao da temperatura e, quando a cristalizagdo ocorre o atrito interno
podera ser a soma de Ql‘i; e Q;t, onde Q3! representa o atrito interno da fase cristalina do
correspondente BMG. Q;* usualmente tem a ordem de magnitude de 107 e 107 e se eleva
lentamente com o0 aumento da temperatura. A expressdo que envolve iné e Q7! pode ser

expressa como.

1—X(T))G, 3.41
0it = S (O) 6 (3.41)
wnoexp (— =) + X(T)O*

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

bloguear o aumento do atrito interno com a elevacdo da temperatura em subsequentes

aquecimentos.

Para o caso mais geral, Khonik™* 1%

propds que o atrito interno em vidros metéalicos
possui dois constituintes a perda Q! devido a relaxacdo estrutural e a perda Q;.5 causada por
rearranjos termoativados, devido ao gradiente de temperatura no interior da amostra, que faz
com que a estrutura amorfa relaxe. Desta maneira, 0 atrito interno obtido durante a primeira
corrida de aquecimento e, apos um pré-aquecimento pode ser dado por:
Q5 (T, t) = Q7T t) — Qi (T) (3.42)

Representados na Fig. 3.7 ha dois mecanismos que podem estar associados ao Q5. A)
rearranjos atbmicos reversiveis, em que uma transicdo reversivel ocorre entre dois niveis dos
centros de relaxacdo com baixa ou nenhuma assimetria (A) do potencial, como pode ser visto
na Fig 3.7(a), os quais sob tensdo alternada, resulta em comportamento aneléstico e define o
atrito interno como sendo proporcional & concentracdo dos centros de relaxacgdo (clusters,
volume livre). Assim, o Q! é determinado pelo grau de relaxacdo estrutural. B) rearranjos
atbmicos irreversiveis que ocorrem somente uma vez nos centros de relaxagdo com larga

assimetria do potencial, visto na Fig. 3.7(b). Um conjunto de rearranjos sob um campo de
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tensdo alternado resulta em atrito interno viscoplastico de acordo com o modelo reologico
mostrado na Fig. 3.7(b). Assim, o atrito interno é proporcional a taxa de decréscimo da

concentragéo dos centros de relaxagéo.

(a) (b) o4
: L
=
G
o} | T
. & (d)
TAmb
A l ol
/ .
T

Figura 3.7: Possiveis mecanismos de relaxacdo estrutural em vidros metéalicos com dois niveis
de assimetria A. (a) Com baixa ou nenhuma assimetria das perdas anelasticas, de acordo com
0 modelo aneléstico padrdo e (b) com larga assimetria, no qual os rearranjos atdmicos
ocorrem uma Unica vez, resultando em perdas viscoelasticas descritas pelo modelo de
Maxwell, onde E representa a ativacdo de energia dos rearranjos atbmicos. Em (c) é mostrada
a ocorréncia do mecanismo de relaxacdo do tipo B e em (d) ocorrem simultaneamente 0s
mecanismos de relaxacéo dos tipos A e B ou somente 0 mecanismo de relaxacéo do tipo A*®,

Obviamente estes mecanismos estdo operando em um vidro metdlico e suas
contribuigdes sdo esperadas como sendo dependentes da frequéncia. A Fig. 3.7(c) mostra que
para T<Ty, Nno caso em que apenas a presenca do mecanismo B é visualizada, o ciclo de
aquecimento-resfriamento ser4d fechado, devido a taxa de relaxacdo estrutural ser
extremamente baixa. Em caso contrario, serdo apresentados 0os mecanismos A e B, como
mostrado na Fig. 3.7(d) ou somente o primeiro deles estara presente, uma vez que, a diferenca
entre os niveis de atrito interno, antes e depois do aquecimento, refletem as mudancas dos

centros de relaxagdo como resultado do tratamento térmico.

E geralmente conhecido que a relaxacdo estrutural em vidros metélicos, quando s&o
pré-aquecidos em amostras a partir da condicdo como recebida, é predominantemente
composta de fenbmenos reversiveis e irreversiveis. Consequentemente, deve-se esperar que, 0

atrito interno de amostras como recebida seja principalmente viscoplastico, pelo menos, se as
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frequéncias forem baixas o suficiente. Perdas anelasticas podem ser observadas

principalmente sob aquecimento ou em altas frequéncias®.

O primeiro modelo quantitativo de atrito interno viscoplastico devido a relaxacéo
estrutural, ndo apenas para o caso particular da regido de liquido super-resfriado, pode levar
em conta todos os centros de relaxagdo, No do sistema de vidros metalicos e o atrito interno
poder ser designado pela expressao:
0zl = n% (3.43)
onde G é o modulo de cisalhamento ndo relaxado, @ é a frequéncia angular e  é a
viscosidade dependente da relagdo tempo/temperatura. Sob um ciclo de aquecimento:

N~ (T) = No(Eo(T))QCAT (3.44)
onde T é a taxa de aquecimento, A= const~3.1.10" eV/K, N é a concentracio dos centros de
relaxacdo por unidade de energia de ativacdo e Q é a unidade de um centro de relaxacéo
estrutural , C é um pardmetro que leva em conta a orientacdo da influéncia da tensdo externa
aplicada sobre as estruturas (tensor). No € dependente da temperatura via dependéncia das
caracteristicas da energia E; com a temperatura, que € determinada pela energia
correspondente & taxa maxima de energia dos centros de relaxagdo. E possivel observar que

Q3! aumenta com a taxa de aquecimento e diminui com a frequéncia aplicada.

3.7. Atrito Interno Abaixo da Temperatura Ambiente

Dados da literatura apontam que em baixas temperaturas os picos de relaxacéo
anelastica podem ocorrer de duas maneiras, apos a absor¢do de hidrogénio ou apos a amostra
passar por processos de deformagdo plastica, no qual o pico principal € amplo, e pode ser
composto por multiplos picos que se apresentam em torno de 200 K a 300 K e um pico
secundario que se forma em torno de 100 K*2. O pico provocado pela deformagao pode variar
conforme a laminagéo a frio aplicada ou pode variar com a amplitude de deformacgdo como
pode ser visto na Fig. 3.8"*¥ *®_ No entanto, estudos feitos por Fukuhara e colaboradores,
realizados em amostras de CuysZrssAlsAgs, mostram que ha uma anomalia do atrito interno na
faixa do pico mais intenso™’, mesmo sem a amostra ter passado por qualquer tipo de
deformacéo a frio. O mesmo fato foi observado por Bakai utilizando medidas ultrassonicas™®.
Obviamente que a origem desta deformacdo, induzida pela tensdo mecénica aplicada, deve
estar nas modificagdes estruturais locais produzidas nas bandas de cisalhamento que exercem

a deformagdo plastica que é altamente localizada em vidros metalicos a baixas
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temperaturas’®® *°. Um entendimento microscépico destes processos de relaxacéo tem sido
discutido em termos de volume livre, policlusters ou conceito de deslocamento. Mais
recentemente esta deformacdo pode estar relacionada a interpenetracdo de clusters que pode
causar um tipo de plano entre as ligacOes interatbmicas mais fortes e mais fracas dentro dos

clusters que se entrelacam™*°.
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Figura 3.8: Atrito interno (1-5) em baixas temperaturas em ligas amorfas de NigNzo € com o
modulo eléastico normalizado (1’-5’) obtidos com uma frequéncia de 300Hz. Na condigdo
como recebida (1-1’), ap6s passar por 3% de deformacdo a frio (2-2’) em medidas
subsequentes com a mesma deformacédo (22°), (3-3’) e (4-4") e apds uma deformacdo a frio
aplicada de 12% (5-57)*%.
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3.8. Atrito Interno Acima da Temperatura Ambiente

Em vidros metalicos os mecanismos de relaxacdo estdo relacionados a uma faixa de
temperatura dependentes da frequéncia aplicada. As pesquisas que envolvem 0s vidros
metalicos geralmente s&o relacionadas a formacdo de liquido super-resfriado®® **.,
Primeiramente, como foi observado por Johari e colaboradores™*, os vidros e a formagéo do
liquido super-resfriado possuem dois principais mecanismos de relaxac¢do: o primario (a) e 0
secundario (f). A relaxagdo do tipo a envolve uma larga escala de rearranjos de a&tomos sendo
a responsavel pela temperatura de transicdo, ou seja, da inicio a vitrificacdo do material, e seu

entendimento, ainda representa um dos principais desafios na fisica de vidros*** 4.

Medidas realizadas por analisadores dindmico mecéanico (DMA) sdo comumente
usadas para determinar os mecanismos de relaxacdo que ocorrem em vidros metalicos acima
da temperatura ambiente, uma vez que, este € um método que possui alta sensibilidade em
detectar rearranjos atdmicos associados a defeitos em solidos. Através de medidas realizadas
por DMA, é possivel obter o médulo de armazenamento (E’) e o médulo de perda (E”’), onde

0 atrito interno é dado por®:

E” (3.45)
EI

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

tanp =

na Fig 3.9 para uma liga de LasAli4(CussissAGyss)14NisCos™™. A Fig. 3.9 (a) mostra a
dependéncia de E’ e E” e do atrito interno (tan ¢) com a temperatura para uma Gnica
frequéncia f=1 Hz, realizada com uma taxa de 3 K/min. Em temperatura ambiente, 0 modulo
de armazenamento é de 23 GPa. Um réapido decréscimo de E’ é observado, associado com o
aumento de E” em uma dada temperatura, T,1, que corresponde ao inicio da relaxacéo do tipo
a. O valor médximo de E” aparece em uma temperatura de T, (~430 K), que é geralmente
referente & relaxacdo do tipo o e estd associada com a dindmica do processo de transicéo

vitrea!*

. O atrito interno indica a maxima energia amortecida na faixa de temperatura onde a
liga se encontra completamente dentro na regido de liquido super-resfriado antes de ocorrer o
processo de cristalizacdo. A Fig 3.9(b), mostra a dependéncia da frequéncia da relaxacéo
priméaria, o, que ocorrem em altas temperaturas e da secundaria, S, que ocorre em
temperaturas menores. A ideia geral, é de que a relaxagdo do tipo S seja reversivel e esteja

relacionada a rearranjos atémicos locais™**.
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Figura 3.9: Em (a) mddulo de armazenamento (E’), médulo de perda (E”) e atrito interno (tan
@) para a liga LagAl14(Cuss55A0155)14NisCos em funcdo da temperatura, com uma taxa de
aquecimento de 3 K/min, frequéncia de 1 Hz e deformagé&o de 0,01%. Em (b) a dependéncia
da relaxago primaria, a, e da relaxacdo secundaria, # com a frequéncia**.

Observando-se a figura 3.9(b), a relaxagéo do tipo g tende a diminuir ou se aproximar
da relaxacdo do tipo o com o aumento da frequéncia e, segundo estudos realizados por Yu e
colaboradores'*® a relaxacéo do tipo S é susceptivel & concentracdo de elementos que s&o
adicionados em uma liga e ela pode ocorrer em forma de pico, com excesso de wing e com

um pico bastante alargado (broad hump)***.
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O mecanismo fundamental da relaxagdo do tipo S foi proposto originalmente por
Johari**? para indicar locais de difusdo em regides isoladas fracamente empacotadas. A estas
regides foram referidas como “ilhas de mobilidade” ou “defeitos” em uma estrutura vitrea
mecanicamente rigida. No entanto, uma teoria de transi¢ao de primeira ordem aleatéria prediz
que a relaxagdo do tipo g € governada por uma ramificacdo de clusters, que pode estar
organizada em forma de cadeia ou do tipo quadrupolar, enquanto que, a relaxagdo do tipo a
ocorre através de eventos ativados envolvendo regides compactas'®®. Em medidas
ultrassbnicas estes mecanismos também estdo presentes, mas a relaxacdo do tipo S se

aproxima da relaxagdo do tipo «® **'.

Usualmente, em vidros metélicos a transicdo vitrea ocorre apds a temperatura de
cristalizagdo, mas existem duas condi¢fes em que a cristalizagdo pode ocorrer antes de atingir

%: 147 3 primeira através de perturbacdo por algum campo

a temperatura de cristalizacdo
periddico externo que pode acelerar ou promover a cristalizagéo abaixo da Ty e, a segunda que
ocorre em alguns vidros metélicos, menos estaveis, onde a temperatura de transi¢do ndo pode
ser detectada antes da cristalizacdo por medidas de DSC convencionais, 0 que implica que a
cristalizagcdo ocorre antes da Ty sob certa taxa de aquecimento. Ambas as condi¢des sdo
consideradas correlacionadas com a transigdo £. Um exemplo dessa situagéo, é a cristalizacdo
de uma liga a base de Pd que foi mantida sob medida ultrassénica a 10 K abaixo da Ty,
realizada por Ichtsubo e colaboradores®. Os autores atribuiram o processo de cristalizacéo &
acumulacdo de saltos atdmicos associado a relaxacdo do tipo g que s&o mecanismos
ressonantes com as vibragdes supersonicas, 0 que eventualmente leva a cristalizagdo. Outra
importante concluséo foi a de que os vidros metalicos sdo mecanicamente ndo homogéneos

em nanoescala e a relaxagdo do tipo 8 pode estar relacionada a isso. Ichtsubo*’

propds que a
relaxagéo do tipo f também € um dos responsaveis pela cristalizagédo antes de se atingir a Tg

em vidros metalicos menos estaveis.



4, Materiais e Métodos

Nesta se¢do, sdo apresentadas a metodologia de preparacao, as técnicas utilizadas para
caracterizar as ligas amorfas do sistema Cu-Zr-Al, bem como o critério de escolha da

composicao das ligas.

4.1. A Escolha das Ligas do Sistema Cu-Zr-Al

A Fig. 4.1, apresenta 0 mapa de metaestabilidade para o sistema ternario Cu-Zr-Al, o
qual foi obtido com informacdes referentes a sinergia do valor do critério de instabilidade
topolégico multiplicado pelo valor médio da eletronegatividade Apin.4é, este parametro

classifica as amostras de acordo com sua resisténcia a cristalizacéo.

0,0

A6 Vitrea
A6 Nano

1,0
0.07

CuZrg Al
Clig s Zre;Algs
CU4ZZF44A|14
Cu,gZr, Al
Cu53.52'-42'“4.5
| A6 Vitrea |

A6 Nano |

0.00

0

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Cu
Figura 4.1: ComposicOes selecionadas através da sinergia de critérios Amin.4€ que prevé as
melhores composicBes formadoras de vidro metalico. As cinco primeiras composi¢cdes foram
fabricadas no LabNano do DEMa/UFSCar e a sexta composicdo foi fornecida pelo IMR da
Universidade de Tohoku.

As regibes mais claras do diagrama representam composi¢des com topologia local que
teoricamente sdo mais favoraveis a um aumento na TFV, enquanto que, nas regifes mais
escuras ha maior probabilidade de obter amostras com a presenca de fases cristalinas, as

regides intermedidrias sdo favordveis a formacgdo de estruturas parcialmente cristalizadas.
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Com base neste diagrama, foram escolhidas as cinco primeiras composi¢des que estéo listadas
na tabela ao lado do diagrama e foram fabricadas no LabNano do Dema/ UFSCar, e uma sexta
composicdo foi fornecida pelo IMR da Universidade de Tohoku - Japdo, esta sexta
composicdo € composta de uma amostra completamente amorfa e outra parcialmente
cristalizada. Estas seis composi¢des foram usadas para o estudo dos mecanismos de relaxacdo
estrutural em BMG, realizados através da técnica de espectroscopia mecénica, que é o

principal enfoque deste estudo.

A partir da analise do diagrama topologico, é possivel verificar que as composicoes
A2, A3 e A4 estdo localizadas na regido mais clara do diagrama, estas teoricamente tendem a
apresentar maior possibilidade de apresentar o comportamento vitreo, enquanto as amostras
Al, A5 e A6 estdo presentes na regido mais escura do diagrama topologico e, desta forma,
tendem a possuir maior possibilidade de apresentar fases cristalinas embebidas na matriz

amorfa.

Apesar disso, a amostra amorfa da composicdo A3, que deveria ser a melhor
formadora de vidro, ndo foi produzida pelo fato de sempre se obter amostras completamente
cristalinas e, portanto muito frageis, que se esfarelavam assim que retiradas do molde, por

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

4.2.A Preparacéo e o Processamento das Amostras

As amostras do sistema Cu-Zr-Al foram produzidas no Laboratério de Materiais
Amorfos e Nanomateriais (Labnano) do Departamento de Engenharia de Materiais
(DEMa/UFSCar) através da escolha de composicdes com regides de alta TFV, tendo como
base para a escolha de cada composicdo os critérios empiricos de Inoue e a sinergia dos
critérios topologico e de eletronegatividade Amin.4€, 0 qual foi posteriormente atualizado para
0 critério A+4h. A partir disto, a proposta do trabalho foi obter e caracterizar as cinco

composi¢des produzidas e que apresentam diferencas no nivel de metaestabilidade.

As ligas metélicas do sistema Cu-Zr-Al foram preparadas a partir dos elementos de
alta pureza adquiridos junto a empresa Alfa Aesar: Cu em esferas com 99,999% de pureza;
lingote de Al com 99,999% de pureza; Zr esponja, que foi 0 menos puro, com 99,5% de

pureza.

Cuidados especiais na decapagem dos elementos para eliminagdo dos 6xidos e outras

impurezas foram tomadas antes da obtencdo da liga. A decapagem do Cu foi realizada com
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uma solugéo de 1:1 de HNO; e agua destilada durante alguns minutos, até a percepcgao de
limpeza superficial das esferas fossem percebidas. O aluminio, em pequenas barras, foi
decapado da mesma maneira, em uma solugéo de 2% em volume de HF em 4gua destilada por

5 minutos.

Uma das mais importantes caracteristicas dos metais amorfos € a sua alta sensibilidade
ao oxigénio, a presenca de oxigénio da ordem de alguns ppm pode modificar fortemente a
capacidade da liga formar estrutura amorfa. Aqui, vale ressaltar, que as ligas vitreas a base de
zirconio, devido & absorcdo do oxigénio no processo de fusdo, causa alguns problemas
significativos na obtencdo de ligas vitreas, uma vez que 0 Zr em esponja possui uma
concentragdo de oxigénio que varia de 330 ppm a 1500 ppm. O ideal, para a fabricacdo de
BMG é que a quantidade de oxigénio ndo ultrapasse 100 ppm™“®. Neste contexto, devido ao
fato do alto custo do zirconio de alta pureza, este metal passou por um tratamento, que
consiste em um processo de fusdo a arco utilizando dois getter de titdnio de 10 g, com
objetivo de diminuir o teor de oxigénio. A partir desta etapa, o Zr foi devidamente decapado
em uma solucdo de 5 HNO3;+5 H,0+0,5 HF.

Depois deste primeiro processo de limpeza, as massas dos elementos foram medidas
em uma balanga (Mettler Toledo, modelo AB204 Dual Range com precisdo de 0,1 mg).
Foram medidos o zirc6nio, o cobre e o aluminio, em quantidades previamente determinadas
por estequiometria, para cada 30g de liga a ser preparada. Na sequéncia, os elementos foram

colocados em equipamento de ultra-som, com alcool isopropilico, durante 10 min.

O processo de obtencdo das amostras amorfas em um formato adequado para sua
medicdo no elastdbmetro acustico envolveu algumas etapas. Primeiro, os elementos foram
fundidos em um forno a arco voltaico Arc-Melter, Hechingen D72329, equipado com um
eletrodo ndo consumivel de tungsténio com uma camara de fusdo com atmosfera inerte de
argonio de alta pureza e um cadinho de cobre refrigerado por a4gua. O cadinho do forno a arco
foi previamente polido e limpo com &lcool isopropilico para evitar a presenca de qualquer

contaminante externo.

Em seguida os elementos foram depositados seguindo a ordem de colocagdo dos
elementos no cadinho do forno, o que é de crucial importancia para o processo de fusdo.
Primeiro foi depositado o aluminio, que possui 0 menor ponto de fusdo dentre os elementos

da liga, e por isso foi colocado embaixo de todos, para evitar sua fusdo prematura e altas
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perdas de massa; em seguida foi colocado o zirconio e posteriormente o cobre. Com o intuito
de retirar o oxigénio residual proveniente principalmente do Zr, foram adicionados, em

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

Antes de iniciar o processo de fusdo, a camara do forno foi evacuada até 10° Torr e
preenchida com argdnio ultrapuro até 0,6 atm por quatro vezes. Apds a ultima lavagem a
camara foi preenchida com argdnio até a pressdo de 0,9 atm. Finalmente, os elementos
entraram em processo de fusdo formando um unico lingote que foi virado e refundido por pelo
menos cinco vezes para garantir a homogeneidade quimica. Como este processo nao

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

Na etapa de preparacdo para a producdo das amostras amorfas, os lingotes foram
cortados em trés pedacos de aproximadamente 10 g cada utilizando uma cortadeira ISOMET
2000, com um disco de corte diamantado, sob peso de 4509 e velocidade de rotagdo 800 rpm.
Os pedacos foram desengordurados com &lcool isopropilico 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 camara de um forno Discovery Plasma — EDG e o

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

Na parte superior da camara do forno EDG, as amostras foram depositadas dentro de
um cadinho de cobre e na parte inferior foi ajustada uma matriz de cobre com orificio de
1 mm de largura por 30 mm de comprimento e 70 mm de profundidade. Depois de selada, a
camara foi evacuada e preenchida trés vezes com argdnio ultrapuro, apés isso, a liga foi
fundida novamente pela técnica de succao (skull push-pull), sendo depositada na matriz sob

pressdo de 29 pol/Hg.

No caso das amostras preparadas no melt spinning, os lingotes de aproximadamente
10 g, correspondentes as ligas preparadas foram colocados em cadinho de quartzo,
previamente decapado com solucdo aquosa de 1% vol. HF, desengordurado com alcool
isopropilico. O orificio de vazamento do cadinho utilizado foi de aproximadamente 1 mm.
Antes da fusdo, a cAmara do melt-spinning foi evacuada a 10” Torr e preenchida com argonio
ultrapuro até 200 Torr, sendo esse procedimento repetido por 5 vezes. A pressdo final
utilizada foi de 300 Torr e a pressdo de ejecdo, de 500 Torr, havendo, portanto uma

sobrepressdo de 200 Torr.
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Por fim, as amostras foram cortadas por uma lamina diamantada Buehler em uma
cortadeira Isomet 2000 com uma taxa de rotagdo de 800 rpm e peso de 200 g e polidas em
uma lixadeira manual com lixas, seguindo a ordem, de n° 600, 1500 e 2500 sob agua corrente,
para que fossem corrigidas imperfeigcdes. Para eliminar quaisquer residuos na superficie, apds
0 processo de lixamento as amostras foram lavadas em agua corrente e esfregadas com
algoddo. Posteriormente as amostras foram polidas em uma politriz bl4, usando pasta de
diamante com 1/4 um sob lubrificacdo de &lcool etilico. As amostras foram novamente

enxaguadas em alcool isopropilico usando novamente o ultrassom durante 10 minutos.

As ligas amorfas escolhidas através dos critérios anteriormente mencionados para seu
estudo apresentam as seguintes composi¢des nominais CussZrseAls (Al), CusgsZrsiAlgs (A2),
CU422Y44A|14 (A3), Cu4ng43AI9 (A4) e Cu53,52r42AI4,5 (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 — Jap&o, uma amostra
completamente amorfa de composicdo nominal CussZrsAls. O colaborador nos enviou duas
amostras uma nanocristalina (A6 Nano) em formato cilindrico e uma completamente amorfa
(A6 Vitrea). A amostra amorfa foi cortada por eletro eroséo, sendo separada uma para ser
medida no péndulo de tor¢do. A amostra nanocristalina, foi cortada, sendo uma delas para ser
medida atraveés do ultrassom. As amostras foram cortadas e polidas seguindo os passos

previamente descritos.

Antes das amostras serem medidas, elas passaram por uma solucdo de decapagem de
1:1 de HNO3; e H,0 por alguns segundos e, posteriormente, lavadas com uma solugédo de 4gua
destilada e alcool etilico, a fim de limpar sua superficie. Todas as amostras foram deixadas em

dimensdes convenientes para a realizagdo de cada medida.

4.3. Caracterizacao Microestrutural das Amostras

Antes das amostras serem caracterizadas estruturalmente, elas foram embutidas a frio
com uma resina polimérica para que fosse mantido o historico da condicéo térmica fora do
equilibrio durante o polimento. Em seguidas, as amostras foram cuidadosamente removidas

da resina sélida e devidamente tratadas para cada forma de analise.
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4.3.1. Analise de Raios-X

A analise por difracdo de raios-X (DRX) realizada em cada amostra foi feita em um
Difratbmetro Siemens D5005, pertencente ao Laboratdrio de Caracterizacdo Estrutural (LCE)
do DEMa-UFSCar, com radiacio Cu-Ka (A=1,5418A) com angulo 20 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 comparagdo dos angulos dos picos
de difracdo 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. Apoés a
indexacdo dos picos por meio do software, fez-se também, para aumentar a confiabilidade da
analise, uma comparagdo manual dos difratogramas de raios-X com os dados das fichas
cristalogréaficas das possiveis fases a serem encontradas no material além de dados contidos na
literatura.

4.3.2. Andlise Térmica (DSC)

A anélise de DSC foi realizada para a confirmagdo ou ndo da presenca de fase amorfa
nas amostras. Alguns pardmetros determinados pelos termogramas de DSC foram a
temperatura de transi¢éo vitrea (Ty), a temperatura de cristalizagdo (Ty) e a temperatura de
fusdo (Ty,) ou liquidos (T)) . As andlises de DSC foram realizadas no equipamento DSC 404
da Netzsch, realizados no Laboratorio de Solidificagio do DEMa-UFSCar, utilizando-se
cadinho de alumina (Al,O3), atmosfera de argdnio 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 Eletronica de Varredura (MEV)

O microscopio eletronico de varredura (MEV) apresenta excelente profundidade de
foco, permitindo a analise de superficies regulares e irregulares, bem como superficies de
fratura. O seu principio é baseado nas possiveis interacdes que ocorrem entre o elétron e a
matéria durante a incidéncia de um feixe de elétrons. Cada um desses eventos produz
informacéo sobre a amostra. A deteccdo dos raios-X gerados pela amostra no microscopio é

utilizada para identificar e quantificar os elementos presentes.

Para esse caso, utilizou-se um microscopio eletronico de varredura Philips XL 30

FEG, equipado com microanalise por dispersdo de raios-X, com detector Oxford Link
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Tentafet X-ray, pertencentes ao Laboratério de Caracterizagdo Estrutural (LCE) do
DEMa-UFSCar. Esta técnica de caracterizacdo foi empregada nas amostras que nédo

apresentaram fases observaveis em seus respectivos difratogramas.

4.3.4. Microscopia Eletronica de Transmissdo (MET)

Para a preparagdo das amostras foi utilizado um polidor i6nico Bal-Tec RES 010.
Amostras foram lixadas até se atingir uma espessura de 60 pm. Posteriormente foram
cortados em placas com ~3mm de largura e levadas ao afinador idnico, até se obter uma
amostra com area fina o suficiente para que o feixe de elétrons do microscopio eletronico de
transmissdo atravesse a amostra. O estado estrutural das amostras foi investigado utilizando-
se 0s microscopios eletronico de transmissdo CM120 Philips e FEI TECNAI G2 F20 HRTEM,
com voltagem de aceleracdo utilizada na operacdo dos equipamentos de 120 kV e 200 kV
respectivamente. O porta amostra utilizado foi do tipo inclinagdo biaxial (“double-tilt
holders”), pertencente ao Laboratério de Caracterizagdo Estrutural (LCE) do DEMa-UFSCar.
Esta técnica de caracterizagdo foi empregada nas amostras que ndo apresentaram fases

observaveis atraves da técnica de difracdo de raios-X.

4.4. Caracterizagdo Aneléstica
4.4.1. Péndulo de Torc¢éo Invertido Tipo Ké

Parte das medidas dos processos relaxagdo aneléstica (atrito interno e frequéncia de
oscilagdo em fungéo da temperatura) deste trabalho, foi realizado utilizando um péndulo de

torcdo invertido tipo-Ké&'*®

, esquematizado pela Fig. 4.2, este equipamento normalmente
opera em frequéncias de oscilacdo entre 1 e 12 Hz, e pertence ao Laboratdrio de Metalurgia
Fisica, do DF-UFSCar, operando num intervalo de temperatura entre 150 K e 650 K, com

uma taxa de aquecimento de 1 K/min, pressdo melhor que 10° Torr.

No brago de inércia existem massas ajustaveis localizadas em posi¢cdes simétricas,
com a funcéo de determinar a frequéncia de oscilacdo do sistema, com isso, variando-se as
distancias entre as massas e 0 centro da barra de inércia é possivel variar a frequéncia de
oscilacdo do sistema. De cada lado do brago de inércia, simetricamente dispostos estdo os
eletroimas, que sdo responsaveis pela tor¢do inicial da amostra. No centro da barra existe um
espelho, que tem a funcdo de refletir o feixe de “laser". Como o péndulo é invertido, existe

uma massa presa a um fio de nylon que tem a funcdo de contrabalancear a massa mével do
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sistema para que a amostra ndo seja tensionada. O sistema é hermeticamente fechado com

auxilio de uma camisa de aco inoxidavel e uma campanula metalica com visor.

<= Visor

Campénula s

I. Barra de inércia
I1. Massas
111.Eletroimas

1V. Massa + Fio

V. Haste extensora

Camisa de ——

aco inox

TEMPERATURA 150 K-650 K

FREQUENCIA 1 Hz-12 kHz
TAXA DE AQUECIMEMTO  1K/min

- -5
PRESSAO 10 Torr

DIMENSAO DA AMOSTRA 1 x1x32x mm

<= ['orno

Amostra

Figura 4.2: Esquema do equipamento péndulo de torcao invertido tipo-K& com as condigdes
da amostra.

Exteriormente ao sistema existe um forno de resisténcia que é posicionado de forma
que a camisa de aco inoxidavel, que fecha o péndulo, fique imersa em seu interior. A variacao
da temperatura é obtida a partir do controle manual da corrente que percorre a resisténcia do
forno através de um transformador regulavel, sendo esta corrente elétrica monitorada por um
amperimetro. A temperatura da amostra € medida por um termopar do tipo cobre-constantan
conectado a amostra. Este sistema possui uma referéncia de temperatura em uma garrafa
térmica onde se coloca &gua com gelo, gerando o padrdo necessario para a obtencdo da
temperatura na amostra. O vacuo do sistema é feito pela associa¢do de uma bomba mecéanica
com uma difusora, o que garante uma pressdo entre 10 e 10° Torr. Para medidas a baixa
temperatura foi adaptado um sistema de refrigeracdo contendo nitrogénio liquido, para resfriar
o sistema. Os dados de atrito interno foram obtidos a partir do decaimento livre das

amplitudes de oscilagcbes do péndulo de tor¢do. Para isso determinou-se o decremento
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logaritmico das oscilagdes do sistema que é dado pela Eq. 3.19, que depende da razdo entre
duas amplitudes de oscilacdo do sistema. A Fig. 4.3 mostra um diagrama que representa o

equipamento experimental de aquisicdo de dados do péndulo de torcéo.

PENDULO
DE TORCAO

LASER

FEIXE DO LASER ,\
LY ——

~a—
—

FOTODIODOS

INTERFACE

AQUISICAO DE DADOS

Figura 4.3: Diagrama do sistema de aquisicdo de dados através do péndulo de torcao.

Neste sistema, a aquisicdo de dados é realizada através de dois fotodiodos localizados
em um anteparo que transformam os sinais luminosos, do feixe laser refletido pelo espelho
localizado na barra de inércia do péndulo, em sinais elétricos. Estes sinais sao enviados a uma
interface microcontrolada que é conectada via porta serial ao microcomputador, onde um
software de aquisicdo de dados realiza a coleta automatica dos dados de atrito interno e

frequéncia de oscilagdo como fungéo da temperatura.

Experimentalmente ndo é simples obter diretamente as amplitudes de oscilacdo do
sistema, assim, a aquisicdo de dados baseia-se no método das velocidades, onde a amplitude
de oscilacdo do sistema é proporcional & velocidade instantanea. Como o movimento descrito
pelas oscilagdes do péndulo de torgdo é do tipo harmoénico amortecido, em torno da posi¢do
de equilibrio do sistema a velocidade instantanea é aproximadamente igual a velocidade
média. Assim, através do anteparo que possui dois fotodiodos localizados de maneira
equidistante da posicdo de equilibrio, e como a distancia entre eles é fixa, 0 decremento

logaritmico so dependera da raz&o entre tempos de transito do feixe laser sobre 0s sensores.
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4.4.2. Elastdmetro Acustico de Decaimento Livre

O equipamento elastdmetro acustico produzido pela empresa Vibran Technologies foi
utilizado para a caracterizagdo anelastica das amostras do sistema Cu-Zr-Al. Este
equipamento opera no intervalo de frequéncia de 20 Hz a 20 kHz, com resolucdo de
frequéncia menor que 10° amplitude de deformacéo entre 107 e 107°, medindo o
amortecimento mecanico entre 10 ° e 10, com resolucéo de amortecimento mecénico menor
que 1%, no intervalo de temperaturas entre 150 K e 870 K. Neste trabalho a temperatura
maxima limitou-se a menos de 100 K abaixo da temperatura de transi¢éo vitrea (T4) de cada
amostra, com algumas excecfes. A determinacdo das propriedades anelasticas de cada uma
das ligas no elastdmetro acustico, foi realizada através das técnicas de frequéncia modulada e

variacdo de capacitancia.

A vibragdo da amostra induz a uma modulagdo do sinal de alta frequéncia e, através
desta, é possivel determinar a variagdo da capacitancia entre uma das faces da amostra e o
sensor capacitivo (capacitor de placas paralelas), devido ao amortecimento que a amostra
apresenta durante o processo de aquisicdo de dados. A diferenca de potencial eletrostatico
entre a amostra e o capacitor faz com que a amostra oscile na frequéncia de excitagdo. A Fig.
4.4 mostra uma representacdo em diagrama de blocos do equipamento elastdmetro de

decaimento livre.

AMOSTRA

TEMPERATURA 150 K - 300 K P ——

FREQUENCIA 20 Hz - 20 kHz

TAXA DE AQUECIMEMTO  1K/min RECEPTOR DE RF
- 6

PRESSAO 10 Torr y

DIMENSAO DA AMOSTRA  0.7x6x16.2x mm

AMORTECIMENTO DA AMOSTRA

v Ao open
FONTE DE CORRENTE DC CONTROLADOR AE-102 DECAIMENTO LIVRE
SORENSEN DCS150-7E > VIBRAN TECHNOLOGIES 1. /

_ o \/Av[\/\vf\vf\vf\v/\vgﬁ .

T.1.Q" [ '

/E.RF - y—
AE ; REMOGAO DA FORGCA
— 1)l g—— ExciTADORA

Figura 4.4. Diagrama de blocos simplificado do equipamento elastometro de decaimento
livre, da Vibran Technologies.
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Através de oscilacdes livres, em medidas dindmicas, o atrito interno é determinado a
partir do decremento logaritmico das oscilagdes, definido como o logaritmo natural da razéo

entre amplitudes de oscilagdo em decaimento livre. Desta maneira:

(4.1)

8=In( 4 )ZNnQ‘1

Ajin

onde A; e Ai.y sd0, respectivamente, a i-ésima e a (i+N)-ésima amplitudes em decaimento
livre. Em medidas flexurais, o mddulo de elasticidade (M) do material torna-se o proprio
maédulo de Young (E), sendo que a determinagdo deste modulo dindmico ocorre através da
frequéncia natural de vibracdo do material. Para a configuracdo de operacdo do sistema
elastdmetro acustico, onde a amostra é presa em uma de suas extremidades e livre na outra,
sendo tal material submetido a uma tensao flexural em seu extremo livre, uma solucdo pode
ser observada para a dependéncia da frequéncia natural (f,) de vibragdo para um dado modo
normal de vibracdo n do material e seu respectivo modulo de Young ¢é dada por:

B (4.2)

fnzCn ;

onde C, € uma constante de proporcionalidade que depende das posi¢cbes modais para as
vibragdes flexurais, do comprimento e espessura da amostra, entre outras variaveis, e p é a
densidade do material. A obtengdo de grandezas adimensionais é muitas vezes conveniente e,
para o caso do modulo de elasticidade (ou modulo de Young) serd utilizado ndo o seu valor
absoluto, mas sua variagéo relativa, normalizada a temperatura de 305 K, para temperaturas
acima da ambiente, dada pela seguinte relagéo:
ET) [ f() (4.3)
E(Trer) f(Tref)]
onde f(T) representa a frequéncia de vibracdo da amostra e f(Tye ) 0 valor da frequéncia para

uma dada temperatura Trer.

O véacuo do sistema é feito pela associagdo de uma bomba mecénica com uma
difusora, 0 que garante uma presséo entre 10° e 107 Torr. Para medidas a baixa temperatura

foi adaptado um sistema de refrigeracéo contendo nitrogénio liquido, para resfriar o sistema.

Neste estudo, 0s ensaios no elastdbmetro acustico consistiram em vérias 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 transicdo vitrea, sob taxa de 1 K/min, sendo que a
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cada meio minuto era realizada uma medida de frequéncia de oscilagéo, atrito e temperatura.

Em todos os experimentos a pressao foi melhor que 4x107 Torr.

4.4.3. Medidas Ultrassbnicas

A Fig 4.5 ilustra esguematicamente o sistema de medida cujos principais
componentes sdo: um sistema MATEC (composto do MATEC: um modulador e receptor de
pulsos modelo 6600, um gravador de atenuagcdo modelo 2470 A, um divisor de décadas e
gerador de duplo atraso modelo 122 B e fonte de alta resolu¢cdo modelo 110, um multimetro
digital, um osciloscépio digital Tektronix de 100MHz modelo TDS 340 e um computador, um
sistema Janis de refrigeracdo por heélio liquido em circuito fechado modelo 22 e um

controlador automatico de temperatura Lake Shore modelo 330.

A velocidade de fase da onda ultrassdnica ¢ a medida mais critica, sendo realizada
inicialmente com o meétodo de superposicdo de ecos Papadakis. Este método consiste na
superposicdo em fase de dois ecos gerados na amostra, a partir da excitacdo de um transdutor
de quartzo, e da determinaco do ciclo correto de ambos os pulsos**°.

1 |
Osg;s;fpio Mul'ti:.netro
) Digital
2 €))

MATEC MATEC
Modulador e Gravador de

Receptor Atenuagio

®) @

Janis

Lake shore Ciclo fechado
Controlador de de refrigeracio
Temperatura

Figura 4.5: (1) Excitagdo do RF e ecos de retorno a partir da amostra para 0 MATEC, (2)
saida de eco do RF para o osciloscdpio digital (3), tensdo de saida proporcional a atenuagdo
para o multimetro digital, (4) sinais digitalizados para a porta do PC, (5) comunicagdo do PC
com o controlador de temperatura.

Na Fig. 4.6, encontra-se esquematicamente ilustrado como é realizada a sobreposicao:
o sinal (1) representa o sistema de ecos sucessivos (omitindo impulso inicial) dos dois pulsos

de excitacdo do transdutor (3). O sinal (2) (de audiofrequéncia) representa o disparo de
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varredura do osciloscopio. A intensificacdo seletiva de ecos (4), que neste caso sdo 0 1°e 0 2°,
permite serem observados superpostos e separados dos demais ecos. A determinacdo dos
ciclos corretos dos ecos superpostos se dé através do critério de Mc Skimin'*®, que uma vez

alcancado, se obtém o tempo de trénsito a partir do inverso da frequéncia.

—»  Frequencimetro | ’3—l 4 eixo Z _W/_I\/v\l_’v\/\,_/\/v‘[_/v\/\,_’v‘/\,_l

o Modulador e
Divisor Receptor
de pulsos

Gerador

de Ondas

Continuas
MATEC

MOD110

MATEC
MOD - 6600

0 0

I ] |

Figura 4.6: Em (a) o diagrama de blocos simplificado para a medida de velocidade de pulsos
de ultrassom. Em (b) a ilustracdo esquematica de como a superposi¢do de ecos € obtida no
sistema.

O tempo medido (tn,) pode ser escrito em termos de transito verdadeiro (t,) da seguinte
forma™";

py . n .
tm=Ptv—W+7 (44)

onde p é o numero completo de viagens que o pulso realiza entre os dois ecos superpostos,
y/360f € o incremento de tempo devido & defasagem y que o pulso sofre durante a reflexdo na
interface entre a amostra — acoplante — transdutor e n/f € o desvio do tempo de transito que é
produzido por uma superposicdo incorreta de n ciclos de radiofrequéncia. De modo que se
diminui a radiofrequéncia do pulso em 10% e se realiza novamente a superposi¢do dos ecos.
Mede-se 0 novo tempo e transito t,, e se calcula a diferenca temporal At = t;, — t,. Como as
condigdes de ajuste se alternam ciclo a ciclo (n ndo varia), este tempo pode ser escrito a partir
da Eq. 4.4:

At =t, —t,

- (-5 £ (-52) “
onde os indices a e b indicam as magnitudes medidas em frequéncia alta (ressonancia) baixa
(10% menor que a ressonancia), respectivamente. O angulo de fase y a partir dos pardmetros
do sistema transdutor — acoplante — amostra e de frequéncia da onda e pode ser verificado que
ya € Negativo e y, é positivo. Para camadas muito finas do acoplante y, sera muito pequeno,

comparado a y, e podera ser omitido. A Eq. 4.5 pode ser escrita como:
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1
At = = (0111n - &) (4.6)

onde o indice superior indica que as condi¢gBes consideradas sdo as de k,l; =0 e
Y. =7vp = 0, sendo [, a espessura da camada de acoplante e k;a constante de propagacgéo da

onda no meio acoplante. Esta equacdo mostra que At é sempre negativo na condi¢do n=0.

Dependendo dos valores de p e y,, 0 valor correspondente a n=0, pode ser 0 primeiro
valor negativo, 0 mesmo ocorre para p=0. Este é o principio de McSkimin, que permite
determinar o ciclo correto de superposi¢cdo. Uma vez identificada a condi¢do n=0, o valor
verdadeiro do tempo de transito do pulso ultrassénico na amostra é obtido a partir da Eq. 4.4,

dado por:

=% 3607,

desta forma, se determina corretamente o tempo de transito dos pulsos e a temperatura de

_ tm+ Ya 4.7

inicio do experimento. Assim, se adquire um ciclo completo de um dos ecos selecionados
para a posterior medicdo do tempo de transito dos pulsos, no qual se seleciona uma regido em
torno de um ponto, e suas variagdes sdo seguidas com a temperatura.

Esta metodologia permite obter o tempo de transito dos pulsos com uma preciséo de
50 ppm. Para amostras de aproximadamente 10 mm de didmetro e uma tolerancia de 1 um em
cada superficie, o qual permite assegurar um erro de aproximadamente 0,01% na velocidade.
A atenuacéo dos pulsos é obtida diretamente da unidade de saida do sistema MATEC que
necessita contar com um ecograma de pelo menos dois ecos com o propésito de medir a
atenuacio e a superposicdo dos ecos que s&o necessarias no método Parpadakis™®.

O decremento logaritmico ¢, a velocidade de transito e o defeito de médulo AM/M, na

amostra, séo calculados pela s equacdes:

~ db db (4.8)

6 =0.115 [cx (E) -a, (Eﬂ /f(MHZz)
v(m/s) = 2d,(mm)(1 — 2)103/t,(us) (4.9)
AM/M, = v —v?3/v? (4.10)

onde f(MHz) é a frequéncia da onda em MHz, d, € 0 comprimento da amostra na direcdo de
propagacdo da onda, Q é o fator de correcdo dilatacional. Os valores de atenuagdo a, e de

velocidade v, correspondem ao background sobre as amostras ndo deformadas.

A amostra nanocristalina de composi¢cdo nominal CussZrsAls (A6 Nano), com

comprimento de 9,84 mm e diametro de 6 mm, foi caracterizada através de medidas acusticas
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de pulso eco ultrassénico usando ondas transversais com frequéncia 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 ultrassdnicas foram realizadas no Laboratério de Estudio de Propiedades Elésticas y
Anelasticas de Materiales, pertencente ao Grupo de Acustica Ultrasonora do Instituto de
Fisica de La Facultad de Ciencias de la Universidad de la Republica-Uruguay - UDELAR.
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5. Analise e Discussao dos Resultados

5.1. Caracterizacgdo Estrutural das Ligas Amorfas do Sistema Cu-Zr-Al

Apds a producdo das amostras, com excecdo da amostra A3, todas as demais foram
caracterizadas, inicialmente, mediante andalises térmicas por DSC e analises estruturais através
de DRX. Atraves destas duas técnicas de caracterizacdo, é possivel verificar (confirmar ou
nédo) a presenca da fase amorfa. A Fig. 5.1 mostra os espectros de DSC e a Fig. 5.2 apresenta
os difratogramas das amostras Al, A2, A4 e A5, obtidas com base no diagrama topoldgico do
parametro combinado Amin.4e. As curvas de DSC apresentadas foram realizadas a uma taxa de
aquecimento de 40 K/min em por¢6es 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

radiacdo Ka de Cu.

Através da analise térmica por DSC para cada amostra, foi possivel determinar a
temperatura de transicdo (Ty) vitrea e a temperatura de cristalizagdo (T,) para cada
composicao obtida, pelas quais, é possivel determinar a regido de liquido super-resfriado, A7,
que € um dos indicadores de bons formadores de TFV, quanto maior este pardmetro, maior a
possibilidade da existéncia de estrutura amorfa em cada uma das amostras. Na Fig. 5.1, é
possivel observar que todas as amostras obtidas no LabNano apresentam a regido de liquido
super-resfriado acima de 50 K, o que sugere a boa TFV das amostras produzidas. Nos
resultados apresentados pelos espectros de raios-X, € possivel verificar a existéncia de um
pico amplo, centrado em 26 = 40° como visto nas Fig. 5.2, que é uma caracteristica da
presenca da estrutura amorfa. No entanto, em todas as amostras produzidas no LabNano,
nota-se a presenca de picos referentes a fases cristalinas embebidas na matriz amorfa. Apenas
a amostra A6 Vitrea (Fig. 5.3), que foi produzida no IMR — Tohoku, possui estrutura
caracteristica de composicdo completamente amorfa. O difratograma da composigdo
A6 Nano, ndo apresenta tragos de cristalizacdo embora o0 DRX feito no IMR - Tohoku a

indique.

Uma observagédo mais cuidadosa nos ensaios de calorimetria mostra que a Ty € mais
evidente nas composicfes A2 e A4, conforme observadas nas inser¢des de cada figura. Isto
pode ser devido ao fato destas amostras, segundo o critério Amin.4€, apresentarem maior TFV,
enquanto as outras tém maior tendéncia a formagdo de fase nanocristalina. As amostras
apresentadas na Fig. 5.2 apresentam fases cristalinas embebidas na matriz amorfa, sendo que,

as amostras Al e A4 sdo aquelas com maior numero de picos cristalinos visto no DRX.
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Figura 5.1: DSC das amostras como recebida Al, A2, A4 e A5. As inser¢des nos espectros de
DSC mostram a inflexdo da reta que caracteriza o inicio da transicdo vitrea de cada
composicao.
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Figura 5.2: Difratogramas obtidos para as amostras como recebida Al, A2, A4 e A5. Em
todas as amostras é possivel observar a presenca da fase big cube que se origina devido a
interacdo do zirconio com o oxigénio.
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Figura 5.3: DSC e raio-X das amostras A6 para a composi¢do completamente amorfa e para a
composic¢do com a presenca de fases nanocristalinas na matriz amorfa.

A presenca dos picos cristalinos observados no DRX da Fig. 5.2, ocorre em sua maior
parte, devido & grande afinidade que o Zr possui com o oxigénio™*®, uma vez que, é sabido

que certo teor de oxigénio no interior das amostras provoca o0 surgimento da estrutura big



92

cube (ZrsCu,0)*™ que se forma durante o processo de fusdo das amostras em teores
relativamente baixos. Por este motivo, as composi¢cdes Al - A5 ndo sdo completamente
amorfas, e apresentam algumas fases cristalinas embebidas em matriz amorfa, embora, em

trabalho recente, desenvolvido por Coury e colaboradores'*?

, tenha sido possivel minimizar a
presenca do oxigénio no Zr e desenvolver amostras completamente amorfa com até 2,5 mm

de espessura.

A amostra A6 Vitrea (Fig. 5.3) é completamente amorfa, mas sua contraparte
A6 Nano, de mesma composicdo, possui uma fracdo nanocristalina embora, sua Ty e Ty
possuam 0s mesmos valores da A6 Vitrea, a técnica de raios-X ndo é capaz de detectar a
presenca dessas fases devido a sua pequena fragdo volumétrica. A Fig. 5.4 mostra que estas
duas amostras, foram caracterizadas também através de microscopia eletrénica de varredura
na condicdo como recebida, nas quais é possivel ver a homogeneidade das amostras, de forma
que, ndo € possivel identificar fases cristalinas nestas duas amostras. No entanto, andlise feita
através de microscopia eletronica de transmissdo, com imagens em escala de 50 nm, a Fig 5.5
mostra pequenos cristalitos na amostra A6 Nano, enquanto que, a amostra A6 Vitrea
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 difracdo da area selecionada
revelando os anéis espessos tipicos da estrutura completamente amorfa para a amostra A6
Vitrea. As micrografias de campo claro (Fig. 5.5(c)) da amostra A6 Nano revelam a presenca
de pequenos cristais embebidos na matriz amorfa que possuem tamanhos de no méaximo
20 nm, enquanto que, as imagens de campo escuro ndo mostram claramente a estrutura dos
feixes difratados (Fig.5.5 (d)), mas, estes picos podem ser observados nas imagens de difracdo
da mesma éarea, inserida na Fig.5.5 (d), com o anel mais espesso proximo ao centro da
difracdo seguido por anéis mais finos e com alguns picos referentes aos pequenos cristais e
presentes na matriz amorfa. A presenga ou surgimento dessas fases cristalinas podem ser
intensificadas devido ao polimento i6nico, o aquecimento provocado pelo processo também
pode induzir ao surgimento de precipitados cristalinos, de forma que, ainda é um tema

discutido na literatura'®,

A andlise quimica realizadas através da técnica de energia dispersiva de raios-X
(EDX), mostra que a estrutura da amostra A6 Vitrea possui, em porcentagem atébmica,
56, 49% de Cu, 37,53% de Zr e 5,98% de Al, e a amostra A6 Nano, possui em sua
composicao: 57,91% de Cu; 37,08% de Zr e 5.01% de Al
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Figura 5.4: Imagens obtidas através de microscopia eletrdnica de varredura para a amostra A6
completamente amorfa (a) e para a amostra nanocristalina (b) que apresenta alguns poros na
sua superficie.

(a)

F———1 50 nm

Figura 5.5: Imagens de microscopia eletronica de transmissdo obtida em escala de 50 nm para
a amostras A6 Vitrea e A6 Nano. Em (a) a imagem de campo claro e (b) imagem de campo
escuro com a inser¢do mostrando a difragdo correspondente & area selecionada para a amostra
A6 Vitrea. Em (c) imagem de campo claro e em (d) imagem de campo escuro com a insercao
da difracdo correspondente a area selecionada, mostrando 0s pequenos cristais presentes na
amostra A6 Nano.
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Depois de realizada esta primeira etapa de caracterizacdo estrutural, medidas de
densidade foram realizadas em cada amostra, na condi¢cdo como recebida, através do método
de Arquimedes. A Tabela 5.1, mostra os valores de densidade para cada espécime, bem como
suas caracteristicas térmicas como a temperatura de transi¢éo vitrea (Tg), a temperatura de

cristalizagdo (T) e intervalo de liquido super-resfriado (A47%).

Tabela 5.1: Valores de densidade e calorimetria para cada uma das amostras.

Notacéo Densidade [Kg/m°] T, [K] Ty [K] ATy [K]
Al 6959 + 2 658+ 1 7291 71+2
A2 6889 + 2 7011 763+1 62+2
A4 7041 +2 7291 7831 54+2
A5 7381 +2 722+1 780+1 58 +2

A6 Vitrea 7358 + 2 7301 8071 77%2

Nota-se pela tabela acima que a densidade das amostras aumenta conforme a reducao
do elemento de menor densidade que no caso é o Aluminio, com excecdo 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 Mecanica Aplicada ao Estudo das Ligas do Sistema Amorfo
Cu-Zr-Al
As Fig 5.6 e 5.7 mostram os espectros de relaxacdo anelastica das ligas nanocristalinas
Al, A2, A4 e A5, nas quais sdo plotados os espectros da frequéncia ao quadrado (f 2),
normalizado em 305 K, e do atrito interno (Q*) em funcdo da temperatura, mantidos na
mesma escala para efeito de comparagéo entre as medidas de cada liga. Todas as medidas
mostradas nas figuras foram realizadas em escala de frequéncia dos kHz. Nos espectros, pode
ser visualizado que o atrito interno ndo é reprodutivel, porém as amostras Al e A5 que
possuem a menor quantidade de fases cristalinas, o processo de amortecimento € maior e fica
mais claro que a partir da segunda corrida o atrito interno diminui, caracterizando que as
amostras estdo sofrendo um processo de ordenamento estrutural ou de migracdo atémica
através de volume livre que ocorre de forma irreversivel. J& nas amostras A2 e A4, 0 processo
de amortecimento é menos visivel e é menos reprodutivel, e neste caso, a amostra A2 ainda
apresenta um pico proximo a temperatura ambiente, que certamente, estd vinculado &

presenca de alguma fase intermetalica que se sobressai nesta composicao.
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Figura 5.6: Processo de relaxacéo observado nas amostras Al 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 comparagéo.
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Figura 5.7: Processo de relaxacdo observado nas amostras A4 e A5 do sistema Cu-Zr-Al para
temperaturas acima da temperatura ambiente e aproximadamente 100 K abaixo da T4. Os

espectros foram mantidos na mesma escala para efeito de comparacao.
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Nas Fig. 5.6 e 5.7, 0s processos de relaxacdo aneléstica sdo mais nitidos nos espectros
de frequéncia e, uma das caracteristicas do espectro anelastico em relagéo a frequéncia, é a
diminuicdo desta conforme a temperatura aumenta. As setas presente em cada espectro de
frequéncia indicam o inicio do processo de relaxacdo estrutural, como indicado anteriormente,
estes mecanimos de relaxacdo séo irreversiveis e estdo associados a forte migragdo atémica
que leva o material ao processo de relaxagdo da estrutura amorfa, mas também, mostra uma

contribuigdo viscoelastica no material.

Os centros geradores destes mecanismos de relaxagdo fazem com que 0s “centros
relaxores” se empacotem de tal forma que a partir da temperatura indicada na seta eles passem
por um tipo de escoamento onde 0s grupos interagem de forma a promover uma estabiliza¢&o
destas estruturas nesta dada faixa de temperatura onde ocorreu a maxima temperatura ao qual
foi submetida cada amostra. Nas seguintes corridas, ap0s a primeira, € visto que as estruturas
se estabilizam de modo a ndo permitir mais que ocorra uma forte relaxagdo estrutural durante
0 processo de envelhecimento, nos quais 0s processos de relaxacdo sdo continuos e
irreversiveis. Na mudanca que ocorre da primeira para as demais, é observado que quanto
maior a presenca da fase amorfa, maior € o processo de migracao atbmica para estruturas mais
estaveis, isso € 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 cristalizagdo ocorra.

Os resultados obtidos mostram uma inflexdo que ocorre em torno de 2/3 da T, e estdo
indicados por uma seta, a partir deste ponto, a amostra comega a apresentar uma forte
interacdo viscoelastia, e ndo ha unicamente uma forma de relaxacdo anelastica mas ha a
participacdo viscoelastica juntamente com uma contribuicéo termoelastica que é caracterizada
por uma forte migragdo atbmica que leva a diminuicdo da viscosidade, permitindo um
rearranjo mais eficiente de forma a levar o material ao processo de cristalizagdo. E
evidenciado também, que a presenca das fases cristalinas inibe o processo viscoelastico e
termoeléstico, uma vez que elas ja estdo presentes no material e o processo de relaxacéo,
evidentemente é bem menor e estd expressa no espectro de relaxacdo da amostra A4 da
Fig. 5.7. O que se pode assegurar, é que a presenca dessas fases cristalinas inibe o processo de
relaxacdo 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 propicio rearranjo para formar
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estruturas inteiramente cristalinas. As mudancas 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 Se¢do A.1.3 do Apéndice. As demais amostras (Al, A2 e A4)

seguem 0 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 nitida reducéo do
atrito interno durante o processo de resfriamento quando comparado a primeira corrida de
aquecimento, da mesma forma o aumento no mddulo também é visivel, em ambas as medidas
embora, seus difratogramas antes e apos as medidas ndo mostrem alteracbes como pode ser
visto na Fig. A(B1), inseridos na Se¢do A.1.3 do Apéndice. O atrito interno comeca a subir na
temperatura proxima a 525 K, ou mesmo antes disso. A partir desta faixa de temperatura, a
parte viscoelastica também comeca a competir e a contribuir para o processo de relaxagéo.
Agora, a amostra apresenta uma espécie de deformacéo viscoelastica junto com a deformacéo
aneléstica, que foi previamente discutido na Secéo 3.6. Na Fig. 5.8(b) os espectros de atrito
interno, obtidos através do péndulo de tor¢éo invertido do tipo K&, mostram um nitido ciclo
de histerese que representa a contribuicdo termoeléstica e viscoelastica que ocorre na amostra
A6 Vitrea. E dificil separar estes tipos de mecanismos de relaxagio nas ligas amorfas, uma

vez que, elas ocorrem de forma simultanea.

Em estudos realizados por Wang e colaboradores'** e por Cai e colaboradores™,
sugere-se que 0S mecanismos que governam o0s processos de relaxagdo, e envolvem o
processo cinetico na regido de liquido super-resfriado, sdo controlados por um Unico 4&tomo
em ligas a base de Zr, geralmente o elemento de menor raio atdmico, que depois acaba por
acionar o movimento coletivo dos demais atomos “mais pesados” na regido de liquido super-
resfriado para formar a cristalizacdo primaria. 1sso mostra que os resultados obtidos, através
dos estudos de espectroscopia mecanica, envolvem rearranjo estrutural que se inicia bem
abaixo da temperatura de transicéo vitrea, em temperaturas geralmente acima de 2/3 da Ty e
que estes mecanismos de relaxagéo estrutural podem ser governados pelo cobre que leva os
demais elementos a se reordenarem ainda em temperaturas bem abaixo da Ty. Algumas ligas
vitreas sdo caracterizadas pela presenca da transicdo do tipo S, que geralmente ocorre quando

%141 ‘mostrando

se realizam medidas de relaxacéo anelastica com frequéncia da ordem de 1 Hz
gue alguns mecanismos em vidros metalicos sdo altamente dependentes da frequéncia de

oscilagéo aplicada ao material.
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Figura 5.8: Espectros de relaxacdo aneléstica obtidos através de dois aparatos (a) no
elastdbmetro acustico, no qual é possivel ver os processos de relaxacéo que ocorrem na liga A6
Vitrea e em (b) medidas realizadas com o péndulo de torcdo do tipo K& que mostra os
mecanismos viscoelastico e anelastico da amostra A6 Vitrea. A insercdo em cada figura
mostra a reducdo do atrito interno da primeira para as demais corridas.
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Com o prop6sito de verificar o comportamento amorfo o mais préximo possivel da
regido de liquido super-resfriado, a amostra A2 foi aquecida até que fosse ultrapassado a Ty da
liga parcialmente cristalizada e, assim, fazer um comparativo dos dois estagios: abaixo da Ty e
atravessando a T4 A Fig. 5.9 mostra de forma explicita, principalmente nos espectros de
frequéncia, que a cristalizacdo intensifica 0 médulo, como € de se esperar em ligas amorfas
apos ser cristalizada. Na Fig. 5.9, pode ser claramente observado que as trés primeiras
corridas, feitas a 100 K abaixo da T4 apresentaram processos de relaxagéo parecidos com os ja
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 modulo de elasticidade que decrescia com a
temperatura passou a ter um leve aumento e o atrito interno se intensificou de forma répida o

que corresponde a uma forma caracteristica da temperatura de transigdo vitrea™ .
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Figura 5.9: Mecanismos de relaxacdo que ocorrem na amostra A2 no qual a primeira corrida
expressa a amostra na condicdo como recebida, a segunda e terceira mostram o primeiro
mecanismo de relaxacdo abaixo da Ty, a quarta corrida leva ao mecanismo de relaxagéo na
regido de liquido super-resfriado, no qual prevalece a viscoelasticidade e a quinta corrida
representa a relaxagdo da amostra com a maior parte de fragéo cristalina.

Acima desta temperatura, segundo estudos realizados por Cai e colaboradores™, os
mecanismos viscoelasticos dirigem o processo de relaxagdo que € provavelmente comandada

pelos &tomos 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 &tomos deem pequenos saltos e, coletivamente passam a
fluir até que o processo de cristalizacdo comece a ocorrer e, com este amolecimento, o atrito
interno causado pela tenséo aplicada tende a crescer de forma ilimitada até que o processo
viscoso se equilibre com a fase cristalina e assim, atinja a cristalizacdo primaria e, enquanto
isso, 0 modulo de elasticidade dinamico decresce até que todo o processo de cristaliza¢do seja
completado. Este comportamento na regido de liquido super-resfriado é tipico dos metais

132; 154; 155

amorfos e alguns destes processos ja foram relatados na literatura e ocorre devido ao

aumento da perda de energia mecanica pela transformacéo de fase amorfa para a cristalina.

Ainda no resfriamento da quarta medida, nota-se que o modulo de elasticidade
representado pelo quadrado da frequéncia normalizado, apresenta um valor mais elevado do
que no aquecimento, indicando que houve um processo de cristalizacdo da amostra. Esta
ocorréncia fica ainda mais clara, quando se analisa a quinta corrida e ndo se consegue
identificar a T, apesar de o atrito interno ainda subir para altas temperaturas. Desse modo, foi
possivel determinar que a temperatura de transi¢éo vitrea para uma taxa de aquecimento de
1 K/min, ocorre préxima da inflexdo da frequéncia na quarta corrida. A diferenca entre aquela
obtida por DSC e esta foi de 64 K, o que corrobora a andlise feita acima a respeito de

processos de relaxacdo devido & cristalizagdo parcial das amostras, haja vista que a

temperatura atingida durante as medidas estavam mais proximas de Tj.

E nitida a presenca do aspecto irreversivel 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 transi¢do vitrea. Nas medidas
apresentadas neste trabalho, observa-se que a relaxacao 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 esta intimamente correlacionado ao aumento da frequéncia
de ressonancia de cada composi¢do analisada. O atrito interno e a frequéncia de ressonancia
mostram claramente o carater da presenca de um termo de relaxacdo estrutural reversivel e

irreversivel.

5.3. Espectroscopia Mecanica Envolvendo Altas e Baixas Temperaturas

Em temperaturas acima da temperatura ambiente, 0 que pode ser previsto e observado
€ que os mecanismos de relaxagdo em vidros metalicos envolvem fendmenos anelastico,
viscoelastico e termoelastico e podem ter sua origem nas interacdes eletrbnicas entre 0s

elementos presentes no material e as tensdes mecénicas alternadas podem acelerar estas
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contribuigdes interatdbmicas. Para isso, medidas de espectroscopia mecénica foram realizadas
nas ligas de composicdo nominal CussZrsoAlg, tanto na amostra nanocristalina (A6 Nano)
quanto na completamente amorfa (A6 Vitrea) e, com o ensejo de verificar a origem destes
processos de relaxacdo em vidros metalicos, foram realizadas medidas de atrito interno em
temperaturas abaixo da temperatura ambiente. Desta forma os espectros anelasticos das

amostras puderam ser medidos com diferentes frequéncias.

Primeiramente foram feitas medidas anelasticas varrendo a amostra A6 Nano entre as
temperaturas de 150 K a 625 K, garantindo que a Ty ndo fosse ultrapassada, para que em
seguida, pudessem ser utilizadas as amostras completamente amorfas, A6 Vitrea. Os espectros
anelasticos 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 € resfriada
abaixo da temperatura ambiente, o atrito interno apresenta um pico amplo até atingir a
temperatura minima, enquanto que no aquecimento (1’) o comportamento do atrito interno se
eleva e se desloca para temperaturas mais altas e atinge seu nivel minimo 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. E possivel perceber que a frequéncia 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 criacdo e aniquilagdo de volume livre que se tornam mais susceptiveis devido ao
envelhecimento da amostra™® 133 %8 Na sequéncia, a amostra foi novamente aquecida, desta
vez até atingir a temperatura de 525 K e durante o seu resfriamento, apds ter atingido esta
temperatura a frequéncia sofre um leve aumento mostrando que houve uma contribuicéo
termoelastica de rearranjo atdmico. Neste ciclo de medidas, é perceptivel que abaixo da

temperatura ambiente o atrito interno acompanha o espectro da primeira corrida (1’) mas, ha
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uma pequena redugdo nas curvas de atrito interno acima da temperatura ambiente, enquanto

que os espectros de frequéncia normalizada permanecem praticamente superpostos.
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Figura 5.10: Relaxacdo anelastica da amostra A6 nanocristalina. Em (a) a forte mudanca que
ocorre na amostra, conforme esta sofre processo de envelhecimento e em (b) o destaque para
0S 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 0 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 fendmeno que € perceptivel 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,
apos atingir a temperatura maxima, mostra claramente a presenca dos mecanismos de
relaxacdo anelastica indicada pela histerese aberta e que vem também acompanhada do
mecanismo de relaxacdo viscoelastico mostrado pela inflexdo da frequéncia que esta indicado
pela seta. As mudancas na densidade das amostras em cada ciclo térmico foram calculadas e

estdo inseridas na Segéo A.1.1 do Apéndice.

Durante estes trés ciclos de aquecimento-resfriamento, em baixas temperaturas, o pico
de atrito interno aumenta bastante durante o resfriamento e o pico amplo se deteriora a medida
que a amostra € envelhecida mostrando que hd um ordenamento de certos tipos de clusters e
um processo de criagdo e aniquilacdo de volume livre que de também ocorre com alguns tipos
de clusters, de forma muito parecida com o observado por Lekka e colaboradores'?® 123
através de simulacdo computacional. A partir do momento em que a amostra € aquecida, e que
hd uma influéncia da temperatura, a tensdo mecénica aplicada provavelmente induz ao
ordenamento ou aproximacao dos centros de relaxacao e, quando atinge e passa de 500 K, as
contribuigdes viscoelastica e termoelastica agem fazendo com que os centros de relaxagéo se
aproximem e se reorientem de forma mais eficiente, de forma que, isso reflete no espectro de
relaxacdo anelastica representando uma diminuigdo no atrito interno e pela intensificagdo no

moddulo de elasticidade dindmico.

No ultimo ciclo de aquecimento, fica evidente que a amostra sofre um processo de
relaxacdo que pode envolver criacdo e aniquilagdo de clusters de diversos tipos, ao
reordenamento destes e a uma forte migracdo de volume livre, que se combina para formar

estruturas mais estaveis'*®, que pode ser observado pela diminuicdo do atrito interno e pelo
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aumento no espectro normalizado da frequéncia. Agora fica mais claro que ha a criacéo e a
aniquilacdo de clusters e de volume livre num processo de ordenamento irreversivel, que
tende a iniciar em baixas temperaturas e que se reflete nos espectros anelésticos em altas

temperaturas visto anteriormente.

5.4.Analise dos Resultados para Temperaturas Abaixo da Temperatura Ambiente
nas Amostras A6 Vitrea e A6 Nano.

A partir deste comportamento revelado pela amostra A6 Nano, passamos a investigar
0s processos de relaxacdo em temperaturas abaixo da ambiente nas amostras A6 Vitrea de
mesma composi¢do e na amostra A6 Nano com diferentes frequéncias aplicadas.

Primeiro foi utilizada uma amostra completamente amorfa, que fora medida em escala
de Hz com os espectros sendo obtidos atraves do péndulo de torcéo invertido tipo K&. A Fig.
5.11, mostra o espectro de relaxacdo anelastica em duas corridas na frequéncia de 11 Hz, na
qual pode ser visto que durante o resfriamento ndo s&o observados processos relativos a
perdas mecénicas, mas durante o ciclo de aquecimento, pode ser observado claramente um
pequeno deslocamento no atrito interno e a frequéncia sofre um processo de histerese. Esta
amostra permaneceu na minima temperatura durante 15 minutos, a fim evitar qualquer

processo de oscilagdo na taxa de aquecimento.
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—o— Corrida 1 Aquecimento —o— Corrida 2 Aquecimento
T T T T T T

T T T T T T T T T
150 180 210 240 270 300

T T
240 270 300

210
Temperatura [K]
Figura 5.11: Espectros de relaxacdo anelastica obtidos na frequéncia de 11,6 Hz no qual o
quadro mostra um processo de relaxacdo que ocorre em baixas temperaturas durante o
aquecimento.
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O processo de histerese que se presencia no espectro de frequéncia esta relacionado a
processos de relaxagdo de volume livre e de clusters que se contraem durante o resfriamento.
Este processo de reducédo da frequéncia durante o resfriamento esta relacionado a diminuicéo
da densidade do volume livre e ao aumento da rigidez das ligacbes atbmicas que torna mais
dificil o processo de mobilidade atdbmica dos elementos constituintes, uma vez que, a
difusividade se torna bastante reduzida e pode ser praticamente negligenciada em baixas
temperaturas. Estes fendmenos também sdo observados em ensaios de tracdo em baixas

temperaturas e culminam com o enrijecimento dos vidros metalicos 4% 157,

Durante o processo de aquecimento a frequéncia mostra que os volumes livres séo
ativados rapidamente evidenciados pela mobilidade devido ao efeito térmico provocando a
histerese no espectro de relaxacdo da amostra, ja os espectros de atrito interno, evidenciam
que 0s processos ndo estdo somente associados ao efeito térmico e a coalescéncia do volume
livre. O decréscimo no atrito interno pode estar associado a mecanismos de criacdo e
aniquilacdo dos centros de relaxagcdo ou mesmo a um processo de relaxacdo nos proprios
clusters, que tendem a se aproximar com a reducdo da temperatura e, de alguma forma sofrem
um processo de reacomodacdo que ndo é a mesma da forma original do cluster. Pode haver
uma espécie de mudanga no posicionamento atdmico dentro de determinado tipo de cluster,
mas que talvez ndo tenha energia suficiente para excita-lo por completo e podem estar

relacionados a liberacdo gradativa das tensfes internas da amostra.

Para verificar essa hipdtese uma série de medidas foi realizada no elastdmetro
acustico, mudando a frequéncia para a escala de kHz, com uma amostra da mesma matriz da
utilizada no péndulo de tor¢do. As Fig. 5.12 e 5.13 mostram o0s espectros de relaxacao
anelastica das quatro primeiras corridas. Nos espectros da Fig. 5.12 sdo mostrados os dois
principais picos de relaxagdo aneléstica que ocorrem no material durante as primeiras trés
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 diminui¢cdo no modulo eléstico
dindmico (frequéncia) 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) sdo mostrados os espectros de relaxacgéo aneléstica da amostra A6
Vitrea, evidenciando os picos de relaxacdo que surgem na amostra como recebida em trés

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 flutuacdo dos picos | e Il em torno de 225 K e 258 K,
respectivamente. Nos espectros de atrito interno observados no aquecimento I’ é menos
visivel e 11’ se alarga e se desdobra.

E possivel verificar na Fig. 5.13 que durante o resfriamento o atrito interno e a
frequéncia variam de posi¢do em uma pequena faixa de temperatura em torno de 225 K para o
primeiro pico (1) e em torno de 260 K no segundo pico (Il), o que dificulta a obtengéo de

energia de ativacdo do processo, embora Bakai'®®

considere que este tempo para 0 processo
ocorrer seja de aproximadamente 10™** s. Outras medidas obtidas com uma variacdo de
frequéncia em um intervalo de 100 Hz (ndo apresentada na tese) mostram apenas 0 segundo
pico nesta mesma faixa de temperatura e que esta sempre mudando de posi¢do, mostrando a
possibilidade de haver a criacdo e aniquilagdo de centros de relaxacdo ou simplesmente o
deslocamento da blindagem atémica dos clusters que sdo susceptiveis a tensdo oscilante

apl icad a124; 138; 158.

Na literatura, é relatado que os dois picos caracteristicos em amostras amorfas surgem
quando esta € hidrogenada ou passa por algum tipo de deformacéo ou até mesmo pela falta de
cuidado durante o processo de ajuste da amostra® **. Os picos caracteristicos, geralmente
aparecem na faixa entre 100 K a 300K, como discutido na Secdo 3.6.1. O detalhe é que a

amostra, cujos espectros estdo nas Fig. 5.12 e 5.13, ndo 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 deformagdo ocorra nas amostras, 0 que
indica que algum outro processo de relaxacdo ocorre ndo apenas induzido por intersticios ou

processos cisalhantes previamente realizados nas amostras.

Considerando que a amostra é produzida a partir do sistema Cu-Zr-Al, e que o0 Al tem
certa afinidade em promover um processo de hibridizacdo com os demais atomos, essa
interacédo eletrénica pode ser um reflexo da forte mudanga vista nos espectros de frequéncia,
uma vez que, ocorre uma aproximagdo maior dos clusters e dos volumes livres em baixas
temperaturas’®’. E esta aproximagdo quando excitada por uma tensdo mecénica externa
provoca uma distorcdo do perfil da energia potencial de rearranjos atbmicos do sistema, em
particular dos centros de relaxagdo na direcdo da tensdo aplicada. Segundo estudos realizados

por Bakai®

, SS0 pode induzir o processo de relaxacdo estrutural de forma direta, orientada
pela tensdo externa que leva a acumulagdo de deformacdo inelastica, de acordo com a
magnitude da tensdo aplicada. Se a tensdo provém de uma alta taxa, entdo o carregamento

alternado pode resultar em atrito interno mais elevado™®.

Comparando as corridas realizadas com frequéncia em escala de Hz, relativamente
baixa, e a frequéncia da ordem de kHz, trés ordens de grandeza superior, torna-se evidente
que 0s processos observados séo induzidos pela tenséo oscilante aplicada, uma vez que, pode
ser descartada a possibilidade de deformacdo da amostra neste primeiro estagio de medidas.
Para atestar que as medidas anteriores ndo promovem uma influéncia dos processos de
deformacdo induzidos na amostra, e resolver estas ddvidas, novas medidas de atrito interno
foram realizadas em uma amostra A6 Nano, a fim de verificar, ndo apenas a influéncia que o
processo de ajuste causa na amostra (deformacdo), mas também, se h& a presenca de outros

mecanismos de relaxa¢do nas amostras.

A Fig. 5.14 mostra a evolucdo do espectro anelastico da amostra nanocristalina,
recém-ajustada no porta amostras e medida em frequéncias dos kHz, obtidos através de
medidas flexurais, durante os ciclos térmicos na faixa de temperatura entre 150 K e 300 K. As
mudancas que ocorrem na microestrutura da amostra como recebida sdo nitidas nos espectros
de atrito interno (Q™), enquanto que, a frequéncia permanece praticamente inalterada, muito

parecido com o primeiro processo de relaxacao anelastica visto na Fig.5.10.
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Figura 5.14: Mudancas que ocorrem no espectro anelasico da amostra A6 Nano obtidos em
frequéncia de kHz em trés 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 esta 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, ndo 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 ja ndo sdo claramente observados e o atrito interno torna-se
continuo (linear) com o aumento da temperatura, muito parecido com o fendmeno 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
reducdo na mobilidade atdmica e, em consequéncia disso, ocorre a reducdo da distancia
interatbmica, também dentro dos clusters quando a amostra € submetida a baixas
temperaturas. Esta redugdo no tamanho dos clusters leva a uma nova redistribuigdo e
migracdo do volume livre, levando-os a estados mais estaveis. Como discutido anteriormente
na frequéncia em Hz, a reducdo da mobilidade atbmica causa o aumento na frequéncia
conforme a temperatura é reduzida, e a presen¢a da histerese térmica se justifica pela
aniquilacgdo e recriacdo do volume livre. Este fendbmeno também provoca o aumento da tensdo
e da plasticidade em ligas do sistema Cu-Zr-Al, como foi observado por Kawashima e

colaboradores™®, em testes de tracéo realizados em temperaturas criogénicas.

Apesar desta mudanca na frequéncia, a mudanca no atrito interno ndo se justifica
apenas devido a migracdo de volume livre para esta amostra, por isso, novas medidas foram
realizadas, desta vez, deixando a amostra por um més comprimida no porta amostras na
configuracdo campled free. Esta iniciativa tem o intuito de verificar o efeito da compresséo
realizada no ajuste da amostra. As Fig. (5.15 e 5.16) mostram o espectro anelastico da amostra
nesta condicdo em que o efeito da compressdo 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 (Il) 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 (1)
torna-se mais intenso nas medidas subsequentes durante o resfriamento e permanece

praticamente na mesma posi¢do como pode ser visto na Fig. 5.16.
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Figura 5.15: Espectros de relaxagdo anelastica realizados em trés corridas consecutivas (a),
(b) e (c) apds a amostra A6 Nano ficar presa por um més 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, ap6s a amostra A6 Nano ficar presa por um més no porta amostras.

O deslocamento destes picos durante o aquecimento visto na Fig. 5.16, tornam-se mais
sensiveis e deslocam bastante durante as corridas de aquecimento, pois além da tensdo
alternada aplicada, ha também o efeito térmico que acaba contribuindo para o efeito
anelastico que, consequentemente, registra maior amortecimento devido a mobilidade mais
intensa de volume livre e de agrupamento de atomos que se rearranjam durante este

processo™> 1%,

Nos ciclos de aquecimento durante a primeira corrida, visto na Fig. 5.16, ao contrario
do que ocorreu na amostra A6 Vitrea, onde o0 pico se deslocava para menores temperaturas, o
pico (1) se desloca para 217 K e passa a ser denominado de (1’) e o pico (Il) desloca-se para
286 K sendo denominado pico (II’). Estes picos sdo reprodutiveis e apresentam pequenos
deslocamentos em suas posi¢des e revelam anomalias que sdo evidentes na frequéncia de

oscilagdo da amostra em torno de cada pico de relaxagéo.

O aumento no atrito interno mostra uma forte mudanca nas ligagcdes atbmicas entre 0s
elementos constituintes da liga. Os picos de relaxacdo aneléstica bem definidos, que séo

mostrados na Fig. 5.15 e 5.16, podem fornecer a informacédo topoldgica do sistema em baixas
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temperaturas e, estdo relacionados aos rearranjos estruturais de clusters induzidos pela

187: 160 o colaboradores

deformacéo aplicada na amostra nanocristalina. No entanto, Fukuhara
tem discutido que a presenca do pico em torno de 287 K esté relacionado a transformacgdes
associadas ao acoplamento elétron-fonon, acompanhada pelo acimulo de deformacéo durante
0 processo de relaxacdo que pode ser provocado por tensfes internas intrinsecas do material

que sdo induzidas pelas tensdes externas aplicadas™®.

Neste estudo, o amplo pico visto na Fig. 5.14 que decresce e o surgimento dos picos
na amostra em baixas temperaturas apos passar um més comprimida no porta amostras nao
estdo apenas vinculadas a processos de deformacdo, mas estdo relacionadas a mudangas nas
configuracOes topoldgicas e eletronicas dos clusters vistos nas Secdo 2.6.4. Assim, 0S
diferentes tipos de clusters presentes na amostra absorvem diferentes quantidades de energia
devido a formacdo de novos rearranjos de curto e médio e alcance durante cada ciclo de
medida e isso reflete na aleatoriedade mostrada na posicéo dos picos de relaxacdo a cada nova
medida. E bom observar que anomalias idénticas foram observadas nas Fig. 5.12 e 5.13 para a
amostra A6 Vitrea, e isto mostra que o efeito da compressdo observado na amostra A6 Nano
(Fig. 5.15 e 5.16), ndo é o Unico mecanismo responsavel pelo processo de relaxacdo nas
amostras, mas, como observado por Bakai'®® e Lekka'?® '3, podem estar relacionados a
mudancas internas que sdo estimuladas pela tensdo mecanica oscilante aplicada que acabam
por interagir com outros micromecanismos que estéo envolvidos no processo de absorcéo de
energia do material. Estes mecanismos e seus comportamentos foram estudados através de
ondas ultrassdnicas, para ver se 0s picos tendem a aumentar conforme visto nas frequéncias
dos Hz e kHz.

A Fig. 5.17 mostra os espectros de atenuacdo durante o agquecimento na faixa de
temperatura entre 150 K e 300 K, obtidas através de medidas de ultrassom, com ondas
transversais, na escala de frequéncia de MHz. Nestes espectros, a segunda corrida (2) foi
realizada cinco dias ap0s a primeira corrida (1) e, a terceira corrida foi realizada 34 dias ap6s
a primeira corrida. Em cada intervalo de medida a amostra foi mantida sob vacuo fora do
criostato para evitar qualquer tipo de efeito térmico e de deformacdo. 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

atbmicas, 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 sdo corroborados por estudos preditos por célculo de estrutura
eletronica baseados na teoria do funcional da densidade (DFT) e dindmica molecular (MD)
reportados na literatura®® 2% 2% 181 E importante ressaltar que os picos descritos
anteriormente, ndo foram observados nos estudos realizados por Fukuhara™’, sendo tais fatos

relacionados a pressdo de 0,2 MPa provocada pelo acoplamento da amostra com 0s
transdutores.
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Figura 5.17: Espectro comparativo de atenuacdo em funcdo 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 possivel devido a aniquilacdo e criacdo de novos arranjos
atdbmicos. O pico em 238 K, na segunda corrida se desloca para 245 K na terceira corrida e na
quarta corrida o pico Il se intensifica e alarga e comega a se juntar ao pico Ill.

Na segunda corrida (2), é observada ama reducédo da intensidade da atenuacéo do pico
(11) e o surgimento de um terceiro pico (I11) em torno de 238 K. O terceiro pico (l11) continua
a aumentar a cada nova medida e se torna evidente nas medidas subsequentes com um leve
deslocamento para 245 K, enquanto o pico (Il) cai e retorna mais intenso na quanta corrida

(4), quando passa a se juntar ao terceiro pico e comeca a se alargar. Estas mudangas que
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ocorrem nos picos de atenuagdo sdo devido a possiveis interacBes, discutidas na Secdo
2.4.6.2, que ocorrem nos rearranjos atdbmicos similar ao do atrito interno presenciado nos
espectros de relaxacdo observado nas Fig. 5.14, 5.15 e 5.16, no qual o mecanismo €
intensificado pelo processo de deformacdo em que a amostra foi submetida ao ficar
comprimida no porta amostras. Estas mudancas que ocorrem nos espectros de atrito interno
também foram observadas por Khonik'*®, apenas quando as amostras vitreas sio submetidas a
processos de laminagdo a frio. Assim, estas mudangas que foram observadas nos espectros de
relaxacdo anelastica das amostras, em baixas temperaturas, tendem a estar relacionadas a

k**® e Fukuhara®™’, e a

processos de deformagdo, observados experimentalmente por Khoni
processos de relaxacdo devido a interacdo eletrdnica que ocorrem no interior dos clusters
causando a aniquilacdo, criacdo e formacdo de novos clusters, previsto por estudos de

simulacio computacional realizados por Sheng®, Lekka'?* *** e Bokas™™.

A natureza do pico que surge em torno de 245 K, pico (111) da atenuacéo e o pico (II)
em 270 K obtida pelo método flexural da amostra A6 Nano, certamente descrevem o0s
mesmos processos de relaxacdo das amostras A6 Vitrea, uma vez que, eles surgem néo
somente devido ao longo tempo em que permaneceram comprimidos. Desta forma, os picos
vistos através das duas técnicas ndo podem estar associados apenas a defeitos induzidos por
deformac&o, mas podem estar muito bem relacionados a mudangas poliamorficas que ocorrem
em certos tipos de vidros metélicos**® e que mudam durante cada ciclo de medidas, indicando
que a cada nova corrida realizada, novas estruturas sdo criadas. Estas estruturas podem ter
uma natureza termicamente ativada, induzidas por um campo externo aplicado, de forma
idéntica ao observado por Bakai'*®, onde o pico fica mais amplo conforme se eleva a
frequéncia aplicada na amostra. A atenuacdo gerada pelo campo de frequéncia MHz depende
da densidade, da distribuicdo e da extensdo das interagdes dos defeitos com as ondas

mecanicas.

Para observar as mudancgas de ordem estrutural que ocorreram na amostra medida
pelo método flexural e sua relagdo com a temperatura, medidas de difracdo de raios-X foram
realizadas e os difratogramas sdo mostrados na Fig. 5.18, em trés casos: na amostra como
recebida, apo6s as medidas de atrito interno e apos a amostra ficar comprimida durante um més
no porta amostras. A Fig. 5.18, mostra que, apds a amostra ficar comprimida por um més no
porta amostras no modo clamped-free, os padrdes de difracdo acima de 26 = 50° apresentam

um pico amplo quando comparado com a amostra na condi¢cdo como recebida. Este
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comportamento esta associado a mudangas na ordem quimica de curto alcance do material, 0
que sugere que a compressédo afeta a estrutura da amostra, provocando a intensificacdo dos

picos de atrito interno obtidos em baixas temperaturas.

T T T T T T T T T T T T T T T

Intensidadefu. a.]

"'——Como recebida
—— Ap6s as medidas de Atrito interno

Apbs um més comprimida no porta-amostras
T I T I T I T I T I T I T I T

10 20 30 40 70 80 90

50 60
20 [grau]

Figura 5.18: Difratogramas comparativos, antes e ap6s as medidas de atrito interno, em que
sdo observadas as mudancas que ocorrem na amostra, apos esta ficar um més comprimida no
porta amostra. Além do pico amorfo caracteristico hd um alargamento no pico acima
de 26 = 50°.

Em todos os espectros de relaxacdo aneléstica obtidos tanto na amostra vitrea
(A6 Vitrea) quanto na amostra nanocristalina (A6 Nano), foi nitidamente observado, que em
todas as medidas feitas em baixa temperatura ha a presenca de pelo menos um processo de
relaxacdo, o que mostra que os vidros metalicos comegam a sofrer processos de mudanga em
sua estrutura mesmo com uma frequéncia da escala de Hz, estes processos se intensificam a
medida que se eleva o nivel de energia mecéanica 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 Unico pico de relaxacéo
em torno de 220 K. Em escala kHz, é possivel verificar a presenca 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 relaxacdo sdo os mesmos visualizados quando se aplica uma frequéncia 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 relaxacbes € que elas ndo estdo associadas a
fenémenos puramente de deformacao ou de sitios intersticiais, elas estdo diretamente ligadas a
processo de movimentagdo atbmica, seja de volume livre, de centros de relaxagao, ou de
atomos dentro dos clusters, que devido a sua uma contribuicdo eletrdnica promovem
mudancas sutis e que sdo detectadas em baixas temperaturas uma vez que o carater
termoelatico e viscoeldstico acaba mascarando o surgimento destes fendmenos acima da

temperatura ambiente.

Primeiramente como foi tratado na Se¢do 2.4, em um sistema vitreo Cu-Zr-Al, 0s
atomos de aluminio formam processos de hibridizagdo do tipo s, p e sp que possuem uma
certa afinidade eletrénica com os 4tomos de cobre com hibridizacéo do tipo d. Quando estes
dois elementos sdo colocados juntos, em um vidro metélico, eles encurtam a distancia
interatdbmica, hibridizam e formam clusters com ligagdes fortes do tipo o, que ddo um carater
covalente a essa interagbes. As ligacdes que envolvem a estrutura Cu-Cu, dentro de um
cluster, sdo ligacdes estaveis e direcionais do tipo dd. As ligacdes de um atomo central de Cu
com a sua blindagem composta também de Cu s&o menos intensas e formam ligacGes mais
abrangentes dentro de um cluster. As interacfes que envolvem o elemento Zr sdo as mais
fracas do sistema, de forma que, embebido na matriz amorfa sdo os mais faceis de sentir
processos de deformacdo induzidos por ondas acusticas. As ligacdes Al-Al e Al-Cu sdo as
mais fortes, portanto mais dificeis de serem aniquiladas e quando agrupadas formam uma
estrutura do tipo icosaédrica, que sdo mais rigidas com hibridizacdo do tipo sp e spd

respectivamente.

O fato é que, quando as estruturas menos estaveis formadas por clusters composta
pelos trés elementos estdo sujeitas a certa tensdo mecanica’®, suas estruturas podem entrar em

ressonancia com a energia das ondas mecanicas'*®

, tendendo a passar por processos de
rearranjo atbmico em busca de estruturas mais estaveis este € um dos aspectos presenciados
na estrutura estudada neste trabalho, uma vez que, apenas os mecanismos de deformacao
induzidos por compressdo ndo explicam o surgimento dos picos nas escalas de frequéncias

aplicadas.
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Pode-se dizer que quando se aplica uma tensdo mecanica na escala de Hz, alguns
cluster menos estaveis e que possuem menor empacotamento sdo excitados por este tipo de
onda mecanica. Estas ligages destes clusters provavelmente envolvem o elemento Zr que
fica de forma mais “aleatdria” na blindagem de qualquer tipo de cluster ou também pode ser

devido ao elemento Cu'??

, ha blindagem, o que é menos provavel, mas, o cluster em si pode
sofrer um giro ou pequenas vibragdes dentro da matriz amorfa mesmo com uma onda de baixa
escala, semelhante ao observado quando se aplica ondas ultrassonicas transversais*>’, o que
caracteriza o brusco decréscimo visto no espectro de atrito interno presenciado na Fig 5.11,

quando se aplica tensdes na escala de Hz.

Na escala em kHz, as ondas acusticas agem de forma bem mais intensa e, entdo, as
camadas superiores dos clusters sdo totalmente afetadas e as mudangas sdo bem mais
evidentes caracterizadas pela forte absor¢do de energia e pelo amolecimento da amostra em
cima de cada pico observado. Esta energia mecanica interage com os clusters e provoca uma
deformacdo em alguns sitios menos estaveis e em sitios de estabilidade média causando uma
deformacgéo no material, que rapidamente se recompde. Pode haver duas situagdes, a primeira,
a onda age e provoca uma deformacgdo de carater reversivel no material onde o nucleo do
cluster se move e leva junto a blindagem que sofre uma leve deformacéo e rapidamente se
recupera e em um segundo caso, algumas estruturas pouco estaveis como as formadas pelas
ligacBes Zr-Zr acabam por ser aniquiladas e sdo rapidamente recriadas’®®, o que causa a
grande reducéo na frequéncia visto nas Fig. (5.12 e 5.13) e nas Fig. (5.15 e 5.16) os pequenos
deslocamentos nas posi¢des dos picos de relaxacdo anelastica. Estes mecanismos de relaxacéo
tendem a demonstrar que alguns clusters, sob certa tensdo, se reacomodam de forma o mais
eficiente possivel e até poder provocar uma aproximacgdo dos clusters, visto que, em cada
nova medida ha sempre um diminuto aumento no mddulo do material, observados em
frequéncias de kHz. Neste caso o cluster do tipo icosaédrico que existe de forma frustrada na

matriz amorfal®

, com um aluminio central, se reacomoda de forma mais eficiente a cada nova
tensdo aplicada e, encurta mais a distancia das ligacbes com os atomos de Cu, de forma que,
alguns atomos ndo conseguem voltar a sua forma original, 0 mesmo caso acontece quando se
tem um atomo de Cu central que se empacota de forma mais eficiente com seus pares e com
0s aomos de Zr. Esta tensdo mecéanica, por ser muito baixa provoca apenas uma
reacomodacdo local ou no méximo agrega um ou outro a&tomo que vaga livremente na matriz

amorfa. A técnica flexural por ser muito sensivel, consegue detectar estes fendmenos de
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relaxacdo que ocorrem no interior dos vidros metalicos, de modo que, qualquer alteragdo é

detectada de imediato sendo, na maioria dos casos, dificil detectar através de outras técnicas.

Os espectros de atenuagdo obtidos através da técnica de pulso-eco ultrassénico em
frequéncia de 5 MHz, mostram que quando a energia mecanica na escala ultrassonica foi
aplicada na amostra A6 Nano do sistema Cu-Zr-Al, este promoveu o rompimento das ligagdes
atdbmicas menos eficientes e mais fracas dos clusters na primeira corrida, provavelmente das
ligacBes Zr-Zr e Cu-Zr, fazendo com que a matriz amorfa se rearranjasse de forma rapida para
se estabilizar em uma nova configuragéo. Isso ocorre com o pico amplo em torno de 180 K, o
qual diminui na primeira corrida de forma irreversivel, uma vez que, as estruturas de clusters
menos estaveis se rompem para formar estruturas cada mais estaveis e mais fortes, como as

do tipo icosaédrica, de modo a manter a matriz amorfa.

A medida que novos ensaios em escala de MHz séo realizados, praticamente todas as
estruturas de clusters presentes na amostra entram em ressonancia em uma certa faixa de
temperatura, algumas sdo aniquiladas e recriadas e outras estruturas dos clusters vao se
tornando mais eficientemente empacotadas, principalmente aquelas comandadas por nucleos
de Al e de Cu® ' enquanto que seus nicleos atdmicos tendem a se aproximar e ou a
absorver parte dos atomos dos clusters que foram aniquilados em ensaios anteriores. Até a
quarta corrida, a estrutura em torno do pico de 180 K, devido a aniquilacdo das estruturas
menos estaveis, se estabiliza em certa estrutura eficiente, enquanto que, as outras mantém a

busca por novos arranjos*®® %,

Essa busca por novas estruturas estaveis, com as subsequentes tensdes mecanicas
aplicadas, tendem a aproximar cada vez mais o0s clusters com diferentes formas de
empacotamento, até que, eles se aproximem e se interpenetrem formando ligagcdes mais fortes,
enquanto que os atomos das outras estruturas continuam a ser aniquiladas para formar outras
estruturas estaveis. Este processo continua até que os nucleos de cada cluster passem a
interagir. Um exemplo do que pode ocorrer na amostra, seria a interpenetragdo de dois
clusters com ndcleo de Al, que devido ao processo de hibridizacdo sp, podem formar ligacdes
estaveis extremamente fortes, formando um supercluster™®® com uma blindagem que passa a
interagir de forma eficiente com outros superclusters, como por exemplo os de ndcleo Cu-
AI®, de maneira que em longo prazo e com excitagdes mecanicas continuas, o espectro de
atenuacao se elevard a cada nova medicdo, de forma que o pico que surge em torno de 245 K,

vai se intensificar até que toda a estrutura estavel seja atingida. Enquanto o processo de
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reacomodacgdo atdbmica ndo se estabilizar, o pico continuara a se elevar e, as estruturas de
superclusters comegardo a se reordenar para formar estrutura atbmica de médio alcance, pois
havera cada vez mais processos de ligacdo intersuperclurtes que vdo ocorrer de modo
continuo a cada novo estimulo de tensdes mecéanicas em escala MHz, como previsto nos

trabalhos de simulagéo computacional realizados por Sheng®, Bokas'® e Lekka'?% 123 1°¢,

Nesta tese € sugerido que o pico mais intenso se da pela deformacdo dos clusters
formados por zirconio, uma vez que este elemento forma ligagcbes mais fracas e que estéo

praticamente sobre o nivel de Fermi®® %

, seguido pelos clusters formados por 4tomos de Cu
e por fim quem comanda o processo de reordenamento sdo 0s atomos que interagem entre
Al-Al e Al-Cu por possuirem as ligagdes mais fortes, entdo eles se encarregam de empacotar
de forma mais eficiente os clusters e a medida que se excita com maiores energias mais facil
fica para destruir os centros menos estaveis que envolvem todos os tipos de arranjo estrutural

discutido na Secéo 2.4.

Além dessa contribui¢do de que a tensdo alternada em escala MHz induz a formacéo
de clusters mais estaveis 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 hibridizacdo sp das ligagdes que s&o formadas entre o
Al e Zr e AI-AI*, sio formadas microligas dentro dos superclusters*? e, em consequéncia
deste processo de hibridiza¢do entre os nucleos, sdo formados os planos de ligacOes livres
(FoB)*° que culminam com uma espécie nanoplano de escorregamento dentro dos clusters™”
12 Devido a grande mudanga que ocorre nos espectros de frequéncia em escala kHz, estes
nanoplanos podem estar presentes, uma vez, que eles promovem uma espécie de

amolecimento no modulo e provoca um grande amortecimento.

Este ordenamento de supercluster, seja via estrutural ou por escorregamento de
nanoplanos, pode desencadear a interconexdo da ordem de médio alcance até que os primeiros
precipitados ou nanocristais sejam formados, uma vez que, a estrutura mais eficiente de um
vidro metalico é a icosaédrica frustrada com uma parte de estrutura do tipo CFC, a

89; 90; 123

interconexdo destas estruturas em supercluster interconectados tendem levar a

formagdo de estruturas de longo alcance. Na literatura € bem descrito que as medidas de

162163 ' mas estes relatos

ultrassom induzem ao processo de cristalizacdo dos vidros metalicos
sdo feitos para temperaturas acima da ambiente, onde fica claro que os efeitos viscoelastico e

termoeléstico ndo permite visualizar estas mudancas. A aplicacdo de ondas mecénicas
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alternadas, em escala MHz, induz de forma mais rapida o processo de ordenamento atémico
que em longo prazo tender&o a se cristalizar. Primeiro, no sistema estudado, o rearranjo parte
de estruturas de cluster de todos os tipos, como discutido na Se¢éo 2.4, que quando excitados
ou sob pressdo se ordenam para estruturas do tipo icosaedrica, com uma porcentagem de

estruturas do tipo CFC® 64

e a posteriori, quando excitados mais vezes estas estruturas se
reordenam formando nanocristais de estrutura CFC embebida na matriz amorfa. Este processo
de cristalizagdo foi muito bem estudado por Louzguine, em composi¢cdes do sistema
Cu-Zr-Al, de modo que, os primeiros precipitados que se formam sdo os de estrutura CFC

cf96 seguido da fase Zr,Cu®

e, desta forma, se o sistema continuar sendo excitado por
tensdes mecéanicas alternadas em MHz, podera ter grande parte de as suas fases intermetalicas
completadas com estruturas do tipo CFC*®* ~ . QOlhando por este lado, as excitacdes com
energias mais baixas sdo capazes de excitar apenas alguns tipos de cluster que mudam de

forma continua, mas de maneira muito lenta.
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6. Conclusdes
A técnica de espectroscopia mecénica foi empregada para investigar 0s processos
dindmicos relacionados a contribui¢bes anelasticas e eletronicas, devido a movimentos
atdbmicos e de clusters, que acabam por promover mudancas nas ligacGes atbmicas que
ocorrem nas ligas vitreas e parcialmente cristalizadas do sistema Cu-Zr-Al. Estas mudancas
microestruturais foram investigados em temperaturas acima e abaixo da temperatura ambiente
com frequéncias da ordem de Hz, kHz e MHz em amostras que foram obtidas com base no

diagrama Amin.4é.

Acima da temperatura ambiente, aplicando-se tensdes alternadas em Hz e kHz, foi
possivel observar as mudancas estruturais que ocorrem nas ligas estudadas. Estes rearranjos
atdbmicos envolvem mecanismos nos quais estdo presentes contribuices de aspecto
aneléstico, viscoelasticos e termoelastico presentes no processo de relaxacao das ligas tanto
vitreas quanto nanocristalinas. Acima de 2/3 da Ty, quando a viscosidade comeca a diminuir,
0 atomo de cobre comanda o processo de reordenamento estrutural, o qual aciona o
movimento coletivo dos atomos “pesados” de Al e Zr, que a 100 K abaixo da T4 promovem
mudancas estruturais irreversiveis no sistema amorfo, e estdo de acordo com a literatura. Estas
mudangas estruturais sdo observadas durante o resfriamento da primeira corrida e na
estabilizacdo das demais corridas em subsequentes ciclos térmicos, nos quais, é perceptivel a
diminuicdo do atrito interno e a elevacdo da frequéncia relativa em um percentual
significativo. Nos espectros de relaxacdo estrutural, amostras que contém maior quantidade de
fases cristalinas sdo menos afetadas pelo processo de relaxacdo por conterem um menor
percentual de volume livre e de cluster presentes na matriz amorfa, enquanto que nas
amostras vitreas, o processo de migracdo atbmica para estruturas mais estaveis ocorre de
maneira mais contundente e coordenada pelos dtomos de Cu, que acionam a migragdo dos
demais atomos. O carater viscoelastico e termoelastico se sobrepdem aos demais mecanismos,
que poderiam ser observados através dos processos puramente anelasticos nos vidros

metalicos em temperaturas acima da ambiente.

Em temperaturas abaixo da temperatura ambiente, as amostras de composi¢éo nominal
CusaZrsAls em composicdes vitreas e nanocristalinas mostram que os processos de relaxagdo
aneléstica se iniciam abaixo da temperatura ambiente e sdo dependentes da frequéncia
aplicada. Quando se aplica uma tenséo na escala de Hz, alguns clusters que, possuem ligacdes

mais fracas envolvendo o Zr, tem sua blindagem afetada pelas tensdes el&sticas alternadas. A
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partir do momento em que as amostras sdo excitadas com uma frequéncia da escala de kHz
surgem dois centros de relaxacdo bem definidos e, de acordo com dados tedricos da literatura,
envolvem a movimentagdo dos clusters, de modo que, estes séo criados e aniquilados ao
mesmo tempo em que a tensdo € aplicada, e alguns conseguem manter sua forma original e
outros sdo aniquilados e recriados com outra configuracdo atbmica, principalmente em sua
blindagem, o que reflete na mudanca da posi¢do dos picos de atrito interno e na forte reducéo
do mdédulo de elasticidade sobre estes picos, além do sutil aumento da frequéncia a cada ciclo

térmico estes resultado estdo de acordo com as previsdes tedricas.

Em tensdes aplicadas na ordem de MHz, os clusters passam a se reordenar de forma
mais eficiente, deste modo, os clusters menos estaveis, principalmente os que envolvem o Zr,
sdo aniquilados e os clusters que possuem Al ou Cu em seu centro sdo reordenados de forma
a promover a estabilidade da estrutura icosaédrica dentro da matriz amorfa. E sob subsequente
tensdo, novas estruturas cada vez mais estaveis sao criadas de forma que, os clusters, devido
ao processo de hibridizagdo que ocorre entre 0s elementos presentes acabam por se
aproximar, passam a interagir e a se interpenetrar dando origem aos planos de ligacGes 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 provavel que com indefinidos estimulos mecéanicos em
MHz, podem formar ordem de longo alcance dando inicio & formacdo dos primeiros
precipitados cristalinos CFC que se iniciam a partir das estruturas icasaédricas frustradas. A
movimentacdo de clusters em vidros metalicos é prevista em estudos tedricos obtidos na
literatura mas, ainda € controverso do ponto de vista experimental e gera grande discussao na

literatura sobre o tema.

O que fica bem claro, é que através do estudo da técnica de espectroscopia mecanica,
utilizando frequéncias variadas, os mecanismos de relaxagdo puramente anelastica, se iniciam
em baixas temperaturas. Estes mecanismos ndo sao observados em altas temperaturas, devido
ao processo viscoelastico e termoeléstico sobrepor os mecanismos anelasticos do sistema

vitreo nos vidros metalicos.
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Perspectivas Futuras

Contribuir para a otimizagdo do processo de fabricacdo de vidros metélicos volumosos
de forma a tornar viavel a obtencéao de ligas espessas, a fim de serem estudadas atraves
de técnicas variadas.

Os mecanismos de evolugdo microestrutural em ligas metélicas amorfas sdo pouco
explorados em baixas temperaturas e, uma compreensao destes mecanismos através de
estudos por outras técnicas podem fornecer informac@es uteis para os fenémenos que
ocorrem em temperaturas acima da ambiente.

Este trabalho podera ser mais explorado no sistema Cu-Zr-Al em baixas temperaturas
aplicando-se a técnica de Espectroscopia Mecénica, para que possa ser estudado em
maiores detalhes em outras composicfes do diagrama ternario 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 cristalizacdo ou se somente contribui para a
aproximacao atémica.

A montagem de porta amostras que permita a medigcdo de amostras no modo free-free
é de fundamental importancia para medir vidros metalicos, sem que a amostra sofra
compressdo em uma de suas extremidades, o0 que pode permitir medir fitas amorfas.

A obtengdo de fitas com aproximadamente 10 mm de espessura com um porta
amostras no modo free-free, seria uma das melhores formas para que os fenGmenos
em baixas temperaturas fossem observadas.

Medidas de baixas temperaturas através de outros métodos de caracterizagdo ainda sao
pouco empregados em vidros metélicos. Assim, a caracterizagdo de amostras amorfas
através de analisadores dindmicos mecanicos (DMA) ainda sdo pouco exploradas.

A obtencdo de ligas com um didmetro maior que 5 mm permitiria o estudo através de
técnicas de ultrassom e isto seria fundamental para comprovar ou ndo 0s processos de
relaxacdo em ligas vitreas, através da qual, poder-se-iam definir a afinidade quimica
dos elementos presentes em cada liga e assim, predizer quais os elementos que
apresentam maior afinidade que e que podem levar ao processo de cristalizag&o.

Um estudo através de simulacdo computacional destes mecanismos de relaxagéo, que
ocorrem em baixas temperaturas, é de fundamental importancia para descrever a

afinidade que ocorre entre os elementos e, que podem levar a compreensdo das
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alteracGes estruturais que ocorre em cada tipo de sistema, além de prever um modelo
para o desenvolvimento de novas ligas e que hoje ja estd sendo bastante estudado por

alguns grupos tedrico-experimentais em vidros metalicos.
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AnNexos

A.1l. Amostra Nanocristalina (A6 Nano)
A.1.1. Medidas de Densidade

A Tabela A1 mostra as medidas de densidade realizadas na amostra de composi¢do nominal
CussZriAls (A6 Nano) realizadas na condi¢do como recebida ap6s cada tratamento térmico
visto na Secdo 5.4. Nesta tabela a identificagdo (Id), corresponde a cada pedago de amostra
cortada e submetida a uma das faixas de temperatura que corresponde as medidas de

relaxacdo anelastica que foram realizadas amostra principal (B).

Tabela Al: Medidas de densidade da amostra A6 Vitrea antes e apds as medidas de atrito
interno e sua respectiva variagdo mostrando a identificacdo das amostras e a temperatura em
que cada uma foi submetida.

Id Tempertura | Densidade (Kg/m®) | Densidade (Kg/m®) | Densidade (Kg/m®)
Temperatura Apds tratamento Variacdo em

Ambiente térmico modulo

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 3x 155K 73017 7323+ 7 22+9
b.1.4 446 K 7294+ 7 7323+ 7 29+9
b.1.5 3x446 K 733317 7374+ 7 41+9
b.1.6 525 K 7301 +6 7280+ 6 21+8

Cristalina 773 K 7421 £ 4

A.1.2. Célculo das Constantes Elasticas da Amostra CussZrsAls (A6 Nano)

Os valores obtidos através das medidas das medidas de ultrassom:
Massa da amostra = 2,0307g

Densidade (p)= 7444 Kg/m3

Velocidade longitudinal (v;) = 4680 m/s

Velocidade transversal (vs) = 2178 m/s

Primeira constante de Lamé (X) = 9,242*10"°

Segunda constante de Lamé (p) = 3,531*10"°

Razdo de Poisson (v) = 0,3618
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O modulo de cisalhamento (G) foi obtido relacionando-se os valores da primeira constante de

167
G =1 (1 — 2v>
B 2v

Lamé (L) e razdo de Poisson(v)™".
Para o caso isotrdpico, G é igual a segunda constante de Lamé (p). Assim, para os vidros

metalicos de forma geral, G=.

1-2+0.3618

— 10
G =9242 10 ( >+ 03618

) = 35.30 GPa

ou
G = pV?
G = 7.444 x 2178% = 35.31 GPa
Maodulo Eléastico (E)
E=2G(1+v)
E =2%3531%10% % (1+ 0.3618) = 96.17 GPa

ou
3v7 —4v2
E=pvi|——=
’”(v%—vz

3% 46802 — 4 % 21782
46802 — 21782

E = 7.444 « 21782 < > = 96.17 GPa

Madulo Volumétrico (B)

2G 2 % 3531 x 1010
B=E+ 3 =9.617 = 101° + 3 =119.1 GPa

Modulo Longitudinal (L)
L = pv2 = 7444 x 4680% = 163.04 GPa
ou
L=A1+2G = 9242 %10 + 2% 3531 % 10'° = 163.04 GPa

Para relacionar os valores obtidos atraves das medidas de ultrassom com as obtidas atravées do
método flexural. Partimos da condi¢édo de que:

v, = 2V
Assim:

V=V
E que o modulo elastico esté relacionado ao primeiro modo da frequéncia através da seguinte

expressao:
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_ h|E
fi = 01615 > (A1)

E pelas velocidades transversal e longitudinal dada por:
<3vl2 — 4v?

2 2
Vl _VS

2

E = pv§ ) (A.2)

Substituindo os valores de vs em v;:
3*4v? — 4v? 12v2Z — 4v? 8v: 8
E=pv|—= S )=pv?[—— ) =pv2—=—pv? (4.3
ps< ) ps(4\/§_vg Vs 52 3PVs (4.3)
Substituindo o valor de A.3 em A.1, temos:

8
§PV§

h
fi =01615;

Sabendo que G = pvZ, obtém-se:

~01615h 86 A.4
f1: : 12 3’0 ()

A partir desta expressao € possivel calcular o modulo eléstico do material.
8 8

§G = 3* 3.531 * 101° = 94.16GPa
Este valor para 0 médulo elastico esta em torno de 2% abaixo do valor obtido através das

E

IR

medidas de ultrassom.
Quanto as medidas utilizando o modo flexural obtém-se 0 médulo de cisalhamento através da
Eqg. A 4.

h\?8G
2 ~ 2(—=) ——
fZ = (0.1615) <12> 3,

3 pff 2\*
8(0.1615)? \ h
37444 x (1270)% (15.568 = 1073)*
8 (0.1615)? (0.56 * 1073)2

G

IR

G = = 32.33 GPa

Em termos de modulo:

E * 3.233 x 101° = 86.21GPa

IR

w|

G =

w|

Por nossas medidas diretas este valor é de:

E = 86.93GPa
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A.1.3. Difratogramas Antes e Apds as Medidas de Atrito Interno

As amostras Al, A2, A4 e A5, apos o primeiro ciclo de medidas acima da temperatura
ambiente, cujos resultados sdo mostrados na Se¢édo 5.2, apresentam o comportamento similar
ao apresentado na Fig.A (B1), onde as fases metaestaveis se intensificam e, junto com a
pequena fracdo cristalina presente na amostra, se reorganizam e promovem o surgimento de
novas fases. Por outro lado, as amostras A6 Vitrea e A6 Nano apresentam comportamentos

similares aos apresentados na Fig A(B2), ap6s as primeiras corridas.

(B1) Cu53.szr42A|4.5 (AS)
1200 | T T T T T ‘I T T T T T T ' T
v v Zr,Cu,0O (Big Cube)
. A|ZZI’
1000 ¢ Cu, Zr,
% Zr,Cu
2 800 Antes de Q"
S ——— Apés Q*
2 600
400 ~ &le ‘
v v
| M r
200 | .o !f w | [ WW
Do it
O T T T T T T T T T T T T :W : —

10 20 30 40 50 60 70 80 90

26 (grau)
pCE) _ .C%“Z.r“‘?Al? (AG .Vl’t-re;.:l) .
400_- ” —— Antes de Q"
350 —— Ap6s Q*
° 300—- M
g 250—. m
\ i
= ol f
100—- ‘
oo [P

10 20 30 40 50 60 70 80 90
20 (grau)

Figura A: Difratogramas obtidos antes e apds as primeiras medidas de atrito interno para as
amostras A5 (B1) e A6 Vitrea (B2), acima da temperatura ambiente.
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