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RESUMO

Vitroceramicas s&o materiais produzidos a partir da cristalizacao
controlada de vidros. As propriedades destes materiais séo controladas pelas
naturezas e propor¢cbes das fases cristalinas e da fase vitrea residual
presentes. A sinterizacdo com cristalizagcdo concorrente € uma das rotas de
obtencdo destes materiais. Um dos modelos que descrevem o processo de
sinter-cristalizacéo € o modelo de Clusters, que permite o calculo da densidade
de compactos sinterizados a partir de parametros relacionados a composi¢cao
do vidro, como viscosidade (7), taxa de crescimento de cristais (U) e tensao
superficial (y), além de caracteristicas das particulas, como distribuicao

granulométrica, formato, empacotamento e a densidade de sitios de nucleacéo
superficial (Ns). A obtencdo dos parametros de entrada do modelo € uma tarefa
bastante trabalhosa, dificultando sua utilizacdo. Neste trabalho, foi realizada
uma analise critica do modelo de Clusters e suas bases, comparando-se 0s
resultados do modelo a sinterizacdo de particulas esféricas e irregulares de
diopsidio vitreo. O modelo de Frenkel foi capaz de descrever os estagios
iniciais de sinterizagdo apenas de maneira qualitativa, sendo necessario um
fator de ajuste de ~1/3. Com esta correcdo, o modelo de Clusters Modificado
foi capaz de descrever adequadamente a densificagdo dos pos em diferentes
condi¢cdes. O efeito da cristalizacao foi ligeiramente subestimado pelo modelo,
0 que pode ser explicado por um mecanismo de aumento de Ns nos poros
observado em trabalho anterior. Foi demonstrado que as particulas irregulares
arredondam durante o tratamento térmico, fazendo com que sua taxa de
sinterizacdo se aproxime gradualmente da apresentada por particulas
esféricas. Adicionalmente, um modelo para o célculo da fracdo cristalizada a
partir de nacleos na superficie e no volume de um vidro foi deduzido, podendo
ser aplicado para particulas sinterizadas e em estudos de cristalizagcdo por
DSC. Um novo método capaz de determinar a taxa de crescimento de cristais
em uma faixa de temperatura com uma unica analise de DSC foi desenvolvido

e testado com sucesso para trés vidros diferentes.
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ASSESSMENTS OF VISCOUS SINTERING MODELS AND DETERMINATION
OF CRYSTAL GROWTH RATE AND CRYSTALLIZED FRACTION IN
GLASSES

ABSTRACT

Glass-ceramics are materials obtained from the controlled crystallization
of glass. The properties of these materials are controlled by the nature and
proportions of the crystalline phases and residual glass present. Sintering with
concurrent crystallization of glass powders is one of the routes for the
development of these materials. One of the few models that describe sinter-
crystallization is the Clusters model, which allows one to calculate the density of
sintered compacts by knowing composition-dependent properties, such as

viscosity (7), crystal growth rate (U) and surface tension (y), and process-

dependent parameters, such as particle size distribution and the density of

surface nucleation sites (Ns). The determination of input parameters for the

model can be labor-intensive, which may difficult its use. In this work a critical
assessment of the Clusters model and its bases was performed by checking its
predictions against results of sintering of spherical and jagged diopside glass
particles. Frenkel's model was capable of describing the initial stages of
sintering only qualitatively, requiring an adjusting factor of ~1/3. With this
correction, the Modified Clusters model described the powder densification in
different conditions well. The effect of crystallization was slightly underestimated
by the model, which could be explained by a mechanism of Ns increase in the
pores surfaces as observed in a previous work. It has been demonstrated that
the jagged patrticles increasingly round during the heat treatment causing the
densification rate to gradually approximate that of spherical particles.
Additionally, a model for the determination of crystallized fraction from the
surface of particles was derived and can be applied for sintered particles or
crystallization DSC studies. A new technique capable of the determination of
the crystal growth rate in a temperature range using a single DSC run was

developed and successfully tested for three different glasses.
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1 INTRODUGCAO

Vitroceramicas sdo materiais obtidos a partir da cristalizacao controlada
de vidros e tém sido utilizadas em um grande numero de aplicacdes
tecnologicas [1]. A rota vitroceramica tradicional compreende a conformacéo do
vidro por processos tradicionais, seguido de tratamentos térmicos para
cristalizar o material de forma controlada. Tipicamente € realizado um
tratamento para a formacgao dos “embrides” das fases cristalinas dispersos pelo
volume do material, etapa conhecida como nucleacdo, seguida de um
tratamento para o desenvolvimento dos cristais para a formacdo da
microestrutura final, etapa de crescimento [1]. A mistura das fases vitreas e
cristalinas confere a esta classe de materiais uma vasta gama de propriedades
e combinacBes delas. A inducdo da nucleacdo volumétrica, contudo, ndo é
trivial. Costuma ser necessaria a adicdo de agentes nucleantes a composicao
do vidro, que atuam na formac&do dos embrides para a cristalizagdo. A
eficiéncia destes agentes varia para cada sistema, e ndo ha regra para sua
determinagéo.

Alternativamente, vitroceramicas podem ser produzidas pela
sinterizacdo de pos vitreos. Por esta rota, os pos podem ser processados por
meétodos ceramicos tradicionais, seguido de uma etapa de sinterizacdo em
temperaturas acima da temperatura de transicdo vitrea do material, onde
ocorre a cristalizacdo a partir das superficies das particulas. Assim, ndo sao
necessarios agentes nucleantes para induzir a cristalizacdo do material [1].
Nesse processo € necessario controlar as cinéticas de fluxo viscoso e
cristalizacdo para obtencdo da microestrutura desejada, pois, apesar de
fundamental para a obtencdo das propriedades de uma vitroceramica, a
cristalizacdo do vidro pode dificultar e até impedir a densificacdo do material
por fluxo viscoso [2]. Este processo é conhecido como sinterizagdo com
cristalizacéo concorrente ou simplesmente sinter-cristalizacao.

As propriedades da vitroceramica obtida s&do dependentes das
caracteristicas dos cristais e do vidro residual presentes na microestrutura e da

interacdo entre estas fases. E possivel ajustar as propriedades do material pelo



controle das proporcbes das fases presentes [1]. O calculo da fracdo
cristalizada em materiais obtidos por sinterizacdo é complicado pelo fato dos
cristais se formarem a partir da superficie das particulas, nédo estando
homogeneamente dispersos pelo volume do material.

Além da fragao cristalizada, a interconectividade, o tamanho e a fragéo
da porosidade remanescente do processo de sinterizacdo influenciam
fortemente as propriedades do material.

Existem modelos de sinterizacdo que descrevem a densificacdo de um
po vitreo [3—-7] em funcdo de parametros relacionados a cinética de fluxo
viscoso, como a tensdo superficial (y), a viscosidade (), a distribuicdo

granulométrica, a morfologia das particulas e o empacotamento a verde (pp), €

parametros relacionados a cristalizacédo superficial, como a densidade de sitios

de nucleacdo superficial (Ns) e a taxa de crescimento de cristais (U). A

obtencdo dos parédmetros de entrada do modelo é um obstaculo para sua
utilizagéo, por ser uma tarefa bastante trabalhosa.

O modelo de Clusters utiliza os modelos de Frenkel (F) e Mackenzie e
Shuttleworth (MS), respectivamente, para os estagios de sinterizagcao inicial e
final e pode ser usado para pos que apresentam uma distribuicdo de tamanhos
de particulas. A taxa de densificagdo é calculada assumindo-se que seu valor é
proporcional & fragdo nao cristalizada da superficie das particulas.

Os objetivos deste trabalho foram avaliar a influéncia da cristalizagao e
do desvio do formato esférico das particulas no processo de sinter-cristalizacdo
e realizar uma analise critica do modelo de Clusters e suas bases. Buscou-se,
também, um modelo capaz de descrever a evolucdo da fracdo cristalizada a
partir da superficie de particulas vitreas e um meétodo rapido para a
determinacao da taxa de crescimento de cristais por DSC.

Esta tese é organizada em sete sec¢des, incluindo esta Introducdo. Na
secdo 2, intitulada Revisdo Bibliogréfica, € realizada uma revisdo da literatura
sobre cristalizacéo e sinterizacdo de vidros. Na secdo 3, Materiais e Métodos,
sdo descritos os procedimentos envolvidos na producdo dos materiais e
realizacdo dos ensaios de sinterizacdo por dilatometria Optica e cristalizacao

por DSC. A secao 4, Resultados e Discussfes, € subdividida em quatro partes.



Em 4.1 sdo mostrados os materiais obtidos e sua caracterizacdo. Em 4.2 estao
reunidos os topicos referentes a sinterizacdo, incluindo a discussao e o teste
dos modelos de Frenkel, Mackenzie & Shuttleworth e Clusters, a avaliacdo da
influéncia da cristalizacdo e do formato de particulas na sinterizacdo e a
correcado do modelo de Clusters para sinterizagdo em regime nao isotérmico.
Na subsecdo 4.3 é abordado o calculo da fracdo cristalizada a partir da
superficie de particulas, sendo o modelo Cénico, proposto neste trabalho,
deduzido e comparado aos modelos da literatura. Em 4.4 um novo método,
capaz de determinar U em uma faixa de temperaturas utilizando uma Unica
curva de DSC, é proposto e testado para 3 diferentes vidros. As conclusdes
deste trabalho sé@o apresentadas na secdo 5 e na secédo 6 sao feitas sugestdes
para trabalhos futuros. A secdo 7 lista as referéncias utilizadas neste trabalho.

Esta tese conta com quatro apéndices, que tratam: A - da
caracterizacdo e reducdo dos gradientes térmicos presentes no forno do
dilatbmetro 6ptico; B — da analise das imagens obtidas neste equipamento,
incluindo o cddigo computacional utilizado; C — dos erros associados ao
meétodo de determinacdo da taxa de crescimento de cristais por DSC e; D — do
célculo da linha de base sigmoidal utilizada no tratamento dos dados obtidos
por DSC.






2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 VIDROS

Vidros sdo materiais ndo cristalinos que apresentam estrutura similar a
do estado liquido e que se transformam continuamente em um liquido ao
serem aquecidos. Essa transformacao ocorre na faixa de transicao vitrea. Em
situacdes praticas, costuma-se caracterizar a faixa de transicéo vitrea por uma

Unica temperatura, Ty, que pode ser determinada por diversas técnicas [10]. A

Figura 2.1 apresenta a relacdo entre o volume de um material e sua
temperatura. O volume de um liquido muda continuamente com o resfriamento,
como representado pelo segmento “ab”. Em temperaturas abaixo da

temperatura de fuséo, Ty, 0 estado cristalino € o estado termodinamicamente

estavel, sendo esperada a cristalizacdo do liquido. Esta transformacao costuma
ser acompanhada por uma descontinuidade na variagcdo do volume do material,

como pode ser observado no caminho “abcde”. O ponto “c” indica o super-

resfriamento do material antes de sua cristalizacdo, que é representada pela
faixa sombreada. Caso o liquido ndo cristalize durante o resfriamento, ndo se
observa descontinuidade na variagdo do seu volume, seguindo a curva “abf” —

um prolongamento da curva “ab”. Nessa situacdo temos um liquido super-

resfriado, metaestavel em relacdo a fase cristalina. Mesmo néo sendo o estado
termodinamicamente mais estavel abaixo da temperatura de fuséo, o liquido
apresenta uma estrutura de equilibrio dependente da temperatura. Durante o
resfriamento do material, 0s atomos se rearranjam para que a nova estrutura
seja atingida. O resfriamento do liquido, contudo, aumenta sua viscosidade e
diminui a mobilidade atémica, até um ponto em que a mobilidade se torna tao
baixa que os rearranjos estruturais ndo ocorrem de maneira rapida o suficiente
para que o estado de equilibrio seja mantido durante o resfriamento. Assim, o
volume do material deixa de seguir o comportamento do liquido e nesse ponto
tem-se o inicio da faixa de transicdo vitrea. Continuado o resfriamento, a
mobilidade atébmica diminui cada vez mais até que a relaxacado da estrutura se
torne imperceptivel, considerando-se o tempo de observacdo, marcando o fim

da faixa de transicdo vitrea. A partir deste ponto, o material passa a ser



considerado um vidro. A temperatura em que a relaxacdo para o estado de
equilibrio se torna impossivel depende da taxa de resfriamento imposta ao
material. Os pontos “g” e “h” representam vidros formados por resfriamentos

rapido e lento, respectivamente.

Faixa dNe &
trar] sicao ¥
vitrea

Volume
)
%

Temperatura —— T

Figura 2.1 Diagrama volume-temperatura para o resfriamento de um material a
partir do estado liquido. Figura adaptada de [10] e traduzida.

O vidro é instavel em relacdo ao liquido super-resfriado, pois esta
continuamente relaxando a estrutura do liquido, mesmo que com velocidade
baixissima. Os vidros e liquidos super-resfriados podem cristalizar, sendo
metaestaveis em relacdo as fases cristalinas devido a energia de ativacéo
necessaria para o processo. Este fendbmeno € observado em tempos de
observagéo laboratoriais em temperaturas proximas a Ty até a temperatura

liquidus, T,,. Essa transformacdo, ou cristalizacdo, ocorre em duas etapas:

nucleacao e crescimento.



2.2 NUCLEACAO

A nucleacdo é o processo no qual sdo formados os precursores de uma
fase cristalina, sendo a primeira etapa do processo de cristalizacdo. A
nucleacdo € dita homogénea quando ocorre com igual probabilidade em
qgualquer elemento de volume ou superficie do vidro. Em casos onde a
nucleacdo ocorre preferencialmente em determinados sitios € denominada

heterogénea.

2.2.1 TEORIA CLASSICA DE NUCLEACAO HOMOGENEA

A Teoria Classica de Nucleacdo descreve o surgimento de uma segunda
fase em um material inicialmente homogéneo [11]. A variacdo de energia livre
gque acompanha a formacdo de um ndcleo pode ser representada
esquematicamente pela Figura 2.2. A organizacdo dos atomos em um nucleo
cristalino promove a reducéo da energia livre do sistema proporcionalmente ao
volume transformado e a diferenca de energia livre da fase cristalina e do vidro

(4Gy), porém vem acompanhada da formagcdo de uma nova interface, que
causa um aumento da energia livre proporcional a tenséo superficial (o) € a

area da interface. O balanco destas energias resulta na curva de variacdo da

energia livre devido & nucleagéo.

A
Energia 2
superficial/ * 7 Fem
Variagao da energia livre
AGmax =W* i, . devido a nucleagéo

i Nlcleos
Embrides :estaveis 2\

»

Fe

Variacao da energia
livre devido ao volume
cristalizado

Figura 2.2 Variacdo de energia livre com o surgimento de um nucleo de raio r.
Figura reproduzida de [9].



Observa-se inicialmente um aumento na energia para formagcao de um
nucleo e, apés um ponto de maximo, um decréscimo. Essa energia de ativacao
€ responsavel pela barreira termodindmica para nucleacdo. O raio

correspondente ao ponto de maxima energia livre € o raio critico, r., para a

formacdo de um nucleo, pois qualquer crescimento do embrido além deste
tamanho reduz a energia livre do sistema, sendo termodinamicamente
favoravel.

A Teoria Classica de Nucleacdo prevé que a taxa de nucleacdo

homogénea em estado estacionario, Iy, é dada pela Equacéo 2.1.

*
Il =1, e _W*+AG,
kg - T
2.1

N

2
I, :2.N1.kB T(bk UTcm
p B

7 7

onde lp € um termo pré-exponencial, T é a temperatura absoluta, kg é a
constante de Boltzmann, h,, a constante de Planck, o.n € a tenséo superficial de
um nucleo recém-formado e N; € o nimero de unidades estruturais de tamanho
b por unidade de volume. O termo AGp é a energia de ativacdo para difusédo de
uma unidade estrutural formadora do ndcleo, sendo assim uma barreira
cinética. W* representa a variacdo da energia livre envolvida na formacéo de
um ndcleo com tamanho critico r.,, sendo considerada uma barreira

termodinamica.

2.2.2 NUCLEACAO HETEROGENEA

A nucleacdo € dita heterogénea quando ocorre preferencialmente em
determinados sitios. Com o0 aquecimento do material, ocorre o surgimento
gradativo de nucleos cristalinos nestes sitios. Quando a taxa de nucleacéo
nestes sitios € muito alta em relacdo ao niumero de sitios disponiveis para
nucleacao, estes sao rapidamente exauridos, atingindo-se um numero fixo de
nacleos [12]. Nesse caso, a nucleacdo é dita atérmica, pois ndo depende

significativamente da temperatura ou tempo de tratamento térmico.



A nucleagcdo nas interfaces ar/vidro, em geral, ocorre de forma
heterogénea e atérmica. Neste caso 0 numero de sitios por unidade de éarea,
denominado Ns, € praticamente constante durante a cristalizagdo. A

cristalizacdo de superficies vitreas com diferentes graus de acabamento foi
bastante estudada [12—-14] e alguns autores determinaram seu valor para pos

[15-17]. O parametro Ns é fortemente dependente do estado das superficies,
podendo variar algumas ordens de magnitude devido a presenca de riscos,
trincas, quinas, particulas solidas aderidas as superficies, tensdes e até mesmo

a variacGes na atmosfera durante o tratamento térmico [12, 18].

2.3 CRESCIMENTO DE CRISTAIS

O crescimento de um nudcleo com raio superior ao critico é
termodinamicamente favoravel, pois leva a uma diminuicdo da energia livre do
sistema, como mostrado na Figura 2.2. A velocidade com que 0s cristais
crescem é chamada de taxa de crescimento de cristais, U, que depende da
temperatura e varia para diferentes vidros e fases cristalinas.

Existem diferentes mecanismos de crescimento de cristais. As taxas
para os mecanismos de crescimento “normal” e “em espiral” (screw dislocation)

séo expressas pela Equagéo 2.2 [19].

D AG
U=f —%.|1-exp| - =2

onde U é a taxa de crescimento, Dy € o coeficiente de difusdo da unidade

estrutural que se difunde para o crescimento de cristais, 4 € a distancia de salto
da unidade estrutural, 4Gy € a variacdo de energia livre por mol associada a
formacdo dos cristais, R é a constante dos gases, T € a temperatura absoluta
do sistema e f é a fracdo de sitios para crescimento preferencial. No

mecanismo de crescimento normal, praticamente toda a superficie do cristal

possibilita a incorporacédo de novas unidades estruturais, sendo f =1. J& para

0 mecanismo de crescimento em espiral a adicdo de novas unidades ocorre

apenas em sitios especificos providos pelas discordancias em espiral. Neste
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AT . ~
caso temos f(T)zﬁ, onde T, é a temperatura de fusdo da fase
.7Z'.

m

cristalinae AT =T, T € o super-resfriamento em que o vidro se encontra [20].

Ha também o modelo de crescimento de cristais chamado 2D. Neste modelo, a
superficie dos cristais é considerada livre de defeitos e a incorporacdo de
novas unidades ao cristal se da pela formacdo de novos nucleos
bidimensionais na superficie do cristal ja existente. A descricdo mateméatica
deste modelo pode ser obtida na referéncia [19].

Para sistemas nos quais a fase cristalizada respeita a estequiometria do
vidro matriz, o crescimento € controlado apenas pela adicdo de novas unidades
presentes na interface cristal / vidro a fase cristalina, resultando em uma taxa
de crescimento constante até que todo o volume tenha se cristalizado [21].
Para sistemas em que as composicdes da fase cristalina e do vidro diferem, a
taxa de crescimento pode apresentar variagbes devido a mudanca da
composic¢ao do vidro com a cristalizagao.

Taxas de crescimento podem ser determinadas para cristais crescidos a
partir das superficies ou do volume do vidro e esta medida costuma ser
realizada por microscopia 6ptica ou eletrébnica, como exemplificado na Figura
2.3, sendo a obtencdo de uma curva de taxa de crescimento em funcdo da

temperatura uma tarefa bastante trabalhosa.

Figura 2.3 (a) Cristais nas superficies de particulas de diopsidio e (b) camada
cristalizada e cristais no interior de um vidro dissilicato de litio [22].
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2.4 EVOLUCAO DA CRISTALIZACAO

2.4.1 A TEORIA GERAL DA CINETICA DE TRANSFORMAQAO: JMAK

A teoria geral da cinética de transformacdo de fases foi desenvolvida
independentemente por Johnson & Mehl, Avrami e Kolmogorov (JMAK), sendo
bastante utilizada para descrever transformacdes em diversos campos da
ciéncia, incluindo a cristalizac&o de vidros [13].

A teoria considera um processo de transformacdo em n dimensdes, a
partir de pontos dispersos aleatoriamente pelo espaco n-dimensional, com
velocidade igual em todas as direcfes e independente da fracdo transformada.
Em sua forma geral, a evolugcado da fracdo transformada, «, € calculada a partir

da expressao de fracao estendida, a’, que descreve o crescimento sem levar

em conta a sobreposicéo dos cristais [23].

at)=1-exp(—a'(t)) 2.3

Expressdes para a’(t) podem ser deduzidas para diferentes morfologias

de crescimento de cristais [18, 26, 27]. A Equacéo 2.4 descreve o0 volume

estendido para cristais esféricos crescendo no volume a partir de um numero
fixo de nucleos e a Equacéo 2.5 para cristais circulares na superficie.

A

o'(t)=N, -?-U(T)B-te’ 2.4

a'(t)=Ng -7 -U(T) -t? 2.5
onde U(T) é a velocidade de crescimento dos cristais em dada temperatura e
Nv e Ns sdo os numeros de sitios de nucleacdo por unidade de volume e

superficie, respectivamente.

2.4.2 EVOLUGAO DA FRAGAO EM PARTICULAS A PARTIR DA
SUPERFICIE
Diferentes modelos foram propostos para o calculo da fracao cristalizada
a partir das superficies de particulas vitreas, por diferentes autores. Nesta

secdo alguns destes modelos sédo apresentados.
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Modelo de contracao geométrica

Os modelos de contracdo geométrica consideram o avanco de uma
camada reagida a partir da superficie de uma particula [24], sendo baseados
em uma nucleagéo superficial densa e instantanea. A condigéo de proximidade
entre 0s nucleos gera uma frente coerente de reacdo que avanca para O
interior da particula, sendo a transformacéao limitada pelo avanco da propria
frente [25]. A geometria da particula determina a forma da equacédo para o

célculo da fracéo transformada, sendo trés as suas formas basicas [24, 25]:

contragao linear: a(t)=u 2.6
r
A U-t)’
contragdo da area: a(t)=1- 1-— 2.7
< Uty
contragdo do volume: a(t)=1- 1-=— 2.8

A Equacao 2.8 foi deduzida por Jander [24] e é referida como “lei de
Jander” por alguns autores [17, 18]. Outros autores chamam de “equacgao de
Jander” a combinacdo desta equacdo com a lei de crescimento parabdlico,
usada para descrever reacoes limitadas pela difusdo de um reagente pela
camada reagida [24, 25].

Mduller

Muller propds [27] o célculo da fracdo cristalizada por um modelo no
qual cristais semi-cubicos crescem a partir de nucleos distribuidos de forma
regular na superficie de particulas também cubicas, como representado na
Figura 2.4. O modelo considera duas etapas de crescimento: inicialmente, os
cristais crescem em trés dimensfes até que se toquem na superficie da
particula, cobrindo-a totalmente. Neste estagio a fracao cristalizada € descrita
pela Equacédo 2.9. A partir deste momento, eles passam a crescer apenas em
direcdo ao centro da amostra, sendo a fracdo cristalizada descrita pela

Equacao 2.10, que é a mesma do modelo de contrac&do do volume.
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A

2d]
Figura 2.4 Geometria considerada por Miller. Adaptado de [27].

3 2
3D: a(t):%(ﬂj , B:24~(é—%) +2 2.9

\“9—«——*-—-0-—- -
!
’

- - -

3
1D: a(t)=1—(1—¥j 2.10

onde, B é o nimero de cristais por cubo, | vale meia aresta do cubo e d vale

meia distancia entre dois cristais nlcleos.

Gutzow et al.

O modelo derivado por Gutzow e colaboradores [18] também considera
um estagio de crescimento 3D seguido por um estdgio de crescimento 1D. O
modelo foi derivado considerando cristais semiesféricos crescendo a partir da
superficie de particulas esféricas, como representado pela Figura 2.5.

Figura 2.5 Geometria considerada por Gutzow. Adaptado de [18].

O célculo da fracdo transformada é baseado na expressdo de JMAK,
com os estagios 3D e 1D dados pelas Equacfes 2.11 e 2.12. De acordo com a
equacdo de JMAK, a superficie nunca é totalmente ocupada por cristais. O

célculo do tempo de transi¢cdo entre os estagios 3D e 1D, t, € realizado para o
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momento em que o crescimento se torna “quase impossivel” [18], dado pela

Equacéo 2.13.

27-Ng-U®.t°
3D: a(t):l—exp(— d - J 2.11
1D: a(t):l—exp(— 3”4'Ur'tj 2.12

1
t =——
20 N, 2.13

Ferreira et al.

Ferreira e colaboradores propuseram [17] dois modelos para a
cristalizacdo de particulas, denominados Semi-spherical e Cylindrical.
Enquanto o modelo Semi-spherical também considera dois estagios de
cristalizagdo, o Cylindrical apresenta a grande vantagem de utilizar apenas
uma equacado para descrever todo o processo de cristalizacdo, Equagéo 2.14.
Isso facilita muito a utilizagdo do modelo para a realizagdo de calculos,
especialmente no ajuste a dados experimentais. O modelo considera que a
area da base de um cristal cilindrico cresce nas superficies das particulas de
acordo com uma expressao de JMAK escrita para duas dimensdes, enquanto a
altura do cilindro cresce em dire¢céo ao centro da amostra com taxa igual a taxa

de crescimento de cristais.

2.14

3.U -t-(l—exp(r—fr- N -Uz'tz))J

a(t) :1—exp[

Weinberg

Weinberg [28] propbés um modelo onde a cristalizacdo ocorre pelo
crescimento de cristais esféricos a partir da superficie de particulas esféricas. A
Figura 2.6 demonstra a situacéo considerada por Weinberg.

A fracdo cristalizada da regido 4, é calculada a partir da probabilidade

de dado ponto, a distancia z da superficie, estar cristalizado. Esta expresséo é

entdo multiplicada pela fragcdo volumétrica a que a regido 4, corresponde, dada
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pelo modelo de contracdo volumétrica (Equacédo 2.8), obtendo-se a
Equacéo 2.15.

L U *t?
r 2
a(t) = f,(t)- 1—D-I exp| —27-r2-P-|1-=| =+ r z22dz
r-u-t r z
T 2.15

Weinberg foi rigoroso em suas suposi¢oes, incluindo o uso de uma
probabilidade de nucleacdo por unidade de area, Py, ao invés do parametro Ns,
devido o carater probabilistico do processo de nucleacdo. Na préatica Ns é o
valor médio de ndcleos por unidade de area, obtido a partir de uma
probabilidade P;. Em seu trabalho original, Weinberg considera r =1, por
simplicidade, sendo necessaria a deducao da equacdo completa pelo leitor.

Em trabalho posterior, Weinberg [29] incluiu a cristalizacdo volumétrica
em suas equacOes considerando a probabilidade combinada de um ponto a

distancia z da superficie estar cristalizado devido aos nucleos superficiais e
volumétricos, na regido 4;. Na regido 4, foi considerado que a fracdo

cristalizada segue o modelo de JMAK. A fracdo cristalizada da amostra é

calculada considerando as contribuicbes de cada uma das regides.
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2.5 SINTERIZACAO POR FLUXO VISCOSO

O principal mecanismo na densificacdo de particulas vitreas durante o
processo de sinterizacdo € o mecanismo de fluxo viscoso, que ocorre com
taxas apreciaveis em temperaturas acima da temperatura de transicao vitrea.
Os principais modelos de sinterizacdo por fluxo viscoso consideram que a
energia dissipada pelo processo de fluxo viscoso € igual a diferenca de energia
devido a reducdo da area superficial do sistema, para diferentes geometrias.
Este processo ocorre em temperaturas inferiores as necessarias para

sinterizacao de fases cristalinas de composicao similar.

2.5.1 MODELO DE FRENKEL

O modelo de Frenkel [3], F, descreve o estagio inicial da sinterizacéo de
duas particulas inicialmente esféricas, com o aumento do tamanho do pescoco
entre elas e a aproximacdo de seus centros, situacao representada na Figura

2.7. A Equacéo 2.16, obtida por Frenkel, descreve a evolucdo do angulo ¢ em

funcdo do tempo de tratamento térmico.

3 7
2M==2_7
v 2n(T)-r
onde @ é o angulo relacionado ao pescogco formado por duas particulas

-1, 2.16

esféricas em dado tempo de tratamento térmico t (representado na Figura 2.7),
y € a tensdo superficial vidro/ar e n(T) é a viscosidade em funcdo da
temperatura. Na deducédo da Equacéo 2.16, foram utilizadas as aproximacoes

de que o raio das esferas ndo muda com a formacdo do pescogco e que

2
cos(p) = 1-‘”4 , para angulos pequenos.

Figura 2.7 Representacdo da sinterizacdo de duas particulas esféricas,
conforme modelo de Frenkel.
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A partir da Equacdo 2.16 podem ser calculadas outras relacdes
envolvendo o tamanho do pescoco, sua area e a aproximacao dos centros das
particulas. Frenkel calculou a evolucédo da area do pescoco formado entre duas

esferas. A aproximacao do centro de duas particulas poderia ser escrita por:

AL X

iy BN
» - cos(p) 2.17

E utilizando a aproximac&o de cosseno para angulos pequenos:

ALt) 3y
L, _477(T)'r ,

2.18

onde Ly € o comprimento inicial da amostra, 4L(?) a retragdo em dado tempo
de tratamento térmico t, r o raio das particulas e X a meia distancia entre os

centros das particulas, representado na Figura 2.7.

H& certa controvérsia [30] sobre o valor da constante de /4 do modelo
de Frenkel. Eshelby [31] propds uma correcdo ao modelo, citada por diversos
autores [8, 32-36], devido a uma falha em sua deducao, por considerar um
campo de velocidade que nao respeita a incompressibilidade do fluido [34, 35].
O modelo corrigido é conhecido por Frenkel — Eshelby e é dado por:

AL) 1y
L, 2 n(T)-r

-1 2.19

Exner e Petzow [37] corrigiram a equacdo para o calculo da retracédo
linear com o modelo de Frenkel, levando em conta o raio formado pelo pescogo

das duas particulas, p, representado na Figura 2.8. O resultado, dado pela

Equacéao 2.20 é citado por diversos autores [5, 7, 30, 38].

Figura 2.8 Representacdo da sinterizacdo de duas particulas esféricas, com a
formacdo de um pesco¢o com raio de curvatura.
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AL(t):g Y4
L, 8 n(T)r

E usual se utilizar o modelo de Frenkel para descrever o processo de

2.20

sinterizacdo de um compacto de particulas. Para isso, costuma-se considerar
um empacotamento cubico simples, onde cada particula forma 6 pesco¢os com
suas vizinhas, e que a retracdo ocorre de forma isotropica, resultando na

Equacao 2.21 para a taxa de densificacdo de um compacto:

4

1
dp(t) 3:3-7-py 3 .p(t)i 221

dt 8-n(T)-r

gue ao ser integrada resulta em:

o(t)=p, -(1—§#~tj_3, 2.22

onde po representa a densidade relativa do corpo a verde e p(t) é a densidade

do corpo em dado tempo de tratamento térmico t.

No entanto, um pé real ndo empacota com estrutura cubica simples.
Exner et al. [37, 39] demonstraram que o comportamento de empacotamentos
irregulares de particulas em duas dimensdes ndo pode ser descrito diretamente
pelo modelo de duas particulas isoladas e correlacionaram este resultado ao
rearranjo de particulas e as tensdes geradas localmente. Nos estagios iniciais
da sinterizacdo, o empacotamento irregular local gera forcas que atuam sobre
0s pontos de contato entre duas particulas de diferentes maneiras, podendo
fazer com que alguns destes pontos deixem de retrair ou até se separem. A
abertura de contatos leva a formacdo de grandes espacos vazios que
continuam crescendo durante a sinterizacao [39]. A situacdo oposta foi tambéem
observada, com a formacéo de novos pescocos [37] devido a aproximacao e

rearranjos das particulas.

Efeito da ndo esferoicidade das particulas
Foi observado por diversos autores que particulas ndo esféricas, que
sdo utilizadas na grande maioria dos estudos e processos industriais,

sinterizam mais rapidamente que particulas esféricas [8, 9].
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A Figura 2.9 mostra o estudo pioneiro de Cutler [8], onde se observa a
retracdo mais rapida de compactos formados por particulas nao esféricas em
relacdo a particulas com diferentes niveis de esferoidizagdo. Observa-se
também um desvio do comportamento linear da retracdo em funcdo do tempo

esperado pelo modelo de Frenkel.
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Figura 2.9 Figura do estudo de Cutler [8], onde se pode observar a
densificacdo de pés irregulares (V), esféricos (O) e com diferentes niveis de
arredondamento.

Para se descrever a densificagdo de compactos formados por particulas
ndo esféricas, foi sugerido o acréscimo de um fator empirico, ks, [7, 40, 41] a
equacao proposta por Frenkel, obtendo-se as Equacbes 2.23 (a) e (b). Estas
equacdes apresentam a modificacdo proposta por Exner e Petzow quanto ao

valor da constante (de ¥/, para */s):

AL(t) 3 y-k
o (3rke Y
p(t)—po( 877(T)-rtj 2.23 (b)

Por definicdo, temos, ks = 1 para particulas esféricas e foram relatados

na literatura valores como 1,8 , 3,0 e 5,0 para diferentes pos irregulares [40]. A

simplicidade deste parametro o torna util na descricdo do processo nao ideal,
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contudo, um parametro constante nao deve ser capaz de capturar
corretamente a influéncia da ndo esferoicidade das particulas, pois além da
aceleracéo da densificagdo, ha também um desvio do comportamento linear da

retracdo em funcdo do tempo. Ndo ha maneiras de determinar o valor de ks a

priori.

2.5.2 MODELO DE MACKENZIE E SHUTTLEWORTH

O modelo de Mackenzie e Shuttleworth [4] descreve a reducédo do
tamanho de um poro esférico em uma matriz vitrea. Esta situacéo descreve
bem o estagio final do processo de sinterizacdo, onde sédo observados poros
isolados em uma matriz vitrea, como representado pela Figura 2.10. A
densificacdo ocorre devido a reducdo do tamanho dos poros sob a acdo da

tenséo superficial, sendo a taxa de densificacdo dada pela Equacdo 2.24.

s e R 2.24

onde n representa 0 nimero de poros por volume de material.

Figura 2.10 Representacdo do Modelo de Mackenzie e Shuttleworth.

Prado e colaboradores [5] propuseram uma simplificacdo deste modelo,
substituindo a dependéncia do numero de poros pelo tamanho dos mesmos,
pela relagéo:

Vporosidade= 4r - a(t)3 n= 1—,0(t) 5 25
Vmaterial 3 p(t) , .

onde a(t) representa o raio dos poros em funcdo do tempo. Adicionalmente,

a(t) foi considerado constante e igual a ag durante todo processo, obtendo-se a

Equacéao 2.26:
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o) 8. 226

gue pode ser facilmente integrada, resultando em:

o)1 p o -3 227

Muller e colaboradores [7, 42] realizaram uma substituicdo distinta,
utilizando o paradmetro O, que representa o numero de poros dividido pelo
namero de particulas presentes na microestrutura, em substituicdo ao

parametro N da Equacéo 2.24, resultando em:

dp(t)
dt

-3 1O 4 ol ol 228

As quantidades n, O e a podem ser convertidas entre si pelas

Equacdes 2.29 e 2.30.

2.29

assumindo-se particulas e poros esféricos.

2.5.3 SINTERIZACAO COM CRISTALIZACAO CONCORRENTE

A cristalizacdo da superficie das particulas reduz a area superficial vitrea
disponivel para o fluxo viscoso, levando a desaceleracdo da sinterizacéo.
Miller [2] propOs que a taxa de sinterizacdo é proporcional a fracédo superficial

vitrea das particulas, Equacao 2.31.

) 231

onde p. € a densidade levando-se em conta o efeito da cristalizagéo superficial
e ogs € a fracao superficial cristalizada. Apoés a cristalizacao total da superficie, o

fluxo viscoso cessa, interrompendo a densificacdo mesmo que o interior das

particulas permaneca vitreo.
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2.5.4 MODELO DE CLUSTERS

O modelo de Clusters proposto por Prado et al. [5] descreve o processo
completo de sinterizagcdo de um compacto formado por particulas de diferentes
tamanhos. O modelo parte do principio de que particulas menores tendem a
ficar proximas, formando pequenos agrupamentos (clusters) nos espacos
deixados pelas particulas maiores. Cada um destes clusters sinteriza
individualmente, passando pelos estagios propostos por Frenkel (F) e
Mackenzie e Shuttleworth (MS). O modelo de F é utilizado para densidades
relativas menores que 0,8 e a partir deste valor, o modelo de MS é utilizado. O
valor de 0,8 foi escolhido por ser proximo a densidade relativa de um corpo
com densidade inicial de 0,6 ap6s uma retracao de 10%.

A densidade relativa do corpo é calculada pela soma das densidades de
cada cluster de particulas multiplicada por sua fracdo volumétrica,
Equacéao 2.32:

plt)= Z(PF (r.t)-& -6 (to,s _t)+P|vus (r,t)- Bys (t_to,s))'Ur & 232

:

Os subscritos F e MS indicam os regimes Frenkel e Mackenzie
Shuttleworth respectivamente; tog € o tempo no qual cada cluster atinge
densidade relativa de 0,8; 6() € uma funcdo degrau que vale 0 ou 1 para
argumentos negativos e positivos, respectivamente, isto é, para tempos
menores que tog, Or =1 e Oys, = 0, sendo o regime F aplicado e para tempos
maiores que tyg, a situagdo inversa ocorre; ¢, representa a fracdo volumétrica
de particulas com raio r e £ € um parametro relacionado a formacdo de
pescocos entre particulas de diferentes raios, que pode ser calculado a partir
da distribuicdo granulométrica do p6. A definicdo de & é tratada por Prado et al.
na referéncia [5] e para pds com uma distribuicdo estreita de tamanhos de
particulas é aproximadamente 1.

Para o célculo de densidade no regime F, foi assumido um arranjo
regular de particulas esféricas, onde cada uma delas forma 6 pescog¢os com
particulas vizinhas, com o valor da constante do modelo de Frenkel de 3/8,
como sugerido por Exner et al. [37]. Prado et al. [6] introduziram também ao

regime de Frenkel o parametro ps, que representa o numero meédio de pescogos
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formados por particulas esféricas em um empacotamento real em relagdo ao
ideal de 6, como considerado pelo empacotamento cubico simples, obtendo a
Equacéao 2.33.

3.7 Py -
t)=p, | 1———F—+—-t )
p() Po ( 8-77(T)-I’ j 2.33

Em um estudo realizado com particulas esféricas foram observados de 3

a 8 pescogos por particula, com valor médio de 5. Sendo assim, o parametro ps

foi determinado como 2 [6, 41].

Foi também considerada a influéncia da cristalizacdo superficial das
particulas durante a sinterizacdo no modelo de Clusters. A Equacao 2.31 foi

aplicada aos regimes F e MS, resultando nas Equacfes 2.34 e 2.35 [43]:

Por(t)=py +3:Co -, X, - [A-Cp 1) * -exp(-C -t )t 2.34

t
Pec.ms (t): Po +(1_po)'(cms " X¢ )‘(joeXp(_CMS ‘t)'eXp(_Cctz)dt\J 2.35
onde, X=as(0) é a fracdo superficial cristalizada inicial das particulas,

c. =3 7 _3 7 e —moN,-U(TY.

TenT) 2T
O modelo de Clusters foi também utilizado para descrever a sinterizagcao
em regime ndo isotérmico, utilizando as Equacfes 2.36 e 2.37 para 0s estagios
de F e MS [44]:

pF(T): = £

[ 1- g (T") dT,HB 2.36

o p(T)

PE (T):po +(1_po)'

TO7

Cus(T) [T -as(™) [ Cus() [T dT”
] . .exp(_—.‘.‘

- —=dT7[dT" 2.37
bro ) q ) J

onde ( € a taxa de aquecimento utilizada na sinterizagao.
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Testes do modelo

Durante o seu desenvolvimento, o0 modelo de Clusters foi testado em
uma série de artigos utilizando diferentes vidros e condi¢cdes. O primeiro teste
foi realizado com particulas irregulares de um vidro alumino-boro-silicato (ABS)
estavel frente a cristalizacédo [5]. O p6 foi prensado em pastilhas e submetido a
tratamentos isotérmicos. A prensagem do pd pode ter levado a fratura das
particulas, gerando uma distribuicdo granulométrica distinta da utilizada nos
célculos (medida a priori), efeito observado em [17]. A viscosidade do vidro foi
medida apenas em altas temperaturas e extrapolada para baixas temperaturas

assumindo-se n(Ty) = 10*>° Pa:s, o que possivelmente superestimou um pouco

a viscosidade a baixas temperaturas [40]. As simulacdes realizadas com estes
parametros (possivelmente viscosidade e tamanhos de particula maiores em
relacdo ao po efetivamente utilizado) deveriam subestimar a densificacéo, tal
como o fato do modelo considerar as particulas esféricas, ja que é sabido que
particulas irregulares sinterizam mais rapidamente [40]. Os resultados obtidos,
no entanto, curiosamente mostram excelente concordancia entre previsées do
modelo e os resultados experimentais. Neste caso ndo houve sinal de
cristalizacdo nas temperaturas e tempos empregados nos experimentos de
sinterizacao.

O efeito da cristalizacdo na densificacdo de pdés vitreos foi incorporado
ao modelo de Clustersde acordo com a suposicdo de Mdaller em [43]. No
entanto, a solucdo das equacbes diferenciais dos regimes F e MS e da
suposicao de Miulller foi realizada de forma equivocada. Também neste artigo, o
parametro de forma das particulas irregulares, ks, foi discutido. O modelo foi
testado apenas qualitativamente, e concordou com resultados de estudos
anteriores que mostram nao ser possivel densificar totalmente pos de vidro de
cordierita com granulometria superior a 10 ym.

O modelo foi adaptado para a sinterizacdo em regime nao isotérmico,
com taxas de aguecimento constante em [40]. As previsdes do modelo foram
confrontadas com resultados experimentais da sinterizacdo de pos irregulares
de ABS e cordierita. Foram realizadas simulacbes considerando duas

situacdes, uma onde ks = 1 e & calculado a partir da distribuicdo granulométrica
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(¢#1) e outra onde ¢ = 1 e ks deixado como parametro de ajuste. No entanto
esses parametros tém significados diferentes: ks esta relacionado ao desvio do
formato esférico das particulas, enquanto ¢ esta relacionado a mistura de

particulas de diferentes tamanhos. No estudo citado, a curva simulada para

E#1 e ks= 1 apresenta valores de densidade um pouco maiores do que 0s

obtidos experimentalmente; sendo assim, assumindo que os valores utilizados

de T, 5, r (medidos) e y (literatura) estejam corretos, o valor de ks para o ajuste

da curva de sinterizacdo provavelmente seria menor do que 1, o que
significaria que o po irregular sinterizou mais lentamente do que o previsto pelo
modelo para pos esféricos. Esse resultado leva a crer que ou ha erros nos
valores das propriedades do vidro ou o modelo superestima a densificacao.

O modelo também foi testado na sinterizacdo de particulas esféricas de
vidro soda-cal-silica eliminando assim o parametro ajustavel ks [15, 41, 44].

Foram incorporados ao modelo dois novos fatores: o ps e 0 X. A curva de

viscosidade foi ajustada a partir de medidas a altas temperaturas e
considerando-se 5(Tg) = 10'? Pa-s. O parametro X; foi inicialmente determinado
como sendo 0,2; contudo, o valor de 0,1 foi utilizado nas simulagbes por
proporcionar um melhor ajuste dos dados experimentais além da possibilidade
de que muitas das imperfeicdes superficiais observadas serem vitreas, nao
tendo efeito consideravel na densificacao [15, 41]. Nesse sentido o parametro
Xz, foi utilizado como um parametro de ajuste. Foi observada boa concordancia
entre as previsbes do modelo e o0s resultados experimentais, mas Sao
observados valores de densidade relativa calculados ligeiramente abaixo dos
experimentais. Em [44] foi tratada a sinterizagdo ndo isotérmica destes pos.
Mais uma vez foram observadas densidades experimentais ligeiramente
superiores as previstas.

O modelo foi testado na dissertacdo de mestrado do autor desta tese [9]
para particulas esféricas e irregulares de um vidro de diopsidio. O vidro
utilizado apresentava um desvio em sua composi¢cdo e a viscosidade do vidro
ndo pode ser medida. No entanto a viscosidade do vidro foi estimada a partir

da taxa de crescimento de cristais como sendo duas vezes menor que a

encontrada na literatura para o vidro com a estequiometria correta. Para que
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fosse obtido bom acordo entre os dados experimentais na regido do modelo
controlada pelo modelo de Frenkel, foi necessaria a utlizacdo de uma

viscosidade duas vezes maior que a encontrada na literatura. Medidas

realizadas posteriormente por penetracdo por Oscar Peitl no Laboratorio de
materiais Vitreos da Universidade Federal de Sao Carlos (LaMaV — DEMa /
UFSCar), e micropenetracdo por Valentin Klyuev no Instituto de Quimica de
Silicatos — Russia, confirmaram que a viscosidade do vidro é aproximadamente

1,7 vezes menor que os dados da literatura para um vidro com a

estequiometria correta. Para o0 ajuste da densidade de saturacdo dos

compactos, foi necessaria a utilizacdo de um valor de Ns aproximadamente 3
vezes maior que o medido.

Em resumo, os testes anteriores indicam que, em sua atual versdo, as

previsdes do modelo de Clusters superestimam os valores de densidade.

Modelo de Clusters Modificado

Na dissertacdo de mestrado do autor desta tese [9] foram propostas
algumas modificagdes ao modelo de Clusters, que sao revisadas abaixo.

As Equacgbes 2.34 e 2.35 apresentam um erro em suas deducdes
guanto a aplicacdo da influéncia da cristalizacdo. Elas foram obtidas pela
aplicacdo da Equacédo 2.31, que descreve a influéncia da cristalizagdo, as
equacgOes de taxa de densificagdo para os regimes F e MS que tiveram a sua
dependéncia em p eliminadas previamente. Assim, as equagdes ndo levavam
em conta a influéncia da cristalizacdo corretamente. Estas equac¢des foram
deduzidas corretamente em [9], resultando nas Equacbes 2.38 e 2.39,
chamadas de Modelo de Clusters Modificado.

Po
1-C, -I;exp(—CC -tz):itj 2.38

Pos (t) = 1—e><p(|n(1—po)+ Cys - t;—exp(— Ce -tz)dt) 2.39

Por(t)=
(
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Modelo de Ns Variavel

Foi observado que com a evolugcdo da sinterizacdo as fracOes
cristalizadas na superficie dos poros e nos contornos de “graos” (“reliquias” das

superficies das particulas) eram diferentes, Figura 2.11 [9].

Figura 2.11 Micrografia mostrando a elevada fragéo cristalizada nas superficies
dos poros (P) em relagéo aos contornos de gréaos (C). (B) bolhas pré-existentes
nas particulas esféricas. Reproduzido de [9].

N&o havendo nucleacdo extra nas interfaces ar / vidro (poros), nao
deveria haver diferenca entre estas fracdes. A diferenca deve, portanto, ser
ocasionada por um aumento local de Ns, causado pela reducdo da area dos

poros durante a densificagdo e o aumento da fracao cristalizada. Este aumento
desacelera ainda mais a densificagdo e adianta o fim da sinterizagdo, sendo
uma consequéncia drastica deste mecanismo a impossibilidade da obtencéo de
um corpo totalmente denso caso haja alguma cristalizacdo antes da
densificacao total. Este mecanismo é representado na Figura 2.12.
Matematicamente, a dependéncia de Ns com a densificacdo pode ser

expressa por [9]:

2
. 1-0,8 )2
NSff (t): Ns(l_p(t)J 2.40

A Equacédo 2.40 foi aplicada ao regime MS do modelo de Clusters

Modificado, resultando na Equacéo 2.41.
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2.41

Figura 2.12 Esquema do aumento local de Ns e consequentemente da fracéo
cristalizada na superficie de poros isolados com a diminuicdo de tamanho.
Reproduzido de [9].

SimulagBes numéricas com este modelo resultaram em uma pequena
reducdo na densidade de saturacdo, de 2 a 3 pontos percentuais para 0S

parametros dos pos estudados.

Transicao entre os regimes F e MS

Miiller e colaboradores [7, 42] utilizaram metodologia semelhante a do
modelo de Clusters para andlise da sinterizacdo de vidros, com duas
diferencgas principais:

1- E usada a Equacéo 2.28, referente ao regime MS, onde o raio dos

poros ndo é considerado constante durante a densificacdo e o
namero de poros por particula, O, é utilizado como parametro do
modelo.

2- A mudanca entre os regimes de F e MS é realizada mantendo a taxa

de sinterizacdo continua no momento em que a densidade € igual a
0,8. O modelo é utilizado para particulas irregulares e o valor de O
ndo é calculado explicitamente, sendo apenas relacionado ao fator

de ajuste ks (fator de irregularidade das particulas), obtendo-se um

anico parametro de ajuste no modelo.
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2.6 CALORIMETRIA DIFERENCIAL DE VARREDURA

Calorimetria diferencial de varredura, DSC, € uma técnica muito popular
de analise térmica, devido a sua relativa simplicidade e facil operagdo. A
técnica se baseia na medida da diferenca na taxa de fluxo de calor entre a
amostra e uma referéncia em funcdo da temperatura, durante um programa de
temperatura controlado [45]. Diversas informacfes calorimétricas sobre um
material podem ser obtidas, como a capacidade calorifica, temperaturas de
fusdo, cristalizacdo e transicao vitrea, calor de fusdo, além de parametros de

reacdes quimicas [45, 46].

Determinacédo de U(T) por DSC

Ray e colaboradores [47, 48] desenvolveram e testaram uma técnica
para a determinacéo da taxa de crescimento de cristais, U, com o uso de DSC.
A técnica se baseia na determinacdo da fracdo cristalizada em uma amostra
ap6s um tratamento térmico para crescimento dos cristais em dada

7

temperatura Ty. O calculo da fragdo é realizado pela comparacdo das areas

dos picos de cristalizagdo da amostra parcialmente cristalizada e de uma
amostra sem tratamento térmico prévio.
Conhecendo-se a fragdo cristalizada, o numero de cristais por unidade

de volume presentes no vidro (Ny) e o tempo do tratamento térmico realizado
em Ty, a equacdo de JMAK (Equacbes 2.3 e 2.4) é resolvida, obtendo-se um
valor para U(Ty). O procedimento deve ser realizado para cada temperatura a

gual se deseja determinar a taxa de crescimento.
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3 MATERIAIS E METODOS
Nesta secdo sao descritos os procedimentos experimentais utilizados na

obtenc&o dos materiais e na realizagéo das medidas.

3.1 OBTENCAO E CARACTERIZACAO DOS VIDROS
Para a realizacao deste trabalho, foram utilizados trés vidros distintos:
e Metassilicato de calcio e magnésio, de composi¢cao
quimica igual a do mineral diopsidio, CaO-MgO-2SiO,.
e Dissilicato de litio, LioO-2SiOa.
e Metassilicato de litio e calcio com composicao quimica
do eutético do pseudo-binario metassilicato de litio —
metassilicato de calcio, 0,53Li»0-0,47Ca0-SiO:s.
Os dois vidros metassilicatos foram preparados durante a execucao
deste trabalho, enquanto o vidro dissilicato de litio foi preparado pelo Dr.

Eduardo Bellini Ferreira em pesquisa anterior.

Fusao

Para a produgdo do vidro diopsidio foram utilizados MgO e CaCOs;
(99,9%, JTBAKER), secos a 400 °C em estufa e silica fumada (ALDRICH,
99,8%), calcinada a 900 °C para eliminacdo de H,O e CO; adsorvidos na
superficie das particulas, durante 12 horas. As matérias-primas, devidamente
secas e pesadas, foram homogeneizadas durante duas horas em moinho de
jarros utilizando bolas de agata e em seguida calcinadas em um cadinho de
ZAS (zirconia-alumina-silica) a 1200 °C por 48 horas, para formacdo da fase
diopsidio e reducdo do volume do material, ja que silica fumada possui um
grande volume especifico. O diopsidio calcinado foi fundido em um cadinho de
platina a 1550 °C por 15 minutos em forno elétrico, vertido sobre uma placa de
aco inox para a vitrificacao e recozido a 715 °C por 240 minutos.

O objetivo do procedimento utilizado foi produzir um material de alta
homogeneidade quimica e menor quantidade de gases dissolvidos, ja que a
formacao prévia da fase cristalina diopsidio leva a homogeneizacdo em escala

atbmica, evitando a necessidade de longos tempos de fusdo que, por sua vez,
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poderiam levar a perdas de componentes por volatilizagdo e a dissolugcéo de
gases da atmosfera no liquido.

O vidro metassilicato de litio e célcio foi produzido utilizando-se Li,COs,
CaCOs (JT BAKER, 99,9%) e silica fumada (ALDRICH 99,8%), devidamente
secos e misturados em propor¢des adequadas. As matérias-primas misturadas
foram calcinadas em uma temperatura entre 800 e 900 °C para reducdo do
volume da mistura e o material resultante foi fundido em um cadinho de platina
a 1400 °C por 4 h em um forno elétrico. A calcinacdo destas matérias primas
deve resultar na presenca de duas fases cristalinas e assim utilizou-se um
tempo de fusdo mais longo que para o vidro de diopsidio para garantir a
homogeneidade quimica do vidro. O liquido foi vertido sobre uma placa de aco
inoxidavel e prensado com outra placa de aco inox (splat cooling) para que

resfriasse rapidamente, evitando-se a cristalizacao.

Analises térmicas e quimicas e difracdo de raios-X

Os trés vidros foram caracterizados quanto aos seus comportamentos
térmicos por calorimetria exploratéria diferencial (DSC) utilizando um
equipamento DSC 404 — NETZCH. Foram identificados T, picos de

cristalizacéo e de transformacédo de fases. As fases cristalinas formadas foram
identificadas por difracdo de raios X (DRX), utilizando um difratbmetro ULTIMA
IV — RIGAKU.

O vidro diopsidio teve sua composi¢cao quimica analisada pela técnica
de espectroscopia de emisséo éptica com plasma induzido (ICP-AES).

Taxa de crescimento de cristais

As taxas de crescimento de cristais para o vidro diopsidio em diversas
temperaturas foram obtidas da tese de doutorado, em andamento, de Daniel
Roberto Cassar. Foram medidas as espessuras de camadas cristalizadas a
partir da superficie de amostras cubicas tratadas em diferentes temperaturas e
tempos. O formato das amostras foi controlado para assegurar que a direcéo
de crescimento da camada estivesse alinhada com o plano das micrografias,

resultando em uma medida correta do seu tamanho.



33

A taxa de crescimento de cristais em cada temperatura foi obtida pela
regresséo linear dos dados de tamanho de camada em funcdo do tempo de
tratamento térmico. O vidro metassilicato de litio e célcio teve sua taxa de
crescimento medida empregando-se o mesmo meétodo utilizado para o vidro
diopsidio e foi realizada pelo Dr. Vladimir Fokin [49]. Para o vidro dissilicato de
litio, os valores das taxas de crescimento de cristais foram obtidos da
compilacéo de valores medidos por diversos autores, realizada por Nascimento
et al. [50].

Viscosidade

A viscosidade do vidro diopsidio foi medida por V. P. Klyuev no Instituto
de Quimica de Silicatos — Russia, utilizando o método de micropenetracao,
descrito em [51]. O erro é estimado em menos de 0,1 em log(x) [51], que
corresponde a aproximadamente 25% de erro.

O modelo Mauro-Yue-Ellison-Gupta-Allan (MYEGA) [52] foi ajustado aos
dados experimentais. Este modelo apresenta uma vantagem sobre a equagéo
de Vogel-Fulcher-Tamman (VFT), comummente utilizada, por ndo apresentar
uma temperatura na qual a viscosidade diverge. O modelo pode ser descrito
em sua forma mais simples pela Equacéo 3.1 e utilizando parametros com

significado fisico pela Equagéo 3.2:

log((T ) = log(77,) +$exp($j a1

T T
log((T)) = log(7,,) + (12— log(7,, ))?g exp ((% —1] . (Tg _1B ’ 3.2

onde, n(T) é a viscosidade em fungcdo da temperatura, 7, € a viscosidade
extrapolada para temperatura infinita, Ty € a temperatura de transi¢éo vitrea e

m é o indice de fragilidade definido por:

m - d1og(n(T))
d_9

3.3

T=T,4
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3.2 OBTENCAO DOS POS E SINTERIZACAO

O fluxograma da Figura 3.1 mostra as etapas realizadas para o estudo

de sinterizac&o dos po6s do vidro diopsidio.

Fuséao do vidro
diopsidio

Caracterizacao

» Composicao
*n(T)
- UM

Caracterizacao

Moagem
v A 4
Separacéo Preparacéo dos
granulométrica PoOS
A 4 A 4
Esferoidizacao Conformagcéo

A 4
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\ 4
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Simulacao

2]
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'L discussao

f Comparagéo e

1

Figura 3.1 Etapas do estudo de sinterizacao de particulas do vidro de diopsidio.

3.2.1 OBTENCAO E CARACTERIZACAO DOS POS

Moagem e separacao granulométrica

Parte do vidro diopsidio foi quebrada em pedacos menores que 3 cm e

em seguida pulverizado em um moinho planetario PULVERSETTE —

FRITSCH, com jarros e bolas de SisN4. Foi utilizado um agitador de peneiras e

um sistema de tubos de PVC com malhas de nylon com aberturas de 38 e

75 um para a separacao granulométrica do pé em uma faixa mais estreita. Para
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aumentar a quantidade de p6 obtido com a fracdo desejada, o vidro foi moido
por curtos intervalos de tempo e, apds cada moagem, a fracdo entre as malhas
38 e 75 um foi coletada. Assim, as particulas com granulometria superior a
75 um eram moidas e separadas repetidamente até que todo o po tivesse
passado pela malha 75 uym. Ao final do processo, o p6 foi lavado com alcool
etilico sobre uma malha de 38 ym, para a remocdo de particulas finas que
ficam aderidas as superficies das particulas de interesse. Parte deste pdé
passou por um processo de esferoidizacdo e, assim, foram preparadas as

esferas utilizadas neste trabalho.

Esferoidizacdo das particulas

A esferoidizacdo consiste em um processo onde o pé é aspergido em
uma chama que aquece o vidro acima da temperatura liquidus para que, sob a
acdo da tensao superficial, as particulas tomem a forma esférica. Esta etapa foi
realizada no Laboratdrio de Materiais Nucleares localizado no Centro Atomico
Bariloche — Sdo Carlos de Bariloche, Argentina, pela Dr.? Anne J. Barbosa. A
Figura 3.2 mostra um exemplo do processo, onde particulas de um vidro

alumino-boro-silicato passam pela chama (a) e as microesferas resultantes sao

coletadas (b).

(@) (b)

Figura 3.2 Processo de esferoidizacdo de um vidro alumino-boro-silicato. (CAB
— Bariloche/Argentina)
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Determinacdo da distribuicdo de tamanhos de particula

O processo de esferoidizacdo produz particulas esféricas que possuem

0 mesmo _volume das particulas irregulares originais. Assim, a distribuicdo

granulométrica em volume do po irregular € a mesma que a do po esfeérico,
sendo possivel a comparacao direta da densificacéo dos dois pds. E importante
observar que, neste contexto, a distribuicdo granulométrica é definida com
base no volume de cada particula, mas que ela poderia ser igualmente definida
com base em outras caracteristicas das particulas, como velocidade de
sedimentacdo, passante ou retida em malhas de diferentes aberturas, area
superficial e caracteristica de espalhamento de laser.

Os diametros das particulas esféricas foram medidos em micrografias
obtidas por microscopia Optica, utilizando-se um script desenvolvido em
pesquisa anterior [9], para o software de andlise de imagens ImageJ [53]. A
Figura 3.3 foi adaptada deste trabalho e demonstra as etapas envolvidas na
analise das imagens e medida do diametro de cada particula:

A Figura 3.3 (a) mostra a imagem capturada originalmente. Um processo
de segmentacédo foi aplicado a esta imagem, gerando uma nova imagem
binaria, onde pixels da imagem original que apresentam tom de cinza mais
escuro que determinado valor sao coloridos de preto e pixels mais claros, de
branco, Figura 3.3 (b). A rotina watershed foi utilizada para separar cada uma
das particulas presentes na imagem, resultando na Figura 3.3 (c). A Figura 3.3
(d) mostra as particulas identificadas pela rotina analyze particles, que
identifica e mede pardmetros de cada uma das particulas. O diametro das
particulas foi medido pelo tamanho de Feret, que é a maior distancia entre
quaisquer dois pontos da particula, evitando que o “corte” de duas particulas
pela rotina watershed influencie os resultados obtidos.

A partir das medidas dos didmetros das particulas, construiu-se um
histograma da fracdo volumétrica de cada uma das faixas de tamanho de
particula. As particulas irregulares apresentam o mesmo diametro esférico
equivalente (volumétrico) das esféricas e assim considerou-se que as

particulas irregulares apresentam a mesma distribuicdo granulométrica.
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Figura 3.3 Etapas envolvidas na analise de imagens. Adaptada de [9].

Medidas de Ns
A densidade superficial de sitios de nucleacdo superficial, N5 dos pés de

diopsidio foi determinada pela relacdo entre o nUmero de cristais desenvolvidos
nas superficies das particulas apés tratamento térmico e sua area superficial.
Pequenas porcdes dos pés foram acondicionadas em cadinhos
construidos a partir de folhas de aco inox, Figura 3.4. Este material foi
escolhido por sua boa condutividade térmica, disponibilidade e facil manuseio.
Os pos foram tratados a 813 °C por 2h para que os cristais crescessem até um
tamanho micrométrico, porém permanecendo, em sua maioria, isolados,
podendo ser facilmente detectados por microscopia eletrénica de varredura. Os
tratamentos foram realizados no forno do dilatbmetro optico e com as mesmas
condicdes de aquecimento utilizadas para os tratamentos de sinterizacdo. As

amostras formadas por particulas parcialmente sinterizadas e cristalizadas
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foram atacadas com solucdo de HF 0,1 %(massa) por alguns segundos e
metalizadas com ouro. Foram obtidas micrografias das superficie das
particulas utilizando um microscéopio eletrbnico de varredura de bancada
PHENOM - FEI. Foram medidas aproximadamente 20 particulas de cada um
dos pés, utilizando micrografias como a mostrada na Figura 3.5.

Figura 3.4 Cadinhos de metal utilizados para sinterizar amostras para medidas
de Ns.

Figura 3.5 Cristais nas superficies das esferas de diopsidio sinterizadas a
790 °C por 7 horas. No detalhe sdo mostrados os circulos utilizados para
medida da area e os pontos indicam cristais contados.
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Para garantir uma maior precisdo na medida de Ns, dois cuidados
adicionais foram tomados. Evitou-se realizar medidas em regiées proximas as
bordas das particulas, pois nestas areas muito inclinadas algumas imagens
nao apresentam contraste suficiente e, assim alguns cristais passam
despercebidos. Definiu-se que as medidas seriam realizadas dentro de um
circulo de didmetro igual a 0,7 do diametro das particulas, como mostrado no
detalhe da Figura 3.5.

Além disso, utilizou-se a area da superficie da particula, calculada pela

Equacédo 3.4, que descreve a area, S, de uma calota esférica em funcdo dos

raios da particula esférica e da base da calota.

Scalota =27-r- (r_\/ r2_rcalotaz j’ 3.4

Para a condicdo que utilizamos neste estudo, I, =0,7-r, deve se

multiplicar area da projecdo da particula na micrografia por um fator de 1,1667.

Alteracdo de Ng

Foram realizados testes preliminares para aumentar o Ns das esferas,
sendo o melhor resultado obtido pela abrasédo das particulas vitreas com 0 uso
de uma suspensao de Al,Os3 em etanol. Foram preparadas suspensdes de
Al,0O3 com tamanho médio de particulas de 3 um em etanol anidro e misturadas
as esferas, que foram entdo submetidas a rolagem em moinho de jarros. As
concentragdes e tempos de rolagem utilizados sdo mostrados na Tabela 3.1.

Para a condicdo Ns4, foi adicionado um bastdo de vidro ao recipiente que

continha os pos na tentativa de se aumentar a abrasao.

Tabela 3.1 Condicdes empregadas para o aumento de N.

Cadigo Suspenséao etandlica Tempo de rolagem
Nsl - _
Ns2 5% Al,O3 49h
Ns3 15% Al>O3 64h
Ns4 15% Al,O3 + cilindro de 64h

vidro
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Os pos foram lavados exaustivamente com etanol anidro até que toda a

alumina fosse eliminada da superficie das particulas e o valor de Ns para cada

po foi determinado.

3.2.2 CONFORMACAO

Os pos foram conformados em amostras para sinterizacdo no
dilatbmetro optico. A escolha do processo de conformacéo foi realizada em
funcdo dos seguintes requisitos:

e Produzir um corpo mecanicamente estavel, o suficiente para que

a amostra fosse transferida intacta para o dilatbmetro 6ptico,
onde seriam realizadas as sinterizacoes;
e Nao alterar a superficie das particulas apreciavelmente,

mantendo o valor de Ns inalterado.

e N&o fraturar as particulas, mantendo a distribuicdo

granulométrica inicial e o formato original das particulas;

e Obter empacotamento reprodutivel e, preferencialmente, acima
de 0,6.

Foi utilizado o processo de prensagem por este dispensar a utilizagéo de
muitos aditivos. No entanto, a granulometria do pé utilizado e a leve pressao
utilizada para evitar a fratura das particulas resulta em um compacto que se
desfaz sob a acao de seu préprio peso, sendo necessaria a utilizacdo de algum
ligante. Para evitar que a superficie das particulas fosse alterada, restringiu-se
ao uso de alcool etilico anidro como “ligante” por este ndo atacar o vidro e nem
deixar residuos ap0s sua evaporacao.

Em testes preliminares foi observado que a adicdo de aproximadamente
7% em peso de etanol as particulas esféricas e 10% as irregulares levou a
maior estabilidade dos compactos e nao foi detectada variacao significativa nos

valores de Ns devido a sua utilizacdo. Os frageis compactos resultantes nao

podem ser manipulados, apenas empurrados para a base de alumina utilizada

como porta amostra durante a sinterizacao.
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Foi utilizado um molde de aco de 3,8 mm de diametro, tamanho
adequado para que toda a silhueta da amostra seja capturada pela camera do
dilatbmetro. Como nédo foram encontradas prensas capazes de aplicar forca
baixa o suficiente ao molde para evitar a fratura das particulas, foi construida
uma mesa de prensagem composta por uma base e um suporte para pesos,

paralelo a base e alinhado por quatro eixos verticais. A mesa e 0 molde

utilizados sdo mostrados na Figura 3.6.

‘\

Figura 3.6 Mesa de prensagem com o molde e os pesos utilizados.

Para cada operacdo de prensagem, o molde era carregado com
aproximadamente 60 mg de pd, colocado no centro da mesa e 0 suporte
apoiado sobre sua superficie. Os pesos eram entdo carregados sobre o
suporte. Foi utilizada uma carga de 14,5 kg sobre o molde, que aplicava a forga
por um pistdo de 3,8 mm de diametro, resultando em uma pressdo de
12,5 MPa. A observacao de particulas esféricas ao microscopio revelou que

estas permaneciam intactas ap0s a prensagem.

3.2.3 SINTERIZACAO

As sinterizacdes foram realizadas em um dilatbmetro 6ptico MISURA
HSM ODHT — EXPERT SYSTEM SOLUTIONS, mostrado na Figura 3.7.
Durante um ensaio, uma amostra situada sobre o porta amostras (indicado pela

letra B na Figura 3.7) € inserida no forno tubular (C) e iluminada por uma fonte
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de luz (A) por um dos lados do forno, enquanto as imagens da sombra da
amostra sdo capturadas por uma camera (D). A andlise das dimensdes das
sombras das amostras revela sua expansao ou retracdo durante o programa de
temperatura do forno. O equipamento possui dois modos de operacao,
microscopia de aquecimento e dilatometria. O equipamento foi operado em
modo microscopia de aquecimento, no qual uma uUnica camera com baixo
aumento captura a imagem de toda a amostra. No modo dilatometria, o

equipamento opera com duas cameras com maior aumento, cada uma delas

focando pequenas regifes da base e do topo da amostra.

Figura 3.7 Dilatbmetro Optico utilizado nos experimentos de sinterizag&o.

O forno do equipamento é fechado em um dos lados por uma janela de
silica vitrea, protegendo as cameras, enquanto o outro lado, por onde o porta-
amostra e o termopar entram, permanece aberto. Esse desenho gera enormes
gradientes térmicos dentro do forno, o que torna as analises imprecisas. Uma
segunda janela de silica fundida foi adaptada ao porta-amostra para que o
forno fosse operado fechado dos dois lados, melhorando seu perfil térmico e
resultando em uma regido para a sinterizacdo das amostras com +2 °C de
variacdo de temperatura. As medidas do perfil de temperatura do forno e
adaptacdo da janela de silica sdo mostradas em detalhes no APENDICE A.

Com o forno fechado de ambos os lados ndo € possivel introduzir uma
amostra no forno pré-aquecido. Assim, o0s tratamentos isotérmicos foram
realizados com o aquecimento das amostras dentro do forno do equipamento a

taxa maxima de 80 °C/min até a temperatura de sinterizacdo, evitando-se ao
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maximo a sinterizagdo das amostras durante o aquecimento. A elevada taxa de
aquecimento, contudo, leva a um maior sobreaquecimento do forno
(overshooting) na transicdo da rampa de aquecimento para 0 regime
isotérmico. Os parametros do controlador PID do equipamento foram
ajustados, reduzindo o overshooting. A curva de aquecimento do forno é
mostrada em detalhe no APENDICE A.

O equipamento vem acompanhado de um programa que realiza
automaticamente a analise das imagens e gera uma curva de expansao ou, no
caso da sinterizacdo de um p0, de retracdo em funcdo do tempo ou da
temperatura. No entanto a andlise se faz simplesmente pela identificacdo da
base e do topo da amostra de forma grosseira. As curvas geradas apresentam
baixa resolucdo, sdo bastante susceptiveis a artefatos de andlise devido a
irregularidades na base a no topo da amostra e € realizada apenas a medida
da retracéo vertical (axial) da amostra.

Para melhorar os resultados gerados pelo equipamento, as imagens
adquiridas pelo equipamento foram tratadas separadamente utilizando uma
rotina escrita para o programa de analise de imagens, gratuito, ImageJ [53].
Este método, descrito em detalnes no APENDICE B, realiza a medida da
retracdo considerando cada ponto da superficie da amostra, resultando em
uma maior resolucdo das curvas de retracdo. A medida é feita nas direcGes
vertical e horizontal das imagens, tornando possivel a obtencdo das retracdes
axial (RLp) e a diametral (RLp) das amostras e, por fim, a densidade da

amostra em cada instante pela Equagéao 3.5.

Q= rw >

onde p, é a densidade a verde. Este método foi utilizado nas medidas de

retracdo das amostras.

3.3 MEDIDAS DE TAXA DE CRESCIMENTO POR DSC
Foram realizadas diversas analises de calorimetria diferencial de

varredura, DSC, para se testar o método proposto de determinacéo da taxa de
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crescimento de cristais por DSC. A taxa € obtida a partir do pico de
cristalizacdo de uma fina placa de vidro e 0 método é descrito em detalhes na
Secdao 4.4. O fluxograma da Figura 3.8 mostra as etapas envolvidas no teste do

meétodo.
Vidro dissilicato Fuséo do vidro Fusao 'd'o vidro
de litio (L2S) diopsidio metassilicato de
litio e célcio (LCS)

A 4 A 4 A 4

U(T) da U(T) por U(T) por

literatura microscopia microscopia

Optica Optica

Preparacao das
amostras por desbaste
(~3x3x0.1 mm®

DSC

+ Célculo da LB sigmoidal

« Normalizagéo do pico v
para area = 1 — Tratamento dos dados

« Célculo de U(T)

A 4
Comparagao com
resultados de U(T) por
microscobia optica

Figura 3.8 Etapas para medidas de taxa de crescimento por DSC e avaliacéao
dos resultados.

3.3.1 PREPARA(}AO DAS AMOSTRAS

A derivacdo do método considera que as amostras sao placas infinitas.
Devido o tamanho finito dos cadinhos de DSC (-6 mm de diametro) foram
utilizadas amostras que sdo apenas efetivamente infinitas. O efeito do tamanho
finito das amostras foi calculado para amostras de diferentes razdes de aspecto
e foi observado que amostras com 3 x 3 mm? deveriam apresentar espessura
maxima de aproximadamente 200 um. Os resultados destas simulacdes séo
mostrados no APENDICE C.
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O preparo das amostras foi realizado pelo desbaste e polimento de
placas com espessura inicial de 1 a 2 mm e diferentes tamanhos. O método
mais efetivo encontrado sera descrito a seguir e nas imagens da Figura 3.9.
Uma amostra de vidro com tamanho inicial de aproximadamente 14 x 10 x
2 mm?, foi colada a um anel de polimento utilizando-se breu fundido, Figura 3.9
(a). Foram colados pedacos menores de vidro formando uma moldura ao redor
da placa com intuito de preservar suas bordas durante o desbaste e polimento.
O anel de polimento, mostrado nas Figura 3.9 de (a) a (c), € composto por um
anel e um cilindro de aco inoxidavel que se encaixam precisamente,
possibilitando a preparacdo de amostras com faces bastante paralelas.

O conjunto foi desbastado utilizando-se p6 de carbeto de silicio 360 grit
até que a moldura e a amostra ficassem planas, como mostrado na Figura 3.9
(b). Foram utilizadas lixas de carbeto de silicio 320 e 500 grit para o
acabamento da amostra. Uma superficie rugosa € desejada, pois os defeitos
superficiais atuam como ndcleos para o crescimento de cristais.

Os pedacos de vidro foram removidos e colados novamente, porém
desta vez com a face ja lixada voltada para o cilindro. A amostra foi entéo
desbastada com pé 360 grit novamente, mas desta vez, sua espessura foi
controlada com um paquimetro até que se aproximasse da espessura final
desejada. Neste ponto o acabamento foi realizado da mesma forma que para a
outra face, Figura 3.9 (c).

A fina placa de vidro foi riscada com uma ponta de alumina em
quadrados de aproximadamente 3 x 3 mm?, removidas com a ajuda de uma
lamina de barbear e limpas com acetona, resultando nas amostras mostradas
na Figura 3.9 (d).

A espessura das amostras foi medida utilizando-se um micrémetro e por
microscopia optica. A medida por microscopia Optica, apesar de ser mais
trabalhosa, possibilitou a medida em diferentes pontos das amostras, e a média

dessas medidas foi utilizada nos célculos de U(T).
A medida por microscopia Optica foi realizada focando-se uma das
superficies da amostra e medindo o nimero de unidades avancadas na escala

do parafuso de foco para que a outra superficie ficasse em foco, onde cada
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unidade de avanco do parafuso altera a altura da platina em 2 pm. No entanto,
o avanco fisico da platina necessario para focar a segunda superficie da
amostra é diferente da espessura da amostra devido a refracdo que os raios
luminosos sofrem na interface ar/amostra. O percurso necessario depende do
indice de refracdo do material observado e da abertura numérica do conjunto
optico.

Para a realizacdo das medidas, o parafuso foi calibrado utilizando-se
placas polidas de alguns milimetros dos diferentes vidros e comparando a
espessura das placas ao avanco, em unidades do parafuso. As objetivas e
diafragmas foram mantidos nas mesmas posicées durante a calibracdo e

medida para que ndo houvesse alteracdo no valor da abertura numérica.

Amostra 10 x 14 x 2 mm’ colada ao
cilindro do anel de polimento

2" lado —

&O um Amostras finalizadas

Desbaste até ~
Acabamento: lixas de SiC, 320 e 500 grit Riscadas e quebradas no tamanho final

Figura 3.9 Etapas da preparacdo das amostras.
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3.3.2 ANALISES TERMICAS E TRATAMENTO DOS DADOS

As andlises térmicas foram realizadas utilizando-se o equipamento
DSC 404 — NETZCH com cadinhos de platina com diferentes taxas de
aquecimento. Para evitar a nucleacao de cristais no interior das amostras de
L2S, estas foram sempre aquecidas com taxa de 40 °C/min até a temperatura
de 490 °C, passando o mais rapido possivel pela zona onde a taxa de
nucleacao é elevada.

Para se eliminar os eventos térmicos advindos do arranjo experimental,
foram realizadas corridas com os cadinhos vazios antes de cada uma das
analises e estas foram usadas como correcdo das curvas obtidas para as
amostras dos trés diferentes vidros, diopsidio, dissilicato de litio e metassilicato
de litio e calcio.

Uma linha de base sigmoidal foi utilizada para a obtencdo do pico de
cristalizacdo. O programa de analise de dados que acompanha o equipamento
DSC 404 possui uma rotina para o céalculo da linha de base sigmoidal. No
entanto, os resultados muitas vezes nao sao bons, principalmente para os
casos em que as curvas apresentavam elevado ruido. Para se obter maior
controle sobre os célculos, estes foram realizados em uma planilha do
programa Microsoft Excel 2007, como mostrado no APENDICE D.

Os picos de cristalizacdo isolados foram normalizados para que suas
areas fossem iguais a unidade, obtendo-se as curvas de taxa de transformacéao
do material em fungéo da temperatura, denominadas DSC(T) neste trabalho.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 PREPARO E CARACTERIZACAO DOS MATERIAIS

4.1.1 VIDRO DIOPSIDIO

O vidro diopsidio foi preparado partindo-se da fase cristalina diopsidio
obtida via reacao no estado sdélido. Uma primeira tentativa de obtencéo da fase
diopsidio foi realizada utilizando as matérias primas MgO e CaCOs (99,9%,
JTBAKER) e SiO; (quartzo — ZETASIL) devidamente secas e pesadas. Estas
foram homogeneizadas e calcinadas a 1200 °C por 41 horas. Resultados de
DRX, mostrados na Figura 4.1 (a), revelaram a presenca de silica ndo reagida
na forma de quartzo e cristobalita, além de diversas outras fases.

Para contornar a baixa reatividade das particulas de quartzo utilizadas,
utilizou-se SiO, na forma de silica fumada (ALDRICH 99,8%). Este é um
material amorfo com tamanho primario de particula de 11 nm, possuindo
reatividade muito superior ao material utilizado anteriormente. Ap6s secagem,
pesagem e homogeneizagcdo em moinho de bolas a mistura foi calcinada em
um cadinho de ZAS a 1200 °C por 48 horas. O material ndo grudou no cadinho,
0 que indica que ndo houve reacdo com o cadinho. Andlise de DRX do produto
da calcinacao, Figura 4.1 (b), revelou a presenca exclusiva da fase diopsidio.
Foram observadas algumas bolhas no vidro produzido a partir deste material,

devido o tempo de fusao insuficiente para sua remocéao.
700 500
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300 200+ D
200 5
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15 20 25 30 35 40 45 15 20 25 30 3 40 45
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(@) (b)
Figura 4.1 DRX das matérias primas calcinadas, mostrando a presenca de
akermanita (A), diopsidio (D); cristobalita (C); quartzo (Q); forsterita (F). (a)
reacdo com quartzo e (b) reacdo com a silica fumada.
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Anélise quimica e DSC

Trés amostras do vidro foram caracterizadas quanto a composicao
quimica por ICP-AES no Centro de Caracterizacdo e Desenvolvimento de
Materiais (CCDM UFSCar-DEMa) e os resultados obtidos sdo mostrados na
Tabela 3.2. Observa-se que a relacdo Ca:Mg esta dentro da esperada, de 1:1,
e que o teor de Si € menor que o esperado; contudo, foram medidos apenas 0s

teores de Ca e Mg e o teor de Si foi calculado por diferenca.

Tabela 4.1 Composicdo nominal e analises quimicas por ICP-AES (%omol)
realizadas no CCDM — UFSCar — DEMa. Valores em %mol.

Nominal I [l 11l Média
CaO 25% 29% 28% 27% 28%
MgO 25% 28% 27% 29% 28%
SiO, 50% 43%* 45%* 44%* 44%

*Valor calculado por diferenca

Devido a esta incerteza, uma amostra foi enviada ao Instituto de
Quimica de Silicatos — Russia, laboratério de exceléncia em vidros silicatos. Os
resultados desta andlise sdo mostrados na Tabela 4.1 e demonstram que o
vidro tem a estequiometria correta. A soma dos teores dos componentes chega
a 99,8%, e é possivel que esta discrepancia se deva a presenca de impurezas.

Tabela 4.2 Composicdo nominal e andlise quimica realizada no Instituto de
Quimica de Silicatos — Russia. Valores em %m (massa)

Nominal [
CaO 25,9% 25,8%
MgO 18,6% 18,6%
SiO, 55,5% 55,4%
TOTAL 100% 99.8%

A Figura 4.2 mostra a curva de DSC obtida para um p6é com
granulometria entre malhas 38 e 75 ym e taxa de aquecimento de 10 °C/min.
Observa-se Tq em aproximadamente 730 °C. O primeiro pico exotérmico, com

maximo em 911 °C, é atribuido a cristalizacdo do vidro em duas fases [54]:
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inicialmente cristais da fase diopsidio crescem a partir de nucleos isolados nas
superficies das particulas, até que ocorre a cristalizacdo total da superficie,
formando uma camada. Devido a grande diferenca de densidade entre o vidro
e o cristal formado, de aproximadamente 16%, grandes tensdes sédo geradas
no interior das particulas, e outra fase, ainda ndo catalogada, passa a
cristalizar. Esta fase é referida como Wollastonite-like (parecida com a
wolastonita) na referéncia [54]. O segundo pico exotérmico, com maximo ao

redor de 1030 °C, deve-se a transformacéo desta segunda fase em diopsidio.

T =911°C
cl

1.64 o3
Tg =730°C

1.4
{1 02

1.2— //W/

1.09 o1

0.84 650 700 750 800 850

DSC (uv/mg)

0.6 +
0.4+

0.2

T_,=1030 °C
|
0.0

400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200
T (°C)

Figura 4.2 Curva de DSC do vidro diopsidio.

Taxa de crescimento de cristais

As taxas de crescimento de cristais medidas por microscopia Optica
para amostras tratadas em diferentes temperaturas sdo mostradas na Figura
4.3. Foi realizado o ajuste de uma funcéo parabdlica aos dados, em escala log,

para a utilizacdo nos modelos de sinteriza¢éo, resultando na Equacéo 4.1.
U0 =-64.705

2
Iog(U~(m/s)‘l)=UO+U1-%+U2-(%j U1=7.3116x10"2 41
U2 = -2.0634x10°°
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Figura 4.3 Taxas de crescimento de cristais para o vidro diopsidio. A linha

cheia indica o resultado do ajuste parabdlico aos dados e as linhas tracejadas,
a faixa de temperatura onde foram realizadas as sinterizacoes.

Viscosidade

O resultado das medidas de viscosidade realizadas por micropenetracéo
€ mostrado na Figura 4.4. As medidas foram realizadas durante o aquecimento,
para duas amostras, iniciando-se na temperaturas de 755 e 775 °C. O modelo
de viscosidade MYEGA (Mauro-Yue-Ellison-Gupta-Allan) foi ajustado aos
dados obtidos.

O ajuste foi realizado para extrapolacdo das curvas obtidas para as
temperaturas utilizadas nas sinterizagdes, onde ndo foi medida a viscosidade
(833, 843 e 853 °C). O ajuste de modelos de viscosidade a dados obtidos
apenas em uma pequena faixa de temperatura usualmente resulta em
extrapolacdes pouco precisas. Para “guiar” o ajuste, aumentando a precisao da
extrapolacéo, foram incluidos dados de viscosidade em altas temperaturas de
Licko e Danek [55] e de Neuville e Richet [56]. No total, foram utilizados 192
pontos em baixas temperaturas, medidos para o vidro utilizado neste estudo, e
11 pontos de alta temperatura, da literatura, resultando em um peso muito
maior para os dados obtidos para o vidro utilizado e para a faixa de
temperaturas de interesse. Os dados dos autores e 0 ajuste do modelo MYEGA

sdo mostrados na Figura 4.5 e os parametros resultantes do ajuste do modelo



53

na Tabela 4.3. As Equacdes 3.1 e 3.2 séo repetidas abaixo para contextualizar

0s parametros da Tabela 4.3.
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Figura 4.4 Viscosidade obtida por micropenetracdo em funcéo da temperatura.
S&o mostrados apenas 1 de cada 5 pontos da medida.
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Figura 4.5 Ajuste MYEGA realizado aos dados de viscosidade, incluido pontos
de alta temperatura da literatura. O detalhe mostra a regido de interesse para
este estudo e os pontos pretos indicam as viscosidades nas temperaturas
utilizadas para a sinterizacéo dos pés.
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|09(77(T))=|09(77w)+$exp($j, a1

T T
log(7(T ) = log(7,,) + (12— |09(77w))?g exp((m —1j . (?g _1B ’ 3.2

Tabela 4.3 Parametros de ajuste da equacdo MYEGA em seus dois formatos

Parametro Valor Parametro Valor
log(72../(Pa-s)) -1,783 log(72../(Pa-s)) -1,783
999,64 K
K 349,213 K Tg
(726,49 °C)
C 3673,81 K m 64,44

Caracterizacdo dos poés

A Figura 4.6 mostra as particulas irregulares do vidro diopsidio e as
microesferas produzidas a partir deste pd. As imagens foram produzidas pela
juncdo de 4 campos com aumento nominal de 100x. Cada um dos campos,
para as particulas irregulares, foi obtido a partir de 12 fotos com foco em
diferentes posicbes e com a funcdo “Auto-Blend” do programa Adobe
Photoshop CS5, que mantém apenas as regides de melhor foco em cada uma
das imagens. Observa-se que 0 processo produziu esferas como esperado,
porém muitas delas apresentam bolhas no seu interior. As particulas
irregulares apresentam formatos variados e aparentam ser bem maiores que as

particulas esféricas, devido a sua orientagdo com o plano da foto.
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Figura 4.6 Pos utilizados neste estudo, compostos por particulas irregulares e
esféricas. Microscopia Optica, luz refletida.
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Distribuicdo granulométrica

Foram medidos os didmetros de aproximadamente 18 mil particulas
esféricas pelo método proposto em [9] e a partir destes dados construiu-se o
histograma de fracdo volumétrica utilizando-se 11 faixas, cada uma delas com
10 um de largura, mostrado na Figura 4.7. Apesar da separacao entre malhas
com aberturas 38 e 75 um, apoés esferoidizacdo, aproximadamente metade das
particulas apresentam diametros acima de 75 um. Isto ocorre devido a
presenca de particulas alongadas que passam pelas aberturas das malhas
mesmo apresentando comprimento maior que a abertura. Estas particulas
devem apresentar volume suficiente para resultarem em esferas com diametro

maior que 75 um.
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Figura 4.7 Distribuicdo granulométrica de 18 mil particulas esféricas obtida por
microscopia oOptica.

Determinacédo de Ns

Po esférico

ApOs o tratamento a 813 °C por 2 h, os pos de diopsidio apresentavam-
se parcialmente sinterizados em discos finos. As micrografias da Figura 4.8
mostram um claro aumento da cristalizacdo superficial apés o tratamento com
a suspensao de alumina, que se provou um meétodo efetivo para o aumento de
Ns. Os valores medidos para Ns a partir destas micrografias e seus respectivos
desvios padrdao sdo mostrados na Figura 4.9. Foi observado um aumento

significativo nos valores de Ns para as condicdes Ns2 e Ns3 em relacdo ao pé
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original. A adicdo do bastdo de vidro ndo alterou o resultado, visto que o0s
valores encontrados para Ns3 e Ng4 sdo estatisticamente iguais. Foi
considerado o valor Unico de 1.4 x 10* m™ nas simulacdes para estas duas
condicdes.

Ns4

Figura 4.8 Micrografias de microscopia eletrbnica de varredura das superficies
parcialmente cristalizadas para as 4 condicdes de abraséo utilizadas.
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Figura 4.9 Valores médios de Ns medidos para o p6 original e para os pos

submetidos aos diferentes procedimentos de abrasdo. As barras representam o

desvio padréo.

Pé irreqular

A andlise das micrografias obtidas apds o tratamento térmico dos pés
irregulares revelou a presenca de uma segunda fase com morfologia similar a
dos cristais de diopsidio, porém com tamanho bem menor, como mostram a

Figura 4.10 e a Figura 4.11.

Figura 4.10 Micrografia (MEV) obtida de uma particula irregular tratada a
813 °C por 90 minutos. O detalhe mostra uma ampliacdo da area indicada.
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Os cristais menores podem ser formados por uma fase cristalina com
taxa de crescimento diferente da apresentada pelos cristais grandes, ou eles
podem ser cristais de diopsidio nucleados apds certo tempo de tratamento
térmico. Para testar as duas hipoteses, particulas irregulares foram tratadas por
diferentes intervalos de tempo e os crescimentos das duas fases comparados.
As micrografias da Figura 4.11 mostram os cristais em diferentes tempos de
crescimento e a Figura 4.12 mostra os tamanhos medidos. A taxa de

crescimento para os cristais maiores foi de 4,5 x10*° m/s (desvio padréo

0,1 x10*° m/s) e para os cristais menores de 3,3 x 10! m/s (desvio padrdo

0,2 x 10 m/s), demonstrando que as fases formadas sdo diferentes. N&o foi
possivel determinar qual é a fase formada, devido seu pequeno tamanho e

baixa fracao.

60 min

120 min 150 min

Figura 4.11 Cristais desenvolvidos a 813 °C na superficie de particulas
irregulares por diferentes tempos.
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Figura 4.12 Meia diagonal dos cristais em funcdo do tempo e taxa de
crescimento para as duas fases.

4.1.2 VIDRO DISSILICATO DE LITIO

A Figura 4.13 mostra o DSC de uma amostra do vidro dissilicato de litio
utilizado neste estudo, com a temperatura de transicdo vitrea medida em
457 °C e o pico de cristalizacdo observado em temperaturas proximas a
685 °C.

1.8 .
T ot T =685°C
1.6
1.4
1 %% 1 =457°C
1.2 g

1.0_' -0.1%1

DSC (uv/mg)

300 400 500 600 700 800
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Figura 4.13 DSC do vidro dissilicato de litio.
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Taxa de crescimento de cristais obtidas da literatura

As taxas de crescimento para o vidro dissilicato de litio foram obtidas da
compilagédo realizada por Nascimento et al. [50]. A Figura 4.14 mostra estes
dados e o0 ajuste realizado a estes dados para a faixa de temperatura onde nao

existem valores disponiveis (Equacéao 4.2).
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Figura 4.14 Dados de taxa de crescimento de cristais para o L2S compilados
por Nascimento et al. [50] (simbolos abertos) e funcéo ajustada a estes dados.
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4.1.3 VIDRO METASSILICATO DE LITIO E CALCIO

Esta sec¢do trata sucintamente da cristalizagéo do vidro metassilicato de
litio e calcio. A cristalizacdo deste vidro e de outros do mesmo sistema foi
estudada em colaboracdo com o Dr. Vladimir M. Fokin e os resultados sao

descritos detalhadamente em um artigo atualmente na fase de redacéao [49].

Cristalizacao
O DSC deste vidro revelou dois picos de cristalizacdo que, dependendo

do tamanho da amostra, encontram-se mais ou menos convoluidos, como
mostra a Figura 4.15. As amostras com espessura de 220 e 120 um

apresentam os picos mais separados.
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Figura 4.15 Curvas de DSC para placas de vidro LCS, com 2 picos distintos.

Duas amostras de aproximadamente 100 um de espessura foram
aquecidas no forno do DSC a 10 °C/min até o fim do primeiro pico de
cristalizacdo (670 °C, representada na Figura 4.15) e apdés o segundo pico
(800 °C). A Figura 4.16 mostra os difratogramas de raios X obtidos das
superficies destas amostras. Observa-se a presenca das fases metassilicato de
litio (LS) e metassilicato de célcio (CS) apdés os dois picos de cristalizagéo,
enquanto antes do segundo pico nao foi detectado CS, mesmo com uma
varredura bastante lenta de 0,02 °/min (1 min/passo). E importante ressaltar
gue as amostras utilizadas sao pequenas em relagcdo ao tamanho do feixe de
raios X. Assim, a banda observada entre os valores de 15° e 40° (26) nos

difratogramas da Figura 4.16 contém a contribuicdo do porta amostra de vidro.
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Figura 4.16 DRX das amostras cristalizadas até temperaturas de 670 e 800 °C.
O detalhe mostra a auséncia de um pico na regido do pico principal da fase CS
para a amostra tratada a 670 °C.

Taxa de crescimento de cristais

7

A camada cristalizada neste vidro € formada por dendritas de
metassilicato de litio e vidro residual, como pode ser visto na Figura 4.17. O
vidro residual presente entre os cristais deve se encontrar empobrecido em litio
em relacdo ao vidro original, devido a cristalizacdo do metassilicato de litio. A
Figura 4.18 mostra a taxa de crescimento medida por microscopia 6ptica, em
coordenadas arrhenianas. O resultado do ajuste aos dados desta funcdo é
dado pela Equacéo 4.3.
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Figura 4.17 Camada de cristais de metassilicato de litio formados a partir da
superficie de um amostra tratada a 675 °C por 10 min.
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Figura 4.18 Taxa de crescimento medida por microscopia éptica da camada
parcialmente cristalizada e amostras ap0s tratamentos de 3 e 5 mina 675 °C.
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4.2 SINTERIZACAO

4.2.1 DIFERENTES TEMPERATURAS E MODELO DE CLUSTERS

MODIFICADO

As imagens obtidas por dilatometria Optica foram tratadas utilizando-se o
método descrito no APENDICE B, resultando em curvas de retracdo linear
horizontal e vertical que foram utilizadas no célculo da densidade em funcédo do
tempo de sinterizacdo para cada uma das amostras. A Figura 4.19 mostra as
simulacdes iniciais, realizadas com o modelo de Clusters Modificado, e a média
das curvas experimentais obtidas para cada temperatura, onde as barras
indicam o desvio padréo (mostradas apenas em alguns pontos da curva para
facilitar a visualizacdo). A curva correspondente a temperatura de 853 °C € o

resultado de apenas uma amostra.

Modelo de Clusters Modificado

1.0
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0.9 | 813°C
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0.8 1.0 843°C
a 0.9 [ ——853°C
0.7 08
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03 1 2
o5+——pF 77—

o 2 4 6 8 10 12 14 16
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Figura 4.19 Curvas de densificacdo experimentais (linhas com barras de erro) e
simulagdes iniciais com o modelo de Clusters Modificado. No detalhe é

possivel observar as curvas relativas as temperaturas mais elevadas.

Era esperada a densificagdo mais rapida para todas as curvas, sendo o
desacordo observado desde o inicio do processo, onde os calculos sé&o
realizados utilizando o modelo de Frenkel. Para se obter o ajuste esperado no
regime de F, é necessario multiplicar o modelo por um fator de

aproximadamente 0,343, retardando a densificacdo, o que pode indicar um erro
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nas previsbes quantitativas do modelo de Frenkel, ou na determinagdo dos
parametros experimentais.

As simulagdes foram realizadas utilizando a constante de *g no modelo
de Frenkel, como realizado no modelo de Clusters original e por outros autores
[5, 7]. Para a constante proposta por Eshelby (Y/»), o fator multiplicativo deveria
ser ainda menor. J4 a utilizacédo do valor de ~%/g levaria ao ajuste do modelo
aos dados experimentais. A combinacdo de ambas as corre¢des resultaria em
uma constante de /4 — mais préxima do necessario para o ajuste, mas ainda
maior por um fator 2.

E possivel que o modelo de Frenkel ndo seja quantitativamente exato ou
gue o empacotamento real (diferente do idealizado) cause a diferenca
observada. E importante ressaltar que o modelo de Frenkel descreve apenas a
sinterizacdo de duas particulas esféricas e que a suposicdo de que as
particulas estao arranjadas em uma estrutura cubica simples é bastante distinta
do empacotamento real. Diferentes estudos demonstram que esta aproximagao
nao é valida para particulas arranjadas em duas dimensdes. Exner et al. [37]
relataram que o centro de duas particulas vizinhas em um compacto
aproximam-se mais rapidamente que particulas distantes, devido aos defeitos
presentes em um empacotamento real. Giess et al. observaram a dilatacao de
poros devido ao empacotamento nédo ideal das particulas [32].

A maioria dos parametros de entrada dos modelos foi determinada com
precisdo ou apresentam pequena variagdo no seu valor intrinsecamente. O
tamanho de particulas foi medido pela observacdo direta das particulas ao
microscopio oOptico e a tensdo superficial vidro /ar, apesar de obtida da
literatura, ndo apresenta variacdo na escala do erro observado para pequenas
flutuagcdes na composicdo do vidro. Nos instantes iniciais do tratamento
térmico, a fracdo cristalizada das particulas € bastante baixa, havendo uma
influéncia muito pequena da cristalizacdo — essa afirmacéo é suportada pelos
resultados que sédo apresentados na Secéao 4.2.3. Assim, 0 Unico parametro do
modelo de Frenkel que possui incerteza grande o suficiente para explicar o

desacordo observado é a viscosidade.
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Para se obter um bom acordo entre o modelo e os experimentos seria

necessario reduzir a viscosidade por um fator proximo a 3 (~0.47 em escala

log), que € um erro muito maior que o estimado de 25% (0.1 em log) para a
medida realizada. E importante ressaltar que a medida foi realizada por V. P.
Klyuev, que possui bastante experiéncia neste tipo de medida, e que o
equipamento utilizado € calibrado utilizando um vidro padréo com T similar ao
vidro medido. Alternativamente, o acordo poderia ser estabelecido diminuindo-
se a temperatura utilizada no célculo da viscosidade em aproximadamente
12 °C.

Como descrito na Secdo 3.2, o forno do dilatbmetro optico foi aferido
utilizando-se um termopar recém-calibrado com um termopar padrao, “tipo S”
da marca FLUKE. A temperatura média do forno na regido onde a amostra é
posicionada foi medida, sendo 3,4 °C maior que a programada, e esta
diferenca foi considerada nas simulagdes. A amostra se encontra em uma
regido com um gradiente de temperatura com valores entre +2°C da
temperatura média.

Para se eliminar qualquer duvida quanto a temperatura dos tratamentos
térmicos, a temperatura do forno foi conferida comparando-se a espessura da
camada cristalizada de uma amostra tratada no forno do dilatbmetro aos
valores de taxa de crescimento de cristais medidas para o vidro diopsidio. Trés
cubos de aproximadamente 2 mm de aresta foram tratados no dilatbmetro a
849 °C por 60, 90 e 120 min, apds aquecimento a 80 °C/min. A Figura 4.20
mostra a espessura das camadas em fun¢ao do tempo de tratamento térmico e
as curvas calculadas a partir das taxas de crescimento medidas em forno
vertical. Observa-se excelente acordo entre a evolucdo da espessura da
camada cristalizada e a taxa medida a 849 °C. Os desvios padrdo calculados
para cada ponto sao relativamente altos, o que pode ser explicado em parte
pelo fato da amostra estar inserida em uma regido com variacdo de +2 °C e
parte pelos erros de medida induzidos pela deformacdo das amostras apos o
tratamento térmico. Esta deformacéo é causada pelas tensdes induzidas pela
formacdo da camada cristalina, que possui densidades ~16% maior que o

vidro. A Figura 4.20 mostra as amostras, originalmente cubicas, apos
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tratamento térmico. E interessante notar o efeito que a formacdo de uma
camada cristalizada de apenas ~15 um tem sob uma amostra de 2 mm.
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Figura 4.20 Espessura da camada cristalizada em tratamento a 849 °C no
dilatbmetro 6ptico e taxas medidas no forno tubular. As barras indicam o desvio

padrao de cada medida.

Assim, é pouco provavel que a discrepancia entre o modelo e
experimentos ocorra devido a erros experimentais. Foram calculados os fatores
necessarios para o ajuste de cada uma das curvas obtidas para diferentes
temperaturas de sinterizacdo, mostrados na Tabela 4.4. Observa-se que 0s
valores para as cinco temperaturas sao bem préximos, com média de 0.343 e
desvio padréo de 0.009. O valor médio foi utilizado para o ajuste do modelo em

todas as temperaturas e o resultado é mostrado na Figura 4.21.
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Tabela 4.4 Correcdo necessaria para ajustar o modelo de Frenkel aos dados
experimentais.

Temperatura Fator
(°C) multiplicativo
803 0.341
813 0.335
833 0.340
843 0.355
Media + desvio padréo 0.343 + 0.009
Desvio padréo / média 2,5%

Modelo de Clusters Modificado

——803°C
——813°C
833°C
843°C
——853°C

t (h)

Figura 4.21 Curvas de densificacdo experimentais (linhas com barras de erro) e
simulagdes com o modelo de Clusters Modificado, usando um fator de corregéo
de 0,343.

O segundo estagio de sinterizacdo, descrito pelo modelo de Mackenzie
e Shuttleworth, € influenciado diretamente pelo ajuste do modelo de Frenkel,

pelo valor do parametro a;. O modelo de Clusters calcula este parametro pelo
ajuste da equacao de MS aos pontos (0, po) € (tos, 0,8), sendo o valor de tyg

determinado pelo modelo de Frenkel. O ajuste forcado do modelo de Frenkel

leva a valores realisticos de tyg, proximos aos observados experimentalmente,
resultando em valores de a, e em curvas de sinterizacdo mais corretas. O

mesmo vale para o método alternativo do célculo da transicdo F— MS,
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realizado assumindo-se uma taxa de densificacdo continua no ponto (tp g, 0,8),
j& que sdo obtidos valores mais realisticos para tyg e para a taxa de

densificacdo. A proxima secéao discute em detalhes e mostra os resultados das

aplicacdes dos dois métodos de transicao.
4.2.2 COMPARACAO DAS DIFERENTES TRANSICOES F — MS

Discusséo sobre os métodos de transicao

O calculo da densificacdo do compacto em seus estagios finais é
descrito pelo modelo de Mackenzie e Shuttleworth, MS, que pode ser escrito de

diferentes formas, Equacdes 2.24, 2.26 e 2.28:

i o e RO 224
d/;f” :g/T )a_t(l_ o(0)) 226
90 31O ool 228

onde N representa o numero de poros por volume de material, a; representa o
raio dos poros no inicio do regime MS e O representa 0 nimero de poros

dividido pelo numero de particulas. Estes parametros estao relacionados pelas
Equacgdes 2.29 e 2.30.

3
=053 2.29

1( 1 1( 1
)=r-3/=| —~-1| e a, =r-3}=| —-1 ,
-5l e {oloa 230

assumindo-se particulas e poros esféricos.

N&o € possivel determinar nenhum destes parametros antes da
sinterizacdo dos poés, mas é possivel estima-los assumindo um empacotamento
inicial para as particulas. Para o empacotamento cubico simples de particulas
esféricas e idénticas, e assumindo-se retracdo isotropica até que 0s poros

estejam isolados, seria formado apenas um poro por particula (O = 1) situado
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no centro do cubo simples e de tamanho no inicio do estdgio MS igual a
ap = 0,63:r. Diferentes empacotamentos, contudo, levam a microestruturas com
diferentes numeros de poros e, potencialmente, a uma distribuicdo de
tamanhos. Estes pardmetros costumam ser determinados relacionando os
modelos de F e MS em um ponto de transic¢éo, (tpg, 0,8).

O modelo de Clusters realiza a determinacdo do parametro a, pelo
ajuste do modelo de MS simplificado, Eq. 2.26, aos pontos (0, po) € (tos, 0,8).
Este procedimento ndo é correto, pois o0 modelo de MS néo é valido para o
ponto (0, pg) — 0 parametro pg do modelo de MS deveria refletir a densidade
inicial do regime MS, considerada como sendo 0,8 pelo modelo de Clusters.
Entretanto, com apenas um ponto, ndo ha informacéo suficiente para o calculo
de ag.

Prado e colaboradores [41] compararam, no entanto, o valor de ag
calculado a valores obtidos experimentalmente, tendo encontrado bom acordo.
Foi encontrada uma distribuicdo de tamanho de poros que incluia poros
maiores que as maiores particulas utilizadas, que foram considerados como
uma aglomeracdo de poros menores na andlise. A presenca destes poros,
entanto, poderia ser justificada pelo empacotamento irregular de particulas e
pela densificacdo heterogénea da microestrutura [37, 39]

Muller e colaboradores [7, 42] consideram o nUmero de poros por
particula O para o estagio de MS, Equacédo 2.28. O parametro é determinado
igualando-se as taxas de densificagcdo dos modelos de F e MS quando a

densidade do corpo atinge 0,8. O modelo de Frenkel utilizado considera
particulas irregulares, e valor de O nao é obtido explicitamente, e sim, ligado ao

valor de k. Contudo, seria possivel realizar a determinagdo dos parametros ag

ou O igualando-se as taxas de densificacdo para p(tb):pb=0,8, sem

relaciona-lo ao parametro ks. Para particulas esféricas, onde ks =1, podemos

encontrar um valor numérico para O.

([N

Assim, a determinacdo do tamanho de poro no inicio do estagio MS
realizada de forma arbitraria e independente de parametros relacionados a

distribuicdo granulométrica e de empacotamento por ambos 0os métodos.
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Comparacao entre os modelos e experimentos

Foram realizadas simula¢des utilizando-se os dois métodos matematicos
para a transicdo F — MS (Clusters e pela taxa). As curvas resultantes séo
comparadas aos dados experimentais de densificacdo nas Figura 4.22 e Figura
4.23. Observa-se um bom acordo do modelo de Clusters Modificado aos dados
experimentais, enquanto o modelo “por taxas” superestima fortemente a
densificagcdo no estagio MS. Isso deve ocorrer devido a um baixo valor obtido

para o tamanho de poros neste estagio.

Modelo de Clusters Modificado

1.0
Lfﬂ L ] ——803°C
0.9 e o
——813°C
833°C
0.8 A i o
10 — 843°C
a 0.9 ——853°C
0.7 0.8
0.7
0.6 0.6
0.5
0 1 2
0.5 T T T T T T T T

t (h)

Figura 4.22 Curvas calculadas com o modelo de Clusters Modificado e dados
experimentais entre 803 e 853 °C (linhas com barras de erro).

Modelo de Clusters por taxa

1.0
0.9 = 803°C
——813°C
0.8 10 ] 8330C
T = ——843°C
(oY 0.9 o
0.7 o8 ——853°C
0.7
0.6 1 0.6
0.5+
0 1 2
0-5 T T T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16

t(h)

Figura 4.23 Curvas calculadas com o modelo de Clusters “por taxas” e dados
experimentais entre 803 e 853 °C (linhas com barras de erro).
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A Tabela 4.5 relne os valores de ag/r e O calculados nas simulagdes

mostradas na Figura 4.22 e na Figura 4.23, para os dois modelos. O parametro

ao/r foi escolhido, pois esta relagdo é constante para todos os tamanhos de

particulas. Nestes calculos foi utilizado o ajuste do modelo de Frenkel pelo
valor de 0,343. Os valores apresentados pelo modelo que mantém a taxa de
densificacdo continua sd8o mais proximos ao esperado para um
empacotamento cubico simples.

Observa-se que os tamanhos de poro calculados para o modelo de
Clusters Modificado s&o maiores que as particulas iniciais. E provavel que
existam poros na microestrutura que sdo maiores que o maior tamanho de
particula devido a presenca de defeitos de empacotamento e retracdo
heterogénea do corpo, no entanto, este parece ser um valor muito alto para um
p6 em condi¢des tipicas de empacotamento. Esse valor se traduz em um
namero bastante baixo de 0,04 poros por particula. Ja o modelo “por taxas”
apresenta aproximadamente metade dos poros esperados por um arranjo

cubico simples, e poros um pouco maiores.

Tabela 4.5 Valores calculados para os parametros ag/r e O.

Modelo aolr o)
Clusters Modificado 1,78 0,04
Clusters “pela taxa” 0,84 0,42
tedrico para cubico simples 0.63 1

Um grande numero de poros pode ser obtido em uma microestrutura
contendo uma distribuicdo de tamanho de particulas, onde uma particula
pequena alojada em um grande poro formado por particulas maiores subdivide
este poro em muitos poros de pequeno tamanho. No entanto é dificil
determinar faixas razoaveis para estes parametros, devido o carater
imprevisivel dos empacotamentos reais.

Apesar dos valores menos realisticos calculados para o tamanho e
namero de poros, o modelo de Clusters Modificado descreveu a sinterizacéo de

pos esféricos melhor que o modelo “pela taxa”. Nenhum dos modelos utiliza
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parametros de entrada que tragam informacado relativa a organizacdo das
particulas no compacto.

No entanto, a distribuicio de tamanhos e o empacotamento de
particulas sdo determinantes das caracteristicas da densificacdo dos corpos
durante a densificacéo, tanto quantitativamente, em relacéo ao tempo para que
ocorra a densificacdo, como qualitativamente, em relacdo aos efeitos de um
empacotamento heterogéneo na microestrutura final, incluindo a distribuicdo de

tamanhos de poros e defeitos.

4.2.3 VARIACAO DA CRISTALIZACAO SUPERFICIAL — AUMENTO DE Ns
A Figura 4.24 mostra as curvas de sinterizacdo para as temperaturas de
813 e 833 °C, obtidas para os pds com diferentes densidades de sitios para
cristalizacdo superficial. As curvas obtidas apresentaram o comportamento
esperado, i.e., as curvas tém a mesma taxa de densificacdo inicial, porém

maiores valores de Nglevam a saturacdo da densidade mais rapidamente e em

valores mais baixos. Observa-se um leve desvio deste comportamento entre as

curvas para Nsl e Ns2 para 833 °C, que se cruzam. Os valores de Ns3 e Ng4

sdo estatisticamente iguais, assim como os resultados da sinterizagdo destes

7

pos.
1.0 -
833°C
0.9 T
0.8
Q
0.7
——Nsl1
0.6 — Ns2
—— Ns3 e Ns4
0-5 T T T T T T T T T T

o 1 2 3 4 5 6 7 8
t(h)

Figura 4.24 Curvas de sinterizacdo a 813 e 833 °C de pds com diferentes N.
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Os modelos foram comparados as curvas experimentais, e 0s resultados
sdo mostrados nos graficos apresentados na Figura 4.25. Além dos dois
modelos discutidos na sec¢éo anterior, foi testado o modelo de Clusters original,
pois este difere apenas quanto a influéncia da cristalizacdo em relagdo ao
modelo Modificado.

Comparando-se 0os modelos de Cluster original e Modificado na

temperatura de 813 °C, figuras (a) e (c) observa-se que, para Ns2, 0 modelo

Modificado prevé uma densidade de saturacdo ligeiramente superior que o

original, e para o Ns3 e N¢4, a previséo é oposta. Isso indica que para esta faixa
do parametro Ng e de temperatura, os modelos tém resultados muito parecidos.

Ja para a temperatura de 833 °C, figuras (b) e (d), o modelo Modificado
apresenta melhores previsdes para as densidades de saturacéo.
Observa-se nas figuras (e) e (f) gue o modelo da transicdo F — MS pela

taxa superestima a densificagdo para as curvas de Nsl e Ns2 nas duas

temperaturas, mas apresenta boa concordancia para os valores mais altos de

Ns. Com valores mais elevados de Ns, menor é a influéncia do regime MS nas

curvas calculadas, ja que a cristalizacdo mais intensa promove a saturagdo da
densificacdo antes do regime de MS para alguns tamanhos de particulas
enquanto outros passam menor tempo nele.

Apesar do bom acordo obtido para algumas das curvas, pode-se
observar que o final da densificacdo ocorre experimentalmente em tempos
menores que o0 previsto pelos modelos, especialmente para valores mais
elevados de Ns. A saturacdo da densificacdo em tempos menores que o

esperado pode ocorrer devido ao aumento do Ns na superficie dos poros com a

diminuicao da area superficial, como sugerido pelo modelo de Ns variavel [9].
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Figura 4.25 Simulacdes e resultados experimentais para os pés com diferentes
valores de Ns para as temperaturas de 813 e 833 °C (linhas com barras de
erro).
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4.2.4 INFLUENCIA DO FORMATO IRREGULAR DAS PARTICULAS

A sinterizacdo das particulas irregulares se mostrou mais rapida que a
sinterizagdo das particulas esféricas, como reportado na literatura. As curvas
das retracdes radiais e axiais para 0s pdés compostos por particulas irregulares
e esféricas sdo mostradas na Figura 4.26. As particulas esféricas sinterizaram
de forma isotropica durante todo o processo, enquanto observa-se para as
particulas irregulares uma retracdo diametral (horizontal) mais pronunciada
apos os instantes iniciais. Esta diferen¢ca no comportamento dos dois poés indica
anisotropia no empacotamento das particulas irregulares, que devem se
orientar preferencialmente na posicdo de maior estabilidade durante o
carregamento do molde pela acdo da gravidade, e durante a prensagem. A
orientacdo das particulas irregulares deve orientar as pontas de menor raio de
curvatura das particulas angulares na direcéo horizontal, o que pode ocasionar
retracdo maior e mais rapida na direcdo diametral do que na axial da amostra.

Nota-se que a retragdo do pd formado por particulas esféricas ndo é
perfeitamente linear com o tempo, como esperado de acordo com o modelo de
Frenkel. A linha pontilhada na Figura 4.26 indica os primeiros 10% de retracéo,
que costuma ser citada como a validade do modelo de F. A retragdo é um
pouco mais lenta no inicio do processo, tendendo a um comportamento linear
apos certo tempo. Esta discrepancia pode estar relacionada ao
empacotamento irregular das particulas, que pode levar ao seu rearranjo no
inicio da retracdo, com a formacdo de novos pontos de contato entre as
particulas [39] ou a problemas experimentais, como uma ligeira alteracdo da
composicao quimica superficial das esferas apds o processo de esferoidizacéo
ou simplesmente ao tempo necessario para que a amostra entre em equilibrio
térmico.

As patrticulas irregulares apresentam comportamento nao linear distinto
das esféricas, com sua retracdo desacelerando durante o processo. Apos
algum tempo, contudo, a taxa de retracdo tende a um valor semelhante a
observada para as particulas esféricas. E possivel que os efeitos de formacao

de novos pescocos e de equilibrio térmico também existam para as particulas
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irregulares, contudo, estes estariam mascarados pela nao linearidade inerente

a retracdo destas particulas.

—— Diametral 803 °C
- Axial

Particulas esféricas

] Particulas irregulares
0.18 T T T T T T T T T T T T
0 30 60 90 120 150 180
t (min)

Figura 4.26 Retracdo linear em funcédo do tempo para particulas irregulares e
esféricas a 803 °C.
A diferenca entre os comportamentos dos dois tipos de particulas

costuma ser ajustado com um fator de correcdo constante, denominado ks. A
simplicidade de um fator de correcdo constante aumenta sua aplicabilidade,
mas esse fator ndo descreve o comportamento das particulas irregulares
adequadamente.

Podemos supor que a partir do ponto onde as taxas de sinterizacéo se
tornam préximas, as particulas irregulares passam a se comportar como as
esféricas. Assim, a diferenca de comportamento entre particulas irregulares e
esféricas pode ser quantificada pela razdo de suas taxas de densificacdo,
matematicamente representado pela Eq. 4.4.

oy )
Ks (t)=%tLi, 4.4
o)
onde os subscritos J e S indicam particulas irregulares e esféricas. Assim, Ks(t)

deve apresentar um valor maior do que 1 para os instantes iniciais da
sinterizacdo e tender a 1 com o passar do tempo. A causa desta mudanca sera

discutida mais adiante.
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Para a determinacdo de Kks(t) necessitamos do conhecimento dos

valores das taxas de retracdo para as particulas irregulares e esféricas.
Podemos tomar a retracdo das particulas esféricas como constante, como
previsto pelo modelo de Frenkel, ou utilizar diretamente a curva experimental
das particulas esféricas. O modelo de Frenkel, no entanto, considera apenas a
presenca de um tamanho de particula, além de serem necessarios valores
precisos da viscosidade e tenséo superficial para sua utilizacdo. Neste caso, a

expressdo para ks(t) é dada pela Equacéo 4.5.

o (0)= 27T oy ) 45

3 y dt
Optou-se pelo calculo de Kks(t) relativo a retracdo experimental de

particulas esféricas com a intencdo de se eliminar erros nos valores das

medidas de # e y, do tempo para equilibrio térmico das amostras e da incerteza

sobre a constante do modelo de Frenkel e do parametro de ajuste necesséario.
Além destes fatores, o fato de haver uma distribuicdo de tamanhos de
particulas nos poés utilizados dificulta a aplicagdo da Equacéao 4.5.

A diferenciagdo das curvas experimentais, no entanto, leva a grande
ampliagdo do ruido presente nos dados. Para o calculo das taxas de retragcéo a
cada instante a partir das curvas experimentais, foi utilizado o método de
diferenciacdo de Savitzky-Golay utilizando o programa Origin 8.0. Este método
inclui, inerentemente, a suavizacdo dos dados (smoothing), que é realizada
pelo ajuste de um polinémio (cujo grau pode ser escolhido) a um certo nimero
de pontos experimentais. O método calcula a derivada do polinbmio ajustado,
evitando que o ruido seja fortemente ampliado. Este € um procedimento
amplamente empregado para o processamento de sinais experimentais.

Foram testados diferentes niveis de suavizagcao, variando-se 0 namero
de pontos e o grau do polinémio utilizado, e alguns destes sdo mostrados no
detalhe da Figura 4.27. E interessante observar que a taxa de densificacéo dos
pos tende a valores semelhantes ap0s aproximadamente 60 min de
sinterizacdo. O numero associado com a suavizacdo indica o numero de
pontos utilizados no ajuste de um polindbmio de grau 3; para as curvas exibidas,

cada ponto corresponde a 10 s. Observa-se que maiores niveis de suavizacao
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sdo bastante efetivos na eliminacdo do ruido, contudo, perde-se o inicio das
curvas, onde nao ha pontos suficientes para realizar a operacdo matematica.
Como esta € justamente a regiao de maior interesse neste estudo, optamos por
utilizar um nivel de smoothing de 20 pontos, que apresenta um COmpromisso

entre a eliminacéo do ruido e a perda de dados.

2.0x10"
—~ 1.5x10"1 smoothing
2 —5
S —20
g 1.0x10™ 1 — 380
©
) 5
T 5.0x10°
©
x
8

0.0
0 30 60 90 120 150 180
t (min)

Figura 4.27 Taxas de retracdo calculadas e exemplos de diferentes niveis de
suavizacdo. O numero correspondente a suavizagao indica o nimero de pontos
utilizados, e cada ponto equivale a 10 s.

Para o calculo de ks(t), foi realizada uma suavizagdo adicional das
curvas obtidas para a taxa de densificagao utilizando desta vez um intervalo de
100 pontos. A comparagdo entre as curvas antes e ap0s este procedimento,
Figura 4.28, revela uma reducdo substancial no nivel de ruido de alta
frequéncia, mantendo o formato geral das curvas.

A Figura 4.29 mostra a curva de Kks(t) calculada a partir das curvas
suavizadas da Figura 4.28. Foram observados valores iniciais para Ks(t)em
torno de 10, diminuindo até valores proximos a 1. E provavel que valores
iniciais mais elevados fossem obtidos caso o inicio das curvas néo tivesse sido

eliminado pela suavizacao.
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Figura 4.28 Curvas de retracdo para uma suavizacdo de 20 pontos e ks em
funcdo do tempo de tratamento térmico.
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Figura 4.29 Curvas de retragdo para uma suavizacdo de 20 pontos e ks em
funcdo do tempo de tratamento térmico.

Significado fisico de Ks

A sinterizacdo acelerada de particulas irregulares pode ser relacionada
diretamente a duas de suas caracteristicas: o raio de curvatura menor de

regides angulares e a eliminacdo da area superficial em excesso (i.e. que
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particulas irregulares apresentam em relacdo a particulas esféricas de mesmo
volume), durante a sinterizacdo das particulas.

A reducdo de ks com o passar do tempo, observado na Figura 4.29,
indica que o comportamento das particulas irregulares tende ao das esféricas.
Isto poderia ser explicado pelo arredondamento das particulas durante a
sinterizacdo — aumentando os raios de curvatura e eliminando o excesso de
area superficial.

A Figura 4.30 demonstra esse fendbmeno. A primeira coluna indica o

tempo de sinterizacdo e o valor aproximado de ks para o pé irregular. A

segunda e a terceira colunas exibem micrografias dos poOs esféricos e
irregulares para os diferentes tempos de tratamento. O arredondamento das
particulas irregulares com o aumento do tempo e diminuicdo de ks é bastante
claro.

O célculo de Ks(t) poderia ser realizado por um modelo que descreva a

diminuicdo da area superficial em excesso durante a esferoidizagdo ou por uma
funcdo que descreva o arredondamento dos defeitos das particulas irreguares.
Seria necesséria a utilizagdo de um formato arbitrario para os defeitos,
possivelmente cones ou cunhas. Talvez seja necessario criar um novo modelo
gue leve em conta o processo de arredondamento das particulas desde o
inicio.

Foi realizado um ajuste empirico a curva de ks(t), utilizando-se uma
expressao de decaimento exponencial que tende a1l em t - . A Equacao 4.6
mostra esta funcdo e os valores resultantes de seu ajuste aos dados
experimentais até o tempo de 90 min:

k,(t)=1+A-exp[ - ¢ A=101
ST Xp(_ﬁlj 4 =988’ 4.6
onde A é o valor de ks para o tempo O e u é a constante de decaimento da

exponencial. Foi obtido um bom acordo entre esta funcdo e os dados, que pode

ser visto na Figura 4.31.
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Tempo de
sinterizacao

P6 esférico

P6 irregular

10 min
(ks = 7,5)

20 min
(ks = 3,9)

40 min
(ks = 2,0)

60 min
(ks =1,4)

Figura 4.30 Pos

irregulares e esféricos em diferentes momentos da
sinterizacdo. Valores de ks sdo aproximados.
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Figura 4.31 ks(t) experimental e ajuste da Equacao 4.6.

A Equacéo 4.6 utiliza-se dois parametros de ajuste; A € um parametro
adimensional referente ao valor inicial de ks menos 1. J& o parametro u tem
unidade de tempo e deve dar indicios sobre a taxa com que a particula se
arredonda durante o processo de sinterizagao.

Consideremos que a sinterizacao de particulas irregulares se da a partir
de um contato formado por irregularidades (ou defeitos) superficiais com raio
de curvatura £. Assim, definimos o parametro A pela Equacéo 4.7, i.e., como 0
valor, no instante 0, da relacdo entre o raio de uma particula esférica, r, e o raio
caracteristico de um defeito na superficie de uma particula irregular, £, menos

1. Assim, para o caso em que os valores destes raios coincidem, ks é igual a 1.

r
A: __11 .
(£-1] 47

O parametro u deve estar relacionado com o arredondamento destas
irregularidades superficiais, que deve ocorrer por fluxo viscoso. Assim, o valor
de u deve depender da relagédo entre a tensdo superficial e o produto entre a
viscosidade e o raio do defeito, como expresso pela Equacéo 4.8. E importante
ressaltar que a definicdo de u pela Equacdo 4.8 é arbitraria e que ndo seria
estranha a presenca de constantes de proporcionalidade ou mesmo outros
fatores. Como veremos adiante, esta formulacdo descreve adequadamente os

dados experimentais.
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ﬂ(ﬁj 45

A partir das Equacdes 4.7 e 4.8, obtemos a Equacao 4.9, que depende
apenas de 1 parametro de ajuste para descrever a sinterizacdo de particulas

irregulares.

K, (t):1+[%—1j-exp(—n(7_/r—')t.€j 4.9

A Figura 4.32 mostra 0 ajuste da Equacdo 4.9 para a temperatura
utilizada de 803 °C e utilizando o raio médio das particulas esféricas (38 um).
Foi observado um bom ajuste do modelo aos dados experimentais com um
valor do raio caracteristico de defeito de aproximadamente 3 um, que € um
valor razoavel. Entretanto, a situacao real apresenta uma complexidade muito
maior: Ambos os pés formados por particulas esféricas e irregulares
apresentam uma distribuicdo de tamanho de particulas e as particulas
irregulares apresentam uma distribuicdo de tamanhos de irregularidades, em
escalas que variam desde a rugosidade superficial nanométrica, até o tamanho
das particulas, de dezenas de micrébmetros. Cada um destes defeitos

apresenta seu proprio efeito na sinterizagdo e tempo caracteristico de

arredondamento.
13
12 - —— k, experimental
114 —— Equag&o 4.9

0 30 60 90 120
t (min)

Figura 4.32 ks(t) experimental e ajuste da Equacédo 4.9, utilizando apenas o

parametro £ como parametro de ajuste.
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4.2.5 CORRECAO NO MODELO DE CLUSTERS NAO ISOTERMICO

Modelo

O modelo de Clusters para sinterizagcdo ndo isotérmica foi corrigido
guanto a influéncia da cristalizacdo, como realizado para o modelo isotérmico
em trabalho anterior [9]. Para isso a equacédo para o regime MS foi obtida pela
resolucdo da Equacéo 4.10, utilizando as Equacbes 2.26 e 2.31, adaptadas
para a descricdo da sinterizagdo com uma taxa de aquecimento constante. A
solucdo desta equacdo é dada pela Equacdo 4.11, que leva o efeito da

cristalizacéo corretamente em conta.

e AT -t

pMs(T)—1—(1—/?0)-e><|0[—E ! Jﬂ 1_OZS(TI)dT'J 4.11

2a,-q . Tos U(TI)

Esta solucdo difere da obtida por Prado et al. [44], que resolveu as
equacoes pela integracdo da equagcao de MS sem considerar a cristalizacao,
seguida da aplicacdo da equacéo proposta por Miller para a influéncia da
cristalizacdo. A taxa de sinterizacdo obtida neste caso € simplesmente igual a
taxa do caso sem cristalizacdo multiplicada pela fracéo cristalizada em cada
instante, 1-as(T).

A Equacédo 4.11, por sua vez, possui um significado fisico mais correto,
jAd que ambas as dependéncias da taxa de sinterizacdo em p(7) e as(T) sdo
consideradas simultaneamente na resolucdo. De modo simplificado, pode se
dizer que a taxa de sinterizacdo mais baixa causada pela presenca da
cristalizacéo superficial desacelera a densificacdo, levando a menores valores
de p(T) que, por sua vez, levam a valores maiores da taxa de densificagcéo, de
acordo com o modelo de MS. A solucéo proposta pela Equacédo 4.11 captura o
efeito destas dependéncias corretamente.

A diferenca mais notavel entre os dois modelos é a previsdo de uma
densidade de saturacdo maior em relacdo ao modelo original, sendo que a

magnitude desta diferenca depende da relacdo entre as taxas de cristalizacéo
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e de sinterizacdo. Assim, os modelos concordam para os dois extremos: para o
caso em que ndo ha cristalizacdo apreciavel, onde se obtém densificacao total
ao final do processo, e para 0 caso em que a superficie cristaliza totalmente
antes que haja qualquer sinterizac&o, caso em que ndo ha densificacao.

Para condi¢cdes entre estes extremos, o modelo corrigido prevé uma
densificacdo mais elevada, que pode chegar a 2 pontos percentuais (pp) de
diferenca. Isto poderia explicar, ao menos parcialmente, os resultados de Prado
e colaboradores [44] que obtiveram densidades de saturacdo experimentais
aproximadamente 2 pp mais elevadas que os valores calculados. A referéncia
cita, no entanto, outras hipoteses importantes para esta discrepancia,
notadamente uma possivel contribuicdo das interfaces vidro/cristal e
vidro / vidro diferente da considerada pelo modelo e a mudanca da composicao
guimica (e, portanto, da viscosidade) do vidro residual devido a cristalizacdo do
vidro utilizado.

Os resultados do modelo corrigido foram comparados aos resultados
experimentais obtidos por Viviane Soares Oliveira durante o seu doutorado
[58], e a uma amostra sinterizada utilizando-se o dilatbmetro éptico.

Resultados

O modelo desenvolvido na sec¢éo anterior foi ajustado a curva obtida por
dilatometria Optica com taxa de aquecimento de 28 °C/min. Para se obter o
ajuste aos dados experimentais foi utilizado o parametro ks como uma
constante de ajuste, com valor igual a 2. Esse valor deve ser menor na
realidade, visto que em tratamentos térmicos realizados durante o agquecimento
nao ha equilibrio térmico da amostra com o forno, especialmente para taxas de
aquecimento elevadas e materiais de baixa condutividade térmica. Assim,
nesta condicdo de sinterizacdo nao isotérmica, gradientes térmicos estéo
sempre presentes na amostra.

O efeito da falta de equilibrio térmico entre o forno e a amostra € claro
ao se comparar resultados obtidos para amostras de tamanhos diferentes. A
Figura 4.33 mostra o0s resultados experimentais e simulaces para

sinterizacBes realizadas durante aguecimento, onde os pontos cheios indicam



87

0 resultado obtido em [58] para a sinterizacdo de amostras de 10 mm de
diametro em forno tubular, e os pontos abertos indicam o resultado para uma
amostra aproximadamente cubica de 3.2 mm, sinterizada no dilatdbmetro optico.

A densificacdo observada para as amostras cilindricas de 10 mm
encontra-se deslocada de 16 a 20 °C em relacéo a curva obtida para a amostra
cubica de 3.2 mm. Esta diferenca pode ser explicada pela presenca de
gradientes térmicos mais elevados para a amostra maior. Prado e
colaboradores estimaram o gradiente de temperatura em um cilindro de 10 mm
de diametro, formado por particulas vitreas. Eles encontraram uma diferenca
de temperatura entre a superficie e o centro da amostra de 4 °C para uma taxa
de aquecimento de 5 °C/min. O aquecimento com um a taxa de 28 °C/min deve

levar a diferencas de temperatura ainda maiores.

1.05

Clusters Modificado, kS =2 -

1.0091 o Amostra3.2 mm

] A tra 10
0.95] " Amostra10mm .

0.90 -+
a ]
0.85 1
0.80

0.751

0.70 1

75 800 850 900 950 1000

T (°C)
Figura 4.33 Simulacdo e experimentos para a sinterizacdo durante
aguecimento com taxa de 28 °C/min de um vidro LAS estudado por Viviane O.
Soares. Os pontos abertos (0) representam os resultados de dilatometria 6ptica

para uma amostra com 3.2 mm, os pontos fechados (m) a sinterizacdo em
forno tubular de uma amostra de 10 mm.

Outros fatores devem influenciar a densificacdo no sistema LAS. A fase
cristalina formada na superficie das particulas deste vidro € uma solucéo sélida
de B-quartzo, conhecida como virgilita, com composicdo diferente do vidro.
Assim, a viscosidade do vidro deve aumentar significativamente devido a

cristalizacdo [58], o que ndo é levado em conta pelo modelo.
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4.3 EVOLUCAO DA FRACAO CRISTALIZADA

Nesta secao é descrito um novo modelo capaz de descrever a evolugcéo
da fracao cristalizada a partir de um nuamero finito de niacleos na superficie e no
volume de um vidro, denominado modelo Coénico. Os resultados sé&o

comparados aos modelos existentes.

4.3.1 PARAMETRIZACAO DAS EQUACOES
As equacOes das secOes seguintes foram simplificadas pela adoc&o dos

seguintes parametros adimensionais:

U
r==-t 4.12

r
ve =1 N 4.13
vy =4—”~r3-NV 4.14

3
onde U representa a taxa de crescimento de cristais, r, 0 raio de uma particula
esférica e Ny a densidade volumétrica de ndcleos para cristalizagdo interna. O
parametro 7 tem significado de tempo reduzido, enquanto vs e vy Sao
respectivamente proporcionais aos numeros totais de cristais na superficie e no
volume de uma particula esférica.
Esta parametrizacdo é bastante similar a utilizada por Ferreira et al. [59].
O parametro vs, Eq. 4.13, havia sido originalmente proposto como

vs =4z -r*-Ng, tornando o termo vs igual ao ndmero total de cristais presentes

na superficie de uma particula. Embora esta seja uma escolha elegante, a
parametrizacdo apresentada na Eq. 4.13 foi adotada neste trabalho, pois
facilita a determinacdo de parametros para outras geometrias de amostras e
cristais. O parametro vy ndo havia sido proposto.

A parametrizacdo pode ser reescrita para diferentes condicbes. A
variavel r esta relacionada a geometria da_amostra, enquanto as constantes
das Eqg. 4.13 e 4.14 estdo relacionadas a geometria dos cristais. Para o caso

de particulas cubicas pode se reescrever T COMo:
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t, 4.15

U
T=—"
I
onde | vale metade do lado do cubo.

Para cristais quadrados na superficie e cubicos no volume, podemos
substituir as constantes das Eq. 4.13 e 4.14 por constantes adequadas para o

célculo, respectivamente, das areas e dos volumes destes cristais:

@) vs=4-r*-Ng (b) v, =4-1>-Nqg, 4.16

@ v, =8-r*-N, (b) v, =8:-1°-N,, 4.17
onde as equacdes (a) consideram particulas esféricas e as equacdes (b)

particulas cubicas.

O parametro 7 (Equacfes 4.12 e 4.15) pode ser escrito para o caso de
cristalizacdo néo isotérmica (Eg. 4.18), tornando o modelo aplicavel a estudos

de DSC que, em geral, sdo realizados durante o aquecimento da amostra com

taxa constante.

T =

4.18

= |k

4.3.2 MODELO CONICO: CRISTALIZAC}AO A PARTIR DE UM NUMERO

FIXO DE NUCLEOS NA SUPERFICIE

Como exposto na Secédo 2.4, a expressao de JMAK, Equacéo 2.3,
calcula a fracdo transformada, a, a partir da fracdo estendida, a’. A fracao
estendida descreve o crescimento de objetos aleatoriamente posicionados sem
considerar a sobreposicdo entre eles. Assim, as expressfOes deduzidas por
outros autores [17, 18] utilizando a expressdo de JMAK para descrever a
cristalizacéo superficial a partir de um numero finito de ndcleos tem resultado
diferente do proposto. Isto pode ser exemplificado comparando-se a expressao
proposta por Gutzow para o inicio da cristalizacao superficial (Equacédo 2.11) a

equacao de JMAK (Equacéo 2.3):

—27-NU® -t
a\fD(t)zl—exp(”fS j 2.11
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a(t)=1-ep(- ' (t)) 23
onde o superescrito S denota cristalizacdo a partir da superficie das particulas

e 0 subscrito 3D indica uma transformacédo volumétrica. Observa-se que esta

expressdo descreve o crescimento de cristais dispersos no volume, e ndo na
superficie das particulas. Uma possivel interpretacdo, considerando que

3 ~ . L.
N, =N,=, é que a equagdo de Gutzow descreve cristais esféricos
r

homogeneamente dispersos no volume crescendo com velocidade igual a

Y2-U.

Deducéo do Modelo Cbnico

O crescimento de uma casca cristalina a partir da superficie de uma

esfera, Figura 4.34 (a), pode ser descrito pelo volume desta casca (V¢) dividido
pelo volume total da esfera (Vy). Esta equacao resulta na expressdo do modelo

de contracéo do volume, Equacéo 2.8.

Ve(t) _r*-(r-u)-t’

V. - - aj=1-Q1-7) 4.19

onde 0<7<1 compreende os limites de 0 a 100% de cristalizacdo, pois para
7 = 1 temos o encontro das camadas cristalizadas a partir de “faces” opostas da
particula. Nesta secdo, os subscritos S e V foram substituidos,

respectivamente, por 2D e 3D para evitar confusdo com o uso do superescrito.

(b)

Figura 4.34 Cristalizacdo a partir de um numero fixo de sitios. (a) Camada
cheia, a partir de um numero infinito de sitios (contracdo de volume) e (b) a
partir de um numero finito de sitios, Modelo Cdnico.
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Em uma situacéo real, a cristalizacdo superficial se inicia a partir de um
namero finito de ndcleos na superficie. A ocupacdo da superficie pode ser
descrita utilizando a equacéo de JMAK, resultando na Equacéo 4.20,

28 (V517):a2D(Vs17):1_eXp(_Vs '72)1 4.20
que é valida para o crescimento de cristais circulares aleatoriamente
distribuidos em uma superficie. O subscrito 2D (equivalente a S) indica a
ocupacao da superficie.

O modelo Coénico considera que a fracdo volumétrica transformada para
0 caso real pode ser calculada pelo produto do mecanismo de crescimento de
camada (Eq.4.19) e da ocupacao 2D da superficie por um numero finito de

nacleos (EqQ. 4.20), resultando na equacéao 4.21:

053(1/5,2')=(1—(1—2')3)-(1—exp(—vS -72)), 4.21
gue é valida para 0<r7<1.

Para casos em que ag atinge valores proximos de 1 antes que 7 =1,

uma camada completamente cristalizada € formada antes da cristalizacao total
da particula. Com a camada formada, o crescimento lateral de cristais para e a
cristalizacdo passa a ocorrer apenas em 1D em dire¢cdo ao centro da particula,

passando a seguir o caso limitante de Ny — 0. A Figura 4.34 (b) mostra um

esquema em duas dimensdes deste modelo de crescimento, onde os cristais
sao formados pela intersecdo dos cones representados pelas linhas
pontilhadas com a camada formada a partir da superficie.

Em trés dimensdes pode-se interpretar a equacao 4.21 pela aplicacéao
da equacdo de JMAK (e, portanto, da ocupacao por cristais circulares) para
cada avanco infinitesimal da camada cristalizada em direcdo ao centro da
esfera, formando cristais com formato proximo ao de um tronco de cone. A
Figura 4.35 mostra uma de representacdo 3D do formato exato destes cristais,
gue sdo cones truncados por duas esferas formadas pela superficie da

particula e da interface de crescimento da camada cristalizada.
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Figura 4.35 Representacdo em trés dimensdes do formato dos cristais.

A Figura 4.36 mostra a evolucdo da fracdo cristalizada calculada pela
Equacao 4.21 para diferentes valores de vs e, portanto de numeros de nucleos
superficiais. Observa-se que com a evolucgéo da cristalizag&o as curvas tendem

a curva de vy — o0 com o0 aumento de 7, sendo que para maiores valores de vs

esta tendéncia € observada mais rapidamente.
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Figura 4.36 Evolucdo da fracado cristalizada em funcdo de 7 para diferentes
valores de vq.

Este comportamento esta relacionado a transicdo da dimensionalidade

do crescimento dos cristais de 3D para 1D. Para o caso de vy — «©, temos 0

crescimento unidirecional (1D) de uma casca cristalina em direcdo ao centro da
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particula, desde o instante r=0. Para valores finitos de vs, nos estagios iniciais
de cristalizacdo quando os cristais ndo interagem entre si, temos o crescimento
tridimensional (3D). Com a evolucao da cristalizacdo, os cristais comecam a se
tocar, sendo impedidos de crescer em algumas direcbes, gradualmente
diminuindo a dimensionalidade do crescimento, até que se forme uma casca
cristalina, possibilitando apenas o crescimento 1D em direcdo ao centro da
particula. Assim, com o aumento da fracdo cristalizada superficial, as curvas
tendem a cristalizacdo unidimensional. Contudo, matematicamente, ndo ha
uma transicdo completa para o regime 1D, visto que a Equacdo 4.20 é
assintotica em 1, atingindo este valor apenas para 7 —> .

Este modelo é um avanco em relacdo a outros modelos existentes para
0 calculo da cristalizacdo a partir da superficie. A Figura 4.37 mostra os

resultados dos modelos de Gutzow et al. [18], Cylindrical proposto por Ferreira
et al. [17], de Weinberg e Cobnico para Ny —o. Para esta condigdo, os
modelos de Weinberg [28] e Conico simplificam-se para o modelo de contrag&o

de volume, que € o comportamento correto nesta situacdo, atingindo 100% de

transformacéo para uma camada de espessura U -t=R ou 7z =1.

1.0
0.8 -
0.6 -
3
0.4 - ‘
—— Contrag0 de volume
Weinberg
0.2 Cbnico
Ferreira et al. - Cylindrical
— Gutzow et al.
0.0 . T . i . T .
0.0 0.5 1.0 1.5 20

T

Figura 4.37 Limite dos modelos para o crescimento de uma camada, Ny — o
(ver texto). Os modelos deveriam tender para 1 para 7 =1.
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O modelo de Weinberg foi reescrito usando a mesma parametrizacao
proposta na Secdo 4.3.1 com um parametro adimensional adicional,

mostrado na Equacéo 4.22. A probabilidade de nucleacédo por unidade de area
superficial, Py, foi considerada igual & Ns, obtendo-se a Equacéo 4.23.

g:% e dz=r-d¢ 4.22

1 2
a(t):(l—(l—r)s)—?:j exp[—vs -[2—4—1_7 D.gzdg 4.23
1-7 g

A Figura 4.38 mostra a evolucdo da fracdo cristalizada para diferentes

valores de vs nos modelos de Weinberg e Cénico. Ndo foi encontrada uma
solucdo analitica para a Equacdo 4.23, assim, o calculo do modelo de
Weinberg foi realizado numericamente usando o programa Mathcad 14.
Observa-se comportamento semelhante entre os dois modelos, com o0 modelo
Coénico prevendo uma fracao cristalizada maior que o modelo de Weinberg na
maioria dos casos, com excecédo das curvas calculadas com vs de 1 e 3, onde a
densidade por Weinberg € maior para valores elevados de 7. Este desvio é
consistente com os diferentes formatos de cristal considerados pelos modelos.
Um cristal do modelo conico, Figura 4.35, tem maior volume que um esférico

para pequenos valores de 7 e 0 inverso ocorre para valores elevados.
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Figura 4.38 Evolucéo da fracao cristalizada nos modelos de Weinberg e Coénico
em funcéo de 7 para diferentes valores de vq.



95

4.3.3 CRISTALIZAC}AO VOLUMETRICA E SUPERFICIAL SIMULTANEAS

A cinética de cristalizacao interna de cristais esféricos a partir de um
namero fixo de sitios aleatoriamente distribuidos pode ser descrita pela
equacdo de JMAK, Equacédo 4.24. Esta situacdo € esquematicamente

mostrada na Figura 4.39 (a).

a"(t):l—exp(—%[oNv-U(T)3~t3], 4.24

onde o superescrito V indica que a cristalizacdo inicia a partir de nucleos

presentes no interior do vidro. A utilizacdo de um subscrito seria redundante
neste caso. Utilizando a parametrizacdo proposta na Secdo 4.3.1, obtemos a
Equacdo 4.25, escrita apenas em funcdo dos parametros adimensionais

propostos.

\Y 3
o (V\,,r):l—exp(—v\, T ) 4.25
Em muitos casos reais, a cristalizacdo ocorre simultaneamente a partir

da superficie e do interior, como esquematizado nas Figura 4.39 (b) e (c) para
situacOes de Ns finito e infinito, respectivamente.

Figura 4.39 (a) Cristalizacdo volumétrica, (b) cristalizacdo volumétrica e
superficial a partir de um numero finito de sitios e (c) para Ng — .

Podemos considerar que a fracédo vitrea residual apos a cristalizacéao
superficial, 1- a5, , encontra-se parcialmente cristalizada devido a cristalizagéo

a partir de nacleos internos, a" . Assim, a fracéo vitrea residual total, 1—a*" ,

pode ser calculada pela equacéo 4.26.
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1-a®Y (vs,VV,z'):(l—av(vv,z'))~(1—a5(vs,r)), 4.26
A partir das Equacbes 4.21, 4.25 e 4.26, a fracdo cristalizada total &

dada pela Equacéao 4.27:

a® (ve,vy,7)=1- ll—(l—(l—r)3)~ (1—exp(— Vs ‘rz))J- [exp(— vy -2'3)], 4.27

A Figura 4.40 mostra o efeito da variacdo do numero de nucleos no
interior do material, para uma particula com um numero infinito de nucleos
superficiais, situacdo esquematizada na Figura 4.39 (c). Observa-se que ha
predominancia da cristalizacdo superficial no inicio do processo, devido o
namero infinito de nucleos presentes na superficie. Com a evolucdo da
cristalizacdo, as curvas desviam deste comportamento, com maiores valores
de vy causando desvios em menores valores de 7.
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Figura 4.40 Evolugédo da fragao cristalizada em funcdo de t para diferentes
valores de v, e vy —> 0.

Para valores finitos de ndcleos superficiais, as curvas apresentariam

uma combinacédo dos desvios observados na Figura 4.36 e na Figura 4.40.
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4.4 DETERMINAQAO DA TAXA DE CRESCIMENTO DE CRISTAIS EM
VIDROS
Nesta secdo € descrito um novo método capaz de obter a taxa de
crescimento de cristais, em uma faixa de temperatura, utilizando-se uma Unica
analise de DSC. A taxa de crescimento de cristais € calculada a partir do sinal
exotérmico resultante da cristalizacdo de uma camada a partir das superficies
de uma amostra vitrea bastante delgada, sendo, efetivamente, uma placa

infinita.

4.4.1 METODO

O crescimento de uma camada cristalina a partir das superficies de uma
placa infinita, representado na Figura 4.41, é um caso interessante do ponto de
vista matematico, pois a area da frente de cristalizacdo se mantém constante
durante todo o processo. Assim, o volume transformado varia linearmente com
0 crescimento da camada, podendo ser representado pelo modelo de retracéao

linear [24], Equacéo 2.6.

21 vidro /

Figura 4.41 Representacéo da cristalizagdo de uma placa infinita, de espessura
21, a partir de um numero infinito de nicleos superficiais.

camadas cristalizadas (h)

A base matematica do método sera deduzida nesta secéo, a partir das

seguintes suposic¢oes:

1. A amostra € uma placa infinita;

2. Ha apenas cristalizacao superficial, a partir de um numero infinito de
sitios na superficie;

3. Apenas uma fase cristalina é formada;

4. A taxa de crescimento U(T) independe do tempo ou da fracédo
transformada;

5. A entalpia de cristalizacdo se mantém constante durante todo o
processo de cristalizacao.
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As suposic¢les 1 e 2 sdo claramente impossiveis de serem perfeitamente
satisfeitas, contudo, estas condi¢cdes podem ser aproximadas pela utilizagcéo de
amostras em forma de placas com relacdo largura/altura (razdo de aspecto)
maior que 10 e superficies rugosas. A razao de aspecto de 10 foi determinada
a partir de calculos que consideram o efeito do tamanho finito da amostra, que
s&o demonstrados no APENDICE C.

No caso idealizado, a fracdo cristalizada, a, pode ser calculada
dividindo-se a soma das espessuras das camadas formadas em ambas as
superficies (h+h) pela espessura da amostra (21). Dadas as suposicoes 3 e 4, a
evolucdo da fracdo cristalizada, a(T), durante um tratamento ndo isotérmico

com taxa de aquecimento constante, (, € descrita pela Equagéo 4.28:

2h 1 %
T)= o = [u(rT
oT)=2" o) (T 4.28

A intensidade do sinal de DSC de um pico de cristalizacdo é
proporcional a taxa de liberacdo de calor pela amostra. Considerando as
suposicdes 3, 4 e 5, podemos utilizar a Equacao 4.29 para calcular o sinal de
DSC, normalizado pela entalpia de cristalizacéo da fase formada.

DSC(T)= d‘;‘—s) 4.29

Assim, esta equacao resulta em um pico cuja area € igual a 1. A partir

das Equacdes 4.28 e 4.29 podemos calcular a taxa de crescimento, U(T), a

partir do pico exotérmico de cristalizacdo pela Equacéo 4.30:

U(T)=DSC(T)-L-q, 4.30

Esta equacdo pode ser aplicada para a regido de um pico de
cristalizacéo.

Apenas dois termos da Equacdo 4.30 apresentam dependéncia da

temperatura, U(T) e DSC(T). Assim, espera-se que amostras com o formato de

placas finas apresentem um pico de cristalizacdo com o mesmo formato da
curva de taxa de crescimento de cristais, seguido de um fim abrupto, referente
ao encontro das camadas provenientes das duas superficies paralelas no plano

central da amostra.
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E interessante maximizar a area das amostras, pois ao aumentar a
guantidade de material transformado com o avanco da camada, aumenta-se a
guantidade de energia liberada pela cristalizacdo, possibilitando a medida da
taxa de crescimento em temperaturas mais baixas. Maiores areas possibilitam
a utilizacdo de amostras mais espessas, mantendo o erro da analise constante.

A Figura 4.42 mostra o efeito da variacdo da espessura da amostra e da
taxa de aquecimento utilizada nos experimentos. E interessante utilizar
amostras 0 mais espessas possivel (mantendo a amostra efetivamente infinita),
pois se pode estender o intervalo de medida da taxa de crescimento.

Alterando-se a taxa de aquecimento, (¢, pode-se medir U(T) em

diferentes faixas de temperatura. Utilizando g mais elevadas, desloca-se o pico

de cristalizacdo (e a faixa da medida) para temperaturas mais elevadas e o

inverso ocorre para baixas (.

L; =100"um

AT

(&) (b)

Figura 4.42 Exemplos do resultado da variacdo da (a) espessura da amostra,
21, e (b) taxa de aquecimento, Q.
4.4.2 RESULTADOS

Para o teste do método foram comparadas as curvas de taxa de
crescimento de cristais em funcdo da temperatura obtidas através dos ensaios
de DSC a valores obtidos por microscopia Optica neste trabalho e da literatura,
para os vidros dissilicato de litio, metassilicato de céalcio e magnésio (diopsidio)

e metassilicato de litio e calcio.
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Dissilicato de litio (L2S)

A Figura 4.43 (a) mostra o pico de cristalizacdo para uma amostra de

L2S de 115 um de espessura, aquecida a 10 °C/min, ap6s a subtracao da linha

de base sigmoidal (APENDICE D) e area normalizada para 1. Observa-se que

0 pico possui o formato esperado, préximo ao de uma exponencial e com fim

abrupto. A Figura 4.43 (b) mostra a taxa de crescimento calculada a partir

deste pico e 0 ajuste realizado aos dados da literatura compilados por
Nascimento et al. [50]. Observa-se um excelente acordo entre as curvas.
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Figura 4.43 (a) Pico de cristalizacdo obtido por DSC, ap6s a subtracéo da linha
de base sigmoidal e area normalizada para 1. (b) U(T) calculado a partir do
pico de cristalizacdo e linha tracejada representando o ajuste aos dados da
literatura da Figura 4.45.

O experimento foi repetido para outras amostras deste mesmo vidro, de
diferentes espessuras e aquecidas a diferentes taxas e o resultado pode ser
visto nas Figura 4.44 (a) e (b). Utilizando-se uma maior taxa de aquecimento
(40 °C/min) foi possivel estender a faixa de temperatura em aproximadamente
45 °C e a faixa de U(T) em uma ordem de magnitude. Entretanto, observa-se
gue o final dos picos de cristalizacdo para os ensaios realizados a 40 °C/min

ndo apresentam uma queda tdo abrupta como para 0s ensaios realizados a

taxas inferiores. Isso ocorre devido ao smearing das curvas, artefato tipico de
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corridas de DSC realizadas com altas taxas de aquecimento. Apesar deste
artefato, as curvas calculadas apresentam 6timo acordo entre si e com 0s
dados da literatura.

A curva em destaque na Figura 4.45 foi calculada fazendo-se a média
das curvas obtidas por DSC, utilizando-se os dados disponiveis em cada faixa
de temperatura. Esta curva estende-se por uma faixa de temperatura de 150 °C
e de taxa de crescimento de 3 ordens de magnitude.

E interessante notar que a curva obtida se estende por uma faixa de
temperatura onde nédo ha dados na literatura. A medida da taxa de crescimento
pelo método de crescimento de cristais seguido da medida de seu tamanho por
microscopia apresenta algumas dificuldades em altas temperaturas.
Temperaturas elevadas levam a baixa viscosidade do vidro, causando a
deformacdo das amostras durante os tratamentos térmicos. Elevadas taxas de
crescimento, por sua vez, requerem tratamentos térmicos de curta duracdo
para que a amostra néo cristalize completamente, o que faz com que o tempo
necessario para o equilibrio térmico entre a amostra e o forno influencie

significativamente os tamanhos dos cristais obtidos.
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Figura 4.44 (a) Picos de cristalizacdo obtidos por DSC, apés a subtracédo da
linha de base sigmoidal e area normalizada para 1, para diferentes amostras.

(b) U(T) calculado a partir destes picos e linha tracejada representando o
ajuste aos dados da literatura da Figura 4.45.
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Figura 4.45 Dados de taxa de crescimento de cristais para o L2S compilados
por Nascimento et al. [50] (simbolos abertos), funcdo ajustada a estes dados
(linha tracejada) e média das curvas da Figura 4.44 (b) (pontos vermelhos).

Diopsidio (CM2S)

A Figura 4.46 mostra as curvas de DSC para duas amostras de

diopsidio de diferentes espessuras e U(T) calculados a partir destas. Os pontos

fechados representam as taxas de crescimento calculadas por Daniel Roberto

Cassar por microscopia Optica, para 0 mesmo vidro. Observa-se um acordo

excelente entre os dados obtidos pelas duas técnicas.
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Figura 4.46 (a) Picos de cristalizacdo normalizados para as amostras de
diopsidio. (b) Curvas de U(T) calculadas a partir destes picos e pontos medidos

por microscopia optica.
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Vidro LCS

Como discutido na Secéo 4.1.3, a cristalizacdo deste vidro se da em
duas etapas, inicialmente com a cristalizacédo de dendritas de metassilicato de
litio (LS) a partir da superficie das amostras e em seguida pela cristalizagdo do
vidro residual remanescente entre as dendritas nas fases LS e CS.

A Figura 4.47 mostra as curvas de DSC obtidas para duas placas finas
do vidro LCS e micrografias de diferentes estagios de cristalizacdo das
amostras. Observa-se que 0 primeiro pico de cristalizacdo € relativo ao
crescimento da camada de dendritas a partir da superficie e que ndo acaba

abruptamente como para os outros dois vidros.
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Figura 4.47 Curvas de DSC para placas do vidro LCS e micrografias de
diferentes estagios de cristalizacao.

Nos vidros dissilicato de litio e diopsidio, as camadas cristalizadas sao
formadas por cristais com a mesma composi¢cédo do vidro base, crescendo em
direcdo ao centro da amostra. A transformacdo nestes vidros € controlada
apenas pelo avanco da interface cristal / vidro. J& no vidro LCS, a camada é
formada por dendritas de LS que crescem em direcdo ao centro da amostra,
deixando o vidro residual entre elas empobrecido em litio, o que provoca o
aumento da viscosidade e, por consequéncia, a diminuicdo da taxa de

cristalizacdo. A cristalizacdo em direcdo ao centro da amostra € controlada

apenas pelo avanco das dendritas, enquanto a cristalizacdo do vidro residual é
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controlada pela difusdo de litio para a interface dendritas / vidro. Assim, o
formato do pico deve-se a soma do crescimento das dendritas em dire¢éo ao
centro da amostra e a cristalizagao (parcial) do vidro residual, controlado pela
difuséo de litio para a interface dos cristais.

As taxas de crescimento foram determinadas considerando apenas o
primeiro pico de cristalizacdo, com o0 objetivo de se estimar a velocidade de
crescimento da camada das dendritas de LS. A presenca do segundo pico de
cristalizacdo impede a obtencdo da linha de base para o fim do primeiro pico,
sendo necessaria a utilizacdo da linha de base ap6s o segundo pico de
cristalizacéo para contornar este problema.

A Figura 4.48 mostra os primeiros picos de cristalizacdo e as taxas de
crescimento calculadas por DSC e obtidas por microscopia Optica. As taxas
medidas por DSC concordam na ordem de magnitude com os dados medidos
por microscopia Optica, e ndo concordam entre si para as duas amostras,
diferentemente do observado para os vidros das sec¢Oes anteriores. Como
discutido anteriormente, a taxa de liberagdo de energia devido a cristalizacédo
nesse sistema ndo é diretamente proporcional a taxa de crescimento da
camada, pois o crescimento da camada ocorre simultaneamente a cristalizacao
parcial do vidro residual.
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Figura 4.48 (a) Picos de DSC normalizados para as amostras de LCS. (b)
Curvas de U(T) estimadas a partir destes picos e pontos medidos por
microscopia Optica para comparacao.
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5 CONCLUSOES

O modelo de Clusters é capaz de descrever bem a sinterizacdo com
cristalizacdo concorrente de particulas esféricas de diopsidio, utilizando-se um
fator de ajuste de aproximadamente 1/3 nos estagios iniciais, referente ao
modelo de Frenkel. Este fator pode estar relacionado a efeitos néo
considerados, como 0 empacotamento irregular das particulas.

A solucdo das equacOes do modelo de Clusters nao isotérmico foi
revista para incorporar o efeito da cristalizacdo corretamente, e o modelo
Modificado foi testado com sucesso para particulas irregulares de um vidro LAS
a uma taxa de aquecimento de 28 °C/min.

A densidade de nucleos superficiais de particulas esféricas vitreas de
diopsidio foi alterada com sucesso por um procedimento de abras&do. O modelo
de Clusters Modificado foi capaz de descrever bem a influéncia da
cristalizagcéo, subestimado ligeiramente o seu efeito. Esta pequena diferenca

poderia ser explicada pelo mecanismo de aumento de Ng nos poros observado

em trabalho anterior.

Foi demonstrado que as particulas irregulares arredondam durante o
tratamento térmico, fazendo com que sua taxa de sinterizacdo se aproxime
gradualmente da apresentada por particulas esféricas. Um modelo
fenomenoldgico foi proposto para descrever este comportamento,
apresentando bom acordo com dados experimentais.

Um novo modelo, denominado modelo Conico, para a descricdo da
cristalizag@o superficial de particulas vitreas a partir de um numero finito de
nacleos superficiais foi desenvolvido. Foram obtidas equacdes capazes de
descrever a cristalizacdo simultanea a partir da superficie e do volume do
material.

Uma nova técnica capaz de determinar a taxa de crescimento de
cristais, em uma faixa de temperatura, utilizando uma Unica medida de DSC foi
desenvolvida e testada com sucesso para trés diferentes vidros. Foram obtidos
valores em uma faixa de até 150 °C, cobrindo até 3 ordens de magnitude nos

valores da taxa de crescimento de cristais.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Identificacdo da segunda fase cristalina observada na superficie das
particulas irregulares do vidro diopsidio.

Estudar os efeitos de um empacotamento real na cinética de
sinterizagdo de particulas vitreas e desenvolver um modelo que leve em conta
diferentes parametros relacionados ao empacotamento de particulas no estagio
inicial da sinterizacao.

Determinar a distribuicdo de tamanho de poros para o regime MS a
partir da distribuicdo granulométrica dos pos e de caracteristicas relacionadas
ao empacotamento inicial de um compacto.

Desenvolver um modelo que consiga descrever a curva de Ks(t) com

base em parametros fisicos, como a variacdo da area superficial ou
arredondamento de defeitos em particulas irregulares.
Testar o0 modelo Coénico para particulas de diferentes tamanhos e

guantidades de ndcleos para cristalizacao superficial e volumétrica.
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APENDICE A

Gradiente e equilibrio de temperatura do forno do dilatbmetro éptico

Esta secdo descreve a adaptacdo de uma janela de silica vitrea ao forno
do dilatbmetro optico MISURA HSM ODHT — EXPERT SYSTEM SOLUTIONS

e a caracterizacdo dos gradientes presentes e da sua resposta térmica.

Calibracao de temperatura e gradientes térmicos

As medidas de calibracdo da temperatura e gradiente térmico foram
realizadas utilizando-se um termopar tipo K com bainha de aco inox,
devidamente calibrado. Aguardou-se que o sistema entrasse em equilibrio para
a realizacdo de cada medida. O forno do equipamento e o porta amostra sédo
mostrados na Figura A.1, com as direcfes x (axial) e y (diametral vertical)

representadas.

Figura A.1 Forno do dilatbmetro Optico e porta-amostra

Observou-se que a camara do forno do dilatbmetro 6ptico apresentava
um grande gradiente térmico axial, ndo havendo uma regido adequada para a
realizacdo dos experimentos. Para melhorar o perfil térmico do forno, a boca
aberta foi fechada utilizando-se um disco de silica, que foi perfurado para
adaptacédo ao porta-amostra, utilizando-se uma broca diamantada. O disco de

silica e sua adaptacdo ao forno sdo mostrados na Figura A.2. Com o forno
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fechado foi obtido um gradiente térmico menor, com uma regido adequada para
a realizagcao dos experimentos. A Figura A.3 mostra os resultados das medidas
de temperatura realizadas variando a posi¢cao do termopar no eixo X do forno
com o forno fechado e aberto. A distancia representada no eixo das abscissas
€ arbitraria, por néo ter sua origem bem definida, mas a posicdo da amostra
esta limitada aproximadamente a posicdo de 12 mm pela construcdo do porta-

amostra.

Figura A.2 Tampa de silica vitrea construida para o forno do dilatbmetro 6ptico
e sua adaptacao ao porta amostras.

830

| |—=—forno aberto
— ./'\l
85 | forno fechado —

820 -

| TN
Vi

8054 boca do forno

T (°C)

0 2

6 8 10 12 14 16
posicdo arbitraria (mm)

~A

Figura A.3 Perfil de temperatura no interior do forno para o forno aberto e
fechado. O cilindro desenhado representa a amostra, em escala.
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Com o gradiente térmico minimizado, mediu-se o perfil de temperatura
no eixo X (com passos de 2 mm) para diferentes posi¢cdes do termopar no eixo
y (passo de 1.1 mm), obtendo-se um mapa 2D de temperatura no interior da
camara do forno, mostrado na Figura A.4. Todas as dimensdes e a amostra
representadas encontram-se em escala e as linhas pontilhadas indicam a
posicdo 0 no centro do termopar de controle do forno e a posicéao -1, que foi
determinada como sendo a posicao ideal da amostra, obtendo-se uma regiao

com variacdo de temperatura de +2°C. Todos os tratamentos térmicos foram
realizados com o0s centros das amostras posicionados 0 mais precisamente
possivel neste ponto.

836
835
834
833
832
831
829
826
823
820
817
814

Figura A.4 Mapa 2D de temperatura no interior do forno. O porta-amostra e a
amostra sado representados em escala. O valor de 0 na escala y corresponde a
superficie da placa de alumina sobre o porta-amostra.

Sobreaquecimento e tempo para estabilizacao

Foram realizadas medidas de temperatura durante o programa de
aquecimento utilizado para sinterizacdo das amostras com o objetivo de avaliar
a capacidade do forno de seguir o programa. A elevada taxa de aquecimento
utilizada de 80 °C/min dificulta a transicdo do regime de aquecimento para o
regime isotérmico de sinterizacdo, causando o sobreaquecimento do forno
(overshooting).

Devido a elevada inércia térmica do termopar encapsulado em aco inox,

as medidas de sobreaquecimento (overshooting) foram realizadas utilizando-se
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um termopar tipo K construido com uma bainha de alumina e fios cromel e
alumel soldados em uma das pontas. Aproximadamente 2 mm dos fios e a
propria juncdo foram deixados expostos, fora da bainha, com objetivo de
diminuir o tempo de resposta. Este termopar ndo foi calibrado, mas seus
resultados relativos em uma pequena faixa de temperatura séo validos.

Foram realizados ajustes aos parametros PID do controlador do forno,
obtendo-se a curva de aquecimento mostrada na Figura A.5. Os dados do
termopar independente foram deslocados para que a temperatura final
coincidisse com a temperatura registrada pelo controlador. Observa-se que o
controlador (TP forno), responde bem ao programa, com um overshooting
menor que 2 °C e por um tempo menor que 1 min. Ja o termopar independente
aguece mais rapidamente que o termopar de controle e apresenta um
overshooting de quase 25 °C. Este comportamento deve-se ao fato do
termopar de controle apresentar uma inércia térmica mais elevada, devido a
proximidade com o porta-amostra. Apesar da variacao de temperatura elevada,
o termopar externo estabiliza rapidamente, e em aproximadamente 1 min ja se
encontra a 3 °C do programa e em menos de 4 mina 1 °C.

Este resultado demonstra o bom desempenho do controlador e o
sobreaquecimento observado nao deve ter grande influéncia na temperatura da

amostra, devido sua elevada massa térmica.

—— TP independente
~1 min —— TP forno

~2.5 min

T(°C)

‘T<SP+1°C

| -

t (min)

Figura A.5 Sobreaquecimento medido pelo termopar de controle do forno e por
um termopar independente.
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APENDICE B
Medidas da retracédo de amostras a partir de imagens capturadas pelo
dilatdbmetro optico

O dilatbmetro oOptico vem acompanhado de um programa que realiza
automaticamente a analise das imagens da amostra obtidas durante o ensaio.
A andlise é realizada simplesmente pela identificacdo da base e do topo da
amostra por um procedimento bastante susceptivel a artefatos devido a
irregularidades da amostra. As medidas sdo de baixa resolucédo, limitadas a
variacOes de 1 pixel e é realizada apenas a medida da retracdo vertical (axial)
da amostra.

Para casos em que a retracdo da amostra durante a sinterizagao é
significativamente anisotropica, € necessario conhecer as retracdes vertical e
horizontal para o calculo da densificacdo. Para as amostras cilindricas
utilizadas neste estudo, a densidade do corpo foi calculada pela Equacgao B.1,

utilizando as retracdes axial (RLa) e diametral (RLA) da amostra.

_ Po B.1
p\t)=
U= R 0 AL
onde pg é a densidade a verde.

Foi desenvolvida uma rotina com o software ImageJ [53] para o célculo
das retragdes lineares, axial e diametral, em cada uma das imagens adquiridas.
O fluxograma e as imagens da Figura B.1 demonstram as etapas dessa rotina.

A medida da retracdo da amostra é realizada pela Equacédo B.2, que
relaciona o tom de cinza médio (CM) das regides de interesse das imagens

obtidas com a retracdo linear em cada instante t.

L(t) CM(t=0)-CM
RL:ALft): 25;t-CI\2(t=O()t) B.2

O valor de CM ¢é determinado pela média dos valores de cor de cada

pixel de uma regido, que pode variar de 0 (preto) até 255 (branco), baseado na
escala de cinza de 8 hits. As imagens utilizadas tem apenas 2 tons, preto e

branco, assim CM esta relacionado a fracédo de pixels de cada cor.
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Entrada

Imagem }/

v
Localiza a base

\ 4
Seleciona e remove abase |— |

Entrada do usuario

A 4

Cut-off vertical Determina area a ser
e horizontal medida, He V
A\ 4
Mede tom de
cinza médio, CM

\ 4

Tabela: Tom de cinza

médio de cada imagem

Saida

Figura B.1 Algoritmo para andlise de imagens e exemplos dos estagios
intermediarios.

Os cut-off sdo constantes utilizadas para que as areas proximas as
bordas das amostras ndo sejam utilizadas nos calculos da retragcdo, pois nesta
regido o tom de cinza depende da rugosidade da borda, como demonstrado na
Figura B.2. A regido 1 desta figura apresenta um tom de cinza médio muito
menor que a regido 2, e se fosse incluido nos célculos a retragdo seria
superestimada. O cut-off vertical pode ser selecionado para que a regido em
contato com a base do porta amostra ndo seja medida. Esta regido pode

introduzir erros na medida devido a aderéncia da amostra na placa de alumina.
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Figura B.2 Regides com diferentes valores de cinza médio na amostra devido a
imperfeicdes superficiais.

A utilizagdo das macros comega com a importacao de todas as imagens
no programa, seguida da transformacdo em um stack. A primeira macro
(“tira_base”) encontra e remove de cada imagem a sombra referente a base
sob a qual a amostra esta posicionada durante o ensaio. ApGs o fim da
execucao, é obtido um stack com fotos contendo apenas o perfil da amostra —
€ importante checar se o procedimento foi realizado corretamente. A segunda
macro (“mede”) é entdo utilizada. Os valores de cut-off devem ser definidos,
sendo possivel a pré-visualizacdo do resultado antes de executar a medida.
Apdbs a execucdo, é gerada uma tabela com os valores de CM referentes as
retracOes vertical e horizontal.

As paginas abaixo contém o cédigo das duas macros. O cédigo nao é
elegante, nem facil de ler e faltam comentarios. Alguns bugs séo conhecidos e

(provavelmente) muitos ndo. Mas funciona. Use com cautela...



122

[]=mmmmmmmmmmmmmmoe

//Macro tira base

/] ==mmmmmmmmTomm oo

setAutoThreshold () ;
run ("Convert to Mask", "calculate");

run ("Invert LUT"); // linhas necessarias devido inversao
// automatica do Imaged. Necessario remover
run ("Invert", "stack"); // em alguns casos (BUG). Pensando agora,
// seria resolvido definindo-se os valores
// de Threshold manualmente... boa sorte!
for (k=0; k< (nSlices); k++){

run("Select AI11");
// Set alt key down for vertical profiles
setKeyDown ("alt");
// Get profile and display values in "Log" window
profile = getProfile();
for (i=0; i<profile.length; i++) {

if (profile[i]l<10) {

pos=i-1;

arg="width="+getWidth+" height="+(getHeight-pos)+" x=0 y="+pos;
run ("Specify...", arqg);

i=1000;

}
}
setForegroundColor (255, 255, 255);
run ("Fill", "slice");
run ("Next Slice [>]1");

NN

cutoff = 0.95;
cutoffbase = 0.5;

//MENU DE SELECAO DE CUTOFFS E PREVIEW
preview = true;
while (preview == true)

{

Dialog.create("Select cutoffs");

Dialog.addNumber ("cutoff (0-1):", cutoff);
Dialog.addNumber ("base cutoff (0-1):", cutoffbase);
Dialog.addCheckbox ("preview", true);

Dialog.show();

cutoff = Dialog.getNumber () ;
cutoffbase = Dialog.getNumber () ;
preview = Dialog.getCheckbox () ;

//PREVIEW MACHINE

if (preview == true) {
roiManager ("reset");
setOption("Show All", true);

//VERTICAL
run("Select AI11");

//LOCALIZA VERTICAL
profile = getProfile();
stdprofile=profile.length/2;
for (i=0; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])>(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
xi=1i; // muito feio, e
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i=1000; // sera eh repetido muitas vezes...
Pl
for (i=stdprofile; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])<(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
xf=1i;
i=1000;
Pl

//CRIA SELECAO V

arg="width="+xf-xi+" height="+getHeight+" x="+xi+" y="+0;
run("Specify...", arqg);

roiManager ("add") ;

//HORIZONTAL

run("Select AI1l1");

//LOCALIZA HORIZONTAL

// Set alt key down for vertical profiles

setKeyDown ("alt");

profile = getProfile();

stdprofile=profile.length/2;

for (i=0; i<profile.length; i++) {

if ((255-profile[i])>(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {

yi=i;
1=1000;

Pl

for (i=stdprofile; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])<(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
yf=i;
i=1000;
Pl

yEi=yf-(yf-yi)*cutoffbase;

//CRIA SELECAO H

arg="width="+getWidth+" height="+yf-yi+" x="+0+" y="+yi;
run ("Specify...", arqg);

roiManager ("add") ;

run("Select None");

}

//FIM DO MENU DE SELECAO DE CUTOFFS

//LIMPA E FECHA O ROI MANAGER
roiManager ("reset");
selectWindow ("ROI Manager");
setOption("Show Al1l", false);

run

("Close");

//CRIACAO DE TABELA DE RESULTADOS
title = getTitle();

name = title+" Results";
f —_ " ["+name+"J ",.
if (isOpen (name)) {

selectWindow (name) ;
run("Close") ;

}

run

("New... ", "name="+"["+name+"]"+" type=Table");

print (f, "\\Clear");
print (f, "\\Headings:Label\tV\tH sb\tH cb");

//INICIO DAS MEDIDAS
setSlice(1l);

for

(k=0; k< (nSlices); k++) {
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//VERTICAL

run("Select All");
//LOCALIZA VERTICAL

profile = getProfile();
stdprofile=profile.length/2;

for (1i=0; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])>(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
xX1=1;
1=1000;
bl
for (i=stdprofile; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])<(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
xf=1i;
1=1000;
bl

//MEDIDA VERTICAL

arg="width="+xf-xi+" height="+getHeight+" x="+xi+" y="+0;
run ("Specify...", arqg);

getStatistics (area,mean) ;

V = mean;

//HORIZONTAL (mede o corpo de prova considerando o cutoff da base)
run("Select Al11");

//LOCALIZA HORIZONTAL

// Set alt key down for vertical profiles

setKeyDown ("alt");

profile = getProfile();

stdprofile=profile.length/2;

for (i=0; i<profile.length; i++) {

if ((255-profile[i])>(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {

yi=i;
i=1000;

Pl

for (i=stdprofile; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])<(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
yE=1i;
1=1000;
Pl

yif=yf-(yf-yi) *cutoffbase;

//MEDIDA HORIZONTAL cutoff
arg="width="+getWidth+" height="+yf-yi+" x="+0+" y="+yi;
run("Specify...", arqg);

getStatistics (area,mean) ;
Hb = mean;

//HORIZONTAL completo
run("Select Al1l1l");

//LOCALIZA HORIZONTAL
// Set alt key down for vertical profiles
setKeyDown ("alt");

profile = getProfile();
stdprofile=profile.length/2;
for (i=0; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])>(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
yi=i;
1=1000;
bl
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for (i=stdprofile; i<profile.length; i++) {
if ((255-profile[i])<(255-profile[stdprofile]) *cutoff) {
yE=i;
i=1000;

bl

//yE=yf-(yf-yi)*cutoffbase;

//MEDIDA HORIZONTAL completa

arg="width="+getWidth+" height="+yf-yi+" x="+0+" y="+yi;
run("Specify...", arqg);

getStatistics (area,mean) ;

Hc = mean;

// n = getSliceNumber(); //SUBSTITUIDO por slice label
n = getInfo("slice.label");

//FIM DAS MEDIDAS; IMPRIME O VALOR NA TABELA E NEXT SLICE
print(f, n + "\t" + V + "\t" + Hb+ "\t" + Hc);
run ("Next Slice [>]");
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APENDICE C
Influéncia do tamanho finito e da presenca de nucleos no interior das amostras

utilizadas para a determinacéo da taxa de crescimento por DSC

Esta secdo apresenta os efeitos do desvio das suposi¢des realizadas na
derivacdo do método de determinacdo da taxa de crescimento, estabelecendo

os limites da aplicacdo da técnica.

Efeito do tamanho finito da placa

Consideremos uma placa finita, de espessura 2l e com as outras
dimensbes iguais e de tamanho 2l-k, k>1. Para um tratamento né&o
isotérmico que resulte em uma camada cristalizada de espessura, h, a fracédo
cristalizada é dada pelas Equacfes C.1 e C.2.

o (1)=1_(k=h)-(-k=h)-(1=h)
Tile T

Cl1l

h:h(T):leU(T)dT, C.2

com o valor de h limitado a |, que € metade da menor dimens&o da amostra. E
importante notar que para k —o, obtém-se a Equacdo C.3, que € igual a
Equacao 4.28, derivada na Secéo 4.4.1 para uma placa infinita.

T

21-2n [T

lim(es, . (T)) =1 C.3
kﬁm(aﬂle( )) 2l q- I
Os sinais de DSC foram calculados utilizando a Equacéo C.4.
da(T)
DSC(T )=—~<
( ) a7 C.4

A Figura C.1 (a) mostra as curvas de DSC calculadas para placas com

espessura (21) de 100 um e diferentes razdes de aspecto, k. Foi utilizada a taxa

de crescimento ajustada da literatura, Equacéo 4.2. Em (b) sdo mostradas as

curvas de U(T) calculadas pelo método descrito na Secao 4.4.

Na Figura C.2 sdo mostrados os erros da taxa de crescimento calculada

em funcdo da temperatura, para os diferentes valores de k. Os maiores erros
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sdo observados para o inicio da cristalizagdo, sendo menor que 7% (0.03 em

escala log) para uma amostra com k = 30 (3 mm de lado).

0.05
(a)
k
0.044 |—— placa infinita
— 100
—30
F.'A 003- 10
< | |—3
O —1
0 0.024
Q N
0.01
0.00 T T T T T T T \_
750 775 800 825 850 875 900 925 950
T (K)
_ (b)
1E-7
. 1E-8-
0 ]
S
- 1E-9;
placa infinita
1E-104

750 775 800 825 850 875 900 925 950
T (K)

Figura C.1 (a) Curvas de DSC obtidas para diferentes razdes de aspecto, k, e
(b) U(T) calculado pelo método descrito Secao 4.4, a partir das curvas
simuladas. As linhas pontilhadas indicam dados ap6s o maximo do pico.

Os erros maximos para cada curva podem ser determinados pelo limite

do erro para a espessura da camada tendendo a zero, obtendo-se a equacao

AU\ 2 . T
max(—}zg, que descreve os valores da Figura C.2 com precisdo. E

U

interessante notar que para o pior caso, com k = 1 (amostra cubica), o valor

calculado para a taxa de crescimento € apenas trés vezes maior e 0 erro €

razoavelmente constante em uma boa faixa de temperatura. Este valor é exato
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para 0 momento inicial da cristalizacdo, quando a area superficial do cubo é

exatamente trés vezes a area de uma placa de espessura tendendo a zero.

0.3 :
1
0.2 '.
0.1
2 |
)
2 00 :
o - X ‘
W -0.14 ——100 ! '
| —30 1 ‘,
o]0 S
] l (Cu bo) _17 0 775 800 825 850 875 900 92.; || !
_0-3 T T T T T T T T T T T T T l‘
750 775 800 825 850 875 900 925

T (K)

Figura C.2 Erros nos valores de U para diferentes razdes de aspecto. O

detalhe mostra as curvas para baixos valores de k. Linhas pontilhadas indicam
dados apds o maximo do pico.

Efeito da presenca de nucleos no volume
Utilizando a mesma metodologia empregada na Secéo 4.3.3, foi
derivada a Equacédo C.5, que descreve a cristalizacdo de uma placa com

nlcleos presentes no volume, que para N, =0 se reduz para a Equagéo C.3.

L 4
aTiIe(T):l_( _Fj‘eXp(_?ﬂNv ‘hsJ C.5

Uma amostra com 3 x3 x0.1 mm? tem volume préximo a 1 mm? e por
isso os valores de Ny desta secdo sdo apresentado em mm™. E importante
notar que a utilizacdo da expressdo de JMAK para pequenos numeros de
cristais ndo leva a resultados precisos. Assim, 0s resultados para baixos
valores de Ny sdo médias do que seria obtido para muitas amostras.

A Figura C.3 mostra as curvas de DSC calculadas para placas com
espessura (2l) de 100 um e diferentes valores de Ny, utilizando as Equacgdes
C.2, C.4 e a taxa de crescimento ajustada da literatura, Equacao 4.2. Observa-

se que o inicio das curvas é o0 mesmo para todos os valores de Ny, e que
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desvios significativos no fim do pico comecam a aparecer em amostras com
mais de 100 nacleos/mm?.

0.04 - 3 (@)
: N, (mm™)
0
—1
0.03- 10
e —— 100
X ——300
o 0029 |— 1000
)
a)
0.01-
0.00 T T T T T T T —
750 775 800 825 850 875 900 925 950
T (K)
1E-6
4E-7 b
3E-7 / ( )
1E-7 4 s+ ’
///
1E-7
7 1E-84 N, (mm)
E 900 920 940
< —0
o —1
1E-9
—— 10
100
300
1E-10 ——— 1000
750 775 800 825

850 875 900 925 950

T (K)
1E-6
N, (mm") . (©)
U
1E-74 ——1E3 “
—— 1E4 / v
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= — 1E7 o
5 L
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o
o
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Figura C.3 (a) Curvas de DSC obtidas para diferentes densidades de nucleos

internos e (b) e (c) U(T) calculado pelo método descrito Secéo 4.4, a partir das
curvas simuladas. (c) mostra o resultado para valores elevados de Ny.
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A Figura C.4 mostra os erros da taxa de crescimento calculada, em
funcdo da temperatura e para diferentes valores de Ny. Para amostras com

100 nacleos/mm?®, o erro maximo observado foi de 5% (<2% em quase toda a
curva) e para 300 ntcleos/mm?, de 14% (<5% em quase toda a curva).

A partir de um valor de Ny entre 300 e 1000 niicleos/mm?, o formato do

pico comeca a desviar do formato esperado, com o surgimento de um valor
maximo antes da cristalizacdo total. Dados apds este maximo seriam
desprezados no célculo de U(T) e, portanto os erros apés este ponto ndo foram

levados em conta nesta andlise. O valor de U(T) calculado utilizando uma

amostra com 1000 ndcleos/mm?® apresentaria um erro maximo de apenas 12%.

Um méaximo antes da cristalizacdo total da amostra poderia ser obtido
caso a temperatura de maxima da taxa de crescimento estivesse localizada na
regido do pico. Isto pode ocorrer para vidros que apresentem crescimento de
cristais suficientemente lento. Neste caso, o pico de fusdo da fase cristalina
seria observado logo ap6s o fim da cristalizacdo, ou mesmo antes que o
material cristalizasse totalmente. Para estes vidros, a utilizagcdo de taxas de
aguecimento mais baixas € recomendada, para que a cristalizacdo seja
completada antes da fuséo.

E interessante notar que mesmo para valores muito elevados de Ny,
como mostrado nas Figura C.3 (c) e Figura C.4 (b), é possivel obter valores
muito precisos para U(T), caso sejam considerados apenas o inicio das curvas,
enquanto a cristalizagdo superficial ainda domina o processo. No entanto, a
determinacdo da faixa de temperatura onde as medidas séo validas é dificil
sem conhecimento prévio da curva de U(T). A estimativa poderia ser realizada

~

pela identificacdo do pico relacionado a cristalizagdo volumétrica, como

observado na Figura C.3 (c).
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Figura C.4 Erros nos valores de U para diferentes densidades de nucleos
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internos. (a) Baixos valores de Ny e (b) Altos valores de Ny.
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APENDICE D

Célculo da linha de base sigmoidal para um pico de cristalizacédo

O sinal obtido em uma analise de DSC durante a cristalizagdo de um
vidro é composto por uma linha de base devido ao calor especifico do material,

Cp, € pelo calor liberado durante a cristalizagdo em si, que forma o pico de

cristalizacédo. A Figura D.1 é um exemplo de um DSC obtido para uma placa
fina de vidro dissilicato de litio, onde se observam duas linhas de bases

distintas antes (LBy) e apds o pico de cristalizacédo (LB¢), devido a diferenca

entre os C, do vidro e da fase cristalina.
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Figura D.1 Pico de cristalizagcdo de um vidro, com as contribuicdes dos c, e
calor de cristalizagao.

Durante a cristalizacdo, a linha de base deve mudar gradualmente,
sendo uma meédia das linhas de base do vidro e do cristal ponderada pela
fracao cristalizada, de acordo com a Equacao D.1 [45, 46].

LB(T) = LB -(a(T))+ LB, -(1-a(T)), D.1
onde a € a fracdo cristalizada e os subscritos V e C indicam vidro e cristal,
respectivamente. Esta equacao resulta em uma linha de base que acompanha
0 progresso da reacédo e geralmente apresenta formato sigmoidal.

Como a determinacdo de a depende da obtencdo da linha de base, o

céalculo foi realizado por iteracfes, alternando a determinacédo de o e de LB.
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Uma linha de base inicial foi estimada por uma linha ligando o inicio e fim do
pico de cristalizacdo, obtendo-se uma primeira aproximacao para a, que pode

ser calculada pela Equagéo D.2:
T
[(Dscs(T")- LB(T))dT’
a(T)=7 : D.2

[(Dscs(T') - LB(T )T

TO

onde DSCs(T) é o sinal do DSC, na regido do pico de cristalizacdo, TO indica
uma temperatura antes do pico e Tf uma temperatura apés o pico.
Em seguida, o célculo da nova LB é realizado pela Equacao D.1,

utilizando as extrapolacdes lineares das linhas de base antes e apds o pico de

cristalizacdo (Figura D.1) como LBy e LB¢, respectivamente. O processo é
repetido até que LB se estabilize, em geral, apés 3 ou 4 iteracdes.

A Figura D.2 mostra a linha de base calculada e o pico obtidos.
Observa-se que a linha de base acompanha inicialmente a LBy, alterando-se
gradualmente para a linha LB¢ — o fim abrupto do pico de cristalizagdo de uma
placa fina, logo ap6s o seu maximo, faz com que a linha de base também
termine abruptamente. A utilizacdo desta linha de base tem grande influéncia
no inicio do pico, onde a taxa de liberacdo do calor de cristalizagéo é baixa.

1.0 1
I Y I Original

Final

—— Linha de base

0.8 o 01

0.64

0.4 o2/

DSC

024"

0.0

-0.2 4

-0.4

520 540 560 580 600 620 640 660 680 700
T(°C)
Figura D.2 Pico de cristalizacdo antes e apOs a subtracdo da linha de base

sigmoidal. No detalhe sdo mostradas as linhas de base antes e ap6s o pico e a
linha de base final calculada.



