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Resumo

O estudo de dois modelos de líquidos formadores de vidros via simulações de dinâmica
molecular é apresentado neste trabalho. O primeiro modelo objetiva analisar os efeitos
na dinâmica vítrea que possibilitam o aumento na capacidade de formação vítrea em for-
madores de vidros metálicos. As ligas binária, com a composição Pd45Ni55 e ternária,
Pd35Ni55Pt10, são modeladas utilizando o potencial de interação do método Embedded
Atom, que é reconhecidamente e�caz em reproduzir as propriedades mecânicas e estru-
turais de compostos metálicos. Os resultados de susceptibilidades dinâmica indicam que
a adição de Pt à liga binária favorece sua capacidade de formação vítrea, haja vista que
tal adição promoveu o aumento na coletividade dinâmica no sistema. A conclusão do
estudo das ligas metálicas é que a mudança na estrutura de médio alcance tem in�uência
no aumento da dinâmica coletiva observado no sistema. O segundo modelo tem como
objetivo analisar os mecanismos de difusão e caracterizar a dinâmica vítrea de um forma-
dor de vidro do tipo rede na condição de super-resfriamento. O material modelado é o
dissilicato de lítio, um material bastante estudado por sua versatilidade e aplicabilidade
na indústria e no meio acadêmico. O potencial de interação de Buckingham é adotado
para a modelagem do dissilicato de lítio nas fases líquida e vítrea. Os resultados de pro-
priedades dinâmicas e estruturais apresentam uma excelente concordância com os dados
experimentais disponíveis. No entanto, o desacoplamento entre difusão e relaxação, que é
equivalente à violação da relação de Stokes-Einstein, ocorre em uma temperatura acima
do ponto de fusão calculado para o modelo, em evidente desacordo com a observação
experimental. Apesar disso, as heterogeneidades dinâmicas presentes no líquido super-
resfriado são bem caracterizadas a partir da análise da distribuição de deslocamentos e
de visualizações atômicas.



Abstract

This work presents the study of two models of glass-forming liquids using molecular
dynamics simulations. The �rst model aims to analyze the e�ects on glassy dynamics
which allow the enhancement of the glass formability on metallic glass formers. The
Pd45Ni55 binary alloy and the Pd35Ni55Pt10 ternary one are modeled via the Embedded
Atom method interaction potential, which is known to e�ciently reproduce mechanical
and structural properties in metallic compounds. Results of the dynamic susceptibilities
indicate that the addition of Pt to the binary alloy favors its glass formability, given that
such addition allowed the enhancement of collective dynamics. The conclusion is that the
change on the medium range structure in�uences the increased collectivity found in the
system. The second model aims to analyze the di�usion mechanisms and characterize the
glassy dynamics of a supercooled network glass-forming liquid. The material to be mode-
led is lithium disilicate, which is a well studied material due to its versatility and applica-
bility in both industry and academia. The Buckingham interaction potential is employed
to model lithium disilicate in liquid and glassy phases. Results of dynamical and struc-
tural properties show excellent agreement with available experimental data. However,
the decoupling between di�usion and relaxation, which is equivalent as the break-down
of the Stokes-Einstein relation, occurs far above the melting temperature calculated via
simulation, in strong disagreement with experimental observations. Nevertheless, dyna-
mic heterogeneities present in the supercooled liquid are well characterized through the
analysis of the distribution of displacements and atomic visualizations.
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1 Introdução

�Toda grande caminhada começa

com um simples passo.�

Buda

Neste capítulo são apresentados uma visão geral do fenômeno da transição vítrea,

uma descrição dos principais problemas fundamentais a ela associados, os objetivos desta

tese e a estrutura da mesma.
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1.1 Visão geral: A Física dos formadores de vidros

O estudo dos materiais não cristalinos em Física, em particular de líquidos e vidros,

constitui um enorme desa�o do ponto de vista teórico. Apesar dos materiais vítreos serem

conhecidos pela humanidade há séculos, ainda não existe um completo entendimento da

fenomenologia presente na formação desses materiais. Um material vítreo é um sólido e

caracteriza-se pela ausência de ordem estrutural de longo alcance, ou seja, pela ausência

de formação cristalina, e pela ocorrência da transição vítrea. Na maioria das situações, a

fase vítrea é obtida a partir do resfriamento adequado de sua fase líquida1, 2. Ao resfriar-se

um líquido, há simultaneamente o aumento na taxa de cristalização, a qual usualmente é

decomposta em taxas de nucleação e crescimento, e a diminuição na mobilidade atômica

ou aumento na viscosidade. Portanto, o vidro é obtido quando lhe é aplicada uma taxa

de resfriamento su�cientemente alta de modo a evitar o surgimento da fase cristalina até

o ponto em que ocorra a solidi�cação.

À medida em que o líquido é resfriado além de sua temperatura de fusão, ocorre uma

grande diminuição em sua �uidez até o material atingir rigidez mecânica na chamada

transição vítrea. Em temperaturas altas em comparação com a temperatura de fusão,

os líquidos possuem difusão e viscosidade se comportando segundo lei de Arrhenius, isto

é, são processos termicamente ativados com energia de ativação que não depende da

temperatura. Contudo, quando o líquido atinge um grau su�ciente de super-resfriamento,

difusão e viscosidade tendem a um comportamento super-arrheniano, revelando então a

fragilidade cinética do líquido (vide Seção 1.1.2). A essa fenomenologia tão comum entre

os formadores de vidros dá-se o nome de dinâmica vítrea3.

A observação da solidi�cação de um vidro é, estritamente falando, discutível, uma

vez que a análise da resposta mecânica irá depender do tempo de observação empregado.

De acordo com o modelo de Maxwell4, a viscosidade η é o produto entre o módulo de

cisalhamento instantâneo do líquido G∞ e o tempo de relaxação estrutural τα. Assim, a

escala de tempo para o rearranjo estrutural em um típico líquido formador de vidro vai

de picossegundos, na temperatura de fusão, até minutos, quando atinge a temperatura

de transição vítrea Tg. Essa temperatura varia de acordo com o processo de resfriamento

da amostra e, portanto, não constitui uma propriedade intrínseca do material. Por essa

razão, de�ne-se a temperatura de transição vítrea de acordo com uma convenção5: Tg é a

temperatura na qual o sistema atinge uma viscosidade igual a 1012 Pa.s. A determinação

de Tg possui, no entanto, �nalidades práticas indiscutíveis, sobretudo no manejo dos

vidros durante os processos industriais de síntese. Além disso, a determinação de Tg é
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pouco sensível à variações nas taxas de resfriamento, caso as mesmas sejam da ordem de

unidades de Kelvin por minuto.

1.1.1 A natureza da transição vítrea

O processo de transição da fase líquida para a fase vítrea não envolve mudanças estru-

turais signi�cativas, ao contrário do que ocorre na fusão e na cristalização, por exemplo.

Tampouco a transição vítrea pode ser caracterizada como uma transição de fase termo-

dinâmica. O líquido super-resfriado é um sistema em equilíbrio termodinâmico, mas é

metaestável em relação à sua fase cristalina quando existente. O líquido ao passar para

a fase vítrea torna-se um sistema fora do equilíbrio, mantendo a estrutura e as proprie-

dades mecânicas instantâneas da fase líquida. Experimentalmente, a transição vítrea é

detectada por uma pequena descontinuidade no calor especí�co durante medidas de calori-

metria exploratória diferencial5, em razão da diminuição dos graus de liberdade presentes

no vidro em relação ao líquido. A descontinuidade no calor especí�co em Tg é na realidade

uma manifestação de uma quebra de ergodicidade, na qual o sistema é impossibilitado de

explorar o espaço de fase completo devido a τα ser muito maior que o tempo de observação

experimental4. Logo, o presente entendimento da natureza da transição vítrea é que ela é

uma transformação cinética. De fato, essa compreensão pode ser considerada como uma

observação puramente antropocêntrica4, haja vista que sua existência está associada à

escala de tempo de vida dos seres humanos.

1.1.2 Fragilidade cinética

A fragilidade cinética é um conceito de suma importância para a caracterização de

sistemas formadores de vidros. De acordo com C. A. Angell6, é possível classi�car um

formador de vidro como �frágil� (fragile) ou �forte� (strong) através do grá�co de Angell

(Figura 1). Os líquidos fortes são aqueles que possuem a viscosidade com um compor-

tamento aproximadamente arrheniano em toda a faixa de temperatura. Por outro lado,

os líquidos frágeis se distanciam desse comportamento à medida em que se aproximam

da transição vítrea. A fragilidade cinética é de�nida matematicamente como sendo a

derivada de log(η) no ponto Tg/T = 1. Em outras palavras, a fragilidade quanti�ca a

variação da energia de ativação nas temperaturas próximas à transição vítrea. Dessa ma-

neira, os líquidos frágeis são muito interessantes do ponto de vista teórico, uma vez que

a dependência da viscosidade com a temperatura é peculiarmente não trivial e está longe

de ser descrita por um simples processo termicamente ativado. Enquanto os vidros fortes
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podem ser considerados como líquidos superviscosos, o mesmo não pode ser racionalizado

para os líquidos frágeis, sendo necessária, portanto, uma descrição teórica mais elaborada.

Outro aspecto interessante é o fato da fragilidade cinética pouco depender dos detalhes

estruturais das substâncias, excetuando-se obviamente os materiais notavelmente fortes

como a sílica e a germânia. O comportamento quase exclusivo desses materiais é devido à

presença de ligações covalentes bastante energéticas na sua estrutura de rede (neste caso,

rede é usado como tradução de network, não tendo qualquer relação com rede cristalina).

lo
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Figura 1: O grá�co de Angell, mostrando a dependência da viscosidade com a tempera-
tura recíproca reescalada por Tg para diversos formadores de vidros (�gura extraída da
Referência 6).

1.1.3 Relaxação não exponencial e heterogeneidades dinâmicas

Os processos de relaxação, ou simplesmente relaxação, são responsáveis pela atenua-

ção de uma perturbação externa aplicada a um sistema. Na ausência de campos externos,

as �utuações espontâneas que ocorrem em um líquido a uma temperatura �nita são atenu-

adas pelos mesmos processos. De acordo com Ngai7, a transição vítrea deve ser analisada
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fundamentalmente sob o ponto de vista da relaxação de sistemas interagentes de mui-

tos corpos. Apesar de seu tratamento teórico ser bastante problemático, a relaxação em

sistemas formadores de vidros constitui a mais importante base de dados experimental

que permite o avanço do conhecimento sobre a transição vítrea. Experimentos diversos8,

entre eles as técnicas de spin-eco, ressonância nuclear magnética quadridimensional e de

susceptibilidade dielétrica, revelam a relaxação em líquidos super-resfriados ocorrendo em

duas etapas. A primeira etapa, conhecida como relaxação-β, está associada com os graus

de liberdade de vibração do sistema e ocorre na escala de tempo de picossegundos. Em

seguida, na chamada relaxação-α há o processo de relaxação estrutural mencionado ante-

riormente. Normalmente, a relaxação de um sistema interagente em equilíbrio térmico é

descrita por um decaimento segundo lei exponencial exp(−t/τ) (τ é o tempo característico

do processo). No entanto, ao se aproximarem da transição vítrea, as funções de correla-

ção temporal dos líquidos super-resfriados obedecem uma lei não exponencial da forma

C(t) = exp(−t/τα)
β, sendo β o fator de não exponencialidade ou fator de alongamento e

C(t) a função de correlação empregada.

O comportamento não exponencial da relaxação nos líquidos super-resfriados per-

mite uma interpretação de acordo com dois cenários fundamentalmente distintos e não

excludentes entre si. O primeiro é o cenário heterogêneo, em que atribui-se a não ex-

ponencialidade à existência de subgrupos atômicos que relaxam de maneira homogênea

de acordo com tempos característicos distintos segundo uma distribuição com crescente

dispersão à medida que T → Tg. O segundo cenário, denominado homogêneo, sustenta

a hipótese que os subgrupos relaxam de maneira similar e intrinsecamente heterogênea.

De fato, existem argumentos que defendem a emergência dos dois cenários simultanea-

mente. Sob o contexto heterogêneo, os domínios ou subgrupos dinâmicos possuiriam uma

relaxação intrinsecamente heterogênea, sendo que essa última ainda não conta com uma

interpretação ou origem física clara.

Há pouco mais de uma década foi con�rmada experimentalmente a existência de

heterogeneidades dinâmicas em líquidos super-resfriados9�11, dando suporte ao cenário

heterogêneo. Essas heterogeneidades caracterizam-se pela formação de regiões ou domí-

nios transientes de alta e baixa mobilidade na amostra. A �gura 2 mostra o rastro da

trajetória das partículas em um sistema bidimensional que possui heterogeneidades dinâ-

micas. As regiões de mobilidades distintas formadas possuem um tempo de vida na escala

de tempo da relaxação estrutural τα. Alguns autores a�rmam que as heterogeneidades

dinâmicas estão associadas à violação da relação de Stokes-Einstein em líquidos frágeis8, 12

na condição de alto super-resfriamento. A relação de Stokes-Einstein é derivada a partir
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da substituição do termo dissipativo da equação de Einstein do movimento Browniano

pelo termo contido na equação de Stokes da hidrodinâmica. Dessa maneira, é possível

atribuir à viscosidade um coe�ciente de difusão efetivo que, em sistemas macroscópicos

e em líquidos ordinários acima da temperatura de fusão, coincide com a difusividade

translacional.

Figura 2: Trajetória das partículas de um sistema bidimensional apresentando heteroge-
neidades dinâmicas (�gura extraída da Referência 13).

A interpretação que descreve o desacoplamento entre difusão translacional e viscosi-

dade (violação da relação de Stokes-Einstein) a partir do surgimento das heterogeneidades

dinâmicas levanta questionamentos. Medidas de susceptibilidade dielétrica em tri-naftil-

benzeno demonstram que a dispersão dos tempos de relaxação permanece constante na

faixa de temperatura Tg < T < 1, 2Tg, ao mesmo tempo em que há um forte desa-

coplamento entre difusão e viscosidade para o mesmo material14. Em outras palavras,

o aumento do espectro dos tempos de relaxação, que ocorrem supostamente segundo a

descrição das heterogeneidades dinâmicas, não in�uencia a violação da relação de Stokes-
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Einstein. Existe grande di�culdade em caracterizar quantitativamente as heterogeneida-

des dinâmicas, gerando as inconsistências descritas no sistema mencionado. Trabalhos

sobre questões como forma, tamanho e, principalmente, tempo de vida das heterogenei-

dades dinâmicas ainda constituem importantes campos de pesquisa13, 15.

Contudo, é consenso que a dinâmica heterogênea presente nos líquidos super-resfriados

está ligada a processos cooperativos. Esse tipo de dinâmica coletiva fez reforçar a hipótese

da existência de um fenômeno crítico associado à transição vítrea, mesmo que ainda

não haja uma de�nição clara sobre qual é o comprimento de correlação adequado para

o tratamento do problema. Recentemente, alguns estudos com o objetivo de de�nir o

comprimento de correlação a partir do volume das heterogeneidades dinâmicas16 e dos

modos vibracionais17, 18 foram reportados. Independentemente da de�nição do correto

comprimento de correlação, argumenta-se que a criticalidade presente em uma suposta

transição vítrea dita �ideal� esteja sendo naturalmente evitada3, 4, 19.

1.2 Teorias sobre a transição vítrea

Como para todo problema em aberto nas ciências, a oferta de teorias e modelos

destinados à elucidar a transição vítrea é vasta e diversi�cada. A interpretação de Golds-

tein sobre a dinâmica vítrea20 permanece até hoje moderna e muito natural, servindo

de inspiração para o desenvolvimento de novas teorias e modelos. Segundo Goldstein,

o formalismo do panorama da energia potencial (do termo em inglês �potential energy

landscape�) descreve sistemas interagentes de acordo com o espaço de fase percorrido pelo

sistema. Utilizando um procedimento periódico de minimização de energia local é possí-

vel obter as estruturas intrínsecas do sistema, isto é, uma série temporal das coordenadas

das partículas desprovidas dos graus de liberdade vibracionais. De acordo com a visão

de Goldstein, os graus de liberdade vibracionais não in�uenciam a dinâmica translacional

dos líquidos super-resfriados. Dessa maneira, a dinâmica de um líquido super-resfriado

é governada por sucessivas incursões às estruturas intrínsecas com tempo de residência

�nito20�22.

Uma das abordagens mais populares na comunidade cientí�ca é o modelo de Adam-

Gibbs23. Esse modelo considera o sistema super-resfriado como sendo formado por regiões

que se rearranjam de maneira cooperativa e que são independentes entre si. Em um sis-

tema sujeito a alto grau de super-resfriamento, a entropia do sistema pode ser decomposta

nas partes vibracional e con�guracional. A entropia vibracional corresponde aos estados
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visitados em torno de mínimos locais quasiestáticos. Esses estados são referentes ao pro-

cesso de relaxação primária (também chamado de relaxação-β), que possui uma escala

de tempo muito menor em relação à relaxação estrutural. A entropia con�guracional Sc

corresponde ao número de mínimos locais acessíveis envolvidos no processo de relaxação

estrutural. O modelo tem como resultado principal a conhecida relação de Adam-Gibbs

τα ∝ exp
(

A

TSc

)
(1.1)

em que A é uma constante que não depende da temperatura.

Fundamentalmente distinta do modelo de Adam-Gibbs, a teoria de mode coupling24�26

(acoplamento de modo) constitui a mais bem sucedida teoria sobre a dinâmica vítrea por

fazer previsões quantitativas e qualitativas de um líquido super-resfriado utilizando carac-

terísticas estruturais de equilíbrio. Basicamente, seu objetivo é fornecer a função de corre-

lação dinâmica de um sistema líquido a partir do fator de estrutura estático e do potencial

de interação. A formulação matemática inicia-se relacionando as �utuações de densidade

à equação generalizada de Navier-Stokes27. Ao termo dissipativo resultante são aplica-

das aproximações utilizando o formalismo de Mori-Zwanzig de operadores-projetores28, 29.

Um ingrediente básico no desenvolvimento da teoria é a incorporação do efeito de ca-

ging, no qual cada partícula tende a estar aprisionada entre seus vizinhos mais próximos

(vide discussão na Seção 2.2). Finalmente, o procedimento fornece um conjunto de equa-

ções não lineares que podem ser resolvidas de maneira autoconsistente dependendo do

modelo estudado. A teoria reproduz, por exemplo, a forma da função de espalhamento

para líquidos super-resfriados em duas etapas (relaxação-β e α), além de prever o rápido

crescimento do tempo de relaxação τα por meio da relação

τα ∝ 1

(T − Tc)
γ (1.2)

em que γ é uma constante positiva e Tc, a temperatura crítica, demarca o limite de

validade da teoria. Abaixo de Tc, o sistema entra no regime de dinâmica ativada que não

é tratado pela teoria. É por essa razão que a singularidade prevista na equação 1.2 não é

veri�cada experimentalmente, haja vista que Tc > Tg.
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1.3 Objetivos deste trabalho

A rica e intrigante fenomenologia da transição vítrea, que pode ser denominada mais

genericamente por dinâmica vítrea, é também encontrada em outras áreas da Física, como

por exemplo no caso dos vidros de spin, nos supercondutores de altas temperaturas, em

sistemas coloidais, em meios granulares, em dinâmica de proteínas, entre outros siste-

mas complexos. O objetivo do presente trabalho é de descrever e analisar a dinâmica

vítrea em duas variedades de sistemas vítreos estruturais através de simulações numéricas

de dinâmica molecular. Mais especi�camente, são obtidas as principais propriedades de

transporte de matéria acessíveis computacionalmente, além de importantes medidas de

correlação destinadas a avaliar a heterogeneidade dinâmica dos modelos. Os resultados

das simulações servirão de base para discussão e argumentação de algumas questões fun-

damentais do problema da transição vítrea, como a caracterização das heterogeneidades

dinâmicas e os fatores que in�uenciam a cooperatividade no sistema.

1.4 Estrutura da tese

No capítulo 2 são estudadas duas ligas, uma binária e a outra ternária, de formado-

res de vidros metálicos baseados nos metais nobres níquel (Ni) e paládio (Pd). Líquidos

metálicos em geral possuem maior fragilidade cinética do que líquidos moleculares ou for-

madores de vidros inorgânicos do tipo �rede�30. Esse fato faz com que o estudo dos líquidos

metálicos via simulações de dinâmica molecular seja bastante conveniente, uma vez que é

possível calcular suas propriedades dinâmicas em uma faixa mais extensa de temperatura

na direção de Tg e, consequentemente, aumentando o grau de super-resfriamento aplicado

ao sistema. A viscosidade e os coe�cientes de autodifusão são comparados com dados

experimentais de sistemas similares, con�rmando a robustez e con�abilidade da modela-

gem proposta. Em seguida, uma abrangente análise da dinâmica vítrea das composições

é apresentada. No �nal do capítulo, é discutida a diferença das capacidades de formação

vítrea entre as ligas binária e ternária.

O capítulo 3 é dedicado ao estudo do mecanismo do �uxo viscoso do dissilicato de

lítio na fase líquida. Esse composto é de suma importância para a engenharia dos mate-

riais pela sua vasta aplicabilidade na indústria e em estudos acadêmicos. Em simulações

computacionais, trata-se de um importante modelo realístico de um típico formador frágil

de vidros com estrutura tipo rede. O potencial interatômico escolhido para modelar o

material é conhecido por reproduzir propriedades estruturais das fases líquida e amorfa,
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bem como algumas grandezas dinâmicas para diferentes estequiometrias31. No presente

trabalho, as propriedades de transporte são calculadas para temperaturas próximas do

super-resfriamento, até atingir-se o limite máximo da capacidade computacional atual de

escala de tempo acessível. Ao �nal do capítulo, a existência de heterogeneidades dinâmi-

cas é revelada através de uma distribuição análoga à função de van Hove32, mostrando a

distribuição dos deslocamentos atômicos em função do intervalo de tempo de observação.

O último capítulo é reservado às observações e conclusões gerais envolvendo o es-

tudo como um todo. Questões técnicas como procedimentos para as simulações e suas

consequências nos resultados também são abordadas. Por �m, os pontos de vista sobre

questões em aberto relacionadas à natureza da transição vítrea são expostos. Mais espe-

ci�camente, são discutidos o desacoplamento entre difusão e viscosidade racionalizado a

partir das heterogeneidades dinâmicas e o papel da dinâmica molecular para a investigação

da relaxação não exponencial e, portanto, da origem da transição vítrea.
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2 Modelos de formadores vítreos

metálicos

�Navegar é preciso, viver não.�

Luís de Camões

Neste capítulo é apresentado o estudo de dois modelos formadores de vidros metálicos

com o objetivo de analisar as diferenças na capacidade de formação vítrea entre os dois

sistemas.
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2.1 Introdução

Desde a descoberta das ligas metálicas amorfas por Klement e Duwez33, 34, os vidros

metálicos baseados em metais nobres tem sido foco de grande interesse pelos cientistas

sobretudo devido às excelentes propriedades mecânicas em condições experimentais ex-

tremas e em especial a sua capacidade de formação vítrea superior aos demais vidros

metálicos. A síntese dos vidros metálicos volumétricos depende quase exclusivamente da

capacidade de formação vítrea, que está estritamente associada à taxa crítica de resfria-

mento. Entre os sistemas com as menores taxas críticas de resfriamento destacam-se as

ligas Pd-Ni-P e Pt-Cu-Ni-P, nas quais foram observadas taxas na ordem de 0,1 K/s35, 36.

Nishiyama et al.37 analisou o efeito da composição química na capacidade de formação

vítrea na liga Pd40Cu40P20 substituindo uma pequena parte de Pd por Pt. Essa aná-

lise possibilitou o desenvolvimento da liga metálica com a maior capacidade de formação

vítrea conhecida até hoje.

As propriedades mecânicas tão peculiares existentes nos vidros metálicos estão relaci-

onadas justamente à sua estrutura amorfa, ou seja, à ausência de ordem cristalina de longo

alcance. A capacidade de formação vítrea permite o desenvolvimento de amostras vítreas

cada vez maiores, aumentando signi�cativamente a gama de aplicações desses materiais.

Muitos critérios foram sugeridos com o intuito de aumentar a capacidade de formação

vítrea em sistemas metálicos multicomponente. Os experimentos com sistemas metálicos

demonstram que a adição de um terceiro elemento com propriedades atômicas e mole-

culares distintas em uma liga binária provoca o aumento substancial na capacidade de

formação vítrea da mesma38, 39. Argumenta-se que a dispersibilidade, isto é, a disparidade

nos raios atômicos das espécies, e a incompatibilidade de simetrias cristalinas preferenciais

induzem um tipo de frustração estrutural que impede a cristalização do material. Esse

mecanismo básico possibilita a obtenção da estrutura não cristalina em ligas metálicas.

O estudo da capacidade de formação vítrea via dinâmica molecular difere das inves-

tigações experimentais, uma vez que a simulação está limitada a taxas de resfriamento

na escala de kelvin por nanossegundo, onze ordens de grandeza mais rápidas que as ob-

tidas experimentalmente. Contudo, é possível inferir a capacidade de formação vítrea a

partir do comportamento dinâmico do sistema ao se aproximar da temperatura crítica Tc

(Seção 1.2). De acordo com estudos computacionais realizados na última década40, 41, o

aumento na capacidade de formação vítrea de um material está relacionado a mudanças

nas propriedades físicas dos líquidos super-resfriados. Tais mudanças incluem o aumento

signi�cativo no tempo de relaxação estrutural, o surgimento de ordem geométrica local e
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o aumento da cooperatividade dinâmica.

Neste capítulo, são analisadas duas ligas metálicas nas fases líquida e vítrea: uma liga

binária com a composição Pd45Ni55, a outra liga ternária derivada da primeira, substi-

tuindo 10% de paládio por platina. Empiricamente, espera-se através dessa substituição

uma mudança no comportamento das propriedades dinâmicas, favorecendo ou não o au-

mento na capacidade de formação vítrea na liga resultante. A principal hipótese deste

estudo é que as mudanças observadas nas propriedades do líquido super-resfriado permi-

tem inferir a capacidade de formação vítrea esperada em um experimento real.

Com o poder computacional disponível atualmente, a dinâmica molecular permite o

estudo de modelos de líquidos formadores de vidros cujos tempos de relaxação estão na

escala de tempo entre femtossegundos e nanossegundos, essa última correspondendo nor-

malmente a um super-resfriamento moderado. É justamente nessa escala de tempo em

que é possível observar o surgimento da dinâmica vítrea. Através das simulações de dinâ-

mica molecular é possível ter acesso à detalhes estruturais do sistema em escala atômica,

auxiliando o desenvolvimento de novas hipóteses sobre os mecanismos da fenomenologia

presente na dinâmica vítrea.

2.2 Propriedades dinâmicas e estruturais

A modelagem de sistemas de muitos corpos via dinâmica molecular clássica42 permite

o acesso ao seu espaço de fase (~ri(t), ~pi(t)). Portanto, com a dinâmica molecular há

o completo monitoramento das posições e velocidades das partículas individualmente,

permitindo a obtenção de propriedades dinâmicas, estruturais e mecânicas de materiais,

uma vez que um potencial de interação realístico adequado para cada problema seja

adotado. Em simulações de equilíbrio e não equilíbrio, considerando neste caso apenas

situações estacionárias, supõe-se, em princípio, a condição de ergodicidade para todos

sistemas. Isto signi�ca que as propriedades físicas médias de um determinado ensemble

são equivalentes às médias temporais obtidas através da amostragem do espaço de fase

do sistema.

Os materiais não cristalinos, os objetos de estudo deste trabalho, caracterizam-se

fundamentalmente pela ausência de ordem estrutural de longo alcance. Em simulações,

é possível identi�car a estrutura do sistema através de medidas de correlação espacial de

pares. A distribuição radial de pares g(r) para sistemas isotrópicos é calculada através da

expressão43
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g(r) =
V

N2

〈∑
i,j

δ(r − rij)

〉
(2.1)

em que N é o número de partículas total e rij é a distância entre as partículas i e j.

Na implementação numérica, a função delta é substituída por um histograma. g(r) é a

probabilidade de se encontrar um par de partículas separados por r relativa à probabi-

lidade esperada para uma distribuição aleatória de pares em uma dada densidade. Isso

signi�ca que limr→∞ g(r) = 1 indica que o sistema possui uma estrutura de longo alcance

completamente descorrelacionada.

O fator de estrutura estático S(k), obtido em experiências de espalhamento nêutrons

e raios-X, está relacionado com a distribuição g(r) por meio da expressão:

S(k) = 1 + 4πρ
∫ ∞

0
r2
sen kr

kr
g(r)dr (2.2)

ou seja, S(k) é a transformada de Fourier de g(r) em relação ao comprimento k do vetor

do espaço recíproco. A comparação da estrutura de um modelo obtida via simulação com

o experimento é normalmente feita usando S(k).

Segundo discussão descrita por Hansen e McDonald32, o desenvolvimento de um for-

malismo para descrever o comportamento dinâmico microscópico requer a introdução de

uma generalização temporal da distribuição de pares. A principal função de correlação

que dá origem a diversos observáveis dinâmicos é a função de van Hove44. Para sistemas

clássicos, a função de van Hove G(~r, t) é de�nida por

G(~r, t) =
1

N

〈
N∑
i=1

N∑
j=1

δ [~r + ~ri(0)− ~rj(t)]

〉
. (2.3)

O sentido físico de G(~r, t) é de descrever como transcorre as separações moleculares entre

dois instantes de tempo dados. Para facilitar a compreensão, G(~r, t) é decomposta em

duas funções: Gd(~r, t), a parte envolvendo partículas distintas, e Gs(~r, t), envolvendo

partículas idênticas

Gd(~r, t) =
1

N

〈∑
i 6=j

δ [~r + ~ri(0)− ~rj(t)]

〉
. (2.4)

Gs(~r, t) =
1

N

〈
N∑
i=1

δ [~r + ~ri(0)− ~ri(t)]

〉
. (2.5)

A função de espalhamento intermediário incoerente Fs(~k, t) é de�nida como a trans-
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formada de Fourier de Gs(~r, t) nas coordenadas espaciais

Fs(~k, t) =
∫
ei
~k·rGs(~r, t)d

3~r =
〈
exp[i~k · (~r(t)− ~r(0))]

〉
(2.6)

em que ~k é um vetor do espaço recíproco. Devido ao fato dos sistemas não cristalinos serem

isotrópicos, é possível utilizar apenas o comprimento de ~k e realizar uma média estatística

nas três direções ortogonais. A expressão �nal para Fs(k, t) para implementação numérica

é

Fs(k, t) = 〈cos[k(x(t)− x(0))]〉 (2.7)

em que x(t) representa a coordenada de uma partícula em uma das direções ortogonais.

Com o objetivo de mensurar o tempo de relaxação estrutural em dinâmica molecular,

utiliza-se o número de onda k correspondente ao primeiro do fator de estrutura estático

S(k) do sistema estudado. O tempo de relaxação τα é obtido a partir do ajuste de Fs(k, t)

por uma função exponencial �esticada�, também conhecida por função de Kohlrausch-

William-Watt (KWW)45, 46

Fs(k, t) = exp

[
−

(
t

τα

)βK
]
. (2.8)

O expoente βK é chamado de fator de não exponencialidade, que possui valores entre 1,

no caso de líquidos ordinários acima da temperatura de fusão, e cerca de 0,5, quando o

líquido está se aproximando de Tg. No entanto, para evitar a determinação ambígua do

fator de não exponencialidade devido à forma de Fs na condição de super-resfriamento,

será utilizado o ajuste considerando apenas a relaxação correspondente a longos períodos

de tempo. Dessa maneira, o fator de não exponencialidade β é de�nido por47

Fs(k, t) = Fs(k, t0) exp

[
−

(
t− t0
τ

)β
]
. (2.9)

A Figura 3 mostra a forma típica de uma função de espalhamento para um líquido

com o surgimento dos efeitos da dinâmica vítrea. À medida em que o líquido é resfriado,

há a formação de um �ombro� em Fs, evidenciando a separação das escalas de tempo

entre o processo de relaxação-β (antes do ombro) e a relaxação-α, onde é possível fazer

o ajuste da equação 2.9 (Figura 3). O fator de não exponencialidade β pode ser de�nido

de maneira não ambígua com o uso de um critério padrão para o início da relaxação

estrutural, por exemplo, utilizando um instante �xo t0 para todas as temperaturas do
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regime super-resfriado.
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Figura 3: Surgimento dos efeitos da dinâmica vítrea por meio da função Fs(~k, t) de um
líquido e curva de ajuste (em preto) referente à Equação 2.9.

Nos estudos de líquidos e vidros, uma propriedade muito importante é a difusividade

D, também chamado de coe�ciente de difusão. Neste trabalho é considerada apenas a

autodifusão, em que a mobilidade das partículas não é induzida por um campo externo. D

é de�nida a partir da regra de difusão de Fick em conjunto com a equação de continuidade

da hidrodinâmica. Uma excelente descrição da derivação da expressão para D em termos

das funções de correlação temporais pode ser encontrada na referência 48. A conhecida

expressão de Einstein para D é43

D = lim
t→∞

1

6t

〈
‖~r(t)− ~r(0)‖2

〉
(2.10)

em que o argumento entre os colchetes angulados é o deslocamento quadrático médio

(DQM), que corresponde na realidade ao segundo momento da função de van HoveGs(r, t).

Nos líquidos super-resfriados, o DQM possui uma forma bem característica, ilustrada

na Figura 4. O DQM consiste inicialmente de um breve regime balístico, em que as

partículas são pouco sensíveis às forças intermoleculares. Em seguida, o DQM atinge o

regime subdifusivo, no qual as partículas encontram-se em média presas sob a in�uência

de seus vizinhos mais próximos durante o processo denominado caging49, 50. Finalmente,
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após longo período de observação comparado com tempo de relaxação, o sistema atinge

o regime difusivo, no qual o DQM possui uma dependência linear com o tempo. Para a

correta determinação de D, é necessário que o DQM permaneça no regime difusivo por

um período de tempo su�cientemente longo. No caso do regime subdifusivo ser observado,

podemos calcular o comprimento λc (Figura 4), que é a distância típica de transição entre

o regime subdifusivo e difusivo.
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Figura 4: O deslocamento quadrático médio de um típico líquido super-resfriado. As
curvas de ajuste revelam os regimes subdifusivo (t ≈ 1 ps) e difusivo, caracterizado pela
dependência linear com t.

Enquanto a compreensão de D em termos físicos é bastante clara, o mesmo não se

pode dizer de τα. A função de espalhamento Fs(~k, t) transcreve a estatística temporal das

partículas à medida em que ocorre o rearranjo signi�cativo da estrutura local do sistema,

aferido a partir do produto escalar do vetor deslocamento com o vetor da rede recíproca
~k. A relaxação estrutural é uma propriedade fundamentalmente diferente da difusão.

Enquanto D é uma medida de mobilidade individual média, τα quanti�ca a escala de

tempo su�ciente para que o sistema como um todo se reorganize em relação à distância

típica da estrutura local, que é representada pelo vetor ~k. Isso signi�ca que é possível

obter um D �nito e não nulo na existência de um subsistema com partículas imóveis mas

é impossível desse modo obter τα �nito. Essa analogia aplica-se também à viscosidade

η, propriedade de extrema importância teórica e prática. Em simulação computacional,
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é possível obter η a partir da dinâmica molecular de equilíbrio utilizando o teorema de

�utuação-dissipação de Green-Kubo. A expressão �nal para a viscosidade é:

η(T ) =
1

kBTV

∫ ∞

0
〈σ(0)σ(t)〉 dt (2.11)

em que σ representa cada uma das três componentes independentes fora da diagonal do

tensor pressão, V é o volume do sistema e kB é a constante de Boltzmann. A derivação

completa da Equação 2.11 pode ser encontrada na Referência 42.

Além de apresentarem a função de espalhamento Fs(k, t) que decai de forma não

exponencial, é sabido que a dinâmica nos líquidos super-resfriados ocorre de maneira

coordenada. A existência da dinâmica do sistema de forma heterogênea sugere a busca por

funções de correlação de ordens maiores, como no caso da correlação de mobilidades. Isto

signi�ca que as �utuações de densidade δρ que ocorrem em torno da posição da partícula

i estão de alguma maneira correlacionadas com as �utuações em torno de uma partícula

j a uma distância r de i. Ou seja, com uma medida de correlação de quatro pontos (isto

é, dois instantes e duas distâncias), é possível mensurar o grau de cooperatividade do

sistema. Essa função, chamada de G4(r, t), é de�nida por

G4(r, t) = 〈δρ(0, 0)δρ(0, t)δρ(r, 0)δρ(r, t)〉 − 〈δρ(0, 0)δρ(0, t)〉 〈δρ(r, 0)δρ(r, t)〉 . (2.12)

A susceptibilidade dinâmica χ4(t) é de�nida como a �utuação da função de espalha-

mento Fs(~k, t):

χ4(t) = N
[〈
F 2
s (
~k, ~r(t))

〉
−

〈
Fs(~k, ~r(t))

〉2]
. (2.13)

A função χ4(t) é facilmente calculada em simulações de dinâmica molecular. Além disso,

foi demonstrado que χ4(t) está relacionada com a função G4 por4

χ4(t) =
∫
G4(r, t)dr. (2.14)

Assim, os valores �nitos observados em χ4(t) revelam a presença de ordem de longo

alcance na função G4(r, t). Em outras palavras, χ4(t) revela uma correlação espacial

presente no processo de relaxação, sendo interpretado como evidência de cooperatividade

na dinâmica dos líquidos super-resfriados51.
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2.3 Modelagem e procedimento

A simulação computacional de dinâmica molecular é o método numérico empregado

neste trabalho. Existem diversos livros que abordam com detalhes a técnica de dinâmica

molecular42, 43, 52. Basicamente, a dinâmica molecular consiste em obter o espaço de fase

de um sistema interagente de muitos corpos a partir das equações de movimento clássicas

de Newton. O pacote de simulação computacional LAMMPS, sigla em inglês traduzida

por �simulador atômico e molecular de larga escala altamente paralelizável�, desenvol-

vido originalmente por Steve Plimpton53, é utilizado em todas as simulações atomísticas

deste trabalho. O pacote LAMMPS goza de boa reputação entre os seus usuários, sendo

a maioria deles pesquisadores acadêmicos nas áreas de Física, Química e Engenharia.

Trata-se de um aplicativo con�ável que está sendo constantemente atualizado com novas

funcionalidades e melhorias de desempenho computacional.

Em princípio, o algoritmo de integração é de livre escolha. No caso de simulações

atomísticas, dá-se preferência aos algoritmos que sejam temporalmente reversíveis43. O

algoritmo velocity Verlet cumpre o tal pré-requisito e é o algoritmo escolhido para este

trabalho. Além do algoritmo de integração, a discretização da solução numérica também

deve ser adequada para garantir a conservação da energia total do sistema. A escolha

do passo de tempo vai depender do sistema em questão e das condições do problema.

O passo de tempo de simulação deve ter resolução su�ciente para ao menos reproduzir

corretamente as vibrações térmicas das partículas. Para as simulações das ligas metálicas,

é empregado um passo de tempo igual a 2 fs. Para a correta modelagem dos sistemas

livres de superfícies, são adotadas condições periódicas de contorno com a convenção de

mínima imagem.

2.3.1 Potencial de interação

As duas ligas metálicas estudadas são modeladas utilizando o potencial de interação

derivado do método Embedded Atom, usualmente referido pela sigla em inglês EAM54.

Este potencial é reconhecido na literatura por reproduzir e�cientemente propriedades

físicas de sistemas metálicos em geral, tendo especial vantagem sobre outros potenciais

em descrever suas propriedades mecânicas. A energia potencial total do sistema no método

EAM é descrito matematicamente por

U =
1

2

∑
i,j

φ(rij) +
∑
i

F (ρi). (2.15)
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O primeiro termo corresponde à contribuição aditiva de pares, sendo dependente apenas

da distância entre partículas, rij. O segundo termo é uma energia de coesão extra de cada

partícula i em função da densidade eletrônica local ρi =
∑

k f(rik) devida aos vizinhos

k. F origina-se de cálculos semiempíricos de mecânica quântica55 para a resolução do

problema de fragilização de metais por hidrogênio.

As funções φ, F e f estão tabuladas em arquivos, um para cada espécie, e foram

desenvolvidas para as composições puras56. As interações possuem um raio de corte igual

a 5,3 Å. As ligas binária e ternária deste trabalho foram modeladas utilizando diretamente

a função F . As interações entre espécies distintas para as funções φ e f foram obtidas

através de interpolações utilizando médias geométricas, de acordo com a recomendação

do trabalho pioneiro de Daw et al.55.

2.3.2 Criando os sistemas

Os dois sistemas metálicos Pd45Ni55 e Pd35Ni55Pt10 são criados a partir de suas respec-

tivas fases líquidas. Cada sistema é composto por 8000 partículas inicialmente dispostas

aleatoriamente na caixa de simulação. Segue-se então uma etapa de minimização de ener-

gia via algoritmo padrão de steepest descent com a �nalidade de separar partículas que

porventura estejam muito próximas, evitando assim valores singulares de forças interatô-

micas. Com o sistema inicialmente a uma temperatura de 3000 K, lhe é aplicado um

resfriamento rápido na temperatura desejada permitindo que a caixa de simulação aco-

mode o sistema isotropicamente e livre de tensões. Ou seja, esta etapa da simulação é

feita controlando a temperatura e a pressão do sistema, no chamado ensemble NPT (nú-

mero de partículas, pressão e temperatura constantes). Após essa etapa, as con�gurações

iniciais são utilizadas para o cálculo das propriedades estruturais e dinâmicas no ensem-

ble NVT (V para volume constante). Para cada temperatura, 10 amostras independentes

são utilizadas para o cálculo de propriedades dinâmicas. Tais amostras foram obtidas

atribuindo diferentes distribuições de velocidades às con�gurações iniciais.

Nas simulações das ligas metálicas, o controle de temperatura no sistema é feito

adotando-se o termostato de Nosé-Hoover em cadeia57. Esse termostato é conhecido por

reproduzir o espaço de fase de um dado sistema no ensemble canônico. A implementação

do termostato ocorre nas próprias equações de movimento. Um coe�ciente de atenuação

igual a 0,1 ps foi utilizado em todas as temperaturas. O coe�ciente de atenuação está

relacionado à escala de tempo típica necessária para o sistema atingir a temperatura

de�nida pelo termostato. Devido ao fato dos tempos de relaxação dos sistemas estudados
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serem maiores que o coe�ciente de atenuação, a in�uência do termostato na dinâmica do

sistema pode ser desprezada.

A �m de analisar o comportamento dos sistemas durante a transição vítrea, também

foram feitas simulações tomando como entrada con�gurações iniciais periodicamente ex-

traídas do processo de resfriamento. Nesse caso, a con�guração líquida inicial a T = 2000

K foi resfriada a uma taxa constante de 0,02 K/ps até a temperatura ambiente, utilizando

o ensemble NPT.

2.4 Resultados

2.4.1 Difusão, relaxação e viscosidade

Os resultados para os coe�cientes de difusão D obtidos via simulação em função de T

são mostrados na Figura 5 em grá�cos do tipo Arrhenius. Pode-se observar pelos grá�cos

a existência de um único regime difusivo, no qual as espécies atômicas possuem energias

de ativação similares em toda faixa de temperatura. Apesar disso, é possível notar um

perceptível e gradual aumento na barreira energética para os íons Pd com a diminuição da

temperatura para T < 1000. A liga ternária possui como um todo uma mobilidade menor

em comparação com a liga binária devido à adição de íons Pt, ainda que em pequena

quantidade.

Na Figura 6 são mostradas separadamente as difusividades dos íons Ni nas duas ligas

estudadas, em conjunto com dados experimentais disponíveis para a liga Pd40Ni40P20
58.

O modelo proposto reproduz de maneira muito satisfatória valores absolutos da difusão

do níquel, bem como sua energia de ativação. Ainda na Figura 6, pode-se notar mais

claramente a diminuição da mobilidade dos íons Ni resultado de um efeito coletivo também

proveniente da adição de íons Pt.

Na Figura 7 é mostrada a função de espalhamento Fs(t) para a espécie Ni para todas

as temperaturas analisadas. Pela �gura, é possível notar o decaimento de Fs(t) ocorrendo

em regime único para altas temperaturas. À medida em que a temperatura diminui, os

efeitos da dinâmica vítrea são evidenciados pela relaxação em duas etapas (separação das

escalas de tempo) ocorrendo entre 1200 e 1000 K. Para que seja feita uma boa estimativa

do tempo de relaxação τα, Fs deve decair a zero e ser bem de�nida em todos os instantes

calculados. Nossos resultados fornecem ótimas condições para a obtenção de τα e β.

O tempo de relaxação estrutural τα para todas as espécies nas duas ligas é mostrado
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Figura 5: Coe�cientes de autodifusão D em função da temperatura recíproca para todas
as espécies atômicas das ligas binária e ternária.
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tado experimental disponível para a liga Pd40Ni40P20 (Referência 58).
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tempo de relaxação e do fator de não exponencialidade. As temperaturas mostradas são
(da esquerda para direita): 1800, 1600, 1400, 1200, 1000, 900, 860, 820 e 800 K.
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na Figura 8 em grá�cos do tipo Arrhenius. A curva de ajuste dos dados para temperaturas

abaixo de 1000 K corresponde à equação de�nida por τα = a(T −Tc)
−γ (Equação 1.2), de

acordo com a teoria de mode coupling26. O ajuste foi feito apenas para a relaxação dos

íons Ni por ser o subgrupo atômico comum às duas ligas. Enquanto a temperatura crítica

Tc = 755 K é a mesma para as duas ligas, a adição de Pt à liga binária faz com que o

expoente γ aumente de 2,3 para 2,6, indicando uma diminuição signi�cativa da dinâmica

do sistema a baixas temperaturas. Essa é a primeira evidência que mostra o efeito da

adição de um terceiro elemento na formação vítrea de um composto metálico binário.
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Figura 8: Relaxação estrutural τα por espécie das ligas binária (a) e ternária (b). As
curvas correspondem à equação τα = a(T −Tc)

−γ proveniente da teoria de Mode Coupling
(MCT), e foram ajustadas para T ≤ 1000 K.

Normalmente em simulações computacionais de líquidos super-resfriados, τα é adotado
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como uma aproximação para a viscosidade η, conforme a relação de Maxwell (vide Seção

1.1). Apesar desse modelo prever o comportamento de diversos tipos de líquidos e em

diferentes condições de temperatura, não é óbvio o fato que τα deve ser proporcional à

viscosidade. Além disso, não se sabe a priori a existência de um subgrupo atômico cuja

relaxação está associada à viscosidade do sistema como um todo. A Figura 9 mostra

a relação entre τα, obtida via função de correlação Fs para os íons Ni, e a viscosidade,

calculada através da relação de Green-Kubo (Equação 2.11). O grá�co sugere que, para

os dois sistemas, η e τα possuem a mesma dependência com a temperatura, com uma

constante de proporcionalidade G∞ = 13,7 GPa. O desacoplamento entre as grandezas

na região de baixas temperaturas deve-se à limitação numérica do método para valores

de η superiores a 0,1 Pa.s. Portanto, o comportamento dinâmico do subgrupo dos íons Ni

está associado com a viscosidade do sistema para ambas as ligas.

Após comprovação de que a relaxação estrutural dos íons Ni é uma aproximação

adequada para a viscosidade nas duas ligas, é possível de�nir τα ∝ η para toda a faixa de

temperatura. Dessa maneira, pode-se analisar a relação de Stokes-Einstein para ambas as

ligas, a saber o comportamento desta relação em altas e baixas temperaturas. Analisando

a Figura 10, é possível notar uma mudança no expoente ξ na relação D ∝ (η/T )ξ. O

expoente possui um valor próximo a 1 para T > 1000 K, caracterizando a validade da

relação de Stokes-Einstein para altas temperatura. Para T < 1000 K, o sistema está se

aproximando da transição crítica da MCT e as propriedadesD e τα se relacionam por meio

da chamada relação fracionária de Stokes-Einstein. Essa observação está em ótimo acordo

com a literatura em modelos de líquidos moleculares59 e em outros líquidos metálicos60.

As propriedades dinâmicas observadas na faixa de temperatura abaixo de 1000 K,

na qual as mesmas deixam de possuir uma dependência arrheniana, correspondem na

visão de Goldstein20 ao regime de in�uência do panorama da energia potencial. Essa

visão defende que as propriedades cinéticas são atribuídas a formações de mínimos de

energia locais separados entre si por barreiras energéticas. Quando a temperatura do

sistema atinge magnitude próxima às barreiras de energia, há a consequente diminuição

da mobilidade do sistema de modo super-arrheniano. É importante ressaltar que esse

regime de in�uência é válido apenas para T > Tc e não constitui um modelo realístico

para a dinâmica nas proximidades da transição vítrea.
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Figura 9: Comparação entre a viscosidade calculada pela relação de Green-Kubo (em
vermelho) e a relaxação estrutural dos íons Ni com o fator de proporcionalidade G∞ =
13,7 GPa para as ligas binária (a) e ternária (b).
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2.4.2 Capacidade de formação vítrea

Levando em consideração apenas a correlação de dois pontos por meio da função Fs

(Equação 2.7), as duas ligas formadoras de vidros metálicos comportam-se de maneira

muito semelhante, à parte de um pequeno aumento na relaxação a baixas temperaturas

para o caso da liga ternária. Utilizando uma medida de intensidade da heterogeneidade

dinâmica nos sistemas através da correlação de quatro pontos via susceptibilidade di-

nâmica χ4 (Equação 2.13), é possível observar diferenças marcantes no comportamento

dinâmico entre as duas ligas61. As Figuras 11 e 12 mostram a evolução temporal de χ4

para as ligas binária e ternária respectivamente. Em todos os casos mostrados, χ4 é cres-

cente para tempos curtos, atinge um pico χP na condição t ≈ τα e em seguida decai para

valores próximos de zero. A presença de um pico destacado é típico das características

dinâmicas de um líquido super-resfriado. Matematicamente, o pico indica o máximo da

variância da função de espalhamento Fs, portanto um período de intenso movimento atô-

mico heterogêneo. Em ambas as ligas, χP é monotonicamente crescente com a diminuição

da temperatura. Comparando as �guras 11 e 12, χP é maior na liga ternária em cada

temperatura analisada. Além disso, o pico ocorre em um instante posterior na liga terná-

ria para baixas temperaturas em função do aumento signi�cativo do tempo de relaxação

dessa liga. Esses resultados indicam uma tendência de maior coletividade presente na

liga ternária causada pela adição de pequena quantidade de uma terceira espécie atô-

mica à uma liga metálica binária, em analogia com outros sistemas formadores de vidros

metálicos reportados na literatura40, 41.

Na Figura 13 é mostrada a relação entre o fator de não exponencialidade β e χP para

ambas as ligas metálicas. As funções dinâmicas Fs(k, t) e χ4(k, t) utilizadas para obtenção

de β e χP respectivamente foram calculadas levando em conta todas as espécies atômicas.

A Figura 13 revela uma pequena correlação entre a distribuição dos tempos de relaxação,

mensurada por β, e o pico na susceptibilidade, associado com o grau de heterogeneidade

dinâmica. É possível identi�car em β ≈ 0,78 uma mudança de comportamento na depen-

dência entre as medidas dinâmicas, onde χP deixa de ser constante em β para tornar-se

linearmente dependente de β. Essa observação reforça a ideia da relação entre a relaxação

não exponencial e grau de coletividade em líquidos super-resfriados. Nessa relação, no

entanto, não é observada a existência de comportamentos distintos entre as duas ligas.

Conforme mencionado anteriormente, a capacidade de formação vítrea de um líquido

metálico está relacionada com características atômicas individuais de seus componentes.

No caso das ligas estudadas, as partículas de Pd e Pt possuem raios covalentes iguais a
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Figura 11: Evolução temporal da susceptibilidade dinâmica χ4 para a liga binária.
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Figura 12: Evolução temporal da susceptibilidade dinâmica χ4 para a liga ternária.
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Figura 13: Relação entre a altura do pico da susceptibilidade dinâmica χP e o fator de
não exponencialidade β para as duas ligas metálicas.

1,39 e 1,36, respectivamente. Em princípio, tal similaridade na dispersibilidade entre as

ligas não traz benefícios à capacidade de formação vítrea na liga ternária em comparação

com a liga binária. No entanto, uma análise da distribuição radial de pares g(r) (Figura

14) mostra que a platina possui características químicas distintas do paládio no sistema

ternário. Para o par de espécies Pt-Pt, g(r) revela uma diminuição no comprimento de

ligação de segundos vizinhos em relação ao par Pd-Pd, enquanto que a ligação de primeiros

vizinhos permanece inalterada para os dois pares. Tal diferença sugere uma alteração na

estrutura de médio alcance entre as duas ligas. De fato, o fator de estrutura estático S(k)

(Figura 15) mostra que os pares de espécies Ni-Ni se estruturam de maneira distinta nas

duas ligas. Há uma clara mudança na posição do pico anterior ao primeiro pico principal,

evidenciando a alteração na estrutura de médio alcance do sistema. Essa diferença pode

estar relacionada com o comportamento dinâmico distinto observado entre as duas ligas.

2.4.3 Ordem local e dinâmica vítrea

O resfriamento de um líquido metálico até a sua transição vítrea é geralmente acom-

panhado por mudanças na estrutura local de seus componentes. Esse também é o caso

dos dois modelos de líquidos metálicos estudados neste capítulo. A Figura 16 mostra a
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evolução do número de coordenação dos íons Ni e do percentual médio de íons Ni que

possuem estrutura local icosaédrica em torno dos mesmos durante o resfriamento a uma

taxa constante de 0,02 K/ps. A estrutura icosaédrica é determinada de acordo com a

análise de vizinhos em comum, elaborada originalmente por Honeycutt e Andersen62 sob

a sigla CNA (sigla em inglês para Common-Neighbor Analysis) e mais tarde aperfeiçoada

por Faken et al.63 para identi�car explicitamente o tipo de simetria localmente observada.

O grá�co da Figura 16 mostra claramente a crescente presença da simetria icosaédrica em

torno dos íons Ni no líquido super-resfriado61. Não foi observada a formação signi�cativa

de icosaedros ou de qualquer outro tipo de simetria em torno das espécies Pd e Pt para

nenhuma das ligas, independentemente do grau de super-resfriamento aplicado.
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Figura 16: Percentual de icosaedros em torno dos íons Ni e sua coordenação média durante
resfriamento do estado líquido a uma taxa de 0,02 K/ps.

Uma das observações mais notórias a respeito da formação vítrea dos sistemas me-

tálicos é a relação entre a estrutura local ou de curto alcance e a dinâmica do sistema,

fornecendo novo ímpeto para a questão das origens da transição vítrea de um modo mais

amplo. Estudos apontam que a ordem local de simetria icosaédrica está ligada ao impe-

dimento ou retardo da cristalização em ligas metálicas64�66, fazendo com que a transição

vítrea nesses sistemas seja possível utilizando taxas críticas de resfriamento compatíveis

com a tecnologia presente. A relação entre mobilidade e estrutura local está presente tam-

bém nos dois modelos de líquidos metálicos deste estudo, conforme mostrado na Figura



2.5 Discussão e conclusões 45

17. Devido ao fato da identi�cação da ordem local ser sensível à temperatura, foi neces-

sário de�nir uma média de observações dentro de um período �xo de tempo. O período

de observação total foi de 3τα e a cada intervalo de 20 fs as con�gurações das duas ligas

foram analisadas. A �frequência de observação de simetria icosaédrica� de cada partícula

foi calculada como a razão do número de intervalos identi�cados como icosaedros pelo nú-

mero total de intervalos. Pode-se observar pela Figura 17 que o deslocamento quadrático

médio das partículas de níquel diminui à medida em que as mesmas possuem a tendência

em organizar-se na simetria icosaédrica.
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Figura 17: Correlação entre formação local de icosaedros e mobilidade nas ligas binária
(em vermelho) e ternária (em azul) a T = 900 K. As barras representam a distribuição
de íons Ni que formam icosaedros (vide texto para detalhes). As curvas representam o
deslocamento quadrático médio dividido por λc
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2.5 Discussão e conclusões

Entre os diversos problemas fundamentais em aberto acerca da transição vítrea, foi

proposta neste capítulo a investigação dos fatores que in�uenciam a capacidade de forma-

ção vítrea em um dado material. A partir de um modelo de formador de vidro metálico

composto por duas espécies, foi investigado o efeito da adição de uma terceira espécie

utilizando propriedades estruturais e dinâmicas e funções de correlação temporal. É in-

teressante notar que as duas ligas possuem praticamente a mesma dispersibilidade, o que
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permite analisar a capacidade de formação vítrea a partir de mudanças na estrutura de

médio alcance.

Em relação à difusividade nas duas ligas, foi observado um efeito signi�cativo como

consequência direta da inclusão de íons de platina na liga binária. As difusividades dos

íons de níquel e paládio diminuíram entre 10 e 40% na liga ternária em relação à binária,

sendo o efeito mais acentuado para temperaturas abaixo de 1000 K. Também foi observado

um aumento no tempo de relaxação estrutural do sistema ternário como um todo. Para

altas temperaturas, nas quais a relação de Stokes-Einstein é válida (Figura 10), a difusão

foi alterada de maneira mais acentuada do que a relaxação estrutural. A adição de um

elemento modi�cador causa efeitos diversos na mobilidade da liga original. Griesche et

al. reportaram em um estudo experimental que a substituição de uma fração de níquel

por cobre a uma liga Pd-Ni-P não ocasiona mudança na difusividade do níquel58. Em

um estudo de simulação conduzido por Fujita et al.41, é reportada um pequeno aumento

na mobilidade do zircônio após a adição de prata à liga Cu50Zr50. Nos dois trabalhos

citados, e provavelmente de maneira geral, a mobilidade não possui um papel signi�cativo

na capacidade de formação vítrea de sistemas metálicos.

A susceptibilidade χ4 revelou diferenças explícitas na intensidade das heterogeneidades

dinâmicas entre as duas ligas. Em particular, foi encontrada uma correlação entre o fator

de não exponencialidade β e a altura do pico χP para valores de β < 0,8. Há portanto uma

correspondência entre as funções de correlação temporal Fs e espacial χ4. A relação entre

χP e o grau de coletividade no sistema é bem estabelecida na literatura51, 67. Portanto,

esses resultados permitem concluir de forma inequívoca o aumento da cooperatividade no

sistema ternário em relação à liga binária.

Um estudo da estrutura local das duas ligas foi feito utilizando a técnica de análise

de vizinhos em comum, revelando uma estrutura icosaédrica preferencial em torno dos

íons de níquel. A evolução da estrutura de curto alcance apresentou comportamentos

similares entre as ligas durante o resfriamento da fase líquida a uma taxa constante devido

à dispersibilidade equivalente entre as duas ligas. Além disso, não foram encontradas

diferenças signi�cativas na relação entre estrutura local e mobilidade (Figura 17) entre as

ligas estudadas. Por outro lado, a partir da análise do fator de estrutura parcial para o par

Ni-Ni, foi possível comprovar uma mudança na ordem estrutural de médio alcance. Uma

possível explicação é que as estruturas icosaédricas observadas estejam se organizando

de maneira distinta devido à presença dos íons de platina, que são mais massivos e que

interagem de maneira diferente dos íons de paládio. Essa organização leva naturalmente
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à uma mudança estrutural a respeito dos segundos e terceiros vizinhos, ou seja, uma

mudança na estrutura de médio alcance.

Em suma, a adição de platina na liga binária Pd-Ni favoreceu o aumento da capacidade

de formação vítrea na liga resultante. A partir da análise das propriedades dinâmicas e

estruturais via dinâmica molecular, foi possível identi�car a estrutura de médio alcance

dos íons de níquel como sendo a principal causa do aumento na coletividade do sistema.

Tendo em vista a inexistência de trabalhos publicados sobre a liga Pd-Ni-Pt sugerida neste

estudo, os resultados de dinâmica molecular apresentados possuem um caráter preditivo.

Sugerimos que as conclusões reportadas devem ser testadas em trabalhos futuros, sejam

em experimentos visando a síntese de vidros metálicos com composições similares, ou em

simulações computacionais utilizando potenciais interatômicos alternativos.
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3 Mecanismos de �uxo viscoso em

dissilicato de lítio

�A realidade é meramente uma ilusão,

embora seja uma ilusão muito persistente.�

Albert Einstein

Neste capítulo é analisada a dinâmica de um modelo de dissilicato de lítio na fase

líquida comparando com dados experimentais disponíveis para o material.
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3.1 Introdução

Os vidros estão entre os materiais de maior interesse tecnológico atualmente devido

à sua versatilidade, aplicabilidade e seu relativo baixo custo. O processo de síntese dos

vidros requer um completo entendimento por parte dos cientistas de modo que seu po-

tencial econômico seja explorado ao máximo. De fato, processos que ocorrem durante a

síntese dos vidros, como nucleação, crescimento e condutividade elétrica, são governados

principalmente pela difusividade dos materiais constituintes68�70. Portanto, informações

sobre a mobilidade atômica nos líquidos formadores de vidros são de extrema importância.

No caso das vitrocerâmicas, por exemplo, nucleação e crescimento devem ser controlados

cuidadosamente a �m de obter-se o material com as características físicas desejadas71.

Apesar de sua importância, difusividades, em especial a autodifusão, na qual há a au-

sência de campo externo aplicado, nem sempre são facilmente acessíveis em experimentos.

Um método comumente empregado envolve a utilização de tracers, que são geralmente

isótopos adicionados à amostra que podem ser monitorados ao longo do tempo. Contudo,

os isótopos que porventura possam ser utilizados como tracers possuem alto custo �nan-

ceiro, como é o caso dos isótopos estáveis menos abundantes de silício. Uma alternativa

mais econômica é o emprego de um coe�ciente de difusão efetivo obtido através da relação

de Stokes-Einstein (Seção 1.1.3). Uma vez que medidas de viscosidade em laboratório são

amplamente acessíveis e dados experimentais para diversos materiais são numerosos, essa

alternativa torna-se portanto bastante vantajosa.

A validade da relação de Stokes-Einstein para o caso de líquidos super-resfriados tem

sido fruto de intensa discussão nos últimos anos, conforme discutido anteriormente na Se-

ção 1.1.3. É surpreendente que uma relação de origem macroscópica seja ainda válida em

escala microscópica. No caso dos vidros do tipo �rede�, é sabido que a validade da relação

está associada principalmente à fragilidade cinética do líquido. Diversos experimentos re-

portam que a relação de Stokes-Einstein é válida em toda faixa de temperatura do líquido

super-resfriado para materiais de baixa fragilidade vítrea, como é o caso da sílica72. Por

outro lado, em formadores frágeis de vidro, cuja viscosidade possui um comportamento

super-Arrheniano, foram reportados desvios na relação de Stokes-Einstein em tempera-

turas próximas à temperatura de transição vítrea Tg
73, 74. Em particular, Nascimento et

al.12 analisaram uma vasta coleção de processos cinéticos em dissilicato de lítio na fase

líquida super-resfriada. O resultado desse trabalho mostrou que difusividade calculada

pela relação de Stokes-Einstein controla os processos cinéticos de nucleação e crescimento

em temperaturas acima de 1,1Tg. Estudos experimentais reportam a quebra dessa relação
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em temperaturas 25% acima de Tg para alguns formadores de vidros moleculares, como

o ortoterfenil e o fenil salicilato75. Apesar da violação da relação de Stokes-Einstein em

temperaturas próximas à transição vítrea, a relação é reconhecidamente útil nas ciências

aplicadas pelo fato de fornecer propriedades dinâmicas efetivas de maneira con�ável em

uma faixa de temperatura relativamente extensa. Muitos avanços tecnológicos, sobretudo

em relação a cinética de cristalização de líquidos super-resfriados76, 77, tem sido alcançados

com a utilização de difusividades efetivas.

Neste capítulo, é apresentado um estudo via dinâmica molecular do dissilicato de

lítio em sua fase líquida. O objetivo principal é relacionar as grandezas dinâmicas obti-

das a partir da simulação numérica do modelo adotado com os resultados experimentais

existentes na literatura. Além disso, o trabalho descreve os mecanismos dinâmicos pre-

sentes na fase líquida durante a dinâmica vítrea, em particular revelando a presença de

heterogeneidades dinâmicas no sistema.

3.2 Modelagem e procedimentos

O dissilicato de lítio possui a fórmula química Li2O · 2(SiO2). Nos estados líquido

e vítreo, ele possui uma estrutura de rede (Seção 1.1.2) cuja unidade formadora possui

forma tetraédrica composta por um íon de silício no centro e íons de oxigênio nos vértices.

Essas estruturas básicas são ligadas via compartilhamento de vértices. Os íons de oxi-

gênio compartilhados por duas ou mais unidades tetraédricas são chamados de oxigênios

ligantes. Há em média no dissilicato de lítio uma proporção de três oxigênios ligantes

para cada oxigênio não ligante. Essa proporção deve-se à presença de quantidades iguais

de íons de lítio e silício, fazendo com que seja criado um oxigênio não ligante para cada

íon de lítio30.

O dissilicato de lítio é normalmente modelado levando-se em conta majoritariamente

as interações iônicas entre seus constituintes. O potencial de interação de Buckingham

mostrou-se plenamente adequado para reproduzir as propriedades físicas de silicatos em

diversas composições e fases da matéria. Por exemplo, Banhatti et al. simularam pro-

priedades de transporte da fase líquida a altas temperaturas em função da composição

química31. Outras simulações78, 79 analisaram a estrutura dos silicatos nas fases líquida

e vítrea obtendo excelente concordância com dados experimentais. Assim, o potencial

de Buckingham foi escolhido neste trabalho para modelar o dissilicato de lítio. Especi-

�camente no caso dos silicatos alcalinos, o potencial considera apenas interações entre
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pares de partículas, ignorando, por exemplo, campos de força dependentes do ângulo en-

tre ligações. O potencial de Buckingham entre um par de partículas de espécies i e j é

representado pela expressão

Uij(r) =
qiqje

2

r
− Cij

r6
+ Aij exp(−Bijr) (3.1)

em que r é a distância entre um par de partículas, q é a carga da partícula em unidades

de carga eletrônica e. Os coe�cientes A, B e C são parâmetros ajustáveis do potencial.

Os parâmetros do potencial utilizados neste trabalho foram desenvolvidos por Habasaki

et al.80 e estão listados na Tabela 1. É importante ressaltar que apesar de ULi−O e USi−O

tendem para −∞ em r → 0, as condições de temperatura e densidade presentes no estudo

fazem com que não haja qualquer tipo de colapso entre as espécies do modelo.

Tabela 1: Parâmetros do potencial utilizado como modelo do dissilicato de lítio

Li-Li Li-Si Li-O Si-Si Si-O O-O

Aij (eV) 6720 239343 2391 8,734 × 108 10734 1759

Bij (Å−1) 6,8297 9,4286 4,0182 15,2207 4,7959 2,8464

Cij (eV Å6) 5,13 10,93 33,21 23,33 70,82 215

Li Si O

qi (e) +0,87 +2,4 -1,308

Como no caso dos sistemas vítreos metálicos (Capítulo 2), o pacote computacional

LAMMPS53 é utilizado nas simulações do dissilicato de lítio. Também são adotadas a

condições periódicas de contorno com convenção de mínima imagem42. Para o correto

tratamento das interações de Coulomb de longo alcance, o método PPPM52 (sigla em in-

glês para �Particle-Particle Particle-Mesh�) é empregado com precisão numérica de 10−4

e raio de corte da parte espacial igual a 10 Å. As equações de movimento são discretizadas

utilizando um passo de tempo de 1 fs. Para o controle da temperatura das simulações do

dissilicato de lítio, foi adotado o algoritmo de Berendsen81 com coe�ciente de acoplamento

igual a 0,5 ps. A escolha desse termostato foi baseada no excelente desempenho computa-

cional observado nas simulações envolvendo o método PPPM. Outros termostatos, como

o de Langevin e o de Nosé-Hoover (usado no Capítulo 2), muitas vezes conduziam a er-

ros numéricos que impossibilitavam simulações muito longas, isto é, acima de milhões de

passos de tempo.
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O sistema simulado é composto por 3888 partículas, que em condições usuais é grande

o su�ciente para que seja possível obter propriedades dinâmicas e estruturais livres de

efeitos de tamanho. As con�gurações iniciais na fase líquida são criadas de acordo com o

seguinte procedimento:

• Uma estrutura cristalina de partida é criada a temperatura ambiente;

• Aplica-se um aquecimento à taxa de 30 K/ps até 3200 K em condição de volume

constante, de modo a obter-se a fase líquida;

• Aplica-se um resfriamento à taxa de 1 K/ps até 200 K em condição de pressão

constante igual a zero;

• Durante o resfriamento, são gravados as con�gurações iniciais a cada 100 K para

uso posterior.

A partir das con�gurações iniciais, as simulações são realizadas no ensemble canônico,

isto é, com número de partículas, volume e temperatura constantes. Para cada tempe-

ratura simulada, são utilizadas amostras estatisticamente independentes para a correta

obtenção das funções de correlação e melhoria das estimativas de erro. As amostras

são construídas atribuindo distribuições de velocidades iniciais distintas às con�gurações

iniciais obtidas no processo de resfriamento mencionado. Para os cálculos de difusão e

relaxação, são simuladas as temperaturas 2400, 2200, 2000, 1800, 1600, 1400 e 1300 K,

além das temperaturas 1200 e 1100 K para as difusividades dos íons Li. A duração neces-

sária para uma simulação na fase produtiva (isto é, destinada ao cálculo de propriedades

do sistema) varia de 500 mil passos de tempo para altas temperaturas até 50 milhões de

passos para T = 1300 K.

3.3 Resultados

3.3.1 Transição vítrea em simulação

O comportamento do valor médio das propriedades do sistema (energia, volume, etc.)

durante a transição vítrea é descrito convenientemente através da simulação de dinâmica

molecular. No grá�co da Figura 18 é mostrada a evolução do volume do sistema em

função da temperatura para duas taxas de resfriamento distintas. Neste grá�co pode-se

observar claramente a transição vítrea a partir da mudança da expansão térmica durante
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o resfriamento da fase líquida. A temperatura �ctiva Tf é obtida geometricamente como

sendo a temperatura na qual há o encontro das extrapolações lineares das expansões

térmicas das fases líquida e sólida. Essa temperatura fornece uma boa estimativa para Tg

em simulações computacionais. Assim como no caso de Tg, Tf também varia de acordo

com o protocolo de resfriamento, sendo igual a 1100 e 940 K para as taxas de resfriamento

iguais a 1,0 e 0,1 K/ps, respectivamente. A distribuição radial de pares total é mostrada

na Figura 19 para as con�gurações em 1400 K (estado líquido) e 300 K (estado vítreo)

obtidas durante o resfriamento a 0,1 K/ps, revelando a ausência de ordem de longo alcance

para as duas fases observadas.
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Figura 18: Volume do sistema em função da temperatura. As linhas verticais pontilhadas
da direita e da esquerda representam temperaturas �ctivas para as taxas de resfriamento
1,0 e 0,1 K/ps, respectivamente.

Na �gura 20, o fator de estrutura S(k) da fase vítrea a 300 K obtido através da simula-

ção é comparado com o fator de estrutura obtido experimentalmente82 através da técnica

de espalhamento de nêutrons. Os detalhes do cálculo de S(k) via dinâmica molecular

estão descritos na Referência 79. Analisando a �gura 20, uma excelente concordância

entre modelo e experimento é observada. Isso signi�ca que o potencial adotado é capaz

de reproduzir os detalhes estruturais do material real de forma con�ável.

A temperatura de coexistência das fases ortorrômbica e líquida, obtida numericamente

através do método descrito na Referência 83, é igual a 1450±30 K, em bom acordo com o
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Figura 19: Distribuição radial de pares total g(r) para dissilicato de lítio em T = 1400 K
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valor experimental de 1360 K. Esta propriedade é importante para relacionar a emergência

da dinâmica vítrea e o grau de super-resfriamento aplicado no modelo computacional.

3.3.2 Difusão e relaxação estrutural

A Figura 21 mostra os resultados de simulação para os coe�cientes de autodifusão

D (Equação 2.10) para as três espécies atômicas do dissilicato de lítio em função da

temperatura. No mesmo grá�co são mostrados os dados experimentais disponíveis na

literatura. As difusividades para Si foram obtidas experimentalmente através de medidas

eletroquímicas de interdifusividade entre cátions84. Os dados de difusividade de Li foram

obtidos a partir de experimentos de condutividade elétrica e através do uso da equação de

Nernst-Einstein85. Os resultados numéricos obtidos via simulação computacional possuem

uma excelente concordância com os resultados experimentais, sobretudo em relação aos

valores absolutos de difusividades de Li. As difusões de Si concordam satisfatoriamente em

termos absolutos. Porém, sua dependência com a temperatura é reproduzida de maneira

ótima, indicando que as energias envolvidas no processo de quebra de ligações durante

o �uxo viscoso são previstas pelo modelo. Os íons formadores da rede vítrea, silício e

oxigênio, possuem sua mobilidade associada ao �uxo viscoso. Por outro lado, os íons de

lítio �permeiam� a rede, fazendo com que sua difusividade seja até três ordens de grandeza

maior que os íons da rede em uma dada temperatura.

O tempo de relaxação estrutural τα (Equação 2.8) obtido via simulação para os íons Si

pode ser comparado aos dados experimentais de viscosidade ηexp de acordo com o modelo

de Maxwell para altas temperaturas, de�nindo o módulo de cisalhamento instantâneo

dependente linearmente com a temperatura86 G∞ = G∞(2400)T/2400 com G∞(2400) =

33 GPa. Na Figura 22 são mostrados a curva de ajuste dos resultados experimentais87,

representada por uma função do tipo Vogel-Fulcher-Tammann (VFT) log η = A+B/(T −
T0), e o cálculo da viscosidade efetiva ηα = G∞τα obtida via simulação. O inset da mesma

�gura mostra o fator de não exponencialidade β (Equação 2.9) em função da temperatura.

No caso de β = 1, reproduz-se o comportamento de um líquido acima da temperatura de

fusão, em que o decaimento de sua função de espalhamento é exponencial. É importante

destacar, contudo, que mesmo para temperaturas acima da temperatura de fusão (T >

1400 K) pode-se observar os efeitos da dinâmica vítrea, como é o caso da relaxação não

exponencial.

Ainda na Figura 22 é possível observar um signi�cativo e crescente desacoplamento

entre τα e a viscosidade experimental com o decréscimo da temperatura. Rigorosamente,
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a comparação entre a relaxação estrutural obtida via simulação deve ser feita com a

viscosidade também obtida numericamente. No entanto para este sistema não foi possível

a obtenção de valores con�áveis de viscosidade com os métodos numéricos disponíveis.

Pode-se concluir pelo grá�co que ηα é ao menos uma boa aproximação para a viscosidade

do modelo mas não pode ser utilizado em substituição à viscosidade.

A obtenção da viscosidade via dinâmica molecular constitui um desa�o maior do

ponto de vista numérico e de custo computacional em comparação com o cálculo da di-

fusão translacional. Curiosamente, situação inversa ocorre em experimentos, em que a

viscosidade é facilmente acessível nos silicatos. A Figura 23 mostra a dependência do

coe�ciente de difusão dos íons Si DSi, representando os formadores da rede vítrea, com

a temperatura em conjunto com as difusividades efetivas Dη e Dα, calculadas através

da relação de Eyring D = kBT/λη, uma forma semelhante porém simpli�cada da re-

lação de Stokes-Einstein. Dη e Dα são calculadas utilizando as viscosidades ηexp e ηα,

respectivamente. A constante λ = 4,2 Åé calculada ajustando DSi com a difusividade Dη.

A relação de Eyring (ou, equivalentemente, a relação de Stokes-Einstein) é válida

quando obtém-se a concordância entre as difusividades translacional e efetiva, essa última

calculada a partir da viscosidade. Em relação à viscosidade ηexp, observa-se na Figura 23

que a relação de Eyring é válida para T > 1400 K. Por outro lado, utilizando a viscosidade

ηα obtida a partir do tempo de relaxação τα, notamos o desacoplamento entre DSi e Dα

em T ≈ 1800 K.

O papel importante da difusividade do silício em descrever o �uxo viscoso é um

fato inquestionável. A esta altura, também é pertinente analisar o papel do oxigênio

na própria mobilidade do silício, como sugere a Figura 21, por exemplo. Na Figura 24

são mostradas as razões entre as difusividades e tempos de relaxação entre as espécies

Si e O em função da temperatura. O comportamento das razões apresentadas permite

analisar a interdependência na dinâmica das espécies envolvidas. Com o decréscimo da

temperatura, há concomitantemente a diminuição da razãoDSi/DO e o aumento de τOα /τSiα

em proporções equivalentes. Em relação à difusão, é possível inferir a existência de uma

distinção dinâmica entre os íons O, mais especi�camente entre oxigênios ligantes e não

ligantes. No caso do dissilicato de lítio, existem três oxigênios ligantes para cada oxigênio

não ligante. Como a difusão é majoritariamente dominada pelas partículas mais móveis, a

difusão aumentada da espécie O é ocasionada pelos oxigênios não ligantes, justamente por

esses possuírem ligações químicas menos energéticas que os oxigênios ligantes. O processo

inverso ocorre com a razão τOα /τSiα . O tempo de relaxação é dominado pelos íons com
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Figura 23: Difusividade dos íons Si DSi em comparação com os valores efetivos Dα e Dη

obtidos a partir da relação de Eyring com λ = 4,2 Å.

menor mobilidade e, portanto, a relaxação da espécie O é in�uenciada principalmente

pelos oxigênios ligantes.

3.3.3 Dinâmica heterogênea

Uma questão importante acerca dos líquidos super-resfriados está em como descre-

ver os rearranjos moleculares na escala de tempo da relaxação estrutural. O dissilicato

de lítio a T = 1400 K já possui uma severa diminuição na sua mobilidade, ainda que

haja um baixo grau de super-resfriamento. Nesse caso, inspeções visuais usando apenas

con�gurações atômicas são ine�cientes para descrever os mecanismos de difusão. Para

esse propósito, foi realizado um experimento numérico capaz de determinar a distribuição

dos deslocamentos atômicos em um dado intervalo de tempo. O experimento numérico

é baseado em uma técnica desenvolvida por Voter88, 89 para identi�car eventos raros em

sistemas atômicos. Primeiramente, uma série de con�gurações separadas por um intervalo

de tempo �xo é gerada a partir de uma simulação na temperatura desejada. Em seguida,

as estruturas intrínsecas (vide Seção 1.2) são obtidas através da minimização de energia

de cada con�guração utilizando o algoritmo padrão de steepest descent. Dessa maneira,

a distribuição de deslocamentos das partículas Si entre duas estruturas subsequentes é
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Figura 24: Razões das propriedades dinâmicas entre as espécies Si e O em função da
temperatura.

calculada. As distribuições assim obtidas são curvas análogas à função de van Hove43

considerando apenas a parte translacional dos íons Si.

Nas Figuras 25 e 26 são mostradas as distribuições de deslocamentos dos íons Si para

as temperaturas 2000 e 1400 K, respectivamente. Os intervalos de tempo empregados são

relativos ao tempo de relaxação estrutural para cada temperatura analisada. Comparando

as distribuições de mobilidade, nota-se uma distinção qualitativa entre as duas tempera-

turas analisadas. Para T = 1400 K, há a formação de um patamar que persiste mesmo

com o aumento no intervalo de tempo empregado. Esse patamar indica a existência de

comportamentos dinâmicos distintos na amostra e está ausente no caso de T = 2000 K. É

possível notar, contudo, uma leve mudança de inclinação para deslocamentos maiores que

1Å e intervalos de tempo curtos. Outra observação importante é o caráter homogêneo

da distribuição de deslocamentos em T = 2000 K com intervalo adotado igual a 10% do

tempo de relaxação.

Ainda sobre a Figura 26, é possível destacar a evolução da distribuição com o período

de observação adotado. Nota-se que a distribuição tende para uma forma mais homogê-

nea à medida em que o intervalo de tempo de observação entre as estruturas aumenta,

demonstrando um caráter transiente da distribuição de deslocamentos. No entanto, dife-
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rentemente do caso em T = 2000 K, é necessário um tempo de observação muito maior que

o adotado para se con�rmar que a homogeneidade dinâmica em T = 1400 K é atingida.
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Figura 25: Distribuição dos deslocamentos de íons Si entre estruturas intrínsecas obtidas
a T = 2000 K em função do intervalo de tempo de observação.

A partir dos resultados da Figura 26, há a comprovação de subconjuntos de partí-

culas que possuem padrões de mobilidades bem distintos, caracterizando o aumento na

dispersão da relaxação das entidades formadoras do líquido na fase super-resfriada. Essa

observação vem acompanhada do decréscimo do fator de não exponencialidade (Figura

22), conforme discutido na Seção 1.1.3. No entanto, as distribuições de deslocamentos

não permitem concluir se as partículas de altas e baixas mobilidades estão espacialmente

correlacionadas, de acordo com a descrição das heterogeneidades dinâmicas presentes em

líquidos super-resfriados. As Figuras 27 e 28 mostram as con�gurações atômicas nas tem-

peraturas 2000 e 1400 K, respectivamente, após procedimento de minimização. Apenas

20% das partículas de silício com menor mobilidade após um intervalo de tempo igual a

2τα estão visíveis nas �guras. É possível observar que as partículas menos móveis estão

notadamente aglomeradas apenas para o caso T = 1400 K, con�rmando que as hetero-

geneidades dinâmicas estão espacialmente correlacionadas para este modelo de líquido na

condição de super-resfriamento.

O comportamento típico de um formador de vidros do tipo rede pode ser descrito

a partir dos resultados das �guras 26 e 28. A maioria das partículas realizam peque-
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Figura 26: Distribuição dos deslocamentos de íons Si entre estruturas intrínsecas obtidas
a T = 1400 K em função do intervalo de tempo de observação.

Figura 27: Con�guração minimizada dos 20% dos íons Si com menor mobilidade após um
intervalo decorrido de 2τα de evolução dinâmica a T = 2000 K. As ligações indicam os
primeiros vizinhos de cada partícula.
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Figura 28: Con�guração minimizada dos 20% dos íons Si com menor mobilidade após um
intervalo decorrido de 2τα de evolução dinâmica a T = 1400 K. As ligações indicam os
primeiros vizinhos de cada partícula.

nos deslocamentos, correspondendo a uma fração do comprimento da ligação Si-O, por

exemplo. Esses pequenos deslocamentos ocorrem de maneira coordenada de modo a criar

espaços livres na amostra, permitindo que uma pequena parte das partículas realizem des-

locamentos em saltos. Isso signi�ca que poucas partículas percorrem grandes distâncias

em comparação com os comprimentos de ligações típicos em tempos curtos comparados

com a relaxação estrutural. O comportamento qualitativo das curvas de distribuição de

deslocamentos em conjunto com as heterogeneidades dinâmicas espacialmente correlaci-

onadas estão em excelente acordo com a visão de Goldstein sobre a difusão nos líquidos

super-resfriados ocorrendo em saltos.

3.4 Discussão e conclusões

Como as propriedades dinâmicas se relacionam entre si em um líquido à medida em

que ele se aproxima da transição vítrea? Colocando a pergunta em termos práticos, é

possível associar a viscosidade a um processo cinético capaz de controlar a cristalização

em formadores de vidros? Esse tipo de questionamento pode ser respondido a partir

de alguns pontos de vista. Experimentalmente, é possível a�rmar categoricamente que

viscosidade, nucleação e crescimento no dissilicato de lítio estão associados ao mesmo



3.4 Discussão e conclusões 63

processo cinético, desde que a temperatura seja superior a 10% de Tg
12, 73. Sob um

ponto de vista mais fundamental, entretanto, o cenário para a existência de similaridades

dinâmicas não é óbvio. Com a crescente popularidade dos métodos numéricos de dinâmica

molecular, novas investigações e modelos surgiram na literatura sobre o assunto.

O modelo adotado reproduz de forma excelente as propriedades estruturais do dissi-

licato de lítio não cristalino, demonstrando que o modelo é adequado para o estudo do

sistema real. Conforme mostrado na Seção 3.3, os coe�cientes de difusão do material real

são bem reproduzidos em uma faixa de temperaturas altas em comparação com a tempe-

ratura de transição vítrea. Além disso, foi possível associar uma difusão efetiva a partir

de dados experimentais de viscosidade (equação de Eyring) com a difusão translacional,

obtida a partir do deslocamento quadrático médio. Essa relação utilizando a difusão dos

íons de silício é válida para T ≥ 1600 K. Apesar disso, foi observado no modelo um de-

sacoplamento entre a difusão translacional e a viscosidade ηα, calculada via relação de

Maxwell, em torno de 1800 K. A expectativa para o modelo era que ηα reproduzisse a

dependência funcional da viscosidade experimental em uma faixa mais extensa de tempe-

ratura. Em vez disso, ηα provê apenas uma boa aproximação para a viscosidade em altas

temperaturas.

De acordo com a Figura 21, o modelo computacional do dissilicato de lítio líquido apre-

senta a mobilidade dos componentes de sua matriz vítrea reduzida em relação ao líquido

real. Isso ocorre porque o modelo possui uma composição livre de impurezas, ocasionando

maior grau de polimerização na rede vítrea e afetando negativamente a difusividade dos

íons formadores da rede. Resta saber se essa simpli�cação do modelo in�uencia a vio-

lação da relação de Stokes-Einstein ocorrendo em uma temperatura relativamente maior

em comparação à temperatura �ctiva Tf ou mesmo a uma temperatura crítica, de�nida

arbitrariamente entre 1200 K e Tf . Apesar do modelo reproduzir as difusividades do

material real, não se pode a�rmar que a violação da relação de Stokes-Einstein ocorra no

material real da mesma maneira em que ocorre no modelo computacional. Com a dinâ-

mica molecular, foi possível obter a difusão dos íons da rede vítrea até T = 1300 K, 100

K abaixo do limite inferior da difusividade experimental disponível. Porém, o tempo de

relaxação estrutural, que foi usado para o cálculo da viscosidade nas simulações, desacopla

da difusão translacional a uma temperatura acima da temperatura de fusão prevista pelo

modelo. Esse fato está em evidente desacordo com as observações experimentais.

Finalmente, a dinâmica molecular foi muito e�caz em revelar as heterogeneidades dinâ-

micas a partir da distribuição dos deslocamentos e de visualizações atômicas. Na condição
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de super-resfriamento, há o aumento da dispersão nos tempos de relaxação do sistema,

acarretando uma distinção clara de padrões de mobilidade entre os íons formadores da

rede vítrea. Além disso, foi possível observar que as partículas com menor mobilidade

tendem a se aglomerar no sistema, mostrando que as heterogeneidades dinâmicas estão

espacialmente correlacionadas.
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4 Conclusões �nais

�Aprender é um prazer que nunca acaba.�

Arun Varshneya

Neste capítulo são apresentadas as discussões e as considerações �nais sobre a transi-

ção vítrea em simulações sob uma visão uni�cada do problema.
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4.1 Conclusões e considerações �nais

Nos capítulos anteriores, foi proposta a análise da fase líquida super-resfriada de

dois formadores de vidros com características fundamentalmente distintas. Utilizando a

mesma representação de Angell discutida na Seção 1.1.2 para dados experimentais de

diversos formadores de vidros, são mostrados na Figura 29 os resultados deste trabalho.

Para o modelo do dissilicato de lítio, os pontos e a curva são os mesmos da Figura 22

com a temperatura normalizada por Tg = 730 K, a temperatura de transição vítrea

experimental12. Para o Pd45Ni55, os pontos são os mesmos da Figura 9 e a curva é uma

função do tipo VFT ajustada nos pontos obtidos via simulação, com a condição η(Tg) =

1012 Pa.s. Nesse caso, Tg = 610 K é a temperatura de transição vítrea experimental para

a liga Ni-Pd-P36 utilizada como parâmetro. Para efeito de comparação, são mostrados

no grá�co os dados experimentais para a sílica6 como um exemplo de formador de vidro

forte. Além da evidente diferença entre as fragilidades cinéticas dos sistemas (o formador

de vidro metálico mais frágil do que o dissilicato de lítio), percebe-se em ambos um

desacoplamento sistemático dos resultados de simulação em comparação com as curvas

de ajuste experimentais. Não é surpreendente que a concordância dos pontos em relação

às curvas melhorariam caso o fator de normalização do grá�co, Tg, aumentasse para

os dados de simulação. Curiosamente, o efeito decorrente da alta taxa de resfriamento

aplicada durante as simulações computacionais é o próprio aumento de Tg, conforme pode

ser veri�cado na Figura 18.

A liga metálica baseada na composição Pd-Ni é um modelo representativo dos vidros

metálicos. Trata-se de uma nova classe de materiais que passa atualmente por uma época

ativa de descobertas importantes do ponto de vista tecnológico e teórico. Experimen-

talmente, um dos grandes desa�os é o desenvolvimento de novas ligas metálicas capazes

de produzir amostras vítreas cada vez maiores, utilizando as menores taxas de resfria-

mento possíveis. Isso signi�ca buscar as melhores composições químicas para o aumento

da capacidade de formação vítrea. Em simulações, no entanto, o objetivo é analisar os

fatores que favorecem a capacidade de formação vítrea sem realizar de fato o experimento

completo, ou seja, sem a necessidade de obter a amostra vítrea per se. A dinâmica mole-

cular mostrou-se adequada em revelar o aumento na cooperatividade do sistema ternário

em comparação com a liga binária original. Conforme discutido na Seção 2.1, os ma-

teriais com grande capacidade de formação vítrea possuem aumento na cooperatividade

em condição de alto grau de super-resfriamento. Recomenda-se naturalmente a con�rma-

ção experimental de que o aumento na cooperatividade obtido para este modelo esteja
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associado com o aumento na capacidade de formação vítrea do material real.

O modelo do dissilicato de lítio adotado neste trabalho mostrou-se capaz de reproduzir

de maneira bastante satisfatória as propriedades dinâmicas do material na fase líquida em

uma faixa de temperatura relativamente extensa. Em especial, a validade da relação de

Stokes-Einstein foi amplamente discutida no contexto das heterogeneidades dinâmicas.

Infelizmente, a dinâmica molecular foi pouco e�caz em prover resultados quantitativos

a respeito dos desacoplamentos entre difusão, relaxação e viscosidade. A conclusão do

estudo sugere que a relação de Stokes-Einstein via dinâmica molecular é válida até 1800

K, acima da temperatura de fusão calculada para o modelo. A principal suspeita para o

comportamento qualitativo em desacordo com as observações experimentais é a estrutura

idealizada da simulação em comparação com o material real. A ausência completa de

impurezas e a estequiometria �perfeita� das con�gurações do modelo computacional leva

a uma estrutura altamente polimerizada que pode afetar as propriedades dinâmicas de

maneira signi�cativa. Por outro lado, a dinâmica molecular demonstrou possuir excelentes

vantagens no detalhamento dos mecanismos de difusão. Em especial, foi possível distinguir

o comportamento qualitativo entre o líquido ordinário, a uma temperatura de 2000 K, e o

líquido super-resfriado a 1400 K, abaixo da temperatura de fusão de acordo com o modelo.
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Nesse último, foi possível identi�car a presença de heterogeneidades dinâmicas a partir

da visualização da con�guração atômica. Ao realizar o monitoramento dos deslocamentos

dos íons Si por um período comparável ao tempo de relaxação estrutural, foi mostrado

que as partículas com menor mobilidade se organizam no sistema em aglomerados.
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