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RESUMO 

Neste trabalho foi realizada uma análise para verificar se o escoamento 

viscoso pode ser utilizado para descrever o transporte das unidades estruturais 

através na interface líquido/cristal nos processos de nucleação e crescimento de 

cristais. Para isto, o coeficiente de difusão que controla o escoamento viscoso, 

Dη, foi calculado a partir de dados experimentais de viscosidade com auxílio da 

equação de Eyring e comparado com os coeficientes de difusão que controlam 

os fenômenos de nucleação e crescimento de cristais (Dτ e DU), calculados a 

partir de medidas experimentais de calor específico, nucleação e crescimento de 

cristais e com o auxílio de modelos clássicos. A análise mostrou que o coeficiente 

de difusão Dη descreve bem a dependência dos coeficientes de difusão Dτ e DU 

em altas temperaturas. Entretanto, para temperaturas abaixo de 1,03Tg e 1,19Tg 

para nucleação e crescimento de cristais, respectivamente, foi verificado um 

fenômeno chamado de desacoplamento (breakdown) que consiste na 

incapacidade de Dη descrever Dτ e DU com a temperatura. Este fenômeno foi 

verificado para outros materiais vítreos, e os valores encontrados neste trabalho 

estão de acordo com a literatura. Todas as medidas experimentais realizadas 

neste trabalho foram obtidas a partir de um mesmo lote do vidro estequiométrico 

de composição 33,3BaO.66,7SiO-mol% onde sua homogeneidade química foi 

avaliada a partir de um método baseado na distribuição de probabilidades de 

Poisson e considerada satisfatória. Neste trabalho também foi proposto um novo 

método para medir quantitativamente a taxa que deve ser empregada em um 

forno de DSC para evitar a formação de novos núcleos e quando aplicado ao 

vidro dissilicato de bário chegou-se a um valor de 25 °C/min. Este valor está 

razoavelmente de acordo com previsões da literatura que sugerem que uma taxa 

de aquecimento igual a 20 °C/min é suficiente para evitar a formação de novos 

núcleos em vidros silicatos. 
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DIFFUSION PROCESSES, CRYSTALLIZATION AND VISCOUS FLOW IN 

BARIUM DISILICATE GLASS 

 

ABSTRACT 

In this work, we analysed if the viscous flow successfully describes the 

transport of crystal nucleation and crystal growth structural units that occur at the 

liquid/crystal interface. In order to do this, we calculated the diffusion coefficient 

which controls the viscous flow, Dη, from experimental viscosity data using the 

Eyring equation and compared with diffusion coefficients that control the 

phenomena of  crystal nucleation and growth (Dτ and DU), calculated from 

experimental measurements of specific heat, viscosity, crystal nucleation and 

growth. The analysis showed that the diffusion coefficient Dη satisfactorily 

describes the dependence of the diffusion coefficients Dτ and DU at high 

temperatures. However, for temperatures below 1.03Tg  and 1.19Tg for crystal 

nucleation and growth, respectively, we observed a phenomenon called 

decoupling (or breakdown) that is the inability to use Dη. to describe Dτ and DU 

with temperature. This phenomenon was observed for other glassy materials and 

the values found in this study are consistent with the literature. All the 

experimental measurements performed in this study were obtained from the 

same batch of a stoichiometric glass with composition 33.3BaO.66.7SiO2-mol% 

where the chemical homogeneity was assessed (and deemed satisfactory) from 

a probability method using Poisson`s distribution. This work also proposed a new 

method to quantitatively measure the heating rate that should be used in a DSC 

furnace to prevent the formation of new nuclei. We then applied this method to 

the glass 33.3 BaO.66.7SiO2 and obtained the value of 25 °C/min. This value is 

in reasonable agreement with predictions from the literature that suggest a 

heating rate equal to 20 °C/min is sufficient to prevent the formation of new nuclei 

silicate glasses. 
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1 INTRODUÇÃO 

A cristalização de líquidos super-resfriados é governada por dois 

processos: nucleação e crescimento de cristais (I(T) e U(T), respectivamente), 

ambos dependentes da temperatura. A nucleação de cristais corresponde ao 

aparecimento de pequenos aglomerados de átomos ou moléculas com certo 

tamanho crítico e imersos na matriz vítrea; enquanto o crescimento de cristais 

corresponde ao estágio em que estes aglomerados crescem até tamanhos 

detectáveis [1–4]. 

Os métodos mais utilizados para estudar cinética de cristalização em 

materiais vítreos são baseados em tratamentos isotérmicos acoplados com 

técnicas de microscopia (ótica e/ou eletrônica). Entretanto, estudos desta 

natureza são extremamente laboriosos; e quando não se dispõe de tempo ou 

recursos técnicos para desenvolver uma pesquisa acerca da cinética de 

cristalização de um determinado material, modelos clássicos que descrevam I e 

U em função da temperatura oferecem uma excelente alternativa para minimizar 

esforços e/ou fornecer uma noção da ordem de grandeza desses fenômenos. 

Os modelos clássicos mais utilizados para inferir dados de I(T) e U(T) 

possuem dois termos principais: o termodinâmico e o cinético. O termo 

termodinâmico é bem descrito pelas teorias desenvolvidas por Gibbs no século 

XIX e, neste trabalho, será calculado por meio da diferença entre o calor 

específico do cristal e de sua respectiva fase líquida (CP
c  e CP

l , respectivamente). 

Já o termo cinético, apresenta questões ainda não compreendidas, como por 

exemplo: quais unidades estruturais se difundem através da interface 

líquido/cristal (ou viceversa)? E por qual mecanismo estas unidades se 

difundem? Dada a impossibilidade desse termo ser conhecido 

experimentalmente, frequentemente é assumido que o escoamento viscoso 

controla a difusão das unidades estruturais que participam da cristalização. Para 

isto, os coeficientes de difusão que controlam a nucleação e crescimento de 

cristais (Dτ e DU, respectivamente) são normalmente inferidos a partir de dados 

experimentais de viscosidade, η(T), com auxílios das equações de Stokes-

Einstein e Eyring (SE e E, respectivamente) [5–15]. 
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Entretanto, o uso das equações SE e E para inferir os coeficientes Dτ e DU 

mostrou evidências de um fenômeno chamado desacoplamento (breakdown). 

Este fenômeno consiste no fato que a partir de certa temperatura o coeficiente 

de difusão calculado a partir das equações SE e E, (Dη), não é mais capaz de 

descrever a difusão de unidades estruturais que controlam os fenômenos de 

nucleação e crescimento de cristais. Neste sentido, vários estudos comparando 

os coeficientes de difusão, Dη, Dτ e DU têm sido publicados [5–19]. Em linhas 

gerais, estes estudos concluíram que o fenômeno de desacoplamento ocorre 

nas proximidades da temperatura de transição vítrea, (Tg), para nucleação de 

cristais, e em uma faixa de temperatura compreendida entre 1,1-1,2 Tg para o 

crescimento de cristais. 

No entanto, o tema ainda continua relevante porque na grande maioria 

dos artigos publicados acerca do assunto (considerando apenas vidros silicatos), 

os dados experimentais de η(T), I(T) e U(T) utilizados para calcular os 

coeficientes Dη, Dτ e DU, respectivamente, foram obtidos por diferentes autores, 

usando diferentes lotes de vidro, onde fatores como diferentes concentrações de 

OH−, impurezas e modo de preparo influenciam significativamente nas medidas 

experimentais. Desta forma, existe uma expectativa se o fenômeno de 

desacoplamento seria ainda observado ou não entre os coeficientes Dη, Dτ e DU 

quando o assunto for abordado com dados experimentais de η(T), I(T) e U(T) 

obtidos a partir de um mesmo lote de vidro. 

Outro tema relevante para o estudo da cinética de cristalização em vidros 

é o uso da técnica Calorimetria Diferencial de Varredura (DSC) para obter a 

dependência qualitativa e quantitativa das curvas de nucleação e crescimento 

de cristais [20–37]. Embora muitas ressalvas acerca do assunto tenham sido 

feitas, esta técnica tem se mostrado uma valiosa ferramenta no estudo da 

cinética de cristalização. Recentemente, com base em experimentos, Fokin e 

colaboradores [34] argumentaram que esta técnica até pode ser utilizada para 

estudar a cinética de cristalização em materiais vítreos, desde que as curvas de 

nucleação e crescimento de cristais sejam (ao menos parcialmente) conhecidas. 

Por outro lado, o controle da concentração de núcleos, Nv, durante a 

cristalização de materiais vítreos é importante para o comportamento da 
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microestrutura e na determinação da energia da ativação para cristalização via 

equações propostas por Kissinger [36–43] e por Matusita e Sakka [20,44]. 

Baseados nisto e assumindo que altura do pico de cristalização,(δT)P, 

representa qualitativamente a concentração de núcleos, Nv, Ray e colaboradores 

[29] determinaram indiretamente a taxa de aquecimento (taxa crítica de 

aquecimento) que deve se utilizada em um forno de DSC para evitar a formação 

de novos núcleos no vidro Li2O.2SiO2 (3 °C/min). Diante disto, neste trabalho 

sugerimos e testamos um método para determinar quantitativamente a taxa 

crítica de aquecimento que deve ser utilizada na faixa de temperatura onde a 

nucleação de cristais é significativa para evitar a formação de novos núcleos no 

vidro dissilicato de bário. 

Finalmente, sabendo que heterogeneidades inseridas durante o processo 

de obtenção de materiais vítreos afetam significativamente medidas 

experimentais de η(T), I(T) e U(T) um teste para verificar a homogeneidade do 

lote do vidro utilizado neste trabalho foi realizado. O teste de homogeneidade 

usado foi sugerido por Souza e colaboradores [45–47]. 

1.1 Objetivos 

De acordo com o discutido acima, os objetivos principais deste trabalho são: 

1.2 Objetivo Principal 

 Calcular e comparar os coeficientes de difusão que controlam os processos 

de escoamento viscoso, nucleação e crescimento de cristais a fim de 

verificar a existência ou não do fenômeno de desacoplamento. Para isto, 

medidas experimentais de viscosidade, calor específico, nucleação e 

crescimento de cristais foram obtidas a partir de um mesmo lote do vidro 

estequiométrico, dissilicato de bário, (33,3BaO.66,7SiO2-mol%).  

 Para atingir o objetivo principal, foi necessário: 

 Avaliar o grau de homogeneidade dos vidros obtidos. Para isso o teste de 

homogeneidade sugerido por Souza e colaboradores [45] foi aplicado. 
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 Propor e testar um método para determinar quantitativamente a taxa crítica 

de aquecimento que deve ser utilizada em um forno de DSC para evitar a 

formação de novos núcleos para o vidro dissilicato de bário. 
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

2.1 Vidros e Temperatura de Transição Vítrea 

Vidros são sólidos não cristalinos que apresentam simetria e 

periodicidade translacional apenas em curtas distâncias atômicas, e que 

apresentam o fenômeno de transição vítrea, podendo ser obtidos a partir de 

qualquer material inorgânico, orgânico ou metálico. Um dos métodos mais 

tradicionais (mas não a único) para obtenção de materiais vítreos consiste em 

submeter um líquido a altas taxas de resfriamento (102-106 K/s) a fim de evitar a 

cristalização [1,4,48]. As diferenças entre cristal, líquido super-resfriado e vidro 

podem ser explicadas apropriadamente através da variação do volume 

específico com a temperatura, como mostrado esquematicamente na Figura 2.1. 

 

 

Figura 2.1 Esquema da variação do volume específico com a temperatura. 

A Figura 2.1 mostra que de acordo com a taxa de resfriamento aplicada 

em um líquido a partir do ponto A através do ponto B, duas situações podem 

acontecer: 1) se a taxa de resfriamento for lenta, e na presença de núcleos, o 
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líquido cristalizará com uma brusca diminuição do volume específico até o ponto 

C, e com o prosseguimento do resfriamento o sólido cristalizado formado 

continuará a reduzir o volume específico, mesmo que forma mais lenta. 2) 

Entretanto, se a taxa de aquecimento aplicada através do ponto B for 

suficientemente alta, a cristalização será evitada e o líquido sofrerá uma pequena 

redução no volume específico tornando-se um líquido metaestável mantendo-se 

até a temperatura de transição vítrea, Tg. Pontos E e F correspondem ao 

intervalo de temperatura de transição vítrea. O ponto no qual o líquido super-

resfriado se transforma em vidro não é fixo, pois depende da velocidade de 

resfriamento/aquecimento. Desta forma, a transição vítrea é considerada um 

fenômeno cinético sendo mais bem pensada quando idealizada como uma faixa 

de transição vítrea. 

Como consequência da sua condição metaestável, um material vítreo 

possui energia mais elevada do que seu respectivo estado cristalino. Quando um 

vidro é aquecido a uma temperatura T, entre Tg e Tf, o mesmo pode cristalizar. 

Isto ocorre porque os átomos adquirem mobilidade para se difundir e as 

moléculas para se reorientarem. Consequentemente, o vidro tende a atingir seu 

estado de mínima energia, que é aquela da sua respectiva fase cristalina. 

2.2 Teoria de Viscosidade 

De acordo com o comportamento reológico, os fluidos pode ser 

classicados como newtonianos e não newtonianos. 

2.2.1 Fluidos newtonianos 

Em um fluido newtoniano, a velocidade de escoamento viscoso é 

diretamente proporcional à tensão de cisalhamento. Isto pode ser explicado por 

meio de um simples modelo esquematizado na Figura 2.2, onde é suposto que 

o líquido consiste de muitas camadas em paralelo. A camada inferior (b) é 

mantida estacionária enquanto uma força (F) é aplicada na camada (a). Como 

consequência de (F), a camada (a) se move com uma velocidade constante (v) 

com mesma direção da força aplicada. O líquido entre (a) e (b) não apresenta a 

mesma velocidade (v) em toda sua extensão, no entanto, sua velocidade varia 

com a distância de (a). Por exemplo, na camada adjacente (a), pode ainda ser 
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(v), mas nas camadas seguintes é diferente de (v) até atingir o valor zero em 

(b).  

 

Figura 2.2 Modelo esquemático do arraste exercido pelas sucessivas camadas 

de fluido quando é aplicada uma tensão de cisalhamento sobre uma 

das camadas, no caso a camada (a). 

A partir da Figura 2.2 temos que a variação da velocidade de fluxo (D) é 

dada por dv dy⁄  sendo conhecida como gradiente de velocidade. Nesta figura, y 

representa a distância entre os planos (a) e (b). Considerando o estado 

estacionário, podemos deduzir que a variação da velocidade de fluxo é dada pela 

Equação 2.1. 

 

F

A
= η

dv

dy
 (2.1) 

 

onde η é uma constante de proporcionalidade denominada viscosidade 

newtoniana. A força aplicada no sistema é do tipo cisalhante, e o termo (F A⁄ ), é 

definido como sendo a tensão de cisalhamento τyx, Equação 2.2. 

 

τyx = −η
dv

dy
 (2.2) 
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a equação acima pode ser interpretada como descrevendo o transporte de 

quantidade de movimento entre as camadas paralelas, sucessivas do fluido (na 

direção x). Então, quanto maior o gradiente de velocidade, maior a viscosidade 

do fluido.  

2.2.2 Fluidos não newtonianos 

Conforme a lei newtoniana da viscosidade, a tensão de cisalhamento τyx 

em função do gradiente de velocidade dv dy⁄ , deve resultar em uma linha reta, 

passando pela origem. Isto não acontece com os fluidos denominados não 

newtonianos. Um grande número de fluidos são do tipo não newtoniano, como 

por exemplo: ketchup e creme dental. No entanto, a viscosidade para vidros 

silicatos é melhor descrita pelo comportamento newtoniano, que é o caso desta 

tese. 

2.2.3 Coeficiente de difusão que controla o escoamento viscoso 

Como mencionado anteriormente, o coeficiente de difusão que controla o 

escoamento viscoso, Dη, será calculado a partir de dados experimentais de 

viscosidade usando as equações de Stokes-Einstein e Eyring, ver Equações 

2.3–2.4, respectivamente [49–51]. 

 

DηSE
=

kBT

3πληη
 (2.3) DηE

=
kBT

ληη
 (2.4) 

 

onde kB é a constante de Boltzmann, λη está relacionado com o tamanho da 

unidade estrutural que se difunde no escoamento viscoso e η é a viscosidade 

cisalhante do líquido (viscosidade newtoniana). 

2.2.4 Modelos de viscosidade 

Para vidros óxidos, dados experimentais de viscosidade são obtidos 

somente em temperaturas próximas e acima de Tf e um pouco acima de Tg, 

sendo que, na faixa intermediária onde a taxa de cristalização é máxima e abaixo 

de Tg onde tempo do movimento molecular é muito maior que a escala de tempo 
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laboratorial, torna-se impossível à obtenção de dados experimentais. Desta 

forma, nesta faixa de temperatura, dados de viscosidade são frequentemente 

inferidos por meio de modelos de viscosidade. 

Abaixo estão descritos os modelos mais utilizados para descrever a 

dependência da viscosidade em função da temperatura para vidros óxidos. 

2.2.4.1 Modelo de Vogel – Fulcher – Tammam (VFT) 

Um dos modelos mais utilizados para descrever a dependência da 

viscosidade em função da temperatura, η(T), foi proposto empiricamente e 

independentemente por Vogel, Fulcher, Tammann (VFT) [52,53], Equação 2.5. 

 

log10 η(T) = log10 η∞ +
A

T − T0
 (2.5) 

 

onde η∞ é a viscosidade para temperatura muito elevada (“infinita”) e seu valor 

para a maioria dos vidros óxidos varia entre -1 e -4 [12,13], T0 temperatura de 

divergência (onde T0 << Tg ) e A é um parâmetro de ajuste. 

2.2.4.2 Modelo de Avramov-Milchev 

O modelo proposto por Avramov e Milchev (AM), descreve a dependência 

da viscosidade com a temperatura utilizando três parâmetros ajustáveis [54,55], 

Equação 2.6. 

 

log η = log η∞ + (
τ0

T
)

∝

 (2.6) 

 

onde η∞, τ0 e ∝ são parâmetros ajustavéis. 

2.2.4.3 Modelo de Mauro – Yue – Adam – Gupta – Allan 

O modelo proposto por estes autores, a exemplo dos outros dois modelos 

citados anteriormente, também utiliza três parâmetros ajustáveis para 

correlacionar viscosidade e temperatura, veja a Equação 2.7 [12,56]. 
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log10 η(T) = log10 η∞ + (12 − log10 η∞)
T𝑔

12

T
exp [(

m

12 − log10 η∞
− 1) (

Tg

T
− 1)] (2.7) 

 

onde η∞ foi definido anteriormente, Tg
12 é a temperatura de transição vítrea 

quando a viscosidade é igual a 1012 Pa.s e m é o índice de fragilidade. Este 

modelo se destaca dos outros apresentados por descrever η(T) em função de 

parâmetros que possuem significado físico, no caso, Tg pode ser obtido via 

medidas de DSC e m pode ser calculado a partir de dados experimentais de 

viscosidade com auxílio da equação proposta por Angel [57–62]. 

2.3 Teoria Clássica de Nucleação 

A nucleação de cristais é dita homogênea quando qualquer lugar na 

matriz vítrea posssui a mesma probabilidade de formar núcleos. E heterogênea 

quando contornos de grãos, discordâncias, inclusões, bolhas ou partículas de 

impurezas existentes no líquido super-resfriado introduzem distorções 

energéticas na matriz favorecendo formações de núcleos em lugares 

preferenciais [2–4,63,64]. Neste trabalho, o coeficiente de difusão que controla 

a nucleação de cristais será calculado para um vidro homogêneo, desta forma, 

a aspectos teóricos acerca da nucleação heterogênea não serão abordados aqui 

e mais informações sobre o assunto podem ser encontradas nas referências [65–

73]. 

2.3.1 Nucleação homogênea 

Uma condição necessária para que ocorra nucleação homogênea é a 

existência de uma matriz químicamente, estruturalmente e energeticamente 

homogênea onde quaisquer flutuações térmicas podem originar pequenos 

aglomerados de moléculas, átomos ou íons conhecidos como núcleos. A 

nucleação homogênea ocorre aleatoriamente em todo o sistema, ou seja, não 

existem sítios preferenciais para a formação de núcleos. 

A partir de uma concepção termodinâmica, líquidos super-resfriados 

abaixo da temperatura de fusão, Tf, são termodinamicamente menos estáveis 
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que sua respectiva fase cristalina e tendem a uma transformação de fases 

[71,74,75], ver Figura 2.3: 

 

Figura 2.3 Dependência da energia livre molar de Gibbs, G, de um cristal (c′) 

e de um líquido (l′) próximo a temperatura de fusão. As curvas 

contínuas representam as fases estáveis, a figura foi adaptada de 

[75]. 

na Figura 2.3 é mostrado um diagrama da energia livre de Gibbs para a formação 

de um núcleo da fase c′ numa matriz de fase l′, ambas de mesma composição, 

em temperatura e pressão constantes, onde a diferença de energia livre de Gibbs 

entre as fases l′ e c′ será ∆G =  Gc′ − Gl′. Essa diferença corresponde à força 

motriz para a nucleação de cristais, sendo negativa porque a fase cristalina 

formada, c′, é termodinamicamente mais estável do que a fase inicial, l′. Ainda 

na Figura 2.3, as curvas contínuas representam as fases estáveis e as curvas 

tracejadas representam as fases metaestáveis. 
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Como consequência da transformação l′ ⇆ c′ ocorre formação 

espontaneamente de uma superfície entre as fases l′ e c′. Se a energia de 

superfície por unidade de área (energia interfacial, γ) é isotrópica e nenhuma 

tensão é exercida sobre núcleos, o mesmo será esférico. Portanto, sendo r o 

raio dos núcleos cristalinos, o volume dos mesmos é 4πr3/3 e a área da 

superfície é 4πr2. O trabalho realizado, W, para formar um núcleo esférico 

isotrópico é dado pela Equação 2.8.  

 

W =
4

3
πr3ΔGv + 4πr2 (2.8) 

 

onde ΔGv = ΔG Vm⁄  corresponde a diferença de energia livre entre as fases l′ e 

c′ por unidade de volume nucleado, Vm é o volume molar. Em alguns casos, a 

Equação 2.8 leva em consideração um fator relacionado com a energia livre de 

deformação, ΔGε. No entanto, tratando-se de um líquido super-resfriado assume-

se que o escoamento viscoso da matriz vítrea remova todas as deformações 

elásticas induzidas pela transformação l′ ⇆ c′ [71,75]. 

Os embriões da nova fase são instáveis até atingirem certo raio crítico, r∗, 

ao qual corresponde um máximo trabalho, W∗. Na Figura 2.4 podemos verificar 

que o valor máximo das coordenadas que correspondem à r∗ e W∗ assumindo a 

condição dW dr⁄ = 0, ver Equações 2.9 – 2.10. 

 

r∗ =
−2γ

ΔG
 (2.9) 

W∗ =
16πγ3

3ΔGv
2

 (2.10) 

 

onde W∗ representa a barreira termodinâmica crítica que precisa ser vencida 

para que o processo de nucleação de cristais inicie. 
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Figura 2.4 Variação da energia livre de volume e de superfície em função do raio 

do embrião, figura adaptada a partir da referência [75]. 

Como pontuado por Zanotto e James [76], no regime estacionário a taxa 

de nucleação de cristais é estimada a partir do produto do número de núcleos 

críticos presentes por unidade de volume com a velocidade com que as unidades 

estruturais são adicionadas aos núcleos, Equação 2.11. 

 

 

onde, nV corresponde ao número de unidades estruturais da espécie nucleante 

por unidade de volume no líquido e possui valor aproximado de 1023 núcleos/m3, 

kB é a constante de Boltzmann e h é a constante de Planck, e os parâmetros ΔG 

e ΔGD correspondem as barreiras termodinâmica e cinética que precisam ser 

vencidas para que a nucleação de cristais inicie. 

Ist = I0 exp [−
ΔGD

R T
] exp [−

ΔG

R T
] , I0 ≅ nV

kBT

h
 (2.11) 
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2.3.1.1 Barreira termodinâmica da nucleação 

Quando não ocorre mudança de composição entre a matriz vítrea e os 

núcleos formados, a barreira termodinâmica da nucleação de cristais pode ser 

calculada pela Equação 2.12 [64,71,74,77–79]. 

 

ΔG(T) = ΔGexp(T) = − [∆Hf

Tf − T

Tf
] − ∫ ∆CPdT + T

Tf

T

∫
∆CP

T

Tf

T

dT (2.12) 

 

onde ΔHf é o entalpia de fusão e ΔCP é calculado através da diferença entre o 

calor específico da fase cristalina e o da fase líquida, sob pressão e temperatura 

constantes. Para a Equação 2.12, algumas aproximações podem ser utilizadas 

para calcular ΔG [64,71,74,77–79]. 

 

 Para ΔCP = 0, temos a Equação 2.13 conhecida como equação de Turnbull. 

 

ΔG = −ΔHf

(Tf − T)

Tf
 (2.13) 

 

  Hoffman considerando ΔCP uma constante desconhecida, chegou a 

Equação 2.14: 

 

ΔG = −ΔHf

(Tf − T)T

Tf
2  (2.14) 

 

As expressões deduzidas por Turnbull e Hoffman (Equações 2.13-2.14, 

respectivamente) são conhecidas como limites superior e inferior de ΔG, 

respectivamente, sendo que o valor de ΔG quando calculado através de dados 

experimentais de ΔCP cai no intervalo entre ambas tendendo, muitas vezes, aos 

valores calculados pela Equação de Turnbull. 

2.3.1.2 Barreira cinética da nucleação 

Assumindo que o transporte de unidades estruturais através da interface 

líquido/cristal é controlado pela difusão, a barreira cinética da nucleação de 
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cristais pode ser expressa em termos do coeficiente de difusão que controla o 

processo de nucleação de cristais, Dτ (m2s-1), ver Equação 2.15 [12,64,75]. 

 

Dτ =
kBT

h
λτ

2 exp (−
ΔGD

RT
) (2.15) 

 

onde λτ (Å) está relacionado com o tamanho destas unidades estruturais ou com 

a distância de salto das mesmas. 

Considerando que taxa de nucleação de cristais no regime estacionário é 

alcançada quando os núcleos com tamanhos críticos se tornam estáveis na 

matriz vítrea o tempo de indução pode ser obtido pela Equação 2.16, como visto 

em [2,12,64,75]: 

 

τ =
80

3

kBTγ

ΔGv
2στ

2Dτ
 (2.16) 

 

onde, γ (J/m2) é a energia interfacial, ΔGv (J/mol) é razão entre a energia de 

Gibbs e o volume molar, Vm (mol/m3) e τS (s) é o tempo necessário para a 

nucleação de cristais alcançar praticamente o regime estacionário. O valor de τS 

relacionando-o com τC/K (s), τS = 5τC/S, que corresponde ao tempo para alcançar 

o regime estacionário da nucleação de cristais segundo a equação sugerida por 

Collins-Kaschiev [2,12,64,75], ver Equação 2.17: 

 

NV(t) = IstτC/K [
t

τC/K
−

π2

6
− 2 ∑

(−1)m

m2

∞

m=1

exp (−m2
t

τC/K
)] (2.17) 

 

onde NV é o número de núcleos formados durante o tempo de tratamento térmico 

t; e τC/K o tempo de indução segundo Collins-Kaschiev. 

Para tempos suficientementes longos, a Equação 2.17 pode ser reduzida 

a Equação 2.18. 
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NV(t) = Ist (t −
π2

6
τC/K) (2.18) 

 

Na Figura 2.5 os comportamentos estacionários e não estacionáros para 

a nucleação de cristais, podem ser vistos: 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.5 Diagrama esquemático apresentando a dependência de NV em função 

do tempo de nucleação de cristais. As regiões onde os 

comportamentos estacionário e não estacionário predominam estão 

em evidência no gráfico. 

onde tind é o perído de indução para nucleação de cristais sendo determinado 

por meio de uma assintótica traçada na Figura 2.5 e está relacionado com τC/K 

por meio da Equação 2.19. 

 

não estacionário 

NV 

estacionário 

t 



17 

  

τC/K =
6

π2
tind (2.19) 

 

2.4 Modelos Clássicos de Crescimento de Cristais 

Para vidros óxidos, existem três modelos clássicos que descrevem a 

dependência do crescimento de cristais em função da temperatura: crescimento 

normal, discordâncias em hélice e nucleação superficial secundária. A principal 

diferença entre os modelos está fundamentada principalmente na forma como a 

interface entre o cristal e a fase líquida é abordada. 

2.4.1 Modelo de crescimento normal 

De acordo com o modelo de crescimento normal, a interface líquido/cristal 

é rugosa na escala atômica, onde qualquer sítio possui a mesma probabilidade 

para que as unidades estruturais se acoplem ou desacoplem. O processo de 

adição de unidades estruturais ao cristal é tratado como simplesmente ativado e 

sua dependência com a temperatura é descrita pela Equação 2.20. 

 

U = f
DU

λU
[1 − exp (−

|ΔG|

R T
)] (2.20) 

 

onde U (m/s) é a taxa de crescimento de cristais, f (adimensional) e corresponde 

a fração de sítios disponíveis na interface líquido/cristal para acoplagem ou 

desacoplagem de unidades estruturais (f ≅ 1), λU está relacionado com o 

tamanho destas unidades estruturais que comandam o crescimento de cristais 

ou com a distância de salto das mesmas e DU (m2/s) é o coeficiente de difusão 

que controla o processo de crescimento de cristais. 

2.4.2 Modelo de crescimento por discordância em hélice 

No modelo de crescimento por discordância em hélice, a interface 

líquido/cristal é considerada lisa e imperfeita em escala atômica. O modelo que 

descreve esse tipo de crescimento de cristais é muito semelhante ao do 

crescimento normal, entretanto, a adição de unidades estruturais na interface 
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líquido/cristal ocorre em sítios preferenciais formados por discordâncias em 

formato de hélice diferentemente do crescimento normal, como visto no item 

anterior, reveja a Equação 2.20 abaixo: 

 

U = f
DU

λU
[1 − exp (−

|ΔG|

R T
)] (2.20) 

 

O conceito de f foi definido acima, entretanto neste modelo, devido ao fato que 

nem todos os sítios estão disponíveis para as unidades estruturais. Este 

parâmetro agora é definido pelas Equações 2.21-2.22. 

 

f =
λUΔG

4πσVm
 (2.21) 

f =
ΔT

2πTf
 (2.22) 

 

onde a Equação 2.21 é utilizada para analisar dados de U obtidos em altos 

resfriamentos, ou seja, próximos de Tg, e a Equação 2.22 é utilizada para analisar 

dados de U obtidos em pequenos resfriamentos, próximos de Tf. 

2.4.3 Modelo de crescimento por nucleação superficial 

No modelo de crescimento de cristais por nucleação superficial 

secundária, a interface líquido/cristal também é considerada lisa e perfeita em 

escala atômica. Entretanto, neste modelo primeiro um cristal bidimensional, 

chamado de cristal primário, cresce na interface líquido/cristal; em seguida um 

segundo cristal, chamado secundário, nucleia e cresce na superfície do cristal 

primário. O modelo é descrito pela Equação 2.23. 

 

U = C
DU

λU
2 [exp (−

B

TΔG
)] (2.23) 

 

na equação acima, C e B são parâmetros que dependem do tamanho do cristal 

secundário em relação ao cristal primário, ou seja, quando cristal secundário 
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nucleia e cresce em cima de um cristal primário relativamente pequeno, C e B 

são descritos pelas Equações 2.24-2.25. 

 

C = λUNsA0 (2.24) 

B =
πλUVmσ2

kB
 (2.25) 

 

Já quando os cristais secundários nucleiam e crescem sobre cristais primários 

com tamanhos similares, C e B são descritos pelas Equações 2.26-2.27. 

 

C =

√NSλ
5
π/3 

3

Γ(4/3)
[1 − exp (−

ΔG

RT
)]

2
3

 
(2.26) 

B =
πλVmλ2

3kB
 (2.27) 

 

onde A0 é a área de interface do cristal em crescimento, Ns é o número de 

moléculas (ou “unidades moleculares”) por unidade de área, e Γ é a função 

gama. 

2.4.4 Distinção entre mecanismos de crescimento 

Neste trabalho, o coeficiente de difusão que controla o crescimento de 

cristais será calculado a partir dos modelos clássicos descritos anteriormente. 

Para isto, é condição necessária conhecer qual modelo clássico melhor descreve 

a dependência da cinética de crescimento de cristais na faixa de temperatura 

trabalhada. Para isto, neste trabalho nós utilizaremos modelo proposto por 

Jackson. 

2.4.4.1 Modelo de Jackson 

O modelo proposto por Jackson [11–14], apesar de não trabalhar 

diretamente com taxas de crescimento de cristais, por meio de razoáveis 

suposições, fornece informações acerca de qual tipo de interface líquido/cristal 

é esperada ocorrer em um determinado material. Bastando para isso, apenas 
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correlacionar entropia de fusão e o número de sítios ocupados, ver Equações 

2.28-2. 29.  

 

ΔFS

N1KTE
= αX(1 − X) + XlnX + (1 − X)ln (1 − X) (2.28) 

α =
ΔSf

R
(

n1

V
) (2.29) 

 

onde ΔFS corresponde aumento da energia livre devido a ocupação de um sítios 

disponível na interface liquido/cristal, N1 é o número de possíveis sítios para 

inicializar uma superfície plana em uma determinada temperatura de equilíbrio 

TE, X é a fração de sítios ocupados, n1 é o numero total de unidades estruturais 

na camada paralela e V é o possível volume ocupado com essa unidades 

estruturais.  

A partir da Equação 2.28 é possível derivar as curvas que relacionam a 

variação de energia livre à medida que os sítios vão sendo ocupados na interface 

liquido/cristal, ver Figura 2.6. 
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Figura 2.6 Mostra a variação da energia livre na interface à medida que os sitios 

disponiveis para cristalização vão sendo ocupados. 

A partir da Figura 2.6 e correlacionando o valor de α com a ΔSf temos que, 

materiais que apresentam uma mínima configuração de energia quando, 50% 

dos sítios interfaciais estão ocupados (α ≤ 4), possuem baixos valores de 

entropia de fusão (ΔSf  ≤ 2R), com tendência a apresentar os planos interfaciais 

mais empacotados e rugosos em escala atômica. A cristalização ocorre por meio 

de morfologia não-facetada independente do super-resfriamento, ou seja, 

apresentam crescimento normal. 

Por outro lado, materiais que possuem um valor de α > 4 possuem altos 

valores de entropia de fusão (ΔSf  > 4R) e seus planos interfaciais possuem 

tendência a se apresentar mais empacotados, são lisos em escala atômica com 

os cristais morfologicamente facetados. Neste caso, o crescimento de cristais é 

descrito pelos modelos clássicos por discordância em hélice ou por por 

nucleação superficial secundária. 
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2.5 Teste de homogeneidade em vidros 

As diferenças químicas e físicas das matérias primas utilizadas na 

obtenção de materiais vítreos originam complexas reações tornando impossível 

o controle das mesmas. Durante as primeiras etapas da fusão, enquanto alguns 

componentes tendem a dissolverem-se no líquido outros continuam isolúveis, 

além disso, devido a diferenças de peso molecular, alguns elementos decantam 

no cadinho enquanto outros volatilizam. Desta forma, dependendo das 

condições de fusão (tamanho de partículas, temperatura, tempo de calcinação, 

mistura dos reagentes, etc.), heterogeneidades podem ser introduzidas em 

materiais vítreos e afetar significativamente várias propriedades, incluindo a 

viscosidade, a nucleação e o crescimento de cristais [45]. 

Recentemente um novo método foi proposto e aplicado para avaliar a 

homogeneidade em vidros [45,47]. O método usa a distribuição de 

probabilidades de Poisson para avaliar o grau de homogeneidade em vidro 

durante a cristalização. Onde a partir da razoável suposição que vidros que 

nucleiam homogeneamente, a formação de um núcleo não intefere no 

aparecimento de outro e a probabilidade, p(y), de encontrarmos n núcleos é a 

mesma em qualquer volume da amostra podendo desta forma ser descrita pela 

distribuição de probabilidades de Poisson, ver Equação 2.30: 

 

p(y) =
Kye−n

y!
, (y = 0, 1, 2, … ) (2.30) 

 

onde K é o número médio de núcleos em uma dada área. 

Portanto, assumindo que a nucleação de cristais em vidros homogêneos 

pode ser descrita por uma distribuição de probabilidades de Poisson, é esperado 

que vidros perfeitamente homogêneos quando submetido a tratamentos 

térmicos com duração tN em uma determinada temperatura de nucleação, os 

núcleos formados obedeçam a seguinte regra: 

 

σN = √N̅−1 (2.31) 
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onde N̅ é o número médio de núcleos (cristais) contados em uma determinada 

área e σN é o desvio médio destes. 

A homogeneidade em vidros silicatos pode ser mais bem avaliada de 

acordo com a distribuição de probabilidades de Poisson através do gráfico σN N̅⁄  

em função de N̅−1/2, onde se todos os pontos experimentais coincidirem em cima 

de uma reta com inclinação 1 e intercepto 0, o vidro é considerado homogêneo, 

caso contrário,o vidro está heterogêneo [45,46]. 

2.6 Estudo da Cinética de Cristalização em Vidros via DSC/DTA 

A Análise Térmica Diferencial (DTA) e a Calorimetria Diferencial de 

Varredura (DSC) tem se mostrado uma importante ferramenta no estudo das 

cinéticas de transformações de fases e de reações químicas. Por exemplo, em 

materiais vítreos, estas técnicas podem ser utilizadas para investigar capacidade 

de um material formar vidro assim com sua estabilidade frente à cristalização. 

Também é possível conhecer se um vidro nucleia no volume ou na superfície 

[28]. E apesar de Ray e colaboradores [24,26,30] aplicarem estas técnicas para 

avaliar qualitativa/quantitativamente a curva de nucleação de cristais para vidros 

estequiométricos, Fokin e colaboradores defendem que a mesma pode até ser 

utilizadas para tal fim, desde que o comportamento das curvas de nucleação e 

crescimento de cristais seja conhecido totalmente (ou parcialmente) [34]. 

2.6.1 Taxa crítica para evitar a formação de novos núcleos 

Aproveitando que o vidro neste trabalho possui a cinética de cristalização 

bem investigada através de medidas experimentais de nucleação e crescimento 

de cristais obtidas a partir de um mesmo lote. Foi sugerido e testado um método 

para determinar a taxa crítica de aquecimento que um vidro deve ser aquecido 

na faixa de temperatura onde a nucleação de cristais é significativa para evitar a 

formação de novos núcleos. 

É importante ressaltar que Ray e colaboradores [29], assumindo que a 

altura do pico de cristalização (δT)P, pode representar a concentração de 

núcleos determinaram de forma qualitativa a taxa crítica de aquecimento para o 

vidro dissilicato de lítio, (Li2O.2SiO2) chegando a um valor de 3 °C/min. 
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No método proposto no presente trabalho, as técnicas de DSC e 

microscopia ótica foram utilizadas em conjunto para medir efetivamente a 

concentração de núcleos formada quando a faixa de temperatura é varrida por 

uma determinada taxa de aquecimento. 

2.7 Dissilicato de Bário 

O vidro dissilicato de bário (BaO.2SiO2) foi escolhido para este traballho 

por apresentar duas principais características: nucleação no volume sem a 

necessidade de agentes nucleantes e cristalização estequiométrica, ou seja, 

composição do cristal igual a da matriz vítrea [80–95]. Adicionalmente, o vidro 

BaO.2SiO2 é um dos poucos vidros silicatos com as características acima citadas 

que ainda não foi empregado no estudo do desacoplamento entre os 

coeficientes, Dτ e DU. 

O diagrama de fase do sistema sílica-bário foi estudado por Roth e Levin 

[82] e parte dele está apresentada na Figura 2.7: 

 

 

Figura 2.7 Parte do diagrama de fases BaO–SiO2. Mostrando o limite da sub-

liquidus de imiscibilidade de líquidos-líquidos (binodal) e a curva 

espinodal da composição BaO.2SiO2 indicada pela seta ↑ [82,96]. 
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Na Figura 2.7, a seta corresponde à composição estudada neste trabalho. 

Observa-se um limite de imiscibilidade de líquido-líquido, que consiste em dois 

tipos de decomposição: espinodal, que ocorre entre 3% e aproximadamente 23% 

(mol) de BaO; e binodal, que se dá em duas regiões: para teores de BaO 

inferiores a 3% (mol) e para %BaO entre 23 e 32% (mol). Estudos realizados por 

Zanotto e colaboradores [86,89,96,97] apontaram que somente as composições 

compreendidas entre 25,3 e 28,5 mol% de BaO apresentam separação de fases, 

reforçando o porquê da escolha da composição 33,3BaO.66,7SiO2 (mol%) para 

o estudo desenvolvido aqui. 

Ao analisar os resultados de difração de raios-X obtidos a partir de 

diferentes autores Douglas [81] identificou que em baixos ângulos (2θ < 26) 

alguns difratogramas mostravam picos adicionais. Basedo em suas observações 

Douglas postulou o polimorfismo do dissilicato de bário. No mesmo trabalho, 

através de um difratograma calculado o autor concluiu que os picos adicionais 

pertenciam a uma fase cristalina monoclínica e o fato de aparecer em alguns 

difratogramas e em outros não é um indicativo que esta fase é depedende de 

fatores como: modo de obtenção do vidro e tempo de tratamento térmico 

realizado para cristalizar para cristalizar o mesmo. 

Em 1976, Lewis e Smith [84] utilizando técnicas de microscopia eletrônica 

e difração de elétrons foram os primeiros a identificar a fase monoclínica durante 

a cristalização do dissilicato de bário vítreo. Após isto, Ramsden e James [85,86], 

utilizando as mesmas técnicas, estudaram os estágios iniciais da cristalização 

do vidro dissilicato de bário e concluíram que a cristalização deste vidro é 

caracterizada pelo aparecimento de uma estrutura esférica que corresponde 

com estrutura monoclínica mediante tratamento térmico por 40h em 700 °C. 

Posteriormente, à medida que o tratamento térmico é prolongado algumas 

agulhas com estrutura ortorrômbica surgem a partir das esferas. Segundo 

Ramsden e James [85,86] a taxa de crescimento das agulhas é cinco vezes 

maior que a taxa de crescimento apresentada pelas esferas, fato que deixaria o 

cristal visto em escala macro (acima de 3 μm) consequência majoritariamente da 

fase com estrutura ortorrômbica. 
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Com respeito a dados experimentais encontrados na literatura para o 

vidro dissilicato de bário, após uma intensa revisão de literatura, incluindo nas 

bases de dados Scliglass e Interglade, não foi possível identificar valores de calor 

específico para a fases cristalinas obtidas a partir do o vidro BaO.2SiO2. Este 

dado é imprescindível para o presente trabalho, uma vez que, a contribuição 

termodinâmica da nucleação e do crescimento de cristais é calculada a partir da 

diferença entre o calor específico da fase cristalina e da fase líquida. Portanto, 

para este fim, medidas experimentais foram realizadas para obter dados 

experimentais de calor específico para a fase cristalina. O calor específico da 

fase líquida foi obtido a partir de [98]. 

Dados de taxas de nucleação de cristais para o vidro BaO.2SiO2 podem 

ser encontradas nos seguintes trabalhos [85,86,96], entretanto, segundo os 

próprios autores, os tempos de indução para nucleação de cristais foram 

subestimados, situação que nos obriga a medir novos valores I(T), uma vez que, 

o valor de τS é indispensável no cálculo do coeficiente de difusão que controla a 

nucleação de cristais, Dτ, ver Equação 2.15. 

Já dados de viscosidade [96,99] e taxa de crescimento [85,86,96] são até 

avaliados em uma ampla faixa de temperatura (η = 1012 a 108 e 101 a 103 Pa.s, 

U = 700 – 900 °C). Entretanto, dentro da proposta central deste trabalho, (calcular 

os valores de Dη, Dτ e DU a partir de dados experimentais de η, I e U medidos a 

partir de um mesmo lote de vidro) novas medidas de viscosidade e crescimento 

de cristais foram realizadas. 

A Tabela 2.1 mostra algumas propriedades obtidas para o vidro dissilicato 

de bário e para as fases cristalinas com estrutra monoclínica e ortorrômbica [96]. 
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Tabela 2.1 Mostra valores de diversas propriedades de interesse disponíveis na 

literatura para o vidro BaO.2SiO2 e para fases cristalinas 

ortorrômbica e monoclínica [96]. 

Propriedades Vidro Fase Ortorrômbica Fase Monoclínica 

ρ (Kg. m−3) 2325 2445  

α(°C) 120 x 10-7   

Vm (m3. mol−1) 64,55 x 10-6 61,38 x 10-6  

Tm (K)   1034 

ΔHf  (Kg. mol−1)   57,3 

ΔHC (Kg. mol−1)   61,4 ± 4 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

Nesta seção são descritos os procedimentos experimentais utilizados na 

obtenção dos materiais e na realização das medidas. 

3.1 Obtenção do Vidro 

Foram fundidos dois lotes do vidro dissilicato de bário, 33,3BaO.66,7SiO2 

(mol%). O primeiro lote, denominado BS1, foi obtido a partir da mistura dos 

reagentes carbonato de bário, BaCO3 (VETEC, 99,9%) e óxido de silício, SiO2 

(VitroVita #2, 99,9%). Os reagentes foram previamente secados por um período 

de 12 horas na temperatura 120 °C; em seguida, foram pesados de modo a obter 

200 g do vidro. Após a pesagem, foram misturados em moinho de rolo por 12 

horas. A mistura obtida foi inserida em um cadinho de platina e calcinada a uma 

temperatura de 1350 °C por um tempo de 6 horas em forno elétrico marca 

Deltech Inc., modelo DT-33-RS-812 °C, em seguida, a temperatura foi elevada 

até 1550 °C e mantida por 30 minutos até completa fusão. O líquido obtido foi 

prensado entre duas placas de inox. A fusão do segundo lote denominado BS2, 

seguiu todos os passos do vidro BS1 exceto para o tempo de calcinação em 

1350 °C, que foi de 36 horas. Tanto o vidro BS1 quanto o vidro BS2 foram 

refundidos 3 vezes e posteriormente foram submetidos a um tratamento térmico 

para aliviar tensões residuais na temperatura de 600 °C por um tempo de 6 

horas. Essa temperatura é bem abaixo de Tg = 690 °C, portanto não deve ter 

ocorrido nucleação de cristais. 

3.2 Preparação das Amostras para Microscopia 

Após o tratamento térmico para aliviar tensões, as amostras foram 

cortadas em dimensões específicas com auxílio de uma cortadeira da marca 

Buehler, modelo Isomet low speed saw e equipada com um disco diamantado; a 

água foi o fluido de corte utilizado. 

Os tratamentos térmicos para cristalização foram realizados em fornos 

elétricos tubulares verticais de resistência de fio tipo Kanthal revestidos de 

alumina fabricados no próprio laboratório. A temperatura foi monitorada por meio 

de controladores da marca Incon, modelo CNT120 e com termopares do tipo K 
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(cromel-alumel) usando água + gelo como referência para o zero. A estabilidade 

térmica foi da ordem de ± 1 °C.  

Após esses tratamentos térmicos, as amostras foram embutidas em 

resina epóxi, e uma das faces foi desbastada com lixas de carbeto de sílicio 

(granulometria de 300, 500, 600 e 1200 mesh); polidas com óxido de cério 

(granulometria de 3 µm). Em seguida, a face polida foi atacada quimicamente 

com solução ácida com concentração 0,2HF/0,6HCl (vol%) por tempos 

compreendidos entre 15 e 25 segundos. Este ataque teve o objetivo de promover 

um contraste entre a matriz vítrea e os cristais formados.  

Micrografias foram obtidas a partir da face atacada quimicamente, num 

microscópio da marca Leica DMRX equipado com uma câmera Leica DFC490 

CCD. O número de todos os cristais e os diâmetros dos maiores cristais 

observados foram determinados com auxílio do software ImageJ® devidamente 

calibrado. 

3.3 Caracterização 

3.3.1 Análise química 

Os percentuais dos elementos contidos nos vidros BS1 e BS2 foram 

determinados por meio de análise química por via úmida realizada no Instituto 

de Química de Silicatos – Rússia. 

3.3.2 Calorimetria diferencial de varredura (DSC) 

No primeiro momento, a técnica Calorimetria Diferencial de Varredura foi 

utilizada com o objetivo de conhecer os valores de Tg, Tx, TP e Tf e planejar os 

experimentos para obter as cinéticas de nucleação e crescimento de cristais, 

I(T) e U(T), respectivamente. Posteriormente, a técnica foi utilizada para 

determinar quantitativamente a taxa crítica de aquecimento, ϕN
∗ . Todos os 

experimentos foram conduzidos ao ar em um equipamento da marca NETZSCH, 

modelo STA 404. Cadinhos de platina foram utilizados. A referência foi um 

cadinho vazio. Amostras monolíticas com massa de aproximadamente 20 mg 

foram utilizadas. 
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3.3.2.1 Procedimento para determinar as temperaturas de 𝐓𝐠, 𝐓𝐱, 𝐓𝐏 e 𝐓𝐟 

A fim de planejar os experimentos para medir as taxas de nucleação e 

crescimento de cristais, os seguintes passos foram empregados para determinar 

as temperaturas Tg, Tx, TP e Tf: 

1) A amostra foi submetida a uma taxa de aquecimento de 5 °C/min a 

partir da temperatura ambiente até 80 °C;  

2) seguido por um tratamento isotérmico de 10 minutos, com o objetivo 

de equilibrar a temperatura entre o forno do DSC e da amostra; 

3) em seguida, o pico de cristalização foi obtido aquecendo a amostra 

até 1450 °C com uma taxa constante de 10 °C/min. 

3.3.2.2 Procedimento para determinar a taxa crítica de aquecimento 

Após avaliar a faixa de temperatura onde a taxa de nucleação de cristais 

é significativa, ΔTN = 680 − 750 °C, os seguintes passos foram empregados para 

determinar quantitativamente a taxa crítica de aquecimento, ϕN
∗ : 

1) A amostra foi submetida a uma taxa de aquecimento de 5 °C/min a 

partir da temperatura ambiente até 80 °C, em seguida, nesta mesma 

temperatura, um tratamento isotérmico com duração de 10 minutos 

foi realizado com o objetivo de equilibrar a temperatura entre o forno 

do DSC e da amostra; 

2) partindo de 80 °C, a amostra foi aquecida a uma taxa de 50 °C/min 

até a temperatura de 680 °C e submetida a um novo tratamento 

isotérmico de 10 minutos. Este tratamento isotérmico foi realizado 

com o mesmo objetivo que o do passo 1; 

3) em seguida, a faixa de temperatura compreendida entre 680-750 °C 

foi varrida com diferentes taxas de aquecimento (ϕN = 3, 5, 10,

15, 20, 25, 30, 40 e 50 °C/min); 

4) um tratamento térmico de 2 minutos foi realizado em 750 °C e então 

as amostras foram imediatamente resfriadas até temperatura 

ambiente com uma taxa de 50 °C/min. 
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Após o tratamento no forno de DSC, as amostras foram tratadas em 825 

°C por diferentes tempos para desenvolver os núcleos formados até tamanhos 

detectáveis por microscopia ótica, em seguida, o número de cristais no volume, 

Nv, foi obtido a partir de micrografias tiradas da face atacada. 

3.3.3 Difração de raios-X 

A técnica de difração de raios-X foi utilizada tanto para investigar a 

condição amorfa do vidro recém obtido quanto para investigar quais fases são 

predominantes após tratamento térmico. Para isto, difratogramas foram 

coletados à temperatura ambiente. Foram utilizadas amostras em pó com 

tamanho de partículas iguais a 44 μm em um Difratômetro Rigaku 

(LaMaV/DEMa/UFSCar) com radiação CuK. Os dados foram coletados na faixa 

5 ≤ 2θ ≤ 90 com 0,02 por step scan e um tempo de contagem igual à 2 s por 

passo. 

3.3.4 Teste de homogeneidade 

O grau de homogeneidade química dos vidros BS1 e BS2 foi investigado 

de acordo com o método proposto e testado por Souza e colaboradores [45], 

sendo inclusive aplicado por outros autores [46,47]. Para isto, amostras com 

dimensões de 3,0 x 3,0 x 2,0 mm foram submetidas a tratamentos duplos em 

forno verticais. O primeiro tratamento consistiu em aquecer as amostras nas 

temperaturas de 700 e 725 °C. Este tratamento teve o objetivo de desenvolver 

novos núcleos. Em seguida, os núcleos formados foram crescidos até tamanhos 

detectáveis por microscopia ótica por meio de um tratamento térmico realizado 

em 825 °C durante diferentes tempos (4-25 minutos). 

Após os tratamentos térmicos, as amostras tiveram umas das faces 

desbastada, polida e atacada quimicamente. Em seguida, micrografias foram 

obtidas com os aumentos de 20 e 50X, e os cristais observados foram contados. 

A homogeneidade dos vidros BS1 e BS2 foram investigadas de acordo a 

distribuição de Poisson analisando os gráficos σN/N̅ em função de N̅(−1 2⁄ ), onde 

N̅ é o número médio de cristais contados na face atacada quimicamente e σN 

seu respectivo desvio padrão. 
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3.3.5 Medidas experimentais de calor específico 

Os experimentos realizados para obter dados experimentais de calor 

específico da fase ortorrômbica e do vidro BS2, (CP
c  e CP

l , respectivamente), foram 

realizados no laboratório Peter A. Rock Thermochemistry localizado na 

Universidade da Califórnia - Davis, sob a supervisão da Profa. Alexandra 

Navrostky (uma das mais experientes nesta técnica). Os experimentos foram 

conduzidos em atmosfera inerte de gás hélio em um calorímetro da marca 

Setaram Labsys Evo equipado com cadinhos de platina e usando a alumina 

como referência. 

3.3.5.1 Calor específico do vidro (𝐂𝐏
𝐕) 

Amostras do vidro BS2 foram moídas com auxilio de um pistilo e de um 

almofariz de ágata até alcançarem distribuição de tamanho de partículas abaixo 

de 44 μm. Para a aquisição dos dados experimentais de CP
V, 9,0 mg do material 

foram aquecidas a taxa de 10 °C/min no calorímetro da marca Setaram Labsys 

Evo a partir da temperatura ambiente até 900 °C concomitamente à aquisição de 

dados. O procedimento foi repetido três vezes para diferentes amostras com 

intuito de obter valores médios. 

3.3.5.2 Calor específico do cristal (𝐂𝐏
𝐜 ) 

As amostras do vidro BS2 foram cristalizadas por meio de tratamento 

térmico realizado em 825 °C por período 8 (oito) dias, em seguida, foram moídas 

até alcançarem distribuição de tamanho de partículas abaixo de 44 μm e 

caracterizadas via DRX. O procedimento experimental utilizado para obter dados 

experimentais de CP
c  consistiu primeiramente em aquecer 9 mg da amostra 

cristalizada a uma taxa de 10 °C/min até 1100 °C. Esta primeira corrida teve o 

objetivo de sinterizar o pó e compacta-lo ao cadinho de platina. Então, a amostra 

foi resfriada até a temperatura ambiente. Em seguida, os dados foram obtidos 

submetendo a amostra sinterizada a uma taxa de 10 °C/min até 1450 °C. O 

procedimento foi repetido mais 2 vezes para obtenção de valores médios. 



34 

 

3.3.6 Medidas experimentais de viscosidade 

3.3.6.1 Viscosidade em baixas temperaturas 

Experimentos para obtenção de dados experimentais de viscosidade em 

baixas temperaturas (108 – 1012  Pa.s) para o vidro BS2 foram realizados por V. 

P. Klyuev no Instituto de Química de Silicatos-Rússia, utilizando o método de 

micropenetração descrito em [100]. 

3.3.6.2 Viscosidade em altas temperaturas 

O método de rotação foi empregado na realização de medidas 

experimentais de viscosidade em altas temperaturas (102 – 104 
 Pa.s) para o 

vidro BS2. Para isto, foi utilizado reômetro Brookfield (modelo DV III) acoplado a 

um forno elétrico (Rheotronic–Theta Industries Inc.) localizado no Laboratório de 

Materiais Vítreos – LaMaV. Aproximadamente 60 g de vidro foram refundidas em 

1550 °C e alocadas em um cadinho de platina.  

O cadinho de platina contendo o vidro fundido foi inserido no interior do 

viscosímetro, em seguida, foi aquecido até 1400 °C a uma taxa de 10 °C/min. A 

aquisição dos dados experimentais foi obtida no resfriamento do líquido a uma 

taxa de 10 °C/min e no intervalo de 15 C (1385, 1360, 1345 °C,...). Antes de 

cada aquisição de dados, uma parada isotérmica de 15 minutos foi realizada e 

teve o objetivo de estabilizar termicamente o líquido. 

3.3.7 Taxa de nucleação de cristais 

O tratamento térmico para as medidas experimentais da taxa de 

nucleação de cristais, I(T), realizadas no vidro BS2 aconteceram em 2 etapas: a 

primeira etapa consistiu em submeter amostras monolíticas com dimensões de 

3,0 x 3,0 x 2,0 mm a tratamento isotérmico para desenvolver núcleos na faixa de 

temperatura compreendida entre 680 – 775 °C. Posteriormente, os núcleos 

formados foram crescidos até tamanho detectáveis (cristais) por microscopia 

ótica através de um tratamento térmico realizado em 825 °C com tempos que 

variaram entre 4-25 minutos. 

Micrografias foram obtidas a partir da face atacada quimicamente e o 

número e diâmetro dos maiores cristais visualizados foram medidos. Em seguida 
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a taxa e o tempo de indução para nucleação de cristais foram obtidos a partir do 

ajuste realizado com a equação de Collins-Kaschiev [101–103] aos dados 

experimentais que descrevem a dependência entre o número de núcleos 

formados por unidade de volume com o tempo de tratamento térmico para 

desenvolver novos núcleos, NV e tN, respectivamente. 

3.3.8 Taxa de crescimento de cristais 

Geralmente a taxa de crescimento de cristais é obtida por meio da 

dependência isotérmica entre o raio dos maiores cristais observados na face 

polida (ou espessura de camada cristalina) e o tempo de tratamento térmico, U =

R∗/t [72,73,104,105]. Para isto, amostras monolíticas com dimensão de 3,0 x 3,0 

x 2,0 mm foram submetidas a tratamento simples por tempos distintos na faixa 

de temperatura compreendida entre 700 e 925 °C. Em seguidas foram 

desbastadas, polidas até atingir grau ótico desejável, sendo posteriormente 

atacadas quimicamente para revelar os cristais. O raio dos maiores cristais foi 

medido e plotados em função do tempo de tratamento térmico. Foi obtida uma 

dependência linear sendo que o valor da taxa de crescimento de cristais é dado 

pela inclinação da reta. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



36 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



37 

  

4 RESULTADOS E DISCUSSÕES 

Para melhor entendimento, esta seção foi dividida em três partes. A 

primeira parte avalia a homogeneidade dos vidros BS1 e BS2 e discute o efeito 

dos desvios da homogeneidade da composição química nas temperaturas de 

transição vítrea, de pico e de fusão (Tg, TP e Tf, respectivamente). A segunda e 

a terceira partes abordam somente dados experimentais obtidos a partir de um 

mesmo lote do vidro BS2, de modo que, a segunda parte explana e discute os 

resultados experimentais de calor específico, viscosidade, nucleação e 

crescimento de cristais e avalia se o coeficiente de difusão, que controla o 

escoamento viscoso, pode ou não ser utilizado para descrever a dependência 

das taxas de nucleação e de crescimento de cristais com a temperatura. A última 

parte utiliza o conhecimento de I(T) e U(T) obtidos na seção anterior para 

abordar a cinética de cristalização do vidro BS2 obtida via DSC medindo o quão 

rápido o vidro BS2 deve ser aquecido para evitar a formação de novos núcleos. 

4.1 Avaliação da Homogeneidade dos Vidros BS1 e BS2 

A Tabela 4.1 mostra o resultado da análise química realizada para os 

vidros BS1 e BS2. Como visto no item 3.3.1, os vidros em questão foram 

calcinados por 6 e 36 horas em 1350 °C, respectivamente. O objetivo de variar 

o tempo de calcinação nestes vidros foi verificar a influência deste procedimento 

em algumas propriedades, uma vez que, durante a revisão da literatura foi 

identificado que o vidro dissilicato de bário (BaO.2SiO2) utilizado em outros 

estudos foi obtido de duas formas distintas. 

O primeiro procedimento utilizado para obtenção do vidro BaO.2SiO2 foi 

encontrado nas referências [84,93,94] e consistiu em calcinar a matéria prima 

em 1350 °C por tempos compreendidos entre 0 e 6 horas. Outros trabalhos, 

como por exemplo, os encontrados nas referências [85,86,89], o tempo de 

calcinação foi acima de 16 horas. Em ambos a fusão foi realizada em 1550 °C. 
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Tabela 4.1 Resultado da análise química para os vidros BS1 e BS2. 

Componentes 
Porcentagem (mol%) 

BS1 BS2 

SiO2 32,96 33,31 

BaO 67,04 66,81 

A Tabela 4.1 mostra que a porcentagem dos óxidos de Ba e Si para ambos 

os vidros foram próximas (1,05% de diferença). Apesar dessa proximidade, o 

vidro BS2 (calcinado por 36 horas) foi o que apresentou menor desvio se 

comparado com a composição estequiométrica. 

Embora nenhum trabalho citado anteriormente tenha calcinado a matéria 

prima para a obtenção do dissilicato de bário vítreo por mais de 32 horas, neste 

trabalho nós chegamos ao este valor de 36 horas acompanhando a formação da 

fase cristalina dissilicato de bário via medidas de DRX realizadas 

concomitatemente com a calcinação. 

As curvas de DSC mostradas na Figura 4.1 foram obtidas para os vidros 

BS1 e BS2 mediante ao aquecimento de amostras monolíticas na faixa de 

temperatura compreendida entre 80 até 1450 °C por uma taxa de aquecimento 

de 10 °C/min, (rever item 3.3.2.1). 
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Figura 4.1 Curvas de DSC obtidas para os vidros BS1 e BS2 quando aquecidas 

a 10 °C/min a partir da temperatura ambiente até o completo 

aparecimento do pico de fusão. 

Na Figura 4.1, considerando a curva referente ao vidro BS1, foi possível 

identificar quatro eventos térmicos: o primeiro aparece como uma mudança não 

muito pronunciada na linha de base e na direção endotérmica a uma temperatura 

de 689 °C que é atribuída à temperatura de transição vítrea; o segundo inicia-se 

em 854 °C, ( Tx ), e aparece como um pico exotérmico muito fino e pronunciado, 

atingindo o seu máximo em 867 °C, TP1, e indica o máximo do processo de 

cristalização nas condições do experimento. O quarto e último processo térmico 

é atribuído à fusão do material, Tf, e ocorre em 1416 °C. O comportamento da 

curva de DSC referentes ao vidro BS2 foi similiar ao da curva obtida para o vidro 
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BS1, no que se diz respeito aos eventos térmicos, tendo leves desvios nos 

valores de Tg, Tx, TP1 e Tf e seus valores foram 690, 839, 851, 1420 °C, 

respectivamente. 

Ainda na Figura 4.1, é possível identificar em ambas as curvas de DSC, 

um terceiro evento térmico,  TP2, (945 e 942.5 °C para BS1 e BS2, 

respectivamente), muito similar ao segundo evento térmico, TP1. A origem deste 

pico ainda continua uma incógnita e a explicação mais aceitável (a única 

existente na literatura) foi sugerida por Ramsden e James [86], que consiste em 

atribuir a sua origem a uma transformação polimórfica, onde o primeiro pico 

corresponderia à cristalização do vidro na forma monoclínica e o segundo pico 

seria referente à transformação de fase, onde a fase cristalina monoclínica se 

transformaria em ortorrômbica. 

Tabela 4.2 Valores de Tg, Tx, TP1, TP2 e Tf obtidos via DSC para amostras dos 

vidros BS1 e BS2 quando aquecidas a 10 °C/min. 

Vidro  Tg, °C Tx, °C TP1, °C TP2, °C Tf, °C 

BS1 689 854 867 945 1416 

BS2 690 839 851 942,5 1420 

Os valores de Tg para ambos os vidros (BS1 e BS2) foram similares dentro 

do limite de erro do DSC (± 2 °C) e se comparados a valores encontrados na 

literatura também são bem próximos com raras exceções, como, por exemplo, o 

vidro obtido por Takahashi e colaboradores [93,94] que apresentou um valor de 

Tg igual a 710 °C para uma taxa de aquecimento de 10 °C/min. 

Os valores Tf obtidos para os vidros BS1 e BS2 apresentaram uma 

diferença de 4 °C. No entanto, essa diferença ainda se encontra dentro da faixa 

de valores encontrados para Tf na literatura, como por exemplo, o vidro estudado 

por Douglas [81] que apresentou uma Tf igual a 1415 °C enquanto que o vidro 

estudado nas referências [76,86,96] apresentaram Tf igual a 1420 °C.  

A caracterização estrutural foi realizada com auxílio da técnica de difração 

de raios-X para os vidros BS1 e BS2. Amostras monolíticas com formatos 

regulares foram tratadas termicamente na temperatura de 825 °C por um período 
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de 8 dias. As amostras cristalizadas foram moídas com auxílio de um pistilo e 

um almofariz de ágata até alcançarem tamanho médios de partículas iguais a 44 

μm; em seguida, difratogramas foram coletados em temperatura ambiente e os 

seus resultados podem ser vistos nas Figuras 4.2-4.3: 
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Figura 4.2 Difratogramas obtidos a partir de amostras do vidro BS2 

cristalizadas em 825°C durante 8 dias. 

Figura 4.3 Difratogramas obtidos a partir de amostras do vidro BS1 

cristalizadas em 825°C durante 8 dias.  
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Os difratogramas mostrados nas Figuras 4.2-4.3 foram analisados 

qualitativamente com auxílio do software Crystallographica Search Match. A 

análise mostrada na Figura 4.2 revelou que amostras do vidro BS2 quando 

submetidas a um tratamento térmico em 825 °C por 8 dias se cristalizam 

majoritariamente a fase com grupo espacial Pmnb pertencente ao sistema 

ortorrômbico (a = 7,96; b = 4,13; c = 4,63), JCPDS 26-176. Já o difratograma 

pertencente à amostra do vidro BS1, quando cristalizada nas mesmas condições 

do vidro BS2 (e ao mesmo tempo), revelou possuir além da face ortorrômbica 

também a fase monoclínica com grupo espacial C2/c (a = 23.20, b = 4,66 e c = 

13,61), JCPDS 71-797. 

Comparando as Figuras 4.2-4.3, nota-se que há uma grande congruência 

entre os picos das amostras cristalizadas dos vidros BS1 e BS2. De fato, a 

análise realizada com auxílio do software Crystallographica Search Match a 

combinação foi de 91%. Entretanto, abaixo de 2θ = 22 ° há picos adicionais 

exatamente em 16,03; 18,89 e 20,86 ° que segundo Douglas [81] correspondem 

aos picos da fase monoclínica, ver Figura 4.4.  
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Figura 4.4 Comparação entre os difratogramas obtidos para os vidros BS1 e 

BS2. As setas correspondem aos picos da fase cristalina 

monoclínica. 

Portanto no difratograma referente ao vidro BS1, percebe-se uma mistura 

de fases cristalinas (monoclínica e ortorrômbica). Esta mistura foi o fator 

determinante para que o vidro BS1 não fosse utilizado para obter medidas 

experimentais de viscosidade, calor específico, nucleação e crescimento de 

cristais. Tal situação pode ter sido a fonte inicial de heterogeneidades que 

apareceram no vidro em questão, uma vez que, uma mistura de fases durante o 

processo de fusão pode favorecer regiões mais ricas em determinado elemento 

privilegiando a nucleção heterogênea. 

As Figuras 4.5-4.6 mostram micrografias obtidas com lentes 20 e 50X do 

microscópio da marca Leica DMRX equipado com uma câmera Leica DFC490 
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CCD situados nas dependências do Laboratório de Materiais Vítreos 

(LaMaV/DEMA/UFSCar). Para realizar o teste de homogeneidade, amostras dos 

vidros BS1 e BS2 foram submetidas a tratamentos térmicos nas temperaturas 

de 700 e 725 °C por diferentes tempos para o desenvolvimento de novos 

núcleos. Em seguida, os núcleos formados foram crescidos até tamanhos 

detectáveis por microscopia ótica por meio de um tratamento térmico realizado 

em 825°C. 

As Figuras 4.5a-b correspondem a micrografias obtidas com aumentos de 

20X e 50X, respectivamente, para amostras do vidro BS1 submetidas a 

tratamentos térmicos para nucleção de cristais em 725 °C por um tempo de 120 

minutos. Nestas micrografias, foi possível identificar regiões com diferentes 

concentrações de cristais que nuclearam preferencialmente em estrias. Tais 

estrias foram previamente identificadas mediante análise das amostras vítreas 

por um polarisroscópio e sua origem está intimamente relacionada com o 

processo de obtenção do vidro BS1, onde misturas de fases durante a fusão 

decorrente de um insuficiente tempo de calcinação (neste caso 6 horas) 

favoreceu o surgimento de heterogeneidades no vidro BS1. 

As micrografias mostradas nas Figuras 4.6a-b, também foram obtidas a 

partir de aumentos de 20X e 50X e correspodem a amostras do vidro BS2 

tratadas termicamente para nucleação de cristais na temperatura de 700 °C por 

um tempo de 120 minutos. Nestas micrografias não foi possível identificar 

regiões com diferentes concentrações de cristais. Tal fato é creditado 

principalmente ao acompanhamento da formação da fase cristalina dissilicato de 

bário durante a calcinação em 1350 °C evitando assim uma mistura de fases 

durante o processo de fusão. 
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Figura 4.5a-b As micrografias correspondem a amostras do vidro BS1 

submetidas a tratamentos duplos: primeiro tratamento foi 

realizado em 725 °C por 120 minutos e o segundo tratamento 

foi realizado em 825 °C durante 10 minutos. 

a 

b 
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Figura 4.6a-b As micrografias correspondem a amostras do vidro BS2 

submetidas a tratamentos duplos: primeiro tratamento foi 

realizado em 700 °C por 120 minutos e o segundo tratamento 

foi realizado em 825 °C durante 10 minutos. 
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Para interpretar os dados obtidos no teste de homogeneidade proposto 

por Souza e colaboradores [45], é necessário entender que a nucleação de 

cristais em vidros estequiométricos é um processo que pode ser descrito 

estatisticamente como uma distribuição de probabilidades de Poisson. 

Conceituamente, a distribuição de probabilidades de Poisson descreve o 

número de eventos raros que ocorrem em uma unidade de tempo, área ou 

volume, e considerando que a probabilidade que o evento ocorra é a mesma 

para uma dada unidade de área ou volume independente do número de eventos 

que ocorrem em outras unidades. Tal definição se confunde com o conceito de 

nucleação de cristais em vidros estequiométricos, onde cada região da matriz 

vítrea possui a mesma probabilidade de gerar núcleos, sendo a formação destes 

núcleos independente do núcleo vizinho. Desta forma, se o vidro estequiométrico 

for quimicamente homogêneo, a nucleação de cristais deve necessariamente 

obedecer à distribuição de probabilidades de Poisson [45,46]. 

Com o objetivo de realizar o teste de homogeneidade para os vidros BS1 

e BS2, micrografias similares às mostradas nas Figuras 4.5-4.6 foram analisadas 

com o auxílio do software ImageJ®, devidamente calibrado, onde o número 

médio de núcleos e desvio padrão foram obtidos (N̅ e σN, respectivamente), ver 

Figuras 4.7-4.8. Neste trabalho, o teste de homogeneidade foi realizado somente 

para os aumentos de 20X e 50X porque foram os aumentos utilizados nas 

micrografias destinadas a obter o número e o diâmentro dos maiores cristais 

observados na face atacada quimicamente. 
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Figura 4.7 Teste de homogenidade realizado para o vidro BS1 na temperatura 

de 700 °C por diferentes tempos. A linha tracejada corresponde a 

uma reta com inclinação e intercepto iguais a 1 e 0, 

respectivamente. 
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Figura 4.8 Teste de homogenidade realizado para o vidro BS2 na temperatura 

de 725 °C por diferentes tempos. A linha tracejada corresponde a 

uma reta com inclinação e intercepto iguais a 1 e 0, 

respectivamente. 
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A partir da análise das Figuras 4.7-4.8 foi possível identificar que os 

pontos experimentais obtidos para amostras do vidro BS1 se desviaram 

significativamente da reta com inclinação 1 e intercepto zero (linha tracejada), 

enquanto que, para o vidro BS2, os pontos experimentais estão mais próximos 

da reta em questão. Segundo alguns trabalhos [45,46], vidros que possuem 

todos os pontos experimentais em cima da reta são perfeitamente homogêneos. 

Entretanto, vidros perfeitamente homogêneos correspondem a uma situação 

ideal dificilmente alcançada. Portanto, neste trabalho nós preferimos dizer que o 

vidro BS2 possui um maior grau de homogeneidade se comparado com o vidro 

BS1. 

O nível de heterogeneidade apresentadas pelo vidro BS1 não foi 

suficiente para afetar as temperaturas de transição vítrea, de pico e de fusão 

(Tabela 4.2); entretanto, as diferentes concentrações de cristais observadas nas 

amostras provenientes do vidro BS1 afetam significativamente a determinação 

da cinética de nucleação de cristais. Estudos realizados por Ramsden e James 

[85,86] para o vidro dissilicato de bário, verificaram que um valor de σN maior 

que 20% afetam negativamente os resultados experimentais de taxa de 

nucleação de cristais inserindo uma incerteza e podendo significar mudança na 

composição química do vidro. Neste trabalho, o vidro BS1 apresentou um valor 

de σN de 33% enquanto o vidro BS2 apresentou um somente de 9%. Portanto, 

baseado no teste de homogeneidade e no fato que o vidro BS2 apresentou um 

menor valor de σN este foi o vidro escolhido. Portanto, neste trabalho todos os 

dados experimentais mostrados daqui por diante (calor específico, viscosidade, 

nucleação e crescimento de cristais) foram obtidos a partir de um mesmo lote do 

vidro BS2, ou seja, o vidro considerado homogêneo. 
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4.2 Desacoplamento entre os Coeficientes 𝐃𝛈, 𝐃𝛕 𝐞 𝐃𝐔 

4.2.1 Calor específico 

A Figura 4.9 mostra dados experimentais de calor específico do vidro e do 

cristal com estrutura cristalina ortorrômbica em função da temperatura (CP
V e CP

C, 

respectivamente), obtidos a partir de amostras do vidro BS2, ver itens 3.3.4.1-

3.3.4.2. Na mesma figura é possível identificar o valor do calor específico do 

líquido a 1710 K (1437 °C), CP
l  (T), sendo que este dado experimental foi retirado 

do trabalho de Stebbins e colaboradores [98]. O valor de CP
C (T) obtido neste 

trabalho é referente à fase ortorrômbica do vidro BS2, como pode ser visto na 

Figura 4.2. Infelizmente não foi possível isolar uma amostra contendo só a fase 

monoclínica para se determinar o CP
C (T) da mesma. 

 

Figura 4.9 Dependência com a temperatura dos valores de CP
V e CP

C, obtidos a 

partir deste trabalho. O valor de CP
l  mostrado foi retirado da literatura 

[98]. 

 

A partir da Figura 4.9 foi possível verificar uma mudança significativa na 

dependência na curva referente ao calor específico do vidro e a temperatura. Em 
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T = 925 K (691 °C). Este comportamento é totalmente esperado e correponde a 

passagem do material vítreo para o estado de líquido super-resfriado, ou seja, a 

temperatura de transição vítrea. A Tg marcada na Figura 4.9 (linha vermelha) 

corresponde a Tg obtida via DSC.  

Como visto no item 2.3.1.1, a diferença entre a energia livre do cristal e 

do líquido ΔGexp (T), é calculada através da Equação 2.12: 

 

ΔGexp (T) = − [ΔHf

(Tf − T)

Tf
] − ∫ ΔCP

Tf

T

dT + T ∫
ΔCP

T

Tf

T

dT (2.12) 

 

onde ΔHf corresponde a entalpia de fusão e o valor utilizado foi de 37000 J/mol, 

que foi obtido a partir de [76]; já o valor de Tf utilizado foi 1420 °C (1693 K) e foi 

obtido a partir da Figura 4.1. 

A fim de obter o valor de ΔGexp (T) a partir dos dados experimentais, um 

polinômio foi ajustado aos valores de CP
C (T) e CP

l  (T) (ver Figura 4.9) e o 

resultado pode ser visto nas Equações 4.1 e 4.2. 

 

CP
C(T) = 17.68 + 0.05T + 6.01 × 10−5T2 − 3.01 × 10−8T3 + 6.06 × 10−12T4 (4.1) 

CP
l (T) = 0.334 × 10−2 + 0T (4.2) 

 

a Equação 4.2 corresponde a uma interopolação entre o último dado 

experimental obtido para CP
V(T) e o dado experimental de CP

l (T) obtido por 

Stebins e colaboradores [98]. 

A Figura 4.10 compara os resultados de ΔGexp (T) com os valores de 

ΔG (T) obtidos a partir das aproximações sugeridas por Turnbull e Hoffmann. 
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Figura 4.10: Comparativo entre a dependência de ΔG em função da 

temperatura calculada a partir de dados experimentais (linha 

tracejada azul) com as aproximações sugeridas por Turnbull e 

Hoffmann (linhas contínuas preta e vermelha, 

respectivamente). 

Como esperado, o valor de ΔGexp (T) está no intervalo compreendido 

entre os dados calculados por meio das aproximações de sugeridas por Turnbull 

(ΔCP (T)  = 0) e Hoffman (ΔCP(T) = constante). Também a partir da Figura 4.10, 

foi possível observar que os valores de ΔGexp (T) se aproximam mais dos valores 

de ΔG calculado a partir da aproximação sugerida por Turnbull do que da 

aproximação sugerida por Hoffman. Tal comportamnto se assemelha com o 
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comportamento observado para o vidro dissilicato de lítio do que o visto para o 

vidro cordierita [75]. 

Os valores de ΔGexp (T) mostrados na Figura 4.10 serão utilizados nos 

cálculos realizados para obter os coeficientes de difusão que controlam os 

processos de nucleacao e crescimento de cristais. 

4.2.2 Medidas de viscosidade 

A Figura 4.11 mostra dados experimentais de viscosidade em baixas (108 

a 1012 Pa.s) e altas temperaturas (101 a 104) medidos para um mesmo lote do 

vidro BS2. É possível notar que os dados obtidos estão em razoável acordo com 

trabalhos encontrados na literatura [76,99,106,107].  
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Figura 4.11 Dados experimentais de viscosidade em função da temperatura 

obtidos neste trabalho a partir do vidro BS2 e dados obtidos por 

outros autores. 
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A área rachurada na Figura 4.11 corresponde à faixa de temperatura, 

onde segundo alguns autores [5,11–15,18,61] ocorreria o fenômeno de 

desacoplamento (breakdown) entre os coeficientes de difusão que controlam o 

escoamento viscoso e o crescimento de cristais. Nota-se que em uma pequena 

parte desta região, não foi possível obter dados experimentais de viscosidade 

devido ao fato de que nesta faixa de temperatura a cristalização atinge seu 

máximo. Portanto, nesta faixa de temperatura, dados de viscosidade foram 

inferidos por meio de ajustes realizados com as equações sugeridas por AM, 

MYEGA e VFT, rever as Equações 2.5-2.6-2.7 abaixo. 

 

log10 η(T) = log10 η∞ +
A

T − T0
 (2.5) 

log η = log η∞ + (
τ0

T
)

∝

 (2.6) 

log10 η(T) = log10 η∞ + (12 − log10 η∞)
Tg

T
exp [(

m

12 − log10 η∞

− 1) (
Tg

T
− 1)] (2.7) 

 

A fim de realizar cálculos mais apurados para obtenção do coeficiente de 

difusão que controla o escoamento viscoso, os ajustes obtidos com as Equações 

2.5-2.6-2.7 foram analisados. A análise consistiu em verificar qual equação 

melhor se ajusta aos dados experimentais de viscosidade em baixas e altas 

temperaturas. Nesta análise somente os dados experimentais de viscosidade 

obtidos a partir de um mesmo lote do BS2 foram levados em consideração. 

As Figuras 4.12-4.13-4.14 mostram o melhor ajuste (linha preta contínua) 

obtido com equação de AM. A Figura 4.12 mostra que a equação em questão se 

ajusta razoavelmente aos dados experimentais obtidos em baixas e altas 

temperaturas. Entretanto, quando o mesmo ajuste é visualizado individualmente 

(Figuras 4.13-4.14) percebe-se que o ajuste realizado para os dados 

experimentais obtidos em altas temperaturas não se mostrou confiável e embora 

a equação tenha um bom ajuste aos dados experimentais de baixas 

temperaturas, não a utilizaremos nos cálculos para obter o coeficiente de difusão 

que controla o escoamento viscoso. O resultado ajuste pode ser visto na 

Equação 4.3: 
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log η = −0,38 + (
2129,01

T
)

4,22

 (4.3) 

 

  

 

 

Figura 4.12 Ajuste realizado com a equação sugerida por AM aos dados 

experimentais de viscosidade obtidos em altas e baixas 

temperaturas. 
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Figura 4.13 Ajuste realizado com a equação de AM aos dados experimentais 

de viscosidade obtidos em baixas temperaturas para o vidro BS2. 

 

 

 

 

Figura 4.14 Ajuste realizado com a equação de AM aos dados experimentais 

de viscosidade obtidos em altas temperaturas para o vidro BS2. 
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Figura 4.15 Ajuste realizado com a equação sugerida por MYEGA aos dados 

experimentais de viscosidade obtidos em altas e baixas 

temperaturas. 
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Figura 4.16 Ajuste realizado com a equação de MYEGA aos dados 

experimentais de viscosidade obtidos em baixas temperaturas 

para o vidro BS2. 

 

 

Figura 4.17 Ajuste realizado com a equação de MYEGA aos dados 

experimentais de viscosidade obtidos em altas temperaturas 

para o vidro BS2. 
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Figura 4.18 Ajuste realizado com a equação sugerida por VFT aos dados 

experimentais de viscosidade obtidos para altas e baixas 

temperaturas. 
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Figura 4.19 Ajuste realizado com a equação de VFT nos dados experimentais 

de viscosidade obtidos em baixas temperaturas para o vidro BS2. 

 

 

Figura 4.20 Ajuste realizado com a equação de VFT aos dados experimentais 

de viscosidade obtidos em altas temperaturas para o vidro BS2. 
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As Figuras 4.15-4.16-4.17 mostram o melhor ajuste obtido com a equação 

de MYEGA aos dados experimentais de viscosidade do vidro BS2. O ajuste se 

mostrou similar ao obtido a equação de AM, ou seja, foi razoável quando 

visualizado de forma global, porém não confiável em altas temperaturas, Figura 

4.17. A Equação 4.4 mostra os resultados do melhor ajuste obtido com a 

equação de MYEGA. 

 

log η(T) = −1,25 + (12 + 1,25)
963,4

T
exp [(

53,9

12 + 1,25
− 1) (

963,4

T
− 1)] (4.4) 

 

Como visto nas Figuras 4.18-4.19-4.20, a equação sugerida por VFT foi a 

que melhor se ajustou aos dados experimentais. O resultado do ajuste pode ser 

visto na Equação 4.5. 

 

log η(T) = −3,07 +
3733

T − 718,3
 (4.5) 

 

Adicionalmente os resultados dos parâmetros ajustáveis obtidos com a 

equação de VFT se mostraram bastantes confiáveis, onde segundo dados da 

literatura [12] η∞ está dentro do intervalo de -1 e -4 e T0 <  Tg. Estas condições 

são prontamente satisfeitas pelo ajuste realizado. Portanto, os cálculos para 

obter o coeficiente de difusão que controla o escoamento viscoso serão 

realizados baseados na equação de VFT, por que esta foi a equação que melhor 

se ajustou aos dados experimentais de viscosidade do vidro BS2. 

A partir da análise dos dados experimentais de viscosidade medidos em 

baixas temperaturas, o índice de fragilidade, m, foi calculado segundo a equação 

proposta por Angel [57–59], ver Equação 4.6: 

 

m = (−
∂log10η

∂(Tg/T)
)

T=Tg

 (4.6) 

 

Foi obtido o valor de m = 53. Tendo em vista que vidros que possuem um 

valor de m abaixo de 30 são considerados vidros "fortes" e os que apresentam 
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valores maiores são considerados "frágeis", o vidro BS2 é classificado como um 

vidro frágil, similar aos vidros Li2O.2SiO2, Cordierita e Diopsideo. 

Do ponto de vista estrutural, o comportamento mais forte de alguns 

sistemas ocorre em líquidos com redes tetraédricas tridimensionalmente ligadas 

por ligações covalentes, como a sílica vítrea. Estas estruturas, em que cada 

silício é conectado aos quatro oxigênios mais próximos através de firmes 

ligações, oferecem tanto resistência a rupturas destas ligações quanto restrições 

ao número de novas configurações geradas pela eventual ruptura das ligações 

químicas. 

4.2.3 Cinética de nucleação de cristais  

As Figuras 4.21-4.22-4.23-4.24 mostram micrografias obtidas a partir da 

face atacada quimicamente de amostras do vidro BS2. As amostras foram 

submetidas a tratamento térmico para o desenvolvimento de núcleos nas 

temperaturas de 700, 705, 710 e 775 °C, respectivamente. Após o tratamento 

para desenvolvimento de núcleos, os mesmos foram crescidos até tamanhos 

detectáveis por microscopia ótica na temperatura de 825 °C (cristais), ver item 

3.4.7. Em seguida, o número médio e o diâmetro dos maiores cristais foram 

medidos, (N̅  e d, respectivamente). 

Em algumas amostras foi verificado que nas arestas e principalmente em 

trincas houve nucleação heterogênea, entretanto, o número de cristais 

nucleados heterogeneamente, se comparados com os cristais nucleados 

homogeneamente no volume, mostrou-se insignificante. 

Em todas as temperaturas estudadas, não foi observado indícios de 

separação de fases para o vidro. Tal constatação está de acordo com os estudos 

publicados por Zanotto e James [89], que investigando uma ampla faixa de 

composição para o sistema BaO-SiO através das técnicas de Microscopia 

Eletrônica de Transmissão (MET) e Espalhamento de raios X em baixo ângulo 

(SAXS), constatou que somente as composições compreendidas entre 25,3 e 

28,5 mol% de BaO apresentaram separação de fases líquidas. 

A geometria dos cristais observados foi esferulítica (ver discussão no item 

4.2.4), concordando com estudos publicados há vários anos por Ramsden e 
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James [85,86], por Zanotto e James [89], e mais recentemente por Takahashi e 

colaboradores [93,94]. 

Nas Figuras 4.21-4.22-4.23-4.24, também é possível constatar que a 

concentração de cristais observados no volume aumenta sensivelmente com o 

tempo de tratamento térmico para nucleação de cristais. Em amostras onde a 

concentração de cristais foi muito alta, a coalescência entre os cristais foi evitada 

controlando o tempo do tratamento térmico em 825 °C onde o mesmo variou 

entre 4 a 25 minutos. 
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Figura 4.21a-d Micrografias referentes a amostras tratadas para nucleção em 

700 °C por tempos de 90, 120, 150 e 210 minutos. Em seguida 

os cristais nucleados foram desenvolvidos até tamanhos 

detectáveis por meio de um tratamento realizado em 825 °C por 

tempos compreendidos entre 4 e 25 minutos. 
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Figura 4.22a-d Micrografias referentes a amostras tratadas para nucleção em 

705 °C por tempos de 5, 70, 180 e 430 minutos. Em seguida os 

cristais nucleados foram desenvolvidos até tamanhos 

detectáveis por meio de um tratamento realizado em 825 °C por 

tempos compreendidos entre 4 e 25 minutos. 
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Figura 4.23a-d Micrografias referentes a amostras tratadas para nucleção em 

710 °C por tempos de 5, 70, 180 e 430 minutos. Em seguida os 

cristais nucleados foram desenvolvidos até tamanhos 

detectáveis por meio de um tratamento realizado em 825 °C por 

tempos compreendidos entre 4 e 25 minutos. 

 

 

 

 

 

 

a b 

c d 



68 

 

 

 

 

 

  

  

 

Figura 4.24a-d Micrografias referentes a amostras tratadas para nucleção em 

775 °C por tempos de 5, 70, 180 e 430 minutos. Após o 

tratamento térmico em 775 °C as amostras foram tratadas em 

825 °C por tempos de compreendidos entre 25 e 4 minutos. 
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A partir da análise de micrografias similares as mostradas nas Figuras 

4.21-4.22-4.23-4.24, foi possível obter o número médio de cristais por unidade 

de área e o diâmetro dos mesmos. O número de núcleos por unidade volume, 

NV foi obtido com auxílio da Equação 4.7: 

  

NV =
N̅

AM × d
 (4.7) 

 

onde N̅ é o número médio de núcleos contados nas micrografias obtidas a partir 

da face atacada quimicamente, AM é a área da micrografia e d é o diâmetro do 

maiores cristais observados. 

As Figuras 4.25-4.26-4.27-4.28 mostram a dependência de NV com tempo 

de tratamento térmico para nucleacão, tN, em uma faixa de temperatura 

compreendida entre 680-775 °C. Observar-se que para as temperaturas 775, 

750 e 740 °C, a dependência entre NV e tN foi linear, enquanto que, para as 

temperaturas compreendidas entre 680-730 °C foi observado que a dependência 

entre NV e tN muda à medida que o valor de aumenta. 

Nas Figuras 4.25-4.26-4.27, também foi observado que para baixos 

valores de tN prevalece a taxa de nucleação no regime não estacionário e à 

medida que o valor de tN aumenta, a taxa de nucleação de cristais no regime 

estacionário é alcançada, Inst e Ist, respectivamente. Neste trabalho, em 

temperaturas abaixo de 720 °C foi tomado um cuidado especial para que o valor 

de tN fosse maior que o tempo de indução para nucleação garantindo assim que 

a taxa de nucleação no regime estacionário seja alcançada. 

 

 

 

 

 

 

 

 



70 

 

 

 

 

0 10000 20000 30000 40000 50000 60000 70000

0.00E+000

2.00E+016

4.00E+016

6.00E+016

 680°C

 690°C

 700°C

 705°C

N
V
 (

n
ú
c
le

o
s
/m

3
)

t
N
 (s)

 

Figura 4.25 Dependência isotérmica da concentração de núcleos por unidade de 

volume em função do tempo de tratamento para nucleação nas 

temperaturas de 680, 690, 700 e 705 °C. As linhas vermelhas 

tracejadas correspondem ao ajuste realizado com auxilio da 

equação de Collins – Kaschiev. 
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Figura 4.26 Dependência isotérmica da concentração de núcleos por unidade de 

volume em função do tempo de tratamento para nucleação nas 

temperaturas de 710 e 715 °C. As linhas vermelhas tracejadas 

correspondem ao ajuste realizado com auxilio da equação de Collins 

– Kaschiev. 
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Figura 4.27 Dependência isotérmica da concentração de núcleos por unidade de 

volume em função do tempo de tratamento para nucleação nas 

temperaturas de 725, 730 e 740 °C. As linhas vermelhas tracejadas 

correspondem ao ajuste realizado com auxilio da equação de Collins 

– Kaschiev. 
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Figura 4.28 Dependência isotérmica da concentração de núcleos por unidade de 

volume em função do tempo de tratamento para nucleação nas 

temperaturas de 750 e 775 °C. As linhas vermelhas tracejadas 

correspondem ao ajuste realizado com auxilio da equação de Collins 

– Kaschiev. 
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A taxa de nucleção de cristais no regime estacionário, Ist, foi obtida a partir 

do ajuste da equacão de Colins-Kaschiev [71] (rever Equação 2.17 abaixo) aos 

dados experimentais mostrados nas Figuras 4.25-4.26-4.27-4.28 (linhas 

tracejadas). 

 

NV(t) = IstτC/K [
t

τC/K
−

π2

6
− 2 ∑

(−1)m

m2
exp (−m2

t

τC/K
)

∞

m=1

] (2.17) 

 

A Figura 4.29 mostra a dependência de Ist com a temperatura, onde os 

valores de Ist foram obtidos com auxilio da Equação 2.17. A análise Figura 4.29, 

revelou uma mudança tanto no valor da temperatura onde nucleação de cristais 

é máxima quanto no valor da taxa máxima de nucleação de cristais (TN
max e Imax, 

respectivamente) se comparados com dados de nucleação de cristais publicados 

anteriormente [76,85,86,96,108]. Por exemplo, Ramsden e James [85,86] 

encontraram valores de 700 °C e 1.87 x 1012 m-3.s-1 para TN
max e Imax, 

respectivamente. Em contra partida os valores de TN
max e Imax no presente 

trabalho foram 710 °C e 8,80 x1012 m-3s-1, respectivamente. Esta diferença está 

relacionada principalmente com o fato que em trabalhos anteriores não 

obtiveram dados experimentais de Ist na faixa de temperatura compreendida 

entre 705-715°C, ver Figura 4.30. 

Na Figura 4.30, também foi possível identificar uma diferença nos valores 

de Ist nas temperaturas de 700, 690 e 680 °C. Esta diferença esta relacionada 

principalmente com fato que em trabalhos publicados por Ramsden e James 

[85,86] e por Zanotto e James [89], o tempo de indução, tind, foi subestimado, 

segundo os próprios autores. 
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Figura 4.29 Curva de nucleação de cristais obtida a partir de dados 

experimentais do vidro BS2. 
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Figura 4.30 Comparação entre a curva de nucleação de cristais obtida a partir 

deste trabalho com curvas de nucleação de cristais obtidas a partir 

das referências [85,96]. As linhas contínuas são guias os olhos. 
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Os valores dos tempos de indução foram obtidos a partir do ajuste da 

Equação 2.17 aos dados experimentais mostrados nas Figuras 4.25-4.28. 

 

N(t) = Ist (t −
π2

6
τC/K) (2.18) 

τC/K =
6

π2
tind (2.19) 

 

A Figura 4.31 mostra a dependência de tind com a temperatura obtido com 

auxílio da Equação 2.19. Como esperado à medida que a temperatura diminui o 

tempo de indução tende a aumentar exponencialmente. Ainda na Figura 4.31 é 

possível verificar a dependência linear do log τ em função do inverso da 

temperatura. 
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Figura 4.31 Tempos de indução obtidos com auxilio da Equação 2.19 a partir 

dos gráficos mostrados nas Figuras 4.25-4.28. 
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Os valores das taxas de nucleação de cristais e dos tempos de indução 

obtidos para o vidro BS2 podem ser vistos na Tabela 4.3. 

Tabela 4.3 Valores de Ist e τind, para o vidro BS2.  

T, °C Ist, m
-3s-1 τind, s 

680 3,06 x 1011 17649,74 

690 1,12 x 1012 6742,89 

700 3,43 x 1012 4040,35 

705 6,12 x 1012 2442,47 

710 8,80 x 1012 1967,17 

715 4,08 x 1012 1610,47 

725 8,36 x 1011 813,41 

730 5,13 x 1011 557,81 

740 4,33 x 1011 225,67 

750 2,11 x 1011 144,56 

775 5,53 x 1010 1,514 x10-4 

4.2.4 Cinética de crescimento de cristais 

Como mencionado anteriormente, as amostras destinadas ao estudo da 

cinética de crescimento de cristais do vidro BS2 foram submetidas a tratamento 

simples, favor rever item 3.3.8. Em seguida, os raios dos maiores cristais foram 

medidos a partir micrografias obtidas da superfície polida, e plotados em função 

do tempo de tratamento térmico, ts, ver Figuras 4.32-4.33-4.34.  

Nas micrografias referentes às amostras tratadas em 850 °C foi possível 

identificar trincas inter e intragranulares. Estas trincas foram observadas 

somente nas temperaturas compreendidas entre 850 e 925 ºC. Acredita-se que 

as mesmas não interferiram nas medidas de crescimento de cristais, uma vez 

que, possivelmente as mesmas sugiram após o tratamento térmico, ou seja, 

durante o resfriamento da amostra. 
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Figura 4.32 Micrografias obtidas a partir da face polida do vidro BS2 tratadas 

em 750 °C por tempo de de 7, 8, 9 e 10 horas. 
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Figura 4.33 Micrografias obtidas a partir da face polida do vidro BS2 tratadas 

em 825 °C por tempo de de 60, 80, 100 e 130 minutos. 
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Figura 4.34 Micrografias obtidas a partir da face polida do vidro BS2 tratadas 

em 850 °C por tempo de de 10, 20, 30 e 45 minutos. 
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Os cristais observados após tratamentos térmicos lembram esferas. Esta 

morfologia é similar a observada nos trabalhos publicados anteriormente [84–

86,93,94,96]. Segundo os trabalhos encontrados na literatura [84–86,93,94,96], 

a morfologia dos cristais observados na escala de mícrons no vidro BaO.2SiO2, 

na verdade seriam compósitos compostos por duas fases polimórficas: 

monoclínica e ortorrômbica. A Figura 4.35 mostra o formato de um cristal 

formado na matriz do vidro BS2 submetido a tratamento térmico durante 45 

minutos na temperatura de 850 °C. 

 

 

 

Figura 4.35 Formato do cristal do vidro BS2 tratado termicamente em 800 °C 

durante 45 minutos. 

Ramsden e James [85,86], com auxílio de microscopia eletrônica de 

transmissão (MET) estudaram os estágios iniciais da cinética de cristalização de 

um BaO.2SiO2 vítreo e concluíram que, mediante tratamento térmico, surgem 

pequenas esferas com estrutura monoclínica e a partir destas esferas surgem 

agulhas com estrutura ortorrômbica. Adicionalmente, os mesmos autores 

mediram a cinética de crescimento de cristais de ambas as fases e concluíram 

que, em uma mesma temperatura, o valor de U(T) para a fase ortorrômbica é 

cinco vezes maior do que o valor encontrado para fase monoclínica. Isto tornar 
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os cristais observados em todas as micrografias mostradas neste trabalho, 

majoritariamente da fase ortorrômbica. Portanto, seguindo trabalhos anteriores 

e principalmente as conclusões de Ramsden e James [85,86], neste trabalho 

também foi considerado que ao medirmos a taxa de crescimento do vidro BS2, 

na verdade estamos medindo a taxa de crescimento da fase ortorrômbica.  

Os gráficos mostrados nas Figuras 4.36-4.37-4.38 mostram a 

dependência do raio dos maiores cristais observados na face polida com o tempo 

de tratamento térmico simples, R e ts, respectivamente, para uma faixa de 

temperatura compreendida entre 700 e 925 °C. Nota-se que a relação entre R e 

ts foi sempre linear, um indicativo que os cristais medidos possuem uma única 

fase. 
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Figura 4.36 Dependência entre o raio dos maiores cristais observados na fase 

polida e os tempos de tratamento simples realizados na faixa de 

temperatura compreendida entre 710-730 °C. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



86 

 

 

 

 

0 9000 18000 27000 36000 45000 54000
0,0

1,0x10
-5

2,0x10
-5

3,0x10
-5

4,0x10
-5

5,0x10
-5

800°C

850°C

775°C

765°C

740°C

 

 

R
a
io

 (
m

)

t (s)

750°C

 

Figura 4.37 Dependência entre o raio dos maiores cristais observados na fase 

polida e os tempos de tratamento simples realizados na faixa de 

temperatura compreendida entre 740-850 °C. 
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Figura 4.38 Dependência entre o raio dos maiores cristais observados na fase 

polida e os tempos de tratamento simples realizados na faixa de 

temperatura compreendida entre 875-925 °C. 
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A taxa de crescimento de cristais para o vidro BS2 foi obtida a partir das 

inclinações das retas mostradas nas Figura 4.36-4.37-4.38. Sua dependência 

com a temperatura pode ser vista na Figura 4.39. 
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Figura 4.39 Dependência com a temperatura da taxa de crescimento dos 

cristais observados no volume para o vidro BS2 comparados 

com os valores de U(T) obtidos por Rowlands e James [85] e por 

Zanotto e James [89]. 

Na Figura 4.39, além dos valores de U(T) obtidos neste trabalho, também 

é possível encontar valores de U(T) obtidos a partir de outros por outros autores 

[76,85] Nota-se que os dados obtidos neste trabalho estão em razoável acordo 

com a literatura.  

Ao analisar as micrografias obtidas para medir a taxa de crescimento de 

cristais foi possível observar o aparecimento de uma camada cristalina na faixa 

de temperatura compreedida entre 800-925 °C, ver Figura 4.40. Ainda na Figura 
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4.39, os valores da taxa de crescimento obtidos para o vidro BS2 foram 

comparados com valores de U(T) encontrados na literatura. Percebe-se que os 

dados da taxa de crescimento de cristais obtidos para o vidro BS2 estão em 

razoável acordo com dados encontrados na literatura. 

  

  

 

Figura 4.40a-d Mostra a camada cristalina mais cristais no volume obtidos em 

amostras tratadas em 850 °C por tempo de 10, 20, 30 e 45 

minutos. 

A partir da análise das micrografias obtidas para medir a taxa de 

crescimento de cristais foi possível observar o aparecimento de uma camada 

cristalina na faixa de temperatura compreedida entre 800-925 °C, rever Figura 

4.40. O aparecimento desta camada cristalina ainda não foi reportado na 

literatura.  
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Figura 4.41 Evolução com o tempo da espessura da camada cristalina e do 

raio dos maiores cristais observados na superfície polida de uma 

amostra tratada na temperatura de 825 °C. 
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Figura 4.42 Evolução com o tempo da espessura da camada cristalina e do 

raio dos maiores cristais observados na superfície polida de uma 

amostra tratada na temperatura de 850 °C. 
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Figura 4.43 Evolução com o tempo da espessura da camada cristalina e do 

raio dos maiores cristais observados na superfície polida de uma 

amostra tratada na temperatura de 875 °C. 
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Figura 4.44 Evolução com o tempo da espessura da camada cristalina e do 

raio dos maiores cristais observados na superfície polida de uma 

amostra tratada na temperatura de 925 °C. 
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A partir das Figuras 4.41-4.42-4.43-4.44, nota-se que a inclinação entre 

as retas C x tN e R x tN são similares, indicando que a taxa de crescimento de 

cristais tanto da camada cristalina quanto dos cristais volumétricos são 

comandadas pela fase ortorrômbica. Tal conclusão é baseada nos estudos 

publicados por Ramsden e James [85] que mediram a cinética de crescimento 

das 2 fases e concluíram que a taxa de crescimento fase ortorrômbica é cinco 

vezes maior que a taxa de crescimento de cristais da fase monoclínica. 

A Tabela 4.44 mostra os dados de U(T) obtidos para os cristais no volume 

e para a camada cristalina e a Figura 4.45 mostra os mesmos dados comparados 

com dados de U(T) para o vidro BaO.2SiO2 encontrados na literatura 

Tabela 4.4 Dados das taxas de crescimento para os cristais observados no 

volume e da camada cristalina. 

T, °C U(T) – cristais no volume U(T) – camada cristalina 

925 5,01 x 10-7 7,1 x 10-7 

900 1,97 x 10-7 2,96 x 10-7 

890 1,0 x 10-7 1,1513E-7 

875 1,63 x 10-7 1,60 x 10-7 

850 3,9 x 10-8 3,32 x 10-8 

825 1,15 x 10-8 1,44 x 10-8 

800 1,59 x 10-9 3,19 x 10-9 

775 6,55 x 10-10  

765 4,36 x 10-10  

750 1,12 x 10-10  

740 8,08 x 10-11  

730 8,7 x 10-11  

720 3,5 x 10-11  

710 2,8 x 10-11  

700 2,1 x 10-11  
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Figura 4.45 Mostra as taxas de crescimento para cristais para os cristais 

observados no volume e para a camada cristalina medidos neste 

trabalhos e as taxas de nucleação obtidos a partir dos trabalhos 

publicados [85,96]. 
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4.2.5 Desacoplamento entre os coeficientes de difusão que controlam os 

processos de escoamento viscoso e a cinética de nucleação de cristais 

Como visto no item 2.2.3, o coeficiente de difusão que controla o 

escoamento viscoso pode ser calculado a partir de dados experimentais de 

viscosidade com auxilio das Equações de Stokes-Einstein e Eyring, (DηSE
 e DηE

, 

respectivamente), reveja as Equações 2.3-2.4, abaixo: 

 

DηSE
=

kBT

3πλη
 (2.3) DηE

=
kBT

λη
 (2.4) 

 

a partir da análise das Equações 2.3-2.4, é possível notar que os valores do 

coeficiente de difusão calculados a partir da equação de Stokes-Einstein, em 

uma mesma temperatura e para um mesmo valor de λη, é 10 vezes menor que 

o coeficiente de difusão calculado a partir da equação de Eyring. Esta diferença 

é considerada insignificante, dada a ordem de grandeza do processo. Baseado 

nisto, vários trabalhos assumem que o valor de Dη é independente da equação 

utilizada. 

Entretanto, assumindo uma concepção teórica, nota-se que a equação 

deduzida por Einstein, é baseada em cálculos hidrodinâmicos da equação de 

Navier-Stokes (daí o nome Stokes-Einstein) e do movimento browniano de 

partículas esféricas em um líquido diluído, e em nenhum momento considera 

fatores termodinâmicos, importantíssimos na cinética de cristalização em 

materiais vítreos [109]. Já a equação deduzida por Eyring, em linhas gerais, 

considera que uma unidade estrutural (ou conjunto delas) em um dado lugar no 

espaço, adquire uma condição de instabilidade termodinâmica de maior energia 

e o seu movimento (difusão) para outro lugar seria uma necessidade para 

minimizar sua energia. Adicionalmente, os cálculos realizados por Eyring 

levaram em consideração a teoria da taxa de reações, a mesma que levou às 

teorias clássicas de nucleação e crescimento de cristais [51]. 

Portanto, por considerar que teoricamente a equação proposta por Eyring 

descreve melhor o movimento de uma unidade estrutrural que se difunde a partir 

da matriz vítrea (estado de maior energia) em direção ao cristal (estado de menor 



97 

  

energia), neste trabalho, o coeficiente de difusão que controla a escoamento 

viscoso será calculado a partir da Equação de Eyring. 

Já o coeficiente de difusão que controla o processo de nucleação de 

cristais, Dτ, foi calculado a partir do rearranjo da Equação 2.16, veja a Equação 

4.8 abaixo: 

Dτ =
kBTγ

ΔGV
2 λτ

2τ
 

 

(4.8) 

onde τS = 5τC/K [109,71], ΔGV = ΔGexp/Vm, onde ΔGexp foi calculado a partir de 

dados experimentais de CP
C(T) e CP

l (T) (ver item 4.5.5) e Vm = 76,56 x 10-6 m3/mol 

[96]. O valor de γ foi estimado a partir do Teste da Teoria Clássica de Nucleação 

e foi igual a 0,13 J/m2 e está em razoável acordo com valor encontrado por 

Zanotto e James [76], para um vidro de mesma composição. Desta forma, o 

único valor desconhecido na equação 4,8 é λτ é em nossa análise o mesmo será 

utilizado como parâmetro ajustável. 

A Figura 4.46 mostra a razão entre os coeficientes Dη(T) e Dτ(T) em 

função da temperatura. 
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Figura 4.46 Razão entre os coeficientes que controlam os processos de 

escoamento viscoso e nucleação de cristais (Dη e Dτ, 

respectivamente). 

A linha vermelha contínua mostrada na Figura 4.46 representa a situação 

onde Dη(T) =  Dτ(T) e, portanto o coeficiente de difusão que controla o 

escoamento viscoso pode ser utilizado para descrever a dependência da taxa de 

nucleação de cristais com a temperatura, I(T). Na mesma figura, nota-se que em 

725 °C o valor de Dτ/Dη começa a desviar da linha vermelha (gráfico 

maximinizado), caracterizando um fenômeno de desacoplamento entre os 

coeficientes Dη e Dτ, e a temperatura é chamada de temperatura de 

desacoplamento entre Dη(T) e Dτ(T), Td
τ. O valor encontrado para Td

τ 
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corresponde a 1,03 Tg e está em razoável acordo com o valor encontrado para 

o vidro Li2O.2SiO2 calculado pelo mesmo método (Td
τ ≈ Tg) [109]. 

Os valores do coeficiente Dη(T) foram calculados com auxílio da equação 

de Eyring considerando os dados de viscosidade inferidos a partir equação de 

VFT e como resultado do parâmetro ajustável λη foi obtido um valor igual a 1,94 

Å. Já o resultado do parâmetro ajustável utilizado para calcular o valor de Dτ foi 

igual a 1 Å. Comparando os valores de λη e λτ com o tamanho da molécula do 

BaO.2SiO2, calculada por meio da equação λ = (Vm NA⁄ )1/3 = 4,94 Å, temos que 

ambos os valores são menores porém aceitáveis, uma vez que, segundo alguns 

autores λη e λτ podem variar de 1 Å até 10 Å [12,15,110]. 

4.2.6 Desacoplamento entre os coeficientes de difusão que controlam os 

processos de escoamento viscoso   e o crescimento de cristais 

A fim de conhecer qual modelo clássico melhor descreve a cinética de 

crescimento de cristais para o vidro BS2, o modelo de tratamento da interface 

proposto por Jackson [14,109,110] foi aplicado, onde ΔSf = ΔHf Tf⁄  sendo ΔHf= 

37000 J/mol [96] e Tf= 1693 K (rever Figura 4.1) e foi obtido um valor de ΔSf = 

2,62 R. 

Tal resultado deixa em dúvida qual modelo clássico pode se utilizado para 

descrever a dependência da taxa de crescimento de cristais com a temperatura 

para o vidro BS2. Quando ΔSf > 4R, os modelos indicados para descrever a 

cinética de crescimento de cristais em função da temperatura são: crescimento 

por discordância em hélice e crescimento por nucleação superficial. Como 

exemplo, podemos citar o vidro dissilicato de lítio que apresenta um valor de ΔSf 

igual a 4.9 R e tem a sua cinética de crescimento de cristais muito bem descrita 

pelo modelo de crescimento por discordância em hélice [5,12–15]. 

Entretanto, quando ΔSf < 2 R, o modelo de crescimento normal é mais 

indicado para descrever a cinética de crescimento de cristais em função da 

temperatura. Como exemplo podemos citar os vidros GeO2 e SiO2, que possuem 

valores de ΔSf iguais a e 1,80 R e 0,46 R, respectivamente [13].  

A partir da análise da literatura foi possível observar que poucos vidros 

óxidos tiveram sua cinética de crescimento de cristais descrita pelo modelo de 
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crescimento normal (somente os vidros SiO2 e GeO2). Tendo em vista que estes 

vidros são considerados "fortes", segundo a classificação dada por Angel [57,58], 

e dado que o vidro BS2 é considerado "frágil" (como visto no item 4.2.2), o 

modelo de crescimento de cristais normal foi descartado. Portanto, neste 

trabalho, somente os modelos de crescimento por nucleação superficial e por 

discordância em hélice foram utilizados para calcular o valor de DU(T). 

Para calcular DU a partir do modelo de crescimento por discondância em 

hélice, um método similar ao utilizado para calcular Dτ(T) foi utilizado, ou seja, o 

valor de λU foi utilizado como parâmetro ajustável. Para isto, a Equação 2.20 

foi rearranjada, ver Equação 4.9: 

 

DU =
UλU

f [1 − exp (−
|ΔGexp|

RT )]

 
(4.9) 

 

onde os valores de U utilizados foram retirados da Tabela 4.4, f é a fração de 

sítios disponíveis para que unidades estruturais se acoplem na interface 

líquido/cristal. Em altos resfriamentos, o valor de f é comumente calculado por 

meio da equação: f = λUΔGexp 4πγVm⁄ , que é o caso deste trabalho, onde foram 

conseguidos dados experimentais de U(T) até 1,01 Tg. Entretanto, não foi 

possível obter um bom ajuste quando esta equação foi utilizada e sim quando 

consideramos f = Tf − T 2πTf⁄ , o que foi uma surpresa, uma vez que, esta 

equação segundo alguns autores só é válida para baixos resfriamentos, ou seja, 

para valores de U(T) próximos à temperatura de fusão [11–14,110]. 

A Figura 4.47 mostra a razão entre os coeficientes DU e Dη calculados a 

partir das Equações 2.4 e 4.9, respectivamente. 
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Figura 4.47 Razão entre os coeficientes que controlam os processos de 

escoamento viscoso e crescimento de cristais (Dη e DU, 

respectivamente). 

A linha contínua mostrada na Figura 4.47 e representa a situação onde 

Dη = DU. Nota-se que abaixo de 875 °C (gráfico maximinizado) ocorre o 

desacoplamento entre os coeficientes DU e Dη, ou seja, Td
U = 1,19 Tg. Este 

resultado está em razoável acordo com os publicados por outros autores, onde 

foi observado que o desacoplamento entre DU e Dη ocorreu entre 1,1-1,2 Tg 

[5,11–15,110]. O valor de Td
U = 1,19 Tg também confirmar a suspeita de alguns 

autores que vidros frágeis, que é caso do vidro BS2, o valor de Td
U seria mais 

próximo de 1,2 Tg, enquanto que, para vidros fortes o valor de Td
U se aproximaria 

de 1,1 Tg [12,13]. 
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Os resultados dos parâmetros ajustáveis utilizados para calcular os 

valores de DU e Dη foram: 1,94 e 1,34 para λη e λU, respectivamente. Nota-se 

que a razão λη/λU = 1,44. Este valor indica que a difusidade das unidades 

estruturais próximo ao cristal, ou seja, através da interface entre líquido/cristal é 

1,44 mais rápida do que a difusividade das mesmas no líquido viscoso. Este 

valor é considerado baixo, se comparado com λη/λU = 8 encontrado para o vidro 

Li2O.2SiO2 [12]. 

Quando DU foi calculado usando o modelo de crescimento por nucleação 

superficial para cristais pequenos até foi possível obter uma ajuste razoável. 

Entretanto, os valores de γ e λU obtidos foram 0,09 J/m2 e 19,9 Å, 

respectivamente. Estes valores estão fora da faixa considerada aceitável (γ = 

0,10-0,20 J/m2 e λU = 1-10 Ǻ). Não foi conseguido nenhum ajuste satisfatório 

quando DU foi calculado a partir do modelo de crescimento por nucleação 

superficial para cristais grandes. 

A Figura 4.48 compara os três coeficientes de difusão Dη, Dτ e DU 

calculados a partir de dados experimentais de η(T), I(T) e U(T), 

respectivamente. De forma geral, percebe-se que em altas temperaturas o 

coeficiente de difusão que controla o escomento viscoso descreve de forma 

satisfatória a dependência de DU com a temperatura, ou seja, Dη = DU para 

temperaturas acima de 1,19 Tg. 
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Figura 4.48 Compara os coeficientes de difusão Dτ, DU e Dη calculados a partir 

de dados experimentais de η(T), I (T), U(T) e Us(T) medidos a partir 

de um mesmo lote do vidro BS2. 

A análise entre Dη e Dτ mostrou-se satisfatória do ponto de vista que todos 

os valores de Dη comparados com Dτ na faixa de temperatura onde ocorreu a 

temperatura de desacoplamento, Td
τ = 1,03 Tg, foram calculados a partir de dados 

experimentais de viscosidade, ou seja, não foram inferidos a partir da equação 

de VFT. Outro ponto positivo de nossa análise foi que o tamanho das unidades 
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estruturais que controlam os processos de nucleação de cristais e escoamento 

viscoso foram muito próximas λτ e λη, para um valor satisfatório de (0,13 J/m2).  

Em temperaturas acima de 1,03 Tg (725 - 775 °C) o coeficiente de difusão 

que controla o escoamento viscoso pode ser utilizado satisfatoriamente para 

descrever a difusão das unidades estruturais que comandam o processo de 

nucleação de cristais. 

Para o mesmo valor de λU (1,34 Å) nota-se que não houve diferença 

significativa para os valores de DU calculados a partir de dados experimentais de 

U(T) e US(T). Tal comportamento só reforça a hipótese adotada neste trabalho; 

a de que U(T) e US(T) do vidro dissilicato de bário é comandando somente por 

uma das fases polimórficas, no caso, a ortorrômbica. 

A partir da análise da Figura 4.49 percebe-se que em nenhum momento 

o valor de Dτ =  DU. Nós creditamos essa diferença ao fato que a nucleação de 

cristais para o vidro BS2 é comandada pela fase monoclínica enquanto que o 

crescimento de cristais é comandado pela fase ortorrômbica, como já havia sido 

bem esclarecido por Ramsden e James [85,86]. 
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Figura 4.49 Mostra a Figura 4.48 em escala menor para evidenciar o 

desacoplamento entre os valores de Dτ, DU e Dη. 

A explicação mais difundida para a incapacidade do coeficiente de difusão 

que controla o escoamento viscoso em descrever os processos cinéticos que 

ocorrem durante a nucleação e crescimento de cristais tem sido atribuída a um 

fenômeno chamado de dynamic heterogeneities [12,19,61,111]. Este fenômeno 

considera a existência, em líquidos viscosos super-resfriados, de grupamentos 

de unidades moleculares de diversos tamanhos que se difundem em um 

processo cooperativo, cada qual com distintos tempos de relaxação.  

Desta forma, o fenômeno de desacoplamento seria explicado pela 

diferença na escala dos tempos de relaxação característico. Por exemplo, o 
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escoamento viscoso seria regido por unidades estruturais que possuem tempos 

de relaxação relativamente lentos, Dη ~ 〈τS〉-1, em toda a faixa de temperaturas, 

enquanto que abaixo de Td
U, os tempos de relaxação médios para as unidades 

que regem o crescimento de cristais seriam regidos pelas contribuições mais 

rápidas: DU ~ 〈τS -1〉 [12]. 

Vidros "fortes" (segundo Angel [58,112]) possuem uma distribuição muito 

estreita de tempos de relaxação e a igualdade 〈τS〉-1 = 〈τS -1〉 prevalece em toda 

faixa de temperatura, inclusive abaixo de Td
U, fato que explicaria o porquê que 

Nascimento e colaboradores [14,75,113] não terem observado um 

desacoplamento entre DU e Dη para a sílica vítrea. Em contrapartida, vidros 

"frágeis" (caso do vidro BS2), a difusão de unidades estruturais com diferentes 

tempos de relaxação tornar-se-ia mais pronunciada, e abaixo de Tf 〈τS〉-1 ≠ 〈τS
-1〉. 

Desta forma, à medida que a temperatura diminui, a contribuição das unidades 

estruturais com tempos de relaxação mais rápidos torna-se mais significativa e 

o coeficiente de difusão deixa de comandar o cinética de cristalização, ou seja, 

Dη ≠ DU. 
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4.3 Cristalização via DSC 

4.3.1 Taxa Crítica de Aquecimento 

Para determinar quantitativamente a taxa crítica de aquecimento (ϕN
∗ ), 

para evitar a formação de novos núcleos; a faixa de temperatura onde a 

nucleação de cristais é significativa,ΔTN, foi conhecida avaliando dados 

experimentais de I(T) e U(T) medidos a partir do vidro BS2, ver Figura 4.50. 

Nesta mesma figura também é possível observar dados experimentais obtidos 

por outros autores para um vidro de idêntica composição nominal [85,86,96]. 

 

 

Figura 4.50 Dados das taxas de nucleação e crescimento de cristais obtidos neste 

trabalho mais dados experimentais disponíveis na literatura para o vidro 

BaO.2SiO2. 
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A Figura 4.50 dados experimentais de I(T) para o vidro BaO.2SiO2 na 

faixa de temperatura compreendida entre 660 -780 °C. Entretanto, a faixa ΔTN 

utilizada neste trabalho está compreendida entre 680-750 °C. Dois pontos foram 

determinantes na escolha de 680 e 750 °C como limites inferior e superior para 

ΔTN, são eles: 

 A temperatura de 680 °C foi a menor temperatura onde valores de I(T) 

foram obtidos para o vidro BS2 com o tempo de indução efetivamente 

medido. Vale ressaltar que Ramsden e James [85,86] mediram I(T) para a 

temperatura 660 °C, porém o valor de τind foi subestimado. 

  A temperatura 750 °C foi escolhida como limite superior ∆TN por que foi a 

maior temperatura com I(T) medida que apresentou um valor de τind 

mensurável permitindo realizar o procedimento experimental proposto. 

A Figura 4.51 mostra a dependência da concentração de núcleos em 

função do tempo para as temperaturas de 680 e 750 °C. 
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Figura 4.51 Dependência da concentração de núcleos em função do tempo 

nas temperaturas de 680 e 750 °C. As linhas vermelhas contínuas 

e preta tracejada correspondem à ajustes realizados com as 

Equações 2.17 e 2.18, respectivamente. 

Na Figura 4.51, os valores de τind encontrados foram iguais a 294,2 e 2,41 

minutos para as temperaturas de 680 e 750 °C, respectivamente. A temperatura 

775 °C (maior temperatura onde foi obtido valor de I(T) neste trabalho) não foi 

escolhida como limite superior de ∆TN por apresentar um valor de τind 

insignificante, fato que impossibilitaria realizar as paradas isotérmicas prevista 

no procedimento descrito no item 3.3.2.2.  

Para investigar a dependência de NV em função de ϕN, a faixa de 

temperatura onde a nucleação de cristais é significativa foi varrida por diferentes 

valores de ϕN (3, 5, 10, 15, 20, 25, 30, 40 e 50 °C/min). Após o procedimento, 

as amostras tiveram umas das faces desbastada, polida, atacada quimicamente 

e analisada por microscopia ótica. Não foi possível detectar nenhum cristal.  
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Em seguida, as mesmas amostras do procedimento descrito no parágrafo 

anterior foram submetidas a tratamento isotérmico em um forno vertical na 

temperatura de 825 °C por um tempo de 15 minutos. Este tratamento teve como 

objetivo crescer os núcleos formados até tamanhos detectáveis por microscopia. 

Após o tratamento térmico, as amostras tiveram novamente uma das faces 

polida e atacada quimicamente e micrografias foram obtidas, ver Figura 4.52a-

d. 

Nas Figura 4.52a-d, é possível notar visualmente que o número de cristais 

da face atacada quimicamente decresce à medida que o valor de ϕN aumenta. 

Esse comportamento é facilmente explicado levando em consideração que 

quando menor o valor ϕN maior é o tempo disponível para a formação de novos 

núcleos. Os cristais observados na Figura 4.52a-c, apesar de terem sido 

nucleados não isotermicamente, possuem morfologia similar a aqueles 

nucleados por tratamentos isotérmicos, rever Figuras 4.21-4.22-4.23-4.24. 

A micrografia mostrada na Figura 4.52d corresponde a uma amostra 

submetida somente a tratado isotérmico em 825 °C durante 25 minutos, ou seja, 

não sofreu nenhum tratamento de nucleação de cristais, sendo que os cristais 

observados foram formados durante o processo de obtenção do vidro e aqui 

serão chamados de cristais atérmicos, Na. 
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Figura 4.52a-d As micrografias a, b e c correspondem a amostras submetidas 

a ϕN = 3, 20 e 50°C/min em um forno de DSC e em seguida 

foram submetidas a tratamento para desenvolvmento de 

cristais em 825 °C por 15 min. A micrografia corresponde a 

amostra sem tratamento térmico submetida a tratamento 

térmico em 825 °C durante 25 minuto (cristais atérmicos). 

 

A partir de micrografias similares as mostradas na Figura 4.52a-d, os 

valores de N̅ e d foram medidos e com o auxílio da Equação 4.7 o valor de NV 

foi calculado. A Tabela 4.5 mostra os valores de NV em função de ϕN. 
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Tabela 4.5 Mostra os valores do número de núcleos por unidade de volume 

obtidos a partir amostras submetidas a tratamento não isotérmico de 

nucleação (ϕN = 3, 5, 10, 15, 20, 25, 30, 40 e 50 °C/min). 

ϕN (°C/min) NV x 1014 (núcleos/m3) Erro x 1014 

3 7,26 0,36 

5 4,32 0,73 

10 2,07 0,37 

15 1,35 0,19 

20 1,17 0,22 

25 0,86 0,23 

30 0,92 0,12 

40 0,83 0,17 

50 0,77 0,20 

0 0,31  

A Figura 4.53 mostra a dependência de NV em função de ϕN onde a linha 

vermelha tracejada corresponde à concentração de cristais atérmicos, Na, e a 

linha preta contínua é apenas uma guia para os olhos.  
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Figura 4.53 Dependência de NV em função de ϕN, a linha vermelha tracejada 

corresponde ao número de cristais atérmicos, Nat, e a linha preta 

tracejada é só um guia de para olhos. 

Na Figura 4.53 é possível identificar uma dependência logarítmica entre 

NV e ϕN similar à obtida por Ray e colaboradores [29] quando os mesmos 

relacionando ϕN com a altura do pico de cristalização obtido via DSC, (δT) P, 

determinaram forma indireta o valor ϕN
∗  para o vidro dissilicato de lítio como 

sendo 3 °C/min. Ainda na Figura 4.53, nota-se que a partir de 25 °C/min o valor 
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de NV tende a se manter contante fazendo de 25 °C/min a taxa crítica de 

aquecimento para o vidro BS2. 

Entretanto, em termos quantitativos, os valores de NV mostrados na 

Figura 4.53 não correspondem somente ao número de núcleos formados quando 

∆TN é varrida por ϕN, uma vez que, durante o resfriamento da amostra no forno 

de DSC, ∆TN é varrida novamente formando novos núcleos, Nrh. Desta forma, o 

valor de NV mostrados corresponde à soma dos núcleos formados durante a 

obtenção do vidro, mais os núcleos formado quando ∆TN é varrida por ϕN tanto 

do aquecimento quanto no resfriamento, (Na , Nh e Nrh, respectivamente). 

Com o objetivo de eliminar os efeitos de Nrh no valor de NV, de modo que, 

o mesmo seja função apenas Nh (Na = cte), a situação experimental: ∆TN varrida 

por por ϕN = 50 °C/min foi considerada, ver Figura 4.54. 
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Figura 4.54 Esquema do procedimento experimental empregado para obter o 

valor NV quando ∆TN foi varrida por ϕN= 50 °C/min. As linhas 

vermelha e azul contínuas representam ∆TN varrida por ϕN= 50 

°C/min no aquecimento e no resfriamento, respectivamente. 

Como pode ser visto na Figura 4.54, quando é ∆TN é varrida por ϕN= 50 

°C/min no aquecimento (linha contínua) temos que: NV = Na +  Nh. E quando 

resfriarmos a amostra até temperatura ambiente, ou seja, varrer novamente ∆TN 

com ϕN= 50 (linha contínua azul), novos núcleos são formados e temos que NV 

é a soma dos núcleos atérmicos mais o núcleos formados durante o aquecimento 

e dos núcleos formados durante o resfriamento (Na , Nh e Nrh, respetivamente), 

ver Equação 4.10: 

 

NV = Na +  Nh + Nrh (4.10) 
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A partir da condição assumida (ϕN= 50 °C/min) é razoável supor que o 

número de núcleos formados durante o aquecimento é igual ao número de 

núcleos formados durante o resfriamento, Nh = Nrh, desta forma, reescrevendo 

a Equação 4.10 para a situação descrita, temos que: 

 

NV
50 = Nat +  2N (4.11) 

 

Onde NV
50é o número total de núcleos por unidade de volume para uma amostra 

submetida a ϕN = 50 °C/min e N é soma de Nh e Nrh. 

De acordo com a Tabela 4.5, o valor de NV
50 = 0,77 x 1014 núcleos/m3 e o 

valor de Na = 0,31 x 1014 núcleos/m3, resolvendo a Equação 4.11, chegamos a 

um valor de N é igual 0,23 x 1014 núcleos/m3. 

Retomando a Equação 4.10 e recalculando novos valores de NV (agora 

chamados de NV
∗ ) para todas as condições ϕN utilizadas neste trabalho, 

chegamos a novos valores, desta vez livres da influência de Nh, ver Tabela 4.6 

e Figura 4.55. 

Tabela 4.6 Compartivo entre os valores de NV e NV
∗ . 

ϕN (°C/min) (NV = Na + Nh + Nrh)x 1014 

(núcleos/m3) 

 NV
∗  x 1014 

(núcleos/m3) 

3 7,26 6,81 

5 4,32 3,87 

10 2,07 1,62 

15 1,35 0,89 

20 1,17 0,72 

25 0,86 0,41 

30 0,92 0,46 

40 0,83 0,31 

50 0,77 0,37 
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Figura 4.55 Dependência de NV em função de ϕN, as linhas preta e vermelha 

contínuas são guias para os olhos, a linha vermelha tracejada 

corresponde ao número de cristais atérmicos, Na. 

A Figura 4.55, mostra que após as correções realizadas, a taxa crítica de 

aquecimento para o vidro BS2 foi medida. Nota-se que, quando ϕN ≥ 25 °C/min 

novos núcleos não são formados quando a faixa de temperatura onde a 

nucleação é significativa é varrida por uma taxa de aquecimento maior. Este 

resultado está em razoável acordo com trabalhos anteriores, na qual 

determinaram via DSC a taxa crítica de aquecimento para um vidro Li2O.2SiO2 

(3 °C/min). 
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5 CONCLUSÕES 

Teste de Homogeneidade 

O grau de homogeneidade dos vidros BS1 e BS2 foi avaliado por meio do 

teste de homogeneidade sugerido por Sousa e colaboradores [45]. Foi 

constatado que o vidro BS2 obteve um grau de homogeneidade bem superior ao 

do vidro BS1. A origem das heterogeneidades do vidro BS1 foi creditada a um 

insuficiente tempo de calcinação (o vidro BS1 foi calcinado por 6 horas enquanto 

o vidro BS2 foi por 36 horas, ambos em 1350 °C). Adicionalmente foi observado 

que a nucleação heterogênea para o vidro BS1 ocorreu preferencialmente em 

estrias e, por outro lado, não foi possível identificar estrias no vidro BS2. 

Medidas experimentais de calor específico, viscosidade, nucleação e 

crescimento de cristais 

Neste trabalho, foram obtidos dados experimentais de viscosidade (101-

1012 Pa.s), nucleação de cristais (680-775 °C), crescimento de cristais (700-925 

°C) e calor específico do vidro (25-720 °C) e da fase cristalina ortorrômbica (620-

1150 °C). Estes dados são uma valiosa contribuição para literatura, uma vez que, 

não se conhece outro trabalho que tenha realizado todas essas medidas a partir 

de um mesmo lote de um vidro dissilicato de bário. 

Os dados experimentais de viscosidade obtidos em baixas (108 - 1012 

Pa.s) e altas temperaturas (~ 101) estão em razoável acordo com dados 

encontrados na literatura para um vidro de mesma composição nominal [96,106]. 

A partir da análise dos ajustes realizados com as equações de VFT, AM e 

MYEGA constatou-se que a equação de VFT foi a que melhor descreveu a 

dependência da viscosidade com a temperatura para o vidro BS2. Os ajustes 

realizados com auxílio das equações MYEGA e AM não se mostraram 

satisfatórios aos dados experimentais de viscosidade em altas temperaturas. 

Valores de I(T) foram obtidos ajustando a equação de Collins-Kaschiev 

ao gráfico NV em função de tN. Comparando a curva de nucleação de cristais 

obtida neste trabalho com dados de I(T) obtidos por outros autores foi observado 

que houve uma mudança de 10 ºC na temperatura onde a taxa de nucleação de 
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cristais é máxima. Esta mudança foi creditada principalmente porque neste 

trabalho os valores de foram medidos no intervalo de temperatura onde não 

havia dados experimentais (de 705 a 715 ºC), como consequência disto, a taxa 

máxima de nucleação de cristais obtida neste trabalho também sofreu um 

acréscimo por um fator de 8X quando comparada aos valores disponíveis na 

literatura. 

Os valores de I(T) medidos nas temperaturas de 700, 690 e 680 °C 

obtidos nesta tese foram maiores do que os encontrados na literatura. Esta 

diferença ocorreu principalmente porque em trabalho anteriores [85,86,96] os 

tempos de indução foram subestimados impossibilitando assim de medir o real 

valor da taxa de nucleação no regime estacionário. 

Os valores de U(T) medidos para os cristais observados no volume foram 

bem próximos dos encontrados na literatura. Neste trabalho foi identificado pela 

primeira vez o aparecimento de uma camada cristalina quando amostras 

tratadas termicamentes na faixa de temperatura compreendida entre 800-925 

°C. A taxa de crescimento da camada cristalina observada foi medida e 

comparada com valores de U(T) obtidos no volume e foi verificado que os valores 

de US(T) são similares, o que nos levou a concluir que a taxa de crescimento da 

camada cristalina também é comandada pela fase com estrutura cristalina 

ortorrômbica. 

Desacoplamento entre os coeficientes 𝐃𝛈(𝐓), 𝐃𝛕(𝐓) e 𝐃𝐔(𝐓) 

A partir de dados experimentais de η(T), I(T) e U(T), os coeficientes de 

difusão Dη(T), Dτ(T) e DU(T) foram calculados e comparados. Foi possível 

identificar 3 tipos de desacoplamento: 

 Desacoplamento entre os coeficiente de difusão Dη(T) e Dτ(T) 

O coeficiente de difusão Dτ foi calculado a partir de uma equação 

deduzida da CNT [12] usando λτ = 1 Å como parâmetro de ajuste. O coeficiente 

de difusão Dη foi calculado a partir da equação proposta por Eyring e o valor do 

parâmetro de ajuste foi λη = 1,94 Å. Ao comparar os valores de Dη(T) e Dτ(T) 

notou-se o desacoplamento ocorreu foi 625 ºC (1,03 Tg). Este valor está em 
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razoável acordo com a temperatura de desacoplamento encontrada para o vidro 

Li2O.2SiO2, (Td
τ = Tg), único vidro a ter mesma análise realizada cujo os dados 

encontram-se publicados. 

 Desacoplamento entre os coeficientes de difusão 𝐃𝛈(𝐓) e 𝐃𝐔(𝐓) 

Segundo o modelo de Jackson [109,75], para o vidro BS2, a dependência 

da taxa de crescimento de cristais com a temperatura é bem descrita pelo 

modelo de crescimento por discordância em hélice, portanto, o valor de DU(T) 

foi calculado segundo este modelo. Ao comparar o valor de DU(T) com Dη(T) 

notou-se que para temperaturas abaixo de 875 ºC, Dη(T) não consegue mais 

descrever a dependência de DU(T) com a temperatura, ou seja, Td
U = 1,19 Tg. Tal 

comportamento seguiu a tendência observada por outros autores onde vidros 

que apresentam comportamento “frágil” tendem a apresentar um valor de Td
τ 

próximos de 1,2 Tg enquanto vidros “fortes” o valor de Td
U tende a 1,1 Tg. 

 Desacoplamento entre os coeficientes de difusão 𝐃𝐔(𝐓) e 𝐃𝛕(𝐓) 

Em nenhum momento, o coeficiente de difusão que controla o 

crescimento de cristais foi igual ao coeficiente de difusão que controla a 

nucleação de cristais, DU(T) =  Dτ(T), este comportamento foi creditado ao fato 

que a nucleação de cristais pode ser comandada pela fase cristalina monoclínica 

e o crescimento de cristais comandado pela fase cristalina ortorrômbica [85,86]. 

Taxa Crítica de Aquecimento 

Por último, foi sugerido e testado um método que utiliza as técnicas de 

microscopia ótica e DSC em conjunto para medir quantitativamente a taxa crítica 

de aquecimento igual ou superior a 25 ºC nenhum núcleo é formado, sendo que, 

os cristais observados por microscopia correspondem aos cristais formados 

durante a obtenção do vidro. 
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

Como sugestões de trabalhos futuros, destacar-se: 

 Isolar e e estuda a cristalização e as propriedades termodinâmicas da fase 

cristalina de estrutura monoclínica do vidro BaO.2SiO2. 

 Estudar as fases polimórficas que aparecem durante a cristalização do 

vidro BaO.2SiO2 utilizando a técnicas Electron Backscatter Diffraction (EBSD). 

 Estudar o comportamento das equações de viscosidade (VFT, AM e 

MYEGA) abaixo da temperatura de transição vítrea. 

 Realizar medidas de calor específico do líquido para a fase ortorrômbica. 

 Medir qualitativamente e quantitativamente taxas de nucleação para o 

vidro BaO.2SiO2 por meio do método sugerido por Ray e colaboradores e 

comparar com dados experimentais de I(T) obtidos neste trabalho. 

 Utilizar o método proposto e medir a taxa crítica de aquecimento para 

outros vidros que possuem as curvas de nucleação e cresciemento de cristais 

conhecidas. 

 Investigar a origem dos 2 picos de cristalização observados via DSC no 

vidro BaO.2SiO2. 
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