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RESUMO

O entendimento das leis que explicam por que determinadas ligas formam
estrutura amorfa pelo resfriamento a partir do estado fundido sob taxas de
resfriamento menores do que outras ligas permanece como um dos grandes
desafios da ciéncia e engenharia de materiais. O entendimento desse aspecto
fundamental dessa nova classe de materiais metalicos tem uma importancia
tecnolégica bastante grande, pois possibilitaré a descoberta de novas
composig¢des de ligas com alta Tendéncia de Formagédo de Estrutura Amorfa,
TFA. Nesse sentido, diversos modelos/critérios tém sido propostos para
correlacionar aspectos composicionais com a TFA, com destaque para 0s
modelos: i) de instabilidade topoldgica, “critério A7, e i)  aproximagdo
termodindmica, “critério y*”. A aplicagdo deste ultimo em sistemas binarios se
mostrou excelente na predicdo de composicbes formadoras de amorfos.
Resultados experimentais ao longo dos anos evidenciaram que sistemas
multicomponentes, no minimo ternarios, sdo mais adequados para formar
amostras de grande volume com estrutura amorfa. O objetivo desta tese foi
buscar novas composi¢ées de ligas que apresentem alta TFA, em sistemas
baseados em elementos metalicos tradicionais e acessiveis, mediante a
aplicagdo dos modelos/critérios ja estabelecidos. Uma extensdo ao critério y*
para sistemas ternarios foi desenvolvida e validada para ligas do sistema Cu-
Zr-Al. Essa extenséo do critério y* foi, combinada com o critério A, aplicada
para a selegcado de novas ligas com alta TFA nos sistemas Ni-Ti e Ni-Nb-B. O
uso combinado de ambos os modelos se mostrou ferramenta bastante

poderosa na sele¢éo de ligas com a maior TFA.






SELECTION OF ALLOY COMPOSITIONS WITH HIGH GLASS FORMING
ABILLITY

ABSTRACT

The understanding of the law that explain why certain alloys form amorphous
structure by cooling the molten melt under cooling rates lower than others alloys
remains as one of the great challenges of the materials science and
engineering. There is not only scientific but also technological importance in
determining the best compositions that can form such metastable structures
with larger simplicity. In an effort for elucidating part of this mystery diverse
models and criteria are promising: i) of topological instability, "A criterion", and ii)
the thermodynamic approach, "y* criterion". The application of this last one in
binary systems showed excellent prediction of the amorphous former
compositions. Although, experimental results through the years have proven
that multi-component systems, especially ternary ones, are more suitable to
form bulk samples with amorphous structure. The goal of this thesis is to search
compositions with high glass forming ability, by means of the application of
models and criterions focusing on systems based on chemical elements of
relative low cost. An extension of the “y* criterion”, for ternary systems, was
developed and valided for Cu-Zr-Al alloys. That extension of the y* criterion
was, combined with the “A-criterion”, applied to select new alloy compositions
with high glass forming ability in Ni-Ti and Ni-Nb-B systems. The combined use
of both criterions was quite powerful tool in the selection of alloys with the
higher GFA.






PUBLICACOES

Periddicos Indexados:

. ROSENBERG, S.; AUDEBERT, F.; ALIAGA, L. C. R.; BOLFARINI, C;;
KIMINAMI, C. S.; BOTTA-FILHO, W. J.; Glass Forming and Crystallization
of Melt-Spun Mges(cu1-xAlx)2sMM19 (MM: mischmetal) Alloys. Aceito para

publicagdo em Materials Science Forum.

e ALIAGA, L. C. R;; DE OLIVEIRA, M. F. ; KIMINAMI, C. S.; BOTTA-
FILHO, W. J.; BOLFARINI, C.; Selection of Good Glass Former
Compositions in Ni-Ti System Using a Combination of Topological
Instability and Thermodynamic Criteria. Submetido para publicacdo a
Journal of Non-Crystalline Solids em 18/12/2006.

o DE OLIVEIRA, M. F.; ALIAGA, L. C. R.; The Thermodynamic Approach
for Glass Forming Ability in the Ternary Al-Ni-Y system. Submetido para

publicagdo em Materials Science and Enginnering A.

Congressos Internacionais

o ALIAGA, L. C. R.; DE OLIVEIRA, M. F.; KIMINAMI, C. S.; Amorphous
Alloy Formation In the Ni-Nb-Si System, 12th International Conference on
Rapidly Quenched & Metastable Materials, Jeju-Korea, 21-26 agosto
2005. Apresentacao de poster.

e MESQUITA, T. J.;; VIANNA, S. D. B.; RIOS, C. T.; ALIAGA, L. C. R;
BOLFARINI, C.; KIMINAMI, C. S; BOTTA-FILHO, W. J.; Production and
Characterization of CuZr-based Bulk Metallic. IIl Workshop on Metastable
and Nanostructured Materials. Rio de Janeiro- Brazil, 05-08 junho 2006.

Apresentacgao de poster



DE OLIVEIRA, M. F.; and ALIAGA, L. C. R.; The Thermodynamic
Approach For Glass Forming Ability In The Ternary AINiY System, V-Bulk
Metallic Glass Conference, Sendai- Japao, 01-05 oct. 2006. Apresentacao

de poster.

KIMINAMI, C. S.; ALIAGA, L.C. R.; DE OLIVEIRA, M. F.; BOLFARINI, C;;
BOTTA-FILHO, W. J.;, Topological Instability And Thermodynamic Criteria
For Selection Of Easy Glass-Former Compositions In Metallic Systems, V-
Bulk Metallic Glass Conference, Sendai- Japao, 01-05 oct. 2006.

Apresentacio oral

ALIAGA, L.C. R.; DE OLIVEIRA, M. F.; BOLFARINI, C.; BOTTA-FILHO,
W. J.; KIMINAMI, C. S.; Selection Of Good Glass Former Compositions In
NiTi System Using A Combination Of Topological Instability And
Thermodynamic Criteria, V-Bulk Metallic Glass Conference, Sendai-

Japéao, 01-05 oct. 2006. Apresentacao de poster.

Congressos Nacionais:

L. C. R. ALIAGA, M. F. DE OLIVEIRA, C. S. KIMINAMI, W. J. BOTTA, C.
BOLFARINI, A Aproximagao Termodinamica (critério y*) na Avaliagéo da
Tendéncia a Formacao de Estrutura Amorfa no Sistema Cu-Zr-Al. 17-
CBECIMat, Foz do Iguagu — Brasil, 15-19 Nov. 2006. Apresentacao de

poster.

L. C. R. ALIAGA, M. F. DE OLIVEIRA, C. S. KIMINAMI, W. J. BOTTA, C.
BOLFARINI, Formacao de Fase Amorfa no Sistema Ni-Ti. 17-CBECIMat,
Foz do Iguagu — Brasil, 15-19 Nov. 2006. Apresentacao de poster

L. C. R. ALIAGA, R. D. CORREA, M. F. DE OLIVEIRA, C. S. KIMINAMI,
C. BOLFARINI, W. J. BOTTA, Desenvolvimento de Ligas Amorfas do



Sistema Cu-Zr-Al Baseados no Critério A. 17-CBECIMat, Foz do Iguagu —
Brasil, 15-19 Nov. 2006. Apresentagao de péster.

P. GARGARELLA, M. F. DE OLIVEIRA, C. S. KIMINAMI, L. C. R. ALIAGA,
W. J. BOTTA FILHO, C. BOLFARINI, Desenvolvimento de Ligas Amorfas
do Sistema Al-Ce Baseadas no Critério A e no Critério Termodinamico vy*.
17-CBECIMat, Foz do Iguagu — Brasil, 15-19 Nov. 2006. Apresentagcao de

poster

P. GARGARELLA, M. F. DE OLIVEIRA, C. S. KIMINAMI, L. C. R. ALIAGA,
W. J. BOTTA FILHO, C. BOLFARINI, Desenvolvimento de Ligas do
Sistema Al-La-Ni Baseadas No Critério A. 17-CBECIMat, Foz do Iguagu —
Brasil, 15-19 Nov. 2006. Apresentacéo de péster.

L. C. R. ALIAGA, M. F. DO NASCIMENTO, M. F. DE OLIVEIRA, C. S.
KIMINAMI, C. BOLFARINI, W. J. BOTTA FILHO, Aplicacdo do Critério-A
no Estudo da Formagéo de Estrutura Amorfa e Cristalizagdo de Ligas do
Sistema Ni-Nb-Si. 17-CBECIMat, Foz do Iguagu — Brasil, 15-19 Nov. 2006.

Apresentacgao de péster.






INDICE DE TABELAS

Tabela 2.1 Sistemas de ligas formadores de MAGV .........ccccocevvveeviicrieiieene, 32
Tabela 3.1 Parametros para determinagéo da equacao da superficie planar.. 47
Tabela 3.2 Parametros usados para determinar a TFA y* com a espessura
critica alcangada em algumas composigdes de ligas do sistema Cu-Zr-Al. ...... 49
Tabela 4.1 Parametros usados na escolha dos elementos de liga para o
sistema base Ni-ND. ... 60
Tabela 4.2 Valores das entalpias de formacao de fase amorfa, compostos
intermetalicos e cristalizagdo e pardmetro y* ... 63

Tabela 4.3 Composicoes de liga e os parametros termodinamicos para a sua

escolha como formadoras de VIArOS. ..........cocieiiineineieeeee s 67
Tabela 4.4 Pureza nominal e morfologia dos elementos utilizados ................... 68
Tabela 4.5 Solugdes utilizadas na decapagem dos diferentes metais .............. 68

Tabela 4.6 Parametros de processamento das fitas para os diversos sistemas

Tabela 4.7 Temperaturas de cristalizagao e liquidus das ligas junto a

parametro termodinamicos de avaliagdo de TFA. ..., 72
Tabela 4.8 Parametros térmicos das fitas do sistema Ni-Nb-B processadas por
MEIE-SPINNING” ...ttt 77
Tabela 4.9 Pardmetros térmicos das fitas do sistema Cu-Zr-Al processadas por

“MEI-SPINNING” ...ttt ne s 84






XV

INDICE DE FIGURAS

Figura 2.1 Variagdo de volume em fungéo da temperatura no resfriamento. ..... 4

Figura 2.2 Termograma da liga vitrea de grande volume Pd-Ni-Cu-P [8]........... 5
Figura 2.3 Correlagbes entre caracteristicas térmicas das ligas e a Tendéncia

de Formacao de Estrutura Amorfa, TFA[14] ..o, 6
Figura 2.4 Viscosidade em fungdo de temperatura. [29]........cccccviiiiiiiiineennnns 11

Figura 2.5 Diagrama esquematico mostrando a alta estabilidade térmica dos
MAGYV quando comparados aos amorfos convencionais [17]. .........cccccceuvnnne. 13
Figura 2.6 Estruturas poliedrais de Bernal [33]. .......coooeeiiiiiiiiiiiiciee 15
Figura 2.7 Sistema ternario Al-Y-Ni com a representagao grafica das ligas que
permitiram uma nova aplicagdo do modelo de instabilidade topolégica na
predigdo do comportamento de cristalizagao. [43].......ccvvvvviviiiiiiiiiiiieeeee, 21
Figura 2.8 Sistema ternario Zr-Cu-Al mostrando as regidées com A < 0.1 para as
fases cristalinas. A area em cinza com A > 0.1 sugere composigcdes que

satisfazem o critério de instabilidade topoldgica para formagao de amorfos [44]

Figura 2.9 Representagao esquematica da energia livre de formacéo de fases
em fungao da COMPOSIGAOD [94]. ...coeeieeieeeeee e e e e e e 27
Figura 2.10 Representagcao esquematica das curvas To e formagao de fases
MELAESTIAVEIS [D5]. i ———— 28
Figura 3.1 Representagcao esquematica das superficies das entalpias de fase
amorfa (superficie parabdlica) e, do plano tangente as entalpias dos
intermetalicos que formam o tridngulo de compatibilidade. ...............ccccveeeee.. 44
Figura 3.2 Representacao esquematica do sistema Cu-Zr-Al mostrando dois
diferentes dominios de composi¢des. Para cada triangulo hd uma equacgéao de
fases intermetalicas correspondente. ........cooooiiiiiiiiiiiiiii e 46
Figura 3.3 Correlagédo da espessura critica Zc, com os diversos parametros
para determinar a TFA nas ligas do sistema Cu-Zr-Al. .............ccooiiiiiiiiiiiiiinnnes 50
Figura 3.4 Correlacao entre a espessura critica experimental e a tedrica........ 52
Figura 3.5 Relagao entre os parametros D* e y*, mostrando uma moderada

correlagao entre a termodinémica e a cinética nas ligas formadoras MAGV. .. 53



Figura 4.1 Curvas representativas das entalpias de formagao de solugéo sélida,
fase amorfa e compostos intermetalicos, calculadas a partir do modelo de
Miedema para 0 sistema Ni-Ti........ooooiiiiiiii s 56
Figura 4.2 Diagrama de fases do sistema binario Ni-Ti com as curvas de
predicdo de ambos 08 CritérioS [247] .....cooveeeeeiiiie e 57
Figura 4.3 Representacdo esquematica do diagrama Ni-Ti mostrando as
composicdes selecionadas e suas posi¢des relativas aos critérios de predicao

o L I SRR SRSRPRI 58
Figura 4.4 Faixa de composigdes com A > 0,1 e curva do parametro y*
superpostos ao diagrama de equilibrio do binario Ni-Nb.................................. 60

Figura 4.5 Isoterma a 950 °C do diagrama de equilibrio ternario Ni-Nb-B [249]

Figura 4.6 Representacado esquematica do diagrama ternario Ni-Nb-B, com as
regides de A > 0.1 (em branco) e A < 0.1 (em cinza) também se mostra o
dominio (pontilhado) utilizado nos calculos do parametro y*.........cccccoovcvveeeenn. 62
Figura 4.7 Representagdo em 3D do parametro termodinamico y* para o
sistema ternario inteiro Ni-ND-B. ..., 64

Figura 4.8 Diagrama de fases do sistema Cu-Zr-Al a temperatura de 800 °C

Figura 4.9 Representagao esquematica das regides topologicamente favoraveis
(regido em branco) a formar estrutura amorfa no sistema Cu-Zr-Al.................. 66
Figura 5.1 Termogramas de DSC do aquecimento a taxa de 40K/s das fitas
processadas por “Melt-SPINNiNG’. ... 72
Figura 5.2 Padrdes de difracao de raios-X das diversas ligas do sistema binario
L I PSR 73
Figura 5.3 Representacao esquematica do diagrama de fases Ni-Ti.
Superposigao de critérios indicativos de composi¢des glass formers e tipo de
estrutura das amostras processadas por solidificagédo rapida........................... 75
Figura 5.4 Termogramas de DSC das ligas do sistema Ni-Nb-B medidas
realizadas a taxa de aquecimento de 40 KI/s. .........ooooieiiiiiiiiiiiicceccc s 76
Figura 5.5 Padrdes de difragdo de raios-X das amostras processadas por melt-

SPININUIG ettt e e e e e e e e e e e e e e 79

XVl



Figura 5.1 Difratogramas de raios-X de amostras processadas em forno a arco
mostrando a formag&o da fase big-Cube. ...........cccooooiiiiiiiiiiiii e 80
Figura 5.6 Padrdes de difragdo das amostras em forma de fita processadas por

IMEIE=SPINNIIG. ...t e e 81
Figura 5.7 Termogramas de DSC das ligas ternarias do sistema Cu-Zr-Al, as

medidas foram realizadas com taxa de aquecimento de 40 K/min................... 82






a(r)
IV(T)

SIMBOLOS E ABREVIACOES

Soluto primario

Soluto dos sitios octaedrais

Soluto dos sitios tetraedrais

Composigéao de liga

Concentragao atdmica superficial

Difusividade

Parametro de fragilidade

Comprimento da dire¢ao dos planos de maior densidade
atébmica

Funcado que mede o grau em que atomos / sdo rodeados por
atomos J.

Funcéo de distribui¢do radial reduzida

Taxa de cristalizagao

Modulo volumétrico

Constante de Boltzmann

Diadmetro atémico

indice de um dado elemento em uma fase intermetélica
Densidade eletronica

Numero de Avogadro

Radio atbmico de um dado elemento quimico

Taxa critica de resfriamento

Temperatura de transigao vitrea

Temperatura de cristalizagao

Temperatura liquidus

Temperatura de Voguel-Fulchem

Temperatura vitrea reduzida

Frequéncia de crescimento

Volume atémico

Volume molar de uma fase solvente

Volume molar de uma fase soluto



X

Zee

Z;
TFA
MAGV
FE
FDR

a

a(T)

B
v = TX/(Tg+T)

*

Y
r

ATX = Tx = Tg
AH¢

AHamf

AHint
AHinterf

ASs

AG*

Agl-s

ACp'-S

n(T)

XX

Fracao atbmica

Espessura maxima de formacao de amorfos experimental
Espessura maxima de formagéo de amorfos tedrica
Tendéncia de formagao de amorfos

Ligas amorfas de grande volume.

Fator de empacotamento

Funcéo de distribuicao radial

Fase primaria

Fator de correg¢ao na taxa de nucleacao

Fase intermetalica

Parametro cinético para medir TFA

Parametro termodinamico para medir TFA

Pardmetro de ordenamento quimico

Intervalo de temperaturas de liquido super-resfriado
Entalpia de fuséo

Entalpia de formacgéo de fase amorfa

Entalpia de formacgao de compostos intermetalicos
Entalpia de formagéo de compostos intermetalicos hipotéticos
Entalpia interfacial quimica entre dois elementos diferentes
Entropia de fusao

Energia livre para formagédo de um nucleo cristalino
Variagéo de energia livre volumétrica entre o liquido e o sdlido
Capacidade térmica especifica

Viscosidade

Parametro de rede da célula empacotada por clusters
Parametro indicativo de instabilidade topoldgica

Mdédulo de cisalhamento

Compostos intermetalicos estaveis

Densidade atémica

Energia interfacial entre o liquido e sélido



XX1

Coeficiente de compactacao da rede cristalina ou fator de
empacotamento.
Composto intermetalico do sistema Cu-Zr-Al

Fator de corre¢ao do volume de um intersticio (tetraedral ou

octaedral) da rede cristalina
Deformacao critica da rede cristalina
Funcéo trabalho

Elemento solvente de uma dada liga multicomponente






SUMARIO

AGRADECIMENTOS ...ttt e e e e e e e e e [l
RESUMO ...t e et e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e ea e e s e s aa e e e annnnnnes V
AB ST RACT ettt e e e e e e e e e e et a e e e e e et r e e e e e e e nnnrraeeaaeanans Vi
PUBLICACOES.......ooeoeeeeeeeeeeeeeeeee ettt n st saeae e IX
INDICE DE TABELAS ...ttt Xl
INDICE DE FIGURAS ...ttt e e e e e e e e e e e e e XV
SIMBOLOS E ABREVIACOES .......coo oottt XIX
SUMARIO ..ot e e e e e rr e eeeeees XX
1 INTRODUGAO E OBUETIVOS .....coo ettt 1
2  REVISAO DA LITERATURA ..ottt 4

2.1 CONCEITOS BASICOS DOS MATERIAIS AMORFOS .......cuvviiieeeiiiiiiieeeaaaeeaanes 4

2.2  LiGAS AMORFAS DE GRANDE VOLUME, MAGV, E TENDENCIA PARA

FORMACAO DE ESTRUTURA AMORFA, (TFA) ..eeeieeeeeeieeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeee, 7
2.2.1 Enfoque Termodin@miCo...............oooooeiiiiiiiiiicccr e 7
2.2.2 Enfoque CINGLICO......uuuiieiiiiiiiieeeeeeeeeeee e, 10
2.2.3 Enfoque Estrutural ... 13

2.3 O CRITERIO DE INSTABILIDADE TOPOLOGICA (CRITERIOA) ..cuvvvieeeeeeeennnes 20

2.4  MoDELOS MAIS USADOS NO DESENVOLVIMENTO DE MAGV .........ccceeee.. 25
2.4.1 Entalpia de Mistura Negativa...........ccccooeeiiiiiiciii e, 25
2.4.2 Diferencas nos Raios AtOMICOS..........cccceeiciniiuniniiiiiiiiieeeeeeeeeeeeeeee 25
2.4.3 Composigcdes Eutéticas .............ccoooiiiiiiiiiiii e 26
2.4.4 Ligas Multicomponentes (“Principio da Confus&o”)...........cccceeeeeenn. 28
2.4.5 Diagramas de FasesS.......ccccouiiuiiiiiii i 29
P G I O B O 41 =T o 1 SRR 29

2.5  LIGAS AMORFAS DE GRANDE VOLUME (MAGV).....cccoiiiieeeeeeeiieeiee e 30

2.5.1 Ligas Baseadas €mM CU........cccueiiiieiiiiiiiiiiie e eaenee e e e 33



2.5.2 Ligas Baseadas em Ni. ......oooooiiiiiiiiiiiiiii e 35

3 EXTENSAO DO CRITERIO TERMODINAMICO “y*” PARA SISTEMAS

TERNARIOS . ..ottt ettt ettt ettt et et e et e et e ete e e ee et eeaes 38
3.1 O MODELO ATOMO MACROSCOPICO ...vveeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeneeeeeee e, 38
3.2  AAPLICACAO DO MODELO NA SELECAO DE LIGAS AMORFAS .......uceevvnneeennnn. 40
3.3 VALIDAGAO DA EXTENSAO DO CRITERIO y PARA O SISTEMA CU-ZR-AL. ..... 45

4 DESENVOLVIMENTO DE NOVAS LIGAS COM ALTA TFA A BASE DE

41 SELECAO DE LIGAS USANDO A COMBINACAO DOS CRITERIOS TOPOLOGICO

(A) E TERMODINAMICO (7). tvveeeeeeeiiinieeeeeeeeseeinieeeaaeesesnnsaeeeeeeessnnsnnneeeeseesnnnnnnenes 55
4.1.1 Ligas do Sistema Ni-Ti.......oooouiiiiiiiiiiiiiee e 56
4.1.2 Ligasdo Sistema Ni-Nb-B..................c s 59
4.1.3 Ligas do Sistema CU-Zr-Al. .........ccoooiiiiiiiiciiee e 64

4.2  MATERIAIS E METODOS. ...ccittiiiiiiiiieeeee e 67
4.2.1 Preparagdo das Ligas ........cceeeeeeeieiiiiiiiiiieeeeeee e 67
4.2.2 Processamento de Fitas........cccceeeeiiiiiiiiiiiicci 69
4.2.3 Metodologia da caracterizacdo das Amostras .........cccccoeecuvieeeeeennnns 70

5 RESULTADOS E DISCUSSOES........coooiieeeeeee e 71
511 Ligas Ni=Ti wuveeeiiiiieiiieee et a e 71
5.1.2 Ligas Ni-ND-B ........ooeiiiiiiiii e 75
5.1.3 Ligas CU-ZI-Al ... 79

B CONCLUSOES ...ttt 85

7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS........coocvieeeeeeeeeeeeee e 87

8 REFERENCIAS BIBLIOGRAFICAS..........c.coovueueieieeeeeeceieee e 89

ANEXO A e 111

XX1V



1 Introducéo e Objetivos

As ligas metalicas amorfas de grande volume ou macicas (na presente
tese sera usada a sigla MAGV), conhecidas pelo termo inglés bulk metallic
glasses, tém recebido grande atencdo nos ultimos anos por apresentarem
alguns atributos com grandes perspectivas de aplicagbes industriais:
dimensdes na escala de milimetros ou mesmo centimetros e propriedades
mecanicas excepcionais. Devido a n&o ocorréncia dos mecanismos de
deformacéo plastica através de movimentos de discordancias pela inexisténcia
de ordenagao atbmica de longo alcance, os metais com estrutura amorfa
apresentam alta resisténcia mecéanica acima de 2 GPas, e alta elasticidade
(2%, comparado com 0,2% dos metais cristalinos em geral), que, combinada
com sua elevada tensdo de escoamento e tenacidade a fratura, os torna
materiais de grande interesse para aplicagdes estruturais.

Uma questdo de suma importancia para as ligas com estrutura amorfa é
o0 processo de cristalizacdo. A sua cristalizacdo com o aquecimento pode
ocorrer de duas formas. A primeira € por meio do inicio da cristalizagdo antes
de se atingir a temperatura de transigdo vitrea (Tg4), formando num primeiro
estagio de cristalizacao da fase primaria em dimensdes nanométricas; as ligas
com esse comportamento foram as primeiras a serem exploradas neste campo
de estudo e conhecidas como LIGAS AMORFAS. A segunda forma de
cristalizagdo é por meio do inicio da cristalizagdo a temperatura acima da
temperatura Ty, apresentando um intervalo de temperatura em que ocorre um
estado de liquido super-resfriado (AT, = Ty — Tg), faixa de temperatura entre a
transigéo vitrea, Ty, e o inicio da cristalizagdo, T,) formando, no primeiro
estagio de cristalizagdo, uma fase cristalina primaria ou uma reagao eutética;
as ligas com esse comportamento serdo aqui denominadas de LIGAS
VITREAS. Convém notar que néo existe essa clara distingdo na literatura da
area. As LIGAS AMORFAS podem apresentar propriedades superiores quando
cristalizadas parcialmente, por aquecimento controlado até somente o primeiro
estagio de cristalizacdo, pois os cristais em tamanhos nanométricos embebidos

na matriz amorfa remanescente podem segurar ou retardar o amolecimento por



deformagédo, o que restringe a atividade das bandas de cisalhamento,
induzindo a formagédo de pontes entre as bandas e movimento de linhas de
discordancias nos cristais, resultando num maior trabalho mecénico até a
fratura e, portanto, maior resisténcia mecénica e também ductilidade; essas
ligas sao denominadas de LIGAS NANOCRISTALINAS. Por exemplo, nas ligas
de Al com estrutura amorfa cristalizada parcialmente, contendo uma dispersao
de cristais nanométricos (com fragéo volumétrica de 10 a 30%), os valores de
resisténcia mecéanica sédo da ordem de 30% superiores aos das ligas totalmente
amorfas e 150% superiores aos das ligas convencionais de alta resisténcia

[1,2]. As LIGAS VITREAS, quando aquecidas no intervalo AT,, se comportam

como liquido viscoso, com a viscosidade de cerca de 107 Poise nesse estado
super-resfriado. Esse comportamento viscoso confere a liga capacidade de
conformacgao no estado viscoso, isto €, conformagao net-shape e moldagem
por injecao [3]. Essa ultima caracteristica € a causa para a euforia associada as
ligas amorfas de grande volume. Isso implica que as ligas podem ser
conformadas por processos near-net-shape permitindo a fabricagao de formas
complexas e intrincadas (por exemplo, engrenagens com dimensdes de 1Tmm
de diametro e 700um de espessura) através de moldagem por injecdo com a
manutencdo da estrutura amorfa [4]. Essa caracteristica também abre
possibilidades de consolidacao de fitas ou pés atomizados amorfos em tarugos
por extrusdo a quente; por exemplo, pés atomizados amorfos da liga Al-Ni-Y-
Co foram consolidados por extrusdo a quente, produzindo pequenos cilindros
de dimensdes milimétricas com estrutura totalmente amorfa que apresentou

limite de escoamento de 1,4 GPa [5].

Por outro lado, as duas correntes atuais de pesquisa para o
desenvolvimento das ligas metalicas vitreas sdo: determinar os sistemas e as
composicoes que apresentem alta Tendéncia a Formagao de Estrutura Amorfa
(TFA), sendo também importante a previsdo do tipo de cristalizagdo (ligas
vitreas ou ligas amorfas); e desenvolver novos processos ou otimizar os ja
existentes que permitam a obtencdo de materiais amorfos em dimensbes que
possam ser Uteis do ponto de vista da engenharia. Por exemplo, os MAGV a

base de Zr exibem excelentes propriedades mecanicas e vém sendo usados



em aplicacbes estruturais em equipamentos esportivos. Os materiais amorfos
também vém sendo usados em cases de celulares, reldgios, pen-drives etc.
Nas ultimas duas décadas, muitas ligas MAGV tém sido descobertas e, por
meio de extensivos experimentos, alguns critérios empiricos foram propostos a
fim de avaliar novas composi¢cdes. No entanto, embora esses critérios
fornecam boa concordancia com grande parte dos sistemas, nao sao
universais. De maneira geral, eles sdo conhecidos como regras empiricas de
Inoue [6] e sdo enunciados como: 1) grande diferenga no tamanho atémico dos
principais componentes de liga; 2) grandes entalpias de mistura negativas no
liquido; e 3) sistemas multicomponentes com mais de trés componentes.

Embora se tenham desenvolvido ligas com alta TFA como, por exemplo,
(Zr3Ti)s5Bexn 5Cui25Niig  com alguns centimetros de espessura [7] e
Pd40Cu3oP20Niip com até 72 mm de espessura [8], devido ao seu elevado custo
as pesquisas atuais estdo voltadas as ligas baseadas em metais mais
tradicionais como Fe, Co, Ti, Ni e Cu.

No contexto acima apresentado, a presente tese teve como objetivo
principal buscar novas composi¢cdes de ligas que apresentem alta TFA em
sistemas baseados em elementos metdlicos tradicionais e acessiveis, tais
quais Ni e Cu, pela avaliagdo dos critérios empiricos € modelos tedricos ja

estabelecidos.



2 Revisao da Literatura

2.1 Conceitos Basicos dos Materiais Amorfos

Normalmente, quando um metal liquido é resfriado a certa temperatura —
abaixo da temperatura de fuséo (T,), para o caso de metais puros, ou abaixo
da temperatura liquidus (T)), para o caso de ligas—, ocorre 0 processo de
nucleacgao e crescimento e o metal solidifica apresentando estrutura cristalina.
Entretanto, caso a taxa de resfriamento seja suficientemente alta para impedir
que os atomos do metal formem nucleos ou que os nucleos formados cresgam,
e uma vez ultrapassada a temperatura de transigdo vitrea, T4, 0 metal solidifica
apresentando estrutura desordenada, similar a do estado liquido, porém com
reduzida mobilidade por estar na temperatura ambiente.

A cristalizagdo é uma transigdo de fase de primeira ordem e exibe uma
mudanga brusca na curva representativa de alguma das propriedades fisicas
extensivas como volume V, entalpia, H, e entropia S. Em contraste, o estado de
liquido super-resfriado €& caracterizado por uma mudanga continua destas
variaveis termodindmicas, desde o estado liquido até o estado sdlido, como é
observado na representacdo esquematica da solidificagdo com estrutura

amorfa, fendbmeno também chamado de vitrificacdo, na Figura 2.1
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Figura 2.1 Variagdo de volume em fungéo da temperatura no resfriamento.



Valores das temperaturas de transigdo vitrea, T, sado determinados
experimentalmente durante o aquecimento do metal com estrutura amorfa. Ela
ocorre em uma faixa de temperatura e depende do histérico térmico do sistema
durante a medida. Os valores de T, sdo diretamente proporcionais a taxa de
aquecimento, ou seja, quanto menor a taxa de aquecimento, menor € o valor
da temperatura de transicdo. Esta proporcionalidade € um indicativo de que a
transigdo vitrea € dominada por fatores cinéticos e dinamicos [9].

Num metal com estrutura amorfa, certas caracteristicas térmicas sao
importantes: a temperatura de transigao vitrea reduzida [10, 11], T,y definida
como a razao entre a temperatura de transicéo vitrea e a temperatura de fusao
(Tg/Tm); a regido do liquido super-resfriado [12], AT, definida como a diferenca
entre a temperatura de cristalizagéo (7x); e a temperatura de transigédo vitrea
(Tg), ou seja, ATy = Ty-Tg, v = T/(Ty+T) [13]. Essas temperaturas séo
determinadas, na maioria dos casos, mediante medidas de analise térmica por
calorimetria diferencial exploratéria. Na presente tese, usaremos a abreviatura
‘DSC”, que vem do inglés differential scanning calorimetry e € amplamente
utilizada na literatura nacional. Na Figura 2.2, é apresentado um termograma
tipico da analise por DSC de MAGV a base de Pd.

-— -0X3J

Pd4gNi gCuzgPyg
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Figura 2.2 Termograma da liga vitrea de grande volume Pd-Ni-Cu-P [8]



E importante destacar que, durante muitos anos e, ainda hoje, as
caracteristicas de T,, e AT, tém sido consideradas indicadores da TFA. Essas
caracteristicas, obtidas da cristalizacdo pelo aquecimento do metal amorfo,
embora apresentem discrepancia em alguns casos, de maneira geral fornecem
informagéo util para efeitos de formulagdo de novos sistemas de ligas. Por
outro lado, existe um parametro muito importante que mede a TFA, relacionado
diretamente a vitrificagdo do liquido e conhecido como taxa de resfriamento
critica R;, que é a minima taxa de resfriamento necessaria para levar o metal
liquido a amorfizagdo completa. Quanto menor é R;, maior a TFA de uma liga;
porém, esse parametro é dificil de ser medido experimentalmente para taxas
maiores que 10°C/s e, teoricamente, se fazem algumas estimativas tendo em
conta a questao cinética envolvida na transformacao de fase do sistema, como
sera visto mais adiante.

A Figura 2.3 apresenta, de maneira resumida, a correlagdo das

caracteristicas térmicas de ligas com a TFA.
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Figura 2.3 Correlagdes entre caracteristicas térmicas das ligas e a Tendéncia
de Formacao de Estrutura Amorfa, TFA [14]



2.2 Ligas Amorfas de Grande Volume, MAGV, e Tendéncia Para

Formacéao de Estrutura Amorfa, (TFA)

As MAGYV séo ligas que apresentam alta TFA, ou seja, formam estrutura
amorfa sob taxas de resfriamento inferiores a 10?K/s, que permitem a produgao
de amostras espessas, com dimensdes na escala de milimetros ou mesmo
centimetros, com estrutura totalmente amorfa, simplesmente pelo vazamento
do metal fundido em coquilha de cobre (veja Figura 2.3).

A questdo por que certos sistemas metalicos formam estrutura amorfa
com maior facilidade, isto é apresentam maiores TFAs que outros, € de
consideravel importancia cientifica e tecnoldgica. Isso permanece como um dos
maiores desafios na ciéncia e engenharia de materiais e, embora algumas
regras empiricas tenham sido formuladas e se mostrem razoavelmente
satisfatérias em explicar a TFA em certos casos, ndao ha uma regra geral que
possa ser universalmente usada para predizer a TFA. Tal questdo vem sendo

abordada sob diferentes enfoques: termodinamico, cinético e estrutural.

2.2.1 Enfoque Termodinamico

Sob o enfoque termodinamico, uma alta TFA esta relacionada a pequena
forga motriz para cristalizacdo do liquido super-resfriado. A energia livre que
uma flutuacao térmica local deve vencer a fim de formar um nucleo estavel num
metal puro [15] € dada por:

AS ATV
N,

o a

AG =o0.A- (2.1)

em que: o € a energia interfacial; A, area da interface; AS;, entropia de fusao;
AT, o super-resfriamento; V, o volume e N, o numero de Avogadro. O primeiro
termo na Equacdo (2.1) é associado a criagdo da interface liquido-cristal
fornecendo energia interfacial positiva que se opde a nucleagéo, e tem sido
mostrado que tal contribuicdo energética é relativamente pequena [16]; o
segundo termo é associado a diferenga de energia livre entre o liquido super-
resfriado e o cristal, a qual prové forga motriz para a nucleagdo do cristal,

afetando fortemente a cinética da nucleagéo. A energia de ativagao para formar



um nucleo estavel esférico, a partir do liquido, segundo a teoria de nucleagao
homogénea é dada por [17]:
. 16_77 o’
3 (Aglfs)z

em que A4g.s € a mudanga de energia entre o liquido super-resfriado e o cristal.

(2.2)

Em funcdo da variagdo do calor especifico diferentes, expressdes para A4g.s
tém sido propostas [18-20]; nesta revisdo sera considerada a expressao

proposta por Loffler [21]
Ag, = a(T).AS (T,~T) (2.3)

em que o(T) € um fator de corre¢cdo, que diminui lentamente desde 1 em T,

para 0,7 em Ty, e ASfé a entropia de fuséo.

De maneira experimental, Ag.s pode ser determinada a partir de dados de

analise térmica, integrando a diferengca da capacidade térmica especifica

AC"(T) de acordo a seguinte expressao:

Ag, (T)=AH, -AS,T,~[" {AC}“‘ (T)-@}dr (2.4)

Um baixo valor de Ag.s pode ser devido a uma pequena entalpia de fusao
e uma grande entropia de fusdo. Grandes valores de entropia sdo esperados
em sistemas multicomponentes ja& que AS; é proporcional ao numero de
estados microscopicos [16], que se relacionam estreitamente ao grau de
aleatoriedade no estado liquido.

Recentemente, Senkov et al. [22] propuseram um modelo baseado na
comparagao das energias livres dos estados de liquido super-resfriado e
cristalino. Assumindo a existéncia do cristal perfeito com 4G = 0 e, dado que a
formacdo de fase amorfa e a solugcdo sdlida supersaturada sao processos
competitivos durante a solidificagdo rapida, a amorfizagdo s6 seria possivel
quando a fase amorfa fosse mais estavel que a solucéo soélida supersaturada,

isto é, quando 4G, < AG.. Neste estudo, os autores também mostraram a



importancia dos parametros elasticos dos principais elementos de liga,
destacando-se como bons elementos base aqueles que mostraram raio
atbmico grande com elevado modulo de cisalhamento (), e como possiveis
solutos aqueles elementos com maior médulo volumétrico (B). E importante
destacar neste ponto que o modelo da suporte direto a regra da razdo de
tamanho atémico; entretanto ndo da suporte nenhum a regra de sistemas
multicomponentes, sendo estas duas das famosas regras empiricas seguidas
por muito tempo na pesquisa de MAGV.

Por outro lado, segundo alguns pesquisadores, dado que a diferenca de
energia livre entre os estados cristalino e vitreo € pequena, considerando-se
que a diferenga em entropia é relativamente pequena [23], para efeitos praticos
eles ponderaram que se pode considerar a entalpia equivalente a energia livre.
Partindo desta premissa e considerando que amorfizagdo seja devida a
competicdo de fases durante o processo de solidificagdo rapida, Dong et al.
[24] propuseram recentemente, em 2006, um novo parametro para determinar

a TFA em sistemas binarios mediante a relacao:

amf
v =ﬁ (2.5)

em que AH e AH™ s&o as entalpias de formacéo de fase amorfa e os
compostos intermetalicos respectivamente, sendo AH™™ = AH™ - AH™ a
entalpia de cristalizacdo. As entalpias AH"" e AH™, segundo essa proposta,
seriam determinadas de acordo com o modelo de Miedema [25]. E importante
destacar que esta aproximacdo termodindmica para relacionar a TFA com a
composicao quimica tem dado 6timos resultados nos sistemas binarios Ni-Nb
[24], Cu-Zr [26] e Cu-Hf [27] identificando as melhores composicbes formadoras
de MAGV.

Entretanto, a proposta de Dong et al. [24, 26, 27], nas trés publicag¢des, se
limita a sistemas binarios, embora seja sabido que os melhores sistemas para
formar MAGV sao multicomponentes, sendo no minimo sistemas ternarios
(como podera ser observado na Tabela 2.1 do subcapitulo 2.5 seguinte). Isso
motivou aexpansao desse critério para sistemas ternarios na presente tese.

Assim, os detalhes dessa proposi¢cao de Dong et al. [24] estdo apresentados no



Cap.3 juntamente com a extensdo para sistemas ternarios, que é uma das

contribuicdes desta tese.

2.2.2 Enfoque Cinético

Uma das diversas formas de avaliar a TFA é a taxa critica de
resfriamento, R, necessaria para solidificar um metal liquido com estrutura

amorfa através da supressao do processo de cristalizacao.

De maneira complementar a pequena forgca motriz termodinamica, a
formacdo da estrutura amorfa €& favorecida por fatores cinéticos que
influenciam, de forma negativa, a nucleacdo e o crescimento de fases
cristalinas durante o processamento das ligas. A fim de entender as limitagbes
cinéticas, € necessario conhecer a frequéncia de nucleagao, /,(T), que se
define pelo nimero de ntcleos formados por segundo e por cm® e a taxa de
crescimento de cristais U(T) para estabelecer diagramas de transformacao
tempo temperatura (TTT) e, a partir destes, obter diagramas de resfriamento
continuo (DRC) para, deste modo, determinar a R, requerida para a formacao

de vidros.

Partindo da base da teoria classica de nucleagdo homogénea, Uhlman
[28] apresentou uma expressao que depende de um termo termodinamico e um
termo cinético. O primeiro termo esta relacionado a probabilidade de uma
flutuagdo superar a barreira de nucleagédo, e o segundo termo depende do
movimento dos atomos através de uma interface liquido-cristal. Tal expressao é

dada por:

A AG”
_ 4 _ 26
I, D) .exp[ j (2.6)

onde A, é uma constante da ordem de 10% Pa.s/m’s, kg a constante de
Boltzmann, e 7(T) a viscosidade que € o parametro cinético que influencia a
formacao de vidros e se relaciona com a difusdo atdmica mediante a equacéao

de Stokes — Einstein:

10
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__kAT (2.7)
3rln(T)
em que / é o didmetro atdmico. A viscosidade dos liquidos € comumente
descrita pela relagéo de Vogel-Fulcher-Tamman (VFT):
DT
T)=n ex . (2.8)
n(T)=n, p[ T ]

em que D* é o parametro de “fragilidade”, T, é a temperatura de VFT, 7, € uma
constante inversamente proporcional ao volume molar do liquido.

O parametro de fragilidade descreve o grau com o qual a viscosidade de
um liquido super-resfriado se desvia do comportamento tipo Arrhenius’, como
se observa na Figura 2.4.

Liquidos sao referidos comumente como “frageis” quando D* < 10, e
“fortes” quando D* = 20. Liquidos fortes tém uma alta viscosidade em equilibrio
e mostram maior dependéncia da temperatura tipo Arrhenius, sendo este o

caso dos liquidos formadores de estruturas metalicas vitreas volumosas [29].
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Figura 2.4 Viscosidade em fungao de temperatura. [29]

' Este comportamento é dado pelo desvio da relagdo D = Do.exp(H/KT)



Para avaliar a frequéncia de nucleagdo (2.6), consideram-se as
expressoes (2.3), (2.7) e (2.8), assim como a relagao:

!
a.AH )

WY =9

Realizando-se calculos algébricos e usando-se as abreviagbes T, =T/T,
T =TJ/T; (temperatura de VFT reduzida) e 4=16z0°/(3k,a’AS?), a taxa de

nucleagdo homogénea é dada por:

4 ( DT, 4
;oA 4 2.10
ey eXp{ T,—T,.V]expt 2(1—1;)2] @19

O primeiro termo exponencial diminui rapidamente com o super-
resfriamento na sequéncia T, < T, < 1, e 0 segundo termo aumenta
rapidamente na mesma ordem. Desta forma, a maxima taxa de nucleagao

ocorre em super-resfriamentos intermediarios.

Na expressdo (2.10), observa-se que a taxa de nucleagdo diminui
rapidamente para maiores valores de T,. Turnbull [10] considerando, em sua
analise cinética, T, igual a Ty encontrou que a nucleacdo homogénea era
suprimida para valores de T,4 > 2/3; no entanto, evidéncias experimentais mais
recentes [30] mostraram que a T, é substancialmente menor, sendo, em alguns

dos casos, 60% de T,

De maneira analoga a taxa de nucleagédo, a taxa de crescimento envolve
o produto de um fator cinético e um termodinamico. A expressao considerada

por Uhlman [31] é dada por:

U(T) =f?{1—exp[%f)ﬂ (2.11)

B

onde V é o volume atbémico e f é a fragado de sitios na interface liquido — cristal,

onde os atomos sao preferencialmente aderidos ou removidos.

Conhecendo-se as taxas de nucleacdo e crescimento, a fracdo de
material cristalizada, x, pode ser determinada em fungdo do tempo e da

temperatura usando-se a relagdo de Johnson-Mehl-Avrami [32].
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x :%.I.U?’.t“ (2.12)

em que | e U sdo as taxas de nucleagdo e crescimento, respectivamente. A
expressao permite obter curvas de transformagado tempo temperatura (TTT)
para valores de x << 1. A partir dessas curvas, € possivel calcular diretamente
a temperatura de nucleagao (T,) e o tempo correspondente (t,), assim como a
taxa de resfriamento critica, que € um parametro muito importante neste

estudo.

A Figura 2.5 mostra uma representagcdo esquematica das curvas TTT e
das curvas representativas da taxa de resfriamento. Observa-se a alta
estabilidade térmica dos MAGV quando comparados aos amorfos

convencionais.
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Figura 2.5 Diagrama esquematico mostrando a alta estabilidade térmica dos

MAGYV quando comparados aos amorfos convencionais [17].

2.2.3 Enfoque Estrutural

O problema de determinar a estrutura de um cristal consiste basicamente

em identificar as coordenadas de todos os atomos em uma célula unitaria e



com isto descrever, com certa precisao, as diferentes propriedades. Para um
metal amorfo, no entanto, a estrutura pode somente ser descrita em uma base
estatistica; ndo ha célula unitaria e os ambientes sao diferentes para atomos
quimicamente idénticos [33]. A maior parte da analise da estrutura dos vidros
tem sido baseada na funcao de distribuicao radial (FDR), a mesma que pode
ser determinada a partir de experimentos de espalhamento. As FDR fornecem
uma medida da probabilidade de encontrar um atomo centrado em uma
distancia r de um atomo central referencial; elas séo freqientemente dadas em

uma forma reduzida como:

g(r)=4xr(p(r)-p,) (2.13)
em que p(r) € o numero de atomos por unidade de volume em uma distancia r,

Po € 0 numero de atomos por unidade de volume na amostra toda.

A determinagao de estruturas amorfas esta baseada na comparagao de
medidas experimentais de FDR com aquelas calculadas a partir de modelos
estruturais tedricos. O primeiro modelo a descrever estruturas vitreas metalicas
data de 1970 e foi baseado em dominios cristalinos, também conhecidos por
cristalitos. Este modelo sugere que o solido amorfo é simplesmente um sdlido
policristalino no qual o tamanho de grao € muito pequeno [34]. Sua principal
limitagdo € que nao concorda com as medidas experimentais das FDR. Em
anos mais recentes, diferentes modelos tém sido propostos; na maioria dos
casos, se baseiam em dois modelos: empacotamento aleatério de esferas
rigidas e modelos de empacotamento de clusters.

O modelo empirico de Bernal [35] supde esferas rigidas, todas com o
mesmo didmetro e a estrutura composta por diferentes tipos de poliedros como
representados esquematicamente na Figura 2.6. O modelo consegue aceitavel
concordancia com os dados experimentais de FDR, e o empacotamento é
reprodutivel estatisticamente. Contudo, o modelo é limitado por dois fatores
importantes: as esferas sao infinitamente rigidas e incluem um so6 tipo de
atomo; e se tem dado certo reconhecimento, pela comunidade cientifica [6,36],
que uma diferenca no raio atbmico dos componentes principais da liga de
aproximadamente 10% pode melhorar a tendéncia na formagédo de vidros,

frustrando a formacao de fases cristalinas.
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Figura 2.6 Estruturas poliedrais de Bernal [33].

No contexto de atomos diferentes, uma importante aproximagéao para ligas
binarias foi abordada por Boudreaux e Gregor [37] e, posteriormente, por
Egami e Waseda [36, 38, 39]. O modelo de Egami-Waseda parte da analise da
deformagado microscépica local induzida pela incorporagdao de um atomo de
soluto de diferente tamanho daquele da matriz. Segundo esse modelo, a
amorfizacdo ocorre quando a deformagao atdbmica local gerada pela diferenca
dos raios atdmicos alcanga um nivel critico, conduzindo para uma instabilidade
topolégica da rede cristalina, mudando (incremento ou decremento) o numero
de coordenacgao. Esta transformagéao topolégica pode aumentar a densidade do
material e relaxar as tensdes internas significativamente; desta forma, antes de
se alcangar um nivel critico de soluto, a formacao de vidro é favorecida. Egami
e Waseda correlacionaram a minima concentragao de soluto para a formagao
de vidros com a diferenga do tamanho entre os atomos da matriz e do soluto
em ligas binarias

0.1
C. =— "= (2.14)
" ) -1

em que Cnin € @ minima concentracao de soluto B em um solvente A, erae rs
sdo os raios atbmicos da matriz e do soluto, respectivamente. A expressao
(2.14) mostra que a concentracgao critica de soluto, para a formacéao de vidros,
diminui com o aumento da diferenca entre raios atdmicos.

O modelo de Egami e Waseda, embora funcione de maneira adequada
para sistemas binarios e alguns sistemas multicomponentes formadores de
vidros metalicos ordinarios, ndo se ajusta aos MAGV, o que pode ser devido a

limitagdo do modelo, que s6 considera a instabilidade topoldgica da rede



cristalina como sendo derivada da insergdo de atomos de soluto de forma
substitucional e desconsidera a insercao intersticial destes atomos.

Uma variacdo do modelo de Egami e Waseda, que considera a
deformacdo da rede cristalina do solvente devido a elementos de soluto que
ocupam sitios intersticiais, foi formulada por Miracle e Senkov [40]. Os autores,
de maneira analoga a Egami e Waseda, determinaram também uma expressao
da minima concentragao de soluto para desestabilizar a rede cristalina de uma

liga binaria, que é dada por:

C. = z (2.15)
[x,a- R -1+ X,(R-n") |

em que y = &/0¢ com g = 0,054, 6 = (1+4us/3Ka)/( 1+414/3Kg) com p e K
sendo os modulos de cisalhamento e volumétrico respectivamente; £ é o
coeficiente de compactacdo da rede cristalina. Por exemplo, para uma
estrutura CFC, ¢ = 0,74. Pela equacgéao (2.15) observa-se que, com um aumento
na diferenca do tamanho atémico entre os atomos do solvente e soluto, a
concentracado critica diminui na faixa de rg > 0,82ra; no entanto, aumenta
quando rg < 0,8ra.

Outro modelo, para avaliar as concentragbes de soluto em ligas
multicomponentes, foi formulado por Yan et al. [41] levando em conta que a
estrutura icosaedral tem a menor energia livre de todas as estruturas do tipo
clusters. Yan e co-autores partem da premissa de que, num sistema
monoatémico, a fracdo de empacotamento de um politipo® sem defeitos é
0,737, e de 0,624 para uma estrutura amorfa perfeita [42]. Fazendo uma
relacdo dessas fragdes volumétricas, eles encontraram que uma fragado de
0,181 corresponde a o6tima concentragdo de defeitos no sistema amorfo
monoatdmico. Esse valor denominado A, corresponde ao incremento da fragao
de volume livre com respeito ao volume atdmico da matriz, quando atomos de

soluto substituem atomos da matriz, de acordo com o modelo de clusters. Os

2 Politipo refere-se a uma estrutura poliedral composta por 120 atomos criando 600 buracos
tetraedrais.
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autores definem deste modo, o critério 4, para avaliar a concentragédo dos n

componentes da liga da seguinte maneira:

3
n—-1
Cp=y [”—Bj ~1.c, (2.16)
B=1 VA

n-1

A=
B=1

AV
V,

em que rg € ra sao os raios atbmicos dos elementos soluto e solvente,
respectivamente, e Cg € a concentragdo do soluto. Considerando uma
expressao analoga a (2.16), mas com o valor de 4 = 0,1, Sa Lisboa et al. [43]
explicam o tipo de cristalizagdo de um grande numero de ligas a base de Al; e
tendo em vista que este critério € amplamente usado nesta tese, sua
abordagem em maior detalhe junto a extensdo para sistemas intermetalicos
elaborada por Kiminami et al. [44] serdo apresentados no seguinte item deste
capitulo.

Modelos baseados em estruturas de clusters estdo sendo priorizados
nestes ultimos anos, ocupando uma posi¢ao de destaque na procura de novos
materiais amorfos. Recentemente, um modelo estrutural para vidros metalicos
foi proposto por Miracle [45,46] e, diferentemente dos demais modelos de
clusters, estda baseado num novo esquema de empacotamento de esferas: o
empacotamento aleatorio de clusters seguindo uma estrutura cristalina cubica
de face centrada. Segundo o modelo, os clusters atdbmicos sdo formados
sempre tendo como unidade central um atomo do soluto. Por outro lado, em
analogia as estruturas cristalinas CFC e HCP, o modelo considera que as
estruturas CFC e HCP de empacotamento de clusters sdo as favorecidas por
preencherem o espacgo de forma mais eficiente e serem mais estaveis. Estas
duas caracteristicas levariam as estruturas CFC/HCP a terem sempre o maior
empacotamento possivel e, dado que ndo ha uma ordem de orientacdo dos
clusters, os atomos do solvente ocupam sempre posi¢cdes aleatérias na
estrutura; isso explica também a alta densidade de empacotamento que
mostram as estruturas amorfas.

Uma caracteristica fundamental neste modelo é que as ligas podem ter
somente quatro constituintes atdmicos, denominados como A (soluto primario),
B (ocupa sitios intersticiais octaedrais) e C (ocupa sitios intersticiais

tetraedrais), além do solvente Q. A relagdo de tamanho atdémico soluto-solvente



(R=rirq, i= A, B ou C) é dada para o caso do soluto A, nao especificando
relacéo fixa para os solutos B e C; no entanto, tal relagdo pode variar na faixa
de 0,6 — 1,4 e numeros de coordenacdo, N, no intervalo de 8 — 19. Diversos
estudos tedricos baseados em modelos de esferas rigidas tém mostrado que
existem algumas relagdes atdbmicas privilegiadas como: 0,52; 0,62; 0,71; 0,80;
0,88; 0,90; 1,18; 1,25 [22] para formar estruturas de clusters.

Embora o modelo n&o considere ordenamento de soluto a longo alcance,
considera uma célula unitaria de clusters posicionados regularmente com
ordem de curto e médio alcance. Isso permite o uso de termos cristalograficos
para descrever a estrutura atbmica em funcdo de um parametro A,, que é

controlado pela direcdo que produz a maior densidade de empacotamento.

d_yp. = 4VQ\,(RA +1)2 _% (2.17)
d. s, = 21, [\/(RA )2 -4+ (R, +1) —%} (2.18)

d gy =20 J(R, 41 = 44+ (R, +1) =44 +2,[(R. 1 - 44 (2.19)

Assim, tem-se:

A diregao <110> abrange somente clusters a adjacentes, tendo arranjos do tipo
o-Q-a; a diregao <100> alterna clusters o e B, formando estruturas do tipo A-
0Q-B-O-A onde os clusters encontram-se compartilhando arestas e vértices. No
caso da direcao <111>, clusters A, B e C existem e, nesta configuracao,
clusters diferentes se encontram compartilhando faces formando estruturas do
tipo A-Q-C-Q-B-Q-C-Q-A.

O parametro de rede da célula unitaria para um empacotamento de
clusters tipo CFC é determinado, em fungdo dos comprimentos d dados pelas

equagdes (2.17), (2.18) e (2.19), mediante as seguintes expressoes:

d
2, =22 (2.20)
A, = dan (2.21)
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A, = Fa (2.22)

Dos trés valores determinados se toma aquele de maior valor para comparar
com dados experimentais obtidos mediante fun¢des de distribuigédo radial.

Os calculos das composi¢cbes, segundo os autores, sao feitos da
seguinte maneira: considere-se qualquer sistema onde Na = 12 e todos os
sitios intersticiais sdo ocupados por solutos B e C; isso significaria ter um
cluster <12-10-9> ou <12-9-8>. Um arranjo CFC de clusters A prevé 1 B e 2
sitios C por cada sitio A. Os 12 atomos Q num cluster A sao compartilhados
entre o soluto central A e os 12 vizinhos mais préximos clusters A na rede CFC,
de modo que ha 6 atomos de solvente QQ por cada soluto a. Ha, deste modo,
um total de 10 atomos por sitio A, e as concentragdes atdmicas sdo: Cq = 60%,
Ca=10%, Cs = 10% e Cc = 20%. No entanto, mudancas apropriadas sao feitas
por defeitos, de modo que um sistema <12 -10> onde todos os sitios C sao
ocupados por atomos B tera as seguintes concentragbes Co = 60%, Ca =
10%,Cg = 30%. Finalmente, um sistema com lacunas tera um menor numero
total de atomos por sitio A, de maneira que um vidro binario <12> em que todos
os sitios C e B s&o lacunas tera um total de 7 atomos sitio A com
concentracoes de Ca = 14.3% e 85.7% de solvente. O modelo consegue
predizer boa parte das composi¢cdes formadoras de estrutura amorfa e também
das composigbes das ligas que apresentam menor temperatura de fusdo que
qualquer dos elementos constituintes, isto €, as ligas eutéticas; entretanto, este
critério de selecdo de composicdes vitreas na opiniao de Yavari [47] € mais
pratico na determinacao de composi¢des eutéticas e a aparente boa correlacéo
com as composicdes amorfas € devida ao fato de que estas estéo
relativamente perto dos eutéticos.

Por outro lado, estudos realizados por Wang et al. [48] sobre a
cristalizacdo de ligas a base de Zr demonstrou a importdncia que
desempenham os clusters icosaedrais como parte da formacao dos “super-
tetraedros”, estruturas estas formadas por 4 clusters icosaedrais. Estudos mais

recentes de dindmica molecular, mediante a técnica de Montecarlo reverso,



realizados por Sheng [49] nos sistemas binarios baseados em Zr e Ni, com
diferentes razdes de tamanho atdmico e concentragbes de soluto mostraram
que a ordem de curto alcance é consequéncia do arranjo atdmico poliedral de 9
a 13 atomos aproximadamente e a forma poliedral dos clusters é controlada
pelo razdo do tamanho atébmico efetivo entre os solutos e o solvente. Esse
estudo também mostrou a fundamental importancia dos clusters icosaedrais na

estrutura amorfa.

2.3 O Critério de Instabilidade Topoldgica (critério A)

No item 2.2.3, foi apresentada uma curta revisdo do enfoque estrutural e
sua influéncia na TFA dos sistemas metalicos. Mencao especial fora dada aos
modelos de Instabilidade topologica de Egami-Waseda e Yan [36, 41]. Neste
Item, sera abordada com maior detalhe a aplicagdo que Sa Lisboa et al. [43]
deram para o modelo de Egami e Waseda. A nova concepgéo feita apresentou
forte repercussdo na comunidade cientifica especialista da area de materiais
metalicos vitreos.

Partindo da observacdo empirica e apdés uma cuidadosa analise do tipo
de cristalizagédo de um grande numero de ligas de diversos sistemas a base de
Al, especificamente no sistema AI-Ni-Y, com auxilio da expressao (2.16)
modificada para valores de A = 0,7, Sa Lisboa encontrou uma boa correlagao
da composicdo, atravées dos valores de A, com o comportamento na
cristalizagdo. Uma surpreendente distribuigdo seletiva em torno da linha %7,
como se observa na Figura 2.7, foi obtida de forma que ligas reportadas como
tendo cristalizagédo vitrea (cristalizagdo cujo termograma de aquecimento da
estrutura amorfa apresenta claramente a ocorréncia da temperatura de
transigéo vitrea, Ty, antes da temperatura de cristalizacdo e a formacao de fase
primaria, ou de fase primaria e compostos intermetalicos, no primeiro estagio
de cristalizagdo) estdo localizadas acima da linha (1 > 0.1), enquanto que
aquelas reportadas como tendo nanocristalizacdo (cristalizagdo cujo
termograma de aquecimento da estrutura amorfa ndo apresenta a ocorréncia

da temperatura de transicdo vitrea, T4, € o produto de cristalizagdo €&, no
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primeiro estagio, somente fase primaria em dimensbes nanométricas) estao
localizadas abaixo da linha (1 < 0,1). As ligas reportadas como tendo
comportamento misto (nanovitreo), isto €, com cristalizagao de fase primaria no
primeiro estagio de cristalizagdo e com apresentacdo de Ty, estdo localizados
em torno da linha com A = 0,1. Essa distribuicdo seletiva foi observada para as
mais de 42 diferentes ligas do sistema ternario AI-MT-TR envolvendo mais de
200 diferentes composicbes reportadas na literatura. Isso confirma a
possibilidade de extensdo do célculo de A (equagédo 2.16) para sistemas
multicomponentes e também a validade da correlagdo entre 1 e o
comportamento na cristalizacao.

Al-Y-Ni

0, 29 A Ligas vireas
v Ligas nanocristalinas
@ ligas nano-viireas

7
80 82

7' -.,
84
Figura 2.7 Sistema ternario Al-Y-Ni com a representagao grafica das ligas que

permitiram uma nova aplicagdo do modelo de instabilidade

topoldgica na predigdo do comportamento de cristalizagao. [43]

Posteriormente, uma observacdo cuidadosa dos dados levou a
constatagcdo de que as composi¢coes que mais facilmente formam estrutura

amorfa, isto &, aquelas que exigem menores taxas de resfriamento para



suprimir a formagao dos cristais sdo: i) para as composi¢cdes proximas as
solugcdes sdlidas de todos os elementos envolvidos, 0s nano-vitreos,
composi¢coes com A = 0,1; ii) para as composicbes na vizinhanga dos
compostos intermetélicos e longe da solugdo sdlida, os vitreos, composigdes
com A > 0,1. Essa observacido levou recentemente Kiminami et al. [44] a
proporem uma extensdo do modelo. Deste modo, além de ser utilizado para
previsdo do comportamento frente a cristalizacdo por aquecimento, o modelo
serviria como ferramenta para procura de composicdes que mais facilmente
formariam estrutura amorfa. Nesse novo trabalho, foi proposto que as melhores
composic¢des para a formagao de estrutura amorfa estariam nas regides onde A
> 0,1, considerando todas as fases cristalinas estaveis possiveis de serem
formadas; no caso especifico de composi¢cdes perto de solugdes sdlidas, a
facilidade de formagao da estrutura amorfa estaria nas ligas com A = 0,1.
Assim, os autores propdem que as composi¢des com A = 0,1 sejam calculadas
para todas as fases cristalinas possiveis utilizando a seguinte relagao:

n-1 I/l
A=) a -1.C (2.23)
=1l

o

em que V; é o volume molar dos elementos solutos; V,, o volume molar da fase
matriz; e C;, a fragdo molar da fase soluto.

O volume molar das fases intermetalicas, AyB¢C:...Zn, pode ser
determinado por duas vias: a) a partir da densidade e o peso molar de cada
fase, obtidos de maneira geral a partir de dados dos JCPDF, e b) estimados
mediante a expressao empirica:

4007N 5
= XM

em que N é o numero de Avogadro, n; € o indice do elemento i da formula

Vo (2.24)

quimica do composto, r; € o raio atbmico do mesmo elemento e { o fator de
empacotamento. Importante esclarecer que, de maneira geral, o { das fases
intermetalicas € maior que aqueles das fases monoatémicas superando 74%
de empacotamento da estrutura cristalina cubica de face centrada. Contudo,
para fins de calculo, pode-se considerar o { das fases intermetalicas como

0,74, o que conduz a erros menores que 10% no valor de A, os mesmos que,

22



23

de maneira geral, sdo observados em sistemas onde os elementos n&o-
metalicos sdo introduzidos como elementos de liga. Para sistemas em que
todos os elementos de liga sdo metalicos, o erro € menor que 3%. Todavia, os
erros devidos ao fator de empacotamento conduzem a superestimativa das
regides com maior estabilidade topolégica, o que, para os fins desta tese, é
conveniente.

A aplicagéo do critério 4 aos compostos intermetélicos determina regides
topologicamente instaveis, adequadas para formar estrutura amorfa, e outras
onde o sistema é topologicamente estavel e uma estrutura cristalina sera
sempre formada. A Figura 2.8 mostra, em cinza, as regides com A > 0,1 para o
sistema Cu-Zr-Al [44].

100
T B ' - I
Zro 10 20 30 40 50 60 70 80 90  100Cu

Figura 2.8 Sistema ternario Zr-Cu-Al mostrando as regides com A < 0.1 para as
fases cristalinas. A area em cinza com 1 > 0.1 sugere composi¢oes
que satisfazem o critério de instabilidade topoldgica para formagéao
de amorfos [44]



Considerando-se o tipo de cristalizacdo das ligas, a expressao (2.23)
prediz comportamento vitreo para todas as composicbes com A > 0,1.
Comportamento vitreo é associado as ligas com alta TFA, o que possibilitaria a
formagédo de estrutura amorfa em amostras volumosas. Contudo, as regides
instaveis previstas pela expressao (2.23) ainda permanecem muito grandes,
dificultando a selegdo adequada das melhores composi¢cdes para formar
estrutura amorfa. Isso conduz a procura de novas ferramentas para poder
limitar-se ainda mais as possiveis regides formadoras de estrutura amorfa.
Entretanto, o critério A € uma boa ferramenta para se comecar a procurar por
novas composi¢oes formadoras de estrutura amorfa e foi usado como ponto de
partida no desenvolvimento desta tese. Os resultados de sua aplicagdo serao
apresentados mais adiante, no capitulo 4.

Uma questdo muito importante a se considerar, no desenvolvimento de
novos sistemas formadores de estrutura amorfa, € que grande parte dos
sistemas sao multicomponentes, sendo os sistemas ternarios os mais simples.
Porém, a maior parte dos modelos / critérios desenvolvidos foram elaborados
para sistemas binarios, e é necessario desenvolver-se extensdes deles para
aplica-las em sistemas multicomponentes.

Por outro lado, é importante se ter em mente que, a medida que se
aumenta a ordem do sistema, mais dificil é a tarefa de selecdo de
composicoes, reafirmando a necessidade do uso combinado de critérios para
se poder inferir as melhores composicdes para formacédo de estrutura amorfa
em amostras volumosas. Nesse sentido, € necessario se optar por um outro
critério para ser aplicado em conjunto com o critério de instabilidade topoldgica.
Nesta tese, € desenvolvida uma simples extensédo para sistemas ternarios da
aproximacao termodinamica y*, proposta por Dong et al. [24], e que foi aplicada
com sucesso em trés sistemas binarios como foi apontado no item 2.2.1. O

desenvolvimento desta simples extensao € apresentado no capitulo seguinte.
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2.4 Modelos Mais Usados no Desenvolvimento de MAGV

2.4.1 Entalpia de Mistura Negativa

Este modelo proposto por Turnbull [50] e Yavari [51] esta relacionado as
diferengas de eletronegatividade entre os principais elementos de liga. Uma
relacdo empirica entre estes valores é dada pelo modelo de Miedema [25].
Para grandes valores negativos de 4AH, menores sdo as temperaturas eutéticas
em comparagcao com os valores esperados para uma solucdo ideal. Este
comportamento causa um incremento em T,. Por outro lado, um valor de AH
de mistura altamente negativa produz um ordenamento atdémico de curto

alcance que resulta em um aumento na viscosidade [52, 53].

2.4.2 Diferencas nos Raios Atdmicos

Muitas experiéncias tém mostrado que certas razdes de tamanho atdémico
entre os principais elementos de liga favorecem a formacao de vidros. Este é o
caso se o raio atdbmico do elemento metalico base é 10 %, ou mais, superior
aos dos outros elementos de liga. Nesses casos, s6 uma pequena tendéncia a
formacéo de solugado solida existe [54]. Por outro lado, a maior diferengca de
raios atdbmicos causa valores negativos de entalpia ou, em casos extremos,
somente pequenos valores positivos de entalpia no estado sélido, prevenindo a

extensiva formacao de solucao sélida.

Termodinamicamente, esta leve tendéncia a formagao de solucao sélida
favorece a formagao de vidros. Por outro lado, a diferenca de raios também

retarda a cinética, limitando a difus&o nas ligas liquidas.

A importancia deste critério é refletida nos diversos modelos topoldgicos
elaborados e independe da abordagem realizada, como foi observado nos
modelos de Egami [36], Miracle [40,45], Yan [41], Sa Lisboa [43]. No decorrer
da pesquisa, foram avaliados no desenvolvimento das ligas em estudo, sendo

o critério de instabilidade topoldgica um dos critérios usados na presente tese.



2.4.3 ComposicOes Eutéticas

Baixas temperaturas liquidus em relagao a temperatura de fusdo dos
componentes da liga ou as temperaturas de fusdo dos compostos
intermetalicos sao caracteristicas dos eutéticos profundos. Fisicamente, os
eutéticos profundos apresentam maior facilidade para formar ligas amorfas, do
ponto de vista termodindmico, devido a pequena diferenca de energia livre
entre solido e liquido, ou seja, a forgca motriz para nucleagdo das fases
cristalinas em equilibrio é pequena. Deste modo, nas composi¢des eutéticas o

estado liquido é favorecido energeticamente.

Na Figura 2.9, a forga motriz AG é representada como a diferenga de
energia livre entre o liquido super-resfriado e a linha tangente correspondente
as energias livres das fases o e fem uma temperatura T proxima a Tg. llustra-
se também o conceito da temperatura T, [54,55]. Para uma liga de composi¢ao
C4, existe uma forca motriz AG’ para a cristalizacao da fase a metaestavel de
composicao invariante, assim como AG” para a formagao da mistura eutética.
Para uma liga de composigao C,, ndo existe a formagao de fases metaestaveis,
ja que as curvas se cruzam. Para essa composi¢do, a temperatura T é
denominada T,. A composig¢ao Cj; localizada na regido eutética, com menor AG,
sera a composi¢cado com a mais alta TFA. Deste modo, a Fig 2.9 apresenta uma
interpretacdo termodindmica do critério empirico para procurar novas
composic¢des de ligas com alta TFA e com composi¢des eutéticas, ou préximas
a estas..

Analisando do ponto de vista cinético, um sistema multicomponente, em
composi¢cdes proximas ao ponto eutético, ha pelo menos duas fases
competindo mutuamente para nuclearem, e a cristalizacdo do liquido requer
rearranjos simultdneos de diferentes espécies de atomos. Isso limitaria a

cinética do processo de cristalizacao e favoreceria a formagao de vidros.
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Energia livre (AG)

Cq G Cj3 Composigéo
Figura 2.9 Representacao esquematica da energia livre de formagéo de fases

em funcado da composicao [54].

A formacéao de estruturas metaestaveis é vista como um processo fora do
equilibrio onde limitagcdes cinéticas e termodindmicas atuam durante o
processamento das ligas. A formacdo de vidros metadlicos € um destes
exemplos onde o “congelamento” do liquido super-resfriado ocorre durante o

processo de solidificacao rapida.

Uma forma de representar as restricdes termodindmicas € mediante a
aplicacao das curvas T, [56]. Elas representam, de maneira geral, se¢des num
diagrama de fases temperatura-composicdo em que a energia livre da fase
liquida é igual a energia livre da fase sdlida e, deste modo, limitam a faixa de
composi¢cdes no diagrama de fases onde € possivel, termodinamicamente,
solidificar um liquido formando vidros. Composi¢des formadoras de vidros,
favorecidas pela cinética, estardo localizadas em regiées onde as curvas T,
das diferentes fases nédo se cruzam, se as fases primarias formadas tiveram
diferentes estruturas cristalinas e baixa solubilidade, como & observado na

Figura 2.10.
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Figura 2.10 Representagdo esquematica das curvas To e formagéo de fases

metaestaveis [55].

2.4.4 Ligas Multicomponentes (“Principio da Confuséo”)

Este critério é amplamente conhecido e é apontado por muitos
pesquisadores como um dos principais responsaveis por levar um sistema a
formacgédo de vidros. Existem trés possiveis explicagbes para tal fato: i) os
elementos de liga possuem estruturas cristalinas diferentes; ii) presenca de
elementos polimorficos; iii) elementos precursores polivalentes com grandes
variagdes no numero de coordenacdo. De acordo com esses enunciados que
conduzem o “principio da confusdo”, as estruturas amorfas sao favorecidas
pelo fato de a liga ter uma menor probabilidade de nuclear uma estrutura
cristalina.

E importante ressaltar que diversos sistemas com moderada TFA
apresentam um significativo aumento quando um outro elemento é introduzido
no sistema [57 - 62], o que justificaria o critério dos multicomponentes. Nao
obstante, nem todos os elementos conduzem a melhora da TFA do sistema
base [63, 64], pois esta ¢é influenciada por diversos fatores, como a distribuicdo
do tamanho dos atomos no novo sistema, por exemplo [65]. Segundo alguns
autores [66,67], a TFA é favorecida quando o novo elemento de liga leva a um

aumento na formacgao de clusters icosaedrais no liquido super-resfriado e, em
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menor relevancia, a interagao quimica [68] refletida em sistemas em que a
substituicio de um dado componente de liga por outro com o qual forma
extensiva solucdo sédlida [69-73]. Isso corrobora a importdncia de uma

adequada distribuicao atémica nos sistemas formadores de MAGV.

2.4.5 Diagramas de Fases

Esta importante ferramenta vem sendo explorada frequentemente
mediante duas formas de aplicacdo. Através da extrapolacdo das curvas de
formacgédo das fases cristalinas em equilibrio para fases metaestaveis. Estes
estudos sdo realizados mediante calculos termodindmicos de diagramas de
equilibrio, pelo método CALPHAD [74]. Para a realizagcdo de tais calculos,
necessita-se de um adequado banco de dados de natureza termodindmica das
fases e, de maneira geral, tal metodologia € complexa. A segunda forma de
aplicacdo é mediante estudos de pin-pointing, observando-se a evolugao por
meio de estudos metalograficos [75,76] das diversas fases quando submetidas
a diversas taxas de resfriamento; esta forma de aplicagdo demanda muito

trabalho experimental.

2.4.6 O Critério A

Este importante critério vem sendo amplamente explorado desde sua
concepcgao, inicialmente para descrever as faixas de formagao de amorfos em
sistemas binarios e sua posterior extensao para sistemas de maior ordem. O
modelo, em sua versao estendida, é atualmente utilizado, ndo somente para
delimitar as faixas de composicoes formadoras de amorfos, mas também para
prever o tipo de cristalizacdo de ligas. Recentemente, com base num novo
enfoque, (ver item 2.3) para a selegdo de composi¢cdes com alta tendéncia a
formacdo de amorfos. Este critério tem alta relevancia no desenvolvimento
desta tese e é usado para delimitar as regides topologicamente instaveis,
adequadas para formar fases amorfas, daquelas topologicamente estaveis,

formadoras de fases cristalinas.



2.5 Ligas Amorfas de Grande Volume (MAGV)

Diversas técnicas de solidificagdo para processar MAGV tém sido
desenvolvidas como, por exemplo, fusdo de zona nao direcional [77] e fusao
por arco com sucgao ou injecdo em coquilha [78], fusdo com desoxidagao
eletrolitica [79], vibracdo eletromagnética [80] entre outros importantes
processos.

Embora existam discrepadncias a respeito da definichio de amostra
volumosa (ou Bulk), alguns autores tém aceitado a escala do milimetro como
bulk [17, 81], e o primeiro vidro metalico volumoso reportado foi da liga ternaria
Pd-Cu-Si produzida por Chen et al. [82] em 1974. Esses autores fizeram uso do
método de sucg¢ao do metal fundido e produziram barras amorfas com diametro
de 0,5 mm, com uma taxa de resfriamento significativamente menor que as
previamente reportadas na literatura e mostraram também a existéncia de
transicdo vitrea nesta liga, de modo analogo a dos Oxidos Vvitreos
convencionais.

No inicio da década de 80, o grupo de A. L. Greer obteve ligas amorfas da
familia Pd-Ni-P [83], usando técnicas refinadas de fusdao em presenca de fluxo
para purificar o metal liquido e eliminar nucleagao heterogénea na superficie da
amostra, alcangando lingotes vitreos com didmetros de até 1 cm. Pouco antes
do inicio da década dos 90, o grupo de Inoue, no Jap&o, comecou a pesquisa
das ligas amorfas, desenvolvendo basicamente sistemas contendo terras raras
(TR), Al e Fe. Em suas pesquisas, o grupo desenvolveu ligas com alta TFA
traduzindo isto em baixas taxas de resfriamento criticas, comparaveis as dos
vidros oxidos, e maiores espessuras das amostras. Desde entdo, um grande
numero de ligas amorfas ternarias, quaternarias e de maior ordem tém sido
reportadas por este grupo, demonstrando que a formagao de vidros metalicos
volumosos € um fenbmeno amplamente abrangente e ndo apenas limitado a
alguns sistemas como Pd, Zr e Pt.

Peker e Jonhson desenvolveram a familia de vidros Zr-Ti-TM-Be, TM =
Cu, Ni, com taxas de resfriamento abaixo de 1K.s™ e regides de liquido super-
resfriado até 135 K. Entre essas ligas, estd a Zrs12Ti138Cuq25NijoBezs

conhecida como “vitrealloy 1” [7], até agora detentora da mais alta TFA nesse
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sistema particular, com a menor taxa de resfriamento critico. Outra liga de
destaque € a Zrys7Tis 3Cu7s5NijoBesr s “vitrealloy 4”7, com maior regiao de liquido
super-resfriado mas, também, com maior taxa de resfriamento critica que
“vitrealloy 1”. Em 1997, o grupo de Inoue, fazendo estudos de substituigcbes
quimicas na liga Pd-Ni-P, observa que a substituicdo de 30% Ni por Cu resulta
em altos niveis de TFA, tornando possivel processar-se amostras de até 72
mm de espessura [8]. A familia Pd-Cu-Ni-P é o sistema metalico com a mais
alta TFA conhecida até agora.

Durante os ultimos 15 anos tem se testemunhado a descoberta de MAGV
multicomponentes principalmente baseados em: Zr [7,84,85], Pd [8,86], Mg [87-
91], Ti [92-94], Ni [95-97], Fe [98-104], Cu [105-107], La [108], Y [109], Ca[110],
Er [111], Ce [111] Gd [112]. Esses novos MAGV podem ser facilmente
manufaturados usando-se técnicas convencionais como coquilhamento em
molde de cobre, com taxas de resfriamento relativamente baixas, analogas
aquelas dos vidros convencionais, sendo a mais baixa de 0,06K/s. [113]. A
Tabela 2.1 resume os sistemas de ligas mais importantes reportados na
literatura até o presente, assim como o ano de publicacdo do sistema, a
espessura critica alcangcada no sistema e a taxa critica de resfriamento.

A respeito das ligas a base de Fe, dois tipos de MAGV tém sido
reportados: os nao-ferromagnéticos representados por FessCrisMo14ErC15B6
[114], (Fess3CrioMo138Mn112C158Bs59)es5Y1,5 [115], FeasMn11CrioMo13C15BeHO2
[116]; e os magnetosmoles [117], com destaque para o sistema Fe-TM-B, (TM
= Co, Zr, Nb, Ta, Mo, W) [118].

Observa-se, também, que os ultimos sistemas de ligas reportados sao os
baseados em terras raras: Ce, Er, Y, Gd. Porém, dentre todos os sistemas de
ligas desenvolvidos, as ligas a base de Cu e Ni sdo de particular interesse
devido a combinacdo de suas excelentes propriedades mecanicas e relativo
baixo custo de producdo. Elas serdo objeto de uma exaustiva revisdo nos

seguintes items.



Tabela 2.1 Sistemas de ligas formadores de MAGV

Sistema ano | Zce (mm) | Rc(K/s) Ref.
Mg-Ln-M
Ln: lantanideo, M : Cu, Ni, Zn 1988 [119]
Ln-Al-TM
TM: metal de transicéo VI-VIII 1989 10 200 [120]
La-Ga-TM 1989 [120]
Zr-Al-TM ,(TM = Cu, Ni) 1990 30 1-10 [121]
Ti-Zr-TM 1993 [122]
Zr-Ti-TM-Be 1993 [7]
Zr-(Ti,Nb,Pd)-Al-TM 1995 [123]
Fe-(Al,Ga)-(P-B-Si) 1995 [124]
Pd-Cu-Ni-P 1996 75 0,1 [125]
Pd-Ni-Fe-P 1996 [126]
Fe-Co-Ni-Zr-B 1996 6 [127]
Pd-Cu-B-Si 1997 [128]
Ti-Ni-Cu-Sn 1998 6 200 [129]
Fe-(Nb,Cr,Mo0)-(P,C,B) 1999 [130]
Fe-Ga-(P,C,B) 2000 [131]
Fe-Co-Ln-B, Ln = lantanideo | 2000 [132]
Cu-(Zr-Hf)-Ti 2001 [64]
Ti-Cu-Ni-B-Sn-Si 2001 [133]
Ni-Zr-Ti-Sn-Si 2001 2 [134]
Ni-Cr-(Mo,Ta)-P-B 2001 2 [97]
Fe-M-B; (M =Cr, W, Nb, Zr, Hf) | 2001 [135]
Ca-Mg-Cu 2002 4 [136]
Ca-Mg-Cu-Ag 2002 7 [138]
Ca-Mg-Zn 2003 10 [137]
Fe-Y-Zr-Co-Mb-B 2003 [141]
Ca-Mg-Al Cu 2004 3 [139]
Y-(Mg, Zr)-Al-Ni-Co 2004 3,4 [140]
Cu-Zr-Al-Fe 2004 10 [59]
Cu-Zr-Al-Y 2004 10 [57]
Cu-Zr-Al-Ag 2004 10 [61]
Pt-Cu-Ni-P 2004 20 [142]
Mg-Cu-(Y, Gd)- Ag 2004 25 [143-146]
La-M-Ge, M=Mn, Fe, Co, Cu 2005 [147]
Ni-Nb-Y 2005 [148]
Fe-B-Y 2005 1 [149
Cu-Zr-Al-Gd 2006 14 [150]
Cu-Zr-Ti-Ag 2006 10 [151]
Au-Ag-Cu-Si 2006 5 [152]
Mg-Cu-Ag-Er 2006 [153]
Cu-Ti-Zr-Ni-Si 2006 [154]
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(Er, Ce)-Al-(Co,Cu)-Y 2006 [111]
(Nd, Pr, Gd)-Al-Fe-Co 2006 [111]
Ca-Mg-Zn 2006 15 [155]
RE-Al-Co 2006 [156]
Mg-Cu-(Y-Nd) 2006 14 [157]

2.5.1 Ligas Baseadas em Cu.

Os primeiros estudos de MAGV baseados em Cu foram reportados em
1995, pelo grupo de Johnson [92] na liga Cu-Zr-Ni-Ti. Em trabalhos prévios, o
Cu era introduzido nos sistemas formadores de vidros apenas como um
componente secundario para aumentar a TFA [7, 92].

Partindo das composicdes eutéticas dos sistemas binarios Cu-Ti, Zr-Cu,
Ti-Ni e Zr-Ni, conhecidos formadores de amorfos, o grupo do professor
Johnson estudou os sistemas ternarios Ti-Ni-Zr e Ti-Zr-Cu. No primeiro
sistema, verificou-se que para teores de Zr que estejam no intervalo de 13,5 —
44 % at., uma fase de Laves® ternaria hexagonal C14 (cujo protétipo é a fase
MgZn,) é formada. No sistema Ti-Zr-Cu, em composig¢des préoximas a TiZr-ZrCu
trés eutéticos ternarios sdo formados, bem como uma fase de Laves C14.
Embora o primeiro sistema nao apresente composicoes formadoras de vidros,
no segundo a melhor liga formadora de vidros é a CussZrioTizs. A mesma liga
alcancou estruturas totalmente amorfas de até 500 um de espessura, com
taxas de resfriamento criticas de aproximadamente 2x10* K/s.

Tendo em conta que a solubilidade do Ni em Cu é alta, eles introduziram,
na liga, pequenas porcentagens de Ni, melhorando a TFA. Deste modo,
obtiveram a liga Cu4sNigTizsZriy com taxas criticas de resfriamento de
aproximadamente 250 K/s, produzindo amostras totalmente amorfas, da ordem
de 4 mm de espessura.

Alguns anos mais tarde, o grupo de Inoue reportou diferentes sistemas
formadores de MAGV. Esses sistemas, na maior parte multicomponentes
baseados em Cu, cujo teor excede os 50 % at. da composicdo da liga
apresentam valores de resisténcia mecéanica muito altos, na faixa de 2 a 2,8

GPa, valores que excedem os das melhores ligas baseadas em Zr. Algumas

% classe mais comum de fases intermetalicas com estrutura cristalina complexa.



das familias de MAGV baseadas em Cu mais representativas deste periodo
sdo: Cu-Hf-Ti [158], Cu-Zr-Hf-Ti [159], Cu-Zr-Ti-Y [160], Cu-Zr-Ti-Be [160].
Posteriormente, o grupo de Inoue reportou um novo sistema baseado em Cu
satisfazendo as trés regras empiricas. O sistema CugoxZrsAlx alcangou alta
TFA para valores de x variando de 0 — 10%at, exibindo todas as ligas transi¢céao
vitrea e grandes regides de liquido super-resfriado. A liga com 5% de Al
alcangou a maxima TFA formando estruturas totalmente amorfas de 3 mm de
didmetro.

Os ultimos anos tém sido altamente produtivos na pesquisa por novas
composicoes de ligas baseadas em Cu. Revisando a pesquisa feita em 1998,
nas ligas Cu-Hf-Al, e substituindo parte do Cu por Ag, Inoue [161] encontrou
que substituindo 5% at de Cu por Ag, a TFA da liga aumenta. Além disso, a
estabilidade térmica do liquido super-resfriado diante da cristalizagdo aumenta
significativamente. A regido do liquido super-resfriado alcangou um valor muito
grande, 110 K, sendo um dos mais altos conhecidos nessas ligas. O diametro
critico alcangado neste sistema é de 4mm, apresentando alta resisténcia
mecénica de 2,2 GPa. Esse sistema foi submetido posteriormente a diversos
estudos substitucionais formando a familia de ligas CussHf45AIsMs, M = Ag, Pd,
Pt, Au [162].

Continuando com os estudos das substituicdes quimicas, e interessado
nas propriedades de resisténcia a corrosdo dos MAGV baseados em Cu,
Chungling Qin [163], membro da equipe de Inoue, apresentou uma nova liga
Cu-Zr-Al-Nb. Embora a substituigdo do Cu por 5% de Nb na liga CussZrssAls
cause uma diminui¢do no intervalo do liquido super-resfriado de 24 K (de 74
Kcom 0% de Nb para 50 K com 5% at. Nb) a liga mantém, ainda, alta TFA
alcancando a formacao de estruturas vitreas com diametros criticos de 3 mm. A
pequena diminuigdo da estabilidade térmica dessas ligas seria devida ao Nb
que nao gera ligagbes quimicas fortes, nem com o Zr nem com o Cu. As
propriedades de resisténcia a corrosdao dessas ligas foram altamente
melhoradas em relagao as ligas originais.

Partindo das ligas ternarias Cu-Zr-Al, acima descritas, que possuem alta

TFA, Johnson [57], aplicando o “principio da confusdao” [164], examinou os
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efeitos de outros elementos de liga, reportando uma série de ligas quaternarias
com composicdo nominal dada por CuseZrs2Al7Yx com 0< x% at.< 10. Esse
sistema aumentou significativamente a TFA, que alcangou valor maximo em
5%at. de Y, o que se traduziu na formacgao de estruturas totalmente amorfas de
até 10 mm de didmetro. Tendo como base o mesmo sistema, Fu et al. [58]
introduziram Gd, elemento que conduz o sistema a ter maior tolerancia com
oxigénio, conseguindo processar amostras totalmente amorfas de até 10mm de
espessura. Mais recentemente, Kim et al. [62], tendo como base o ternario Cu-
Zr-Al, introduziram Be e reportaram a formacao de fase amorfa em amostras
com ate 12 mm de espessura, sendo este sistema detentor da maior TFA (para
ligas de Cu) e capaz de formar ainda uma estrutura amorfa parcial para
maiores didmetros de amostras, onde a estrutura vitrea predomina como
matriz. Pardmetros de avaliacido da TFA sao mostrados na Tabela a do anexo
A.

Atualmente, diversos grupos vém pesquisando diferentes sistemas de
ligas MAGV, entre os quais se destacam os sistemas binarios Cu-Zr e Cu-Hf
[165]. Ao mesmo tempo, vem-se aprofundando o estudo nas substituicbes
quimicas desses sistemas, tendo sempre em conta as trés regras empiricas

formadoras de vidros.

2.5.2 Ligas Baseadas em Ni.

De maneira analoga as ligas de Cu, as MAGV a base de Ni tém grande
importancia tecnoldgica e industrial. Essas ligas apresentam regides de liquido
super-resfriado em um intervalo de 40 - 100 K, permitindo alta capacidade de
conformacgao de pegas amorfas com formas especificas.

Historicamente, a formacg¢ao de MAGV a base de Ni remonta a 1999. Neste
ano, Leonhardt et al. [195], estudando o comportamento em processos fora de
equilibrio do sistema Ni-Nb com a técnica de levitagcdo eletromagnética,
encontraram a formacdo de uma estrutura totalmente amorfa de 2 mm de
espessura em uma das composi¢des eutéticas deste sistema. A composicao
que alcancou altos niveis de super-resfriamento na faixa de 85 - 100 K foi a
NisgsNbsos. No entanto, a outra composi¢cao eutética NigsNb1s formou apenas

uma pequena fragdo volumétrica de fase amorfa numa matriz cristalina.



Um pouco depois, nesse mesmo ano, Xinming Wang et al. [95] reportaram
novos sistemas com a seguinte composi¢do nominal: Nizs.xNbsMyP2o.,By, M =
Cr, Mo. Estes sistemas alcangaram regides de liquido super-resfriado num
intervalo de 50 - 60 K e formaram estruturas totalmente amorfas de
aproximadamente 2 mm de espessura. Ao mesmo tempo, estas ligas
apresentaram T, que ndo foi claramente evidenciada nos sistemas anteriores.

Em 2001, Kim et al. [196] desenvolveram diferentes sistemas formadores
de MAGV a base de Ni. Eles tomaram o sistema ternario Ni-Zr-Ti como base,
levando em conta as regras empiricas de formacao de vidros, e formularam
sistemas quaternarios aumentando a TFA das ligas. Estas ligas, que requerem
taxas de resfriamento criticas menores que 10°K/s, foram patenteadas nos
Estados Unidos com a seguinte representagdo nominal:

Nia(Zr1xTix)pSic, 0,4<x % at. < 0.6

Nig(Zri4Tiy)ePr, 0,4< y% at. < 0.6
onde a, b e ¢ s&o as porcentagens atdmicas de niquel, zircénio mais titanio e
silicio no primeiro sistema. No segundo sistema d, e e f sdo as porcentagens
atbmicas de niquel, zircénio mais titdnio e fosforo. Estas porcentagens tém

variagdes nos intervalos abaixo descritos.

45 <% atde a <63 50< % atded <62
32<%atde b <48 33<% atde e <46
1<%atdec<11 3<%atdef<8

Essas ligas, segundo os autores, podem ser processadas por diferentes

rotas, incluindo fundicdo em coquilha sob presséao e técnicas de atomizacao, e

podem formar estruturas totalmente vitreas, quando resfriadas a partir do

liquido, de até 1 mm de espessura, com temperaturas de transicao vitrea de

aproximadamente 773 K e regides de liquido super-resfriado num intervalo de
20 - 50 K.

Tomando como base o sistema ternario Ni-Nb-Sn, Haein Choi-Yim et al.

[96] desenvolveram ligas “refratarias” adicionando um quarto elemento para

formar os sistemas Ni-Nb-Sn-X, X = Fe, B, Cu e Ta. Tais familias de ligas,
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incluindo os ternarios, alcangcaram alta TFA formando estruturas totalmente
amorfas de até 3 mm de espessura. E importante ressaltar que essas ligas
apresentam propriedades como dureza e resisténcia mecanica muito elevadas,
da ordem de 1000 a 1280 dureza Vickers, e de 3 a 3,8 GPa, respectivamente.
Além disso, elas sdo detentoras das maiores temperaturas vitreas conhecidas,
oscilando seus valores entre 881 e 895 K.

Recentemente, Xia et al. [24] reportaram que a liga binaria com
composi¢cao nominal NigzNbsg apresenta caracteristicas térmicas diferentes de
todas as anteriormente reportadas neste sistema. A peculiaridade desta liga é
que apresenta T4 e foi processada com até 2 mm de didmetro. No entanto, a
previsao teodrica para a formacéao de estrutura totalmente amorfa foi de 3,5mm.

A Tabela b do anexo A resume as propriedades térmicas das ligas de
diversos sistemas a base de Ni mais importantes, com as melhores TFA
obtidas.



3 Extensdo do Critério Termodindmico “y*’ para Sistemas
Ternarios.

Considerando-se que o objetivo do presente trabalho de tese é a
formulagdo de composi¢cdes de ligas que apresentem alta TFA em sistemas
baseados em elementos metdlicos tradicionais e acessiveis, Cu e Ni,
primeiramente foi realizado um estudo dos critérios empiricos e modelos
tedricos ja estabelecidos que se propdem a servir de ferramentas para a
selecado de ligas com alta TFA. Como resultado desse estudo, foi desenvolvida
uma extensao do critério termodindmico proposto por Dong, denominado de
critério “y” e originalmente elaborado para sistemas binarios. Para sistemas
ternarios, essa extensao teve como motivagdo o fato de os MAGV serem,
conforme apresentado no capitulo anterior, multicomponentes, sendo os
conhecidos em sua maioria ternarios e quaternarios.

Sendo o0 modelo de Miedema a base do critério y*, como visto no item
2.2.1, visto que sua aplicacao para sistemas binarios seja um caso particular do
modelo generalizado para sistemas ternarios, veremos a fundamentacao
basica da ferramenta proposta por Miedema e, a seguir, a generalizagéo

(extensao) para sistemas ternarios.

3.1 O Modelo Atomomacroscépico

Este modelo, também conhecido como modelo de Miedema [25,220], foi
proposto para a previsédo, de forma semi-empirica, da capacidade de formagéao
de ligas entre elementos metalicos de transicao e, posteriormente, numa série
de artigos [221-226] foi estendido para diversos fins entre os quais se
destacam: entalpia de formagao de solugéo sdlida, compostos intermetalicos,
fases amorfas, bem como energia de formacdo de defeitos e energia de
cristalizagcdo de fases amorfas. Nesse modelo, os atomos sado concebidos
como células macroscopicas (blocos) e, quando postos em contato, na
formagédo de ligas, as principais interagbes ocorrem na interface entre as

células. O carater macroscopico do modelo se deve ao fato de ser
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caracterizado por um conjunto de células (atomos) como as células de Wigner-
Seitz".

Segundo Miedema, dados dois atomos distintos, a energia interfacial é
funcdo de 3 parametros fisicos: area superficial (V?°), funcéo trabalho (¢) e
densidade eletrénica superficial (n). A fungéo trabalho é a barreira energética a
ser vencida pelo fluxo eletrénico de um atomo para outro, sendo mais relevante
para o caso de atomos com grandes diferengas em eletronegatividades. A
contribuicdo energética advinda da fungdo trabalho é sempre negativa
(aumenta a entalpia quimica), pois o fluxo eletrénico € sempre no sentido B—A
(para ¢a > ¢g). A densidade eletrénica superficial € um parametro que estima a
densidade eletrbnica no contorno da célula. Para um cristal, as
descontinuidades nos contornos provocadas pela presenga de diferentes
atomos devem ser amenizadas, de tal forma que o atomo mais eletronegativo
cede densidade eletrénica para o menos eletronegativo. Por isso, essa
contribuicdo € sempre positiva (diminui a entalpia quimica). Miedema propds
uma equacao empirica baseada nestes parametros que melhor representasse
a energia envolvida para a solubilizagdo de um atomo A na rede cristalina de B

para os mais variados sistemas metalicos binarios [225]:

2/3
VA

1 1 1 {
=1 = + —_—
2 ( i

ws A

AH™ (4en B) = ~P(A¢)" +0(An)’ + R| (3.1)

onde P, Q e R séo constantes que dependem do tipo de composto quimico,
sendo para todos os tipos de ligas, Q/P = 9,4. Para ligas formadas somente por
metais de transi¢ao: P = 14,1,e R = 0; para uma liga formada por um elemento
metalico de transi¢do e um outro elemento metalico (exceto os de transi¢cao) as
constantes P e R tomam valores diferentes segundo a relagdo R/P; para o
caso dos elementos nao-metalicos, sdo validas as mesmas consideragcbes
anteriores, entretanto estes elementos precisam ainda de um termo energético
extra para os elementos serem metalizados (ver referéncia [227]).

A equacao (3.1) representa a entalpia interfacial (quimica) para dissolver

um mol de um elemento A em uma matriz de um elemento B.

' As células de Wigner Seitz, em materiais amorfos seriam os denominados poliedros de
Voronoi, e sao diferentes para cada ponto de rede.



3.2 A Aplicagdo do Modelo na Selegao de Ligas Amorfas

A expressao (3.1) da entalpia interfacial € uma ferramenta importante na
determinagcdo de energias de diversos fendmenos fisicos na ciéncia de
materiais, destacando-se na determinacdo das entalpias de formacdo de
solugéo solida, compostos intermetalicos, fases amorfas, vacancias, limites de
solubilidade atémica e escalas de eletronegatividade, entre muitas outras
aplicacbes.

Recentemente, Dong e colaboradores [24,26,27] propuseram 0 uso da
relacdo da entalpia de fase amorfa a entalpia de cristalizacdo para determinar a
TFA em sistemas binarios, como apresentado no item 2.2.1. Considerando-se
que a maior parte dos sistemas formadores de MAGV sao multicomponentes, é
importante estender sua aplicacdo a estes sistemas e, sendo os sistemas
ternarios os representantes mais simples, toma-los-emos como objeto de
estudo. No modelo proposto por esses pesquisadores, o calculo das entalpias
€ realizado por meio do modelo de Miedema, amplamente aplicado na
explicacdo de diversos fendmenos fisicos na matéria condensada,
particularmente em sistemas binarios. Para determinar a TFA de cada
composic¢ao binaria mediante a expressao (2.5), esses pesquisadores postulam
a formagao, na mesma composi¢gdo quimica, tanto de fase amorfa quanto de
um composto intermetalico. E conhecido que compostos intermetalicos sdo
formados somente em algumas composicbes especificas e dependem
fortemente da estrutura eletrbnica da liga. Portanto, a formagédo de um
intermetalico em cada composigéo de liga € puramente hipotética, para fins de
calculo.

Por outro lado, o calculo das entalpias em sistemas binarios, segundo o
modelo de Miedema, é relativamente simples. Para sistemas ternarios, o
calculo é mais complexo e existem diversas formas de realiza-lo [228-232]. No
entanto, neste trabalho se segue a abordagem proposta por Gallego [230], que
foi utilizada para a determinagao de entalpia de formagao de solugdes solidas e
de fases amorfas nos sistemas ternarios Co-Zr-M, (M = Nb, W, Mo, V e Cr); a

partir da comparagéo dessas curvas, Gallego apresentou a delimitagdo das
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regides formadoras de amorfos de forma analoga ao modelo de instabilidade
topoldgica de Egami e Waseda.
Na extensdo proposta por Gallego, a determinagdo da diferenga de

entalpias para a formagdo de fase amorfa, AHYY., vem expressa por duas

contribuiges: uma contribuigdo quimica, AH ", devido a redistribuigdo

eletronica dos elementos na liga, e a segunda, de carater topoldgico, AH'™
devido as diferengas estruturais entre os elementos precursores no estado puro
cristalino e no estado de liquido com estrutura aleatéria. Assim, tem-se:
AH = AH " + AH™ (3:2)
Em ligas binarias, o modelo considera que a maior contribuigcao
energética é devida a interagdo quimica de espécies atdbmicas diferentes. Em
ligas ternarias, é considerada a interacao de pares de atomos diferentes sem
se considerar a interacdo de pares da mesma espécie nem a interacao
ternaria, devido a alta dificuldade matematica que isso representa. Além disso,
a contribuicdo energética das interagdes ternarias é relativamente pequena;

deste modo, é aplicada a seguinte extenséo:

chem.—am __ chem.—am chem.—am chem.—am
AH =AH; +AH, +AH - (3.3)

ABC

em que AH*"~“" & a contribuigdo quimica para a entalpia de ligas binarias e,

)
de maneira geral, pode ser expressa como:

AH;hem.—am :fjl'AHim@rf +]1;jAHi_me’f (34)

ien j Jjeni

em que AH" é a entalpia interfacial, dada pela expresséo (3.1), e /; é uma

iem j
funcao que introduz o grau em que atomos do tipo i/ estdo rodeados por atomos

do tipo j, sendo dada por:

f=c [1—F(cfc;)2} (3.5)



s XiVjZIS s s
G = YVR L x p2R ¢;=l-¢ (3.6)
it JJ

Nas expressdes acima, ¢/ representa a concentragdo na superficie de

contato do metal i, V; € volume molar do metal puro, X; € a concentragcado do
mesmo metal e I' € um pardmetro associado ao ordenamento quimico do
sistema, sendo igual a 5 em sistemas amorfos devido ao ordenamento quimico
de curto alcance [233]
A contribuicao referente as diferengas topoldgicas entre as fases liquida e
cristalina é dada por:
AH' = 3.523: XT (3.7)
i=1
em que T; é a temperatura de fusao do elemento de liga /.
Para considerar a variagdo volumétrica dos elementos puros quando
introduzidos em liga, devido a transferéncia de carga, Niessen et al. [234]

introduziram a correcgao:
V:2P(liga) = V;*"* (puro) [1+ acf.f.(¢ - ¢;)] (3.8)

Esta mudanca relativa de volume € proporcional a diferenca de
eletronegatividade (¢-¢) e ao grau em que os atomos i sdo rodeados por
atomos vizinhos diferentes. A constante acf assume diversos valores em
funcdo da valéncia do metal considerado, sendo estes iguais a 0,14; 0,10; 0,07
e 0,04 para metais monovalentes, divalentes, trivalentes e de maior ordem de
valéncia.

Para a determinagio da entalpia dos compostos intermetalicos, AH".,

considera-se somente a contribuicdo quimica, em forma analoga aquela da
entalpia da fase amorfa, com a unica diferengca de que o parametro I' na
expressao (3.5) toma o valor de 8 para representar um total ordenamento

atébmico [234]. A expressao considerada neste caso é dada por:

AHim _ AHchem.—intm (39)

ABC — ABC
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E importante ressaltar que a expressdo (3.9) somente é usada para
determinar os valores correspondentes aos compostos intermetalicos descritos
na literatura, mas nao determina os valores dos intermetalicos “hipotéticos”,
que sao aquelas composigdes dentro do tridngulo de compatibilidade [235].
Composicoes dentro dos triangulos de compatibilidade sempre levarao a
formacdo das 3 fases adjacentes, envolvendo reagdes eutéticas e/ou
peritéticas ou, ainda, outras transformacoées. A escolha apropriada desses trés
compostos, binarios ou ternarios, para formar um triangulo de compatibilidade
depende das fases presentes em cada regido do diagrama de equilibrio e, de
maneira geral, podem ser inferidas a partir dos diagramas. Entretanto, na
maioria dos casos, os tridngulos de compatibilidade s&o elaborados para
regides de altas temperaturas, acima de 500 °C.

A principal questdo encontrada nesta abordagem €& desenvolver uma
metodologia  (expressdo) que possa quantificar os valores de
AH'; . correspondentes a cada composigéo dentro de um determinado triangulo
de compatibilidade. Em sistemas binarios, os valores correspondentes a
entalpia dos intermetalicos “hipotéticos” sdo determinados mediante a regra do

int

nivel entre as magnitudes de AH', dos compostos intermetalicos adjacentes,

conforme usado por Dong e colaboradores [24,26]; para o caso dos sistemas
ternarios, seria possivel determinar esses valores com o uso da regra de nivel,
metodo altamente complicado e que conduz a maiores desvios do valor real,
devido a maior quantidade de aproximacgdes para se obter o resultado final.
Neste contexto, a proposicdo nesta tese € o uso de um plano tangente aos
valores das entalpias dos trés compostos intermetalicos, que formam o
tridngulo de compatibilidade, para governar o comportamento dos
intermetalicos “hipotéticos”. A equagdo do plano €, nessa proposta,
determinada a partir das entalpias dos compostos intermetalicos adjacentes
obtidos pela expresséo (3.9), e sua magnitude é dada por uma equacgao do

tipo:

AH™ =aX, +bX, +c (3.10)



em que a, b e ¢ sdo constantes, e X; e X; sdo as fragbes atdmicas dos
principais elementos de liga. Desta forma, a regra de nivel (ou tangente
comum) aplicada para sistemas binarios seria simplesmente um caso particular
desta generalizagdo para sistemas ternarios. A Figura 3.1 mostra,
esquematicamente, um sistema ternario A-B-C com as superficies
correspondentes a AH*™ em todo o sistema, e as superficies de trés
compostos intermetalicos &1, £2 e £3 com entalpias AH', AH* e AH<, que
formam o dominio £1- £2- £3. As entalpias dos intermetalicos “hipotéticos”, EH,
correspondentes as composi¢des dentro do dominio &1- - £3 sd0 governadas

pela expresséo (3.10).

C
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AHamf l
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i A_ng
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ﬂ.Hjl , IE_.}. i

. E..j[-[ .

E"l triaﬁguln E.Q\
de compatibilidade

AH® =aXj+bXj+c

Figura 3.1 Representacdo esquematica das superficies das entalpias de fase
amorfa (superficie parabdlica) e do plano tangente as entalpias dos

intermetalicos que formam o tridangulo de compatibilidade.
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Substituindo-se as expressdes (3.2) e (3.10), na expresséo (2.5) para
cada composi¢ao, determina-se a magnitude do parametro y* para cada
composicao e, com isso obtém-se as curvas de superficie indicativas da TFA
de cada composicdo localizada em esse tridangulo de compatibilidade. E
importante observar que a expressao (3.10) somente faz uso das fragdes
atdbmicas do elemento base da liga (solvente) e de um dos solutos, ndo sendo
necessario o terceiro elemento de liga dada, a condigdo Xy + Xg + X¢c = 1

implicita em ligas ternarias.

3.3 Validacdo da Extenséo do Critério y para o Sistema Cu-Zr-Al.

O sistema Cu-Zr-Al vem sendo amplamente estudado por diversos grupos
de pesquisa, apresentando uma grande quantidade de dados experimentais, o
que permite sua utilizagdo para convalidagdo da extenséo proposta. A Figura
3.2 mostra o diagrama Cu-Zr-Al, com algumas das composi¢des formadoras de
MAGV reportadas na literatura. Inoue et al. [236] observaram, em seus
estudos, que as ligas com 2,5 — 7,5% at Al aumentavam fortemente a TFA,
produzindo amostras totalmente amorfas com 3 mm de didmetro cujos
intervalos de liquido super-resfriado, AT,, alcangam valores acima de 70 K. Um
estudo bem detalhado da mudanga de TFA com a composigao da liga foi feito
por Wang et al. [75]. Esses pesquisadores, baseados num critério
metalografico, efetuaram um exaustivo estudo em diversas composicoes e
exploraram uma ampla regido do sistema mudando as composi¢cdes em 1%at.
dos elementos de liga. Os resultados obtidos mostraram trés regibes ou
dominios triangulares da seguinte forma: Zr,Cu — t3 — ZrCu, 13 - CuZr - 15 e
ZrCu — 15 — Cu4oZr; com uma composigao eutética em cada regido triangular.
De fato, Wang e colaboradores mostraram que existe uma forte dependéncia
da TFA com a composi¢ao, pois variagdes na ordem de 1 % at. levaram a
grande alteragéo na TFA.

Nos calculos dos planos correspondentes aos intermetalicos “hipotéticos”,
foram usados quatro compostos intermetalicos do sistema — CuZr,, 5
(CuseZrsgAlys), CuqoZrs e CugZrs —, formando dois tridangulos de compatibilidade

diferentes formados por CuZr,-15-Cu0Zr7 € CuqoZrs-t5-CugZrs, como € visto na



Figura 3.2. O composto intermetalico CuZr foi desconsiderado devido a sua
estabilidade somente em temperaturas superiores as de transi¢ao vitreas
determinadas para as ligas deste sistema. Além disso, esta fase nao foi
observada em muitos estudos das ligas do binario Cu-Zr [172,175,177], sendo

a sua presenca reportada somente por Wang et al. [75].

Al
0.00

1.00
® Compostos

Intermetalicos
¥ Dados
da Literatura 0.25

S RO ' 0.00
0.50Cu, Zr. 0.75 1.00 Cu

000 025

Figura 3.2 Representacdo esquematica do sistema Cu-Zr-Al mostrando dois
diferentes dominios de composi¢des. Para cada tridngulo, ha uma

equacao de fases intermetalicas correspondente.

E importante ressaltar que, do ponto de vista de competicdo de fases,
desconciderar esta fase parece contraditorio, pois esta se forma por meio de
uma transformagao de maximo congruente, a partir do liquido a 935 °C. Deste

modo, esta estrutura estaria sendo “congelada” mediante o resfriamento rapido.
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Entretanto, a observacdo experimental desta fase em temperatura ambiente,
na maior parte de estudos de solidificacao rapida, ndo tem sido evidenciada.

A determinacio das equacdes das superficies planas correspondentes as
entalpia dos intermetalicos “hipotéticos”, para cada triangulo de
compatibilidade, é feita da seguinte forma:

i) mediante a expressao (3.9) determina-se o valor da entalpia dos trés
compostos intermetalicos limitantes do triangulo de compatibilidade;

i) substitui-se uma das fragdes atdbmicas (Xa, Xg ou X¢c) de cada composto
intermetalico pelo valor da entalpia correspondente;

iii) determina-se a equagédo do plano em forma convencional dada pela
geometria analitica.

Essa metodologia é exemplificada a seguir: a Tabela 3.1 mostra os
valores das entalpias de formacdo dos compostos intermetalicos Zr,Cu, t5
(CuZrAl) e CuqoZrs. As magnitudes das entalpias substituem a fracao atémica
do Al de cada composto intermetalico formando trés vetores dados por:
a(33,33, 66,67, -28,8283), b(36,00, 38,00, -47,8915) e c(58,82, 41,18,-
34,3760). A partir desses trés vetores, determina-se a equagao do plano que

corresponde a entalpia dos intermetalicos do triangulo de compatibilidade.

Tabela 3.1 Parametros para determinacao da equacao da superficie planar

%at. Cu | %at. Zr | %at. Al | AH™
Zr,Cu 33,33 | 66,67 0,00 | -28,8283
5 36,00 38,00| 26,00|-47,8915
CuioZr;| 58,82| 41,18 0,00 | -34,3760

AH™" = 6&—174(325.607XC” +469.947.X, —61282.801) (3.11)

Na equacao (3.11), Xc, € Xz representam as porcentagens atébmicas de Cu e
Zr, respectivamente. De maneira analoga, podem-se determinar as equagdes

dos outros dominios de interesse ou para o sistema completo como se observa



na Figura 3.2 para diversos triangulos de compatibilidade deste sistema
ternario.

A Tabela 3.2 mostra dados dos parametros térmicos mais usados para
determinar a TFA, bem como o novo parametro termodinamico y*. Neste caso,
a TFA é representada pela maxima espessura de estrutura amorfa alcancada
nessas composi¢des. De acordo com esses dados, foram elaborados graficos
comparativos da correlagado entre os parametros, sem lhes aplicar a tipica
representacao logaritmica a fim de se obter uma representagao grafica mais
real, da correlagao dos parametros.

A Figura 3.3 mostra a relagdo da espessura critica com o parametro
termodindmico y*, e com os parametros T,, AT, e y para todas as ligas do
sistema Cu-Zr-Al listadas na Tabela 3.2. Observa-se que existe uma forte
dispersdo dos dados em todos os diagramas, entretanto uma linha reta do
melhor ajuste € mostrada nos graficos em que uma minima correlagao existe,
mostrando-se também o parametro de correlagao R2.

E importante ressaltar que o parametro termodinamico é determinado a
partir de dados teéricos e, por isso, ndo depende da taxa de aquecimento ou
resfriamento, como no caso dos parametros vy, Ty e ATy.

Os unicos parametros que apresentaram uma modesta correlagao sao y*
e ATx. O valor de R? = 0,197 correspondente a regressao linear dos dados
experimentais de regidao de liquido super-resfriado com a espessura critica.
Esses resultados vao de acordo com Hackenberg et al. [237], que reportam
que nem sempre grandes valores de ATx mostram alta TFA. Liu et al. [13]
afirmaram que 4T, é uma medida quantitativa da estabilidade do vidro, que é
definida como sua resisténcia a devitrificagao durante o aquecimento acima de
T4. Por outro lado, o parametro termodinamico y* apresenta um valor de R? =
0,595, mostrando uma melhor correlagdo com Zc, indicando que este
parametro € o mais adequado para medir a TFA; ao mesmo tempo, tal
resultado mostra que a formagéao de vidros € um processo competitivo entre as
estabilidades do liquido e as fases cristalinas, em concordancia com a

proposicao de Miracle [156] de que um confiavel indicador de TFA deve levar
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em conta a estabilidade da fase liquida e a estabilidade das fases cristalinas.

De fato, o parametro y* considera estas importantes questdes.

Tabela 3.2 Parametros usados para determinar a TFA, y* e espessuras criticas

de estruturas amorfas alcangadas em ligas do sistema Cu-Zr-Al.

Cu Zr Al Zc ATX R. Zet

at) | (%at) | %at) | mm) | ¥ |egy | oo | Y s | mm | P | R
40 | 50 | 10 | 10 |3572| 719 | - - - - [169]
45 | 48 | 7 8 |3302| 58 | 0,597 | 0,404 | 13,996 | 5,803 | 25.268 | [70]
48 | 48 | 4 5 [ 3245| 62 | 0580 | 0,400 | 22,366 | 4,911 | 28.916 | [175]
47 | 47 | 6 5 [3184| 69 | 0,600 | 0,413 | 4,875 | 8,445 | 23.037 | [175]
46 | 46 | 8 5 [3157 | 82 | 0610 | 0,422 | 1,698 | 12,292 | 19.620 | [176]
44 | 49 | 7 5 3376 60 | 0,595 | 0,405 | 12,448 | 6,050 | 25.416 | [70]
45 | 49 | 6 5 3349 | 54 | 0593 | 0,401 | 19,892 | 5,120 | 26.520 | [70]
46 | 48 | 6 5 [3273| 56 | 0,592 | 0,401 | 19,892 | 5,120 | 26.690 | [70]
49 | 45 | 6 5 | 2974 | 47 | 0,609 | 0,403 | 15,736 | 5566 | 23.425 | [70]
51 | 44 | 5 5 |20892| 48 | 0,605 | 0,402 | 17,693 | 5,338 | 24.294 | [70]
38 | 54 | 8 5 |3535]| 65 | 0581 | 0,400 | 7,790 | 7,148 | 27.024 | [70]
36 | 56 | 8 5 | 3467 | 62 | 0562 | 0,394 | 45181 | 3,824 | 33.116 | [70]
50 | 43 | 7 3 | 2769 | 61 | 06220415 3856 | 9,180 | 18.925 | [57]
45 | 45 | 10 | 3 |3,158| 70 | 0,610 | 0,416 | 3,430 | 9,571 | 20.768 | [176]
50 | 45 | 5 3 | 2949 | 72 | 0,603 | 0,402 | 17,693 | 5,338 | 24.633 | [178]
46 | 47 | 7 3 [3215]| 76 | 0610 | 0,418 | 2,713 | 10,403 | 20.385 | [273]
525 | 425 | 5 3 | 2640 71 | 0610 | 0,416 | 3,430 | 9,571 | 20.768 | [178]
503 | 49,7 | O 3 | 2991 | 40 | 0,550 | 0,371 | 669,170 | 1,466 | 39.551 | [21]
50 425 7,5 2 2,727 | 74 | 0,610 | 0,419 2,413 10,846 | 20.194 | [178]
50 | 50 | 0 2 [ 3462 | 47 | 0550 | 0,379 | 262,045 | 2,046 | 38.020 | [175]
46 | 54 | 0 2 [ 3446 | 50 | 0,580 | 0,393 | 50,798 | 3,668 | 30.255 | [182]
49 | 49 | 2 2 (3340 - - - - - [175]
45 | 55 | 0 | 15 |2716| 50 | 0,560 | 0,384 | 145,848 | 2,520 | 35.368 | [183]
55 | 40 | 5 3 [ 2418 ] 74 | 0,620 | 0422 | 1698 | 12292 | 17.924 | [178]
506 | 369 | 35 | 3 |2520| 62 | 0630|0417 | 3,050 | 9,978 | 17.186 | [173]
58,7 | 363 | 5 3 | 2714 | 65 | 0631 | 0,416 | 3430 | 9,571 | 17.207 | [173]
581 | 359 | 6 3 | 2556 | 39 | 0,648 | 0,413 | 4,875 | 8,445 | 14.899 | [173]
60,3 | 37,2 | 25 | 3 |2570| 61 | 0619|0414 | 4,336 | 8,805 | 19.625 | [173]
645 | 355 | O 2 | 2553 | 24 | 0,600 | 0,389 | 81,176 | 3,104 | 27.629 | [186]
64 | 36 | 0 | ~2 |2555]| 46 | 0,640 | 0,412 | 5481 | 8100 | 16.447 | [188]
60 | 40 | O 1 | 2452 | 58 | 0,610 | 0,401 | 19,892 | 5,120 | 23.638 | [188]
618 | 382 | 0 | ~1 |2528| 56 | 0,607 | 0,405 | 12,448 | 6,050 | 23.381 | [188]
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Figura 3.3 Correlagao da espessura critica Zc, com os diversos parametros

para determinar a TFA nas ligas do sistema Cu-Zr-Al.

A respeito da relagédo entre os parametros T4 € v, ndo existem indicios de

correlacdo alguma com a espessura maxima alcancada pelas ligas deste

sistema, como se observa na Figura 3.2 C e D. Uma possivel explicagao para a

interessante observacdo é que o sistema se comporta de maneira anédmala,

como apontado por Tang [175] para sistemas binarios Cu-Zr. O parametro v,

considerado como o melhor indice indicativo de TFA, em diversos sistemas,

embora considere a estabilidade relativa do liquido contra cristalizagdo T./T), e

a estabilidade do vidro T,/T, n&o mostra adequada correlagdo devido a
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consideragdes puramente cinéticas. Porém, considerando-se que a proposta
de Liu [13] se cumpre para todos os sistemas, o parametro y sera usado nas
estimativas da taxa de resfriamento critica tedrica e da espessura critica tedrica
das ligas.

Na Tabela 3.2, foram destacadas 3 colunas (em cinza) que contém
valores estimados (tedricos) de taxa de resfriamento critica R;, espessura
critica Z,, e indice de fragilidade D* E importante lembrar que este ultimo
parametro é indicativo de TFA do ponto de vista cinético, relacionando a
natureza dos liquidos (forte ou fragil) para formar estrutura amorfa em fungéao
do grau de ordenamento de curto alcance icosaedral que possuem os atomos
ao formar os clusters [67]. Os liquidos fortes sdo aqueles que apresentam
maior TFA, com valores de D* > 20, e os liquidos frageis os que possuem
valores de D* < 10. Embora algumas relagdes entre o indice de fragilidade e
parametros experimentais tenham sido propostas, nesta abordagem se faz uso
da expressao proposta por Tanaka [67,238], que forneceu evidéncias de que
ha uma correlacédo entre a taxa de resfriamento critica requerida para a

amorfizagéo e os parametros D* e T, de acordo a seguinte relagéo:

LogRe =0,266D*+45,1T, ~32,5 (4.12)

Johson [92] propés uma relagao para se determinar a taxa critica de
resfriamento, a partir de dados experimentais. Porém, neste trabalho foram
utilizadas as relagdes propostas por Liu et al. [13, 239], que relacionam R; e Z;

com o parametro y através das expresdes 4.13 e 4.14, respectivamente:

Rc =5,1x10"" Exp(-117,19y) (4.13)
Zc =2,8x107" Exp(41,70y) (4.14)

A Figura 3.4 mostra a correlagdo da espessura critica experimental (Zg)
com a estimativa tedrica (Z;). Esperar-se-ia, para esta curva, uma relagao
linear com alta correlacdo, entretanto se observa uma forte dispersao dos

dados com um infimo parametro de correlagdo, R?, de apenas 0,087. Esta forte



discrepancia pode ser explicada em fungdo de: i) o uso de técnicas de
processamento diferentes para se preparar as amostras, que implica em alguns
dos dados ndo serem precisos, enquanto que algumas composi¢des podem
apresentar, quando cuidadosamente processadas, maiores espessuras
criticas, e ii) a equagao empirica (4.12) foi determinada com uma correlagéao de
R%=0,57, que implica em somente moderada capacidade de predicéo.

Uma importante caracteristica associada aos liquidos formadores de
MAGYV é a natureza forte do liquido, que € medida pelo indice de fragilidade e
que é relacionada a sua viscosidade durante o resfriamento. Os valores deste
parametro, para diversos sistemas de ligas, tém sido determinados
experimentalmente [62,240,241], confirmando que os melhores MAGV
apresentam valores de D* > 18, o que significa que existe um movimento
atdbmico cooperativo no liquido super-resfriado destes sistemas. Isso implica
que, em tais sistemas, predomina uma alta formacao de clusters icosaedrais
como tem sido reportado [176,242-245] e mostrado a partir de estudos de

dindmica molecular por Sheng [49].
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Figura 3.4 Correlagao entre a espessura critica experimental e a tedrica.
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A Figura 3.5 mostra a relagao entre o parametro cinético D* e o parametro
termodinamico y*, para todas as ligas listadas na Tabela 3.2. Observa-se que
existe uma moderada correlacido entre esses parametros, sendo R? = 0,519. 0
resultado indica que o liquido € mais forte a medida que o parédmetro y*
aumenta. Ele ja era esperado, pois a expressao (3.5) considera uma ordem
quimica de curto alcance dos atomos vizinhos, e explica por que sistemas
binarios se comportam de forma diferente dos sistemas multicomponentes e a
influéncia de um novo elemento soluto, diminuindo ou aumentando a TFA, na
medida em que permite uma diminuicdo ou aumento do numero de clusters
icosaedrais no liquido super-resfriado. Esta afirmacéao é reforcada por recentes
evidéncias experimentais em um grande numero de sistemas formadores de
vidros metalicos [176,242-245].

404 R*=0,519

35 i

2,4 2,6 2,8 3,0 32 34 3,6
y*
Figura 3.5 Relacéo entre os parametros D* e y*, mostrando uma moderada

correlagao entre a termodinamica e a cinética nas ligas formadoras
MAGV

Dos resultados obtidos, pode-se dizer que algumas ligas deste sistema

podem potencialmente alcancar maiores espessuras criticas como é o caso da



liga com composicdo CuseZrs7Al;, que apresenta alta forgca motriz para
amorfizagdo analoga aquela com composi¢cao CuseZrssAls. A forga motriz para a
cristalizagdo desta liga € maior quando comparada a primeira liga. A analise
dos resultados é dificultada devido a auséncia, em alguns dos casos, da
verdadeira espessura critica alcangada por determinadas ligas. Por outro lado,
a correlagcdo da TFA com os parametros tradicionais, como AT, e T,, apresenta
uma maior dispersdo quando comparados ao parametro y*, o que indica que o
parametro termodinédmico € um bom indicador na previsdo de composicdes
formadoras de MAGV.
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4 Desenvolvimento de Novas Ligas com Alta TFA a Base de
Cu e Ni.

Como discutido no capitulo 3 desta tese, a aplicacao do critério A pode
fornecer o tipo de comportamento dos sistemas metaestaveis identificados
como amorfos, nanovitreos e vitreos [43]. A esses Ultimos, é associada alta
TFA. Por outro lado, o modelo de instabilidade topolégica, em sua versao
estendida [44] a compostos intermetalicos, permite determinar as regides com
A > 0,1, nos quais a topologia favorece a formagao de estruturas metaestaveis
com maior facilidade, particularmente MAGV. Contudo, foi observado que o
critério topoldgico deixa ainda grandes regides nas quais seriam necessarias
intensas investigagbes de composi¢cdes para se encontrar as mais adequadas
para formar estruturas vitreas. Isso levou a formulacdo da extensdo da
aproximacgao termodinamica y* para sistemas ternarios (capitulo 3), com a
finalidade de aplica-la em conjunto com o critério A.

Deste modo, tendo previamente formulado a extensao termodinamica
para sistemas ternarios e testado sua predi¢cao no sistema Cu-Zr-Al, observou-
se que ambos os critérios podem ser aplicados em outros sistemas, bem como
determinar novas composigdes no sistema Cu-Zr-Al. Assim, o presente capitulo
€ dedicado a apresentacio e analise dos resultados da aplicacdo de ambos o0s
critérios na selecdo de composicdes com alta TFA nos sistemas Ti-Ni, Ni-Nb-B
e Cu-Zr-Al.

4.1 Selecao de Ligas Usando a Combinacéo dos Critérios Topolégico (A)

e Termodinamico (y*).

Neste estudo, foram aplicados ambos os modelos, inicialmente, aos
sistemas binarios Ni-Ti, Cu-Zr e Ni-Nb, posteriormente, aos sistemas ternarios.
Para o sistema Cu-Zr, ndo foi necessaria a escolha do terceiro elemento, tendo
em vista que foi estudado o conhecido sistema ternario Cu-Zr-Al. No caso do
sistema Ni-Nb, foi necessario elaborar uma adequada selegdo do terceiro

elemento a ser introduzido. O elemento boro foi escolhido em funcéo dos



critérios bem estabelecidos e de um outro que foi determinado no decorrer do
estudo, o que sera discutido a seguir.

Os valores criticos de soluto para desestabilizar cada composto
intermetalico foram determinados mediante a aplicagcdo da equagédo (3.1),
fazendo-se uso de dados estabelecidos e indexados no banco de dados
JCPDF [246] para determinar o volume molar de cada composto intermetalico.
Isso permite obtermos faixas de composicoes com A > 0.1 adequadas a
formagdo de fase amorfa no sistema. Valores de y também foram

determinados para este sistema a partir da expresséao (2.5).

4.1.1 Ligas do Sistema Ni-Ti

A Figura 4.1 apresenta as entalpias de formagao de solugdo sdlida, a
fase amorfa e os compostos intermetalicos para o sistema Ni-Ti. A regido de
formagdo de amorfos, mediante este critério, em ligas binarias ou
multicomponentes, é delimitada pelas composi¢des nas quais a entalpia livre

das fases cristalinas sdo mais negativas que aquelas das fases amorfas.

AH (KJ/mol)
K
o
1

A
-30 4 4 A
] Ni_Ti
-40_7.7AHS.S 3
e amf 4
|—e— AH AAA
50 —4a—AH" TiNi s
| TiNi
-60 LA L R BN B R R N B BN B L R BN B
0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
% at. Ni

Figura 4.1 Curvas representativas das entalpias de formacgéao de solugao sdlida,
a fase amorfa e os compostos intermetalicos, calculadas a partir do

modelo de Miedema para o sistema Ni-Ti.
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Na Figura 4.2, apresentam-se superpostas ao diagrama de equilibrio
binario [246], as curvas representativas dos critérios em estudo. Observas-se
uma pequena regido entre 58,09 - 62,95%at. de Ni associada ao critério A
(faixa de composigdes correspondentes a regido com 4 > 0,1), e a curva
correspondente ao critério termodinamico y na faixa de composicdes de 20 a
80 % at. Ni.

Embora o critério termodinamico indique trés faixas de composicoes
diferentes com altos valores de v, o critério topoldgico indica somente uma
Unica faixa de composi¢des para onde ambos os critérios convergem, como se

observa na coluna hachurada em cinza na Figura 4.2.
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Figura 4.2 Diagrama de fases do sistema binario Ni-Ti com as curvas de

predicado de ambos os critérios [247]



De acordo com ambos os modelos, as melhores composicoes formadoras
de fase amorfa estariam nesta janela. Portanto, composi¢cdes de ligas, tanto
dentro como fora da janela, foram selecionadas e preparadas para avaliar a
capacidade da predicdo de ambos os modelos.

A Figura 4.3 mostra, esquematicamente, parte do digrama Ti-Ni para
onde ambos os critérios convergem. O diagrama mostra também as
composicdes de liga escolhidas para seu estudo experimental. A apresentagao
dos resultados e sua analise respectiva sdo temas dos seguintes tépicos deste

capitulo.
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Figura 4.3 Representacdo esquematica do diagrama Ni-Ti mostrando as

composic¢des selecionadas e suas posi¢des relativas aos critérios
de predigcao de TFA.
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4.1.2 Ligas do Sistema Ni-Nb-B

O sistema Ni-Nb tem se mostrado promissor como base de ligas
multicomponentes formadoras de estruturas amorfas [24]. Diversos estudos
tém sido dedicados ao assunto;, entretanto, ndo existe muita informacao
experimental a respeito. O estudo do sistema se inicia com o mapeamento das
regidbes com maior TFA mediante a aplicagdo do critério topoldégico para,
posteriormente, se correlacionar com o critério termodinamico. A Figura 4.4
apresenta o diagrama de equilibrio binario Ni-Nb, no qual sdo superpostas as
curvas correspondentes a ambos os critérios. O critério topoldgico mostra uma
janela que satisfaz A >0,1 entre 51,9 — 63,2%at. Ni. Ja a curva de valores de y*
mostra dois halos, um com valores altos e outro com valores médios. Para fins
de simplificar os calculos do parametro y*, os compostos intermetalicos NisNb e
NisNb7 foram considerados como compostos estequiométricos.

De acordo com Inoue [54], as composicbes com melhores despenhos
para formar estrutura amorfa localizam-se nos eutéticos profundos ou no lado
da curva com maior inclinagao [176]. No caso das ligas binarias Ni-Nb estes
dois critérios empiricos se satisfazem. De fato, tem sido mostrado que as
melhores composicoes formadoras de MAGV estdo fora da composicéo
eutética e no lado onde a inclinacdo da curva em dire¢ao ao eutético é maior.

A fim de aumentar a TFA neste sistema, diferentes elementos tém sido
testados, sempre se considerando as regras basicas de Inoue [6]. Contudo,
somente em alguns dos casos 0s novos sistemas multicomponentes
apresentaram melhora na TFA. Em outros, a TFA se manteve igual ou, em
alguns dos casos, até diminuiu [64]. Neste estudo, o intuito é formar sistemas
multicomponentes com um minimo de elementos possiveis, 0 que se restringe
unicamente a sistemas ternarios.

Além das regras basicas conhecidas, considera-se neste estudo uma
quarta regra empirica, fundamentada no estudo tedrico de Senkov et al. [22],
que leva em conta a influéncia dos parédmetros elasticos dos principais
elementos de liga. Estes parametros considerados sdo os moédulos: volumétrico

(B) e de cisalhamento (u), os mesmos que foram obtidos da referéncia [225]. A



Tabela 5.1 apresenta os parametros usados na escolha do terceiro elemento

de liga do sistema base Ni-Nb.
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Figura 4.4 Faixa de composigbes com A > 0,1 e curva do parametro y*

superpostos ao diagrama de equilibrio do binario Ni-Nb.

Tabela 4.1 Parametros usados na escolha dos elementos de liga para o

sistema base Ni-Nb.

Elemento | R.A u B | AH ™" (kJ/mol)

x10°m | (GPas) | (GPas) [ Nb | Si B
Ni 0,12459 | 75,05 | 186,40 | -30 | -23 | -9
Nb 0,14290 | 37,47 | 170,30 - -39 | -39
Si 0,11530 | 39,73 98,88 | -39 - +18
B 0,08200 | 203,10 | 178,50 | -39 | +18 -

Os elementos Si e B foram propostos em fungao de ambos se ajustarem

as regras de Inoue. Entretanto, as diferengas nos médulos elasticos sdo muito

grandes em ambos os elementos. Sendo o boro aquele que apresenta o maior
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valor no moédulo de cisalhamento, foi escolhido como o terceiro elemento de
liga, lembrando-se que, segundo a predicdo do modelo termodinédmico de
Senkov [22], os elementos com maior mdédulo de cisalhamento apresentariam
um melhor desempenho no aumento da TFA.

A Figura 4.5 apresenta a isoterma a 950 °C do diagrama de equilibrio
ternario Ni-Nb-B. Devido a falta de informacao deste sistema para temperaturas
menores, as fases presentes no diagrama da Figura 4.5 s&o usadas para
determinar as regides de 1 > 0,1 e também para determinar os dominios
adequados para o calculo do parametro y*.

A determinacao do volume molar das fases ternarias, usado nos calculos
do critério A, foi realizada mediante a equacado (3.2), utilizando-se os raios
atdmicos dados na referéncia [248]. Para as fases binarias, a determinacao do
volume molar foi feita mediante os parametros determinados a partir de dados
obtidos dos JCPDF [245].

B-Nb-Ni Nb 950°C (1223 K)
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Figura 4.5 Isoterma a 950 °C do diagrama de equilibrio ternario Ni-Nb-B [249]



A Figura 4.6 apresenta o mapa das regides de 4 > 0.1 do sistema Ni-Nb-
B. As regides em cinza sdo aquelas em que as fases correspondentes séo
topologicamente muito estaveis e a formagdo de vidros dificimente sera
alcancgada. Por outro lado, nas regides em branco, as composi¢des apresentam
valores de 4 > 0,1, o que permite ao sistema formar estruturas metaestaveis
com maior facilidade. Observe-se que 0s poucos resultados experimentais
deste sistema se limitam a duas composi¢coes ternarias (NizzNbqoB1z €
Nis2Nb+oBsg) [197] e a outras poucas binarias, estando as composi¢des ternarias
estando fora do dominio de interesse determinado pelos critérios em estudo. O
dominio determinado, em funcao das fases cristalinas mostradas no sistema

ternario na Figura 4.6, € formado pelas fases NizNb, BNb e Nb7Nis.

B O >0,1
0.0 1.0 X Dados

da literatura
O Ligas
escolhidas

Figura 4.6 Representacdo esquematica do diagrama ternario Ni-Nb-B, com as
regides de L > 0.1 (em cinza) e A < 0.1 (em branco). Também se

mostra o dominio (pontilhado) utilizado nos calculos do parametro

*

Y.
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A Figura 4.7 mostra as curvas tridimensionais correspondentes a todos os
dominios do sistema. Os maiores valores (superiores a 5) sdo alcangados na
regidao adjacente ao boro que ndo tem importancia no presente trabalho pois
composi¢coes baseadas em boro (B em maior %) ndao tem perspectivas de
aplicacao industrial. As composicdes de interesse, aquelas baseadas em Ni e
Nb, tem os maiores valores de y* menores do que 5, sendo portanto a
apresentacdo dos valores na figura 4.7 limitados aqueles menores que
5.1Atendendo a ambos os critérios, as ligas escolhidas para este estudo foram
(Nig2Nbsg)100xBx, com teores de B compreendidos entre 3 - 7 % at. Séo
representadas em circulos abertos no diagrama ternario da Figura 4.6 no
diagrama da Figura 4.7. Os valores do parametro y* e as respectivas entalpias

sao dados na Tabela 4.2:

Tabela 4.2 Valores das entalpias de formagédo de fase amorfa, compostos

intermetalicos e cristalizagcado e parametro y*

Liga AH™(kJ/mol) | AH™(kJ/mol) | AH™(kd/mol) | y*
Nig2Nbsg -31,2189 -37,7496 -6,5307 4,780
Nigo.1aNbss gsB3 |  -32,9636 -40,5017 -7,5300 4,373
NissooNbss 10Bs | -34,0420 -42,2443 -8,2023 4,150
Nis76sNbss 3sB7 | -31,2189 -44,2807 -8,8705 3,992




Figura 4.7 Representacdo em 3D do pardmetro termodindmico y* para o
sistema ternario inteiro Ni-Nb-B. Os circulos abertos indicam as
composigdes com altos valores de y* e que foram selecionadas

para o presente estudo.

4.1.3 Ligas do Sistema Cu-Zr-Al.

Em forma andloga aos sistemas acima apresentados, o estudo do
sistema Cu-Zr-Al se inicia com a aplicagdo do critério topoldgico a fim de se
obter o mapa das regides mais sensiveis a desestabilizacdo das fases
cristalinas; por contraste, para se obter também as regiées de maior resisténcia
a formacéao de estruturas metaestaveis.

A Figura 4.8 mostra o diagrama de fases em equilibrio a temperatura de
800 °C. As fases presentes neste diagrama junto aquelas presentes a
temperatura de 500 °C (Al13CusZrs, AlsoCusZrss, AlsiCuq2Zrs7) sdo usadas para
determinar o mapa das regides 4 > 0,1, adequadas para formar estrutura

amorfa. Embora Wang et al. [75] tenham referido a presenga da fase CuZr em
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amostras processadas mediante solidificacdo rapida, neste estudo a fase

equiatédmica foi negligenciada nos calculos (ver capitulo 3).

Al-Cu-Zr Cu 800°C (1073 K)
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Figura 4.8 Diagrama de fases do sistema Cu-Zr-Al a temperatura de 800 °C

[249].

A Figura 4.9 apresenta o mapa das regiées de 1 < 0,1 (em cinza) com alta
resisténcia a formacdo de fases metaestaveis, as composi¢cdes de liga

reportadas na literatura e aquelas determinadas mediante os critérios em

estudo (ligas A1, A2 e A3).
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Figura 4.9 Representagao esquematica das regides topologicamente favoraveis
(regido em cinza) a formagao de estrutura amorfa no sistema Cu-Zr-
Al

Atendendo ao critério termodinamico y*, trés composigbes de liga foram
escolhidas para seu estudo experimental. Duas delas, nomeadas como A1 e
A2, localizam-se no dominio formado pelos compostos intermetalicos Zr,Cu-t5-
Cu1oZr7; e a terceira composi¢cao, nomeada como A3, localiza-se num segundo
dominio formado pelos compostos Cu1oZr7-t15-CusZrs. A Tabela 4.3 resume os
parametros de entalpias calculados para as trés composi¢bes escolhidas. E
importante ressaltar que as composicdes escolhidas atenderam também ao
critério topolégico A > 0,1, como visto na Figura 4.9; além do que, uma
importante caracteristica é ter alto teor de Al, e que ndo é o caso das

composigoes de ligas reportadas na literatura, com teores de Al de até 10% at.
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Tabela 4.3 Composigdes de liga e os parametros termodindmicos para a sua

escolha como formadoras de vidros.

Liga AH™ (kJ/mol) | AH™"(kJ/mol) | AH™(kJ/mol) | y*
ClssZra0Al16 -32,491 -40,535 -8,044 4,039
Clss 5ZF425A5, -35,771 -44,919 -9,148 3,910
CussZrssAliy -30,725 -40,587 -9,862 3,116

4.2 Materiais e Métodos

4.2.1 Preparacgéo das Ligas

O equipamento utilizado para produzir as ligas foi um forno a arco voltaico
(Arc-Melter, Hechingen D72329) equipado com eletrodo ndo consumivel de
tungsténio; uma camara de fusdao com atmosfera inerte de argbnio de alta
pureza; e um cadinho de cobre refrigerado por agua. As diversas ligas foram
fundidas sob atmosfera de argdnio ultrapuro com getter de Ti. Essa etapa do
trabalho é de extrema importancia, pois uma pequena mudanca na
composicado, e a presenga de oxigénio na ordems de alguns ppm podem
modificar fortemente a capacidade da liga de formar estrutura amorfa. Um
maior impacto do oxigénio tem sido observado nas ligas com alto teor de Zr,
como é o caso de um dos sistemas estudados no presente trabalho.

Os elementos usados neste trabalho, cuja pureza nominal e morfologia
sao apresentadas na Tabela 4.4, foram previamente pesados e, excetuando o
boro, decapados (processo quimico de remogado de Oxidos superficiais) em
solugdes acidas (conforme os dados fornecidos na Tabela 4.5) e, em seguida,

limpados com acetona sob agitagao ultra-sénica.



Tabela 4.4 Pureza nominal e morfologia dos elementos utilizados

Elemento | Pureza nominal Morfologia
Zr 99,9 % Barra @ =12 mm
Ti 99,99% Barra & = 6,4 mm
Nb 99,8% Chapa
Al 99,999% Lingote
Cu 99,998% Esferas
Ni 99,999% Lingote
B 99,5% Pedacos

Tabela 4.5 Solugdes utilizadas na decapagem dos diferentes metais

Metal Solucéo de decapagem Tempo
Zr | 30ml.HCI+ 30ml.HF+15mI.HNO3 -
Ti Idem -
Nb idem -
Al 10%v. HCl em agua 5 min
Cu HNO3 concentrado 5-8 min
Ni 10%yv. H,SO4 em agua 3 min
B | e -

Apds a limpeza e pesagem, os elementos foram colocados na camara do
forno para fusdo, de acordo com as suas temperaturas de fusdo. No caso das
ligas do sistema Cu-Zr-Al, o Al, que possui o0 menor ponto de fusdo dentre os
elementos da liga, foi colocado embaixo de todos, para evitar sua fusao
prematura e perdas de massa; na sequéncia, foi colocado o Zr e posterior
mente o Cu, com o intuito de fundir primeiro o elemento menos reativo ao

oxigénio. Esse procedimento foi aplicado também na preparagédo das ligas de
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Ni-Ti, em que o Ti é altamente reativo com o oxigénio. Previamente a fusao, a
camera foi evacuada até 10 Torr e preenchida com argbnio ultra-puro até 0,5
atm por trés vezes.Uma ultima lavagem foi feita e a cdmara preenchida com
argbnio até a pressdo de 0,9 atm. Na sequéncia, o oxigénio residual foi
eliminado com a fusédo do getter fundido e resfriado pelo menos trés vezes.
Finalmente, os elementos foram fundidos formando um unico lingote, sendo
este virado e refundido pelo menos cinco vezes para garantir a homogeneidade
quimica. Apos o preparo dos lingotes, as amostras foram pesadas novamente,
observando-se que a maxima perda em massa foi de aproximadamente 0,08%,
0 que provavelmente se deve a evaporacdo dos elementos com menor
temperatura de fusdo. Essa pequena perda de massa, contudo, altera a

composigao das ligas em no maximo 0,3%, o que € ainda toleravel.

4.2.2 Processamento de Fitas

As fitas foram produzidas no equipamento de melt-spinning, modelo D
7400 Tbingen do Laboratério de Materiais Amorfos e Nanocristalinos do
DEMA/UFSCar. Lingotes de aproximadamente 10g, correspondentes as ligas
preparadas foram colocados em cadinho de quartzo, previamente decapado
com solugdo aquosa de 1% vol. HF, desengordurado e recoberto na parte
interna com nitreto de boro (BN), a fim de evitar a reacao entre as ligas e o
cadinho, em altas temperaturas. O orificio de vazamento do cadinho utilizado
foi de aproximadamente 1mm. Antes da fusdo, a cdmara do melt-spinning foi
evacuada a 10 Torr e preenchida com argonio ultrapuro até 200 Torr, sendo
esse procedimento repetido por 5 vezes. A pressao final utilizada foi de 300
Torr e a pressao de ejegao, de 500 Torr, havendo, portanto uma sobrepressao
de 200 Torr. A velocidade tangencial da roda de cobre e a temperatura de
vazamento foram diferentes para cada sistema de liga e estdo resumidas na
Tabela 4.6.



Tabela 4.6 Parametros de processamento das fitas para os diversos sistemas

de liga.
Sistema | Frequéncia de giro | Superaquecimento | Presséo de
daroda daliga Vazamento
(Hz) (°C) (mbar)
Ni-Ti 90 200 200
Ni-Nb-B 70 200 200
Cu-Zr-Al 80 200 200

4.2.3 Metodologia da Caracterizacdo das Amostras

As amostras processadas em melt-spinning foram caracterizadas
estruturalmente mediante a técnica convencional de difracdo de raios-X. Os
ensaios foram realizados em um difratdmetro Siemens D5005, por meio da
radiacao Ko de Cu. A corrente utilizada foi de 40 mA e a voltagem, de 40 volts.
A rotina elaborada para tais fins foi de medidas lentas com um passo de 0,2
graus por minuto no intervalo de 10 a 45°.

A caracterizagdo térmica das amostras foi realizada por meio de
calorimetria diferencial exploratéria utilizando-se um equipamento DSC 404 da
Netzsch em ensaios de aquecimento com taxa de 40 K/min até 1300 °C, em
cadinhos de alumina (Al,O3) e sob atmosfera de argdnio ultrapuro. A sequéncia
de medidas elaborada foi a de duas corridas de aquecimento-resfriamento para
se determinar claramente as transicbes devidas aos diversos fenbémenos

termicamente ativados Ty, Txe T,.
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5 Resultados e Discussodes

5.1.1 Ligas Ni-Ti

Na Figura 4.3, foram mostradas as composi¢cdes de ligas escolhidas em
fungdo dos critérios: topolégico e termodindmico. Somente as fitas com
composigoes Nig15Tis75 € Nig2Tisg foram ducteis e puderam ser dobradas 180
graus sem fratura, caracteristica associada a formagao de estrutura amorfa.
Esse comportamento é compativel com o critério vy, segundo o qual ligas com
maiores valores desse parametro resultam em maior TFA. Somente essas
duas ligas foram totalmente amorfas.

A Figura 5.1 mostra os termogramas de DSC das fitas, onde se observa
que as temperaturas de cristalizagao sao diretamente proporcionais ao
conteudo de Ti; sendo o valor mais alto de T para a liga Nisg gTis1 2. As ligas A1
e A7 nao apresentaram nenhuma reagao de cristalizagdo, sendo ambas
totalmente cristalinas. Tais resultados sdo compativeis com o critério A, pois
essas ligas estdo localizadas fora da faixa de composigbes com 4 > 0,1,
apresentando alta estabilidade topologica das fases cristalinas. Os
termogramas das outras cinco ligas, todas dentro da faixa de composi¢cées com
A > 0,1, mostraram reacdes exotérmicas de cristalizacdo indicando a presenca
de fase amorfa.

Uma caracteristica dessas ligas é que a temperatura de transigao vitrea é
escondida pela cristalizagdo, limitando ndo somente a analise com os
parametros tradicionais de avaliagdo da TFA, mas também evidenciando uma
aparente contradicdo com o critério estabelecido por Sa Lisboa (ver item 2.3),
toda vez que, segundo este critério, é esperado comportamento vitreo para
todas as composicoes dentro da faixa de 4 > 0,1. Contudo, a predicao feita por
Sa Lisboa foi feita em sistemas de ligas baseadas em Al (elemento metalico
simples), que tem comportamento quimico diferente do Ni e Ti (elementos
metalicos de transicdo). Isto leva a que o sistema Ni-Ti tenha um

comportamento diferente e ndo obedeca a predicao do tipo de cristalizagao de



suas ligas de acordo com o critério 4. A Tabela 5.1 resume os valores de

temperatura de cristalizagéo, temperatura liquidus e os valores de y* das ligas.

fluxo de calor (u. a.) <«— Exo.

____Ii/f 1= A7:Ni_Ti
; L ABINTi
V L AN T,
4 e
V' , AN Ti,
Y SN
+ L AN T
i
V L AZINi T
V —~—
A1:Ni_Ti,,
I ' I ' I ' I ' I
700 800 900 1000 1100

Temperatura (K)

Figura 5.1 Termogramas de DSC do aquecimento a taxa de 40K/s das fitas

processadas por “melt-spinning”.

Tabela 5.1 Temperaturas de cristalizacdo e liquidus das ligas junto com o

parametro termodindmico de avaliacao de TFA.

liga | %at Ti | Tq(K) [ T (K) [ T [T (K) | v*
AL | 440 - - - | 1527 | 4,360
A2 | 412 - | 7850 | 978 | 1469 | 4,694
A3 | 39,0 - | 7760 | 988 | 1413 | 4,859
A4 | 385 -~ | 7740 | 999 | 1438 | 4,875
A5 | 38,0 - | 7610 | 984 | 1475 | 4,865
A6 | 375 - | 7535 | 964 | 1498 | 4,861
A7 | 350 - | 7290 | 935 | 1571 | 4,694

72



73

A Figura 5.2 apresenta os padroes de difragdo de raios-X das 7 ligas

estudadas. As ligas com maiores valores de y e dentro da regido com A > 0,1

(A3, A4) apresentam difratogramas tipicos da estrutura amorfa; no entanto, as

ligas com valores menores de y (A5 e AB), também, apresentaram halos

tipicos de estrutura amorfa, mas com

TFA, devido a presenca de picos de

uma indicagédo de relativamente menor

baixa intensidade associados as fases

cristalinas.
Y
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Figura 5.2 Padrdes de difragcao de raios-X das diversas ligas do sistema binario

Ni-Ti.

A anadlise das ligas A2 e A7

sdo de particular relevancia. Ambas

apresentam o mesmo valor de y*. Entretanto, a liga A2, que tem A > 0,1 resultou

na formagéao de uma maior fracdo de fase amorfa que a liga A7, a qual tem A <

0,1. Esta inferéncia é feita a partir da

comparagao das intensidades dos picos

de difracédo de raios-X, que indicam maior TFA para a liga A2, a mesma que é



prevista como formadora de estrutura amorfa por ambos os critérios. Contudo,
tal liga apresenta pobre TFA devido a forte influéncia da fase metaestavel
NisTiz,como se observa na Figura 5.2

A Figura 5.3 se apresenta um diagrama esquematico do sistema binario
Ni-Ti, mostrando ambos os critérios: uma janela de composicdes
correspondente ao critério A e a curva correspondente ao critério y*. Também
estdo indicados os tipo de estrutura resultante do processamento em altas
taxas de resfriamento usadas na produgdo das fitas e as composigdes
nominais das ligas estudadas Unicamente as ligas com composi¢cbes que
satisfazem o critério topoldégico com A > 0,1 apresentaram a formagéao de fase
amorfa.

O critério y mostrou-se altamente satisfatério na indicagdo da TFA em
proporgao direta ao valor do parametro. Pode-se dizer que y* mede a hierarquia
da TFA; entretanto, a nao diferenca dos valores de y entre as ligas A2 e A7
indica que um valor alto de y* nao é condicdo suficiente para uma dada
composicao apresentar boa TFA; é necessario também que se satisfaca o
critério topoldgico A como € o caso das ligas A2 e A7.

Por outro lado, de todas as composi¢cdes estudadas, somente aquelas
com as maiores magnitudes de y* conseguiram formar estrutura amorfa, sendo
estas magnitudes muito proximas das correspondentes as outras composigoes
que formaram fases cristalinas embutidas na matriz amorfa (A5 e AG).
Considerando-se, ao mesmo tempo, que as ligas ndo mostraram uma clara
transicao vitrea, pode-se inferir que a TFA deste sistema nao é suficiente para
se obter MAGV. As possiveis causas da relativa baixa TFA do sistema pode
ser devida a: alta temperatura liquidus das ligas, baixa condutividade térmica
[250] delas, e forte influéncia das fases metaestaveis que competem em

formagéao com a fase amorfa [24].
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Figura 5.3 Representagdo esquematica do diagrama de fases Ni-Ti.
Superposigdo de critérios indicativos de composigdes glass
formers e tipo de estrutura das amostras processadas por

solidificacao rapida.

5.1.2 Ligas Ni-Nb-B

No caso das ligas de Ni-Nb-B, fitas com espessuras entre 50 e 120 um
foram produzidas em “melt-spinning” com parametros de processo dados na
Tabela 4.2. Todas as fitas apresentaram alta ductilidade e puderam ser
dobradas 180 graus sem fratura. A Figura 5.4 mostra os termogramas de DSC
das ligas ternarias durante o aquecimento, a taxa de 40 K/s. Todas as ligas
mostraram uma transigdo endotérmica correspondente a Ty, bem como dois
picos de reacdes exotérmicas, correspondentes as transicdes de cristalizacao

Tx1 e Tx2. Na mesma figura, € mostrado para efeitos de comparagdo o



termograma da liga binaria NigzNbss. Deve-se destacar que o sistema binario
tem sido amplamente estudado e tomado como sistema base para estudos de
substituicdo quimica a fim de se aumentar a TFA em sistemas ternarios e de
maior ordem, dos quais 0 mais destacado é o ternario Ni-Nb-Sn [211]. Por
outro lado, diversas composicoes binarias tém conseguido formar estrutura
amorfa de até 2 mm, e a liga Nig2Nbss, estudada por Xia et al. [24], apresenta

T4, que n&o é observada para as outras composi¢des com menores TFAs.

Ni_ . Nb, B T

60,14 36,86 3 x1
ATx=915K
N|58,90Nb36,1oBs
ATx=55K
NI57,66Nb35,34B7
ATx =40 K

N|62N b38
ATxZ36K

DSC (u. a.)

T T
700 800 900 1000

Temperatura (K)

Figura 5.4 Termogramas de DSC das ligas do sistema Ni-Nb-B. Medidas

realizadas a taxa de aquecimento de 40 K/s.

A Tabela 5.2 mostra os valores dos parametros térmicos Ty, Tx e T), bem
como os parametros de avaliagdo de TFA: T4, AT, e y. A liga binaria Ni-Nb
apresenta uma alta T4, seguida por uma regido de liquido super-resfriado, de
36 K. Embora esse valor seja muito proximo daquele reportado por Xia, 0s
valores de T, sdo discrepantes. A adicdo de 3% at. B aumenta fortemente T, e
diminui T4, 0 que leva a um aumento, pouco comum, em ATx de 36K para

91,5K. Implicitamente, isso indica um grande aumento na estabilidade do
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liquido super-resfriado possivelmente causado pela melhor distribuicao atémica
formando clusters icosaedrais, os mesmos que alteram o comportamento
cinético do liquido tornando-o mais forte, como refletido pela mudancga do
parametro de fragilidade. Importante ressaltar que a estabilidade térmica dessa
liga € a maior entre todas ja reportadas em sistemas ternarios, sendo maior
que aquelas dos sistemas Ni-Nb-Ti [201], Ni-Nb-Sn [211] e quaternarias Nigo.
xNbasTiisPty (x = 0 - 7,5) [211,209]; apenas é ligeiramente superada pela liga
de composi¢ao NisxTizeZrz05AlsCusSis 5 [216], com ATk = 93 K.

Por outro lado, @ medida que o teor de B aumenta, observa-se que Ty
também aumenta. No entanto, o comportamento de T, sofre o efeito inverso,
diminuindo para valores cada vez menores, conduzindo a menor estabilidade
térmica. Isso possivelmente é devido a excessiva quantidade de B, que
estimularia a formagdo de novas fases cristalinas metaestaveis [64], que
competem com a formagao da fase amorfa. A forga motriz para tal efeito seria a
grande entalpia de mistura entre o B e os elementos metalicos Ni e Nb. Por
outro lado, a medida que aumenta o teor de B, a forga motriz para formagéao de
amorfos diminui; entretanto a entalpia de cristalizagdo aumenta. Devido a isso,
a TFA diminui; em teores de B maiores que 5%. Isto é refletido na diminuigéao
do parametro termodinamico y*, quanto no parametro cinético D* e também na
estimativa semi-empirica da espessura critca Z.. E importante, também,
observar que a adigao de B modifica o comportamento de cristalizagdo dessas
ligas. A liga sem B mostra dois picos de cristalizacao relativamente grandes,
sendo o primeiro aproximadamente trés vezes maior que o segundo. Com as
adigbes de B, este segundo pico foi diminuindo cada vez mais e tende a

desaparecer em teores maiores que 7% at.

Tabela 5.2 Parametros térmicos das fitas do sistema Ni-Nb-B processadas por

melt-spinning

%at | T Tx1 Txo T, ATy | T 1 4 Zce Rc D*

g
B 1K | K | K |K]|K (mm) | (Kfs)
0 [890,0 9260 | 980,0 | 1483 | 36,0 | 0,600 | 0,390 | 3,237 | 72,199 | 27,438 | 4,780
3 860,44 |952,0 | 1002,0 | 1499 | 91,5 | 0,574 | 0,403 | 5,566 | 15,736 | 29,359 | 4.373
5 [883,0)938,0 | 998,0 | 1499 | 55,0 | 0,589 | 0,394 | 3,824 | 45,181 | 28,538 | 4.150
7 1896,6 | 936,6 | 1000,0 | 1499 | 40,0 | 0,598 | 0,391 | 3,374 | 64,215 | 27,586 | 3.992




A Figura 5.5 mostra os padrdes de difracdo de raios-X das amostras
processadas por melt-spinning. Todos os difratogramas mostram uma uUnica
banda correspondente a estrutura amorfa, sem evidéncia de picos de qualquer
fase cristalina. Uma questdo muito importante € o deslocamento do centro da
banda para angulos maiores, que apresentam as ligas ternarias com relacéo a
binaria. O maior deslocamento é observado para a liga que, nominalmente,
contém 3%at. B, com uma mudanc¢a de aproximadamente 1 grau. Tal resultado
€ muito interessante devido ao fato de essa liga apresentar uma ampla regido
AT, indicativo de alta estabilidade do liquido super-resfriado, associado, ao
mesmo tempo, ao carater forte do liquido com alto valor do parametro D* o
que implica em que um alto valor de D* mostra maior dificuldade no rearranjo
atébmico estrutural. Por outro lado, considerando-se que ha uma melhora nestes
parametros, pode-se dizer que houve um aumento significativo na formagao de
estruturas com ordenamento estrutural e quimico de curto alcance e, muito
embora os difratogramas da Figura 4.14 tenham sido obtidos em medidas
convencionais de difragdo, estariam evidenciando a mudanga estrutural. E
importante se ter em conta que experimentos de difragdo de raios-X, no modo
transmissao, podem oferecer uma medida do grau de compactacgao estrutural
mediante o vetor de onda Q = 4=zsen(6)/A, em que A, neste caso, € o
comprimento de onda da radiagcdo monocromatica dos raios-X. Para maior
valor do vetor de onda menor é a distancia interatbmica e, portanto, maior a

compactacgao das estruturas [251].
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Figura 5.5 Padrdes de difragdo de raios-X das amostras processadas por melt-

spinning .

5.1.3 Ligas Cu-Zr-Al

De acordo com os critérios topoldgico e termodinamico, trés composicoes,
denominadas A1, A2 e A3, foram escolhidas. As composi¢gdes nominais dessas
ligas sao CussZragAlss, Cuss 5Zrs2 5Ale € CussZrssAly7, com valores do parametro
y* iguais a 4,04, 3,92 e 3,02, respectivamente. As duas primeiras composi¢des
localizam-se no triangulo de compatibilidade formado pelos intermetalicos
Zr,Cu-t5-CuqoZr;, € a terceira composi¢cao localiza-se no tridngulo de
compatibilidade formado pelos compostos Cu4oZr7-15-CugZrs, sendo a equagao
gue governa os intermetalicos dada por:

AH™ = % L - (215,232X,, ~13,724X, — 24529, 4)

A literatura da area reporta grandes dificuldades no processamento de

ligas deste sistema. A Figura 5.6 apresenta os padrdes de difragdo de raios-X



das amostras processadas em forno a arco, denominadas de “botons”. Uma
questao interessante, mostrada pelos padrdoes de difragcdo, é que, além da
formacado de diferentes fases nas diferentes composi¢coes, sendo conhecida
como big-cube [252] devido ao fato de apresentar parametros de rede grandes,
na ordem de alguns nandmetros. A formacgao dessa fase se deve basicamente
a alta reatividade do zircbnio com o oxigénio. Sua composicdo quimica é
ZrsCu20 podendo ser formada ainda com pequenos teores de oxigénio. O fato
de as amostras apresentarem a formagéo da fase big-cube significa uma
presenga ainda significativa de oxigénio, na camara do forno, durante a fuséo
da liga, e isso influencia muito a formacado de fase amorfa, nas seguintes
etapas do processo, toda vez que essa formagdo compete com das outras

fases cristalinas, incluindo a big-cube.

cu Zr Al ® BﬂZr4Cu20
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Figura 5.6 Difratogramas de raios-X de amostras processadas em forno a arco

mostrando a formagéao da fase big-cube.
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A Figura 5.7 apresenta os padrdes de difragdo de raios-X das fitas
processadas por melt-spinning. Usando-se 0s mesmos parametros de
processo, observa-se que as amostras com composigdes CussZragAls (A1) €
CusgZrssAly7 (A3) apresentam padrdes de difracado caracteristicos da estrutura
amorfa, com um Unico halo, centrado em 28 ~ 39°, para a primeira liga, e de
aproximadamente 39,5° para a segunda. Nenhum pico de difragdo é
observado. Por outro lado, a liga CusssZrazsAlo, (A2), além de apresentar o
halo tipico de estrutura amorfa, com centro em 26 ~ 38,5°, mostra um pequeno
pico que corresponde ao pico principal da fase big-cube, a mesma que
influencia fortemente na TFA desta liga e também no seu comportamento de

cristalizagdo, como sera visto nos termogramas de DSC.

Cu 48Zr35AI .

Cu35,52r42,5A|22

CuZr, Al

20 30 40 50 60 70 80 90
20 graus

Figura 5.7 Padrdes de difragdo das amostras em forma de fita processadas por

melt-spinning.



A Figura 5.7 apresenta os termogramas das ligas em estudo. Foram
realizadas trés medidas de partes diferentes das amostras para garantir a
reprodutibilidade das medi¢cbes e ser observadaa homogeneidade quimica. As
trés ligas apresentaram claras transi¢oes, vitrea e de cristalizagao, permitindo a
avaliacdo da estabilidade térmica e da TFA com os parametros térmicos
durante o aquecimento. A liga rica em cobre apresenta a mais alta estabilidade
térmica com AT, = 60 K, seguida pelas ligas ricas em zircbnio, com a liga de
composi¢ao nominal CusssZrazsAl; mostrando o menor valor. Convém
ressaltar que essa liga mostrou, ainda, a presenga do 6xido ZrsCu,0O, que nao
foi suprimida totalmente pela alta taxa de resfriamento imposta pelo melt-
spinning. O fato de o intervalo de liquido super-resfriado ser menor nesta liga

leva a inferir que houve uma forte influéncia do oxigénio.

T =774

Cu482r35A|17
AT =60 K

Exo.

Cu,, Zr, Al \

35,5

AT =30K

Fluxo de calor

Cu352r49AI16

AT =44 K

400 500 600 700 800 900 1000
Temperatura (K)
Figura 5.8 Termogramas de DSC das ligas ternarias do sistema Cu-Zr-Al. As

medidas foram realizadas com taxa de aquecimento de 40 K/min. .
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Diversos estudos, como o feito por Gebert et al. [252], mostraram uma
reducao sistematica do liquido super-resfriado com o aumento no teor de
oxigénio, e outros mais recentes indicaram que a eliminagdo dos teores
residuais de oxigénio mediante métodos eletroliticos [79] aumenta fortemente a
TFA de ligas onde elementos altamente reativos sdo os principais precursores.
Mas isso nao se reflete em sistemas em que elementos menos reativos séo os
principais precursores. Portanto, se infere que o oxigénio diminui fortemente a
TFA intrinseca das ligas neste sistema. Isto é refletido nas caracteristicas
térmicas da liga rica em cobre e mostra que a medida que o conteudo de cobre
aumenta, neste sistema de ligas, uma maior tolerancia do oxigénio é tolerada.

Embora as composi¢cdes das ligas A1 e A2 sejam muito préximas, a
primeira liga cristaliza em um unico evento, com um pico de reacido exotérmica
que se inicia em 481°C e finaliza em aproximadamente 590°C. Ja a segunda
apresenta uma reagdo exotérmica que se inicia em 485°C e finaliza em
aproximadamente 598°C. Entretanto, neste longo intervalo de transigao,
existem dois picos, com minimos em 540 e 560 °C, correspondentes a duas
diferentes fases. Por outro lado, observa-se que existe um terceiro evento de
cristalizagdo em, aproximadamente, 640°C, em uma transicdo longa que
finaliza, aproximadamente, a 700°C. Importante destacar que maiores estudos
correspondentes a identificagdo das fases nao foram realizados durante a
elaboracdo desta tese, pois o enfoque ndo é o estudo de cristalizacdo das
ligas, embora seja de alta relevancia, e, sim, analisar a TFA das ligas.

Dos parametros usados para avaliar a TFA das ligas metdlicas, a partir de
dados obtidos durante o aquecimento do vidro, os mais conhecidos s&o Ty
[10], e v [13,239]. A informag&o experimental associa valores de T3 =0,6 e y =
0,40 com a formagcao de MAGYV. Lu e Liu [13,239] tém reportado a correlagao
quantitativa entre T4 e a taxa critica de resfriamento dos vidros metalicos, tal
que um valor de 0,35 corresponde a uma taxa de resfriamento critica estimada
de 8,2x10° K.s™'. Assumindo-se que essa correlacdo se cumpre para todos os
sistemas, a taxa critica de resfriamento para a liga CussZrssAli7 € muito menor

que uma taxa critica de resfriamento de melt-spinning, tornando-a apropriada



84

para formar MAGV desde que se elimine, ao maximo, o teor de oxigénio,
durante o processamento.

A Tabela 5.3 resume os diversos parametros térmicos da avaliagao da
TFA das trés novas composi¢cdes. A analise comparativa delas fica dificil
devido a variacdo no teor dos elementos precursores; entretanto, observa-se
que essas ligas ndo obedecem aos parametros tradicionais de avaliagdo de
TFA. No entanto, se a predicdo de Lu e Liu [13] for correta, tais composicbes
podem, teoricamente, formar estrutura totalmente amorfa até aproximadamente
4,5mm. Isso vem reforcado também pelo comportamento forte do liquido com

indice de fragilidade acima de 20.

Tabela 5.3 Parametros térmicos das fitas do sistema Cu-Zr-Al processadas por

melt-spinning.

(K) | (K) | (K) (K) (mm) | (K/s)
CuseZrssAly; | 714 | 774 | 1143 | 0,625 | 60 | 0,417 | 9,978 | 3,050 | 18,033 | 3,116

CusssZrazsAly, | 728 | 758 | 1168 | 0,623 | 30 | 0,399 | 4,711 | 25,146 | 21,816 | 3,910

CussZraAlyg | 710 | 754 | 1185 | 0,599 | 44 | 0,398 | 4,518 | 28,123 | 26,077 | 4,039
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6 Conclusodes

A extensao para sistemas ternarios do modelo termodinamico y*, proposto
originalmente para sistema binarios, foi apresentada e validada pelos dados
experimentais da literatura para o sistema Cu-Zr-Al.

Os resultados comparativos da correlacido entre a maxima estrutura
amorfa alcangada experimentalmente em funcé&o dos parédmetros tradicionais v,
Ty e AT, n&o indicaram sua presenga neste sistema, , entretanto a correlacdo
com o parametro termodindmico y* foi positiva, evidenciando o melhor
desempenho deste parametro na determinacdo da TFA.

Foram identificadas trés novas composicbes formadoras de estrutura
amorfa, sendo a soma dos elementos Cu e Al superior ao teor de Zr. Uma
caracteristica fundamental dessas novas ligas € o elevado teor de Al, acima de
15% at. Muito superior a todas aquelas anteriormente reportadas na literatura.

O uso combinado do modelo termodindmico y* com o critério A para ligas
do sistema Ni-Ti se mostrou ferramente bastanta poderosa para a selegédo de
ligas com altas TFA; composi¢cdes que satisfizeram simultaneamente os dois
critérios se mostraram com maiores TFAs, quando comparadas com aquelas
que satifizeram somente um dos critérios.

Composicoes de ligas do sistema Ni-Nb-B, obedecendo a ambos os
critérios, mostraram aumento progressivo na TFA em fungdo da magnitude de
v*. Ligas deste sistema obedecem ao critério A na predicdo do comportamento
de cristalizagdo e apresenta um aumento no parametro de fragilidade na
medida em que y* aumenta.

O uso combinado de ambos os modelos se mostrou ferramenta bastante
poderosa na selegao de ligas com a maior TFA nos trés sistemas estudados,
indicando que podem ser aplicados em todos os sitemas, independentemente
do carater metalico dos elementos precursores da liga.

A magnitude do parametro y* ndo tem carater absoluto; é relativo a cada
sistema de ligas, ndo podendo ser comparado a magnitude do pardametro em
outros sistemas, o que conduz a natureza somente qualitativa do critério

termodinamico.
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7 Sugestbes Para Trabalhos Futuros

Um dos critérios empiricos recentemente evidenciados na literatura foi o
das constantes elasticas dos elementos de liga, sendo de fundamental
relevancia que o elemento base apresente um elevado valor do maddulo
volumétrico, e os elementos solutos, um valor de moédulo de cisalhamento o
mais alto possivel. Neste trabalho de tese, o critério das “constantes elasticas”
foi usado na selecao do terceiro elemento de liga, tendo como base o binario
Ni-Nb. Como discutido anteriormente, o boro apresenta maior valor de médulo
de cisalhamento que o silicio, tornando-o, deste modo, um melhor soluto para
este sistema. Contudo, composicdes testadas experimentalmente em ambos
os sistemas ternarios, Ni-Nb-Si e Ni-Nb-B, foram localizadas em regibes
diferentes, nao se tendo, deste modo, uma observacao clara da influéncia do
modulo de cisalhamento. Neste contexto, propde-se, para um futuro trabalho,
intensificar os estudos em ambos os sistemas com idénticas composicbes de
liga.

Outras sugestdes apresentadas sao:

- Minimizar a presencga de oxigénio das ligas durante a sua preparag¢ao no
forno a arco. Um dos métodos viaveis é fundir os elementos precursores junto
a B,Os; e, posteriormente, remover cuidadosamente o 6xido remanescente
antes de se processar em forma de bulks.

- Realizar os estudos de cristalizacdo das novas composi¢des para se ter
um quadro fisico completo de todas as ligas estudadas.

- Processar amostras volumosas das ligas CussZrssAl17 € Nigp 14Nb3s g6B3.

- Formular a teoria fisica do critério A, quando aplicado a compostos
intermetalicos.

- Introduzir uma componente cinética no modelo y*.
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ANEXO A

Tabela a: Ligas a Base Cu de Diversos Sistemas.

Liga To(K) | TW(K) K) | T(K)| Trg |AT(K)|I(mm)| Ref.
Cuy7NigTiZry 671 717 1160 | 0,58 | 46 2,0 [89]
CugoHf30Tiro 725 785 1170 | 0,62 | 60 4,0 [166]
CugoHf25Tiss 730 795 1160 | 0,63 | 65 5,0 [166]
CugoZraoTigg 714 753 1153 | 0,62 | 37 4,0 [167]
CugoHf2Tix 708 743 1123 0,63 | 35 3,0 [166]
CuUgoZryoHf1oTigg 721 766 - - 45 3,0 [159]
CuzrTly - - - - - - [160]
CuZrTiBe - - - - - - [160]
CuseZrsAls 701 773 1149 | 061 | 72 3,0 [53]
CussZryAss 723 797 1163 | 0,62 | 74 2,0 [53]
Cugo3Zra72Alys 733 794 1185(0,619| 61 3,0 [168]
Cusg6Zr36.0Al35 740 802 1181 (0,640| 62 3,0 [168]
Cusg 7Zr363Als 748 803 1179 | 0,645| 55 3,0 [168]
Cusg1Zr350Als 760 799 1173 10,659| 39 3,0 [168]
CugoZrseAlyg - 10,0 [169]
CugsZrgAl, 708 766 1186 | 0,597 | 58 8,0 [70]
CuggZrigAly 689 751 1188 | 0,580| 62 5,0 [170]
CugZrg7Alg 701 770 1165 | 0,600| 69 5,0 [170]
CugeZrssAlg 701 783 1155 (0,610| 82 5,0 [171]
CugZraAly 704 764 1184 |0,595| 60 5,0 [70]
CuysZryAlg 704 758 1187 |0,593| 54 5,0 [70]
CugeZrgAlg 706 762 1192 |0,592| 56 5,0 [70]
CugeZrssAlg 717 764 1178 {0,609 | 47 5,0 [70]
Cus1ZryAls 719 767 1189 | 0,605| 48 5,0 [70]
CuzgZrs,Alg 692 757 1190 |0,581| 65 5,0 [70]
CuzsZrssAlg 685 747 1212 |0,565| 62 5,0 [70]
CusoZrgsAl; 731 792 1176 | 0,622| 61 3,0 [57]
CugsZrgsAlyg 706 776 1159 | 0,610| 70 3,0 [171]
CuseZrsAls 714 764 1185(0,603| 50 |3,05)| [172]
CugeZrg Al 705 781 1163 |0,610| 76 3,0 [53]
Cusp5Zr5Als 709 780 1162 | 061 | 71 3,0 [1]
Cuso3Zr497 40 3,0 [19]
CusoZrpsAlr s - - - - 74 2,0 [172]
CuspZrsg 670 717 1219 |0,550| 47 2,0 [170]
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CUgeZrs, 696 746 | 1201 0,580 50 | 2,0 [173]
CuaoZrieAl, - 2,0 [170]
CuUgsZrss 669 719 | 1206 |0,555| 50 1,5 [174]
CussZrAls 723 797 | 1166 (0,620 74 | 3,0 [172]
Cusg1Zr35,0Alg 760 799 | 1154 |0,648| 39 | 4,0 |[168,175]
CUg03Zr37,Al25 733 794 | 1185 0,619| 61 3,0 [168]
CUs45Z1355 747 768 24 | 2,0 [[176,177]
CUgsZrss 787 833 46 | ~2,0 | [177]
CuUs18Zr35,2 56 | ~1,0 | [177]
CUy75Z1475Al5 698 772 74 | 20 [178]
CugsZrisAl, 710 773 61,5 | 1,0 [179]
CusoHf45Als 763 854 1230|062 | 91 2,0 [161]
CugsHf,sAIsAgs 757 867 | 1240|061 | 110 | 3,0 [162]
CugzsHFisAlsAG7,5 749 851 102 | <3,0 | [162]
CusoHfi5AIsAg:0 741 840 99 | <3,0 | [162]
CugsHf,sAlIsAUS 777 876 | 1295|060 | 98 2,0 [162]
CugsHf,5AlsPds 768 871 | 1259|061 | 101 | 3,0 [162]
CugsHfsAlsPts 775 871 1292|060 | 94 2,0 [162]
CuseZri,AlLYs 672 772 | 1113 |0,604| 100 | 10,0 [57]
CuseZrisAlLY, 693 770 | 1143 |0,606| 77 8,0 [57]
CugeZrs;Al,Y 1 665 743 | 1118 |0,595| 78 4,0 [57]
CusZr,AlAgs 715 779 | 1218 |0,590| 64 1,5 [180]
CusoZruAlsAgs 711 789 | 1180 |0,600| 78 1,5 [180]
CussZr46AlsAgs 705 793 | 1145 0,610| 88 1,5 [180]
CussZriAlsAgs 690 791 | 1143 0,600 101 | 1,5 [180]
CussZrspAlgAgs 695 778 | 1147 |0,600| 83 1,5 [180]
CugsZriAlAg, 722 794 | 1125 0,642| 72 8,0 [61]
CugsZriAlAgs 727 794 | 1139 |0,638| 67 6,0 [61]
CuZrisAl;Ags 726 793 | 1156 |0,628| 67 5,0 [61]
CusoZriAlAg, 729 795 | 1170 |0,623| 66 4,0 [61]
CusrZri:Al;Bes 715 798 | 1139 |0,628| 83 6,0 [62]
CugsZrssAl;Be; 710 813 | 1126 (0,631| 103 | 12,0 [62]
CugeZrisAl,Gd; 679 750 | 1175|0578 71 | 10,0 [58]
CugeZrAl;Gds 640 692 | 1170 |0,547| 52 6,0 [58]
CuUsoZr40 733 791 | 1198 | 0,60 | 43 1,0 [166]
CugoHf40 769 824 | 1281|060 | 55 1,0 [166]
CussHfys 771 830 | 1295 0,595| 59 1,5 [165]
CugsHfs, 51 2,0 [181]
CusoZr40AlsNbs 723 773 - 50 2,0 [163]




CUsTizZruNig 671 | 717 46 | 40 | [91]
Cuss TissZrg 668 697 29 0,5 [91]
Cuy7TigsZri;1NigSiy 7,0 [182]
(CugeHfo.25 Tig.15)9sNb2 746 792 1184 {0,630| 46 4,0 [183]
(CUosHTo25Ti0.15)9sNba 747 | 789 | 11880,630| 42 | 40 | [184]
(Cug.eHfo.25 Tip.15)94Nbg 745 785 1190 {0,630| 40 4,0 [184]
(CugeHfo.25 Tig.15)92Nbg 745 783 1198 | 0,630| 38 2,5 [184]
CusoZrasTis - - - | 15 | [189]
CUsoZr425Tizs 677 717 1152 {0,590| 40 5,0 [186]
(CUosZro25 Tio075)esSi 683 | 731 |1141|0,600| 48 | 60 | [186]
(Cuo.5Zr0.425 Ti.075)99SN1 683 730 1140 |0,600| 47 6,0 [186]
(CUosZro425Tio07s)essSN0sSios | 682 | 734 | 1141]0,600| 52 | 7,0 | [L86]
CussZrg,5Gay,s 709 762 1199 |10,591| 53 1,0 [187]
CUs7 5Zr375Gas 745 | 785 | 1241|0,600| 40 | 1,0 | [187]
Cus7 5Zr0Gazs 723 | 776 |11980,604| 53 | 15 | [187]
Cugp5Zr40Gaz,s 744 777 1218 |0,611| 33 15 [187]
CussZryGas 736 779 1193 10,617 | 43 2,0 [187]
Cisy 52142525 733 | 777 | 1187 |0618| 44 | 20 | [187]
(Cuo618Z10,382)98SN2 - - - - - 3,0 [188]
(Cuo618Z10,382)98,5ND1 5 - - - - - 3,0 [188]
(CUo618Z0,382)975Nb2 5 - - - - - 3,0 [188]
CuygoTizgNiysZrSns 735 780 45 2,0 [189]
CugoZrssTiy 740 768 1191 | 0,62 28 3,0 [151]
CUssAgeZrasTiy 700 | 738 | 1135|062 | 29 | 60 | [151]
Clas sAG116Zr 35Ty 680 | 732 |1119|062| 43 | 60 | [151]
CUs425A014 75235 Tig 693 730 1112 | 0,62 | 37 8,0 [151]
CUyg 25A014 752136 Tis 700 734 1115 | 0,63 34 10,0 [151]
ClsgHT Al 778 | 863 | 1249 |0622| 85 | 100 | [190]
CusoHf425Al7 5 781 836 1239 (0,630| 55 3,0 [191]
Cusz sHfs0Al 5 779 833 1236 | 0,630| 54 3,0 [191]
CusoHfsAl, 774 [191]
(Cua7Zr11TizsNig)eg sCros 697 734 37 3,0 [192]
(Cug7Zr11TizNig)ee sM0g 5 684 736 52 3,0 [192]
(Cus7Zr11 TizaNig)eo sWo 5 673 739 66 3,0 [192]
CugoZroHf1Tizg 754 797 1189 | 0,630| 43 3,0 |[193,194]
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Tabela b: Ligas a Base Ni de Diversos Sistemas.

Liga To(K) | Tx(K) | T(K) | Trg |ATX(K) | I(mm) Ref.
NiNbB [197]
NissNb4oPs 910" | 952 42 2,0 [198]
(NigoNbssTas)esPs - 998 - 2,0 [198]
(NigoNbisTazs)esPs 962 | 1040 78 <2 [198]
(NigoNb1oTazg)gsPs 975 | 1050 75 <2 [198]
(NigoNDbsTags)esPs 1010 | 1060 50 <2 [198]
NiNbTiHf [199, 200]
NigoNbysTiss 859 | 906 47 15 [201]
NigoNb2oTi15Zr5 841 | 898 0,610 2,0 [202]
NigoNby5Ti10Zr5 <2 [202]
Ni-Zr-Ti-Sn [203]
Ni-Cr-(Mo, Ta)-P-B [97]
NissCrisTasMosP 1By 753 | 797 1,0 [204]
NigoCrioTasMosP14B4 723 | 774 1,0 [204]
NigsCrsTasMosP16B,4 691 | 748 ~1 [204]
Nisg 5Nbso 5 - - - - 2,0 [195]
NigoNbag 687 1,0 [195]
NisgZroTizeSis 830 | 876 | 1304 |0,636| 46 2,0 [205]
NisgZr20Ti16S12SN3 821 | 877 | 1272 (0,645 56 3,0 [205]
NisgZr20Ti16SNs5 819 | 854 | 1288 |0,636 35 1,0 [205]
Nis7Zr0Ti1gSis 0,640 [205]
Nis7Zr20Ti1,Si5Ve 559,7|603,8 | - - 44 1,0 [196]
Nis7Zry0Ti15SisCra 546 | 593 - - 47 1,0 [196]
Nis7Zr20Ti15SisMng 564 | 6016 | - - 36 1,0 [196]
Nis7Zr20Ti1gPs 583 | 630 - - 46,2 2,0 [196]
Nisg sNb3365N5 9 881 | 931 - 10,650 50 3,0 [96]
NigoNb3sSnsB; 882 | 940 - - 58 3,0 [96]
NiggNb3s5Zrs 859 915 56 2,0 [206]
NigoNbs7Sns 895 | 937 - - 42 2,0 [96]
Nig2,5NbyoHf75Tisg 862 | 926 | 1435 |0,601 64 15 [200]
Nig1ZrgNb7Al, 848 | 898 | 1348 (0,629 50 1,0 [207]
Nis7FesNbssSns 864 | 881 - - 17 2,0 [96]
Nigo(NbaoTaso)34SNs 9015|9578 | - - 56 [208]
(NigoNbyg)esAls A | 714 | - - - 1,0 [96]
Nig,Nbsg 892 | 932 - 0,60 40 2,0 [24]
NigoNb1oZr15Tis5 830 | 872 - - 42 [209]
Nis2 sNb1oZr15TissPty 5 846 | 935 - - 89 2,0 [209]
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NisoNb10Zr15TissPt; 5CU 5 91 2,0 [209]
NicaNDorTisZ eCOsCUs 846 | 897 | 1265 |0,670| 51 | 30 | 210]
NioZraNDoAL 843 | 898 | 13480629 50 | L0 | [207]
NigoZrsoAbs 823 | 848 |1333(0617| 25 | <L | [207]
Nisy 5ZrsNbsAl 5 831 | 864 | 1340 [0,620| 33 | <L | [207]
NissZroaNDAL 830 | 890 | 1348|0622 51 | L0 | [207]
NicoZr,NDgAl 845 | 897 | 1348 |0627| 52 | <L | [207]
Nic,Zr,-NbgAl, 849 | 899 | 1351 [0,628| 50 | <1 | [207]
NioZroNDAL 849 | 900 | 13500629 51 | <L | [207]
Nis,ZtaNDoAL 851 | 895 | 1352(0629| 44 | <L | [207]
NigsNbss - - - | - - - [211]
NigoNbssSns 885 | 943 - - 58 ~2 [211]
Nisg,35(Nbso Tag0)34SNs 881 | 908 - - 27 - [211]
Nis;NbssFe;Sns 864 | 888 - - 24 ~2 [211]
(NigoNbgg)e7Al3 - 911 - - - 10 [212]
(NigoNba4g)esAls - 900 - - - 1,0 [212]
NissNbs; SngCus - - - - - ~1 [94]
NigoNbyoHfsTiys 853* | 908 | 1396 | 0,611 55 ~15 [200]
NigoNbyoHf15Tis 860* | 916 | 1411 | 0,609 56 ~1,5 [200]
NigoNbaoHf125Ti7 5 875* | 926 | 1452 {0,603 51 <2 [200]
NigoNbigHfsTios 850* | 901 | 1394 |0,610 51 ~1,5 [200]
NigoNbisHfsTisg 827* | 882 | 1488 | 0,556 55 ~1,5 [200]
NisoNbogHf10Tizg 843* | 891 | 1462 | 0,571 57 ~15 [200]
NigoNbyoHfsTiss 779* | 838 | 1433 | 0,544 59 ~1,5 [200]
NisoNbyoHfsTios 780* | 825 | 1401 | 0,557 45 ~1,5 [200]
NissNbygHfsTing 812* | 859 | 1363 | 0,596 47 ~15 [200]
NissNbogHf10Tiss 819* | 867 | 1397 | 0,586 48 ~1,5 [200]
NisoNDyoHF, s Tizs 848* | 908 | 1392 |0,609| 60 | ~15 | [200]
NigoNbsHf1oTiss 841* | 902 | 1390 | 0,605 61 ~15 [200]
NispsNDooHTrTino 862 | 926 | 1435 |0,601| 64 | ~15 | [200]
NicZreNDAL T2, 850 | 904 | 1359 [0,625| 54 | 2,0 | [213]
Nig1Zr,4Nb,Al,Ta, 857 | 915 | 1371 0,625 58 2,0 [213]
NicZrNDAL T2, 867 | 927 | 1379 |0,629| 60 | 20 | [213]
Nis.ZroNDAL T2 876 | 934 | 13860632 58 | 20 | [213]
NisysZr 101 TiroaSis 809 | 868 | 1331(0608| 60 | 20 | [214]
Nisy 527174 Tiro sSiss 814 | 869 | 1331 |0,611| 61 | 20 | [214]
Nicg 57177 Tiz0:is 826 | 871 | 1317|0627 58 | 20 | [214]
NissZr 175 TirasSiss 813 | 872 |1331|0610| 59 | 20 | [214]
NicsCoeNDyTinoZr e 843 | 893 | - | - | 50 | 15 | [215]
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NisoC010Nb2oTi10Zr10 844 | 893 - - 49 15 [215]
NizsC01sNbaoTizoZr o 845 | 893 | - | - | 48 | 10 | [215]
NizgC020NboTi10Zr10 848 | 887 - - 39 1,0 [215]
NinyTiroZrreAlsCUs 748 | 803 | 1366 |0547| 55 | 05 | [216]
NigyTizoZr22,5AlgCUsSiz 5 767 | 833 | 1367 | 0,561 66 2,0 [216]
NisyTiooZr sAleCUsSiss 774 | 846 | 1366 |0566] 72 | 25 | [216]
NisoTi20Z 0 5Al:CUsSis 763 | 856 | 1364|0559 93 | 20 | [216]
NigyTiz9Zr25AlgCUsSi3 5 780 | 846 | 1363 (0,572 66 3,0 [216]
Nic, T35S, 704 | 762 | - | - | 88 | ~1 | [217]
Nig,TassSns 6890 | 746 | - | - | 57 | -2 | [2i7]
NisgTassSng 662 | 723 - - 61 >2 [217]
NiceTassSe 638 | 696 | - | - | 58 | -2 | [217]
NissTassSn1o 614 | 671 - - 57 ~0,5 [217]
NigTaszSng 647 | 704 - - 57 ~0,5 [217]
Nic,Ta0Sne 658 | 720 | - | - | 62 | -2 | [2i7]
NiseT 255 662 | 723 | - | - | 6L | -2 | [217]
Nisg TassSng 658 | 721 - - 63 ~2 [217]
NissTa:0Ss 652 | 713 | - | - | 6L | ~05 | [217]
Nigs TizZr3s 725 | 752 - - 27 ~0,5 [218]
NigsTisZr7Alg 761 | 802 - - 41 <0,1 [218]
Nigs TisgZr25Al10 773 | 818 - - 45 2,0 [218]
NigsTixZr3Al 783 | 832 - - 49 <0,5 [218]
NisoCugTi16Zr28Al10 765 | 807 - - 42 3,0 [218]
NisgCusTi17Zr25Al10 762 | 808 - - 46 40 [218]
NigCusTii65Zr285Al10 763 | 809 B - 46 5,0 [218]
Niso,sCUs 07 Ti15,82Z127,86Alogs05 | 768 | 815 - - a7 5,0 [218]
NiesZrY 1AL 721 | 768 | 1401 | 051 | 47 | 15 | [219]
NiseZriY18Alg s 716 | 755 | 1368 | 0,52 39 15 [219]

* Taxa de aquecimento 20 K/min



