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RESUMEN

RESUMEN

En el presente trabajo de investigacion se estudid la cinética de cristalizacion y la
formacion vitrea de aleaciones metalicas base cobre (Cu). El trabajo fue planteado de acuerdo

a la siguiente metodologia:

1. El estudio de la cinética de cristalizacion de una aleacion vitrea CussHfss (%
atomico) mediante la técnica de calorimetria diferencial de barrido, CDB, con
las condiciones de calentamiento continuo y modo isotérmico. La energia de
activacion se determino mediante el modelo de Kissinger para calentamiento
continuo y el modelo de Johnson-Mehl-Avrami en el caso del modo

1sotérmico.

2. Elestudio del efecto de las microadiciones de Si en la cinética de cristalizacion
de un sistema vitreo Cuss.xHf45Six (donde x = 0.5, 1 y 2% atémico) mediante
calorimetria diferencial de barrido, CDB, tanto mediante calentamiento
continuo como isotérmico. La energia de activacion se determind mediante el
modelo de Kissinger para calentamiento continuo y el modelo de Johnson-

Mehl-Avrami en el caso del modo isotérmico.

3. El estudio del efecto del Titanio en la cinética de cristalizacion de las
aleaciones vitreas CussHf35Ti10 CussHf30Tiis y CussHf25Tizo (% atdémico)
mediante calorimetria diferencial de barrido, CDB, mediante calentamiento
continto. La energia de activacion fue determinada mediante los modelos de

Kissinger, Ozawa y Boswell.

4. El estudio de la formacion vitrea de las aleaciones CussZrissTi304,
Cue1.48Hf18.52Z16.48T113.52, CusgiHfi69Zrs.1Ti169 'y  Cus2.a6Hf142Z1108T122.54
planteadas mediante la consideracion de la “matriz nula”. El valor del

diametro critico, d., se obtuvo mediante difraccion de neutrones y las distintos

1
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pardmetros térmicos usando la técnica de calorimetria diferencial de barrido,
CDB. También se calculd la entalpia de mezcla y el factor de

empaquetamiento efectivo de las aleaciones propuestas.

En todos los casos las cintas metalicas vitreas fueron producidas mediante la técnica
llamada “melt-spinning” y la fase vitrea fue determinada mediante difraccion de rayos-X,
DRX. Para fabricar los conos metalicos vitreos se utilizo el método de succidén en molde de
cobre, a partir de los cuales se determind el valor del d. de las aleaciones vitreas

CussZri4.6T130.4, Cus1.48Hf18.52Z16.48T113.52, Cusg. 1Hf16.9Z18.1Ti16.9 y Cusz.46Hf14.2Z110.8T122.54.

En este estudio se determind que la habilidad para formar vidrios, GFA, puede
explicarse en términos de la energia de activacion y del calculo del porcentaje de
empaquetamiento efectivo. Esto es debido a que se encontré una buena correlacion entre los

valores reportados u obtenidos de d. y los pardmetros anteriores.



ABSTRACT

ABSTRACT

In the present work, the crystallization kinetics and glass formation of Cu-based alloys were

studied and discussed. This work was presented according to the following methodology:

1.

The study of the crystallization kinetics of a CussHfas at. % glassy alloy by means of
differential scanning calorimetry, DSC, by continuous heating and isothermal mode.
The activation energy was determined by the Kissinger’s model for continuous
heating and, in case of isothermal mode, the Johnson-Mehl-Avrami model was

applied.

The study of the effect of microaditions of Si on the crystallization kinetics of a
Cuss.xHfssSix (where x = 0.5, 1 and 2 at. %) glassy system by differential scanning
calorimetry, DSC, both by continuous and isothermal heating. The activation energy
was determined by Kissinger’s model for continuous heating and the Johnson-Mehl-

Avrami model for isothermal mode.

The study of the Ti effect on the crystallization kinetics of CussHf35Ti10
CussHf30Ti15 and CussHf2sTizo (at. %) glassy alloys by means of differential
scanning calorimetry, DSC, under continuous heating. The activation energies were

determined using the Kissinger, Ozawa and Boswell models.

The study of glass formation of the CussZri4.6Ti30.4, Cuesi1.4s8Hf18.50Z1648T113 52,
Cusg.1Hf16.9Zr8.1Ti16.9 and Cusz.46Hf142Z1r10.8T122.54 compositions. These alloys were
determined by the “null-matrix” criteria. The critical glassy diameter, d., was
obtained by neutron diffraction. Thermal parameters were determined using
differential scanning calorimetry, DSC. The mixing enthalpy and effective packing

factor of the proposed alloys were also calculated.



ABSTRACT

In all cases, the glassy ribbons were produced by the “melt-spinning” technique and
the glassy phase were determined by X-ray diffraction, XRD. Cu-based bulk metallic glasses
were produced by copper mold suction casting, from which, the critical glassy diameter, d.,
of the  CussZriaeTizos,  CusrasHfiss2Zre4sTiizs2,  Cuss.iHfi6oZrs1Tiies  and

Cusz.46Hf142Z110.8Ti22.54 glassy alloys was determined.

In this study it was concluded that the glass forming ability, GFA, can be explained
in terms of the activation energy and the effective packing factor. This was attributed to the
fact that a good correlation between the d. values and the aforementioned parameters was

observed
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Los vidrios metalicos son, relativamente, un nuevo tipo de materiales que poseen un
gran atractivo para su estudio en la comunidad cientifica, esto es debido a sus propiedades

unicas que presentan, siendo un campo de investigacion con mucha actividad en el presente.

Desde el primer reporte de un vidrio metélico, realizado en el Instituto de Tecnologia
de California (CalTech) [1], hasta nuestros dias, diversos estudios han sido realizados para
intentar explicar el porqué de la formacion vitrea con el objetivo de predecir en que
composiciones especificas los vidrios metélicos pueden fabricarse. A partir de la década de
los 70’s, la investigacion acerca de los vidrios metélicos tuvo una mayor importancia debido
al descubrimiento de los procesos de manufactura comercial de €stos en cintas, alambres y
hojas [2]. Adicionalmente, las similitudes entre los vidrios metalicos y otros vidrios como
los silicatos, vidrios cerdmicos y polimeros, asi como la determinacion de la habilidad para

formar vidrios, (GFA, por sus siglas en inglés) ya han sido analizadas [3, 4].

Posteriormente la GFA, fue estudiada para aleaciones ternarias de materiales de
tierras raras con aluminio y metales ferrosos, por ejemplo los sistemas La-Al-Ni y La-Al-Cu
[5]. Ademas, el método de succion en molde de cobre ha resultado apropiado para producir
barras totalmente vitreas con espesores del orden de milimetros. Lo anterior resultd muy
interesante, debido a que inicialmente la geometria de las piezas dificultaba la aplicacion de

estos materiales en la industria.

Recientemente, en el caso de las aleaciones vitreas base Cu, los vidrios metalicos han
sido estudiados en profundidad para determinar la formacion, propiedades mecénicas, y
estabilidad térmica de las aleaciones CugoZrao, CussZrss y CuesoHfso [6]. Para la aleacion
CuscHf34 se estudio la dureza Vickers, el mdédulo de Young, la resistencia a la fractura y
analisis térmico [7]. También se realizé el analisis cinético de una aleacion vitrea CusoTiso
[8], en el caso de la aleacion vitrea CussHf3s se estudio la habilidad para formar vidrios

metalicos y la cinética de cristalizacion mediante calentamiento continuo [9, 10] y se
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obtuvieron los valores de energia de activacion de la composicion CussHfss [11] entre otros

muchos estudios.

El presente trabajo de investigacion se encuentra estructurado de la siguiente forma:

Presentacion de objetivos: se determinan los objetivos generales del presenten

trabajo de investigacion.

CAPITULO 1. MARCO TEORICO: se explica que es un vidrio metalico, se
proporcionan antecedentes histdricos y actuales del estado del arte, asi como

los fundamentos termodinamicos y cinéticos de la formacion vitrea.

CAPITULO II. TECNICAS EXPERIMENTALES: se explican los

fundamentos teodricos de las técnicas experimentales usadas.

CAPITULO III. CINETICA DE CRISTALIZACION DE LA ALEACION
VITREA CussHfss. Se determinaron los distintos parametros térmicos y

cinéticos de esta aleacion, asi como los valores de energia de activacion.

CAPITULO IV. INFLUENCIA DE MICROADICIONES DE Si EN LA
CINETICA DE CRISTALIZACION DE UNA ALEACION VITREA
CussHfss: Se estudiaron los efectos de microadiciones de Si, en cantidades de
0.5, 1.0 y 2.0 % atomico en la energia de activaciéon de este conjunto de
aleaciones. Por otro lado se intenta encontrar una correlacion entre los valores

de didmetro critico y la energia de activacion.

CAPITULO V. EFECTO DEL Ti EN LA CINETICA DE
CRISTALIZACION DE ALEACIONES VITREAS BASE Cu: Se estudio el
conjunto de aleaciones CussHfysxTix (donde x = 10, 15 y 20 % atéomico) con
el objeto de encontrar una relacion entre la habilidad para formar vidrios,

GFA, y la energia de activacion.
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CAPITULO VI. FORMACION VITREA DE ALGUNAS ALEACIONES
BASE Cu USANDO EL METODO DE LA “MATRIZ NULA™: Se
plantearon cuatro nuevas aleaciones formadoras de vidrios metalicos en bulto
y mediante los pardmetros térmicos, entalpia de mezcla y el porcentaje de
empaquetamiento efectivo se busco una posible explicacion para los valores

de diametro critico obtenidos.

CAPITULO VII. CONCLUSIONES GENERALES: Se establecieron las

conclusiones de todo el trabajo de investigacion.

Trabajo futuro: Se plantea los estudios que se pueden realizar para

complementar todo el trabajo experimental realizado.

Referencias.
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OBJETIVOS

Los objetivos del presente trabajo de investigacion:

e Determinar la cinética de cristalizacién de una aleacion vitrea CussHfys (% atomico).

e Determinar el efecto de las microadiciones de Si en la cinética de cristalizacion de un

sistema vitreo Cuss.xHf45Six (donde x = 0.5, 1 y 2% atdémico).

e Determinar el efecto del Ti en la cinética de cristalizacion de las aleaciones vitreas

CussHf35Tiio CussHf30Tiis y CussHf>5Tizo (% atémico).

e Correlacionar los valores entre la GFA con los valores de la energia de activacion de

las aleaciones vitreas propuestas.

e Determinar si mediante la consideracion de la “matriz nula” es posible el
planteamiento de nuevas composiciones formadoras de vidrios metélicos en bulto,

BMG.
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1.1 Vidrios metalicos

Los vidrios metalicos son materiales metalicos con caracteristicas sobresalientes, ya
que a diferencia de sus contrapartes cristalinas, exhiben propiedades tnicas como la ausencia
de periodicidad traslacional [12] y una falta de arreglo cristalino de largo alcance [13]. En la
Figura 1 se presentan imagenes obtenidas mediante microscopia electronica de barrido,

MEB, de distintas micro herramientas fabricadas a partir de distintas aleaciones vitreas [ 14].

Figura 1. Micro herramientas fabricadas a partir de vidrios metalicos [14]

Aunque generalmente los términos amorfo, no cristalino y vitreo se refieren a un
arreglo atdmico aleatorio en materiales solidos, y por lo tanto son utilizados en forma
indiscriminada, existen algunas consideraciones que se pueden tomar para buscar una

diferencia entre estos términos [15]:
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e Vidrio: solido no cristalino obtenido mediante enfriamiento continuo desde el
estado liquido.
e Solido amorfo: cualquier material no cristalino obtenido por cualquier

método, excepto enfriamiento continuo desde el estado liquido.

Por otro lado, los vidrios metalicos presentan una temperatura de transicion vitrea,
Tg, que es una propiedad fisica de los silicatos y algunos polimeros, con la diferencia de que
el valor de T, se encuentra més cerca de la temperatura a la cual se presenta el fendémeno de
cristalizacion (normalmente un intervalo de menos de 100 K) en lugar de los cientos de
grados, para el caso de los silicatos [16]. Sin embargo, en ocasiones la presencia de Tg no
siempre se puede apreciar de forma clara, esto se puede deber a que los valores de Ty y la
temperatura de cristalizacion, Ty, se encuentren demasiado cerca una de la otra, ocasionando
que la presencia de T, sea enmascarada totalmente por el fuerte pico exotérmico

representativo de Tx.

Considerando que un vidrio metalico es formado por enfriamiento continuo desde el
estado liquido, en la Figura 2 se muestra la variacion del volumen especifico (definido como
el volumen por unidad de masa) en funcion de la temperatura. Cuando se empieza a enfriar
el metal liquido, su volumen disminuiré hasta la temperatura de congelacion/fusion, Tm. En
este punto, se produce una caida abrupta en el volumen especifico del metal hasta que alcanza
el valor caracteristico de un solido cristalino. Mas alla de este punto, al disminuir la
temperatura, el volumen disminuira de forma lenta, dependiendo del coeficiente de expansion

térmica del material [15] (ruta 1).

En el caso de la obtencién de un vidrio metdlico (ruta 2), el liquido puede sub-
enfriarse en forma significativa debido a la imposicion de una velocidad de enfriamiento muy
alta o a la remocion de sitios de nucleacion heterogéneos. El volumen empieza a disminuir
en la region del liquido sub-enfriado (en una razén menor a lo que sucede en la ruta 1) y su
viscosidad continlla aumentando. A continuacion, normalmente en una temperatura menor a
Tm, la viscosidad se vuelve tan alta que el liquido queda “congelado” y este “liquido
congelado” sera llamado vidrio (siendo un so6lido para propositos practicos). La temperatura

en la cual la viscosidad del liquido sub-enfriado tiene un valor de 10> Pa s es llamada
10



CAPITULO I: MARCO TEORICO

temperatura de transicion vitrea (1 P = 0.1 Pa s). Es importante mencionar que la viscosidad
indica la resistencia a fluir de un sistema y es una medida de su friccion interna. En la Tabla

1 se presentan distintos valores de viscosidad para distintas sustancias. Como se observa la

viscosidad a la cual se determina Tg es extremadamente alta.

Tabla 1. Valores de viscosidad para distintas sustancias y para la Ty

Material Viscosidad en Pa s
Agua a 20 °C 1.002 x 1073
Mercurio a 20 °C 1.554x 1073
Mantequilla de mani 20 °C 250

Figura 2. Variacion del volumen especifico en funcion de la temperatura para materiales cristalinos y vitreos [15]

11
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La estructura vitrea de estas aleaciones puede ser determinada mediante difraccion de
rayos-X, DRX (entre otras técnicas). Los patrones obtenidos mediante DRX se los vidrios
metalicos se caracterizan por no presentar pico alguno de difraccion en el intervalo de 26,
debido a que los atomos se encuentran aleatoriamente distribuidos en una estructura
compacta llamada “cluster”, por lo tanto existe cierto orden atdmico de corto alcance. Esta
configuracion es parecida a la del estado liquido. En la Figura 3 se presentan los patrones
obtenidos, mediante DRX, de una aleacion Fe7sZr7B1s en dos situaciones diferentes [17], es

decir:

a) Aleacion vitrea: no se observa pico alguno de difraccion en 26, inicamente se
presenta una colina difusa en el intervalo aproximado de 37 a 53°. Este
comportamiento es tipico de los vidrios metalicos, solidos no cristalinos y
amorfos.

b) Aleacion cristalina: se observa la presencia de picos de difraccion definidos
en determinados valores de 26, los cuales identifican las fases y los elementos

presentes en la aleacion.

Figura 3. Patron de rayos-X de una aleacion FessZr7Bis a) vitrea, b) cristalina [17]

12
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1.1 Breve historia de los vidrios metalicos

Desde la primera vez que fueron obtenidos e identificados, los vidrios metalicos han

sido estudiados con el fin de explicar el “como, por qué y el para qué” de estos materiales.

A continuacion se presentan algunos de estudios realizados en orden cronologico:

En 1960 se report6 la primera elaboracion de un vidrio metélico, cuando el equipo
de investigacion dirigido por Duwez se encontraba investigando sobre la
retencion de fases en aleaciones Au-Si mediante enfriamiento rdpido a razon de
10° — 10° K/s. Este método consistia en eyectar la aleacién fundida sobre una
superficie fria, ocasionando que una capa muy fina del material sea solidificada
en forma extremadamente rapida. El equipo observo que el proceso de nucleacion
y crecimiento de grano podia ser omitido, de tal forma que las aleaciones
metalicas tuvieran una configuracion atomica de un liquido congelado, llamando

a esta configuracion “vidrio metalico” [1].

En 1961 se demostr6 la similitud que existe entre los vidrios metélicos y otros

vidrios no metélicos, tales como silicatos, vidrios ceramicos y polimeros [3] .

En 19609 se establece la relacion entre la temperatura de transicion vitrea, Tg, y la
temperatura de solidus, Tm. Esta relacion recibi6 el nombre de temperatura de
transicion vitrea reducida, T:g, usada como un criterio para determinar la habilidad
para formar vidrios, GFA [4], adicionalmente se logré producir una esfera de 0.5

mm de didmetro con la composicion Pd775CusSiies [18].
En 1971 se reportaron diferentes propiedades mecénicas de los vidrios metéalicos

y se determind que presentan una excepcional resistencia mecéanica y ductilidad

limitada en pruebas de tension [19].

13
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En 1982 se reportd la formacion de esferas vitreas metéalicas de 1.5 mm de
diametro en la aleacion AussPbxsSbxs que presentd buena estabilidad térmica

[20].

En 1984 se calculd el nivel de esfuerzo atémico en una soluciéon solida
(considerando que los atomos del soluto ocupan uUnicamente los sitios

sustitucionales en la red cristalina) y la fase vitrea [21].

En 1994 se propuso un criterio generalmente aceptado para la formacion de
vidrios metalicos en bulto (BMG, por sus siglas en inglés), basado en los aspectos

termodindmicos, cinéticos y topoldgicos [22].

En 1995 se derivo una ecuacion para determinar el valor de la velocidad critica
de enfriamiento (R¢) en funcién de las dimensiones de la muestra metalica vitrea

que se quiere obtener [23].

En 1996 se encontrd una manera adecuada de seleccionar los elementos aleantes
para formar vidrios metalicos mediante velocidades de enfriamiento accesibles
para realizarse en producciones de escala industrial, permitiendo la fabricacion de

piezas con mayores dimensiones [24].

En 1999 se determind que la adicion de Be (el cual tiene un tamafio menor que el
atomo de Zr) en los vidrios metalicos base Zr incrementa la GFA en forma

significativa [25].

En 2004 se propuso un modelo estructural que intenta predecir, mediante el
porcentaje de empaquetamiento efectivo y el nimero de coordinacion la mejor

composicion para fabricar vidrios metalicos [26].

En el 2005 se realizaron experimentos a alta presion en titanio (Ti) puro y se
reportd la formacion de Ti vitreo a presiones y temperaturas cercanas al punto

triple a-B-o del diagrama de fases presion-temperatura para el Ti puro [27].
14
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En 2006 la GFA de aleaciones binarias Cu-Hf fue estudiada y se encontrd que es
posible fabricar vidrios metélicos en bulto, BMG, en la composicion CussHf3s5 con
un de =2 mm [10]. También se obtuvieron distintos parametros térmicos, como

la T, y la cinética de cristalizacion [9].

En 2007 se estudid el sistema Cu-Hf-T1i obteniendo valores de didmetro critico,
d.=1 mm para la composicién CuesHf3s y de hasta 5 mm para la aleacion ternaria
CussHf2Ti19, demostrando que, en determinado intervalo, al sustituir el Hf por el

Ti se incrementa la GFA y la estabilidad térmica [28].

En 2008 se demostro el efecto que desempena el Al, en el sistema Cu-Hf-Al, como
estabilizador de la fase vitrea aumentando grandemente la GFA [29]. También se
estudio el efecto del Zr en la GFA y cinética de cristalizacion del vidrio metalico
Y56A124Co20 concluyendo que la adicion de un 10 % atémico de Zr incrementa la

GFA y la estabilidad térmica [30].

En 2012 se estudio la GFA y las propiedades térmicas en el sistema binario Cuigo-
xHfx (donde x = 25-50 % atomico) obteniendo cintas metélicas de 170 um de
espesor para la composicion CusoHfs0. Los valores de ATx (ATx = Tx— Ty) fueron
practicamente constantes en las composiciones estudiadas, demostrando que este
parametro no siempre se puede utilizar como parametro para determinar la GFA
de los vidrios metdlicos [31]. También se estudio el sistema CuxHfyTi, (donde x
=40-70, y = 5-30 y z = 10-36, todos en % atomico) determinando los valores de

d. de este sistema y la GFA en funcion de la composicion [32].

En 2015 la cinética de cristalizacién y el mecanismo de transformacion de fases
de la aleacion vitrea CuseZras fueron analizados mediante microscopia electronica
de transmision (MET), DRX y calorimetria diferencial de barrido (CDB) bajo

condiciones isotérmicas y de calentamiento continuo [33].

15
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e En 2016 la composicion, propiedades elasticas y porcentaje de empaquetamiento
efectivo fueron estudiados en detalle, en aproximadamente sesenta composiciones
diferentes, demostrando que las aleaciones cuaternarias presentan una gran GFA

que es consistente con el modelo topoldgico de Miracle [34].

e En 2017 la cinética de cristalizacion de una aleacion CussHfss fue estudiada
mediante calentamiento continuo y modelo isotérmico. Mediante este estudio se

determino la energia de activacion y el numero de Avrami [11].

Los anteriores son s6lo algunos de los numerosos estudios que se han realizado para
intentar entender la formacidn vitrea, sin embargo, aun quedan muchas incognitas por
explicar, ya que hasta la fecha no se te tiene una explicacion que satisfaga completamente la

formacion, propiedades y comportamiento de este tipo de aleaciones.

1.3 Formacion vitrea

El fendmeno de formacion vitrea se refiere a la vitrificacion de un metal. Por otro
lado, la formacion de las fases cristalinas que se obtienen al calentar el material hasta altas
temperaturas, recibe el nombre de cristalizacion (para los materiales metalicos), en el caso

de los materiales no metalicos recibe el nombre de desvitrificacion.

Para formar un vidrio metalico se debe cumplir lo siguiente [35]:

e Una velocidad de enfriamiento lo suficientemente rapida para “congelar” la
estructura desordenada que posee el material en estado liquido.
e Elementos inhibidores de la cristalizacion en la composicion quimica de la

aleacion.

16
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También es sabido que la GFA tiende a incrementarse con la adicién de elementos
aleantes. Este es llamado el “principio de la confusion”. Basado en lo anterior y considerando
una gran cantidad de datos generados en la fabricacion de BGM, se propuso un conjunto de

reglas empiricas [22]:

1. La aleacion debe tener al menos tres componentes. La formacion de vidrios
metalicos se vuelve mas facil incrementando el nimero de componentes en
el sistema.

2. Debe existir una diferencia significativa entre los elementos constituyentes
de la aleacion. Normalmente esta diferencia debe ser mayor al 12%.

3. Debe de haber energias de mezcla negativas entre los principales elementos

constituyentes.

En la Figura 4 se presenta la variacion del calor especifico, C,, y la viscosidad, 1, en
funcién de la temperatura. Como se observa, el valor del C,, del liquido sub-enfriado aumenta
conforme disminuye la temperatura hasta T, a partir de ese valor, se presenta una caida
abrupta en el calor del Cp. Una vez que el vidrio se ha formado, existe una pequeia diferencia

entre los valores de C, entre el estado vitreo y el cristalino [15].

Por otro lado, la viscosidad de un metal liquido se incrementa lentamente con la
disminucién de la temperatura, durante el enfriamiento desde el estado liquido, pero a la
temperatura de solidificacion, la viscosidad se incrementa grandemente y en forma
repentina. En el caso de un liquido formador de vidrios el comportamiento es diferente ya
que la viscosidad se incrementa gradualmente en el estado liquido conforme disminuye la
temperatura, este comportamiento continiia mas alla del punto de congelacion, aunque sucede
que la viscosidad aumenta atin mas rapido conforme disminuye la temperatura en el liquido

super-enfriado.

Finalmente, la viscosidad en Ty es tan alta que practicamente no existe flujo alguno
del liquido y por lo tanto, se considera que este estado liquido, con un valor de viscosidad

tan alto, es un material solido para efectos practicos.

17
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Figura 4. Variacion de a) el calor especifico, b) la viscosidad en funcion de la temperatura [15]

La formacion vitrea s6lo puede darse si el fendmeno de nucleacion puede suprimirse
completamente, y generalmente es aceptado que la fraccion del volumen de los cristales debe
ser cerca de 10°. Adicionalmente a esto, la formacion vitrea ocurre inicamente si la aleacion
liquida es sub-enfriada en forma significativa a temperaturas por debajo de Tg. Una forma
de lograr lo anterior es solidificar rapidamente la aleacion a altas velocidades de

enfriamiento.

Si una aleacion liquida es solidificada desde una temperatura mayor a la temperatura
de liquidus, Ty, hasta una temperatura menor a T, la fraccion volumétrica de la fase solida

cristalina, X, mediante calentamiento continuo estard dada por la ecuacion [36, 37]:

AT (Tg 1 rmem [ (Ta gy g geer]> g
X(T) = 2= [, 1) [ ur)ar-| ar .
Donde:
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e [ = frecuencia de nucleacion en estado estable

e U =razdn de crecimiento de grano

Si la fraccion volumétrica de la fase cristalina formada es muy pequeiia, en el orden
de X = 10, el valor de la velocidad de critica de enfriamiento, R, puede derivarse de la

Ecuacion 1 de la siguiente manera:

a4 AT (Tg o omm [ (Tg pyomen gmer]® g
RE= |, f(T)[fT,, U(T”)dT ] dT .,

La ecuacidn anterior, para los parametros [ y U contiene términos como la viscosidad
del liquido super-enfriado, la entropia de fusion, ASt. El valor de R¢ disminuye con el
incremento de 1 y ASy, por lo tanto, la mejor forma experimental de determinar R es a partir

de los diagramas tiempo-temperatura-transformacion (T-T-T).

Un diagrama T-T-T es un grafico que indica las transformaciones que sufre un
material en funcion de la temperatura (en el eje Y) y del tiempo (en el eje X). Un esquema
de este tipo de diagramas, para una composicion hipotética, se presenta en la Figura 5. En
esta figura se observa que existen dos rutas diferentes mediante las cuales se puede solidificar

el material:

1. Ruta 1: en este camino la solidificacion ocurre a una temperatura Ti y un tiempo
t,, lo que implica que la fase resultante serd cristalina, dado que la curva de

enfriamiento atraviesa la “nariz” de cristalizacion.

2. Ruta 2: al enfriar el metal liquido, siguiendo este camino, se observa que la ruta
de solidificacion representa una tangente con respecto a la nariz de cristalizacion,
indicando que el proceso de solidificacion se realiza de forma mas rapida y, por

lo tanto, la cristalizacion no tomara lugar.
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Figura 5. Esquema de un diagrama T-T-T para una aleacion hipotética [38]

La velocidad de enfriamiento representada en la curva 2 de la Figura 5 es llamada
velocidad critica de enfriamiento, Re. La importancia de este término es debido a que si un
material es enfriado por encima de este valor, la formacion de una estructura cristalina sera

evitada [38].

Debido a que los diagramas T-T-T estan determinados por la competencia entre el
incremento de la fuerza motriz de nucleacion y la disminucion de la movilidad atémica, es
posible calcular tedricamente los valores de Rc para diferentes sistemas de aleacion de la

forma siguiente:

T-Ty
R, =——

I

3)

tn
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Donde:
e T =temperatura de liquidus
e T, =temperatura en la nariz de la curva T-T-T

e t,=tiempo en la nariz de la curva T-T-T

La expresion anterior sobreestima el valor de R¢, debido a que asume que la razon de
nucleacion corresponde a la nariz de la curva T-T-T durante el intervalo de Tia T, y por lo
tanto resulta en valores numéricos ligeramente mayores a los determinados

experimentalmente [15].

La Ecuacion 3 es valida para procesos isotérmicos, por lo tanto, puede ser modificada
para transformaciones mediante enfriamiento continuo [39]. La ecuacion derivada para R,

para la formacion vitrea es la siguiente:

LTlR=A—m 4)

Donde:
¢ R =velocidad de enfriamiento
e A, B = constantes
e T =temperatura de liquidus
e T = inicio de la temperatura de solidificacion a una velocidad de

enfriamiento R
Los valores de R son diferentes para diferentes sistemas de aleaciones y también son

diferentes para diferentes composiciones en el mismo sistema. En la Tabla 2 se presentan

algunos valores representativos de R para diferentes vidrios metalicos.
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Composicion R (K/s) | Referencia
CaﬁoMgzsNils 24 [40]
CaﬁsMglsznzo <20 [4 1]
Clls()er() 250 [42]
L355A125CU20 58 [43]
Mg(,sCuszdl 1 [44]
Zl‘57Cl115,4Ni12,6A110Nb5 10 [45]

Ademas de lo anterior, la habilidad para formar vidrios mediante el enfriamiento

abrupto de un metal liquido en equilibrio es equivalente a suprimir la cristalizacion dentro

del liquido sub-enfriado. Si se asume la nucleacion en estado estable, la velocidad de dicha

nucleacion, I, estd determinada por el producto de un factor termodindmico (AG*) y uno

cinético (D) de la siguiente manera [46]:

[ = ADexp (— AkGT)

Donde:
e A =constante
e k= constante de Boltzmann
e T =temperatura absoluta
e D =difusividad efectiva

e AG* = energia de activacion

A partir de la teoria de nucleacion clésica, el término AG* puede expresarse de la

siguiente manera:

16mo3

AGT = 60

)

(6)
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Donde:
e o =energia interfacial entre el nacleo cristalino y la fase liquida
e AGi = diferencia de la energia libre de Gibbs entre el estado liquido (Gi) y

el estado cristalino (Gs)

Con base en lo anterior, la fuerza motriz (factor termodinamico), la difusividad o
viscosidad (factor cinético) y la configuracion atomica (factor estructural), son parametros
cruciales en el proceso de la formacion vitrea. Por lo tanto, para la formacion de aleaciones
vitreas es conveniente tener una fuerza motriz y una difusividad bajas que promuevan una

baja velocidad de nucleacion [46].

1.4 Fundamentos termodinamicos, cinéticos y estructurales de la

formacion vitrea

La temperatura de transicion vitrea, Ty, es la temperatura en la cual el liquido super-
enfriado se convierte en un vidrio, sin embargo, es importante mencionar que esta
“transicion” no es realmente una transicion termodinamica de fase, dado que el valor de Ty
depende de la velocidad de enfriamiento, por lo tanto tienen un origen estrictamente cinético.
Sin embargo, el estado vitreo, por debajo de la Ty, aparentemente se encuentra en un estado
termodinamico definido, debido a que las propiedades del vidrio metalico, por debajo de este
valor, no muestran una dependencia del tiempo en periodos de observacion de segundos e

incluso de muchos afios.
Por otro lado, desde el punto de vista fisico, los vidrios se encuentran en un estado

excitado (energéticamente hablando) y en un tiempo dado, a determinada temperatura,

presentaran una relajacion estructural y eventualmente regresaran a un estado base cristalino.
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La estabilidad termodinamica de un sistema a temperatura y presion constantes es

determinada mediante la energia libre de Gibbs, definida como:

G=H-TS 7

Donde:
e H =entalpia
e T = temperatura absoluta

e S =entropia

Termodinamicamente para que un sistema se encuentre en equilibrio estable, es decir,
que no se transforme en ninguna otra fase bajo condiciones de temperatura y presion dadas,
éste debe poseer un valor minimo de energia libre de Gibbs, por lo cual la ecuacion anterior
predice que un sistema, a cualquier valor de temperatura y presion, puede ser mas estable si
se incrementa la entropia o se disminuye la entalpia. Los s6lidos metalicos cristalinos poseen
un enlace atomico fuerte y por lo mismo, un valor pequeio de entalpia, en consecuencia son
solidos muy estables a bajas temperatura. Por otro lado, la frecuencia de vibracion atomica
aumenta al incrementar la temperatura y por lo mismo se presenta un incremento en la
entropia a mayores temperaturas. Lo anterior queda expresado mediante la siguiente ecuacion

[46]:

fTo ACK™S(T)

AG,_o(T) = AHp — AS;To — [° ACY™S(T)dT + [[°=2—=dT )

Donde:
e AHr= entalpia de fusion
e ASr= entropia de fusion

e To=temperatura en la cual el cristal y el liquido se encuentran en equilibrio

e (C, = calor especifico
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Una forma de incrementar la entropia total del sistema es con la adicion de multiples
elementos de aleacion y por lo tanto la estabilidad termodindmica de aleaciones
multicomponentes es mucho mayor que las aleaciones con pocos elementos aleantes. Es por
lo anterior que es mas facil sintetizar fases vitreas en sistemas ternarios y de mayor orden
que en sistemas binarios, sin olvidar que los sistemas binarios también contradicen las reglas

empiricas establecidas para las aleaciones vitreas [22].

La transicion vitrea desde el estado liquido a un estado vitreo no puede ser descrita
como una transicion de fase termodindmica a pesar de la discontinuidad en el calor especifico
observado durante la transicion vitrea, ya que esta temperatura de transicion depende del
enfriamiento experimental o de la velocidad de calentamiento durante las mediciones. Desde
el punto de vista cinético, pardmetros como la viscosidad tienen una influencia significativa

en la GFA.

La viscosidad, n, puede describirse en forma adecuada mediante la relacion de Vogel-

Fulcher-Tammann [47]:

N=Toexp (TD_TT"O) ©)

Donde:
e To=Temperatura de Vogel-Fulcher
e D = parametro de fragilidad
e 1 = viscosidad
e T =temperatura

e 1o = viscosidad en el limite mayor de temperatura

El cambio en la viscosidad de un liquido como funcion del sub enfriamiento puede
usarse para caracterizar y clasificar diferentes liquidos, debido a que es un reflejo del cambio
en la movilidad atomica durante el super-enfriamiento. En la Figura 6 se muestran distintos

valores de viscosidad de varios liquidos formadores de vidrios. Se observa que el SiO2 es el
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formador de vidrios mas fuerte con valor de fragilidad, D, aproximadamente de 100; por otro
lado, el O-terphenyl posee baja viscosidad en estado liquido tiene un valor aproximado de 5

[48].
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Figura 6. Comparacion de distintos valores de viscosidad de varios liquidos formadores de vidrios

Los vidrios metalicos producidos mediante procesos de solidificacion rapida han sido
clasificados tradicionalmente en dos grupos: metal-metaloide y metal-metal. Los modelos
estructurales de los vidrios metélicos del tipo metal-metaloide han identificado que la mejor
composicion para formar un vidrio es cuando se tiene una proporcion del 75-85 % del
componente metalico y un 15-25 % del componente metaloide. Esto es debido a que el atomo
del elemento metaloide, debido a su tamafio, pueden ocupar el interior de un tetraedro de
cuatro atomos metélicos y por lo tanto estabilizan la estructura contra el fendmeno de
cristalizacion. Consecuentemente la composicion tipica en que un vidrio metéalico puede
obtenerse es aproximadamente A4B [15, 49]. Sin embargo, se ha demostrado que el tamafio
efectivo del atomo del metaloide depende de la naturaleza del metal en el cual éste serd
disuelto [50]. Por lo tanto, la razon real del requerimiento de aproximadamente el 20 %

atomico del atomo metaloide todavia no es muy clara.
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Una forma en la cual es posible formar vidrios metélicos es introduciendo el concepto
de deformacion de red. La tension de red introduce disturbios en la red cristalina y una vez
que se sobrepasa una deformacion critica, el cristal se desestabiliza y se vuelve vitreo. Usando
la teoria de elasticidad, en escala atomica, se observa que una minima cantidad de
concentracion de soluto es necesario en los sistemas binarios vitreos para obtener una fase
vitrea estable mediante procesos de solidificacion rapida. Esta cantidad minima se puede
encontrar a partir de la relacion [21]:
|—VA_VB Cg'" =0.1 (10)

Va

Donde:
e VA =volumen atdmico del solvente
e V3 = volumen atomico del soluto

o (CF"" = concentracién minima de soluto

La relacion anterior sugiere que la concentracion de soluto minima disminuye

conforme la diferencia en el tamafio atdmico del soluto y el solvente aumenta.

Por otro lado, se conoce que cuando atomos de igual tamafio son empacados juntos,
el nimero de coordinacion, N, es 6 en dos dimensiones y 12 en tres dimensiones, pero cuando
los 4&tomos de diferentes tamafios son empacados juntos, el nimero de coordinacion se vera
modificado. Este nimero puede calcularse a partir de la relacién de un 4tomo A con un radio

Ra embebido en un vidrio B con radio Rg [51]:

4n<1—\/2—§>

[1_JR(T+2)] (11)

R+1

NE(R) =
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Donde:
e R =RA/Rp

Este numero de coordinacion aumenta con el incremento del valor de R, y para R =

1, Ne = 4m.

Tomando como base que la formacion vitrea involucra aspectos cinéticos y
energéticos, con las consideraciones anteriores, se ha identificado que la formaciéon de BMG

resulta favorecida cuando [52]:

e Larelacion del tamafio atomico de los elementos constituyentes aumenta.
¢ El nimero de elementos involucrados es grande.
e La interaccion entre los atomos grandes y pequeiios es favorecida.

e Las interacciones repulsivas son introducidas entre &tomos pequefios.

Las consideraciones anteriores toman en cuenta que los 4tomos del soluto ocupan
unicamente las posiciones sustitucionales, sin embargo, considerando unicamente la
geometria de esferas compactas de diferentes diametros, se propuso que la deformaciéon en
la red se produce cuando los 4&tomos ocupan tanto los espacios de red sustitucionales como
los intersticiales [53, 54]. Basandose en el hecho de que los estados energéticos deciden la
posicion del atomo del soluto en los sitios intersticiales o sustitucionales es posible calcular

la fraccidn de los 4&tomos de soluto que ocuparan esos sitios mediante las ecuaciones:

o= = [ (O]

== [ren ()]
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Donde:
e X, =fraccion de a&tomos de soluto en posiciones sustitucionales
e X;=fraccion de atomos de soluto en posiciones intersticiales
e C =concentracion de los atomos de soluto
e N, =numero de Avogadro
e k= constante de Boltzmann
e T =temperatura
e AE = Es — E;, es la diferencia de los estados de energia de los sitios

sustitucionales e intersticiales

Es importante mencionar que Xs + X; = 1. Por otro lado se asume que los efectos
quimicos entre los 4tomos del soluto y el solvente no afectan la localizacion de los dtomos
de soluto, por lo tanto, AE es igual a la diferencia de energia elastica entre los sitios

sustitucionales e intersticiales.

Para un sistema de esferas rigidas en tres dimensiones, el nimero de coordinacion

tedrico, N, esta dado por [55]:

41T 1—\/2—§>
Nt = (14)
(1_ R(R+2)>
(R+1)

Posteriormente, dado que la Ecuacién 14 subestima los valores de numeros de

coordinacion, fue modificada a la siguiente expresion [56]:

4
Nt = - m\/R(R+2) (15)
m(2—n)+(2n) arccos[sin(ﬁ)m]
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Donde n = 5 para R > 0.902 y n = 4 para 0.414 < R < 0.902. La ecuacion anterior
predice correctamente que un icosaedro (N = 12) se forma con R =0.902 y que un octaedro

(N =6) se forma con R =0.414.

El valor minimo de concentraciéon de soluto requerido para desestabilizar la red
cristalina normalmente es pequefia, pero en el caso de los BMG, se observa que el total del
contenido de soluto normalmente se encuentra arriba del 20 % al 40 % atémico. Esto se
explica en términos de que la concentracion 6ptima de un elemento individual de aleacion en
un BMG es menor que la minima concentracion de soluto de un elemento con el mismo

tamafo atdmico en una aleacion binaria.

Dado que la diferencia en la densidad entre los BMG y su contraparte cristalina es <
0.5 %, se puede considerar que los BMG presentan unidades densamente empacadas, por lo
tanto se propuso un modelo estructural para vidrios metalicos basado en el porcentaje de
empaquetamiento efectivo de una estructura tipo “cluster” [26], considerando estos clusters
(o cumulos) centrados en el soluto elementos estructurales representativos. Ademas, se

considera estos clusters como esferas rigidas.

En la Figura 7 se presenta un esquema en dos dimensiones de una estructura en forma
de clusters en el plano (100). En esta figura se observa que los clusters consisten en un soluto
primario, a, rodeado por los atomos del solvente, Q. Adicionalmente, otros dos distintos
solutos se presentan en el cluster, éstos son los d&tomos de soluto secundario, B, que ocupan
los espacios intersticiales octaédricos y los solutos terciarios, Y, que ocupan los intersticios
tetraédricos, por lo tanto, este modelo estructural consiste s6lo de cuatro distintos

constituyentes atomicos topologicos Q, a, B y v.
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Figura 7. Representacion esquematica en dos dimensiones de una estructura en forma de clusters en el plano (100) [57]

1.5 Efectos de los elementos aleantes

Es conocido que en la metalurgia clasica la adicion de elementos aleantes tiene efectos
significativos en la posicion de las curvas T-T-T. En el caso especifico del acero, la mayoria
de sus elementos aleantes desplazan la curva a la derecha implicando que el liquido puede
ser retenido en la condicion super-enfriada por mas tiempo a cualquier temperatura y por lo
tanto el valor de R. para formar vidrios metalicos serd menor ocasionando que la formacion

de la fase vitrea sea mas facil al contener distintos elementos de aleacion [25].

En la Figura 8 se presenta la variacion de las curvas T-T-T con la adicién de un gran
numero de elementos aleantes. Se observa que las curvas se desplazan a la derecha al
incrementar el nimero de elementos aleantes, y por lo tanto, la fase vitrea es mas facil de

sintetizar.
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Figura 8. Variacion de la posicion de las curvas T-T-T con la adicion de un gran numero de elementos aleantes

Por otro lado, se ha observado que la adicion de determinados elementos de aleacion
incrementa la habilidad para formar vidrios metalicos (GFA, por sus siglas en inglés),
mejorando la estabilidad térmica y mejorando las propiedades magnéticas y mecanicas de
algunos BMG. Esta adicion, en pequenias cantidades, se puede clasificar de tres formas
diferentes: 1) la adicion de elementos metaloides pequefios, como el C, B y Si, 2) metales de
transicion intermedios, como el Fe, Ni, Co y Cu, 3) elementos grandes, como el Zr, Sn y Sc
[58].

Los metaloides como, el C, B y Si, tienen un tamafio atdbmico pequefio y presentan
una fuerte tendencia a formar compuestos con la mayoria de los elementos metalicos [59].
Estos atomos pueden ocupar facilmente los espacios intersticiales libres “apretando” la
estructura compacta del liquido sub enfriado, lo cual disminuye la energia libre y
estabilizando la fase liquida. Sin embargo, un exceso de atomos pequeios puede causar una
disminucion de la GFA. Una posible explicacion a lo anterior es debido a que este exceso

estimula la formacion de nuevas fases cristalinas, ademas de modificar el enlace atomico.

Al agregar atomos de tamafios intermedios, como el Fe, Ni, Mo, Zn, Nb, Tay Ti tiene
efectos menos notorios en la GFA debido a que la diferencia entre el tamafio de los atomos
es pequea y, por otro lado, estos elementos tienen una alta tendencia a formar soluciones

solidas.
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El agregar atomos de tamano grande, como el Zr, Sn, Sc, Y y Pb, en aleaciones fuera

del punto eutéctico, ocasiona que se suprima la formacion de fases cristalinas en

competencia, debido a su baja solubilidad en dichas fases. Ademads, estos elementos

generalmente tienen una tendencia a formar compuestos con el constituyente principal de la

aleacion [59], lo cual incrementa el ordenamiento de corto alcance, favoreciendo la

formacion de clusters en el liquido sub enfriado, incrementando la estabilidad de la fase

liquida y por lo tanto, retrasando el proceso de cristalizacion.

El agregar pequenas cantidades de elementos aleantes en un vidrio metélico, en

ocasiones provoca que la estabilidad térmica se vea incrementada de tres formas diferentes

[58], como se esquematiza en la Figura 9:

Caso 1: incrementando la dificultad en el reordenamiento atomico (un sélo
estado de cristalizacion). La adicion de elementos aleantes no cambia el modo
de cristalizacion, pero puede inducir la formacién de nuevas fases en el

producto final cristalizado.

Caso 2: eliminando la formacion de fases metaestables durante la
cristalizacion. Algunos vidrios metalicos cristalizan en multiples escenarios,
en este caso, la microadicion de elementos aleantes suprime la formacion de

algunas fases, modificando el modo de cristalizacion.

Caso 3: disminuyendo la concentracion de impurezas de oxigeno. Se ha
encontrado que las impurezas de oxigeno en los BMG ocasionan cambios en
los modos de cristalizacion disminuyendo la estabilidad térmica de estas
aleaciones, por lo tanto al eliminar estas impurezas, la estabilidad térmica se

vera incrementada.
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Figura 9. Graficas esquematicas de los cambios en los termogramas después de ser microaleados donde se observan las
tres diferentes formas en que se puede incrementar la estabilidad térmica [60]
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CAPITULO II: TECNICAS
EXPERIMENTALES

I1.1 “Melt-spinning”

En la técnica de “melt-spinning”, un material fundido es eyectado a través de un
orificio directamente hacia una superficie fria, que se encuentra girando. Al entrar en contacto
con esta superficie, el metal liquido cambiara de forma y solidificard. Estd técnica fue
originalmente patentada por Strange y Pim [61] y posteriormente mejorada por Pond [62].

En la Figura 10 se esquematiza el proceso de la técnica “melt-spinning”

Figura 10. Esquema del proceso de "melt-spinning" [15]
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El material del crisol es elegido con base en la compatibilidad quimica de éste con la
aleacion que se va a fundir. Los materiales elegidos son generalmente el cuarzo y la alimina.
Estos crisoles tienen un orificio en un extremo de forma circular que, para las aleaciones
vitreas base Cu, tiene un diametro de aproximadamente 8 mm. La presion de eyeccion se
encuentra normalmente en el intervalo de 5-70 kPa y normalmente se utiliza un gas inerte,

como Ar o He [15].

Las ruedas del “melt-spinning” se pueden fabricar a partir de distintos materiales,
como el cobre, acero inoxidable, cromo y molibdeno, sin embargo el material mas
comunmente usado es el cobre. El proposito de la rueda es extraer el calor de las cintas tan
rapido como sea posible y normalmente se encuentra pulida para remover cualquier
irregularidad de la superficie, de tal manera que la superficie de la cinta, que se encuentra en
contacto con la rueda tenga el mismo acabado superficial de ésta. La velocidad de la rueda
es otro parametro muy importante, ya que a mayor velocidad de giro, la cinta producida sera

mas delgada, como se observa en la Figura 11.

Figura 11. Ejemplos de cintas metalicas vitreas obtenidas mediante "melt-spinning" [63]
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La velocidad de enfriamiento, en esta técnica, es normalmente del orden de 10° a 10°
K s! y las dimensiones de la cinta obtenidas son generalmente de 2 a 5 mm de ancho y de 20

a 50 um de espesor.

Con la finalidad de obtener cintas metalicas de buena calidad el proceso debe ser
optimizado, para cada tipo de aleacion en particular, con el objetivo de evitar la porosidad en

la cinta que se puede presentar en dos formas diferentes:

e Poros micrométricos causados por la formacién de micro burbujas de gas
durante la solidificacion, provocados por la viscosidad del metal fundido.
e Grandes poros debido a la separacion de la cinta de la superficie de la rueda,

provocados por la fuerza de adhesion de la superficie del disco.

El proceso de solidificacion de las cintas puede ser sensible a pequefias variaciones
de alguno de los numerosos parametros existentes durante el proceso [64]. Factores como la
velocidad de giro de la rueda, temperatura del metal fundido al momento de la eyeccion, el
ancho de la abertura de la boquilla o la presion de inyeccion afectaran a la viscosidad del
fluido y al acabo de las cintas metalicas vitreas. Otros parametros que también modifican el
acabado de las cintas metalicas son el material de la rueda, la temperatura de ésta y la

separacion entre el orificio de eyeccion y la rueda.

En la Figura 12 se muestra un ejemplo de un “melt-spinning” utilizado en la

fabricacion de cintas metalicas vitreas.
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Figura 12. Ejemplo de un equipo "melt spinning"

I1.2 Succion en molde de cobre

El principio que rige esta técnica, utilizada para sintetizar BMG, es succionar la
aleacion fundida en un molde por medio de la diferencia de presion entre la cdmara de fusion

y la camara de colada. Mas detalles de esta técnica pueden encontrarse en la literatura [28].

Este sistema consiste en dos camaras, una superior donde la aleacion sera fundida y
una inferior en la cual se llevard a cabo el proceso de fundicion en un molde fabricado a partir
del cobre. Ambas camaras estan conectadas a través de un orificio de aproximadamente 2
mm de didmetro, en determinados casos este orificio puede llegar a tener un diametro de 16

mm [65]. En la Figura 13 se presenta un esquema de esta técnica.
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Figura 13. Diagrama de fundicion por arco eléctrico y succion en molde de cobre [46]

En este método se usa normalmente una platina de cobre enfriada mediante una
circulacion de agua. El plato de cobre funciona como &4nodo para la corriente que forma el
arco eléctrico con el electrodo, que funciona como catodo en una atmosfera controlada de

Ar.

Los moldes fabricados pueden tener un didametro constante o pueden presentar forma
conica, todo depende del objetivo que se persigue, si se quiere determinar el valor del d. de
la muestra, preferentemente se utiliza un molde de cobre de forma conica. Por el contrario,
st el valor del d. ya es conocido, preferentemente se utilizan moldes con didametro constante.
Enla Figura 14 se muestran unos ejemplos de BMG obtenidos mediante la técnica de succion

en molde de cobre.
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Figura 14. Ejemplos BMG obtenidos mediante succion en molde de cobre [66]

I1.3 Calorimetria diferencial de barrido

La calorimetria diferencial de barrido, CDB, es una técnica experimental que permite
determinar la cantidad de calor que absorbe o libera una sustancia, cuando ésta es mantenida
a temperatura constante, durante un tiempo determinado, o cuando es calentada o enfriada a
velocidad constante en un determinado intervalo de temperaturas. Entre las diversas

utilidades de esta técnica se pueden destacar las siguientes [67]:

e Medidas de capacidad calorifica aparente (fendémenos de relajacion
estructural).

e Determinaciéon de temperaturas caracteristicas de transformacion o de
transicion tales como: transicion vitrea, transicion ferro-paramagnética,
cristalizacion, transformaciones polimorficas, fusion, ebullicion, sublimacion,
descomposicidn, isomeracion, etc.

e Estabilidad térmica de los materiales.

e C(Cinética de cristalizacion de los materiales.
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Conjuntamente con la CDB, deben utilizarse otras técnicas de caracterizacion
experimentales complementarias que permitan ratificar la validez de los resultados obtenidos
mediante CDB. En la Figura 15 se presenta un termograma tipico obtenido mediante
calentamiento continuo. En este termograma se observan las temperaturas caracteristicas de
los vidrios metalicos como la temperatura de transicion vitrea, Tg, la temperatura del pico de
cristalizacion, Ty, la temperatura del inicio de cristalizacion, Tx y la temperatura de solidus,

Tm.

Figura 15. Esquema tipico de un termograma obtenido a partir de un BMG mediante calentamiento continuo a 40 K/min
[67]

En esta técnica, la muestra y la referencia se calientan independientemente, por lo
que se puede medir directamente la diferencia en el flujo de calor para mantener la misma
temperatura en ambas. Algunas de las recomendaciones para la operacion de un equipo de

CDB son las siguientes [68]:
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e La mayoria de los equipos para realizar las pruebas de CDB utilizan
portamuestras de aluminio (Al) que permiten el andlisis de 10-20 pL de
muestra. También son utilizados frecuentemente portamuestras de platino (Pt)

y de alimina.

e Para obtener un pico definido y con alta resolucion se recomienda que la
superficie de contacto entre el recipiente y la muestra sea la maxima, lo cual

se logra si la muestra se prepara en forma de discos delgados, ldminas o polvo.

e [a calibracion del instrumento se lleva a cabo utilizando un metal de alta

pureza, con su entalpia y punto de fusion conocidos.

e La determinacion de la entalpia del proceso requiere la medicion del area
exotérmica o endotérmica, para esto es importante considerar la resta de la

linea base al termograma para linealizar la sefal obtenida.

Existen dos tipos de arreglos en los equipos de CDB:

e FEnergia compensada: en este arreglo las temperaturas de la muestra y el
material de referencia se mantienen iguales y se registra la energia necesaria
para que esto se lleve a cabo. Este tipo de arreglo proporciona menos
sensibilidad que el arreglo de flujo de calor, pero su tiempo de respuesta es
mas rapido. Esto hace que este arreglo sea el mas adecuado para estudios
cinéticos. Adicionalmente este arreglo también posee mayor capacidad de

resolucion que el arreglo de flujo de calor.

e Flujo de calor: en este arreglo se mide la diferencia en el flujo de calor en la
muestra y en la referencia mientras la temperatura de la muestra cambia a un
ritmo constante, tanto la muestra como la referencia se calientan en una misma
unidad calefactora. El calor fluye tanto hacia la muestra como hacia el material

de referencia a través de un disco termoeléctrico constantemente calentado en
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forma eléctrica. El flujo de calor de la muestra y la referencia es medido

utilizando unos termopares.

En la Figura 16 se presenta un esquema basico de la técnica de caracterizacion

calorimetria diferencial de barrido.

Muestra dS:r;{S;t?ﬁi Referencia

i) /

AN NN

'\\ //“
Calentadores
individuales

Figura 16. Esquema basico de un sistema de CDB

Tradicionalmente la velocidad de calentamiento mas utilizada es 0.333 K/s o 20
K/min. Al variar este pardmetro se modifica la resolucion del equipo, la sensibilidad, el

tiempo de andlisis y la cinética de transicion de las aleaciones a estudiar.

I1.4 Difraccion de rayos-X

La difraccion de rayos-X, DRX, es una técnica experimental no destructiva utilizada
para el estudio y andlisis de una amplia gama de materiales, incluidos fluidos, metales,
minerales, polimeros, catalizadores, productos farmacéuticos, etc. Una de las principales
aplicaciones de esta técnica es el andlisis cuantitativo de compuestos cristalinos, la

determinacion de tamafios de cristales, asi como calculos sobre la simetria del cristal y en
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especial la asignacion de distancias para determinadas familias de planos y la obtencion de

los pardmetros de red, como se observa en la Figura 17.

Figura 17. Ejemplo de un diagrama de difraccion de rayos X para una aleacion cristalina

La interaccion de los rayos-X con la materia esencialmente ocurre mediante dos

procesos [69]:

a) Algunos fotones del haz incidente son desviados sin pérdida de energia y
constituyen la radiacion dispersada exactamente con la misma A que la radiacion
incidente, originando el fendmeno de difraccion.

b) Los fotones pueden sufrir una serie de choques inelasticos al incidir sobre un
blanco y su energia incrementa la temperatura del material o da lugar al fendémeno

de fluorescencia.

Cuando los atomos ocupan una posiciéon definida mediante una red cristalina, la

difraccion de rayos-X obedece a la ley de Bragg de acuerdo a la siguiente expresion:
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nA = 2dsen(0) (16)

Donde:
e n = un numero entero
e )\ =longitud de onda

e d = distancia interplanar de la muestra

En la Figura 18 se esquematiza la ley de Bragg mencionada anteriormente.

Figura 18. Ley de Bragg para la difraccion de rayos-X [69]

La condicion de la Ley de Bragg impone que la interferencia entre los haces
reflejados, por un conjunto de planos con una separacion d, debe ser constructiva. De esta
forma, al producirse la difraccion de un haz de rayos-X por un cristal, se obtendra una serie
de picos de intensidad apreciable cuando la orientacion del haz incidente y la distancia
interplanar satisfagan la Ley de Bragg. A partir de las distancias interplanares observadas y
de la intensidad relativa de los picos obtenidos, se pueden identificar las fases cristalinas
presentes en la muestra. En el caso de los materiales vitreos no existen picos definidos de
acuerdo a la Ley de Bragg, si no que inicamente se presentara una colina difusa a lo largo de

260.
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CAPITULO III: CINETICA DE
CRISTALIZACION DE LA ALEACION
VITREA Cuss;Hfss

II1.1 Introduccion

Los vidrios metalicos son materiales que no poseen orden de largo alcance en su
estructura atomica. Desde su primer reporte [1], los vidrios metalicos han atraido un
considerable interés de la comunidad cientifica debido a su combinacion tUnica de
propiedades estructurales y funcionales [2, 19, 70, 71]. En particular, las aleaciones binarias
no siguen las reglas empiricas generalmente aceptadas para la formacion vitrea [22] y han
sido catalogadas como formadoras moderadas de vidrios metélicos. Lo anterior es debido a
que el grado de reacomodamiento atdmico requerido para la cristalizacion es menor a las
aleaciones con tres 0 mas elementos aleantes. Por lo tanto, las aleaciones binarias requieren

mayores velocidades de enfriamiento para suprimir la cristalizacion.

Distintas composiciones binarias han sido reportadas como formadoras de vidrios
metalicos [7, 72, 73] y en particular para las aleaciones binarias vitreas base Cu han sido
realizados estudios con el objeto de determinar: la formacion, propiedades mecénicas, y
estabilidad térmica de las aleaciones CueoZrso, CussZrss y CusoHfso [6]. La dureza Vickers,
el modulo de Young, la resistencia a la fractura y andlisis térmico de una aleacion CuesHf34
[7] fueron reportadas. El estudio cinético de una aleacion vitrea CusoTiso [8] y la habilidad
para formar vidrios metélicos y la cinética de cristalizacion mediante calentamiento continuo
de una aleacion CuesHf3s vitrea [9, 10] fueron analizadas a profundidad. Recientemente la
formacion vitrea, estructura y las propiedades térmicas de un sistema de aleaciones binarias
vitreas CuiooxHfx (donde x = 25-50 % at.) [31], la comparacion de la formacion de vidrios
metalicos en bulto entre aleaciones Cu-Hf y Cu-Hf-Al [29] y las propiedades elasticas de las
aleaciones vitreas Cue4.5Z135.5 y CugoZrio [34] fueron reportadas. Sin embargo, muy pocos

estudios han sido realizados haciendo énfasis en los parametros cinéticos de cristalizacion
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mediante calentamiento continuo, y especialmente mediante andlisis isotérmicos de
aleaciones binarias vitreas base Cu [33, 74].

Con el objetivo de proveer mas informacion de estas aleaciones binarias vitreas base
Cu, en el presente capitulo, la cinética de cristalizacion de una aleacion vinaria vitrea
CussHfys fue investigada mediante calentamiento continuo y andlisis isotérmico mediante
calorimetria diferencial de barrido (CDB) para conocer los parametros cinéticos. Las energias
de activacion fueron obtenidas mediante la ecuacion de Kissinger [75]. Finalmente,
utilizando el modelo de Johnson-Mehl-Avrami [76], se obtuvo la estabilidad térmica, la

nucleacion y el tipo crecimiento de grano de la aleacion estudiada.

II1.2 Procedimiento experimental

Para fabricar las cintas metdlicas vitreas se pesaron lingotes de 5 gramos en una
balanza digital con resolucion de 0.001 de gramo (Figura 19). La pureza de los elementos fue
de 99.99 % para el Cu y 99.8 % para el Hf (Figura 20). La cantidad de cada elemento se

determino considerando una aleacion CussHfss en porcentaje atdmico.

Figura 19. Balanza digital utilizada
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Figura 20. Elementos quimicos utilizados

La fundicion fue realizada en un horno de arco eléctrico Compact Arc Melter MAM-
1 de Edmund Biihler (Figura 21) en una atmoésfera controlada de Ar de ultra alta pureza. Los
elementos se colocaron en el plato de cobre refrigerado con agua (Figura 22). La composicion
de la aleacion representa los valores nominales debido a que la pérdida de peso en la
fundicion fue despreciable (< 0.1 %). Cada lingote fue refundido minimo cinco veces para

asegurar una buena homogeneidad quimica de las aleaciones.
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Figura 21. Horno de arco eléctrico Compact Arc Melter MAM-1 de Edmund Biihler

Figura 22. Platina de cobre del horno de arco eléctrico

Las cintas vitreas fueron producidas mediante la técnica de ‘“melt-spinning”

utilizando un equipo Melt Spinner SC de Edmund Biihler (Figura 23) con los siguientes

parametros de operacion:

Atmosfera controlada de He.

Velocidad tangencial de la rueda de cobre de 25 m/s.
Presion de inyeccion de 0.4 bar.

Diametro del orificio de inyeccion de 0.8 mm.
Crisol de SiO».

Distancia entre el crisol ya la rueda de cobre de 5 mm aproximadamente.
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Figura 23. “Melt-Spinner” SC de Edmund Biihler

Figura 24. Crisol de SiO> utilizado

Una vez obtenidas las cintas metalicas fueron sometidas a caracterizacion estructural
mediante la técnica de difraccion de rayos-X (DRX) para determinar si el material es vitreo.
Las cintas se cortaron en pequefias tiras de aproximadamente 1 cm de longitud y se colocaron

en un portamuestras de vidrio utilizando cinta doble cara (Figura 25).
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Figura 25. Cintas metalicas preparadas para ser analizadas mediante difraccion de rayos-X

A continuacion este portamuestras fue colocado en una base metalica e introducido
en el equipo de difraccion de rayos X Diffractometer D 5000 de SIEMENS (Figura 26)
utilizando una ldmpara de Cobalto (A = 1.78897 A). El software utilizado para programar la
rutina de andlisis fue el XRD Commander y para analizar la estructura cristalina se utiliz6 el

software Match! Phase Identification from Powder Diffraction V. 1.10.

Figura 26. Equipo Diffractometer D 5000 de SIEMENS con lampara de Cobalto

Para el estudio de los pardmetros cinéticos las cintas metalicas vitreas fueron
seccionadas en pequefios cuadros para ser colocadas en un portamuestras de alimina marca

TA Instruments (Figura 27).
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Figura 27. Portamuestras de alimina utilizados

Posteriormente el porta muestras fue introducido en el equipo SDT Q600 de TA

instruments (Figura 28) en una atmdsfera de Ar. El andlisis se realizé de dos formas:

1.

Calentamiento continuo: se utilizaron velocidades de calentamiento de 5, 10,
20, 30 y 40 K/min partiendo de temperatura ambiente hasta 973 K.
Posteriormente las muestras fueron enfriadas hasta temperatura ambiente.

Analisis isotérmico: este andlisis se realizd calentando la muestra a una
velocidad de 20 K/min hasta una temperatura previamente establecida dentro
de la region del liquido stper-enfriado (ATx = Tx — Tg) y después manteniendo
la temperatura constante por un periodo de tiempo hasta que la cristalizacion
se alcance completamente. Posteriormente las muestras fueron enfriadas hasta

temperatura ambiente.
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Figura 28. STQ Q600 de TA Instrumets

Finalmente, para determinar la cinética de cristalizacion, la energia de activacion y
los modelos de nucleacion se utilizaron la ecuacion de Kissinger [75] y el modelo de Avrami
[76].

Cada experimento fue realizado tres veces para obtener el error experimental. Se

utilizo una distribucion de t (estudiantil) con un 95 % de confiabilidad en los resultados.

II1.3 Resultados y discusion

En la Figura 29 se presentan las cintas metalicas obtenidas mediante la técnica de
“melt-spinning”, observandose que una de las caras tienen un aspecto brilloso y la otra una
tonalidad mas opaca. Esto se debe a que la cara que se encuentra en contacto con la rueda de
cobre adopta el mismo acabado superficial que ésta (cara mas brillosa), por otro lado, la
parte ligeramente mas opaca se encuentra en contacto con el aire, por lo cual no tiene el
mismo acabado superficial. Por otro lado, las cintas obtenidas pueden doblarse hasta 180°
sin presentar fractura (caracteristica de los vidrios metalicos en cinta). Esto es debido a que

mientras que en los metales que poseen una estructura cristalina se presentan mecanismos de
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deformacion como dislocaciones, deslizamiento intergranular, fallas de apilamiento, etc, en
los vidrios metélicos la deformacion estd generada por bandas de cizalla. Estas bandas
aparecen cuando la tension mecanica aplicada es mayor que el limite eldstico, generando una
gran cantidad de volumen libre (dilatacion del material vitreo) provocando un deslizamiento

por cizalla.

El espesor de las cintas producidas fue de 25 um, correspondiente a la velocidad

tangencial de la rueda de cobre del “melt-spinner” de 25 m/s.

Figura 29. Cintas metalicas vitreas obtenidas mediante la técnica de “melt-spinning”
El patrén obtenido mediante difraccion de rayos-X (Figura 30) consiste en un unico

pico difuso en el intervalo de 36 a 57° en 20, lo cual indica la formacion de una estructura

vitrea.
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Figura 30. Difractograma de la aleacion CussHfss vitrea

En el andlisis mediante calentamiento continuo se realizo en el equipo SDT Q600 de
TA Instruments. Los termogramas obtenidos mediante este analisis, a diferentes velocidades
de calentamiento, se presentan en la Figura 31. Como se menciond anteriormente, las
velocidades de calentamiento utilizadas fueron: 5 k/min, 10 K/min, 20 K/min, 30 K/min y 40
K/min. Todas las curvas obtenidas mediante calorimetria deferencial de barrido (CDB)
presentaron una temperatura de transicion vitrea, Tg, claramente visible (esta transicion esta
asociada a una reaccion endotérmica). A continuacion se presenta la zona del liquido super-
enfriado, ATx (ATx = Tx — Ty), seguida de un unico pico exotérmico. De este pico se obtienen

dos valores Tx y T, asociados al fendmeno de cristalizacion.

Enla
Tabla 3 se presentan los valores obtenidos de Tg, Tx, Tp y ATx en funcion de la

velocidad de calentamiento.
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Tabla 3. Valores de Tg, Tx, Tp y ATx de la aleacion vitrea CussHfss

Velocidad de calentamiento | T, (K) | Tx (K) | T, (K) | AT« (K)

(K/min)
5 7604 | 793+3 | 795+£2 | 33+7
10 764+3 | 801+2 803+2 | 3745
20 7684 | 808+2 812+3 | 40+6
30 772+£3 | 813+2 815+1 | 4145
40 774+£5 | 816+2 | 820+2 | 42+7

Como se observa en la Figura 31 los valores de Ty, Tx y Tp, temperaturas
caracteristicas de los vidrios metalicos, tienden a desplazarse a la derecha a altas velocidades
de calentamiento, esto indica que estos valores de temperatura presentan una fuerte
dependencia con respecto a la velocidad de calentamiento durante un proceso de
calentamiento continuo [77, 78]. Esto es causado por el hecho de que la nucleacion es un
proceso térmicamente activado, por otro lado, el comportamiento cinético de la transicion
vitrea se debe a un proceso de relajacion estructural en esta region. [79]. Adicionalmente, al
incrementarse la velocidad de calentamiento, se aumenta la sensibilidad del equipo,
ocasionando que efectos o reacciones menores sean amplificados, mientras que al disminuir
la velocidad de calentamiento se logra una mejor resolucion del equipo, separando los

distintos fendmenos y transiciones de una manera mas clara [80].
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Figura 31. Termogramas obtenidos mediante calentamiento continuo a diferentes velocidades de calentamiento de la
aleacion vitrea CussHfas

En la Figura 32 se presenta la relacion entre la fraccion cristalizada en funcion de la
temperatura a diferentes velocidades de calentamiento de la aleacion vitrea CussHfss. Todas
las curvas presentan una dependencia en forma de “S” o sigmoidal, con respecto a la
temperatura. Este comportamiento es tipico de los vidrios metélicos e indica una progresion
temporal desde unos niveles de cristalizacion relativamente bajos al inicio, posteriormente se
da una fuerte aceleracion intermedia donde se lleva a cabo la mayor parte de la nucleacion y
el crecimiento de grano y finalmente se produce una desaceleracion del proceso de
crecimiento de grano al llegar a los valores més altos de temperatura. Por otro lado, también
se observa que las curvas sigmoidales mas amplias corresponden a velocidades de

calentamiento mayores, lo cual corresponde con las relaciones mostradas en la Figura 31.
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Figura 32. Relacion entre la fraccion cristalizada y la temperatura a diferentes velocidades de calentamiento

Con los datos anteriores, se calcularon las energias de activacion correspondientes a
la transicion vitrea (Tg) y la cristalizacion (Tx y Tp). El modelo elegido para realizar estos

calculos fue el método de Kissinger [75], de acuerdo a la siguiente ecuacion:

(5)-
In|—|==2+c (17)

Donde:
e [ =velocidad de calentamiento
e R =constante de los gases ideales

e T =temperatura especifica elegida (Tg, Tx y Tp)
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e E, = energia de activacion para la transicion vitrea y el fenomeno de
cristalizacion

e (C = constante

Para obtener los valores de E,, se considera un arreglo tipo Arrhenius graficando
Ln(T?/B) vs 1000/T del cual se obtiene una linea recta de donde se establece el valor de E, a

partir del valor de la pendiente (Figura 33).

100 - Ao

®
9.5 - A

1 ! I ! |

e
1.22 1.24 1.26 1.28 1.30 1.32 1.34
1000/T (K™

Figura 33. Gréficos de Kissinger de una aleacion CussHfus a partir del cual se obtuvieron los valores de Ea

Los valores obtenidos a partir del modelo anterior se muestran en la Tabla 4. El valor
de energia de activacion para la transicion vitrea, Eg, es mayor que los obtenidos para Ex y
E,, esto se debe a que la energia requerida para la transicion vitrea (proceso endotérmico) es
mayor que la energia requerida para el proceso de cristalizacion de la aleacion vitrea (proceso

exotérmico). Esto indica que el proceso de difusion atdmica requiere mayores cantidades de
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energia durante la transicion vitrea (en el cual los valores de temperatura son menores) que
en la cristalizacion. En general, los valores de Ex estdn asociados con el fenomeno de
nucleacion y los valores de E, con el crecimiento de grano [81], por lo tanto, el proceso de
nucleacion requiere una mayor cantidad de energia para llevarse a cabo que el proceso de

crecimiento de grano.

Tabla 4. Valores obtenidos de Eg, Ex y Ep

Composicion | E; (kJ/mol) | E, (kJ/mol) | E, (kJ/mol)
CussHfs 700.8 469.4 444.73

El andlisis mediante calentamiento isotérmico de la aleacion vitrea CussHfss fue
realizado a diferentes temperaturas de recocido: 768, 773, 778, 783, 788 y 793 K. Estas
temperaturas fueron seleccionadas dentro de la region del liquido super-enfriado (ATx = Tx-
T,). Los valores de Tx =808+2 K y Ty = 768+4 K fueron tomados a partir de un calentamiento
continuo a 20 K/min. La metodologia seguida en el equipo (tomando como ejemplo el

analisis isotérmico a 768 K) fue la siguiente:

TA Instruments Thermal Analysis -- DSC-TGA Standard

Method Log:

1: Ramp 20.00°C/min to 495.00°C
2: Data storage: On

3: Isothermal for 40.44 min

4: End of method

En la Figura 34 se presenta el termograma del tratamiento isotérmico realizado a 768
K a una muestra de la aleacion vitrea CussHfss. Como se observa, la primera parte de la curva
corresponde al proceso de calentamiento continuo, a 20 K/min, hasta la temperatura elegida
(zona azul), posteriormente se encuentra la zona en la cual el tratamiento isotérmico se lleva
a cabo (zona roja) y finalmente se encuentra el intervalo de tiempo en el cual el fendémeno de
cristalizacion se realiza. Por otro lado, se observa en la Figura 34 que el termograma presenta

un tiempo de incubacion, 1, definido como el intervalo de tiempo entre el momento en que
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se alcanza la temperatura de recocido y el tiempo de inicio del fenémeno de cristalizacion.
Posteriormente se presenta un sélo pico exotérmico asociado a la cristalizacion. Este
comportamiento es similar para todas las temperaturas de recocido elegidas. Sin embargo, a
mayor temperatura de recocido, el pico de cristalizacion tiende a desplazarse a la izquierda,
indicando que se requiere un menor tiempo de incubacion para que la cristalizacion se lleve
a cabo. Esto implica que la ruta de este fenomeno es via “nucleacion y crecimiento de grano”

[82].

Figura 34. Termograma del tratamiento isotérmico a 768 K de una aleacion vitrea CussHfss. Imagen obtenida directamente
del software TA Thermal Analysis

Para ejemplificar mejor lo anterior, en la Figura 35 se muestra inicamente una parte
de los termogramas obtenidos a distintas temperaturas de recocido. El eje X estd acomodado
de tal manera que sélo se presenta el tiempo de incubacion y el fenomeno de cristalizacion.
Como se observa, a mayor temperatura de recocido el tiempo de incubacién fue menor,
ademas, a mayor temperatura de recocido, menor es el tiempo que toma el fendmeno de

cristalizacion en realizarse.
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Figura 35. Termogramas de una aleacion vitrea CussHfss a diferentes temperaturas de recocido

El volumen de la fraccion cristalizada es proporcional a la fraccion del area del pico
exotérmico obtenido en los termogramas y puede expresarse en funcion del tiempo de

recocido de acuerdo a la siguiente ecuacion [83]:

(X(t) = A_ (18)

e A. = El area total del pico exotérmico

e A(t) = el area parcial del pico exotérmico entre el inicio de la cristalizacion y

un tiempo elegido

En la Figura 36 se observa la relacion entre el porcentaje de area bajo la curva y el
flujo de calor en funcion del tiempo para una muestra vitrea de CussHfss a 768 K. Esta
relacion se obtuvo mediante un andlisis integral utilizando el software TA Universal
Analysis. El mismo procedimiento se realizé a cada uno de los termogramas obtenidos a

distintas temperaturas de recocido.
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Figura 36. Relacion entre el porcentaje de area bajo la curva y el flujo de calor en funcion del tiempo para la cristalizacion
de una aleacion vitrea CussHfss a 768 K. Imagen obtenida directamente del software TA Thermal Analysis

En la Figura 37 se presentan las curvas obtenidas al graficar la fraccion cristalizada
(o) en funcion del tiempo de recocido. Se observa que el proceso de cristalizacién es mucho
mas rapido cuando se incrementa la temperatura de recocido. Esto se puede deber a que a
mayores temperaturas de recocido, las cuales se encuentran a temperaturas mas cercanas a
la temperatura de cristalizacion, Tx y mas alejadas de la transicion vitrea, Tg, la movilidad

atomica es mayor y por lo tanto, la cristalizacion ocurre casi espontaneamente.
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Figura 37. Relacion entre la fraccion cristalizada (o) y el tiempo de recocido a diferentes temperaturas

Para realizar el analisis de la cinética de cristalizacion durante calentamiento

isotérmico, se utilizo la ecuacion de Johnson-Mehl-Avrami, JIMA, [76, 84]:

a(t) =1 —exp{-[K(t —1)"]} (19)

Donde:
e n = exponente de Avrami, relacionado con las caracteristicas de nucleacion y
crecimiento de grano durante la cristalizacion
e K = constante de razoén de reaccion relacionada con la energia de activacion
del proceso

e 1 =tiempo de incubacion
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Para resolver la ecuacion anterior se toma el doble logaritmo de ésta y se obtiene la

siguiente expresion [85]:
In[—In(1 — a(t))] =ninK +nin(t — ) (20)

En la Figura 38 se muestran las graficas JMA para las temperaturas de recocido
elegidas para los valores de fraccion cristalizada 0.10 < a < 0.90. Los valores del exponente
de Avrami y de la constante de razoén de reaccion, K, se pueden obtener a partir de la

pendiente y la ordenada al origen de estas curvas, respectivamente.
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Figura 38. Graficas JMA para la aleacion vitrea CussHfs

Los resultados obtenidos a partir de la Figura 38 se presentan en laTabla 5.
Analizando la tabla se observa que los valores de n (en el andlisis isotérmico) aumentan de
2.78 hasta 3.07 para las temperaturas de recocido de 768 K y 778 K, respectivamente. A

continuacion estos valores tienden a decrecer hasta un valor de 1.35 para la temperatura de
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recocido de 793 K. Lo anterior se puede atribuir al hecho de que a bajas temperaturas de
recocido (768 y 773 K, temperaturas mas cercanas de T, que a Tx) la difusion atomica es
retardada, ocasionando efectos sobre la nucleacion y el crecimiento de grano, y por lo tanto,
resultando en una caida de la razon de nucleacion. Por otro lado, a una temperatura de
recocido de 778 K, la movilidad de los 4tomos en la zona de liquido super-enfriado, ATx es

relativamente mas fécil, promoviendo el incremento de la razén de nucleacion.

Es sabido que los valores del nimero de Avrami se encuentran relacionados a
diferentes mecanismos de transformacion [86]: un valor de n = 3 (en este caso asociado a
temperaturas cercanas a la transicion vitrea) implica nucleacion volumétrica y crecimiento
de grano en dos dimensiones. En el caso de un valor de n = 1, el fendmeno esta relacionado

anucleacion superficial y crecimiento de grano unidimensional de la superficie hacia adentro

[87].

Tabla 5. Parametros cinéticos de la aleacion vitrea CussHfs

Temperatura de Tiempo de Exponente de Constante de
recocido (K) incubacion, 7 (min) Avrami, n razon de reaccion,
K
768 23.52 2.78 0.20
773 13.64 2.87 0.34
778 7.75 3.07 0.50
783 4.82 2.86 0.80
788 3.03 2.65 1.04
793 1.35 1.79 1.74

La energia de activacion para el proceso de cristalizacion en el modelo isotérmico se

puede obtener mediante la ecuacion de Arrhenius [76]:

t(a) = tyexp [E;(,;C) (21)
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Donde:
e t(a) =tiempo requerido para obtener una fraccion cristalizada determinada
e E.=energia de activacion
e T =temperatura

e R = constante universal de los gases

Para obtener el valor de la energia de activacion es necesario graficar el In[t(a)] vs
1000/T. En la Figura 39 se muestran las rectas aproximadas que se obtienen al ajustar los
valores experimentales, mediante la ecuacion de Arrhenius, como funcion de la fraccion
cristalizada (para valores de o = 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6, 0.7, 0.8 y 0.9). De acuerdo a la
ecuacion anterior, la energia de activacion se puede obtener a partir de la pendiente de las
lineas rectas generadas. El valor promedio de energia de activacién, mediante calentamiento
isotérmico fue de 447.92 kJ/mol. Este valor se encuentra muy cerca al determinado mediante
calentamiento continuo utilizando el modelo de Kissinger (444.73 kJ/mol). Esto implica que
el fenomeno de cristalizacidon sigue un mecanismo de transformacion de fases muy similar.
Este comportamiento es parecido al que presentan otro tipo de aleaciones vitreas al ser

cristalizadas mediante ambos métodos [88].
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Figura 39. Determinacion de la energia de activacion como funcion de la fraccion cristalizada de una aleacion CussHfas

En la Figura 40 se presenta la energia de activacion local como funcion de la fraccion
cristalizada, a. Esto es importante porque durante el andlisis isotérmico, la energia de
activacion puede determinar cuan fécil se llevard a cabo el fenomeno de cristalizacion. Se
observa que la energia de activacion disminuye conforme aumenta la fraccion cristalizada.
Este comportamiento puede explicarse en términos de que la energia de activacion consiste
en dos principales fendmenos: nucleacion y crecimiento de grano. Con base en lo anterior,
conforme el fenémeno de cristalizacion tiene lugar, la energia requerida para la nucleacion
disminuye, por lo tanto, el valor total de energia de activacion es menor. Por otro lado, en un
estado inicial, la magnitud de la energia de activacion sugiere la presencia de una barrera de
alta energia que se debe superar para que la cristalizacion se lleve a cabo. Conforme la
cristalizacion progresa, la energia de activacion decae rapidamente (de 480 kJ/mol hasta 391

kJ/mol, indicando que el fendmeno que requiere mayor energia es la nucleacion.
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Figura 40. Energia de activacion como funcion de la fraccion cristalizada de una aleacion vitrea CussHF4s
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I11.4 Conclusiones

Por medio de la técnica de calorimetria diferencial de barrido, la cinética de
cristalizacion fue estudiada mediante calentamiento continuo y tratamiento
isotérmico. Ambos métodos demostraron ser eficientes para calcular los valores de

los parametros deseados.

Mediante calentamiento continuo la energia de activacion fue obtenida utilizando la
ecuacion de Kissinger. Los valores obtenidos de Eg, Ex y E; fueron 700.8 kJ/mol, 469
kJ/mol y 444.73 klJ/mol, respectivamente. Esto indica que, para esta aleacion, la
energia requerida por el material para superar la barrera de la transicion vitrea es

mayor que la necesaria para que se lleve a cabo el fendmeno de cristalizacion.

El valor de energia de activacion mediante el tratamiento isotérmico fue de 447.92
kJ/mol. Este valor es muy parecido al valor obtenido mediante calentamiento

continuo, indicando que ambos modelos pueden ser utilizados en el presente estudio.

En condiciones isotérmicas, el valor promedio del nimero de Avrami fue n = 2.7,
indicando que el mecanismo de cristalizacion implica una nucleacion volumétrica y

crecimiento de grano en dos dimensiones.
La energia local de activacion disminuye en funcion del aumento del fendomeno de

cristalizacion. Esto indica que el fenomeno de nucleacion requiere mayor energia que

el fenémeno de crecimiento de grano.
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CAPITULO IV: INFLUENCIA DE
MICROADICIONES DE Si EN LA CINETICA
DE CRISTALIZACION DE UNA ALEACION
VITREA CussHfss

IV.1 Introduccion

Los vidrios metéalicos son materiales que presentan propiedades tUnicas en
comparacion con sus contrapartes cristalinas, esto es debido a su falta de orden de largo
alcance en su estructura atomica. En especifico, las aleaciones binarias vitreas base Cu se
caracterizan por no seguir las reglas empiricas establecidas para la formacion vitrea [22]
debido a que Unicamente estan compuestas de dos elementos constituyentes, por lo tanto, el
factor de empaquetamiento compacto de los atomos serd menor que el que se puede lograr

para las aleaciones con tres o mas elementos.

Sin embargo, distintas composiciones binarias y ternarias han sido estudiadas y
caracterizadas con el objetivo de intentar entender la formacion vitrea [7, 10, 31], la cinética
de cristalizacion [8, 9, 11, 33, 74, 89] y las propiedades mecanicas [6, 34] de estas aleaciones.
Por otro lado, se ha observado que agregar microadiciones de distintos elementos,
usualmente en cantidades menores al 2 % atomico, ocasiona efectos sustanciales en la
formacion vitrea de dichas aleaciones incrementando la GFA de éstas [58, 90, 91] . En
particular, las microadiciones de Si en la aleacion ternaria CussHf>sTizo incrementa la GFA,
en cantidades maximas de hasta Si = 0.5 % atdémico, pero en cantidades mayores (Si = 0.7,
1.0 y 2.0 % atoémico) se demostro que el didmetro critico disminuyd, por lo tanto, se presentd
un decremento en la GFA. Sin embargo, al buscar una correlacion entre la GFA y distintos
parametros térmicos (como ATx y Tig) no se pudo encontrar [92]. Ademas, con la adicion del
1% de Si, la region del liquido super-enfriado se incrementd de 30 K hasta 60 K mientras

que se mantuvo el mismo valor de diametro critico dc = 4 mm.
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Con el objetivo de encontrar una correlacion entre el efecto de las microadiciones de
Si y la energia de activacion (es decir, entre la GFA y la energia de activacidon) para una
aleacion binaria CussHfss, en el presente capitulo se estudio la cinética de cristalizacion de
un sistema vitreo CussxHfs5Six (donde x = 0.5, 1 y 2% atdomico) bajo las condiciones de
calentamiento continuo y tratamiento isotérmico mediante calorimetria diferencial de barrido
(CDB) para medir los parametros cinéticos. Las energias de activacion fueron calculadas
utilizando el modelo de Kissinger [75] para calentamiento continuo. En el caso del
tratamiento isotérmico fue utilizado el modelo de Johnson-Mehl-Avrami [76] para entender
la estabilidad térmica y los fendmenos de nucleacion y crecimiento de grano como funcion

de las microadiciones de Si.

IV.2 Procedimiento experimental

Los lingotes con las composiciones Cuss.xHf45Six (donde x =0, 0.5, 1 y 2 % atomico)
fueron preparados mediante fundicidon por horno de arco eléctrico utilizando un Compact Arc
Melter MAM-1 de Emund Biihler (Figura 21) en una atmdsfera de Ar. La pureza de los
elementos utilizados fue de 99.99 % para el Cu, 99.8 % para el Hf y 99.9998 % para el Si.
La composiciones de las aleaciones representa los valores nominales debido a que la pérdida
de peso durante el proceso de fundicion fue < 0.1%. Cada lingote fue fundido minimo 5 veces

para asegurar una buena homogeneidad quimica.

Una vez obtenidos los lingotes, las cintas metélicas vitreas fueron producidas
mediante la técnica de “melt-spinning” utilizando un equipo Melt Spinner SC de Edmund
Biihler (Figura 23). A continuacion las cintas vitreas fueron sometidas a un analisis mediante
difraccion de rayos-X utilizando un equipo Diffractometer D5000 de SIEMENS (Figura 26).
El analisis se realiz6 utilizando una lampara de cobalto (A = 1.78897 A). El estudio de los
parametros cinéticos de las cintas metélicas vitreas fue realizado utilizando el equipo SDT

Q600 de TA instruments (Figura 28) en una atmosfera de Ar.
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Finalmente, para determinar la cinética de cristalizacion, la energia de activacion y
los modelos de nucleacion se utilizaron la ecuacion de Kissinger [75] y el modelo de Avrami

[76].

Los andlisis anteriores fueron realizados utilizando los parametros previamente

mencionados en el Capitulo III del presente trabajo de investigacion.

IV.3 Resultados y discusion

Las cintas metalicas vitreas obtenidas (Figura 41) mostraron un alto brillo metalico y
presentaron un espesor de aproximadamente 29 pm, correspondiente a una velocidad
tangencial de la rueda de cobre de 25 m/s. Por otro lado, las cintas pueden doblarse hasta

180° sin romperse (caracteristica de los vidrios metalicos base Cu en cinta).

Figura 41. Cintas metélicas vitreas obtenidas
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En la Figura 42 se presentan los patrones de difraccion de rayos-X de las cuatro
muestras vitreas. Como se observa, los cuatro patrones presentan una “colina difusa” en el
intervalo de 36° a 58° en 20 con ausencia de picos de cristalinidad, indicando una fase

totalmente vitrea, en todas las aleaciones.

Figura 42. Patrén de difraccion de rayos-X de las aleaciones vitreas estudiadas

En la Figura 43 se presentan los picos de cristalizacion y las distintas temperaturas de
transicion que se obtienen de las curvas de calorimetria diferencial de barrido para las
muestras vitreas a una velocidad de calentamiento de 20 K/min. Se observa que todas las
curvas presentan claramente una temperatura de transicion vitrea (Tg), seguida de la region
del liquido super-enfriado. A continuacioén se observa la temperatura en la cual inicia el
fenomeno de cristalizacion (Tx), este fendmeno se encuentra representado por un nico pico

exotérmico (Tp), el cual indica que las fases en las cuales esta cristalizando la aleacion vitrea
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se presentan en forma simultanea. Adicionalmente la temperatura de solidus (Tm) y la

temperatura de liquidus (Ti), que son las temperaturas que indican el inicio y el final de

fenomeno de fusion de la aleacion, respectivamente. Los resultados se muestran en la Tabla

6.

Figura 43. Termogramas obtenidos a 20 K/min de las aleaciones estudiadas

Tabla 6. Valores de Tg, Tx, Tp, Tm, T1 y Tx de la aleacion CussHfas

Ty (K) Tx (K) Ty (K) Tw (K) Ti(K) AT« (K)
x=0 769 808 812 1250 1301 39
x=0.5 772 816 821 1251 1299 44
x=1.0 779 828 832 1250 1300 49
x=2.0 783 835 848 1250 1300 52
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En la Figura 44 se presenta una comparacion entre los parametros Tg, Tx, Tm, Tiy ATx
en funcion del % de Si. Como se observa, el agregar microadiciones de Si no modifica el
modo en el que la aleacion binaria cristaliza, dado que el fendmeno se sigue dando en una
sola etapa (un pico exotérmico en el termograma, sin embargo, es posible que las
microadiciones induzcan la formaciéon de nuevas fases extras en el producto final de

cristalizacion [58].

Por otro lado, al agregar pequeias cantidades de Si, la zona del liquido super-enfriado,
ATx (que es una medida de la estabilidad térmica del vidrio que es definida como la
resistencia que presentan los vidrios metalicos a la desvitrificacion en valores arriba de la
temperatura de transicion vitrea) aumenta de 39 hasta 58 K, para un % de Si de 0.0 a 2.0 %,
respectivamente. Este comportamiento es similar al presentado en reportes previos para el
sistema vitreo Cu-Hf-Ti donde para porcentajes de Si de 0.0, 0.5, 1.0 y 2.0 % los valores de
ATy fueron 25, 34, 53 y 75 K, respectivamente [66, 92].

El comportamiento anterior se puede deber a que, con las microadiciones de Si, el
estado vitreo se estabiliza y la difusion de los atomos de Si aumentan la dificultad del
reordenamiento atdmico debido a que, en la aleacidn, ya se encuentran tres tipos diferentes
de atomos en lugar de dos [58]. Sin embargo, los resultados obtenidos muestran que el
parametro ATx no tiene correlacion con la GFA, dado que los valores del didmetro critico
reportados previamente son 4 mm, 7 mm, 4 mm y 1 mm, para los porcentajes de Si de 0.0 %,

0.5%, 1.0 % y 2.0 %, respectivamente [66, 92].

Los parametros T y Tx tienden a incrementarse a en funcion de la cantidad de Si: de
769 hasta 783 K para T, y de 808 a 835 K para Tx, para las aleaciones CussHfss y CussHf45S12,
respectivamente. Por lo tanto, las microadiciones de Si desplazan los eventos de transicion
vitrea y cristalizacion a valores mayores de temperatura, ocasionando que la region del
liquido super-enfriado sea mayor, debido a que las variaciones en los valores de Tx son
mayores que las variaciones en el parametro Tg. Los cambios en los valores del parametro T,
se pueden explicar en términos de la formacién de nuevas fases con la presencia de Si
(manteniendo el mismo modo de cristalizacién) o también al hecho de que el Si se disuelve

dentro de la fase cristalina y por lo tanto la precipitacion se lleva a cabo a mayores
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temperaturas ocasionando una dificultad en el reordenamiento de la estructura cristalina de
la aleacion. Finalmente, se puede observar que los valores Tm y Ti son practicamente

constantes, lo cual implica que las microadiciones de Si no afectan a estos parametros.

Figura 44. Comparacion entre los parametros Tg, Tx, Tm, T1 y ATx como funcion del porcentaje de Si

En la Figura 45 se presentan los termogramas a las velocidades de calentamiento de
5, 10, 20, 30 y 40 K/min para las aleaciones vitreas para a) CussHfas, b) CusssHf45S105, )
Cus4Hfs5S11 y d) CussHfs5S12. Se observa que todas las temperaturas caracteristicas de los
vidrios metélicos son desplazadas a valores mas altos al incrementar la velocidad de

calentamiento. Esto implica que los valores de T, Tx y Tp son dependientes de la velocidad
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de calentamiento (demostrando su comportamiento cinético) [77, 78]. Por otro lado, los
valores de Ty se desplazan a mayores temperaturas mas facilmente que los valores de T, esto
es debido a que la cristalizacion involucra procesos de difusion en un intervalo més largo que
la transicion vitrea. Los valores de Ty, Tx, Tp y ATx en funcion de la velocidad de

calentamiento se presentan en la Tabla 7.

Figura 45. Termogramas a distintas velocidades de calentamiento para las aleaciones vitreas a) CussHfas, b)

Cuss.sHf45S10.5, ¢) Cus4HfssSi1 and d) CuszsHfssSi2
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Tabla 7. Valores de Tg, Tx, Tp y ATx de las aleaciones vitreas estudiadas en funcion de la velocidad de calentamiento

Velocidad de calentamiento

Composicion T (K) | Tx (K) | T, (K) | AT (K)
(K/min)
5 761 793 795 32
10 765 800 803 35
CussHf s 20 769 808 812 39
30 773 813 817 40
40 775 817 820 42
5 765 801 806 36
10 768 808 814 40
Cusy sHf4sSig s 20 772 816 821 44
30 775 820 826 45
40 776 823 829 47
5 771 812 817 41
10 774 821 825 47
CussHf4sSi; 20 779 828 832 49
30 781 832 837 51
40 783 836 842 53
5 774 824 823 47
10 779 828 831 49
Cus3;Hf4sSiz 20 783 835 838 52
30 785 841 844 56
40 787 845 849 58

Para determinar los valores de las energias de activacidon correspondientes a los

parametros Tg, Tx y Tp se utilizo el modelo de Kissinger [75]:

T? E,
Donde:
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e [ =velocidad de calentamiento

e R =constante de los gases ideales

e T =temperatura especifica elegida (Tg, Tx y Tp)

e E. = energia de activacion para la transicion vitrea y el fendmeno de

cristalizacion

Para obtener los valores de Ea, se considera un arreglo tipo Arrhenius graficando
Ln(T?/B) vs 1000/T del cual obtenemos una linea recta de donde se obtiene el valor de E, a

partir del valor de la pendiente (Figura 46).

Figura 46. Graficas JMA para las aleaciones vitreas CussHfus, Cusa sHf4sSio.5, CusaHfasSii and CussHfasSiz

Los valores obtenidos de Eg, Ex y E;, en funcion del porcentaje de Si se muestran en

la Figura 47 y en la Tabla 8. En el caso de la aleacion vitrea CussHfs, los resultados de Eg,
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Ex y E, fueron 707.18 kJ/mol, 453 kJ/mol y 430.44 kJ/mol, respectivamente. Estos valores
son muy similares a los estudiados en el capitulo anterior y que han sido reportados
previamente [11]. El valor de E; es mayor que los valores de Ex y E,. Este comportamiento
es el mismo en las cuatro composiciones estudiadas, indicando que la energia requerida para
el proceso de cristalizacion es menor que el requerido para la transicion vitrea, esto implica
que el fenomeno de difusion atdmica requiere mayores cantidades de energia en la transicion
vitrea. Por otro lado, la nucleacion y el crecimiento de grano estan relacionados con Ex y Ep,
respectivamente [81], por lo tanto, romper la barrera energética para que se lleve a cabo el

fenomeno de nucleacion requiere mayores cantidades de energia que el crecimiento de grano.

Figura 47. Valores obtenidos de Eg, Ex y Ep en funcion del porcentaje de Si

Los valores de E; en funcion del % de Si fueron 707.18, 879.2, 835.39 y 811.45
kJ/mol para 0.0 %, 0.5 %, 1.0 % y 2.0 % de Si, respectivamente. Se observa que el valor
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maximo se encuentra al agregar un 0.5 % de Si y a continuacion tiende a disminuir hasta una

adicion del 2 % de Si. El mismo comportamiento se presenta para Ex y Ep.

Dado que no se observa una correlacion entre ATy y las energias de activacion, el
parametro Trg (Trg = T¢/T1) fue calculado. Al analizar la Tabla 8 se observa que tampoco se
presenta una correlacion entre este parametro semi-empirico y la energia de activacion. En
estudios previos [66, 92] se intentd encontrar la explicacion del aumento en los valores de d.
al agregar pequefias cantidades de Si para una aleacion vitrea CussHf>5Tiz0, los resultados
mostraron que se obtuvieron valores de de. de 4 mm, 7 mm, 4 mm y 1 mm para las
COII’lpOSiCiOIleS CU55Hf45Ti20, Cu54,5 Hf45Tizosio,5, Cu54Hf45Tizosi1 and Cu53Hf45TizoSi2,
respectivamente. Sin embargo, los valores de d. obtenidos no tienen correlacion con los
parametros “post-mortem’ obtenidos del andlisis térmico (como ATx and Tyg), por lo tanto,

estos parametros no pueden tomarse como indicadores de la GFA de estos vidrios metalicos.

Comparando los efectos de las microadiciones de Si en la GFA de la aleacion ternaria
vitrea CussHf25Ti2o y las energias de activacion para la aleacion binaria vitrea CussHfss (para
los porcentajes de Si de 0.0, 0.5, 1.0 y 2.0 %), se observa una buena correlacion entre los
valores de d. y Eg, Ex y E, debido al hecho de que coinciden los valores méximos de d. y las
energias de activacion con la adicion de un 0.5 % de Si. Posteriormente estos valores tienden
a decrecer hasta un 2.0 % de Si. Por lo tanto, las energias de activacion posiblemente puedan
ser usadas como un pardmetro indicativo de la GFA para las aleaciones vitreas binarias Cu-

Hf'y ternarias Cu-Hf-Ti.

Tabla 8. Valores de energia de activacion, ATx y de de las aleaciones vitreas estudiadas
% Si E, Ex E, Ax(K) | T
(kdJ/mol) | (kJ/mol) | (kJ/mol)
0 707.18 | 453.70 = 430.44 39 | 0.591
0.5 879.20 | 516.41 490.22 44 | 0.5%94
1.0 = 83539 | 490.50 | 474.65 49 | 0.599
2.0 | 81145 483.90 | 459.88 52 0.602
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En andlisis isotérmico de la aleacion CussHfss con microadiciones de Si fue llevado
a cabo en la zona del liquido super-enfriado (ATx) a diferentes temperaturas de recocido.
Todos los termogramas presentan un unico pico exotérmico de cristalizacion a determinado
tiempo de incubacion, 1 (definido como el tiempo que transcurre entre el momento en que la
muestra alcanza la temperatura de recocido seleccionada y el inicio de la cristalizacion).
También se observa que la cristalizacion se da via nucleacion y crecimiento de grano, debido
a que a mayores temperaturas de recocido, el tiempo de este proceso sera menor [82], como

se observa en la Figura 48.

Figura 48. Termogramas de los vidrios metalicos estudiados mediante tratamiento isotérmico

Para obtener la fraccion cristalizada en funcion del tiempo de recocido se utilizo la

siguiente ecuacion [83]:
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a(t) = A— (18)

e A =El 4rea total del pico exotérmico
e A(t) = el area parcial del pico exotérmico entre el inicio de la cristalizacion y

un tiempo elegido

Se observa en la Figura 49 que al incrementar la temperatura de recocido (entre Tg 'y
Tx) el proceso de cristalizacion es mas rapido, esto se debe a que la movilidad atomica es
mayor a elevadas temperaturas. Este comportamiento es el mismo en las cuatro

composiciones estudiadas.

Figura 49. Relacion entre la fraccion cristalizada (a) y el tiempo de recocido a diferentes temperaturas de la vidrios
metalicos estudiados.
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Con el objetivo de estudiar la cinética de cristalizacion (bajo el modelo isotérmico)
de la aleacion Cuss.xHfs5Six (donde x =0, 0.5, 1 y 2), fue seleccionado el modelo de Johnson-

Melh-Avrami [76]:

a(t) =1 - exp{—[K(t —D)"]} (19)

Donde:
e 1= exponente de Avrami, relacionado con las caracteristicas de nucleacion y
crecimiento de grano durante la cristalizacion

e K = constante de razon de reaccion relacionada con la energia de activacion
del proceso

e 1 =tiempo de incubacion
Los valores de K y n pueden determinarse a partir de la relacion [85]:
In[—in(1 —a(t))] =nlnK +niln(t — 1) (20)
Graficando In[—In(1 — a(t))] vs In(t — 7) a diferentes temperaturas de recocido las
curvas JMA pueden generarse y por lo tanto el valor del exponente 7 y la constante K pueden
obtenerse de la pendiente y la ordenada al origen de las curvas, respectivamente. En la Figura

50 se presentan las fracciones cristalizadas en funcion del tiempo para valores de a entre 0.1

y 0.9 a las temperaturas de recocido elegidas.
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Figura 50. Curvas JMA de los vidrios metélicos estudiados

Los valores promedio de n fueron n=2.60 para CussHfss, n=2.58 para Cuss.sHf45Si10.5,
n= 2.44 para CussHf4sS1; y n= 2.3 para Cus3Hf4sSix. Se observa que al incrementarse el
contenido de Si, el valor promedio de » tiende a disminuir. Estos resultados se presentan en
la Tabla 9. Por otro lado, en las temperaturas mas cercanas a Tg, los valores de » tienden a
disminuir, esto se puede deber a que cerca de T, la difusion atémica es retardada, y por lo
tanto, existe un impacto en la nucleacion y crecimiento de grano (resultando en una caida de
la razon de nucleacion). Ademas, en las temperaturas cercanas a Tx, la movilidad atomica es

mas facil, promoviendo un incremento en la razén de nucleacion.
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Tabla 9. Parametros obtenidos mediante las curvas JMA de las aleaciones vitreas estudiadas

Temperatura de | Tiempo de Constante
Composicion recocido incubacion, T | Numero de Avrami n | de reaccion

(K) (min) K

771 13.77 2.84 0.33

776 7.87 3.01 0.49

CussHfys 781 4.92 2.82 0.79

786 3.14 2.59 1.04

791 1.42 1.72 1.77

781 13.88 3.07 0.31

786 8.44 2.98 0.60

Cusg sHf4sSio s 791 5.24 2.6 1.06

796 3.13 2.12 1.74

801 1.6 2.09 2.14

791 11.54 2.92 0.39

796 7.02 2.94 0.666

CussHf4sSi, 801 4.24 2.56 1.17

806 2.9 1.96 1.79

811 1.75 1.83 2.04

796 21.91 3.06 0.48

801 14.1 2.96 0.76

Cus;Hf4sSi, 806 7.91 2.31 1.51

811 491 1.61 2.10

816 3.22 1.59 2.32

Es conocido que los valores del nimero de Avrami, n, se encuentran relacionados a
diferentes mecanismos de cristalizacion [86, 87]: un valor de n = 3 (x = 0 y 0.5) implica
nucleacion volumétrica y crecimiento de grano en dos dimensiones, con n=2 (x = 1.0 y 2.0)
existe nucleacién en bulto y crecimiento de grano en una dimensioén. Por lo tanto, las
microadiciones de Si mayores al 0.5 %, en la aleacion binaria CussHfss, modifican el

mecanismo de cristalizacion. Una posible explicacion puede ser que al agregar Si a la
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aleacion, éste puede formar la fase HfSi2, debido a que el calor de mezcla entre el Hf y el Si
es de -77 kJ/mol, mientras que el calor de mezcla entre el Cu y el Si es de -19 kJ/mol y por

lo tanto es mas facil la formacion de fases entre el Hf y el Si que entre el Cu y el Si.

La energia de activacion local puede obtenerse mediante la ecuacion de Arrhenius,
para la cristalizacion isotérmica, usando la relacion entre el tiempo requerido, #(a), para una

fraccion cristalizada dada, a, y la temperatura de recocido [76]:

E.(x)
RT

t(a) = toexp [ (21)

Donde:
¢ t(o) =tiempo requerido para obtener una fraccion cristalizada determinada
e E. = energia de activacion
e T =temperatura

e R = constante universal de los gases

Para obtener el valor de la energia de activacion es necesario graficar el In[t(a)] vs
1000/T. En la Figura 51 se muestran las rectas aproximadas que se obtienen al ajustar los
valores experimentales, mediante la ecuacion de Arrhenius, como funcion de la fraccion
cristalizada (para valores de o = 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6, 0.7, 0.8 y 0.9). Las energias de
activacion se obtienen de las pendientes de dichas curvas. Los valores promedio obtenidos
de las energias de activacion fueron 433 kJ/mol, 535 kJ /mol, 495 kJ/mol y 479 kJ/mol para
las aleaciones vitreas CussHfss, Cuss sHfs5S10.5, Cus4sHf45S11 y CuszsHf45S12, respectivamente.
Estos valores son muy parecidos a los obtenidos mediante calentamiento continuo,
implicando que la cristalizacion sigue un mecanismo de transformacion de fases muy similar

mediante ambos analisis [88].
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Figura 51. Determinacion de la energia de activacion como funcion de la fraccion cristalizada de las aleaciones vitreas
estudiadas

La energia de activacion como funcion de la fraccion cristalizada se presenta en la
Figura 52. Para todas las composiciones estudiadas, la energia de activacion local disminuye
al aumentar la fraccion cristalizada. Lo anterior se debe a que la energia de activacion consiste
de dos componentes principales: nucleacioén (relacionado con Tx) y crecimiento de grano
(relacionado con Tp). Inicialmente, los valores de la energia de activacion indican la presencia
de una alta barrera energética. Conforme la cristalizacion progresa, la energia necesaria para
la nucleacion disminuye y por lo tanto el valor global de energia requerida es menor.
Analizando la Figura 52 se observa que con un 0.5 % de Si, los valores son los mas altos y

tienden a disminuir hasta un 2.0 % de microadiciones de Si. Al considerar lo anterior, se
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puede decir que el célculo de la energia de activacion puede ser un método para predecir la

GFA de los vidrios metalicos base Cu.

Figura 52. Energia de activacion local como funcién del volumen cristalizado de las composiciones estudiadas
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IV.4 Conclusiones

En la aleacion CussHfss los valores de energia de activacion fueron E; = 707.18
kJ/mol, Ex =453.70 kJ/mol y E, =430.44 kJ/mol. Estos valores son muy similares a
los reportados en el Capitulo III, por lo tanto es posible asumir que el analisis se

realizé en forma adecuada.

En la aleacion Cus4sHf45S10.5 los valores de energia de activacion fueron Eg = 897.20
kJ/mol, Ex = 516.41 kJ/mol y E, = 490.22 kJ/mol. Para la aleacion Cus4Hf45S1; los
valores de energia de activacion fueron Eg = 835.39 kJ/mol, Ex =490.50 kJ/mol y E,
= 474.65 kJ/mol. Para la aleacion Cus3HfssSiz los valores de energia de activacion
fueron Eg = 811 kJ/mol, Ex = 483 kJ/mol y E, = 459 kJ/mol. Por lo tanto se puede
concluir con las microadiciones de Si, los valores de la energia de activacion tienden

a disminuir.

En condiciones isotérmicas, el valor promedio del nimero de Avrami fue de n = 2.60,
n =258 n=244 y n = 2.3 para las composiciones CussHfss, CusssHf45Sios5,
Cus4Hf45S11 'y Cus3sHfssSio, respectivamente. Esto indica que el mecanismo de

cristalizacion se ve modificado al agregar cantidades mayores al 0.5 % at. de Si.

La energia local de activacion disminuye en funcion del aumento del fenémeno de
cristalizacion. El calculo de la energia de activacion puede ser utilizado como un
método para predecir la GFA de los vidrios metalicos base Cu, debido a que se
presenta una correlacion entre los valores del d. (indicador de la GFA) y la energia

de activacion.
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CAPITULO V: EFECTO DEL Ti EN LA
CINETICA DE CRISTALIZACION DE
ALEACIONES VITREAS BASE Cu

V.1 Introduccion

En el caso particular de las aleaciones base Cu, han sido estudiadas distintas
composiciones, tanto binarias como con tres o mas elementos aleantes, para obtener la
cinética de cristalizacion [9, 93-95], propiedades estructurales y térmicas [96], propiedades
mecanicas [97-100] y la formacién vitreas [7, 31, 101, 102] en busca de una posible
explicacion de la GFA de estas aleaciones [10]. Un estudio en particular, en relacion con el
efecto del Ti sobre la formacion vitrea en el sistema CuxHyTi,, donde x = (40-70), y = (5-30),
z = (10-36) en % atémico [32], fue realizado considerando mas de 60 composiciones
diferentes. Los resultados mostraron valores de diametro critico, d. = 0.1 mm hasta 6 mm en
el intervalo de composiciones de 54 - 57 % atémico de Cu, 24-27 % atomico de Hf y de 17
- 20 % atémico de Ti. En especifico las composiciones Cus¢Hf>5Tiio y CussHfx6Tiio
presentaron valores de d. mayores o iguales a 5 mm. Sin embargo, los valores de Trg = Ty/Ti
[4], la region del liquido super-enfriado, ATx = Tx-Tg [103] y el parametro y = Tx/(Tg+Th)

[104] mostraron una pobre relacion con la GFA en este sistema.

En el presente capitulo se seleccionaron tres composiciones reportadas previamente
y cuyo didmetro critico se conoce con el objetivo de analizar su cinética de cristalizacion.
Las aleaciones elegidas y sus respectivos diadmetros criticos fueron: CussHf35Tiio
CussHf30Ti15 y CussHfxsTizo (de = 1, 2 y 3 mm, respectivamente) [32]. El analisis térmico fue
realizado mediante calorimetria diferencial de barrido, CDB, mediante calentamiento
continuo para medir los distintos parametros cinéticos. Los valores de energia de activacion

fueron obtenidos utilizando el modelo de Kissinger [75], Ozawa [105] y Boswell [106].
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V.2 Procedimiento experimental

Los lingotes para elaborar las aleaciones con las composiciones CussHfssxTix (donde
x =10, 15 y 20 % atémico) fueron obtenidos utilizando el proceso de fundicién mediante el
método de fundicidon por horno de arco eléctrico utilizando un Compact Arc Melter MAM-1
de Emund Biihler (Figura 21) dentro de una atmdsfera controlada de Ar. La pureza de los
elementos utilizados fue de 99.99 % para el Cu, 99.8 % para el Hf y 99.6 % para el Ti. Cada
lingote fue fundido minimo 5 veces para asegurar una buena homogeneidad quimica. La
composiciones de las aleaciones representa los valores nominales debido a que la pérdida de

peso durante el proceso de fundicion fue < 0.1%.

Una vez obtenidos los lingotes metalicos, se produjeron cintas metalicas vitreas por
“melt-spinning” utilizando un equipo Melt Spipnner SC de Edmund Biihler (Figura 23)

mediante los siguientes parametros de operacion utilizados en los Capitulos 1T y I'V:

e Velocidad tangencial de la rueda de cobre de 25 m/s.
e Presion de inyeccion de 0.4 bar.

e Diametro del orificio de inyeccion de 0.8 mm.

e Crisol de SiO».

e Distancia entre el crisol ya la rueda de cobre de 5 mm aproximadamente.

A continuacion las cintas se cortaron en pequeias tiras de aproximadamente 1 cm y
se colocaron en un porta muestras de vidrio utilizando cinta doble cara (Figura 25). El analisis
mediante difraccion de rayos X se llevd a cabo en un equipo Diffractometer D5000 de

SIEMENS (Figura 26). El andlisis se realiz6 utilizando una lampara de cobalto (A =1.78897

A).

El estudio de los parametros cinéticos se realizo en un SDT Q600 de TA Instruments

(Figura 28) en una atmdsfera de Ar. El andlisis se realizd de la siguiente forma:
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e (Calentamiento continuo: se utilizaron velocidades de calentamiento de 5, 10,
20, 30 y 40 K/min partiendo de temperatura ambiente hasta 973 K.

Posteriormente las muestras fueron enfriadas hasta temperatura ambiente.

Finalmente, para determinar la cinética de cristalizacion y la energia de activacion se
utilizaron los modelo de Kissinger [75], Ozawa [105] y Boswell [106] con el objetivo de

buscar una correlacion entre la energia de activacion y la GFA de las aleaciones propuestas.

V.3 Resultados y discusion

Se observa en las cintas metalicas obtenidas mediante la técnica de “melt-spinning”
(Figura 53) que presentan una cara brillosa y una cara ligeramente mas opaca, esto se debe a
que la cara que esta en contacto directo con el disco de cobre toma el acabado superficial de
éste, mientras que la mas opaca se encuentra en contacto con el aire. Adicionalmente se
observé que las cintas obtenidas pueden doblarse hasta 180° sin presentar fractura, el cual es
un comportamiento tipico de los vidrios metalicos base Cu. Finalmente el espesor de las

cintas producidas fue de aproximadamente 32 um.

Figura 53. Cintas metalicas vitreas obtenidas mediante la técnica de “melt-spinning”
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En la Figura 54 se presentan los patrones de difraccion de rayos-X obtenidos en las
tres muestras vitreas. Como se observa, los tres patrones presentan una “colina difusa” en el
intervalo de 36° a 58° en 20 con ausencia de picos de cristalinidad, indicando una fase

totalmente vitrea.

Figura 54. Patrones de difraccion de rayos-X de las cintas obtenidas

En la Figura 55 se presentan los termogramas de las aleaciones CussHf3sTiio
CussHf30Ti15 y CussHf25Tioo estudiadas mediante calentamiento continuo. Las velocidades
de calentamiento elegidas fueron 5, 10, 20, 30 y 50 K/min. Como se observa, los valores
de Ty, Tx y T, se ven modificados hacia la derecha en funcion de la velocidad de
calentamiento, demostrando su comportamiento cinético [78]. Adicionalmente los resultados
obtenidos se muestran en la Tabla 10. Analizando los datos, y considerando los valores de d.
=1, 2 y 4 para las composiciones CussHf35Ti10 CussHf30T115 y CussHf25Tioo, respectivamente
[32], se observa que mediante el parametro ATx no es posible explicar la GFA de las
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aleaciones estudiadas, ya que cuando el valor de d. es maximo, dc =4 mm, el valor de ATx
tiene un valor de 29 K, el cual es un valor intermedio entre 50 K y 27 K (para los valores de
d. =1y 2 mm, respectivamente), mientras que la composicion que presenta el minimo valor

de d. (1 mm) le corresponde un valor de ATx =50 K.

Adicionalmente se observa en Figura 55 que al pasar de un 10 aun 15 % y un 20 %
atomico de Ti, el mecanismo de cristalizacion pasa de realizarse en tres etapas a cuatro etapas,
lo cual se observa en que después de la transicion vitrea, T, se presentan 3 picos exotérmicos
para la composicion CussHf3sTiio, mientras que para las composiciones CussHf30Tiis y
CussHf25Tixo se observan cuatro picos exotérmicos. Esto se debe posiblemente a que, con
adiciones mayores al 15% de Ti, se presenta la formacion de nuevas fases entre los elementos

aleantes [32].

Tabla 10. Valores de Tx, Tx, Tp y ATx de las aleaciones vitreas CussHf35Ti1o0, CussHf30Ti15 y CussHf2sTi2o

Composicion | Velocidad de calentamiento | T, (K) | Tx (K) | T, (K) | ATx(K)

(K/min)
CussHf3sTiro 5 728 773 780 45
10 735 783 791 48
20 742 792 802 50
30 746 800 808 54
50 749 805 816 56
CussHf3Tiss 5 724 746 756 22
10 730 756 766 26
20 736 763 775 27
30 742 771 781 29
50 744 776 788 32
CussHfsTiao 5 709 735 743 26
10 715 743 752 28
20 722 751 761 29
30 725 757 767 32
50 728 762 772 34
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Figura 55. Termogramas de las tres aleaciones estudiadas

97



CAPITULO V: EFECTO DEL Ti EN LA CINETICA DE CRISTALIZACION DE ALEACIONES VITREAS
BASE Cu

Para determinar los valores de las energias de activacion correspondientes a los
parametros Ty, Tx y T, mediante calentamiento continuo, se utilizo el modelo de Kissinger,

Ecuacién 17 [75]:

T2\ E,
Ln F = ﬁ +C (17)
Donde:

e [ =velocidad de calentamiento

e R =constante de los gases ideales

e T =temperatura especifica elegida (Tg, Tx y Tp)

e E. = energia de activacion para la transicion vitrea y el fendmeno de

cristalizacion

También fue utilizado el modelo de Ozawa, Ecuacion 22 [105]:

1 Eq
in (5) = m+C (22)
Y el modelo de Boswell, Ecuacion 23 [106]:
T Eq
in (5) = m+C 23)

Para obtener los valores de E,, en los tres modelos, se elaboran gréaficas considerando
un arreglo tipo Arrhenius, en el caso del modelo de Kissinger se debe graficar Ln(T%/p) vs
1000/T (Figura 56), para el modelo de Ozawa Ln(1/f) vs 1000/T (Figura 57)y para el modelo
de Boswell Ln(T/p) vs 1000/T (Figura 58). A partir de los valores de pendiente, la energia de

activacion, bajo cada uno de los tres modelos, fue calculada.
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Figura 56. Graficos de Kissinger de las aleaciones estudiadas
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Figura 57. Graficos de Ozawa de las aleaciones estudiadas
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Figura 58. Graficos de Boswell de las aleaciones estudiadas
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En las Tabla 11 a 13 se presentan los valores obtenidos de energia de activacion en
funcion del porcentaje de Ti mediante los tres métodos utilizados. Como se observa, al
incrementar el porcentaje de Ti los valores de energia de activacion tienden a aumentar, lo

cual se encuentra relacionado con el aumento en los valores del d..

Por otro lado, el que los valores de energia de activacion aumenten al incrementarse
el % de Ti, sugiere in incremento de la estabilidad térmica de las aleaciones, por lo tanto, la
composicion que tiene un 10 % de Ti, tendra menor estabilidad térmica que la que tiene un
20 % de Ti, ya que la energia de activacion, mediante el modelo de Kissinger, aumento6 de
un Ex = 325.14 kJ/mol hasta un valor de Ex = 350.64 kJ/mol (aplicable para los tres modelos
establecidos). Lo anterior podria explicar la tendencia de la GFA en las aleaciones
seleccionadas indicando una correlacion entre la energia necesaria para que el fendémeno de

cristalizacion se lleve a cabo y el d..

Tabla 11. Energia de activaciéon mediante el método de Kissinger

) Energia de activacion
Kissinger | % atomico de Ti

(kJ/mol)

10 437.42

E, 15 441.08
20 456.79

10 325.14

Ex 15 330.59
20 350.64

10 301.11

E, 15 319.06
20 333.15
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Tabla 12. Energia de activacion mediante el método de Ozawa

o . | Energia de activacion
Ozawa | % atomico de Ti

(kJ/mol)

10 449.70

E, 15 453.29
20 468.73

10 338.24

Ex 15 343.24
20 363.08

10 314.36

E, 15 331.89
20 345.74

Tabla 13. Energia de activacion mediante el método de Boswell

Energia de activacion
Boswell | % atémico de Ti

(kJ/mol)
10 443.56
E, 15 447.18
20 462.76
10 331.68
Ex 15 336.91
20 356.86
10 307.73
E, 15 325.48
20 339.38

Considerando que la cristalizacién de un sélido vitreo es un proceso complejo que
involucra simultdneamente la nucleacion y crecimiento de grano, generalmente se asume que
los valores de Ex estan asociados a la cristalizacion y los valores de E, se encuentran
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asociados a el fendémeno de crecimiento de grano [81]. En los resultados obtenidos los valores
de Ex son mayores a los valores de E,, con base en esto, se puede concluir que el proceso de
nucleacion es mas dificil de realizarse que el proceso de crecimiento de grano. El
comportamiento anterior también se presenta en el sistema binario Cu-Hf en la composicion
CussHfss [11], sin embargo no en todos los casos se presenta, ya que en ocasiones el valor
obtenido de Ex puede ser menor al de E,, indicando que en este caso es mas facil de llevarse

a cabo el proceso de nucleacion que el fenomeno de crecimiento de grano [30].
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V.4 Conclusiones

Los valores de ATx obtenidos no se pueden utilizar para dar una explicacion del
porqué de la GFA de las aleaciones CussHf35Ti10, CussHf30Ti15 y CussHf25Ti20 debido
a que no se presenta una correlacion entre ATxy el d.. Por lo tanto, es necesario
plantear nuevas metodologias o pardmetros que describan la GFA de los vidrios

metalicos.

La adicion de Ti en cantidades de 15 % y 20 % atomico modificod el mecanismo de
cristalizacion de tres a cuatro etapas, reflejado en los termogramas obtenidos. Sin

embargo, es necesario un analisis posterior para identificar las fases que se forman.

Los valores obtenidos de la cinética de cristalizacion mediante los modelos de
Kissinger, Ozawa y Boswell se indican un incremento en funcién del porcentaje de
Ti de las aleaciones estudiadas. Indicando que la estabilidad de la aleacion aumenta

en funcion del porcentaje de Ti.

El céalculo de la energia de activacion puede ser usado como un pardmetro para
predecir y explicar la GFA de las aleaciones vitreas base Cu. Esto se debe a que
mientras mas energia se requiere para cristalizar una aleacion, mayor valor de d.

presenta.
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CAPITULO VI: FORMACION VITREA DE
ALGUNAS ALEACIONES BASE Cu USANDO
EL METODO DE LA “MATRIZ NULA”

V1.1 Introduccion

En afos recientes, las investigaciones en la formacion vitrea se han centrado en
determinar la GFA de vidrios metélicos base Cu y base Zr, debido a que éstos presentan altos
valores de diametro critico, dc.. La habilidad para formar vidrios metalicos de las series
binarias Cuioo-xHfx (donde x = 50, 45, 40, 35, 34 y 24 % at.) ha sido investigada y el valor
maximo real obtenido de d. fue de 1 mm para la composiciéon CuesHf3s [31]. Ademas, en el
caso del sistema vitreo ternario Cu-Hf-Ti, un exhaustivo estudio fue llevado a cabo y los
resultados mostraron que el mas alto valor de d. obtenido fue de 5 mm para las composiciones
CuseHf25Ti19 y CussHfxTi19 [32]. Adicionalmente, la formacion vitrea y las propiedades
mecanicas en los sistemas Cu-Zr-Hf-Ti y Cu-Hf-Ti (para ciertas composiciones) han sido
estudiadas y reportadas [107, 108]. Por otro lado, el sistema Cu-Zr fue analizado en el
intervalo de composiciones CuiooxZrx (donde x =34, 36, 38 y 40) y se concluy6 que la GFA
es fuertemente dependiente de la composicion que se utilice en la aleacion a vitrificar [101].
Ciertamente existe un intervalo de composiciones, en el sistema Cu-Hf-Ti, en el cual los
vidrios metalicos en bulto (BMG) pueden ser producidos, y por lo tanto, es muy importante
proponer un método para predecir la formacion de los BMG para facilitar el estudio de estos

materiales.

Distintos parametros térmicos han sido propuestos para determinar el origen de la
GFA como la temperatura de transicion vitrea reducida, Trz = Tg/Ti [4], la region del liquido
super-enfriado, ATx = Tx-Tg [103] y los pardmetros y = Tx/(Tg+T1) [104], ym = 2Tx-Te)/Ti
[109] y B = (Tx*Tg)/(Ti-Tx)? [110]. Sin embargo, a pesar de que estos parametros funcionan
relativamente bien para predecir la GFA en algunas aleaciones, presentan importantes

limitaciones que hacen imposible su aplicacion en cualquier sistema en el que se quiera
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obtener una aleacion vitrea. Adicionalmente algunos parametros estructurales y criterios
topologicos han sido utilizados para explicar la alta GFA de algunas aleaciones formadoras
de vidrios metalicos. Egami y Waseda propusieron el criterio de la deformacion atomica para
predecir la GFA en sistemas binarios [21] y Miracle propuso otro criterio topoldgico que
considera unicamente la geometria de un sistema de esferas compactas de diferentes
didmetros para predecir la mejor composicion en un sistema para formar vidrios metalicos

[26, 57].

La técnica de difraccion de neutrones es un método muy preciso para analizar la
estructura de diferentes materiales, esto es debido a que el neutrén es una particula que no
tiene carga y por lo tanto puede penetrar profundamente en los materiales so6lidos. Los
neutrones no interactian con las fuerzas electrostiticas de los atomos y sus electrones,
ademas, la absorcion de los neutrones por la materia es muy pequefia, permitiendo que un
gran volumen de muestras sean estudiadas [111]. En algunos casos la longitud de dispersion
coherente de las aleaciones se puede minimizar usando dos elementos que tengan longitudes
de dispersion coherentes de signos opuestos. Estas aleaciones reciben el nombre de
aleaciones de matriz nula [112]. Las longitudes de dispersion del Ti y del Zr son -3.44 fm y
7.16 fm, respectivamente [113], por lo tanto, la aleacién de matriz nula puede encontrarse en

la composicion Tiz.08Zr1.

En el presente capitulo el método de la matriz nula fue utilizado para proponer nuevas
aleaciones vitreas ternarias y cuaternarias utilizando la razon Ti/Zr = 2.08. Para caracterizar
las aleaciones se utilizaron las técnicas de difraccion de rayos-X y difraccion de neutrones
para demostrar la estructura vitrea y obtener el didmetro critico, dc, de las composiciones
calculadas. Los parametros térmicos fueron obtenidos mediante calorimetria diferencial de
barrido y el porcentaje de empaquetamiento efectivo fue determinado mediante un modelo

topoldgico modificado [26] con el objetivo de explicar la GFA de las aleaciones propuestas.
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V1.2 Procedimiento experimental

Las composiciones de las aleaciones propuestas fueron calculadas manteniendo la

razén de Ti/Zr = 2.08, como se observa en la Tabla 14:

Tabla 14. Composicion de las aleaciones estudiadas

Muestra Composicién Cu Hf Zr Ti Razén de
(%at) | (%at) | (%at) | (%at) Ti/ Zr
Ml CussZriaeTi304 55 0 14.6 30.4 30.4/14.6
M2 Cusi.asHf 15 50716 48T113.52 61.48 18.52 6.48 13.52 13.52/6.48
M3 Cuss. 1 Hf 1697151 Ti169 58.1 16.9 8.1 16.9 16.9/8.1
M4 Cusz.46HTf142Z1108T122.54 52.46 14.2 10.8 22.54 22.54/10.8

Los lingotes fueron preparados utilizando un Compact Arc Melter MAM-1 de Emund
Biihler (Figura 21) en una atmdsfera de Ar. La pureza de los elementos utilizados fue de
99.99 % para el Cu, 99.8 % para el Hf y 99.6 % para el Ti y 99.2 % para el Zr. La
composiciones de las aleaciones representa los valores nominales debido a que la pérdida de
peso durante el proceso de fundicion fue < 0.1 %. Cada lingote fue fundido minimo 5 veces

para asegurar una buena homogeneidad quimica.

Los conos metalicos fueron fabricados mediante succion en molde de cobre, en
atmosfera de Ar, variando el didmetro de 1 a 8 mm. Una vez obtenidos los lingotes, las cintas
metalicas vitreas fueron producidas mediante la técnica de “melt-spinning” utilizando un
equipo Melt Spinner SC de Edmund Biihler (Figura 23) utilizando los siguientes pardmetros

de operacion:

e Velocidad tangencial de la rueda de cobre de 25 m/s.
e Presion de inyeccion de 0.4 bar.
e Diametro del orificio de inyeccion de 0.8 mm.

e C(Crisol de SiOs.
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e Distancia entre el crisol y la rueda de cobre de 5 mm aproximadamente.

El d. de las aleaciones fue determinado mediante difraccion de neutrones a 298 K
utilizando el equipo D4C ubicado en Grenoble, Francia, utilizando una longitud de onda =
0.7 A. Adicionalmente se realizaron pruebas de difraccién de rayos-X en un equipo
Diffractometer D5000 de SIEMENS utilizando una lampara de cobalto (A = 1.78897 A)
(Figura 26). Los valores de Tg, Tx, Tp, Tm y Ti fueron determinados mediante calorimetria
diferencial de barrido utilizando el equipo SDT Q600 de TA instruments (Figura 28) en una

atmosfera de Ar a 20 K/min utilizando crisoles de alumina.

V1.3 Resultados y discusion

La composicion de la aleacion ternaria Cu-Zr-Ti propuesta tiene aproximadamente la
misma composicion de la aleacion ternaria Cu-Hf-Ti reportada en la literatura [32]. Esto es
debido a que los pardmetros de red del Hf y el Zr son aproximadamente los mismos: ao =
3.1946 A, bo=5.0511 A and co=1.5811 A para el Hf y ap=3.2312 A, bp=5.1477 A y co=
1.5931 A en el caso del Zr [114]. Lo anterior resulta en un reemplazo casi totalmente

isomorfo entre el Hf y el Zr.

Como se menciono en la seccion experimental, las aleaciones ternarias y cuaternarias
fueron seleccionadas siguiendo el criterio de la matriz nula, considerando que resulta <6>=0
0 “zero scattering” en la composicion TizsZr;. Con base en lo anterior, y de acuerdo a
aleaciones previamente reportadas que presentan una buena GFA [31], la composicion
ternaria calculada (considerando un 55 % at. de Cu) fue CussZriseTi304. El mismo
procedimiento fue utilizado para las tres composiciones cuaternarias elegidas. En la Figura
59 se presentan los patrones de difraccion de neutrones (hasta un diametro de 3 mm) de las
aleaciones CussZria6T130.4, Cus1.48Hf18.52Z16.48T113 52, Cuss.1Hf16.9Zrg.1Ti16.9 y
Cusa46Hf142Z1108Ti22.54. Las cuatro aleaciones muestran las caracteristicas cominmente
observadas en la mayoria de los vidrios metalicos: un primer pico mas alto que los demas,

seguido de un segundo pico que tiene una especie de “hombro” a un lado y finalmente la
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presencia de oscilaciones muy notorias hacia el valor de Qmax. Con esto se puede concluir
que las cuatro aleaciones propuestas y analizadas mediante difraccion de neutrones tienen

un valor de d. > 2 mm.

Figura 59. Patron de difraccion de neutrones de las aleaciones propuestas con un de > 2mm

Debido a limitaciones técnicas, Unicamente se pudieron analizar las composiciones
propuestas hasta un maximo de 3mm mediante la técnica de caracterizacion de difraccion de
neutrones, se planted la posibilidad de que los valores del d. reales fueran mayores a 3 mm
para las muestras Cue1.48Hf18.52Z16.48T113.52, Cuss.1Hf16.9Zr8.1T116.9. Para comprobar lo anterior,

las muestras fueron analizadas mediante DRX hasta un diametro maximo de 8 mm.

La composicion ternaria propuesta CussZri461130.4 €s muy similar a la composicion

CussHfi15Tizo [32] previamente reportada. Como se observa al comparar estas composiciones,
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la variacion en las cantidades de Zr y Ti es extremadamente pequefia. Ambas aleaciones
tienen un d. = 2 mm. Por otro lado, la composicion Cusg1Hfi69Zrs.1Ti16.9 presentd un d. = 5
mm y finalmente la composicion Cuei.4s8Hf18.52Z1648T113.52 tuvo un d. = 6 mm. Por lo tanto,
al incrementar la cantidad de Ti (manteniendo la relacién de matriz nula Ti/Zr; = 2.08) se
observa que los valores de d. tienden a disminuir. En la Figura 60 se presentan los patrones

de DRX obtenidos.

Figura 60. Patrones de difraccion de rayos-X para los d. obtenidos

Con el objetivo de encontrar una posible explicacion al comportamiento anterior, la
entalpia de mezcla fue calculada a partir del modelo de solucion regular extendido usando

los valores reportados en [115]:

AH™MX = zle'nijcicj (24)

1#]

111



CAPITULO VI: FORMACION VITREA DE ALGUNAS ALEACIONES BASE Cu USANDO EL METODO DE
LA “MATRIZ NULA”

Donde:
e = parametro de interaccion para una solucidn regular entre el elemento i y el
elemento ;. En este caso se asume como constante.
e = composicion del elemento i

e = composicion del elemento j

De acuerdo al modelo macroscopico de Miedema para aleaciones binarias liquidas
[59] = 4(AH™™). El coeficiente “4” se debe la definicion de una composicion equiatdmica
para un sistema binario A-B. En la Tabla 15 se muestran los valores calculados de AH™*, Es
importante notar que los resultados obtenidos no siguen una tendencia entre AH™ y el d.,
esto es debido a que la aleacion que presenta el valor mayor de didmetro critico
(Cue14sHf1852Zr645Ti13.52) no tiene el menor valor de AH™* el cual corresponde a la

composicic')n Cuss 1Hf16.9Z151Ti16.9 que tiene un d. = 5 mm.

Tabla 15. Entalpias de mezcla de las composiciones propuestas

Composicion d. (mm) AH™* (kJ mol™)
CussZri46Ti30.4 2 -13.41
Cug1.4sHf 18 52216 45T113 52 6 -14.40
Cuss.1Hf16.9Zrs 1 Tii69 5 -14.54
Cusz.4sHf142Zr108Ti22.54 2 -14.53

Debido a que con el analisis anterior no se puede encontrar una correlacion entre los
valores de AH™* y el d., y con el objetivo de encontrar una posible explicacion para entender
la GFA de las aleaciones propuestas, se realiz6 un andlisis mediante CDB para obtener
distintos parametros térmicos de las aleaciones propuestas. Los valores de Tg, Tx, Tm'y T, asi
como algunos indicadores de la GFA como Tig [4], ATx [103] y los parametros y [104], Ym
[109] y B [110] fueron calculados y se presentan en la Tabla 16.
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Los termogramas obtenidos se presentan en la Figura 61. Como se observa, al
incrementar el % de Ti, en las aleaciones cuaternarias, los valores de T, y Tx tienden a
disminuir, por otro lado, se observa el mismo comportamiento en los valores de Tm y T.
Ademas también se observa el mecanismo de cristalizacién se ve modificado al incrementar
el porcentaje de Ti (y consecuentemente también el porcentaje de Zr, debido a la matriz nula),
esto se puede ver en el hecho de que las curvas de cristalizacion, asociadas a una reaccion
exotérmica, se desplazan a la derecha hasta que, para la composicion Cusz 46Hf142Z110.8T122 54,
se observa que los ultimos picos practicamente desaparecen. Ademads, las curvas de
cristalizacion se llevan a cabo en intervalo de temperatura mayor, implicando un cambio en

las fases que se forman al llevar a cabo el fendmeno de cristalizacion.

Tabla 16. Valores de d. y parametros térmicos de las aleaciones propuestas

Muestra d. T, Ty Tm T ATy Ty v Ym Kq B
Ml 2 692 721 1103 | 1148 29 0.603 | 0.392 | 0.653 | 0.076 | 2.736
M2 6 747 772 1152 | 1230 25 0.607 | 0.390 | 0.648 | 0.066 | 2.749
M3 5 722 757 1141 | 1183 35 0.610 | 0.397 | 0.669 | 0.091 | 3.012
M4 2 693 735 1120 | 1163 42 0.596 | 0.396 | 0.668 | 0.109 | 2.781
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Figura 61. Termogramas de las aleaciones estudiadas a 0.33 K/min

Para buscar una correlacion entre la formacion vitrea, asociada al d., en la Figura 62
se presentan los cambios en los valores de ATx, Trg, v, Ym, B y €l dcen funcion del porcentaje
de Ti para las aleaciones Cuei4gHf1852Z1648T11352, CusgiHfi69Zrs.1Titeo y
Cusz.46Hf142Z1r108T122.54. Generalmente el pardmetro ATx se encuentra relacionado con la
GFA de los vidrios metélicos [109] y puede expresarse de la siguiente manera: GFA ~ ATk,
sin embargo, de este conjunto de aleaciones cuaternarias propuestas, la que tiene el valor de
d. = 6 mm (el mayor valor obtenido) presenta el menor valor de ATx (ATx = 25 K).
Posteriormente los valores de d. (al aumentar el contenido de Ti) fueron de 5 mm y 2 mm,
mientras que los de ATx fueron 35 K y 42 K. Por lo anterior, se puede decir que la GFA no

se ve representada en términos de ATx en el caso de este conjunto de aleaciones vitreas.

Por otro lado, los valores minimos de los pardmetros y, ymy B corresponden al mayor

d. obtenido, mientras que valores méaximos de los pardmetros antes mencionados se presentan
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cuando el d. = 5 mm. Sin embargo, analizando la Figura 62, se observa que no existe una
adecuada correlacion con la GFA. Por lo tanto estos parametros no pueden ser utilizados
como método de prediccion en la formacion de vidrios metalicos en este sistema. Finalmente
el parametro Ty tiene una mejor correlacion con la GFA, debido a que, a diferencia de los
parametros analizados previamente, el valor minimo de Ty = 0.596 se presenta en el menor
d. obtenido (2 mm) y para los d. = 5 mm y d.= 6 mm los valores de T;s fueron de 0.610 y
0.607, respectivamente. Sin embargo, la GFA no se encuentra correctamente explicada en

términos de los parametros térmicos propuestos.

Figura 62. Cambios en los pardmetros ATx, Trg, v, Ym, B y el dc en funcion del porcentaje de Ti
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Dado que las aleaciones propuestas CussZrissTiz04, Cue1.4sHf18527Z16.48T113.52,
Cusg.1Hf16.9Zr8.1Ti169 y CuszacHf142Zr108Ti2254 demostraron ser buenas formadoras de
vidrios metalicos en bulto, y con el objetivo de encontrar una posible explicacion de la GFA

de estas composiciones, se procedid a realizar el calculo de empaquetamiento atomico.

Utilizando el modelo topologico [26] los valores preferentes de R* fueron calculados
a partir de la relacion (R) de los radios atdmicos del soluto (x) con respecto a los radios
atomicos del solvente (), R = x/y. En la Tabla 17 se presentan los valores de los radios

atdmicos de los elementos utilizados. Consecuentemente, los valores obtenidos fueron:

Rzcu=1.24
Rricu=1.15
Rpupcu=1.31

Tabla 17. Radios atomicos del Cu, Ti, Zr y Hf

Elemento Radio atomico

(nm)
Cu 0.127
Ti 0.146
Zr 0.158
Hf 0.167

Con los valores anteriores, las dimensiones de los parametros de red de la celda

unidad fueron calculadas utilizando las siguientes ecuaciones [26]:

d<i00> = 21 l\/(Ra +1)% - g + \/(R[)’ + 1)2 —g l (26)
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deq10> = 279 ’(Ra + 1)2 —g l (27)

deiiis = 27, \/(Ra+1)2—§+\/(Rﬁ+1)2—§+\/(Ry+1)2—§l (28)

Donde:
e 7o =radio atdbmico del Cu
e Ru=Rupcu
* Rp=Rz/cu

e R,=Rriccu

Una vez resueltas las ecuaciones anteriores, se procedio a calcular el nimero de
atomos por celda unidad en cada cluster y el factor de empaquetamiento efectivo. Es
importante mencionar que el modelo topoldgico intenta predecir, en un sistema dado, cual
serd la composicion determinada que presentard el mayor factor de empaquetamiento y a
partir de esto, este modelo puntualiza que en esa composicion quimica se podrian formar
vidrios metélicos. En el caso del sistema Cu-Hf-Zr-Ti, el modelo topolodgico indica que la
composicion Cuyo.99Zr1451Hf7.25T17.25 presentard una buena GFA y por lo tanto se podran

fabricar vidrios metalicos [34].

En el caso de las aleaciones propuestas CussZris6Ti30.4, CusiasHf1852Z16.48T113 52,
Cusg.1Hf16.9Z13.1Ti16.9 y Cusz.46Hf142Z1108T122.54 1a composici(')n quimica ya estaba definida
tomando en cuenta el método de la matriz nula, asi que considerando al Zr como el elemento
base de calculo se obtuvo el factor de empaquetamiento de cada composicion. El hecho de
considerar al Zr como base de céalculo es debido a que es el elemento que se encuentra en
menor proporcion y por lo tanto se busca que la composicion de todos los elementos en la
aleacion se encuentren en un valor mayor a la unidad. En la Tabla 18 se presentan los valores

obtenidos de numero de atomos por celda unidad, el porcentaje de empaquetamiento efectivo
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de las aleaciones propuestas y de la composicion determinada mediante el modelo

topoldgico.
Tabla 18. Numero de atomos por celda unidad y porcentaje de empaquetamiento efectivo
Numero de
% de
atomos por celda d.
Composicion empaquetamiento
unidad por (mm)
efectivo
cluster

Cus1.4sHf18.52716.48T113.52 15.44 53.57 6

*Cu70.99Zr114.51Hf725Ti7.25 13.79 43.59 -

Cuss.1Hf16.9Zrs.1Ti16.9 12.35 43.23 5

Cus2.46Hf142Z1108T122.54 9.26 32.86 2

*De acuerdo al modelo topologico [34]

Estos resultados posiblemente puedan explicar el porqué de los valores de d.
obtenidos (y, por lo tanto, la GFA de las aleaciones propuestas), debido a que los valores mas
altos del porcentaje de empaquetamiento efectivo corresponden a los valores mas altos de d.,
ya que a pesar de que la viscosidad de las aleaciones, justo arriba de la temperatura de liguidus
(T1), no fue obtenida, se considera que la aleacion que presentd el mayor % de
empaquetamiento eficiente podria tener el valor de viscosidad mas alto. Y si la magnitud de
viscosidad fuera lo suficientemente alta como para dificultar el movimiento, reacomodo y
nucleacion de los atomos, la GFA de cualquier aleacion seria incrementada

considerablemente.
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CAPITULO VI: FORMACION VITREA DE ALGUNAS ALEACIONES BASE Cu USANDO EL METODO DE
LA “MATRIZ NULA”

V1.4 Conclusiones

e La aleacion Cuei.4gHf18 5271648 T113.52 presentod el mayor valor de diametro critico, d.
= 6 mm indicando que a menor cantidad de titanio en la composicion los valores de

d. seran mayores.

e La GFA de las aleaciones propuestas no pudo ser explicada en términos de los
parametros térmicos propuestos ni por la entalpia de mezcla debido a que no se

encontr6 correlacion alguna entre éstos y los valores de d..

e La aleacion Cuei.4gHf1852Z1648Ti11352 presentd el mayor valor de porcentaje de
empaquetamiento efectivo. Por lo anterior se demuestra que existe una correlacion
entre el porcentaje de empaquetamiento efectivo y el d., lo cual posiblemente explica

el porqué de la GFA.

e Mediante el método de la matriz nula es posible predecir la formacion de BMG en

sistemas que contengan Cu-Ti-(Zr-Hf).
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CAPITULO VII: CONCLUSIONES GENERALES

CAPITULO VII: CONCLUSIONES
GENERALES

La calorimetria diferencial de barrido demostré ser una técnica adecuada para
caracterizar los parametros térmicos y cinéticos de las aleaciones estudiadas (Tg, Tx, Tp y Ti).
Es importante mencionar que este tipo de analisis se pueden realizar de dos maneras:
calentamiento continuo y tratamiento isotérmico. Ambos andlisis fueron realizados en el

presente trabajo de investigacion encontrandose una buena correlacion entre ellos.

En el caso de la aleacion CussHfss, se obtuvieron los parametros cinéticos y la energia
de activacion, asi como el numero de Avrami y la energia local de activacion. Este analisis
fue el punto de partida del presente trabajo de tesis, debido a que a partir de esta composicion,
se plantearon todas las aleaciones estudiadas en los distintos capitulos. Por lo tanto, era

importante caracterizarla para conocer sus distintas propiedades.

Al agregar microadiciones de silicio a la composicion Cuss.xHfssSix (donde x =0, 0.5,
1.0 y 2.0, en porcentaje atomico) se observo que los valores de energia de activacion tienden
a aumentar hasta un porcentaje maximo de Si = 0.5 %, posteriormente estos valores
disminuyen. Esto tiene correlacion con los valores de d. reportados. Por otro lado, se observo
que mediante el pardmetro ATx no fue posible encontrar una posible explicacion a la GFA
del grupo de aleaciones estudiadas. Por lo anterior se hace necesaria la busqueda de nuevos

modelos que ayuden a explicar el porqué de la GFA de los vidrios metalicos.

En el caso del sistema CussHfss.xTix (donde x = 10, 15 y 20, en porcentaje atdmico)
se observd que mediante el parametro ATx no fue posible explicar la GFA de las aleaciones
estudiadas. Debido a esto se planted analizar, con base en lo observado en el caso de las
microadiciones de Si, la energia de activacion como parametro posible para explicar la GFA,
encontrandose una correlacion entre los valores de ésta y los de d. para aleaciones vitreas

base cobre.

120



CAPITULO VII: CONCLUSIONES GENERALES

El método de la “matriz nula” demostro6 ser efectivo para predecir la formacion de
vidrios metélicos en bulto, con d. > 1 mm, para sistemas base cobre. Esto es muy importante
debido a la dificultad que implica el plantear nuevas composiciones formadoras de BMG.
Este método debe ser analizado en mayor profundidad, en otro tipo de sistemas, para
comprobar si puede ser aplicado unicamente a sistemas base cobre o si tiene aplicaciones

generales.
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TRABAJO FUTURO

TRABAJO FUTURO

A partir de los estudios realizados en el presente trabajo de investigacion, y con el
objetivo de desarrollar en una forma mas amplia los estudios realizados, se proponen lo

siguiente:

e Identificaciéon de las fases después de la cristalizacion para la aleacion

CussHfys.

e Identificar las fases que se forman después de la cristalizacion del sistema

vitreo Cuss.xHf45Six (donde x = 0.5, 1 y 2% atomico).

e Identificar las fases que se forman después de la cristalizaciéon de las

aleaciones: CussHf35Ti10 CussHf30Ti1s y CussHfs5Tio.

e Determinar los valores de d. del sistema Cuss.xHf45Six (donde x =0.5, 1 y 2 %

atomico).

e Determinar la energia de activacion de las aleaciones CussZris4.cT1304,
Cuse1.48HTf18.52Z16.48T113.52, Cusg.1Hf16.9Z18.1Ti16.9 y Cusz.a6Hf142Z1108T122.54 para
buscar una correlacion entre los valores de la energia de activacion y los d.

obtenidos.
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Abstract
In order to improve the glass forming ability, the most proven approach is the use complex multicomponent
systems to obtain large critical glassy diameters, d.. A number of alloy systems based on Cu with Ti, Zr and Hf
(elements of the IVB group) can be used to form BMG over certain composition intervals. In the present work,
four new Cu-based BMGs are proposed. Following the same Ti/Zr ratio, the CussZriseTi304,
Cug1.48H i3 50716 43T113 52, Cusg 1 Hf16.0Zr5.1 Ti16.9 and Cusz aHf14.2Zr108T122.54 compositions (at. %), were prepared
by argon arc melting. Copper die suction casting was employed to produce conical shaped samples with profile
having diameters decreasing from 8 mm to 1 mm in the argon arc furnace. X-ray diffraction and Neutron
Diffraction were used to characterize the alloys to obtain the critical glassy diameters, d., of the alloys. The
results showed that the composition with the largest d. was the Cugi 4sHf15 50716 45T113.52 alloy, with a d. = 6 mm.
Thermal parameters were obtained by differential scanning calorimetry (DSC) and the maximum values for
glass transition temperature, Ty, (747 K), crystallization temperature, Tx, (772 K), solidus temperature, T, (1152
K) and liguidus temperature, Ti, (1230 K) corresponds with Cue;.4sHf1852Z1648T11352 at. % composition. The
results showed that the parameters obtained from thermal analysis do not correlate well with the GFA obtained.
However, a good correlation of GFA and d. was found by means of the topological model, where the highest
% packing efficiency (53.57 %) was found for the Cus;.4sHf15.52Z16.45T113.52 alloy, which also showed the highest

d. value with 6 mm.

Keywords: metallic glasses, rapid-solidification, calorimetry, neutron diffraction, X-ray diffraction, topological

model

136



PRODUCCION CIENTIFICA

1. Introduction

In recent years, the research in metallic glass formation has been focused on Cu-Hf and Cu-Zr based bulk
metallic glasses (BMG, typically referred to a critical casting thickness larger than 1 mm) due to its critical
glassy diameter, d., and the drop of the critical cooling rate, R., required for vitrification. The glass forming
ability, GFA, of binary alloys Cuioo-xHfx (x=50, 45, 40, 35, 30, 25 at.%) has been investigated and the maximum
reliable, d. obtained was 1 mm for the CussHf3s alloy [1]. The bulk glass formation in binary Cu-Zr system was
studied for Cuioo-xZrx (x=34, 36, 38.2, 40 at.%) by the copper mold casting method and the conclusion was that
the GFA had a strong compositional dependence [2]. Besides, in case of the ternary Cu-Hf-Ti alloys, an
exhaustive study has been carried out and the results showed an improvement in the critical diameter, d.. The
highest dc obtained was 5 mm for the Cus¢Hf>5Ti19 and CussHfxTi19 alloy compositions [3]. In addition, the
glass formation and mechanical properties in the Cu-Zr-Hf-Ti, Cu-Zr-Ti and Cu-Hf-Ti systems for certain
compositions were studied in detail [4, 5]. On the other hand, the addition of small amounts of B, Y and Si
modifies the GFA in these alloys, has been documented [6, 7]. A number of thermal parameters have been
proposed to determine the origin of the GFA like the reduced glass transition temperature T = To/Ti (Where Ty
and T are glass transition and /iquidus temperatures, respectively) [8], the supercooled liquid region, ATy = Tx-
T, (where Tx = crystallization temperature) [9], and the parameters y = Tx/(Tgt+Ti) [10], ym= Tx-Tg)/Ti[11]
and new B = (Tx*T,)/(Ti-Tx)"2 [12]. These parameters work relatively well for the prediction of the GFA in
some alloys; however, they present limitations that make it impossible to apply them in all systems.
Additionally, some structural parameters and topological criteria have been used to explain the GFA of bulk
glass-forming alloys. Egami and Waseda proposed the atomic strain criterion to predict the GFA for binary
systems [13] and Miracle and coworkers proposed another topological criterion that considers only the
geometry of the packing of spheres of different diameters [14, 15] to predict the best composition in a system
to form bulk metallic glasses. In the present work, four new Cu-based BMG are proposed. X-ray diffraction
and Neutron Diffraction techniques were used to characterize the alloys in order to obtain the d,, of the alloys.
Thermal parameters were obtained by deferential scanning calorimetry (DSC) and the % Pack. Eff. was

calculated by means of a modified topological model [15], in order to explain the GFA of the proposed alloys.

2. Experimental procedures

The compositions of the alloys proposed were calculated maintaining the same Ti/Zr ratio. Table 1 shows the
Cu based compositions studied. The alloy ingots were prepared by melting Hf (99.8%), Ti (99.6 %), Cu (99.99
%) and Zr (99.2 %) in an atmosphere controlled electric arc furnace. In order to reduce the oxidation of the
elements, a Ti-gettered and high purity argon atmosphere were used. Each ingot was re-melted at least five
times, with the aim of promoting a good chemical homogeneity. The alloy compositions represent the nominal
values but the weight losses in melting were <0.1%. Copper die suction casting was employed to produce
conical shaped samples with diameters decreasing from 8 mm to 1 mm. Ribbon glassy samples were produced
by chill-block melt spinning in a sealed helium atmosphere at a roll speed of 25 m/s with an injection pressure

of 0.4 bar and a nozzle orifice diameter of 0.8 mm. The gap between the crucible and the copper wheel was
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approximately 5 mm. The critical glassy diameter, d., of the cast alloys samples was obtained by X-ray
diffraction (XRD) using Co radiation (A\=1.78897 A) in a SIEMENS, D5000, diffractometter. Additionally,
neutron diffraction scans were performed at 298 K up to 3 mm for the suction cast samples, using the D4C
instrument at Grenoble, an incident neutron wavelength of = 0.7 A was used. The neutron diffraction patterns
were taken with the samples in an evacuated bell jar (to avoid air scattering); plus a pattern of the empty bell
jar to give the background scattering, and a cylindrical vanadium rod of 6 mm of diameter for normalization
purposes. The glass transition (Tg), crystallization (Tx), solidus (Tm) and liguidus (T)) temperatures were
determined by differential scanning calorimetry (DSC) using a TA SDT Q600 calorimeter at a heating rate of
0.33 K/s in alumina crucibles. The DSC measurements were calibrated using a fresh zinc standard, giving an

accuracy of £0.2 K and +0.02 mW.

Table 1. Alloys composition studied

Sample Alloy Cu Hf Zr Ti Ti/ Zr ratio
(at. %) (at. %) | (at. %) | (at. %)
Ml CussZria6Ti304 55 0 14.6 304 30.4/14.6
M2 Cusi.48Hf18 52Z16.48T113.52 61.48 18.52 6.48 13.52 13.52/6.48
M3 Cuss.1Hfi6.9Zrs.1Tii6.9 58.1 16.9 8.1 16.9 16.9/8.1
M4 Cusy 46Hf142Z110.8Ti20 54 52.46 14.2 10.8 22.54 22.54/10.8

3. Results and discussion

The composition of the ternary Cu-Zr-Ti alloy here proposed has almost the same composition of the ternary
Cu-Hf-Ti alloy reported in the literature. This is because the lattices parameter of Hf and Zr elements are roughly
the same (ag=3.1946 A, by=5.0511 A and co=1.5811 A for Hf: ap=3.2312 A, bp=5.1477 A and co=1.5931
A for Zr [16]), this should result in a closely isomorphous replacement. Based on the above, and according to
the reported alloys having the best GFA [1], the resulting ternary composition with 55 at.% of Cu was the
CussZri46Ti304 alloy. For quaternary alloys, the same procedure was used to propose three compositions that
may show a fully glassy phase, above 1 mm in diameter. A comparison of the curves obtained by means of
neutron diffraction for all alloys is shown in Figure 1. The four alloys showed the characteristic features
commonly observed in most metallic glasses, namely a sharp first peak, a second peak with a shoulder on the
high Q side and well developed oscillations out to Qmax. This proves that the proposed alloys are forming BMG

with d.> 2 mm.
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Figure 1. Neutron diffraction pattern for the alloys analyzed by neutron diffraction with d. >2 mm

Since with neutrons, the sample analyzed were up to 3 mm, and it was suspected that d. was larger, X-Ray
analysis was performed for up to a diameter of 8 mm to obtain d.. These results are shown in figure 2. The
proposed ternary CussZri46 11304 alloy composition is very similar to CussHf5Ti3o [3], both had a d.=2 mm. In
the case of quaternary alloys, the Cug; 4sHf15 50716 45T113.52 alloy displayed a d.= 6 mm, which is the maximum
value obtained for the investigated alloys. By increasing the amount of titanium, it is observed that d. tends to
decrease. This was observed for the Cuss HfisoZrs Tiieo alloy with a d. = 5 mm and finally the

Cusz.a¢Hf1427110.8T122.54 alloy with d.=2mm (lOWCSt d. value obtained).

Figure 2. XRD diffraction pattern from the cross section with d. of the proposed alloys

The chemical mixing enthalpy (AH™*) was calculated based on the extended regular solution model using the

reported values in reference [17]:
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mix — '3
AH™ = ¥io1 Qi5¢i¢

i#j

Where (2;; is the regular solution interaction parameter between i-th and j-th elements, and is assumed to be
constant in this case. ¢; ; is the composition of i and j element. According to Miedema’s macroscopic model for
binary liquid alloys [18] , £2;; = 4(AH™>). The coefficient “4” is due to the definition at the equiatomic
composition in a binary A-B system. Table 2 shows the AH™* for the proposed alloys and their respective d..
The values obtained do not follow a trend over d., since the alloy with highest dc (6 mm), of the quaternary
alloys, did not showed the most negative value of AH™*, which corresponds to d. = 5 mm for the
Cuss. Hfi6.9Zrs.1 Ti6.0 allow with AH™* = -14.54 kJ mol™', however, it can be considered that the AH™* values

are very similar between the three alloys proposals despite the wide variation in d. values.

Table 2. Selected and proposed alloys with their values of d. and AH™*

Composition d. (mm) AH™* (kJ mol™)
CussZria6T1304 2 -13.41
Cue1 4sHf15 5221648 T113 52 6 -14.40
Cuss. 1 Hf16.9Zrs 1 Tiieo 5 -14.54
Cusz.46Hf142Zr108Ti22.54 2 -14.53

Since no correlation was found between d. and the chemical mixing enthalpy, and in order to attempt to
understand the GFA of the studied alloys, several parameters were calculated from the values obtained by DSC.
Figure 3 shows the DSC curves obtained for the alloys proposed, the T, Tx, Tm and T parameters and some

GFA indicators like ATy [9], Ti[8], v [10], ym[11] and P [12] are listened in Table 3.

140



PRODUCCION CIENTIFICA

Figure 3. DSC curves of the studied alloys at a continuous heating rate of 0.33 K/min

Table 3. Critical diameters and thermal parameters of the studied alloys

dc Tg Tx1 Tm Tl ATx Trg v ym Kgl | Newp
Ml 2 692 721 1103 1148 29 0.603 | 0.392 | 0.653 | 0.076 | 2.736
M2 6 747 772 1152 1230 25 0.607 | 0.390 | 0.648 | 0.066 | 2.749
M3 5 722 757 1141 1183 35 0.610 | 0397 | 0.669 | 0.091 | 3.012
M4 2 693 735 1120 1163 42 0.596 | 0.396 | 0.668 | 0.109 | 2.781

Figure 4 shows the changes in ATx, T, v, Ym, B parameters and d. as a function of Ti. Generally, the ATx

parameter is related to the GFA [11] and can be expressed as GFA ~ ATy, but for this alloys, at d. = 6 mm (the

highest obtained value) the lowest value of AT, was found. It was also observed that as d. values increased, the

magnitude of AT decreased. Thus, the GFA of the Cu-Hf-Zr-Ti proposed alloys is not reflected by the ATy

parameter. On the other hand, the minimum values for the y, ym, new  parameters corresponds to a d. = 6 mm.

The highest values of these parameters were obtained at d. = 5 mm and finally, these values decrease down to

d.=2 mm. Therefore, the v, ym, B parameters did not show a significant correlation with GFA. The T, parameter

showed the best correlation with the GFA, as the lowest value obtained is related to the lowest d. value (2 mm)

and at d. = 5 mm and d. = 6 mm the values obtained for T, are almost the same (0.610 and 0.607, respectively).

However, the GFA of the proposed alloys is not well described by ATx, Trg, ¥, Ym, New B parameters.
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Figure 4. Changes in ATy, Ty, ¥, Ym, B parameters and d.as a function of Ti (at. %)

Using the topological model [15], the preferred values R * were calculated by means of the ratio (R) of the solute
atom radius (x) to the solvent atom radius (y), R=x/y. In the quaternary alloys, the atomic radii of the component
atoms are Cu = 0.127 nm, Ti = 0.146, Zr = 0.158 nm and Hf = 0.167 nm [14]. Therefore Rzc.= 1.24, Rricu=
1.15 and Rypc= 1.31. With these values, the dimensions of the cluster lattice unit cell length (A4,) are calculated.
Since the chemical composition of the alloys are already defined, and using Zr as a calculus base, the numbers
of atoms per cluster lattice unit cell and the cluster-packing factor were calculated. Table 4 shows the obtained
values for the proposed alloys and the Cuzo.99Zr14.51Hf725Ti7.25 alloy [19] calculated by means of the topological
model. The latter composition, according to the model [19], would be the alloy with the maximum packing
efficiency for the Cu-Hf-Zr-Ti alloy family. These results could provide a possible explanation of the

experimentally obtained d. values, as the highest value of % packing efficiency, coincides with the largest d.
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value. Although the viscosity of the alloys, just above the liquidus () temperature was not obtained, it is
thought that the alloy that showed the highest percentage of packing efficiency would have the highest viscosity
value. If the magnitude of viscosity were high enough to difficult the movement and nucleation of atoms, the

GFA of any alloy would be greatly enhanced.

Table 4. Number of atoms per cluster lattice cell and % packing efficiency of calculated alloys

Number of atoms per
Composition % Pack. Eff.
cluster lattice unit cell
Cus1.48Hf18.52Zr16.48T113.52 15.44 53.57
*Cu70‘992r14,51Hf7‘25Ti7‘25 13.79 43.59
Cuss.1Hf16.9Zrg3.1Ti16.9 12.35 43.23
Cusz.46Hf142Z110.8T122.533 9.26 32.86

* According to the topological model [19]

4. Conclusions

The Cusi.4sHf15.52Z16.43T113 52 alloy showed the largest experimentally, d., with 6 mm. The Cuss Hfi69Zr5.1Ti169
and Cus 4¢Hf142Zr103T122 533 alloys also showed a fully glassy phase at d. of 5 and 2 mm, respectively. The GFA
could not be explained in terms of the proposed thermal parameters neither by chemical mixing enthalpy, as
they did not follow a trend as a function of d.. The high glass formation of these alloys was attributed not only
to their proximity to the quasi-ternary eutectic point, but also to the calculated cluster packing efficiency. The
Cus1.4sHf1852Z1643T113.52 alloy showed the largest dc (6 mm) and highest packing efficiency (53.57%),
respectively. These results showed that the experimentally obtained d. value coincides with the highest

calculated % packing efficiency.
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ABSTRACT
By means of differential scanning calorimetry the effects of minor additions of silicon on the crystallization
kinetics of Cuss.xHf4sSix (x =0, 0.5, 1.0 and 2.0 at. %) alloys were studied in isothermal and non-isothermal
conditions. In the non-isothermal crystallization mode, the Kissinger method was used to obtaining the
activation energies of glass transition and crystallization. The highest E,, Ex and E, experimental values were
obtained at 0.5 at. % of silicon (Si) i.e. E; = 897.20 kJ/mol, Ex = 516.41 kJ/mol and E; = 490.22 kJ/mol. On
the other hand, the lowest values of activation energies were found with the addition of 2.0 at. % of Si (E; =
811 kJ/mol, Ex =483 kJ/mol and E, = 459 kJ/mol). Thus, it can be noted that with the increment of minor
additions of silicon, the activation energies values tended to decrease. In the isothermal mode, the Johnson-
Mehl-Avrami model was employed in order to determine the crystallization kinetics, whilst the activation
energies were analyzed with the Arrhenius equation. The average values of the obtained Avrami exponents,
under isothermal conditions, were n =2.60, n = 2.58, n =2.44 and n = 2.3 for the CussHfss, Cuss sHf4sS10s,
CussHf45S1; and CussHf4sSiz alloys, respectively. These results imply that the crystallization mechanism may
change when adding amounts of Si greater than 0.5 at. %. It is though that the possible formation of phases

between the Hf-Si pair could explain the change of crystallization mode.

Keywords: crystallization kinetics, metallic glasses, differential scanning calorimetry (DSC), activation

energy.

1. INTRODUCTION

Cu-based metallic glasses are materials that present many unique properties compared with crystallized
counterparts because of the lack of long-range order in the atomic structure. In specific, binary Cu-based
metallic glasses do not follow the empirical rules for glass formation [1] because they are composed of only
two constituent elements, therefore, the potential for dense random packing of atoms is lower than that
achieved for multicomponent alloys. However, several binary and ternary compositions have been studied and
characterized in order to understand the glass formation [2-4], crystallization kinetics [5-10] and mechanical
properties [11, 12] of these alloys. On the other hand, microalloying (usually < 2 at. %) has demonstrated to
have substantial effects on the glass forming ability of a number of glassy alloys [13-15]. In particularly,
small substitutions of Si in the ternary CussHf>5Tiz alloy increased the GFA (up to Si = 0.5 at. %) but then

tends to decrease at Si=0.7, 1.0 and 2.0 at. % (d. = 6 mm, 4 mm and 1 mm, respectively), nevertheless, these
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results showed that the parameters obtained from thermal analysis (such as ATx and T.s) generally did not
correlate well with GFA [16]. Besides with the addition of 1 at. % Si, the super-cooled liquid region range
increased from 30 K to 60 K, while maintaining the same d. (4 mm) [17]. Due to the above, the study of the
effect of Si on the crystallization kinetics of metallic glasses is very important due that has been shown that
microalloying have substantial effects on the glass forming ability and thermal stability of many bulk metallic
glasses. In order to provide a correlation between the minors additions of Si and crystallization kinetics of
Cuss.xHfysSix (where x = 0.5, 1 and 2 at. %) glassy alloy, in the present work, the crystallization kinetics were
investigated by continuous and isothermal analysis by differential scanning calorimetry (DSC) to measure the
kinetics parameters. Activation energies were calculated by means of the Kissinger’s model [18]. In case of
the isothermal heating, a Johnson-Mehl-Avrami model was [19] applied in order to understand the thermal

stability and nucleation and growth behavior as a function of the small amounts of Si.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURES

Cuss.xHfysSix (x =0, 0.5, 1.0 and 2.0 at. %) alloy ingots were prepared by arc melting mixtures of Cu (99.99%
pure), Hf (99.8% pure) and Si (99.9998% pure). Arc melting was performed in a Ti-gettered and high purity
argon atmosphere were used. In order to obtain good chemical homogeneity, each ingot was re-melted at least
five times. The alloy compositions represents nominal values thought the weight losses during melting were
negligible (<0.1 %). Ribbon glassy samples were produced by chill-block melt spinning in a controlled
helium atmosphere with an injection pressure of 0.4 bar, a nozzle orifice diameter of 0.8 mm and a roll speed
of 25 m/s. The gap between the crucible and the copper wheel was approximately 5 mm. The glass transition
(Ty), crystallization (Tx), solidus (Tw), liquidus (T1) temperatures (at a heating rate of 20 K/min) and the
crystallization kinetics of the glassy samples were characterized by continuous and isothermal heating in a TA
SDT Q600 calorimeter. Alumina sample holders and a constant flow of high purity Ar was used. For the
continuous heating, the heating rates applied were 5, 10, 20, 30 and 40 K/min. The isothermal crystallization
experiments were performed in the super-cooled liquid region (ATx = Tx — Tg). Each sample was heated up to
the annealing temperature at a heating rate of 20 K/min, then the samples were kept at the annealing
temperature for a period of time until the crystallization is completed, after that, the samples were cooled
down to room temperature. The DSC measurements were calibrated using a fresh zinc standard, giving an
accuracy of + 0.2 K and + 0.02 mW. Structural characterization was examined by X-ray diffraction (XRD)
using Co radiation (A = 1.78897 A) in a diffractometer SIEMENS D-5000.

3. RESULTS AND DISCUSSION
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The melt spun ribbons for the Cuss.<Hf4sSix (x =0, 0.5, 1.0 and 2.0 at. %) alloys showed high metallic luster.
The produced ribbon thickness was 28 pm = 3, corresponding to the wheel speed of 25 m/s and could be
easily bent through 180° without fracture. Figure 1 shows the XRD patterns taken from the four glassy
samples, this patters are diffuse in the 26, ranging from 36° to 58 °, with the absence of crystalline peaks,

indicating a fully X-ray glassy phase.

Figure 1. XRD patterns of the ternary Cuss<HfysSix (x =0, 0.5, 1.0 and 2.0 at. %) alloys series

Figure 2 shows the DSC curves for the glassy samples at a heating rate of 20 K/min, indicating the
crystallization peaks and temperature transitions. It can be noted that all DSC curves followed a typical
behavior associated with metallic glasses: first a glass transition point (Ty), followed by the ATy zone and
finally, the presence of the crystallization phenomena associated with the onset (Tx) and the peak (Tp) of the
exhotermic curve.Additionally, the solidus (Tm) and liquidus (T)) temperatures are also shown. On the other
hand, a comparison between T, Tx, Tp, Tm, T1and ATy as a function of % Si are presented in figure 2b (all of
these values were defined as the onset of endothermic and exothermic events). As observed in figure 2a, the
addition of silicon did not change the crystallization mode (showing one peak in DSC curve yet), however, it
might either induce the formation of extra new phases for the final crystallization product or be preferentially
dissolved in certain phases [14]. Based on the DSC scans, it can be seen that with the increment of the amount
of Si microadditions, the super-cooled liquid region, ATy, (a measure of glass thermal stability which is
defined as the resistance of glasses towards devitrification upon reheating above Ty) increased, i.e. from 39 K
to 58 K (Si= 0.0 and 2.0 at. %, respectively). This behavior is similar to previous reports in Cu-Hf-Ti system
[16, 17] where at Si= 0, 0.5, 1 and 2 at. %, the ATy values were 25 K, 34 K, 53 K and 75 K, respectively.
According to ref. [14] with the additions of Si, the liquid like structure is stabilized in the undercooled state
due to that the small atoms can occupy interstitial spaces among the major constituent atoms, and this results
in the increment of the packing density of the liquids.

The magnitude of T, and Ty tended to increase as a function of amounts of Si, 769 K to 783 K for CussHfss
and 808 K to 835 K for, Cus3Hf4sSi,. Therefore, the small additions of Si shifted the glass transition and
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crystallization events to higher temperatures, thus enlarging the super-cooled liquid region. It is important to
note that the variations in the values of Ty are higher than those for T,. The variation in T, values could be
explained in terms of the formation of new phases with the presence of Si (maintaining the same
crystallization mode) or with the fact that Si is dissolved in to the crystalline phases and the precipitation
becomes more difficult, therefore, retarding the rearrangement of atomic structure. A detailed study of phase
formation will be reported elsewhere. Finally, it can be seen that the Ty, and T; values are almost constants,

which implies that the small additions of Si did not affect these thermal parameters.

Figure 2. DSC curves at continuous heating (20 K/min) for glassy alloys (a) and comparison between Ty, Ty, T, Tiand ATy as a function

of %Si (b)

3.1 Non-isothermal crystallization analysis

Figure 3 shows the DSC curves at heating rates of 5 k/min, 10 K/min, 20 K/min, 30 K/min and 40 K/min for
a) CussHfys, b) Cuss sHf45Sio s, ¢) CussHf45S1; and d) CussHf4sSi; metallic glasses. It can be seen that all
characteristic temperatures of the glassy alloys are shifted as the heating rate increased. This implies that T,
Tx and T, are dependent on the heating rate [20, 21]. As can be seen, T is displaced to higher temperatures
than T,, this is because the crystallization involves diffusional processes over a longer range. On the other
hand, these Cu-based metallic glasses showed one single stage of crystallization (one exothermic peak during

DSC analysis). The values of T, Ty, T, and ATy as a function of heating rate are listed in Table 1.
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Figure 3. DSC curves at heating rate of 5 k/min, 10 K/min, 20 K/min, 30 K/min and 40 K/min for a) CussHfjs, b) Cuss sHf45Sio 5, ¢)
CussHfysSi; and d) Cus;HfssSi, glassy alloys

Table 1. Values of T, T,, Ty and AT of glassy alloys studied

Composition | Heating rate (K/min) | Ty (K) | Tx (K) | Tp (K) | ATx(K)
5 761 793 795 32
10 765 800 803 35
CussHfss 20 769 808 812 39
30 773 813 817 40
40 775 817 820 42
5 765 801 806 36
10 768 808 814 40
Cuss.sHf45Si0.5 20 772 816 821 44
30 775 820 826 45
40 776 823 829 47
5 771 812 817 41
10 774 821 825 47
CussHf45Si, 20 779 828 832 49
30 781 832 837 51
40 783 836 842 53
5 774 824 823 47
10 779 828 831 49
Cus3Hf45Si2 20 783 835 838 52
30 785 841 844 56
40 787 845 849 58
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From the DSC results, the activation energy of the glass transition, crystallization and peak temperatures can

be obtained, at different heating rates, using the Kissinger’s equation [18]:

Ln (T—2> = 23 +C ¢
B RT
where B is the heating rate, R the ideal gas constant and T is the specific temperature (T, Tx or Tp), Ea is the
effective activation energy for glass transition and crystallization temperatures (T, Tx and T,) and Cis a
constant. A plot of Ln(T?/B) vs 1000/T yields approximate straight lines, as shown in Figure 4. From the

slopes of these lines the activation energies were calculated.

Figure 4. Kissinger plots for CussHfys, Cuss sHf4sSio s, CussHf4sSi; and Cus3HfysSi, glassy alloys, from which E,, E, and E,, are calculated

Figure 5 shows the obtained values of Eg, Ex and E,, as a function of % Si. For the CussHfs glassy alloy, the
values of Eg4, Ex and E, were 707.7 kJ/mol, 453.7 kJ/mol and 430.4 kJ/mol, respectively, this results were very
close to those we have previously reported [9], showing good results reproducibility. The value of E; is
higher than those for Ex and E,, this behavior is the same in the four studied compositions, suggesting that the
energy required for crystallization is less than that required for the glass transition. This implies that the
atomic diffusion requires higher amounts of energy in glass transition than in the crystallization process. On

the other hand, the nucleation and grain growth are related to Ex and E, [22], respectively. Therefore, the
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nucleation requires higher amount of energy than the grain growth process, as shown in Figure 5. The values
of E; as a function of the at. % of Si were 707.2 kJ/mol, 879.2 kJ/mol, 835.4 kJ/mol and 811.5 kJ/mol for O at.
%, 0.5 at. %, 1 at. % and 2 at. %, respectively. It can be seen that these values reached the maximum at 0.5 at.
% Si and then, tended to decrease down to 2 at. % Si. The same behavior was also observed for E, (Ex=516.4
kJ/mol at 2 at. % Si) and E,, (E, = 490.2 kJ/mol at 2 at. % Si). Since there are not a correlation between ATy
(Figure 2b) and the activation energies (Figure 5), the Ty, (Trz = To/T1) parameter were calculated i.e., Tr, =
0.591, 0.594, 0.599 and 0.602 for x =0, 0.5, 1 and 2, respectively. However, also this semi-empiric parameter

did not show a correlation with obtained activation energies.

Figure 5. Obtained values of E,, E, and E,, as a function of at. % Si

In previously studies [16, 17], the correlation between the small amounts of Si and the GFA for a CussHf>5Tizg
metallic glass was studied. The results shows that the d. obtained were 4 mm, 7 mm, 4 mm and 1 mm for
CussHfssTiz0, Cusas Hf4sTi20S10 s, CusaHfasTi20S1; and CussHfasTi20S12, respectively. However, these d. values
did not correlate with “post-mortem” parameters obtained from thermal analysis (such as AT and T,), thus
these parameters are unreliable indicators of GFA for these metallic glasses. Comparing the effect of Si on the
GFA of the ternary CussHf>5Tiz0, and on the activation energies of binary CussHfss glassy alloys, a good
correlation can be observed between the d. and E,, Ex and E;, values (in the range of x =0, 0.5 and 1). This
could be explained due to the fact that the maximum values of d. and energies corresponded to the addition of
0.5 at. % Si and then decreased with higher amounts of such element. For that, the activation energies could

be used as a parameter of the GFA in binary Cu-Hf (and ternary Cu-Hf-T1i) metallic glasses.

3.2 Isothermal crystallization analysis
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The isothermal analysis of CussHfss with small amounts of Si was carried out in the super-cooled liquid
region, ATy, at different annealing temperatures. It is noted that all the DSC curves (in isothermal annealing)
exhibited a single exothermic peak after a certain incubation time, t, this parameter is expressed as the time
between the samples reach the chosen annealing temperature and the beginning of the crystallization time. It
can be seen that the crystallization is via “nucleation and growth” due to the fact that if a higher annealing

temperature is needed, the annealing time will be lower [23], as shown in Figure 6.

Figure 6. DSC curves of studied metallic glasses

To obtain the crystallized volume fraction as a function of annealing time, the following equation was used
[24]:
A

a(t) = Z (2)
where A is the total area of the exothermic peak and A(t) is the partial area of exothermic peak between the
onset crystallization time and the chosen time. It can be noted that when increasing the annealing temperature
(between T, and Ty) the crystallization process is much faster, this could be attributed to the fact that at higher
annealing temperatures, the atomic mobility is much larger. It was observed that this behavior was the same

for the four alloys studied (Figure 7). Due to the above, the minor additions of Si did not change the typical

sigmoidal dependence with time, in these vitreous materials.
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Figure 7. Relationship between crystallization fraction (o) and annealing time at different annealing temperatures for the studied Cu-

based metallic glasses

To study the isothermal crystallization kinetics of Cuss.x<Hfs4sSix (where x =0, 0.5, 1 and 2), the Johnson-Melh-
Avrami equation (JMA) [19, 25] was used:

a(t) =1-exp{-[K(t-D"]} 3)
where 7 is the Avrami exponent, which is related to the characteristics of nucleation and growth during
crystallization, 7 is the incubation time and K is a reaction rate constant related to the activation energy for the
process. The values of k and n can be determined using the following relationship:

In[-In(1 —a())] =nnK +nin(t —1) @

When plotting the In[—In(1 — a(t))] against In(t — 1) for different temperatures, the IMA plots can be
obtained and the Avrami exponent # and the reaction rate constant K can be calculated from the slope and
intercept of the curves. Figure 8 shows, for the crystallized fraction between 0.1 and 0.9, the IMA plots at the

chosen annealing temperatures.
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Figure 8. JMA plots of the studied metallic glasses

The average values were n = 2.60 for CussHfss, n = 2.58 for CusssHf4sSios, n = 2.44 for CussHf45Si; and n =
2.3 for Cus3HfssS1, glassy alloys. It can be noted that when increasing the amount of Si, the average value of n
tends to decrease. These results are given in Table 2. It can be seen that when approaching temperatures close
to Tg, the values of n also drops. A plausible explanation of this can be given in terms of the annealing
temperatures, as at lower annealing temperatures (near to T,), the atomic diffusion is retarded, and for that,
there is an impact on the nucleation and growth (resulting in a drop in nucleation rate). Moreover, when the
annealing temperature is near to Ty, the mobility of the atoms is relatively easy, promoting the increase of the

nucleation rate.

It is known that the values of Avrami exponents are related to different crystallization transformation
mechanism [26, 27]: with #n = 3 implies a volume nucleation and two dimensional growth, with n = 2 there is a
bulk nucleation and one dimensional growth. However, even though the obtained Avrami exponent’s values
have a tendency to increase as a function of at. % of Si, it is not possible to affirm that there is a change in the
nucleation mechanism, due that the variations in the average values on n values are lesser than 0.3 Therefore,
the small additions of Si, greater than 0.5, may be changes the crystallization mechanism (because at 0.5 at. %

of Si, the maximum activation energies values were found). This could be attributed to the fact that the small
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additions of Si > 0.5 at. % could be used to form a HfSi, phase, since the heat of mixing between Hf-Si is -77

kJ/mol and between Cu-Si is -19 kJ/mol, thus it is easier to form a phase between Hf-Si than between Cu-Si.

Table 2. Kinetics parameters for the glassy alloys studied

Composition Annealing temperature | Incubation time, T Avrami exponent, 1 Reaction rate

(K) (min) Constant, K
771 13.77 2.84 0.33
776 7.87 3.01 0.49

CussHfss 781 4.92 2.82 0.79
786 3.14 2.59 1.04
791 1.42 1.72 1.77
781 13.88 3.07 0.31
786 8.44 2.98 0.60

Cuss.sHf45S10.5 791 5.24 2.6 1.06
796 3.13 2.12 1.74
801 1.6 2.09 2.14
791 11.54 2.92 0.39
796 7.02 2.94 0.666
CussHfy5S1, 801 4.24 2.56 1.17
806 2.9 1.96 1.79
811 1.75 1.83 2.04
796 21.91 3.06 0.48
801 14.1 2.96 0.76
Cus3Hfs4sS1, 806 791 2.31 1.51

811 491 1.61 2.10
816 3.22 1.59 2.32

The activation energy can be obtained by means of Arrhenius equation for the isothermal crystallization
process using the relation between the time required, (o), for a given crystallized fraction, a, and the

annealing temperature [19]:

Ec

t(a) = tyexp [ﬁ (5)

where #) is a constant. Figure 9 shows the approximate straight lines obtained by fitting the experimental
values using Arrhenius equation as a function of crystalline volume fractions (o = 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6,
0.7, 0.8 and 0.9). The plots of In t(a) vs 1000/T, could be obtained from the fitting straight line. According to
the slope of the straight lines, the average values of activation energy were 433 kJ/mol, 535 kJ /mol, 495
kJ/mol and 479 kJ/mol for CussHfss, Cuss sHfs5Si0 5, CusaHfssSi; and CussHfysSio glassy alloys, respectively.

These values are very close to those obtained by means of continuous heating, implying that the
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crystallization follows a very similar phase transformation mechanism in isothermal and non-isothermal
heating [28]. From this, the highest value of activation energy corresponds to 0.5 at. % Si and then tends to
decrease as a function of the increment of Si in the alloys. It is important to point out that these values are

higher than those for the CussHfss glassy alloy.

Figure 9. Determination of the activation energy as a function of the different crystalline volume fractions, a, for the studied alloys

The activation energy as a function of crystallization volume fraction is shown in Figure 10. For all of the
studied alloys, the local activation energy decreased as the crystallized fraction increased, this is due to the
fact that the activation energy consist in two main components: nucleation (related to T) and grain growth
(relate to Tp). Initially, the activation energy values suggested the presence of a high-energy barrier. As the
crystallization process takes place, the energy necessary for the nucleation decreases, and for that, the total
value of the activation energy is lower. However, as can be seen in Figure 9, the local activation energies are
greater with the addition of 0.5 at. % Si and then tends to decrease down to 2.0 at. % Si. This confirms that

the activation energies showed a good correlation with the GFA of the investigated Cu-based metallic glasses.
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Figure 10. Local activation energy as a function of crystallized volume fraction for the studied metallic glasses

4. CONCLUSIONS

The crystallization kinetics of CussHfss, Cuss sHfssSios, CussHfssSi; and CussHfssSi, glassy alloys and the
effects of microaditions of Si were studied by means of differential scanning calorimetry under isothermal and
continuous heating. Under continuous heating the obtained activation energies were determinate according to
the Kissinger’s model. In case of the CussHfys alloy, the obtained values were E; = 707.18 kJ/mol, Ex =
453.70 kJ/mol and E, = 430.44 kJ/mol, according to our previous report. On the other hand, the highest E,, Ex
and E, values were obtained at 0.5 at. % of Si, i.e. E; = 897.20 kJ/mol, Ex = 516.41 kJ/mol and E, = 490.22
kJ/mol. The lowest values of activation energies were found with the addition of 2.0 at. % of Si (Eg =811
kJ/mol, Ex = 483 kJ/mol and E, = 459 kJ/mol). These results indicated that the alloy with 0.5 at. % of Si has
the largest thermal stability, being the alloy with 2.0 the easiest to vitrify. The activation energy reached its
maximum values at 0.5 at. % of Si and then tended to decrease. The average values of the obtained Avrami
exponents, under isothermal conditions, were n = 2.60, n =2.58, n = 2.44 and n = 2.3 for the CussHfss,
Cuss.sHf45S10 5, CussHf45S1; and CussHfssS1, alloys, respectively. Due to the above, the crystallization
mechanism may changes with additions greater than 0.5 at. % of Si. The possible formation of phases

between the Hf-Si pair could explain the change of crystallization mode for this family alloy.
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ABSTRACT

The crystallization kinetics of CussHf35Ti10, CussHf30Ti1s and CussHf25Tixo glassy alloys were investigated by
means of differential scanning calorimetry, under non-isothermal conditions, in terms to provide a correlation
between the crystallization kinetics and d. of these alloys. Activation energies of glass transition, onset and
peak crystallization were analyzed by the Kisinger, Ozawa and Boswell equations. The resuls showed that the
addition of at. % Ti in amounts of 15 and 20 % modified the crystallization mechanism of three to four stages.
The obtained ATy can not be used to give an explanation of the GFA, because there was no correlation
between ATy and d.. The values of the crystallization kinetics using the Kissinger, Ozawa and Boswell models
increase as a function of at. % Ti, indicating the increment of the thermal stability of the glassy alloys. The
activation energy calculation can be used as a parameter to predict the GFA of the Cu-based metallic glasses.
This is due that the more energy is required to crystallize an alloy, the greater d. value it presents.

Keywords: Crystallization kinetics, Metallic glasses, Differential scanning calorimetry (DSC), Activation

energy.

1. INTRODUCTION

Since the early 1990s, many bulk metallic glasses (BMGs) systems have been developed which offer great
potential for commercial applications [1, 2]. However, several binary and multicomponent Cu-based glassy
alloys compositions have been studied and analyzed in terms to try to understand the glass formation, thermal
stability, mechanical properties and crystallization kinetics of these alloys [3-10]. Therefore, it is know that
the kinetics for amorphous materials are sensitive to the activation energy of crystallization, mechanism of
nucleation and growth process, the crystalline phase, crystallization time and temperature [11]. More recently,
the crystallization kinetics of CussHfss were investigated by isothermal and non-isothermal and the obtained
vales of E,, Ex and E, were 700.8, 469.4 and 444.73 kJ/mol, respectively and proves that the local activation
energy decreased as a function of the increment of the crystallization volume [12]. On the other hand, an
exhaustive study of metallic glass formation of CuH,Ti,, where x = (40-70) at. %, y = (5-30) at. % and z =
(10-36) at. % was carried out [13] showed that there is a glass forming area with critical glassy diameter (d.)
between 0.1 and 6 mm, at the compositional range of (54-57) at. % Cu, (24-27) at. % Hf and (17-20) at. % Ti.
However the magnitude of T, y and & parameters showed limitations for predicting the glass forming ability

(GFA). In the present work, the CussHf35Tiio (d. = 1 mm), CussHf30Ti1s5 (d. =2 mm) and CussHf25Tiz (d. = 4
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mm) glassy alloys were selected in order to provide a correlation between the crystallization kinetics and d. of
these alloys. Thermal parameters were investigated by non-isothermal analysis by differential scanning
calorimetry (DSC). Crystallization kinetics were analyzed by means of Kissinger [14], Ozawa [15] and

Boswell [16] methods.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURES

CussHfss-xTix (where x = 10, 15 and 20 at. %) alloy ingots were prepared by arc melting mixtures of Cu
(99.99 % pure), Hf (99.8 % pure) and Ti (99.6 % pure) under an argon atmosphere. The weigh losses in
melting were negligible (<0.1 %) and so the alloy compositions represent the nominal values. The alloy ingots
were melted at least five times to ensure good compositional homogeneity. Ribbon glassy samples were
produced by chill-block melt spinning in a He atmosphere at a roll speed of 25 m/s with an injection pressure
of 0.4 bar and a nozzle orifice diameter of 0.8 mm. The gap between the crucible and the copper wheel was
approximately 5 mm. The DSC samples were mechanically cut from ribbons. The information of thermal
properties, such as glass transition (T,), crystallization (Tx), solidus (Tm) and liguidus (T) temperatures and
the crystallization kinetics of the studied alloys were characterized by non-isothermal heating in a TA SDT
Q600 calorimeter under constant flow of high purity Ar in alumina sample holders. The heating rates used in
DSC experiments were 5, 10, 20, 30 and 40 K/min up to a temperature of 973 K. For each sample, two
identical DSC runs were performed. The second run of the samples, in its crystalline state, serving as in situ
recorded base line was subtracted from the first DSC run to obtain the final measurement curve. The DSC
measurements were calibrated using a fresh zinc standard, giving an accuracy of + 0.2 K and = 0.02 mW.
Structural characterization was examined by X-ray diffraction (XRD) using Co radiation (A = 1.78897 A) ina
diffractometer SIEMENS D-5000.

3. RESULTS AND DISCUSSION

3.1 Structural characterization of glassy samples.

The XRD pattern of the CussHfys-xTix (where x = 10, 15 and 20 at. %) glassy alloys are presented in Fig. 1.
This pattern consist only of a broad diffraction peaks in the 20 range of 36° to 58°, with the absence of
crystalline peaks, indicating a fully X-ray glassy phase [17]. Besides, confirming the XRD glassy pattern, the
ribbons could be bent through 180° without fracture. The glassy ribbon thickness was approximately 26 pm *
3, corresponding to the wheel speed of 25 m/s and showed high metallic luster.
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Figure 1. XRD patterns of the CussHfysTiy (Where x = 10, 15 and 20 at. %) glassy alloys

3.2 Thermal analysis

In Fig. 2 shows the DSC curves for CussHf3sTi10, CussHf30T11s and CussHf25Tia0 glassy alloys, from ambient
temperature up to 1573 K at heating rate of 20 K/min. All DSC curves exhibited a clear glass transition (Ty)
followed by an extended super-cooled liquid region (ATx = Tx — Ty) before the onset of crystallization (Tx).
Additionally, the solidus (Tw) and liguidus (T1) temperatures are also shown. It can be noted the presence of
three exothermic crystallization peaks (the first peak of crystallization is associated with T;) at 10 at. % Ti.
Therefore, the crystallization process in this composition is in three stages. On the other hand, at 15 and 20 at.
% Ti, the crystallization phenomena occurs in four stages, associated with the four crystallization peaks in
DSC curves. This could be due that beyond of 15 at. % Ti, there is the formation of new phases between
alloying elements [13]. Besides, there is a presence of ternary eutectic point at the CussHf3sTiio glassy alloy
composition because DSC curves only showed a single melting peak. In case of CussHf3Tiis and
CussHf>sTias glassy alloys, there is the presence of two melting peaks, indicating the off-eutectic compositions

[18].
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Figure 2. DSC curves from ambient temperature up to 1573 K for CussHf3sTijo, CussHf30Ti;s and CussHf25Tiy glassy alloys
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3.3 Non-isothermal kinetics analysis

The crystallization DSC curves at the heating rates of 5, 10, 20, 30 and 40 K/min are shown in Fig. 3. It can
be noted that all characteristic temperatures of this glassy alloys are shifted to higher temperatures as a
function of the increment of heating rate, indicating that T, and Ty display a strong dependence on the heating
rate in continuous heating [19, 20]. The values of T, Tx, T, and ATy at the different heats flows chosen are
listened in Table 1. Additionally d.values (from ref. [13]) are listened too. Traditionally, the super-cooled
liquid region, ATy, (a measure of glass thermal stability which is defined as the resistance of glasses towards
devitrification upon reheating above T,) has proposed as a possible explanation of the GFA of glassy alloys,
due to a large AT, region, the glassy phase produced is very stable and that it resist crystallization [21, 22].
However, as it is observed, there is no correlation between ATy and d. values, since when the d. value is
maximum (d. = 4 mm) the ATy value was 29 K. when dc =2 mm, ATx. On the other hand, when the d. value

is minimum (d. = 1 mm), the AT value was 50 K.
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Figure 3. DSC curves of studied alloys at different heating rates
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Table 1. Values of T, Ty, T, and d. of the studied alloys

Composition H"(E‘I;ﬁ;;‘te Ty (K) | Ta(K) Tp(K) ATx(K) ‘:n{flf)]

5 728 | 773 | 780 | 45

10 735 | 783 791 48
CussHf3sTiio 20 742 792 802 50 1

30 746 | 800 | 808 54

50 749 | 805 | 816 | 56

5 724 | 746 | 756 | 22

10 730 | 756 | 766 | 26
CussHf30Tiis 20 736 763 775 27 2

30 742 771 781 29

50 744 | 776 | 788 3

5 700 | 735 | 743 26

10 715 | 743 | 752 | 28
CussHfzsTizo 20 722 751 76l 29 4

30 725 | 757 | 767 | 32

50 728 | 762 | 772 | 34

The activation energy of glass transition and crystallization for the CussHf35T110, CussHf30Ti;s and
CussHf25Tiy glassy alloys can be evaluated by means of Kissinger’s method [14] according to:

L ) _ C 1
(5)-m @

where £ is the heating rate, R the gas constant and 7 is the specific temperature (7, 7k or 7), E, is the
effective activation energy for glass transition and crystallization temperatures (7, 7x and 7,) and C'is a
constant.

Additionally the activation energies were calculated by Ozawa’s ecuation [15]:

Ln<1)=&+C )

Ln(z)=&+C 3)

aplot of Ln (X/B) vs 1000/T (where X = T2, 1 and T, for Kissinger, Ozawa and Boswell models, respectively)

could be obtained from the fitting line. Based on the slope of these plots (Fig. 4-6), the effective activation

energy for glass transition, onset and peak of crystallization could be obtained.
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Figure 4. Kissinger’s plots for studied glassy alloy, from which E,, E, and E, are calculated.
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Figure 5. Ozawa's plots for studied glassy alloy, from which E,, E, and E,, are calculated.
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Figure 6. Boswell's plots for studied glassy alloy, from which E,, E, and E, are calculated.
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The obtained values of activation energies by means of the three proposed models were presented in Table 2,
Table 3 and Table 4. The values of E; as a function of the at. % Ti were 437.42 kJ/mol, 441.08 kJ/mol and
456.79 kJ/mol for 10 at. %, 15 at. % and 20 at. %, respectively. It can be seen that the maximum activation
energy value was founded at 20 at. % Ti. The same behavior was presented with the Ex and E; values. The
value of E, is higher than those for Ex and E,, implies that the atomic diffusion requires lesser amounts of
energy in crystallization (exothermic peaks) than in the glass transition (endothermic peak). Besides,
considering that the nucleation are related to Ex and grain growth with Ej, the nucleation requires higher

amounts of energy than the gran growth process [23]. This applies for the three selected models.

Table 2. Activation energies by means of Kissinger’s model

Activation energy

Kissinger | at. % Ti

(kJ/mol)

10 437.42

E; 15 441.08
20 456.79

10 325.14

Ex 15 330.59
20 350.64

10 301.11

Ep 15 319.06
20 333.15

Table 3. Activation energies by means of Ozawa’s model

Activation energy

Ozawa | at. % Ti (kJ/mol)
10 449.70
Eq 15 453.29
20 468.73
10 338.24
Ex 15 343.24
20 363.08
10 314.36
Ep 15 331.89
20 345.74

Table 4. Activation energies by means of Boswell’s model

Activation energy

Boswell | at. % Ti

(kJ/mol)
10 443.56
Eg 15 447.18
20 462.76
10 331.68
Ex 15 336.91
20 356.86
10 307.73
Ep 15 325.48
20 339.38
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As can be seen, by increasing the at. % Ti in the selected glassy alloys, increase the obtained activation
energy values. This implies that the thermic stability of the studied alloys increase as a function of the amount
of Ti, and for that, the CussHf35Tij0 glassy alloy shows lower thermal stability than the other compositions,
this is due that this alloy needs less energy to crystallize. Nevertheless, the obtained AT parameter implies
this composition presents the highest thermal stability of all. On the other hand, the CussHf>5Ti composition
presented the highest activation energy value without corresponding to the highest value of ATx. However,
there is a good correlation between activation energies and d.: the highest activation energy, the highest d.
value and for that, the activation energies could be used as a parameter of the GFA in ternary Cu-Hf-Ti

metallic glasses.

4. CONCLUSIONS

The effect of Ti on the crystallization kinetics of CussHfss-xTiy (where x = 10, 15 and 20 at. %) glassy alloys
was studied under non-isothermal heating by means of differential scanning calorimetry. The addition of at. %
Ti in amounts of 15 and 20 % modified the crystallization mechanism of three to four stages, however, further
analysis is required to identify the phases that are formed. The obtained ATx can not be used to give an
explanation of the GFA of the CussHf35Ti10, CussHf30Ti1s and CussHf25Tiy0 glassy alloys, because there was no
correlation between ATy and d.. Therefore, it is necessary to propose new methodologies or parameters that
describe the GFA of metallic glasses. The values of the crystallization kinetics using the Kissinger, Ozawa and
Boswell models increase as a function of at. % Ti, indicating the increment of the thermal stability of the glassy
alloys. The activation energy calculation can be used as a parameter to predict the GFA of the Cu-based metallic

glasses. This is due that the more energy is required to crystallize an alloy, the greater d. value it presents.
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Abstract

The glass forming ability, thermal and mechanical properties of some ZrCuAINi bulk metallic glasses, are
presented. The compositions of the obtained alloys were theoretically determined with the dense packing and
kinetic fragility index models. Cylindrical and conical ingots were produced using suction casting technique. It
was found that both alloys have a critical glassy diameter, D., of 3 mm. The gamma parameter, y, supercooled
liquid region, A7, and reduced glass transition temperature, 7,¢ parameters of the obtained glasses indicated
high glass forming ability. Both glasses have a fragility index, m ~ 40. The mechanical properties of the
investigated alloys showed a Young's modulus, £ ~ 83, total deformation, &/ ~ 5%, yield strength, o,= 1.6
GPa and hardness, H = 4 GPa. The incandescent spark produced when the glassy samples were mechanically

tested confirmed that the temperature increases, above the liquidus temperature, during the plastic deformation.

1. Introduction

Bulk metallic glasses, BMGs, are interesting metallic materials, as they can have exceptional properties or
combinations of properties that are often not achievable by their conventional crystalline counterparts [1]. The
Zr-based bulk metallic glasses have excellent mechanical properties, Young's modulus, E ~80, and tensile
strength, oy ~1.5 GPa, respectively. The excellent mechanical properties of Zr-based BMGs have been exploited
commercially in golf clubs, followed by tennis rackets, baseball and softball bats, skis and snowboards, bicycle
parts, scuba gear, etc. [2] Besides, various Zr-based BMG’s have shown promising potential for biomedical

applications [2, 3].

Many criteria have been used to describe the glass-forming ability, GFA for example: the critical diameter
parameter, D., which is directly proportional to the GFA. The D. parameter corresponds to the maximum
thickness of an alloy with glassy structure. In order to explain the glass formation and thermal stability of the
glasses, criteria have been based on the transformation temperatures, some of the most used thermally obtained
parameter are the gamma parameter, y = 7./(Tg+T), supercooled liquid region, AT,=(T, — T), and reduced
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glass transition temperature, 7,,=7,/T;, where T, T; and T, represent the crystallization, glass-transition and
liquid temperatures, respectively. However, these parameters can only be determined from previously obtained
glasses [2, 4], and therefore, are called “post-morten”. On the other hand, topological models have been
proposed in order to describe the glass formation, for example, the dense packing model. The dense packing
model (topological model) includes the calculation of the three-dimensional coordination number N7, which is
obtained for a radius ratio, R*, for maximum packing efficiency. The chemical compositions were calculated
based on a sphere-packing scheme (solute-centred clusters occupying an f.c.c. cluster unit cell). The efficiency

packing is calculated from the chemical composition and cluster unit cell length [5-7].

Angell et al. [8, 9] introduced the concept of fragility, which is defined as the increasing rate of the viscosity of
a supercooled liquid at the glass transition temperature, during the cooling process. From this concept, the term
“kinetic fragility, m”, was proposed as a good indicator of glass formation. The magnitude of m, is defined in

terms of the shear viscosity, as defined in Equation 1.

= O logn(D) 1)
0 log(Tg/T) —

Therefore, m is an index that shows how fast the viscosity increases while approaching the structural arrest at
T,, the temperature at which the viscosity # = 10'2 Pa s [10]. The kinetic fragility index was used as a glass

forming parameter, being calculated as follows [11]:
m =12(K/. +0.67) ()

Where, K is the bulk modulus (GPa) and G is the shear modulus (GPa).

Form the resulting value of m, the glass-forming liquids were originally classified as strong and fragile liquids.
The top and bottom values of such parameter were estimated between 16 substances, which were considered

“strong” (high GFA) and 200 for ‘fragile’ systems with low GFA.

The topological model of densely packed clusters and the kinetic fragility index, have been used in the design
of BMG in quaternary alloys systems [12]. Based on these models, several ZrCuAINi alloys were calculated.
The compositions with higher packing efficiency were experimentally investigated. In this work, the GFA of
some Zr based alloys is explained in terms of the topological model of densely packed clusters, kinetic fragility
index, critical diameter and thermal parameters. In addition, the microestructural and mechanical properties for

the investigated glassy alloys are assessed.
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2 Theoretical calculations and experimental procedure

2.1 Theoretical chemical compositions calculations

Chemical compositions of the ZrCuAINi system were calculated using the topological model of densely packed
clusters [5-7]. First, the calculations of atomic radii ratios, R = r/ro, between the solute atoms, r; (i = o, p and
y) and solvent atoms, ro, were carried out. Depending on the R value, the number of coordination, N7, was

calculated using equations (3-5) [6].

41
NT = T 0.225<R <0414
2 3
6 arccos (sin (g) [1 - ﬁ]z ) —-m 3)
41
NT = I 0.414 <R <0902
2 4
8 arccos (sin (%) [1 — ﬁ]z ) — 27 “)
41
NT = T 0902 <R
2 5
10 arccos (sin (g) [1 - ﬁ]z ) —3m )

For the quaternary system, it was considered that each atomic specie was accommodated in its corresponding

place of the fcc cell clusters. Therefore, the number of solvent atoms, No, was calculated as follows [5]:

Ne (6)

where, NV, is the number of coordination calculated with equation (4).

The chemical composition was obtained with the total number of atoms resulting from the sum of No+ la + 1
+ 2y, since in the fcc packing, there is 1 3 site and 2 vy sites for each a site [5]. The o and B concentrations are
the same and it is possible to obtain various chemical compositions considering different positions of the solute

atoms in the cluster cell.

2.1.1  Efficiency packing calculations

In order to determine the cell cluster volume, V.., for each calculated composition, equations (7-9) were used
[5]. The d<i00>, d<110- and d<i11> distances were compared and the distance of greater magnitude, A,, was used

to calculate the cell cluster volume, Ao>.
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Y ™

2 4 2
Doigos = 2rq | [(Re + 1) —§+ (RB+1) -3

4 (®
deqio> = 4rg | [(Rq +1)2 — 3

)

4 2 4 2 4
d<1g1> = 2rq \/(Ra+1)2_§+\/(RB+1) _§+2\/(RY+1) -3

where, R, Rg y Ry are atomic radii ratios of r/ro, i = 0, p and v.

Since the packaging efficiency value, EP, could be directly proportional to the glass forming ability, the EP is

calculated as follows:

Vat (10)

EP =
Vcell

where, V, is the volume of the atoms in the fcc cluster cell and V. is the volume occupied by the cell clusters.

2.1.2  Fragility index calculation

The fragility index for the calculated composition was obtained with equation (2). The values of bulk modulus,
K (GPa) and shear modulus, G, (GPa) were determined with the “rule of mixtures” [10] and finally, the

calculated compositions were classified according to the resulted, m values, obtained from the same equation.

2.2 Experimental procedure

The alloys ingots were prepared from elemental metals of pure Zr, Al, Ni, Cu (purity > 99.8) by arc-melting,
under a Ti gettered Ar atmosphere. The ingots were re-melted five times to ensure chemical homogeneity. The
alloy compositions represent the nominal values since the weight losses in melting were negligible (<0.1 %).
Conical alloy ingots of length 30 mm, minimum diameter of | mm and maximum diameter of § mm, were
produced by copper mould suction-casting within the argon arc furnace. Similarly, ingots of 2 mm in diameter
and 37 mm length were produced. The conical ingots were cut crosswise in 3 and 4 mm of diameter and verified
by X-ray diffractometry by means of a Siemens D5000 diffractometer using Cu Ko radiation to determine the
critical glassy diameter, D.. Cylindrical samples were used for hardness and compression test. The compression
test was carried out at a strain rate of 0.016 s!, using a Zwick Roell testing machine at room temperature.
Scanning electron microscopy (SEM) JEOL JMS 600 equipped with an energy dispersive X-ray spectrometer

EDX was used for elemental mapping (chemical homogeneity) and microstructural analysis. The thermal
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behaviour was investigated by means of TA instruments SDT-Q600 differential scanning calorimeter, with a

flow of argon at a heating rate of 0.5, 0.67 and 0.83 K s°!.

3. Results and discussion

3.1 Glass-forming ability

The Zrs>3Cux39Ali19Nii19 and Zrs7,Cuzi4Ali0.7Nii07 compositions were calculated by means of the dense
packing model [5-7]. Table 1 shows the calculated chemical compositions with the topological model. The
packing efficiency changes according to the central positions of the clusters o, B, v and Q. According to the

model the atomic concentration is approximately 10% a, f 10%, 20% and Q vy 60% [5].

Table 1. Calculated values of packing efficiency, EP %, and fragility index, m, for the Zr-Al-Ni-Cu system.

Chemical composition Packinbg;: fof:ciency Fragility index m
Zrs72Nia1 4Al107Cui07 46.98 39.7
Zrs72Cuz1.4Al10.7Ni10.7 46.56 40.8
Zrs3.1Niz3 sAli17Cuin 7 41.91 39.6
Zrs523Cuz3.9Al11 9Nij19 40.57 40.8
Zrs3.1Alx sNij 7Cuin g 40.13 40.7
Zrs23Al239Ni119Cuir g 39.21 40.6

The percentage packing efficiency, EP % values and chemical compositions of the Zrs;,Niaj4Alio7Cuio7
(46.98) and Zrs72Cus1 4Al10.7N110.7 (46.56) are rather similar, thus its GFA is expected to be also akin. However,
in order to improve the cooling rate in the solidification process, since the heat transfer index, &, of Cu (398 W
m'K") is higher than Al and Ni (237 and 91 Wm™'K"!, respectively) [13], the Zrs72Cuz;4Al107Nij7 and
Zrs23Cu239Al119Ni11.9 compositions were selected to be experimentally produced. The fragility index value of
the chosen Zrs7,Cuzi4Ali07Nio7 and Zrs»3Cuz30Ali19Nii 9 compositions was 40.8, indicating also the
possibility to form a glassy phase for both alloys.

Figure 1 shows the conical and cylindrical ingots obtained by the suction casting technique. The suction casting
technique is normally used in order to obtain a glassy phase in bulk shapes (> 1 mm in diameter), this has
extensively been used [14-17]. The ingots showed metallic lustre, which indicates that the preparation process
did prevent the oxidation of the alloys. The alloys cylindrical bars were useful for the mechanical testing and

the conical ingots were taken for the critical glassy diameter assessment.
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Figure 1. Conical and cylindrical ingots obtained from suction casting; a) conical sample, b) cylindrical sample, ¢) Cu mould.

Figure 2 shows the XRD patterns of the studied alloys with 3 mm cross-section. Both alloys have a diffuse
diffraction pattern localized between 20 ~ 30° - 50° without a detectable sharp Bragg peak. Therefore, these
alloys can be considered as BMG's with a critical glassy diameter, D, of 3 mm. It also confirms the usefulness

of theoretical models used to design bulk metallic glasses in the studied system.

Figure 2. XRD patterns for the 3 mm cross-section ZrCuAlINi studied alloys.

Figure 3 displays the X ray diffraction patterns of the same alloys, but now, for samples with a cross-section of
4 mm. The patterns showed the presence of sharp peaks in 206 ~ 30° - 100°, which indicates that the alloys
analysed have a partly crystalline structure. It is worthy of mentioning that the amount of glassy phase dropped

considerably, i.e. from a fully glassy phase (figure 2) to a 20/80-glassy/crystalline structure.
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Figure 3. XRD patterns for ZrCuAINi alloys of 4 mm cross-section.

Figure 4 shows the elemental EDS mapping taken from the scanning electron microscope. The EDS analysis
results indicated the chemical homogeneity of the Zrs;2Cuz1 4Al10.7Nii07 alloy. It is also evident that no atomic
segregation was found, the mapping showed a homogeneous atomic distribution in the as-cast bulk metallic
sample. It is worthy of note that the chemical homogeneity were identical for both, experimentally, obtained

Zr-based alloys.

Figure 4. Chemical mapping of the Zrs; ,Cuy; 4Al;07Ni 07 glassy alloy.

Figures 5-6 show the thermograms at different heating rate of the Zrs7,Cuzi4Alig7Nijo7 and
Zrs23Cu239Al119Ni119 glasses. The exothermic peaks were plotted upward and downward endothermic. The
peaks intensity and transformation temperatures, such as glass transition 7g, crystallization 7%, solidus 7, and

liquidus T}, varies with respect to the heating rate, Hqz.
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Figure 5. Thermal analysis at different heat rates for the Zrs; ,Cu,; 4Al 07Nijo 7 alloy

Figure 6. Calorimetric analysis at different heat rates of Zrs, 3Cu»3 9Al;; 9Nij; 9 alloy

Table 2 resumes the transformation temperatures values from the differential scan calorimetric curves showed
in Figures 5-6. It includes the GFA thermal parameters of the glassy alloys. The AT, values of the
Zrs7,Cuz1.4Al107Ni10.7 are slightly high than Zrs; 3Cu23 0Al11.9Ni11 9 at different heating rates. Although the AT,
difference is minimal, the £P % plays an important role in the magnitude of this parameter, i.e. as the EP %

increases the atomic diffusion decreases, affecting the magnitude of the supercooled liquid region.
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Table 2. Thermal properties and GFA thermally obtained parameters for the investigated alloys.

Glass Hae Toe T Tw T AT=TeTy Tg= y=
K W K K (K (K) TyTn  TATHTY

0.83 666 765 1067 1170 985 0.624 0.416

Zrs12CuzaAliosNies  0.67 659 763 1064 1154 1042 0.619 0.42
0.5 653 762 1059 1145  108.7 0.617 0.423

0.83 693 784 1058 1145 91.4 0.654 0.426

Zrs23Cus oAl oNijie 067 689 779 1053 1143 90.6 0.654 0.425
0.5 685 774 1047 1140  89.7 0.653 0.424

The transformation temperatures at a heating rate of 0.67 Ks' for the Zrs72Cuai4Alio7Nijg7 and
Zrs»3Cuz39Al119Ni11 9 glasses are similar to those Zr-Al-Ni-Cu glasses reported at the same heating rate [16].
Regarding to 7, parameter, Turnbull suggested that at 7,,> 0.66, homogeneous nucleation of the crystalline
phase is completely suppressed. Most typically, a minimum value of 7,, = 0.4 has been found to be necessary
for an alloy to become a glass, but the higher the 7, value, the easier it is for the glass to form [2]. The T
average values of Zrs72Cuz; 4Al107Ni107 and Zrs; 3Cu239Al119Nij19 are 0.62 and 0.65, respectively, matching
with T, criterion. According to y parameter, BMG's can be obtained with y > 0.35, which is consistent with the
y values obtained experimentally for the investigated glassy alloys.

On the other hand, the cooling rate for glass formation in sections of 3 mm is between 770 and 885 Ks™!, which
is higher than in sections of 4 mm (540 — 620 Ks''), when casting in water-cooled copper moulds. This also

explains the obtained vitreous structure in the investigated alloys with D, of 3 mm [18].

1.2 Mechanical properties

Table 3 shows the elastic properties of the calculated chemical compositions with the dense packing model [5-
7], for the ZrCuAINi system. The Young's modulus E, shear modulus G and bulk modulus K, were calculated
with “rule of mixtures”. The Table also includes the values of the elastic constants for cubic system ¢;;, ¢;2and

c44. The elastic constants C;; were calculated with 11-13 equations [10].

ci = K+ (5)6 (11)
¢12 = BK — ¢11)/2 (12)
€ =G (13)
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Table 3. Elastic properties of the calculated compositions. Elastic constants, EC, and elastic constants relationships.

. EC
Chemical Elastic constants EC (GPa) Relationships
composition E G K v Ci Cr2 Cu Ci2/Ci1 CudlCrr

Zrs57,Niz14Al107Cur07  76.1 43.1 113.7 0.3317 156.8 92.2 43.1  0.5881 0.2746
Zrs572Cuz14Al10/Ni107  83.8 40.1 109.5 0.3368 149.5 89.4 40.1  0.5981 0.2679
Zrs3 NipsAli;Cuiny 754 37.5 106.5 0.3424 144 87.8 37.5  0.6098 0.2601
Zrs523Cu3 0Al119Ni 9 83.9 40.9 111.6 03367 1525 91.2 409  0.5978 0.2681
Zrs3 1Al sNisCuiry - 90.7 38.2 103.7 0.3359 1419 84.6 382 0.5966 0.269
Zrsy3Al39Nip1 9Cuing - 90.8 383 103.9 0.3358 142.2 84.8 383  0.5965 0.269

Figure 7 shows a Blackman diagram of the theoretically calculated chemical compositions (packing model). It
shows the values at the upper left (low c4s/c;; and high c;2/c;;), which indicates ductile mechanical behaviour
[19]. The theoretical values of Poisson’s ratio for the calculated compositions were added to the Blackman
diagram. The calculated values of Poisson ratio of all compositions are higher than the critical value (v ~ 0.32),
which also suggests a ductile mechanical behaviour [10]. The Poisson’s ratio v, of the Zrs7,Cuz; 4Al197Nii07

and Zrs» 3Cuz3 9Al;19Ni1 9 alloys is 0.336, indicating the same mechanical behaviour.

Figure 7. Blackman diagram and Poisson’s ratio for the alloys shown in table 3

Figure 8 shows the compressive stress-strain curves of the investigated alloys. The mechanical behaviour of
both alloys is very similar, matching with the calculated Poisson’s ratio and Blackman criteria. The amount of
plastic deformation obtained for both alloys did confirm that the theoretical calculations does match with the
experimental results, as the percentage of the total deformation doubles the typical values for BMGs (< 2%).
Table 4 shows the values of the mechanical properties for the BMG's experimentally obtained; the hardness H,
deformation ¢ % and yield strength o;, were obtained at room temperature. This table also includes the values
of the Young’s modulus, E* and hardness, H", calculated using the EH,'~2.5 and Eo;"'~50 relationships [10].
As mentioned above, the plastic deformation almost triple the values of the standard metallic glasses, e. i. 5.2

and 5 % for the, Zrs7,Cuz1.4Al10.7Ni10.7 and Zrs; 3Cu23.9Al11.9N111.9 respectively. The Young’'s modulus calculated
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with the “rule of mixtures” and the £ oy '~50 relationship of the Zrs72Cuz; 4Al107Nij07(83.8 and 85.0 GPa) and
Zrs5»3Cu239Al11.9Ni119 (83.9 and 85.0 GPa) glasses were alike. The serrated behaviour of both BMG’s was

observed at the crest peaks.

According to reference [2], when shear bands form and propagate, a sudden drop in load is noticed in the stress—
strain plot. The surrounding material recovers elastically and arrests the shear-band propagation. When this

process gets repeated, serrated flow can be obtained.

Figure 8. Compression Stress — Strain curves of the Zrs;,Cu,; 4Al 97Nijg7 and Zrs, 3Cup3.9Al11 9Niy 9 glasses.

Table 4. Experimentally and theoretically obtained mechanical properties for the Zr based BMG investigated.

Yield strength oy Hardness, H E*=50cy H*=2.50y
Chemical composition €%
(GPa) (GPa) (GPa) (GPa)
Zl’57A2C1l21A4A110A7Ni10A7 1.6 4.0 52 85 4.2
Zl’52A3C1l23A9A111A9Ni11A9 1.57 4.0 5.0 85 4.2

3.2.1 Fracture

Figures 9a-d show the Zrs;,Cuz1.4Ali07Niio7 sample tested under compression load. The fracture angle of the
shear plane for Zrs7,Cuz1.4Al107Nij0.7 and Zrsz 3Cuz3 9Al11.9Nij1 9 glasses were ~ 45°, corresponding to the shear
fracture mode and the phenomenon of “inhomogeneous” deformation. The shear fracture mode is typical in
compression and tension tests of BMGs where the final fracture occurs along the shear plane declined to the
applied loading axis, as shown in Figure 9b. The shear fracture mode often appears in ductile BMGs (such as
those based Zr, Cu, Ti and noble metals) [20]. Figure 9d shows the characteristic fracture patterns of the Zr-
based metallic glasses. The vein-like patterns, river-like patterns, shear bands and smooth regions are clearly

observed.
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Figure 9. Fracture of Zrs; ,Cuy; 4Ali7Nijo7, @) Angle fracture, b) Shear plane, c) Cross section d) Characteristic patterns.

Lewandowski and Greer reported an experimental method based on a fusible coating, which showed that the
temperature increases, over a few nanoseconds, during the plastic deformation [21]. This report also mentioned
that such temperature increment could be as high as a few thousand kelvin. Figure 10 shows the mechanical
compression test of the Zrs72Cuy; 4Al107Nij0.7 bulk metallic glass. Here an incandescent spark was produced
when the glassy samples were mechanically tested. From this, it can be assumed that the temperature increment
on the fracture surface was much higher than that of the liquidus temperature for the investigated alloys. This

experiment also confirms the results reported in reference [21].

Figure 10. Incandescent sparks produced after the compression test.
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4 Conclusions

The compact packing and fragility index models resulted rather useful in designing the chemical composition
for the Zr-based alloys with good glass formation ability and ductility. The critical glassy diameter for the
Zrs57,Cuz1.4Al10.7Ni10.7 and Zrs> 3Cu03.9Al11.9Ni11.9 BMG's was 3 mm. The good GFA of the alloys investigated
was confirmed by the results of the thermally obtained parameters: AT, T,, and y. The use of the dense packing
and kinetic fragility index models did help to predict glass-forming composition in the alloy family investigated.
The amount of plastic deformation obtained for both alloys confirmed the predictions of the theoretical
calculations, as the percentage of the total experimentally obtained deformation almost triples the typical values
reported for convectional BMGs (=5%). During the compression of the glassy samples, an incandescent spark
was produced, confirming the increment of temperature, above the liquidus temperature, during the plastic

deformation.
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