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In questo articolo vengono studiati gli aspetti termodinamici della trasformazione primaria. Lo studio
viene prima applicato alla solidificazione dellafase liquida e quindi esteso alla cristallizzazione di una
fase amorfa. Vengono illustrati gli aspetti teorici ed i metodi numerici per la determinazione dellaforza
motrice per la nucleazione delle fasi cristalline. Da questa è possibile determinare la composizione del
nucleo più probabile. La metodologia viene prima applicata ad alcuni esempi, basati sul modello delle
soluzioni regolari. Mediante l'uso di programmi di calcolo delle proprietà termodinamiche CALPHAD

(Computer Calculation of Phase Diagrams) Ia metodologia viene applicata ai sistemi Al-Nd e Fe-B come
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La formazione di una fase cristallina da una matrice liquida
r amorfa è una trasformazione termicamente attivata del pri-
mo ordine termodinamico, e come tale awiene tramite la
nucleazione della nuova fase e la sua successiva crescita.
fale processo è alla base della produzione di materiali nano-
ristallini, ottenuti mediante la cristallizzazione di un vetro
m condizioni tali da avere massima frequenza di nucleazio-
ne e ridotta velocità di crescita.
La teoria della nucleazione fornisce un'espressione per la
hequenza di nucleazione che dipende da parametri cinetici e
úandezze termodinamiche, quali I'energia di interfaccia e la
Ìifferenza di energia libera fra le due fasi. Nel corso di que-
;to lavoro, si focalizza I'attenzione su quest'ultima grandez-
za in casi di trasformazione primaria, ossia di precipitazione
li una fase avente composizione diversa dalla matrice. As-
;umendo che, a seguito dell'evento di nucleazione, la com-
rosizione della matrice risulti sostanzialmente inalterata,
malizzando opportunamente le curve di energia libera, si è
:ffettuato il calcolo della composizione della fase nucleante
: della forza motrice relativa a tale processo. L approccio è
;tato applicato dapprima ad una serie di sistemi ideali basati
;ul modello delle soluzioni regolari e quindi ad aléuni siste-
ni reali. Una soluzione analitica del problema non sempre è
rcssibile e, per questo motivo, si è ricorso ad un approccio
li tipo numerico usando il metodo CALPHAD (Computer
lalculation of Phase Diagrams) che, attraverso l'oftimizza-
rione di dati sperimentali, rende possibile il calcolo delle
,-rndezze termodinamiche relative alle varie fasi, anche al
li fuori delle condizioni di equilibrio stabile.
ì stato condotto uno studio Ju diversi sistemi A-B modello
ú fine di valutare I'affidabilità e la versatilità del metodo nu-
nerico. Si è poi estesa I'applic azione a sistemi reali in grado
li formare vetri che, per opportuno trattamento termico,
lanno origine a nanocristalli.

I risultati dei calcoli sono stati confrontati con i dati speri-
mentali a disposizione ed hanno pennesso di descrivere il
meccanismo di crisfallizzazione di leghe amorfe nei sistemi
considerati.
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Si consideri una trasformazione primaria. Si analizzi la for-
mazione di una singola fase solida da una fase liquida di
composizione x! a una temperatura T, arbitrariamente mino-
re della temperatura di liquidus, Tr. Supponiamo ora che I'e-
vento di nucleazione lasci una fase liquida di composizione
invariaîa. Determiniamo poi la forza motrice per la nuclea-
zione mediante il metodo delle tangenti parallele []. I poten-
ziali chimici per i due componenti del sistema in fase liquida
sono dati dai punti di intersezione con i due assi delle ordina-
te della tangente alla curva di energia libera della fase liquida
alla composizione xL". Analogamente, i potenziali chimici dei
due componenti in fase solida possono essere determinati
considerando la curva di energia libera della fase solida. Le
differenze di potenziale chimico sono definite come:

(l) Atn=tri-pl " AFu=p'"-pi
Risulta evidente che la forza motrice è massima se Apo =
Apu. Dato che il nucleo più probabile è quello avente la
composizione che massimizzalaforza motrice, la composi-
zione del nucleo più probabile, xsu, corrisponde alla compo-
sizione alla quale la tangente alla curva del solido è parallela
alla tangente alla curva del liquido, come mostrato in figura
1. Di conseguenza, la composizione del solido che massi-
mizzala forza motrice è la composizione in corrispondenza
della quale la tangente alla curva di energia libera del solido
è parallela alla tangente alla curva di energia libera del liqui-
do alla composizione xlu fissata.
La condizione necessaria per trovare la composizione del
nucleo più probabile è quindi:
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(9) lG=F'" -pk =RTInxs" -G: -RTlnx!
Dall'equazione (7) si deduce che, fissata la composizione
del liquido dipafienza, G'risulta da:

(10) (-Gl +Gl)=-agn +TAS^ +AII' -TAS"
* Se I'entalpia di fusione dei due componenti è uguale
(AHA = AH"), si ha che

xl
(ll) G'=TAS^ -TASB +RTlnl_;

Quindi, fissata la composizione del liquido, G'/RT risulta
costante al variare della temperatura. Questo comporta che,
applicando I'equazione (8), si ottiene, al variare della tempe-
ratura, sempre lo stesso valore per la composizione del nu-
cleo più probabile.
4 Se invece, è uguale I'entropia di fusione dei due compo-
nenti (ASo = ASB) e se x! = 0.5, si ha

(12) G'= AII' - AHA

Nel caso in cui AH'>AHA, G'>0 e quindi G'IRT cresce al di-
minuire della temp:eratui'à. Analogamente si comporta xs",
per cui al diminuire della temperatura si ottiene un nucleo
via via più ricco del componente B. Nel caso in cui

^HB<AHA, 
G'<0 e quindi G'/RT diventa sempre più negativo

al diminuire della temperatura. Si ottiene pertanto, al cresce-
re del sottoraffreddamento, un nucleo via via meno ricco del
componente B rispetto alla composizione di equilibrio.

Sel[ua{'::ni r*g*{ari
Se il parametro d'interazione delle due fasi non è nullo, non
è possibile determinare in modo analitico la composizione
del nucleo più probabile. Non siamo infatti in grado di risol-
vere in modo analitico I'equazione (2). Si consideri ora, per
semplicità, una soluzione ideale allo stato solido ma regola-
re allo stato liquido. Essendo in possesso di tutti i dati ter-
modinamici necessari, si può far uso dell'equazione [3]:

(13) (r" -r).(s^ -as")*Rrh#*=
-r."11_*!)

=RT. ln ^P---L --xl0-x;'*)

dove x i*n ò lu composizione della fase solida all'equilibrio.
Mediante questa equazione, fissata la composizione della fa-
se liquida, conoscendo la differenza di entropia per la fusio-
ne degli elementi e dal diagramma di fase di equilibrio, è
possibile calcolare la forza motrice e Ia composizione del
nucleo a qualunque temperatura. Nel caso limite della nu-
cleazione di un elemento puro, per esempio B, I'equazione
(3) risulta semplificata

(14) AG=ApB =(Tr -TX^SI -nhx!;
Questa soluzione vale solo quando si considera per la solu-
zione liquida un comportamento regolare e per quella solida
un comportamento ideale. Nel caso in cui questa condizione
non si verifichi, l'equazione (2) può essere risolta solo nu-
mericamente.

JUtUTIUìil lHdit
Il problema è risolvibile solo in modo numerico. La condi-
zione fondamentale per trovare la composizione del nucleo
6 AFe = AP" dove

L

(15) Arrt =^Gl+nrr'{+rrf'" **l't
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Fig.l Energia libera dellefasi liquida e solida infunzione della
composiT.ione a temperatura costante,

Fig. I - Free energy ofliquid and solid phases at constant
temperature as a function of composition.

dove GL e Gs sono, rispettivamente, I'energia libera di
Gibbs della fase liquida e della fase solida. Laforza motrice
per la nucleazione può essere definita come

(3) AG = AtrB = pi - p!.
In base al modello delle soluzioni regolari [2], secondo il
quale I'energia libera di una fase i è data da

(4) Ci =(1-*")"'o +xuGi +CJ1(l-xs)xu +

+ RTkl - x6)ln(1 - xu) + *s t'*sl
dove C2, è il parametro d'interazione che non dipende né dal-
la temperatura né dalla composizione, si ha:

^^i(5) gf-=-ci. +ci +nrrr'-:9-+Oi -29;xuaxB 1-*B

dove Gi e G'u sono le stabilità reticolari, rispettivamente,
del componente A e B, e i = L, S a seconda che ci si riferisca
rispettivamente alla fase liquida o a quella solida.

JUtU4!Uttt 
'UgC{l

Nel caso di soluzione ideale sia allo stato liquido sia allo sta-
to solido, il parametro d'interazione f2 è nullo in entrambe le
fasi, per cui I'equazione (2) diventa:

lacs I --s(6) l= I =-csA +cfi +RTI' xB- :c'
\ ds /..s 1- *È. ,xB

dove

L(7) ": l*:l = -ck + c! + Rr,, *;
[ *u l.; - 1-"1

Assumendo poi come riferimento gli elementi puri in fase
solida e risolvendo in funzione della composizione del nu-
cleo, si ricava un'espressione analitica per il calcolo della
composizione del nucleo più probabile:

G'

^RT(8) xi =-=
l+ eF

La forza motrice per la nucleazione risulta essere:
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love p!'L e pf's sono i potenziali chimici di eccesso dell'ele-
nento j nella fase liquida e solida rispettivamente, e dove j =
\ oppure B. Si pone per la fase solida [4]

1-v!(16) q(T)=RTh^ lB +pi't -trur''
xB

: per la fase liquida

i17) EG)=^cl -aGl +Rrhf#+pl'' -r.'i''
ìissate la temperatura e la composizione della fase liquida,
;i calcola ((T), determinando poi la composizione del nu-
feo più probabile cercando glizeri della funzione

il8) f(xl)=q(r)-((r)
)er ogni composizione corrispondente a uno zero della fun-
rione, si calcola la forza motrice in base all'equazione (3),
love

lle) rrl =lcl +Rrlnxi +pf i

;on i = S, L. La composizione che massimizzala forza mo-
rice è la composizione del nucleo che ha la maggior proba-
rilità di formarsi.
Vel caso della precipitazione di un composto stechiometrico
'un elemento puro o un composto intermetallico) la compo-
;izione della fase nucleante non può cambiare. Quindi, il
rroblema si riduce al calcolo della sola forza motrice, deter-
ninabile mediante il metodo delle tangenti parallele.
futti i dati termodinamici necessari sono stati ricavati me-
liante il metodo CALPHAD, ed in particolare mediante il
)rogranìma BINFKT di Lukas [5].

nÍe t il YÀlrÍ r ?\xf t'à tf f tr.rfù r!\eJuLgftl* L gÀJguJJtu!tL

ioiuaiani r*gei.ari
I metodo numerico elaborato è stato applicato a una serie di
:asi diversi. In particolare, si è fatto riferimento al generico
;istema binario considerato da Pelton [6]. Si consideri un si-
;tema A-B i cui elementi hanno stessa entropia di fusione
'10 J mol-1 K-1) e temperatura di fusione di 800 K e 1200 K.
Sia per la fase solida che per la fase liquida si assume il mo-
lello delle soluzioni regolari con energia libera di Gibbs di
)ccesso indipendente dalla temperatura. Variando i parame-
ri d'interazione, si generano diversi diagrammi di fase. Fis-

sata la soluzione liquida come ideale (Or=0) si è variato il
parametro di interazione della fase solida per studiame I'in-
fluenza sulla variazione della composizione del nucleo più
probabile e della forza motrice in funzione del grado di sot-
toraffreddamento. Si è fissata pari a 0.5 la composizione
della matrice e si sono considerati i casi in cui Or-0, 10,20,
30 kJ/mol. In figura 2 sono riportati gli andame-nti di (lTL)
in funzione della forza motrice (2.a) e di (xs"- x lr0; Q.b).le
quattro rette di figura2.a hanno andamento confrontabile e
si incontrano per T=T' dove la forza motrice è nulla. Hanno
tutte pendenza positiva. Infatti, al crescere del sottoraffred-
damento, laforza motrice per la nucleazione diviene via via
più negativa e quindi, la trasfonnazione risulta più favorita.
Inoltre, la pendenza è tanto maggiore quanto minore è il pa-
rametro d'interazione della fase solida: a parità di sottoraf-
freddamento, la trasformazione risulta tanto più favorita
quanto maggiore è Or. In figura2.b, sono riportati i dati re-
lativi alla variazione della composizione del nucleo più pro-
babile, espressa in termini di scostamento dalla composizio-
ne del solido di equilibrio. Si possono fare alcune considera-
zioni: 1) in tutti i casi si ha andamento verso destra, cioè
verso composizioni più ricche in B al diminuire della tempe-
ratura; 2) al crescere del parametro di interazione della fase
solida, la deviazione dalla composizione di equilibrio si ri-
duce, a parità di grado di sottoraffreddamento. Inoltre, men-
tre la curva a (Qr=g) presenta concavità verso I'alto, le altre
curve {Or>0) presentano concavità verso il basso. Tale di-
versità è legata al fenomeno della solubilità rientrante. Swa-
lin [7] ha osservato che la tendenza di un sistema a dare so-
lubilità rientrante è direttamente legata all'entalpia molare
parziale relativa AHS del soluto B nél solvente sóhdo a, au-
mentando al crescere di questa. Poichè AHi è data da

(20) lt4 =or11-*';
al crescere del parametro d'interazione della fase solida,
AHS cresce e si ha 1'avvicinamento di x! verso x i'"n orr"r-
vata in figtra2.b.
Si consideri ora il caso di una soluzione liquida e una solu-
zione solida regolari, fissando Or_=10 kJ/mol e f)r=3Q
kJ/mol. Il diagramma di fase ottenuto è mostrato in figura 3.
Il sistema è carafterizzato da un eutettico. Si è fissata la
composizione della matrice liquida pari a 0.1 . In figura 4.a e

4.b la temperatura è riportata in funzione, rispettivamente,
della forza motrice per la nucleazione e della composizione
del nucleo. Si consideri la figura 4.a, in cui la temperatura è

riportata in funzione della forza motrice per la nucleazione

Fig. 3 - Diagramma di fase del sistema A-B con soluzíoni regolari
liquida (Qr=10 H/mol) e solida (Qs=30 kJ/mol).

Fig. 3 - Phase diagram for an A-B system based on the regular
solution model for the liquid ( dlr= I 0 kJ/mol) and s olid ( Q s= 30
W/mol) phases.
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îig. 2 - Andamento dellaforza motrice (2.a) e della composiqione
lel nucleo più probabile (2.b) in funzione del sottoraffreddamento
'T-7") per un sístema A-B con soluzioni regolari liquida e solida.

îig. 2 - Driving force for nucleatíon (2.a) and composition of the
ucleus (2.b) as a functíon of undercoolins (T-7,) for an A-B
;-,-stem based on the regular solution model for the liquid and solid
thases.
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Fig. 4 - Temperatura infunzione di: a) AG per la nucleazione di
un solido ricco in A (sin) e di uno ricco in B (dx) da un liquido con
xs=O.1; b) composizione del nucleo più probabile. Le linee del
díagramma di stato di fi9. 3 vengono riportate per riferimento.

Fig.4 - Temperature as afunction of: a) drivingforcefor
nucleation of a A-rich (sín) and B-rich (dx) solid from a.liquid
with composition xu=Q.l' b) composítion of the nucleus. The
phase diagram offig. 3 is reportedfor comparison.

di un solido ricco in B (dx) e di un solido ricco in A (sin): le
due rette si incrociano in modo che al di sotto di T. risulta
più probabile la formazione di un nucleo ricco in'8. Per
T>T, invece, è più probabile la formazione di un nucleo ric-
co in A. Laforza motrice per la nucleazione di un solido ric-
co in B è nulla a TA mentre laforza motrice per la nucleazio-
ne di un solido ricco in A è nulla a T' Entrambe dipendono
dalla temperatura, ma in modo differente e si incontrano a
T, temperatura di inversione. Dalla figura 4.b, si nota che
per bassi sottoraffreddamenti (T>Ti) il nucleo più probabile
(curva a tratto pieno) ha una composizione ricca in A, men-
tre, per sottoraffreddamenti maggiori (T<Ti), il nucleo più
probabile è ricco in B. Dal diagramma di fase (fig.3) si nota
infatti che a un certo grado di sottoraffreddamento (T=To),
si incontra la curva di liquidus metastabile per cui subentra
la possibilità che nuclei un solido ricco in B. Si può conclu-
dere che serve un elevato grado di sottoraffreddamento ri-
spetto a To affinché si sviluppi una forza motrice sufficiente
alla formazione di un nucleo ricco in B.

S'isterxa r**&e ;x *:a*;* &*
Recentemente è stata rivolta particolare attenzione verso
materiali amorfi a base Al contenenti terre rare con concen-
trazioni di Al fra 80 e 907oat. Tali sistemi mostrano, in se-
guito a trattamenti termici opportuni, la formazione di una
fase uAl nanocristallina uniformemente distribuita entro la
matrice vetrosa. I materiali così prodotti presentano ottime
proprietà meccaniche. La nostra attenzione è stata in parti-
colare rivolta al sistema Al-Nd, per il quale è disponibile
una ottimizzazione del diagramma di fase e delle funzioni
termodinamiche attuata mediante 1a metodologia
CALPHAD [8].

d Sulla base delle energie libere delle fasi liquida, amorfa e

C cristallina si può determinare la forza motrice per la nuclea-

0 zione in funzione della temperatura e della composizione.
l\l La crislallizzazione primaria di Al non varia significativa-
{ mente la composizione della matrice, per cui la forza motri-

^ì 
ce per la nucleazione di Al primario può essere definita co-

) me la differenza fra i potenziali chimici di Al nel liquido
'l (amorfo) e nelle fasi cristalline Alr"" e Al11Nq. In termini di
d composizione del nucleo che si forma, esso è costituito sem-

d pre daAl puro o daAl,,Ndr. Si è considerato il caso di com-

posizione prossima all'eutettico fra Alr"" e Al'Nd' corri-
spondente alla composizione AlorNd., e si è valutata laforza
motrice per la nucleazione delle due-lasi cristalline a partire
dalla fase liquida. Sotto la temperatura di transizione vetro-
sa, il sistema passa dallo stato di liquido sottoraffreddato al-
lo stato amorfo ed il calcolo è stato effettuato per questa fa-
se. In particolare, la temperatura di transizione vetrosa è sta-
ta definita come la temperatura alla quale sono uguali non
solo i potenziali chimici, ma anche l;entropia, I'entalpia e
I'energia libera delle fasi liquida e amorfa e corrisponde a
638 K per tutte le composizioni [8]. Gli andamenti della for-
za motrice per la nucleazione di Al11Nq e di Alr"" sono mo-
strati in figura 5.a nel caso di una matrice di composizione
eutettica e in figura 5.b nel caso di una matrice ipereutettica.
Nel caso di una matrice di composizione eutettica,laforza
motrice per la nucleazione di Alr"" è sempre maggiore di
quella per la nucleazione del composto intermetallico
Al11Nq. La nucleazione primaria di Alr"" comporta la for-
mazione di aree localmente impoverite di Al, nelle quali il
massimo contenuto di Nd può essere approssimato dall'e-
quilibrio metastabile {r1 Alr* e-Iquido sottoraffreddato. La
variazione in composizione nell'intorno dei precipitati pri-
mari riduce 7a forza motrice per l'alluminio e incrementa
quella per il composto intermetallico. Così, quest'ultimo
può nucleare accanto all'Al puro, portando a una cristalliz-
zazione eutettica. A causa della dipendenza dalla composi-
zione e dalla temperatura dell'energia libera di Gibbs delle
fasi liquida e amorfa, la forza motrice per la nucleazione di
Al11Nq mostra un massimo a circa 725 K. E da notare che
la diminuzione della forza motrice, che eventualmente si an-
nulla intorno ai 450 K, non implica un avvicinamento all'e-
quilibrio ma semplicemente I'uguaglianza dei potenziali
chimici degli elementi nelle due fasi. Per leghe di composi-

Al,r. 5.4: Al,,rNef .
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Fig. 5 - Forzamotrice per la nucleazione di AIr,,e di Al,Ndrin
funzione della temperatura per leghe Al-Nd di'composilione pari
al 37aat. Nd (a) e 9%oat.Nd (b).

Fig.5 - Drivingforcefornucleaîion of Alr,,andAl ,,Ndras a

function of temperature for Al-Nd alloys:"a) 3 arTo Nd and b) 9
at%o Nd.
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zione ipereutettica, la forza motrice per la nucleazione del-
l'intermetallico è presente per T minori della temperatura di
liquidus e resta sempre maggiore di quella per la nucleazio-
ne di Al puro. A causa della stabilizzazione della fase liquida
ad alto grado di sottoraffreddamento, la nucleazione delle
due fasi cristalline mostra forze motrici confrontabili a circa
400 K. Per temperature inferiori, dovrebbe formarsi preferi-
bilmente Alr"". Concludendo, la nucleazione di fasi cristalli-
ne primarie ad alto grado di sottoraffreddamento (cioè du-
rante la cnstallizzazione di una fase amorfa) può essere si-
gnificativamente diversa da quella suggerita dal diagramma
Ji stato.

iistema reate Fe-B
Uinteresse tecnologico del sistema Fe-B per lo sviluppo e
I'applicazione di materiali metallici è ampiamente ricono-
;ciuto. E noto infatti che la temprabilità del ferro è notevol-
nente aumentata dalla presenza del boro. Inoltre, è stato os-
ìervato che l'aggiunta di boro gioca un ruolo importante
rella formazione di leghe ferrose amorfe, che spesso esibi-
;cono proprietà magnetiche superiori rispetto ai materiali
:ristallini convenzionali. Infine, la dispersione di nanoparti-
:elle di Feo"" all'interno di una matrice vetrosa a base Fe-B
ruò determinare interessanti proprietà magnetiche [9]. Vista
'importanza tecnologica di queiti materi;h, risulta di fon-
lamentale importanza una descrizione termodinamica atten-
libile del sistema Fe-B, per il quale sono riportati in lettera-
ura alcuni calcoli termodinamici [10, 11, 12]. Recentemen-
e [3] è stata fornita una descrizione ottimizzata del sistema
ìe-B, basata su dati sperimentali termochimici e di diagram-
na di fase, sfruttando il programma Thermo-Calc ll4l. La
lescrizione termodinamica oftimizzata così ottenuta è risul-
ata essere in buon accordo con i dati sperimentali, almeno
n relazione alle condizioni di equilibrio stabile. Partendo da
luesta, è stata aggiunta la fase metastabile Fe.B, la cui esi-
;tenza è stata segnalata per la prima volta da Kahn [15], per
a quale sono state riportate I'entropia e I'entalpia di forma-
done [16]. La nuova fase viene descritta come un composto
;techiometrico senza contributi magnetici all'energia di
iibbs. Questa descrizione sarà in seguito indicata come de-
crizione SGTE, in quanto utilizzala descrizione delle stabi-
ità reticolari proposte dal gruppo SGTE [17].
tlon è stata finora riportata una descrizione termodinamica
lella fase amorfa per questo sistema, introducendo un calore
;pecifico di eccesso per la fase liquida che rendesse conto di
rna progressiva stabilizzazione del liquido sottoraffreddato
ispetto alle fasi cristalline al diminuire della temperatura.
)uesto problema è stato affrontato assumendo che l'impac-
:amento degli atomi di ferro nella struttura amorfa sia vici-
ro all'unità close-packed tipica del Fe, [18]. Questa assun-
ione ha suggerito di estrapolare it caloîe specifico del ferro
iquido dalla temperatura di fusione alla temperatura isoen-
ropica, in cui l'entropia della fase liquida è uguale a quella
lella fase fcc (T*=$Sl K). Al di sotto di questa temperatura,
a fase amorfa e quella Fe, vengono considerate con lo stes-
o calore specifico. Tale descrizione verrà nel seguito indi-
rata come descrizione C.liq=sqs1.
ie la descrizione SGTE%rnisce una buona rappresentazio-
re del sistema in condizioni di equilibrio, in condizioni di
ottoraffreddamento presenta invece delle lacune. Infatti, si
r valutato il calore di cristallizzazione, alla temperatura di
i50 K, per leghe amorfe, descritte come estrapolazione della
ase liquida, aventi composizione frarl l3Voat. e il26%oat. di
I, che formino le fasi Feo"" e Fe.B. I risultati ottenuti sono
nostrati in figura 6, dove il confronto con i dati sperimenta-
i riportati in letteratura [19] evidenzia i limiti della descri-
ione SGTE in condizioni di sottoraffreddamento. Ripeten-
lo, secondo la descrizione C.liq=sss1, la determinazione del
alore di cnstallizzazione. si ottengono valori più vicini a
pelli sperimentali, come mostrato in figura 6. D'altra parte,

Fig. 6 - Entalpia di cristallizzazione di leghe amorfe Fe-B a 650 K
infunzione della composizione secondo le descrizioni SGTE e
Coliq=66s1 e confronto con i dati di lexeratura [19].
Fig. 6 - Enthalpy of crystallisation of Fe-B amorphous alloys at
650 K as a function of composition calculated according to the
SGTE and C oliq=6os1 ùstcription for the heat capacity of liquid
iron. Experimental points I l9l are reporfedfor comparison.
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Fig.7 - Porzione del díagramma difase Fe-B [14] utiliTT,ando le
descrizioni SGTE e Crliq=c6s7 ps, la stabilità reticolare del Fe.

Fig.7 - Partial Fe-B phase diagram according to the SGTE and
C oliq=66s7 ùstcription for the heat capacity of liquid iron.

la descrizione Coliq=cas1 determina un abbassamento della
temperatura di eirtettico di equilibrio fra il Fe e il FerB, co-
me mostrato in figura 7. Per ottenere una migliore rappre-
sentazione del sistema in condizioni di sottoraffreddamento,
sarebbe pertanto necessaria una nuova ottimizzazione del si-
stema introducendo dati relativi alle fasi metastabili ed im-
ponendo una transizione vetrosa anche per le leghe.
Utllizzando entrambe le descrizioni e fissata la composizio-
ne della matrice liquida di partenza al valore dell'eutettico
FerrB,r, si è valutata, mediante I'applicazione del metodo
numerico elaborato, la forza motrice per la nucleazione di
Feo"" puro, di FerB e di FerB in funzione della temperatura. I
dati ottenuti sono illustrati in figura 8, dove sono riportati
tutti i risultati della descrizione SGTE e quelli per il Feo..
del la descrizione Coliq=cost.
Dalla figura 8. si déduce che è sempre il Fe,B la fase che ha
la maggiore tendenza a nucleare. Analisi s$erimentali [19]
indicano però, nel caso della cistallizzazione di fasi amorfe,
la formazione della fase metastabile FerB. Questo indica
che, se la formazione di FerB è termodinàmicamente la più
favorita, essa è però cineticamente sfavorita rispetto alla fa-
se Fe3B. Questo fenomeno è stato osservato anche nel caso
di leghe liquide sottoraffreddate [16]. Si nota inoltre, che le
curve del Feb"" € del FerB si intersecano in due punti. In par-
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Fig. 8 - Forza motrice per la nucleazione di diverse fasi cristalline
in funzione della temperatura per una lega liquidrt F"uF ,r.
Fig. 8 - Driving force for nucleation of various solid phases from
liquid Fe rrB ,, as a function of temperature.

FjS,9 1 Forza motrice per la nucleazione di Feo,,puro e di Fe p
dallafase liquida infunzione della composizione a 650 K.

Fig. 9 - Driving force for nucleation of Fer* and Fe p from the
líquid at 650 K as afunction of compositiòi.

ticolare, le curve si incrociano a circa 900 K e a circa 1100
K. A queste temperature le due fasi hanno la stessa probabi-
lità di formarsi. Nell'intervallo interno a questi due valori di
temperatura, si forma preferenzialmente Fe3B, mentre per
valori di temperatura esterni a tale intervallo è il Feo"" a nu-
cleare per primo. Per effetto della stabilizzazione dèIFe li-
quido, la forza motrice per la nucleazione di Feo"" ottenuta
con la descrizione Cnliq=sss1 risulta più bassa iispetto a
quella ottenuta mediaite la descrizione SGTE. Fissata poi la
temperatura al valore di 650 K, si è eseguito il calcolo della
forza motrice per la nucleazione di Fer"" puro e di Fe,B in
funzione della composizione, per un infervallo di composi-
zione tipico di leghe formatrici di vetri (cioè tra 1l l}%oat. e
il307oat. di B). I risultati sono mostrati in figura 9. Per com-
posizioni inferiori a quella eutettica, nuclea preferibilmente
il Feo"", mentre per composizioni superiori ha invece mag-
giore tendenza a nucleare il FerB. Queste osservazioni tro-
vano un riscontro nelle evidenze sperimentali. Infatti, per le-
ghe amorfe con composizioni inferiori a circa ll lT Voat di B,
si ha la cristallizzazione primaria di Fen"" [19]. Per composi-
zioni superiori, si ha la formazione eutettica di Fe. + Fe"B,
fino a léghe contenenti 11257oat di B, dove ri o33!*u ,iou
cnstallizzazione polimorfa. La descrizione C-liq=cos1 p1s-
senta l'incrocio della curva del Feo"" con qo"nttu O"t nep a
una composizione più bassa di circa un 2voat.In figura 10 è
mostrata la curva di energia libera per la fase amorfa, consi-
derata come semplice estrapolazione a 650 K della fase li-
quida, in funzione della composizione. In base ad essa, si

anr orl'rr

Fig. I0 - Curve di energía libera infunzione della composiTione
per il sistema Fe-B a 650 K.

Fig. I0 - Free energy curves for Fe-B at 650 K as a function of
composition.

può comprendere il meccanismo di cristallizzazione. Per
composizioni inferiori al l'l%oat di B, la cristallizzazione
primaria di Feo"" lascia una fase amorfa stabile, caratterizza-
ta da una composizione pari a circa il 267oat di B. Al contra-
rio, per composizioni con un più alto contenuto di B, la cri-
stallizzazione primaria di FerB lascia una fase amorfa insta-
bile, contenente circa ll 27oat di B, che tende immediata-
mente a trasformarsi in una fase cristallina, dando luogo ad
una trasform azione eutettica. Ovviamente, eventuali proces-
si di nucleazione eterogenea possono modificare significati-
vamente lo schema proposto.

c0Mcx-{.,sx&h{g

Lo studio dell'aspetto termodinamico della trasformazione
primaria, esteso alla cistallizzazione di fasi amorfe, ha por-
tato all'elaborazione di un metodo numerico per il calcolo
dellaforza motrice per la nucleazione,la cui applicazione a
diversi sistemi A-B modello ha consentito di valutarne I'af-
fidabilità e la versatilità. Il metodo è stato applicato ai siste-
mi reali Al-Nd e Fe-B in grado di formare vetri che, per op-
portuno trattamento termico, danno origine a nanocristalli. Il
confronto dei risultati ottenuti con i dati sperimentali a di-
sposizione ha permesso di descrivere il meccanismo di cri-
stallizzazione di leghe amorfe. Il calcolo è potenzialmente
estendibile ad altri sistemi, purché si sia in possesso di una
descrizione termodinamica soddisfacente anche in condizio-
ni lontane dall'equilibrio.
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The rate of nucleation of crystals determines the stability of
either undercooled melts or glassy phases. In some cases,
this rate can be very high so that a nanocrystalline material
is produced by crystallization of a metallic glass. The dri-
ving force for nucleation of ultrafine crystals can be ade-
quately understood with a detailed description of the ther-
modynamics of the undercooled liquid and of the amorphous
Vhase.
In the present papeti the thermodynamics of primary crystal
nucleation from liquid and amorphous alloys is investiga-
ted. The driving force for nucleation in primary transforma-
rion is related to the dffirence in the chemical potential of
a pure component between the liquid (amorphous) and solid
ohases. The max.imum driving force determines the compo-
sition of the nucleus, which can be found with the parallel
îangents construction. Examples based on simple thermody-
namic models are reported and the effect of dffirent para-
meters is briefly discussed. In the case of the ideal solution
model, the driving force for nucleation and the composition
cf the nucleus can be calculated by simple formulae. In the
case of the regular solution model, the solution of the equa-
rions can be only obtained numerically.
4 the rmodynamic analy sis of metallic glas s -formin g sy sîems
is reported by means of a CALPHAD assessment, in which
rccount is taken ofthe short range order in the undercooled
liquid through îhe existence of an excess specffic heat. Al-Nd
znd Fe-B systems have been invesîigatedfor Al-rich and Fe-

rich compositions, respectively. Experimental data available
in the literature for equilibrium and metastable phases have
been also collected. For Al-Nd, a reliable description ofthe
metastable phase diagrams can be achieved only by consi-
dering thermodynamic data of the amorphous phase. The
results demonstrate a stabilization of the liquid phase on un-
dercooling up to the glass transition temperature, where a
significant heat capacity dffirence between liquid and solid
phases has been estimated. The thermodynamic properties
of intermetallic compounds are also reassessed. For the Fe-
B system, dffirent behaviours for the specific heat of liquid
iron have been considered. In the case ofthe SGTE approa-
ch, where the heat capacity ofundercooled liquid gradually
reaches that of the solid phases, the experimental data can-
not be well reproduced. On the contrary, considering a
C,liq=g6s7 ftr pure iron in the temperature range between
the melting and the isoentropic temperatures, a befter
agreement is reached.
From the calculatedfree energies, the driving force for nu-
cleation of a primary phase has been computed as a func-
tion of temperature and composition. The crystal nucleation
of either a solid solution (fccAl or bccFe) or an intermetallic
compound has been considered.
Due to the stabilization of the liquid phase at high under-
cooling, the two crystalline phase show comparable driving
forces for the nucleationfrom the amorphous phase. In con-
clusion, the nucleation of primary crystalline phases during
the crystallization of a metallic glass can be significantly
dffirent from what is suggested by the equilibrium phase
diagram.
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