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RESUMO

As vitroceramicas geralmente apresentam propriedades mecanicas,
elétricas e térmicas superiores as observadas em seus vidros precursores. No
entanto, a obtengdo dessas propriedades frequentemente exige o crescimento
dos cristais, o que favorece o espalhamento da luz e reduz a transmitancia. Para
superar esse problema, tem-se o processo de troca idbnica, que permite aumentar
a resisténcia mecanica destes materiais, mantendo a sua transparéncia no
visivel. Esse processo, amplamente utilizado no fortalecimento de vidros,
consiste na substituicdo de ions alcalinos na superficie do material por ions de
raio maior provenientes de um banho de sal fundido. A diferenca no tamanho
dos ions gera uma tensdo de compressao superficial que fortalece a
vitroceramica. Entretanto, os mecanismos de fortalecimento quimico nesses
materiais ainda ndo sao totalmente compreendidos, devido a sua microestrutura
complexa. Diante desse contexto, nesta tese foram desenvolvidas
vitroceramicas transparentes de silicato de litio reforcadas pelo processo de
troca ionica. O estudo, dividido em capitulos, iniciou-se com a analise da
influéncia de agentes de nucleag¢ao na obtengao de vitroceramicas transparentes
com alta fragdo cristalizada (~80%) e elevada transmitancia (80% em 550 nm)
com tempos de cristalizacdo reduzidos. Adicionalmente, investigou-se o efeito
da microestrutura (fracdo cristalizada) sobre a resisténcia mecénica e a
profundidade da camada formada pelo processo de troca idnica Li* <-> Na*- Os
resultados mostraram uma maior tendéncia ao fortalecimento quimico nas
vitroceramicas com menor fragao cristalizada (~50%), que atingiram valores de
resisténcia a flexdo de 767 e 670 MPa para as composi¢cdes GN8 e GNO9,
respectivamente. Além disso, evidéncias experimentais indicaram que o
fenbmeno da decristalizagdo ocorreu preferencialmente nessas amostras,
afetando principalmente a fase cristalina de metassilicato de litio. Os resultados
obtidos fornecem meios para produgao de vitroceramicas transparentes de
silicato de litio em tempos reduzidos e a utilizacdo do processo de troca idnica
no fortalecimento desses materiais.

Palavras-chave: Vitroceramicas Transparentes; Troca lOnica; Propriedades

Mecanicas; Fortalecimento Quimico; Decristalizagao.



ABSTRACT

NON-STOICHIOMETRIC TRANSPARENT LITHIUM SILICATE GLASS-
CERAMICS STRENGTHENED BY ION EXCHANGE

Glass-ceramics generally exhibit superior mechanical, electrical, and
thermal properties compared to their parent glasses. However, achieving these
properties often requires crystal growth, which increases light scattering and
reduces transmittance. To overcome this drawback, ion-exchange processing
can be employed to enhance the mechanical strength of these materials while
maintaining transparency in the visible range. This process, widely applied in
glass strengthening, consists of replacing alkali ions on the glass surface with
larger ones from a molten salt bath. The size mismatch generates a compressive
stress layer that reinforces the glass-ceramic. Nevertheless, the mechanisms of
chemical strengthening in glass-ceramics remain not fully understood due to their
complex microstructure. In this context, this thesis developed transparent lithium
silicate glass-ceramics reinforced through ion exchange. The study, organized
into chapters, first analyzed the influence of nucleating agents on obtaining
transparent glass-ceramics with a high crystallized fraction (~80%) and high
transmittance (80% at 550 nm) within reduced crystallization times. Additionally,
the effect of microstructure (crystallized fraction) on mechanical strength and on
the depth of layer (Li* <> Na*) was investigated. The results revealed a stronger
tendency for chemical strengthening in glass-ceramics with lower crystallized
fraction (~50%), which reached flexural strength values of 767 and 670 MPa for
the GN8 and GN9 compositions, respectively. Furthermore, experimental
evidence indicated that the decrystallization phenomenon occurred preferentially
in these samples, mainly affecting the lithium metasilicate crystalline phase.
Overall, the results highlight the potential for producing transparent lithium silicate
glass-ceramics within reduced processing times and demonstrate the
effectiveness of the ion-exchange process in strengthening these materials.
Keywords: Transparent Glass-Ceramics; lon Exchange; Mechanical Properties;

Chemical Strengthening; Decrystallization.
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CAPITULO 1 - INTRODUGAO E JUSTIFICATIVA

Nas ultimas décadas, as vitroceramicas permitiram novas aplicagdes para
classe dos materiais vitreos. Através do controle da composicdo e da
microestrutura, é possivel obté-las com uma variedade de caracteristicas
(transparentes a opacos) e melhores propriedades mecanicas (moédulo elastico,
resisténcia a fratura, dureza e tenacidade) em comparagao ao vidro precursor.
Essas propriedades sao alcangadas por tratamentos térmicos de nucleagao e
crescimento de cristais, que determinam a microestrutura final, composta por
uma ou mais fases cristalinas dispersas em uma matriz vitrea.

As vitroceramicas transparentes podem ser aplicadas em diversos setores
produtivos tais como: construcéo civil (janelas, divisérias e "smart glasses"),
automotivo e de transporte (para-brisas de avides e veiculos) e na industria
eletrénica (displays de dispositivos moveis, painéis para protecédo de placas
solares). Um exemplo da utilizagdo comercial desses materiais € o Ceramic
Shield, desenvolvido pela empresa Corning em colaboragdo com a Apple. Esse
material foi introduzido no mercado de dispositivos méveis a partir do Iphone
versdao 12 - como um display obtido através de cristalizagdo em altas
temperaturas, no qual nanocristais estdo dispersos em uma matriz vitrea
formando uma microestrutura intertavada que confere simultaneamente alta
transparéncia e elevada resisténcia a falhas.

As vitroceramicas baseadas no sistema dissilicato de litio (LS2)
destacam-se na area odontoldgica, onde sdao amplamente utilizadas em
restauragdes dentarias devido a combinacédo de suas caracteristicas estéticas,
como a translucidez adequada, combinadas a excelentes propriedades
mecanicas, como elevada tenacidade a fratura e biocompatibilidade. Entretanto,
a obtencdo de cristais em escala nanométrica, necessaria para manter a
transmitancia desses materiais, geralmente exige tratamentos térmicos duplos e
longos periodos de nucleagdo. Por outro lado, em alguns casos, o tamanho
nanométrico limita o desenvolvimento de uma microestrutura intertravada,
fundamental para o aumento da resisténcia e tenacidade a fratura das

vitroceramicas.



Para superar essa limitagdo e considerando o alto teor de litio em sua
composicao, esses materiais podem ser fortalecidos quimicamente por meio do
processo de troca ibnica. Esse processo envolve a substituicido dos ions
alcalinos de raio menor presentes na superficie do vidro por ions alcalinos de
raio maior provenientes de um banho de sal fundido. A diferenga nos tamanhos
dos ions gera uma tensdo de compressao na superficie, contribuindo para o
aumento da resisténcia mecanica.

O aumento das propriedades mecanicas resultante do processo de troca
ibnica depende tanto do perfil de tensao residual gerado quanto da profundidade
de penetracdo dos ions a partir da superficie da amostra. A formagcao e
manutencdo de uma tensdo de compressdo superficial sdo essenciais para
melhorar a resisténcia a fratura e prolongar a vida util desses materiais em
diversas aplicagoes.

O processo de troca ibnica, ou tempera quimica, desperta grande
interesse comercial, resultando em um numero consideravel de patentes
relacionadas a aplicacdo desse processo em diversos sistemas vitreos [1][2]
[3][4][5][6]. Um exemplo notavel é o Gorilla Glass, vidro fortalecido
quimicamente, conhecido por sua alta resisténcia a riscos e fraturas, geralmente
utilizado em telas de dispositivos méveis. Em 2017, a Ford incorporou essa
tecnologia no para-brisa, no vidro traseiro e na tampa do motor de seu modelo
principal, tornando-se a primeira montadora a utiliza-lo em veiculos automotivos.
Essa inovagéao reduziu o peso total do veiculo em mais de 5 kg, melhorando sua
manobrabilidade e reduzindo o consumo de combustivel [7]. Além disso, o Gorilla
Glass também foi aplicado como vidro de protecdo de células solares
fotovoltaicas, sendo um componente essencial que influencia significativamente
o custo final e a eficiéncia desses dispositivos. Com menor peso e elevada
transparéncia a radiacao solar, esse tipo de vidro contribui para aprimorar o
desempenho e a sustentabilidade de tecnologias voltadas a geragao de energia
[8].

Embora exista uma ciéncia robusta sobre os mecanismos cinéticos e
termodindmicos que regem o processo de troca ibnica em vidros, ha

relativamente poucas pesquisas sobre esse processo em vitroceramicas. Isso se



deve a maior complexidade dos mecanismos envolvidos nesses materiais, pois,
além da substituigdo idnica, € necessario considerar a sua natureza polifasica e
as alteragdes na composicao do vidro residual apos a cristalizagdo. Na maioria
dos casos, 0 mecanismo de troca ibnica em vitroceramicas € semelhante ao
observado em vidros. Contudo, em algumas situagdes, esse processo pode
causar modificacbes adicionais na microestrutura, como decristalizacao
(amorfizagdo) ou mudangas de fase [9][10][11]. Portanto, o desenvolvimento de
vitroceramicas transparentes com propriedades superiores requer a
compreensao da influéncia da microestrutura no processo de troca ibnica, bem
como do papel das variaveis desse processo na melhoria da resisténcia
mecanica e de outras propriedades.

Com base no exposto acima, o objetivo principal deste trabalho é o
desenvolvimento de vitroceramicas transparentes de silicato de litio, capazes de
ter sua resisténcia mecanica a flexdo e dureza aumentadas por meio do
processo de troca idnica, bem como entender os efeitos deste processo na
microestrutura desses materiais. Para alcancar esse objetivo, o presente
documento esta organizado em quatro capitulos.

O capitulo 1 apresenta a introdugao ao tema deste estudo e expde o
problema a ser tratado bem como a motivagao para estuda-lo.

No capitulo 2, tem-se o0 estudo da adi¢do de agentes de nucleagao (P20s,
TiO2 e ZrO2) e tempos de nucleagdo na obtencdo de vitroceramicas
transparentes de silicato de litio com elevada transparéncia ao visivel e alta
fracao cristalizada. Para isto, foram desenvolvidas diferentes composi¢cées com
adicao dos agentes de nucleagao P20s, TiO2 e ZrO2 somando 6%, 7% e 8% mol
para as composi¢cdes G6, G7 e G8, respectivamente. Foram obtidas
vitroceramicas com transmiténcia acima de 80% no espectro visivel (500nm),
aproximadamente 80% de fracdo cristalizada, compostas pelas fases de
dissilicato de litio, metasilicato de litio e fosfato de litio. As microestruturas
obtidas para os diferentes tempos de nucleacgao analisados foram similares, uma
vez que foi atingido a maximo numero de nucleos em todas as condigbes

avaliadas.



No capitulo 3 tem-se a analise da influéncia da fragao cristalizada e da
composi¢do do vidro residual na resposta mecanica das vitroceramicas
transparentes de silicato de litio (GN8 e GN9) quando submetidas a témpera
quimica em banho de nitrato de sddio puro a 380 °C (~90°C abaixo da Tg do
vidro) por diferentes tempos. Além disso, foi realizado um tratamento em banho
misto (80% em massa de NaNOs + 20% em massa de KNOs) a 380 °C por 2
horas, com o objetivo de estudar a influéncia da composi¢do do banho na
resposta mecanica desses materiais. Os resultados evidenciaram um aumento
na resisténcia a flexao e dureza desses materiais com o processo de troca idnica,
principalmente nas primeiras horas de tratamento. Além disso, foi possivel
comprovar experimentalmente a influéncia da fragdo cristalizada e da
composic¢ao do vidro residual na profundidade de camada e no perfil de tenséo
residual gerado pelas medidas de microdureza Vickers apos o processo de troca
iGnica.

No capitulo 4, foi discutido a influéncia da microestrutura das
vitroceramicas transparentes de silicato de litio no efeito da decristalizagao, que
consiste na destruicdo dos cristais na superficie da vitroceramica durante a
témpera quimica. Foi visto que mesmo com a presenca da decristalizagao, as
propriedades mecanicas podem ser melhoradas devido ao efeito de enchimento.
No entanto, com o aumento do tempo de tratamento, esse fenbmeno pode
causar degradacdo das propriedades na superficie, além de provocar
delaminagao, em fung¢ao da variacao no coeficiente de expansao térmica entre
o interior da pecga e sua superficie. Este efeito foi avaliado através de difragao de
raios X, refinamento Rietveld, e analises de NMR MAS de ’Li, 3'P e Na em
vitroceramicas transparentes de dissilicato de litio submetidas ao processo de
troca ibnica a 380°C em banho de sédio puro por 2 horas. Os resultados
demonstraram que este efeito é favorecido em vitroceramicas com baixa fragao

cristalizada e preferencialmente na fase de metassilicato de litio.



CAPITULO 2 - DESENVOLVIMENTO DE VITROCERAMICAS

TRANSPARENTES DE SILICATO DE LiTIO

21 Introducgao

As vitroceramicas sdo materiais inorganicos e ndo metalicos obtidos por
cristalizagao controlada de vidros usando diferentes métodos de processamento.
Elas contém pelo menos um tipo de fase cristalina funcional e uma matriz vitrea
residual [12]. Esses materiais apresentam propriedades superiores as do vidro
precursor e podem ser projetados para varias aplicagdes tecnologicas, como
proteses dentarias [13], dispositivos Opticos, protecdo balistica [14][15][16] ,
painéis solares, telas de dispositivos méveis e outros[17][18][19]. Entre esses
materiais, as vitroceramicas baseadas em dissilicato de litio (LS2) se destacam
devido a combinagdo de alta resisténcia, tenacidade a fratura, dureza,
durabilidade quimica, baixa densidade, facilidade de fabricacdo e custos de
producao relativamente baixos [15].

Para a maioria das aplicacbes das vitroceramicas LS2, a translucidez ou
transparéncia sdo propriedades opticas importantes que podem ser alcangadas
por meio da cristalizagao controlada dos vidros. Para obter alta cristalinidade e
transparéncia, € necessario que as seguintes condi¢gbes sejam atendidas: a) O
vidro precursor deve passar por um tratamento térmico de duplo estagio, visando
a obtengao de um maximo numero de nucleos na etapa inicial de nuclecao; b) O
tamanho dos cristais deve ser menor do que o comprimento de onda da luz
visivel para evitar o espalhamento da luz. Também é fundamental minimizar a
anisotropia 6ptica e a diferenca entre o indice de refracao dos cristais e do vidro
residual [20] [21].

Para obter uma microestrutura refinada, é essencial incorporar elementos
que tenham um efeito catalitico e reduzam a energia necessaria para a formagéao
dos nucleos criticos. Esses agentes de nucleagdo aumentam as taxas de
nucleagao interna, permitindo a producgéo de vitroceramicas a temperaturas mais
baixas e tempos reduzidos, o que, por sua vez, eleva sua importancia
tecnoldégica [22] [23].



As vitroceramicas podem ser projetadas para a formagao de multiplas
fases usando um unico agente de nucleagao. Por outro lado, se um agente nao
se mostrar eficaz para nucleagcdo de duas ou mais fases desejadas, multiplos
agentes nucleantes podem ser integrados na composic&o. E importante ressaltar
que nao existe um unico componente relatado que atue ativamente como um
agente de nucleacgao universal para todos os sistemas. No entanto, um pequeno
conjunto de oxidos, incluindo TiOz2, ZrO2, P20s, Ta20s5, MoO3s sdo comumente
usados nos sistemas Oxidos para acelerar o processo de cristalizagao [24] [25].
Sabendo disso, € importante ter uma compreensdo abrangente de como
controlar efetivamente a nucleacao de cada fase desejada.

Ao longo dos anos, diversos autores [24] [26] [27] [28] [29] [30] [31]
buscaram compreender os efeitos dos agentes de nucleagdo nos mecanismos
de cristalizagdao e na microestrutura das vitroceramicas multicomponentes, com
0 objetivo de otimizar as propriedades finais desses materiais.

Han et. al. [32] avaliaram a influéncia de multiplos agentes de nucleagao
(P20s, ZrO2 e TiO2) no desenvolvimento de uma nova vitroceramica altamente
cristalina e transparente a base de MgO-Al203-SiOz2. A vitroceramica foi obtida
por meio de tratamento térmico em duas etapas (825°C por 96 h seguido de
990°C por 3 h) e apresentou alta cristalinidade (87,3% em volume), transmitancia
(78%), baixa densidade (2,647 g/cm?), alta resisténcia a compresséao (509 MPa)
e elevada dureza Vickers (7,94 GPa). Os resultados sugerem que a utilizagao de
multiplos agentes de nucleacao é mais eficaz na reducao da energia de ativacao
para a cristalizagdo do que o uso de um unico agente.

Para o sistema LS2, Fernandes [27] investigou os efeitos de diferentes
agentes de nucleagéo (P20s, ZrOz e TiO2) no comportamento de cristalizagao e
nas propriedades de um vidro precursor com composicao 23,7 Li2O- 2,63 K20-
2,63 Al203 -71,78 SiO2 (mol%). A analise dos vidros conformados e néo
recozidos através de imagens de microscopia eletrénica de varredura (MEV)
revelou a presengca de separacdo de fase liquido-liquido em todas as
composicoes. Os vidros contendo TiO2 apresentaram fases de LS2 e LS,

enquanto os que continham P20s apresentaram apenas a fase LS2.



Em relagéo a adicéo da ZrOz2, estudos anteriores [31] [33]confirmaram que
a adicao desse 6xido em vitroceramicas de LS2 melhora a conectividade da rede
vitrea. Zhu et. al. [23] relataram que a zircénia forma unidades [ZrOe]*
conectadas a unidades Q3 e Q? para criar ligagbes Si-O-Zr. Essas unidades
atuam como sequestradores de ions Li* e K* para seu balanceamento de carga,
favorecendo a separacao de fases ricas em fosfato. Embora a rede apresente
maior conectividade, a introducéo de ZrO2 resulta em constantes elasticas mais
baixas devido a ligagdes Zr-O e Si-O mais longas, causadas pelo maior tamanho
do cation Zr** Em composigdes contendo ou ndo P20s, o ZrO2 parece aumentar
a taxa de nucleagao do Li2SiO3, mas inibe o crescimento cristalino, levando a
formacéo de cristais esféricos de Li2Si20s.

O P20s é 0 agente de nucleagdo comumente usado em vitroceramicas do
sistema LS2. Ele promove a cristalizacdo volumétrica com a formacéao das fases
Li2Si20s5 e Li2SiOs. Holand et. al. [24] concluiram que a adi¢gao de P20s eleva a
taxa de nucleagdo devido a formacado de regides com LisPO4 (ortofosfato) e
LisP207 (pirofosfato) nos vidros, que atuam como sitios para a nucleagao
heterogénea. Os estudos mencionados indicaram que o fendmeno de evolucao
de fases e o impacto da adi¢cao sucessiva de varios agentes de nucleagao sao
determinados pela composi¢ao. Ao ajustar a composigao e o tratamento térmico,
€ possivel personalizar o tamanho dos cristais e a cristalinidade para alcancar
uma microestrutura transparente ou translucida com propriedades mecanicas
favoraveis.

Considerando a importancia dos agentes de nucleagédo na formagao das
vitroceramicas transparentes, neste capitulo foi investigado o efeito de multiplos
agentes de nucleacgao (P20s, ZrO2 e TiO2) e tempos de nucleagédo na obtengao
de vitroceramicas transparentes de silicato de litio com elevada transparéncia ao

visivel e alta fracao cristalizada.

2.2 Revisao Bibliografica
2.2.1 Vidros e Vitroceramicas

Os vidros existem na natureza ha milhdes de anos e vem sendo

fabricados pelo homem ha cerca de 6000 anos. Atualmente, sao utilizados em



diversas aplica¢des, desde um contexto artistico, a aplicagdes de alta tecnologia
como em dispositivos moveis, Opticos e materiais para protegao balistica [34].
Segundo Zanotto & Mauro [35], os vidros sdo materiais ndo-cristalinos, fora do
equilibrio termodinamico, que apresentam o fendbmeno de transig¢ao vitrea (Ty).
Sua estrutura é similar a do liquido super-resfriado precursor (SCL), e relaxa

espontaneamente em diregao a seu estado de maior equilibrio termodinamico.
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Figura 2-1: Esquema do grafico da entalpia versus a temperatura para
substancias formadores de vidro destacando as temperaturas dos diferentes
estados: Liquido —acima da Tm, Liquido Super-Resfriado (SCL) — entre Tg e Tm,
Vidro — abaixo de Tg, € o cristal — estado termodinamicamente estavel [35].

A Figura 2-1 ilustra esta definicdo a partir da variacdo da entalpia do
sistema em funcdo da temperatura. Acima da temperatura de fusdo (Tm), 0
sistema encontra-se em um estado termodinamicamente estavel com elevada
mobilidade e difusividade das unidades estruturais. Com o resfriamento, o
sistema é transferido para um estado termodinamicamente metaestavel
denominado liquido super-resfriado (SCL). A passagem do SCL para o estado
estavel (cristal) envolve uma barreira cinética ou energia livre de ativagao (AGb),
que consiste na transferéncia de uma unidade estrutural (atomo, ion, molécula)
ao longo de uma distancia interatbmica (do), bem como uma barreira
termodinamica que corresponde a variagao da energia livre de Gibbs por unidade
de volume do sistema (AGv). O resfriamento continuo do SCL resulta na

formacgao do vidro em uma faixa de temperatura que se associa a temperatura



de transicao vitrea (Tg) na qual depende da composigdo quimica do sistema e
da taxa de resfriamento do liquido [36].

Os vidros, por sua vez, existem abaixo da temperatura de transic¢ao vitrea
em uma zona termodinamicamente instavel e relaxam espontaneamente em
direcao ao estado de SCL em qualquer temperatura diferente de zero [35][37].

A reducgédo da energia livre de Gibbs do sistema é a forga motriz do
processo de cristalizacdo que consiste na formacido e crescimento da fase
cristalina a partir de um substrato ndo cristalino, deposigao de gas ou outra fase
cristalina [38]. O controle desse processo através de tratamentos térmicos do
vidro precursor resulta nas vitroceramicas. As vitroceramicas sdo materiais
inorganicos, ndo metalicos, preparados através da cristalizagdo controlada de
vidros por diferentes métodos de processamento, contendo pelo menos uma
fase cristalina funcional e um vidro residual, sendo a fragdo volumétrica
cristalizada variante entre ppm até proximo de 100% [39].

A primeira vitroceramica sintética foi inventada pelo Dr. Stanley Donald
Stookey em 1953. Pesquisador da empresa Corning Glass Works, ele
investigava a fotonucleacao de vidros quando acidentalmente descobriu que ao
submeter seus vidros fotonucleados a temperaturas elevadas
(consideravelmente acima de Tg), estes poderiam se transformar em materiais
altamente cristalinos com elevada resisténcia mecéanica. A primeira
vitroceramica comercialmente viavel foi desenvolvida pela industria aeroespacial
no final da década de 1950, com a capacidade de combinar propriedades de
resisténcia a erosdo pela chuva e reentrada atmosférica. Devido a estas
propriedades, este material foi utilizado como randomes para protecdo dos
radares localizados nos narizes de aeronaves e foguetes [40][41].

As vitroceramicas sao obtidas a partir do processo de cristalizagao
controlada de vidros, que geralmente ocorre em dois estagios bem definidos. O
primeiro estagio consiste na nucleagdo de uma ou mais entidades precursoras,
ou embrides, de determinadas fases cristalinas em uma matriz vitrea, que pode
ter a mesma ou uma composicao diferente do vidro precursor. Cada cristal é
originado a partir de um nucleo termodinamicamente estavel (r > tamanho critico

r*) desenvolvido durante tratamento térmico em temperaturas proximas a faixa
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de transigao vitrea (Tg). A segunda etapa, por sua vez, consiste no crescimento
espontaneo e progressivo dessas entidades precursoras, formando os cristais
[42].

A cinética apresenta papel fundamental nas etapas de formagado dos
cristais, pois as taxas de nucleagdo e crescimento variam em fungédo das
temperaturas escolhidas para os tratamentos térmicos (Figura 2-2) e sao
influenciadas pela composi¢cdo quimica do vidro precursor. A composicao
determina o glass forming ability (GFA), o grau de trabalhabilidade dos vidros, e
esta diretamente relacionada as possiveis fases cristalinas que serao formadas

durante os tratamentos térmicos [43].

Homogeneous nucleation rate
Growth velocity

T i T |
T T
g9 m
Temperature

A\

Figura 2-2: Representacdo esquematica das curvas de taxa de nucleagéo e
crescimento de cristais em funcdo da temperatura para sistemas de vidros
oxidos.

Os mecanismos de nucleacdo sdao comumente classificados como
homogéneo e heterogéneo. A nucleacdo homogénea é um processo estocastico,
que apresenta a mesma probabilidade de ocorrer em qualquer volume de um
vidro ou SCL quimicamente homogéneo. Ja a nucleacao heterogénea ocorre em
sitios preferenciais, como impurezas sélidas, interfaces pré-existentes, fases
previamente cristalizadas, defeitos superficiais, bolhas ou particulas insoluveis
[44].
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No ambito tecnologico, a cristalizagdo controlada de vidros oOxidos é
possivel devido a adicdo de agentes de nucleagdo, como elementos metalicos
(Au, Ag, Pt, Pd, etc.) ou ndo metalicos (TiOz, ZrOz, P20s, Ta20s5, WOs, fluoretos,
etc.). Esses elementos ou compostos facilitam o processo de cristalizagao,
aumentando a taxa de nucleacdo e possibilitando a formagdo de cristais
finamente dispersos na matriz vitrea, o que resulta em melhores propriedades
finais em relagcao aos seus vidros precursores [40][45][46][47].

Essa versatilidade e possibilidade do controle das propriedades
mecanicas, oticas, térmicas e elétricas, permite que as vitroceramicas sejam
aplicadas em diversas areas do cotidiano, tais como: utensilios de cozinha, como
cooktops, panelas e assadeiras; na construcao civil, como alternativas a pedra
natural; no campo éptico, em espelhos de telescépios e giroscépios a laser; na
area militar, em materiais de protec¢ao balistica, nariz de aeronaves e misseis de
alto desempenho; no campo da odontologia, em proteses e restauragdes
dentarias; e no campo eletrbnico, no desenvolvimento de baterias de alta
poténcia com eletrdlitos sdélidos inorgénicos que apresentam uma alta
condutividade i6dnica [41][48]. Além dessas vantagens, as vitroceramicas podem

ser produzidas utilizando técnicas tradicionais de fabricagao de materiais vitreos.

2.2.2 Vitroceramicas Transparentes e Translucidas

As vitroceramicas geralmente apresentam maior resisténcia mecanica,
dureza e tenacidade a fratura em comparagado com os seus vidros precursores.
No entanto, ainda € um grande desafio manter essas propriedades associadas
a transparéncia tipica dos materiais vitreos [49][50].

Para muitas aplicagdes tecnoldgicas, como balistica e telas de
dispositivos moveis, a transparéncia € uma propriedade oética essencial, embora
esta caracteristica varie conforme a faixa de comprimentos de onda do espectro
eletromagnético de interesse [9][47][51]. Beall e Duke [52] determinaram duas
condicdes essenciais para produzir vitroceramicas transparentes a luz visivel. A
primeira condicao consiste em igualar ou minimizar as diferengas entre os
indices de refragdo das fases cristalinas e da fase vitrea residual associando

esta caracteristica a uma baixa ou nenhuma anisotropia éptica (birrefringéncia)
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dentro dos cristais. A segunda condi¢ao corresponde aos tamanhos dos cristais
precipitados na matriz vitrea que devem ser menores que o comprimento de
onda da luz visivel, para que assim nao haja espalhamento da luz incidente
quando esta atravessa o material.

O desenvolvimento de vitroceramicas transparentes tem sido amplamente
reportado na literatura por diversos autores [53][50]. Muitos estudos buscaram
otimizar os protocolos de tratamentos térmicos visando a obtencdo de
vitroceradmicas transparentes com propriedades aprimoradas. Alguns dos

resultados alcangados estdo resumidos na Tabela 2-1.

Tabela 2-1: Vitroceramicas transparentes — Os dados foram obtidos a partir de
busca na base de dados Web of Science através das palavras chaves
“transparent™ e “glass ceramic*” durante o periodo de 2018 a 2024.

Sistema Agente de Fases Propriedades
nucleagao Cristalinas
ZAS TiO2:ZrO2 = 2:1 ZnAl204 CTE (30-300°C) = 3.55 x
(ZnO- B-quartzo s. s. 107%/K até 4.41 x 107/K.
Al,O3- LixAlxSi(1-xO2 Transmitancia~80%
SiO2) [64] (~0.75mm)
Tamanho do cristal-
ZnAl204 — 4.6 nm
LixAlei(1-x)02— 15nm
HV (1.96 N - 10s) = 6.46 + 0.08
até 7.45 + 0.1 GPa
MAS 2Zr02- 2Ti0O2-2P20s5 y-cordierita a=87.3vol. %
(MgO (%mol) (Mg2Al4SisO1s) Transmitancia =78%
Al,O3- a-cordierita p=2.647 g/ cm?
Sio,) [65] (Mg2Al4SisO1s) o= 509 MPa
HV (4.90 N — 10s) = 7.94 GPa
LAS xP205:3ZrO2 LiAISisO1o Tamanho do Cristal (nm) =
(LizO- x= (0.6, 0.8, 1.0, 1.2, Li2Si20s 39.8, 35.2, 32.9, 44.8, 67.0,
Al,O3- em mol%) respectivamente.
Si0,) [56] Para x=0.8 mol%
Transmitancia ~85%
HV = 7.78 GPa.
KIC = 1.63 Mpa-m'2
LAS 5P205:2Zr02:2TiO2 B-espoduménio CTE= -0.0029x10-6 até
(Li>O- (Yowt) (LiAISi20s) 0.3227x1076
Al,O3- Transmitancia = 90%
Si0y) [57] Tamanho do Cristal = 2-3nm.
LAS 1P205-2.5ZrO2 (mol%)  Li2Si20s Transmitancia ~85%
(Li2O- LiAISisO10 HV (1.96 N — 10s) = 8.07 GPa
AlOs- KIC = 1.37 MPa-m?2
Si0y) [58]
LS 1.5ZrO2—xP20s5 Li2SiO3 a=61.2vol. %
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(Li,O-SiO3) x= (1, 2 mol%) Li2SiOs Tamanho do Cristal = 160+21

[59] SiO2 um até 68+10 nm.
Transmitancia = 63% (2mm)
HV= 6.7+0.09 GPa

LS 2.5 P20s; 2.3 TiO2; 0.4 Li2Si20s Transmitancia = 80% (1.2mm)
(Li2O-SiO2) ZrO2 Li2SiO3 Nano HV (400mN - 15s) = 8.7 £
[60] 0.1 GPa
E=138+3 GPa

o (B3B) = 350 + 40 Mpa

*HV = Microdureza Vickers; E= modulo elastico; o = resisténcia a flexao; a = fragao cristalizada;
KIC = Tenacidade a fratura; CTE= Coeficiente de expanséo térmica.

O tamanho dos cristais pode ser controlado através da cinética de
nucleagéao e crescimento. Para atingir as condi¢cdes propostas por Beall e Duke,
€ necessario utilizar uma taxa maxima de nucleacao, associada a uma redugao
na taxa de crescimento dos cristais. Uma maneira pratica de aumentar a taxa de
nucleagéao interna € a adicdo de agentes de nucleagao ao vidro precursor, que
atuam como sitios de nucleagdo heterogénea, favorecendo o crescimento de
fases cristalinas especificas.

As temperaturas de tratamento, por sua vez, geralmente sao definidas por
experimentalmente, utilizando métodos ndo isotérmicos, como a calorimetria
exploratoria diferencial (DSC). Este método fornece uma estimativa das
temperaturas nas quais ocorrem a nucleagdo e o crescimento de cristais
[37][44][47][49].

As vitroceramicas transparentes apresentam uma produgdao mais
econbmica em comparagdo com monocristais e ceramicas policristalinas
transparentes usadas comercialmente, pois geralmente séo fabricadas através
de métodos convencionais de fabricacdo de materiais vitreos (fusdo), seguidos
por tratamentos térmicos de nucleagao e crescimento de cristais. A cristalizacao
a partir de um vidro precursor oferece inumeros beneficios a essa classe de
materiais, como a auséncia de porosidade, a possibilidade de obter amostras
grandes, custos reduzidos e homogeneidade quimica. Essas caracteristicas
permitem novos caminhos de pesquisa promissores para as vitroceramicas,
especialmente pela possibilidade de combinar diferentes propriedades em um

unico material multifuncional [49].
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2.2.3 Sistema Dissilicato de Litio (LS2)

O sistema Li2O-SiO2 foi uma das primeiras vitroceramicas
estequiométricas desenvolvidas por Stookey, na década de 1950, e desde entéo
se tornou um dos sistemas mais estudados dentro da pesquisa em vidros e
vitroceramicas [24]. Atualmente, & bastante utilizada na area da odontologia
estética e restauradora devido a sua combinacido de propriedades como: alta
resisténcia mecanica a flexao (entre 300 e 400 MPa) e tenacidade a fratura (entre
2.8 e 3.5 MPa.m'?), inércia quimica, estética superior, estabilidade de cor e
usinabilidade [61][62]. A elevada resisténcia mecéanica dessas vitroceramicas €
atribuida a morfologia alongada dos cristais de dissilicato de litio, que atuam em
uma microestrutura intertravada como uma barreira eficaz a propagacgéao de
trincas [63].

O vidro binario de dissilicato de litio (LS2) possui composicao
estequiométrica de Li2O-2SiO2 com concentracdo de 33,33 % mol de Li2O e
66,66 % mol de SiO2. De acordo com o diagrama de fase binario SiO2 - Li20
(Figura 2-3), a fase cristalina de dissilicato de litio (Li2Si2Os) € um composto que
funde incongruentemente a 1033 °C. Também ha a formacdo de solugdes
solidas de dissilicato de litio metaestavel entre temperaturas de 500°C até 936°C
considerando maiores quantidades de silica. Outra fase metaestavel formada em
composic¢oes de vidro de dissilicato de litio, € o metassilicato de litio (Li2Si2Os3 -
LS) em temperaturas entre 500 °C até 800 °C [40].



15

1800
R (] m d
1700 - = 1713
1 S = S e
1600 = 2 ?Q 7 )
1 - 3 ar 3 o
1500 - I I | | 1470
4 1427
1400 ~
£ 1300+ 1255
hd . t+l
- 1205
3 1200+
. 1 ;
@ it} m
g_ 1100 ) high-otL 1024 L 1033 dI‘L 1028l
2 1000422 _ :
j mthigh-d high-d+t " .. 936
il Li20+high-o | -so1. .
900 J 832 high-o+m //, — ?70
800+ LisSiOs r 77 . \ /
~ /] mss - 2 o ok .
700+ +high-o 665‘“;-‘3;’ $ g - low-d+high-q .
« Li20+LieSi0s i liquid phase :
6007 2 low-o+m separation 57?
500 /S / / Iord‘lorqz
Ll ' L L ' v ' L ' L l L l L)
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Mole% (SiO,)

Figura 2-3: Diagrama de fase SiO2-LiO2[64]

As pesquisas e desenvolvimentos tecnologicos que abordam este sistema
se dividem em duas vertentes distintas. A primeira consiste na utilizagado da
composicao estequiométrica de LS2 como vidro modelo para estudos de
mecanismos de nucleacao e crescimento de cristais nos vidros de silicatos, como
em Fokin et.al. [65], que utilizaram o ajuste dos dados experimentais de
nucleagao deste sistema a teoria classica de nucleagao (CNT) para analisar a
dependéncia da temperatura na barreira termodindmica para a formacgao do
nucleo critico W*(T).

A segunda utilizacdo esta na possibilidade de adicionar outros
componentes a composi¢cao estequiométrica, com o intuito de conferir melhores
propriedades finais (sistema ndo estequiométrico) de acordo com a sua
aplicacao [57]. Como pode ser visto em Soares et.al. [61] no qual desenvolveram

uma nova vitroceramica para uso na odontologia, buscando materiais para
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serem utilizados em restauracdo dentaria com boa usinabilidade, tenacidade a
fratura e biocompatibilidade. A composicdo do vidro precursor foi desenhada
para que, durante o tratamento térmico, fossem produzidos cristais LS que
apresentam elevada usinabilidade.

Como introduzido no tépico 2.2.2, o desenvolvimento de vitroceramicas
com microestrutura controlada é possivel através do processo de cristalizagao,
no qual se pode obter as propriedades apropriadas para cada aplicagdo. Na
fabricacado dos vidros de dissilicato de litio, os componentes do sistema podem
ser classificados em trés diferentes grupos, sendo eles: os agentes de nucleagao
que incluem o TiO2, ZrO2 e P20s5, os modificadores de rede geralmente
compostos pelo Na20 e K20, e os componentes intermediarios que consistem
de Al203, B203, ZnO, CaO, MgO e BaO [66]. A Tabela 2-2 resume as principais

fungdes dos agentes de nucleagdo comumente utilizados no sistema LS2.

Tabela 2-2: Fungdes dos principais agentes de nucleagéo do sistema LS2.
OXIDO Fungio

Promove a cristalizagdo volumétrica, aumenta
a taxa de nucleagao da fase LS2 e induz a

separagéo de fase amorfa [67]. Quantidades
P20s acima de 1%mol ocasiona uma diminuicdo no
tamanho do cristal, alterando a morfologia de

cristais alongados para esféricos [68]

Estimula a separagao de fase liquida durante
o tratamento térmico da vitroceramica devido a
sua alta intensidade de campo iénico. Pode se
TiO, precipitar em 6xido de titdnio ou compostos
que contem titanio atuando como nucleos para
o desenvolvimento das principais fases

cristalinas [69].

Facilita a precipitagdo das principais fases
(LS2 e LS), eleva a polimerizagédo da rede de
silicatos e estimula a separacdo de fases
amorfas alterando a rota de cristalizagao
formando o LS intermediério antes do cristal de

LS2 [67].

ZI'Oz

As vitroceramicas transparentes ou translucidas de dissilicato de litio se

destacam na odontologia [70], em materiais para displays de dispositivos
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eletrénicos [71] e protegao balistica [72] devido a sua elevada resisténcia
mecanica e tenacidade a fratura, conferidas pelas fases cristalinas de dissilicato
de litio. Além disso, estes materiais sao valorizados pela facilidade de fabricacéo,
baixa densidade e custo reduzido. No entanto, muitas pesquisas tém sido
dedicadas a melhoria das propriedades mecanicas deste sistema seja através
da modificagdo da composi¢do quimica [73], ou ajustes do processo de
cristalizagdo [74] com a condigdo de manter a transparéncia e otimizar o seu
processo de obtencio.

Luo et. al. [73] investigou a relagédo existente entre a adicdo de alcalinos
terrosos MO (M = Mg, Ca e Ba) com a estrutura da rede vitrea, o processo de
cristalizagdo e a resisténcia a flexdo de vitroceramicas de silicato de litio no
sistema Li20-K20-Al203-Y203-La203-SiO2. Os alcalinos terrosos s&o
modificadores da rede vitrea e interferem diretamente no processo de
cristalizagao. Foi verificado que o MgO dificilmente afeta a nucleagao do fosfato
de litio e a cristalizacdo da fase cristalina do dissilicato de litio, ja o CaO ou o
BaO prejudica a formacdo do fosfato de litio na fase de nucleacdo, e
consequentemente dificulta a precipitagao das fases cristalinas de dissilicato de
litio e metassilicato de litio.

Ja Zhang et.al. [74] avaliou o efeito do tratamento térmico das vitroceramicas
do sistema SiO2—Li20—-K20-Al203—-ZrO2 na sua microestrutura e propriedades.
Os tratamentos foram realizados em trés estagios, sendo os dois primeiros
direcionados a cristalizagédo e o ultimo com a intengcdo de reduzir a tenséo
residual da amostra gerada pela formagéo dos cristais. No primeiro tratamento
em 650 °C, o LS foi a principal fase cristalina formada em todas as amostras com
uma alteragao dimensional nos cristais relacionada ao prolongamento do tempo
de aquecimento de 3 h para 72 h. O segundo tratamento ocorreu em 830 °C por
3 h, no qual todos os cristais de LS foram decompostos para a formagao dos
cristais de LS2, que se formaram com uma mudanca dimensional oposta a da
fase LS, favorecendo a translucidez. Para todas as condicbes avaliadas, o
tratamento de 48 h durante o primeiro estagio foi 0 que apresentou os melhores
resultados, com resisténcia a flexdo de 581 + 25 MPa e transmitancia maior que
29% a 650 nm.
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Entre as diferentes composigcbes do sistema LS2 previamente reportadas, a
vitroceramica padréo (M2) utilizada neste trabalho foi desenvolvida por Soares
et.al. [60]. Essa apresenta elevada fragc&o cristalizada (78%), boa resisténcia
mecanica a flexao (350 + 40 MPa — ball-on-3-balls), nanodureza de 8,7 £ 0,1
GPa, elevado moédulo elastico 138 £ 3 GPa e transmiténcia de 80 % no espectro
do visivel para uma amostra de 1,2 mm de espessura. Além disso, apresenta
alto teor de litio podendo ser reforcada quimicamente a partir do processo de
troca idnica. No entanto, o tempo de nucleagdo necessario para sua obtencéo é
de 72 horas, o que eleva os custos com o seu processamento. A fim de reduzir
este periodo, mantendo suas boas propriedades mecanicas e oticas, foi
estudado a influéncia da concentragdo dos agentes de nucleagéo (P20s3, TiO2 e
ZrO2) na obtengao de vitroceramicas transparentes com alta fragao cristalizada.
As composicdes G6, G7 e G8 apresentam xP20s, yTiO2, zZrOz2 (x+y+z) = 6%,
7% e 8%mol, respectivamente. A relagédo Si:Li foi mantida constante com o valor
de aproximadamente 1.3. Estas novas composicdes foram avaliadas
previamente utilizando o software Sciglass® no qual possibilitou a obtengéo das
propriedades do vidro tais como indice de refracdo, CTE, mddulo de elasticidade
e densidade e etc.

Neste contexto, este capitulo tem como objetivo o desenvolvimento de
vitroceramicas transparentes e translucidas do sistema LS2. Para isso, foram
avaliadas a adigao de agentes de nucleagao (P20s5, TiO2 e ZrO2) e tempos de
nucleacao na obtencao de vitroceramicas transparentes de silicato de litio com

elevada transparéncia ao visivel e alta fragao cristalizada.

2.3 Materiais e Métodos

Na Figura 2-4 pode se observar o fluxograma com as principais atividades
realizadas no desenvolvimento deste trabalho.
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Obtencéo das Vitroceramicas Transparentes LS2

Mistura, fusdo e Determinacéo das Curvade Defini¢édo dos
recozimento dos Temperaturas Nucleagéo Tratamentos
vidros precursores Caracteristicas Qualitativa Térmicos de
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Caracterizacédo das Vitroceramicas Transparentes LS2
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Microestrutural Optica Mecanica
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Residual — XRD, Andlise de Cor - Espectroscopia UV-Vis Nanodureza Berkovich -NHT;
Rietveld e FTIR;
Morfologia dos Cristais —
MEV;
Densidade — Método de
Arquimedes;

Figura 2-4: Fluxograma do procedimento experimental realizado no capitulo 1.

2.3.1 Preparacao dos Vidros Precursores

Os vidros precursores foram produzidos via fusdao no Laboratério de
Materiais Vitreos (LaMaV - UFSCar). Os reagentes utilizados possuem grau
analitico e estdo detalhados na

Tabela 2-3.

Tabela 2-3: Reagentes utilizados na preparagao dos vidros deste estudo.

Reagente Marca Pureza
SiO2 Vitrovita 99.9%
Li2CO3 Sigma-Aldrich 99%
(NH4)2HPO4 Sigma-Aldrich 98%
TiO2 Sigma-Aldrich 99%
CaCoOs Sigma-Aldrich 99%
ZrO2 Sigma-Aldrich 99.7%
ZnO Sigma-Aldrich 99%
SrCOs Sigma-Aldrich 99.9%
Al203 Sigma-Aldrich 99.9%

Na2COs3 Sigma-Aldrich 99.5%
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Os reagentes foram previamente secos em estufa durante um periodo de
24h a 120 °C, e posteriormente pesados de acordo com as propor¢des da Tabela
2-4 a fim de obter 130 g de vidro. Em seguida, os pds foram homogeneizados a
seco com o auxilio do equipamento Speed Mixer Flaktek usando um protocolo
com 10 ciclos de 1 minuto com velocidade de 1000 rpm. Uma segunda etapa de

mistura foi realizada usando misturador Turbula T10B durante 1 h a 250 rpm.

Tabela 2-4: Composigao Quimica (%mol) dos vidros precursores desenvolvidos
na etapa 1.

%mol M2 G6 G7 G8
SiO2 52,6 52,15 51,7 51,25
Li2O 40 39,55 39,1 38,65
P20s 2,5 2,8 3,1 3,4
TiO2 2,3 2,6 2,9 3,2
CaOo 1,4 1,4 1,4 1,4
ZrO2 0,4 0,7 1,0 1,3
ZnO 0,4 0,4 0,4 0,4
SrO 0,2 0,2 0,2 0,2
Al203; 0,2 0,2 0,2 0,2
Si/Li 1,3 1,3 1,3 1,3
p [g/cm?3] ** 2,420 2,441 2,459 2,502
Tq[°C]* 447 456 465 475
n* 1,568 1,571 1,575 1,578
E [GPa] * 81 81,2 81,5 81,7
CTE [107 K 126 125 123 122
a 55°C]*
v * 0,234 0,233 0,229 0,227

*Valores obtidos através do software Sciglass® - Modelo Priven-2000
** Densidade obtida via Arquimedes.

A mistura dos reagentes foi calcinada a 800 °C durante 4 horas para a
decomposicao dos carbonatos e eliminagao do COz2, e em seguida foi fundida m
forno elétrico (Deltech Inc., DT-33-RS-812C, Denver, Colorado, USA) usando
cadinho de platina (Pt) a 1350 °C por 4 horas. Para garantir a homogeneidade
dos vidros precursores, o liquido foi vertido em superficie de ago, fragmentado

(splat-cooling) e refundido por trés vezes consecutivas.
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Finalmente, o vidro foi conformado em cilindros de 14 mm de didmetro x
35 mm de comprimento usando molde de grafite, sendo recozidos em forno
mufla em temperaturas de aproximadamente 30 °C abaixo da temperatura de
transicao vitrea. O tempo de recozimento foi definido a partir da observagao dos
padrdes de luz polarizada em um tensiscope (Essilor, TEN 701) sendo o tempo

maximo de 4 horas.

2.3.2 Preparacao das Vitroceramicas

Para preparacao das vitroceramicas, os cilindros conformados na etapa
anterior foram cortados em discos de aproximadamente @14 mm x 1,8 mm
utilizando uma maquina de corte da marca Buehler (modelo Isomet Low Speed
Saw) e disco diamantado com lubrificagdo continua em agua. Em seguida, estes
foram submetidos aos tratamentos térmicos de nucleacdo e crescimento de
cristais detalhados na se¢do 2.4.1 e 2.4.2.

Apos os tratamentos térmicos, as superficies dos discos foram
desbastadas utilizando politriz automatica (Struers LaboPol-30) e lixas em disco
de carbeto de silicio (150, 220, 320, 400, 600 e 1200). Posteriormente, foi
realizada uma etapa de polimento com suspenséao de cerio contendo particulas
de 2-2,5 um, finalizada com suspensdo de diamante com tamanho médio de
particulas de 0,5 ym. Essas amostras foram utilizadas para analises Opticas,
FTIR e testes de resisténcia mecanica.

As amostras em po6 foram preparadas a partir das vitroceramicas em
disco, as quais foram cominuidas com auxilio de um almofariz e pistilo de agata.
O po resultante foi entdo peneirado em malhas de 30 e 45 ym de abertura,
conforme a analise a ser realizada.

A vitroceramica padréo (M2) utilizada neste trabalho foi desenvolvida por
Soares et.al. [60] e apresenta elevada fragao cristalizada (78%), boa resisténcia
mecanica a flexao (350 + 40 MPa — ball-on-3-balls), nanodureza de 8,7 £ 0,1
GPa, elevado médulo elastico 138 + 3 GPa e transmitancia de 80 % no espectro
do visivel para uma amostra de 1,2 mm de espessura. Além disso, apresenta
alto teor de litio podendo ser reforcada quimicamente a partir do processo de

troca ibnica. No entanto, o tempo de nucleagao necessario para sua obtencgao é
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de 72 horas, o que eleva os custos com o seu processamento. A fim de reduzir
este periodo, mantendo suas boas propriedades mecanicas e 6ticas, foi avaliado
a influéncia da concentragdo dos agentes de nucleagéo (P20s3, TiO2 e ZrOz2) na
obtencdo de vitroceramicas transparentes com alta fragdo cristalizada. As
composi¢des G6, G7 e G8 apresentam xP20s, yTiO2, zZrO2 (x+y+z) = 6%, 7% e
8%mol, respectivamente. A relagao Si:Li foi mantida constante com o valor de
aproximadamente 1.3. Estas novas composicées foram avaliadas previamente
utilizando o software Sciglass® no qual possibilitou a obtengao das propriedades
do vidro tais como indice de refragdao, CTE, modulo de elasticidade e densidade

e etc.

2.3.3 Caracterizagao Microestrutural
2.3.3.1 Calorimetria Exploratéria Diferencial (DSC)

As temperaturas caracteristicas dos vidros, como a temperatura de
transicao vitrea (Tg), a temperatura de cristalizagao (Tc) e a temperatura liquidus
(Tv), foram determinadas por meio da calorimetria exploratéria diferencial (DSC).
As curvas de DSC foram obtidas utilizando o equipamento Netzsch, modelo DSC
404, com uma taxa de aquecimento de 20°C/min e uma temperatura maxima de
1000°C. Esta técnica é amplamente utilizada no estudo da cinética de vidros
devido a sua alta sensibilidade para detectar desde pequenas até grandes
flutuagdes de energia, causadas por transigdes de fase e mudancgas estruturais
no vidro durante processos de aquecimento, resfriamento, recozimento e/ou
pressurizagao [37].

A obtencdo de vitroceramicas transparentes requer a formagao de um
numero elevado de nucleos durante o processo de nucleagao, visando impedir
0 crescimento excessivo dos cristais na etapa subsequente. Para isso, a
temperatura de nucleacdo maxima foi estimada para todas as composi¢cdes em
estudo, com base na curva de nucleagdo qualitativa utilizando o método nao-
isotérmico de Marotta et al. [75][76].

Este método foi desenvolvido para o estudo da cinética de cristalizagao
de sistemas formadores de vidro, com base nas informagdes obtidas por
experimentos de DTA/DSC. Ele considera que a formagdo de um nimero maior
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de nucleos em uma determinada temperatura de nucleagao resulta em uma
cinética de cristalizagdo mais rapida, deslocando o pico de cristalizagao (T¢) para
temperaturas mais baixas. Como a temperatura de cristalizagdo (Tc) €
proporcional a densidade de nucleos, a temperatura de maxima taxa de
nucleagao (Twmax) pode ser determinada a partir do gréafico de 1/T¢ versus Tn.
Amostras em bulk foram tratadas em diferentes temperaturas de
nucleacgao Tn (Tg-30 °C, Tg-20 °C, Tg-10 °C, Tg, Tg+10 °C, Tg+20 °C) durante 6 h

e posteriormente avaliadas por DSC a uma taxa de 20°C/min.

2.3.3.2 Difragao de Raios X (DRX)

A difracdo de raios X é uma técnica de caracterizagdo nao destrutiva
utilizada na identificagdo e quantificacdo de fases cristalinas. A equagao
fundamental que descreve as interacdes de raios X com a estrutura periddica da
rede de cristais foi estabelecida por W.L. Bragg em 1913. A equacéao de Bragg
(Equacéao 1) descreve a condi¢ao para que ocorra interferéncia construtiva dos
raios X quando estes atravessam um material cristalino, isto é necessario para

a observacéo das intensidades no difratograma.

nd =2dsin8 (1)

Onde n é a ordem de difracdo, A € comprimento de onda da radiacao
incidente, d é o parametro de rede da estrutura cristalina e 8 € o angulo de Bragg,
no qual ocorre a difracao construtiva. Desse modo, a posi¢ao de cada reflexao
no difratograma de raio X é determinada pela distancia entre os planos na
estrutura cristalina.

Esta técnica foi aplicada na caracterizagao das vitroceramicas a fim de
identificar a fragdo cristalizada e as fases cristalinas formadas durante os
tratamentos térmicos de cristalizacdo, bem como na influéncia do processo de
troca ibnica na microestrutura destes materiais. Os difratrogramas foram obtidos
no difratdmetro Ultima IV, Rigaku, disponivel no Laboratério de Materiais Vitreos

(LaMaV/UFSCar), a temperatura ambiente, no intervalo angular de 10 a 90° em
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modo step scan com um passo de 0,02°, tempo de contagem de 1s, radiagcao de
cobre Kq e fonte de 40mA/20Kv.

As fases cristalinas presente nas vitroceramicas foram identificadas com
o auxilio do software X'Pert HighScore Plus e da base de dados cristalograficos

do sistema JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction Standards).

2.3.3.3 Determinacao da fragao cristalizada via difracao de raios X

O método de Rietveld, desenvolvido por Hugo Rietveld em 1969, permite
quantificar as fases cristalinas presentes em materiais por meio de medidas de
raios X. Esse método calcula o difratograma experimental com base em modelos
de estruturas cristalinas (.CIF), dos quais se obtém os parametros de rede,
tamanhos de cristalitos e fatores de escala das fases analisadas. O fator de
escala esta diretamente relacionado a quantidade de determinada fase presente
na amostra [77]. No entanto, esse método tende a superestimar as fases
cristalinas, pois ndo considera em seus calculos a presenca de fases néao
cristalinas ou de vidro residual.

Para superar esta limitagdo, métodos foram desenvolvidos utilizando um
material altamente cristalino como referéncia, que pode ser empregado como
padrao externo ou como padréao interno (misturado a amostra em po). O método
G-Factor foi descrito pela primeira vez por O'Connor e Raven em 1988 e aplicado
com sucesso ha determinacdo das fases cristalinas presentes em materiais
cimenticios, independentemente da presenca de fases amorfas ou
desconhecidas na composi¢cao. Esse método utiliza um padrao externo 100%
cristalino ou que possui uma fragao cristalina conhecida, e o fator G é calculado

através da Equacao 2

2 %
G = Sspstus (2)

Onde ps, Vs e Ss sdo a densidade, volume da célula unitaria e o fator de
escala de Rietveld obtidos a partir do refinamento do padrédo externo. O
coeficiente de absor¢ao de massa (MAC - ) é calculado a partir da concentragao
e do MAC dos elementos quimicos presentes no padrao. Utilizando o valor obtido
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para o fator G, a fragdo em massa das fases cristalinas j pode ser calculada

através da Equacéo 3.

¢ = le/}zﬂéAMPLE (3)

Onde o psamwpLe € 0 MAC da amostra, calculado através da concentragao
e do MAC de cada componente quimico presente na sua composi¢cao. A
quantidade, tamanho de cristalito e os parametros de rede das fases cristalinas
presentes nas vitroceramicas foram determinadas através do Refinamento
Rietveld pelo método G-Factor com a utilizacdo do software TOPAS v4.2 (Bruker
AXS). Os difratogramas foram obtidos no departamento de Mineralogia na
Friedrich-Alexander-Universitat Erlangen-Nurnberg usando o equipamento D8
Pulver (Bruker, Alemanha). As medidas foram realizadas em duplicatas no
intervalo de 10 a 90°, passo de 0,011° e tempo de contagem de 0.4 s, radiagao
de cobre Ka e fonte de 40mA e 40Kv.

As fases cristalinas foram identificadas com o auxilio do software EVA
Diffac Plus v12 (Bruker AXS, Karlsruche, Alemanha) e em seguida os CIFs
referentes as estruturas do dissilicato de litio ICSD# 280481, metassilicato de
litio ICSD# 100402 e fosfato de litio ICSD# 34221 foram utilizados no refinamento
um modelo de background chebychev second order. O padrao externo utilizado
foi o quartzito e o valor do MAC dos elementos foi obtido pela International Tables

for Crystallography.

2.3.4 Espectroscopia UV-Vis

A espectroscopia de UV-Vis foi utilizada para a avaliagao da transparéncia
no visivel das vitroceramicas em estudo. Quando as ondas eletromagnéticas do
espectro visivel atravessam a amostra, esta interage com os elétrons do
material, podendo ser absorvida, transmitida ou refratada. A transmitancia, ou
seja, a luz que atravessa a amostra, € usualmente expressa em termos de uma

fracdo de 1 ou como uma porcentagem, definida pela seguinte Equacgao 4.
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%T = li* 100 (4)
0

Os espectros de transmissao foram obtidos em triplicata na faixa de 300—
800 nm, com velocidade de escaneamento de 120 nm/min e intervalo de medida
de 0,5 nm. As medidas foram realizadas utilizado o espectrofotometro Perkin
Elmer, modelo Lambda 20, localizado no Laboratério de Materiais Vitreos
(LaMaV) na Universidade Federal de S&o Carlos (UFSCar) com amostras
polidas em formato de discos com espessura de aproximadamente 1,2 mm e

preparadas de acordo com a sec¢ao 2.3.1.

2.3.5 Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV)

A microscopia eletrobnica de varredura foi utilizada para avaliar a
microestrutura formada apds os tratamentos térmicos de nucleacdo e
crescimento de cristais nas vitroceramicas em estudo. As analises foram
realizadas no microscoépio Philips XL30 FEG que pertence ao Laboratério de
Caracterizacao Estrutural (LCE - UFSCar). Para isto, amostras com superficie
plana e polida foram atacadas quimicamente em HF 0,5% durante 30 s e
recobertas com uma fina camada de ouro para permitir a condugao dos elétrons

durante a obtencao das imagens.

2.3.6 Espectroscopia FT-IR

A Espectroscopia de Infravermelho por Transformada de Fourier (FTIR) é
uma técnica ndo destrutiva utilizada para obter informagdes quimicas e
estruturais dos materiais, baseada na identificacao das ligagdes quimicas por
meio da analise da absor¢cdo de radiacdo infravermelha em diferentes
comprimentos de onda. No modo de reflectancia, um feixe de radiagéo
infravermelha incide sobre a superficie da amostra, interagindo com suas
ligacdes quimicas. O espectro de comprimento de onda é gerado a partir do feixe
refletido ou transmitido, permitindo determinar qual fracdo da radiacao incidente

foi absorvida em cada comprimento de onda. O comprimento de onda no qual
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surge um pico de absorg¢ao corresponde a frequéncia de vibragdo de uma parte
especifica da molécula.

Essa técnica € sensivel as mudancas estruturais locais em vidros
silicatos, o que a torna util na interpretacdo de possiveis alteragdes nas
vitroceramicas em estudo em funcdo do tempo de nucleagdo. A analise é
realizada observando a posicéo e os deslocamentos dos picos nos espectros de
FTIR, que sao influenciadas pela natureza e tipo das ligagbes quimicas
presentes.

As medidas foram realizadas no intervalo de comprimento de onda de 400
— 4000 cm-, 10 scan, e resolugéo de 4 cm™ ! utilizando o espectdmetro Perkin
Elmer, modelo Spectrum GX FT-IR localizado no Laboratério de Materiais
Vitreos (LaMaV) na Universidade Federal de Sdo Carlos (UFSCar). Foram
utilizadas amostras em discos com espessura de aproximadamente 1,2 mm e

preparadas conforme sec¢ao 2.3.1.

2.3.7 Dureza e Modulo Elastico

A influéncia da adi¢ado dos agentes de nucleagéo e do tempo de nucleagao
nas propriedades mecanicas das vitroceramicas em estudo foram avaliados por
meio de ensaios de microdureza Vickers (HV), nanodureza (Hit) e mddulo
elastico (E), utilizando a técnica de indentacdo instrumentada conforme o
meétodo proposto por Oliver e Pharr [63].

Neste ensaio, uma carga P é aplicada sob a superficie do material com
uma taxa de carregamento especifica até alcancar a carga maxima (Pmax). Essa
carga € mantida constante por alguns segundos e em seguida é retirada durante

o processo de descarregamento. A Figura 2-5 ilustra este processo através da
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curva da carga (P) em funcéo da profundidade de penetragcédo do indentador (h)

apos o ciclo completo de carga-descarga [78].

'y
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Figura 2-5: Curva da carga aplicada em fungdo da profundidade de penetracao
(curva carga-descarga), onde Pmax € a carga maxima aplicada, hmax € a
profundidade maxima de indentacdo, hc € a profundidade de contato entre a
superficie da amostra e o penetrador, hp € a profundidade final devido a
deformagéao plastica deixada pelo indentador na amostra. Adaptado de Oliver e
Pharr [78].

As medidas de microdureza Vickers, nanodureza Berkovich e mddulo
elastico foram realizadas com o auxilio de um medidor de indentacéo
instrumentado Micro Combi MCT?® Anton-Paar, localizado no Laboratério de
Materiais Vitreos (LaMaV/UFSCar). No método Oliver e Pharr, a area da
impressao deixada pelo indentador na superficie da amostra apés a aplicagao
da carga é uma fungao da profundidade da indentagao (h), sendo obtida através
da calibragao prévia dos indentadores Vickers e Berkovich usando um padrao
de silica vitrea. As curvas de calibragcéo estao disponiveis no Apéndice 1.

Para a microdureza Vickers, foram realizadas 12 indentagdes com carga

maxima de 2 N, tempo de indentagcdo de 10 segundos e taxa de carregamento
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de acordo com a norma ASTM C1327-15. Os valores da microdureza Vickers
(HV) foram obtidos por meio da Equacgéo 5:

_ Fmax
Hir = 24.5h2 ®)

Onde Fmax corresponde a carga maxima exercida pelo indentador e hc a
profundidade de contato.

Para as medidas de nanoindentagao (Hit) foram realizadas no minimo 12
indentagdes com o indentador do tipo Berkovich, carga maxima de 200 mN, no
modo dindmico QCSM (Quasi Continuous Stiffness Measurements) usando 6
pontos de medida durante o carregamento e frequéncia de 10 Hz. O mddulo
elastico (Eir) foi determinado usando a Equacéo 6, a partir do modulo elastico
reduzido (Er) e do coeficiente de Poisson das amostras (v), medidos com o
equipamento Olympus 5077PR Square Wave Pulser / Receiver Pulse Eco. Os
valores do coeficiente de Poisson das composicbes em estudo estdo
apresentados no Apéndice 1.

Eyr = E*(1—v?) (6)

Onde E* é o médulo de deformacgao plana obtido através da Equagao 7,

Eré o mddulo elastico reduzido obtido pela Equacédo 8, e v € o coeficiente de

Poisson da amostra.

. 1
i
Ey E;
Vr = S

E, = 8
2+ 5 - Jag )

Na Equacdo 7 tem-se: Ei e vi como o mddulo elastico (1141 GPa —
diamante) e o coeficiente de Poisson do indentador (0,07), respectivamente. Ja
na Equacgao 8, o S é arigidez de contato ou a tangente da curva de descarga, 3
€ o fator geométrico que depende do formato da ponta do indentador e Ap é a
area de contato obtida através da calibragado do indentador.
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2.4 Resultados e discussoes
2.4.1 Caracterizagao dos vidros precursores LS2

Os vidros em estudo obtidos a partir da fusdo, conformados e recozidos
estdo apresentados na Figura 2-6. E possivel observar que todas as
composi¢cbes em estudo formaram vidro e nao cristalizaram durante o

resfriamento.

Figura 2-6: Novas composigdes preparadas a partir da composigao padrao
M2- a) G6, b) G7 e c) G8.

2.4.2 Definigao da temperatura maxima de nucleagao das vitroceramicas

Apos o recozimento, os cilindros foram cortados em discos e macerados
com o auxilio de almofariz e pistilo de agata para obtencao dos pés (~45um). A
partir das amostras em pé (~25mg), foram realizados os ensaios de DSC, cujas
curvas estdo apresentadas na Figura 2-7. As temperaturas de transicéo vitrea
(Tg), inicio (onset) de cristalizagdo (Tx), pico de cristalizagdo (Tr) e a liquidus
(Tv), estdo detalhadas na Figura 2-7.

O primeiro evento endotérmico corresponde a temperatura de transi¢cao
vitrea (Tg) que se desloca para temperaturas mais altas com o aumento da
concentragdo dos agentes de nucleacdo (P20s5, TiO2 e ZrO2). A Tg esta
diretamente relacionada ao grau de conectividade da rede, que é ampliado pelo
aumento do teor de zircdnia em fungao da formagao de ligagdes Si-O-Zr [31].
Além disso, o aumento na concentragao de P20s favorece a separacgéao de fases,

devido a alta intensidade de campo do ion P%*, que atrai os ions Li*. Isso resulta
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na formacao de regides ricas em LisPOs4, com uma estrutura desordenada, e
aumenta a conectividade da rede nas areas adjacentes [79].

Os picos exotérmicos correspondem a cristalizacdo do vidro precursor
onde é possivel verificar a formacgao de diferentes fases. Na Figura 2-7, nota-se
que os picos do vidro M2, originalmente em 584°C e 597°C, se sobrepde em um
unico evento a medida que a composic¢ao é alterada. A presenca de um pico
duplo também foi reportada nos resultados de Lubauer et. al. [33] ao estudarem
vitroceramicas odontologicas multicomponentes Suprinity® e IPS e.max®. Este
pico duplo indica a cristalizagao de duas fases separadas, possivelmente Li2SiO3
e LisPO4. No entanto, apenas a fase Li2SiOs foi detectada por DRX, enquanto
uma estrutura desordenada de LizsPO4 foi observada apenas nos espectros de
Raman. No IPS e.max ®, a fase LisPO4 é encontrada nas analises de DRX e
Raman, porém nao é distinguida através da separacao do pico de DSC. Além
disso, o pico correspondente a cristalizacdo da fase Li2Si2Os permanece em

aproximadamente 700 °C para todas as composicdes avaliadas.

Tabela 2-5: Temperaturas caracteristicas dos vidros em estudos obtidas via
DSC.
Vidros Tyg Tx Te1 Tr2 Tez Tea Tes  Ti1 Tz T3
°’C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C]
M2 455 560 584 597 700 767 - 858 915 974
[19]
G6 458 560 582 607 700 868 804 894 975 -
G7 461 561 585 596 705 767 867 887 968 -
G8 471 561 585 - 702 844 - 895 965 -
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Figura 2-7: Curvas de DSC para os vidros em estudo realizadas com taxa de
aquecimento de 20 °C/min e temperatura maxima de 1000°C.

Para a obtencdo de vitroceramicas transparentes, € necessario a
formacgao de um numero maximo de nucleos durante o tratamento de nucleagao,
enquanto o crescimento dos cristais deve ser suprimido. Para isso, foram obtidas
as curvas qualitativas de nucleagao, conforme descrito na secao 2.3.3., para as
composi¢oes em estudo (Figura 2-8).
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Figura 2-8: Curvas de Nucleacao Qualitativa dos vidros em estudo obtidas pelo
método Marotta et al. [75]. (a) G6, (b) G7, (c) G8 e (d) Curvas de DSC apds
tratamento térmico em diferentes temperaturas durante 6 horas — G8.

As composicdes G6 e G7 apresentaram temperatura de maxima
nucleacao 20°C acima de suas respectivas temperaturas de transi¢ao vitrea Tyg.
Segundo [80], sistemas com temperaturas de nucleacdo (Tn) superior a Tg
tendem a exibir, em escalas de tempo/tamanho de amostra em laboratério,
nucleagao interna ou de volume. A adi¢do de agentes de nucleagdo aumenta a
taxa de nucleacao interna, reduzindo a barreira cinética ou termodinamica para
a formacgao dos cristais [43]. No entanto, para a composicao G8, que possui uma
maior concentragdo desses agentes, a temperatura de maxima nucleagéo é igual
a Tg. Esse comportamento ocorre possivelmente devido ao deslocamento da
curva de crescimento para temperaturas mais baixas, o que ocasiona uma
sobreposicao das curvas de nucleacgao e crescimento [81], além da formacéao de
fases fora do equilibrio, caracteristica de sistemas ndo-estequiométricos (Figura

2-8 -d)) [82].
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2.41 Estudo do tempo de nucleagao e evolugao das fases

Conforme Liu et.al. [83], o tratamento isotérmico em dois estagios
(nucleagao e crescimento de cristais) € amplamente utilizado na produgéo de
vitroceramicas transparentes. Esse procedimento visa aumentar o numero de
nucleos estaveis formados durante a etapa de nucleacao e evitar a formagao de
graos maiores na etapa de crescimento. Para alcangar uma alta densidade de
nucleos, sao frequentemente empregados tempos longos de nucleagao, os quais
podem nao ser viaveis em processos industriais.

Dessa forma, com o objetivo de obter vitroceramicas transparentes com
alta fracdo cristalizada e reduzir o tempo de nucleacdo empregado na
vitroceramica padrao M2 (72h), foram realizados tratamentos térmicos na
temperatura de maxima taxa de nucleac¢ao durante diferentes tempos (6h, 12h e
24h), seguidos pelo tratamento de crescimento de cristais a 680°C por 2h. A
temperatura de crescimento foi determinada com base nas curvas de DSC dos
vidros precursores e corresponde a temperatura onset de cristalizagao da fase
Li2Si2Os. A Figura 2-9 apresenta as amostras polidas apds os tratamentos

térmicos duplos.

Composicao Tempo de nucleagao (h)
12 24
M2
G6
G7

G8
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Figura 2-9: Vitroceramicas polidas, com espessura ~1,2mm, submetidas a
tratamentos térmicos com diferentes tempos de nucleacdo e crescimento a
680°C por 2 horas. O vidro corresponde ao tempo zero de tratamento.

Em relacdo ao desenvolvimento das fases cristalinas, os difratogramas
das composicdes estdo apresentados na Figura 2-10. Os difratogramas dos
vidros apresentam a formagdo de um halo amorfo na faixa de 15° < 26 < 35°
caracteristico de silicatos vitreos, sem a presenga de picos de difracdo
caracteristicos. Ja para as vitroceramicas com diferentes tempos de nucleacéo,
os resultados de DRX indicaram que houve a formacéao das fases cristalinas de
dissilicato de litio (Li2Si2Os) (ICSD# 280481), metassilicato de litio (Li2SiO3)
(ICSD# 100402) e fosfato de litio (LisPOa4) (ICSD# 34221) para todas as
composi¢oes avaliadas. Resultados semelhantes foram abordados por Lubauer
et. al. [84] para vitroceramicas multicomponentes do sistema SiO2-Li20O-P20s-
ZrO2 usadas em aplicag6es dentarias.

Esses resultados mostraram que ndo houve variagao nas fases cristalinas
formadas com a alteracdo do tempo de nucleacédo nas composicdes estudadas.
As reflexdes correspondentes as fases LS2 e LS estdo bem definidas e foram
caracterizadas quantitativamente através do Refinamento Rietveld (Figura 2-11).
No entanto, a fase fosfato de litio apresentou poucas reflexdes e picos largos,
caracteristicos da presenca de cristais nanométricos, impossibilitando a sua
analise quantitativa. Os valores desta fase foram estimados com base em
calculos estequiométricos, assumindo que todo o P20s cristalizou como fosfato
de litio.

A evolugao da cristalizagao de vitroceramicas do sistema de dissilicato de
litio contendo P20s5 como agente de nucleagéao foi estudada por diversos autores
[85][86][84][87][88]. Como exemplo, Igbal et.al. [87] avaliaram a influéncia de 1,
2 e 5 mol% de P20s5 na cristalizagao volumétrica de vidros do sistema LS2. Os
resultados de 3'P MAS-NMR indicaram a presenca de ortofosfato de litio amorfo,
associado a unidades de pirofosfato e metafosfato amorfas em todas as
composigdes estudadas. Nao houve indicativos de LizPOs cristalino nos vidros
com 1 e 2 mol% de P20s, no entanto, no vidro com maior teor de fésforo, foram

identificados nanocristais de LisPO4 por meio de DRX e NMR. A presenca de
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nanocristais de LisPO4 é comum em sistemas ndo estequiométricos de LS2 que
utilizam P20s como agente nucleante, porém, ha um debate na literatura sobre o
papel desse componente no processo de nucleagdo. Alguns pesquisadores
sugerem que os cristais de LisPO4 se formam como uma fase primaria, atuando
como sitios de nucleagao heterogénea da fase LS [87]. Por outro lado, outros
autores propdem que agregados de LisPO4 amorfos induzem a nucleacéo de
Li2SiOs na interface de alta energia entre o fosfato amorfo e a matriz vitrea
[86][89]. Além disso, a formacgado de metassilicato de litio, antes da cristalizagao
do LisPOs4, € vista como uma evidéncia que apoia essa hipdtese, conforme

sugerido por Holland e Beall [40].
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Figura 2-10: Difratogramas das vitroceramicas em estudo tratadas em diferentes
tempos de nucleagao e posterior tratamento de crescimento em 680°C por 2
horas. (a) G6, (b) G7 e (c) G8.
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Como nao foram identificadas mudancas nas fases formadas com a
variacao do tempo de nucleagdo em nenhuma das composi¢cdes estudadas,
analises de Rietveld foram realizadas para avaliar a influéncia do tempo de
nucleagao na evolugao da microestrutura das vitroceramicas em estudo (

Figura 2-11). De acordo com a Figura 2-11 a), a fragao cristalizada nao
apresentou variagdo significativa com o tempo de nucleagéo, alcangando o seu
valor maximo ja nos menores tempos avaliados. Esse comportamento é
altamente favoravel para o desenvolvimento de vitroceramicas transparentes
com alta fragcdo cristalizada, permitindo a sua obtencdo em tempos de
cristalizagao reduzidos.

Para uma mesma composi¢cao, verifica-se que a elevacdo da
concentragdo de agentes de nucleagdo esta associada a redugao da fragéo
cristalizada. Embora o TiO2 e ZrO2 sejam comumente empregados em sistemas
vitreos Oxidos para promover a nucleagao interna das fases cristalinas, muitas
vezes, dependendo da concentragédo desses agentes e da composi¢cao quimica
do vidro precursor, esses podem ter um efeito negativo sobre o crescimento dos
cristais. Isso ocorre devido ao acumulo destes componentes na frente de
cristalizacao, dificultando o processo de difusdo ou diminuindo o valor da energia
interfacial cristal-liquido (oc) [44][90][91]. A diminuigdo do crescimento dos
cristais € vantajosa na produgdo de vitroceramicas transparentes, pois o
aumento do tamanho dos cristais provoca maior espalhamento da luz visivel,

comprometendo a transparéncia do material.
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Figura 2-11: Resultados do refinamento Rietveld nas vitroceramicas G6, G7 e
G8 apods tratamento de nucleagdo e crescimento em 680°C por 2 horas em
funcdo do tempo de nucleacédo. a) Fracéo Cristalizada (%wt), b) Concentragao
da fase LS2 (%wt), c) Concentracao da fase LP (%wt) e d) Concentracao da fase
LS (%owt).

A proporgao das fases LS2, LS e LP podem ser avaliadas através da
Figura 2-11 b) - d). A quantidade da fase LS2 formada nas composig¢des
estudadas nao apresentou variacdo em relagcado ao tempo de nucleagao avaliado.

Resultados semelhantes foram observados por Cicconi et.al. [89] no
estudo dos mecanismos de nucleacgao na vitroceramica comercial Suprinity® PC,
com uma razao Si/Li de aproximadamente 1,56. Nesse estudo, a influéncia de
diferentes tempos de nucleacdo (de 30 min a 10h) na formagdo das fases
cristalinas foi analisada em amostras tratadas em T4 (480°C). Observou-se, que
apos o tratamento de crescimento a 850°C, os picos correspondentes a fase LS2
tornaram-se evidentes em todas as amostras. Além disso, ocorreu uma redugcao
nos picos da fase LS com o aumento do tempo de nucleagdo. Outro ponto
importante € que a amostra cristalizada sem nucleagao prévia apresentou uma
quantidade minima de LS2, destacando o papel crucial da nucleagdo na
estabilizacao dessa fase.

Além disso, foi observado o aumento da formacdo de LisPO4 com o
aumento do teor de P20s5 na composi¢cdao do vidro precursor, enquanto a
presencga da fase LS diminuiu com esse incremento. Na composicao G7, a fase
LS apresenta uma concentracdo mais alta nas amostras tratadas por 6 horas,

seguida por uma redugéo, conforme o tempo de nucleagdo aumenta. Lubauer
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et. al. [84] quantificaram as fases cristalizadas durante tratamentos nao-
isotérmicos e isotérmicos na vitroceramica comercial Suprinity® PC. Nos
tratamentos n&o-isotérmicos, realizados entre 700 — 740°C, a fase LisPO4 surge
nas quantificagdes de DRX, acompanhada por uma diminui¢ao na fase Li2SiOs.
Segundo os autores, ocorre a dissolugdo de SiO2 e Li2O da fase cristalina,
juntamente com o consumo de P20s5 da matriz vitrea, conforme ilustrado na

equacao abaixo.

1Li2SiOs(cristal) —dissolugao 1SiO2 + (1Li20 do cristal + 2Li20 do vidro + 1P20s5 do
vidro) — 2LisPOa4(cristal) + 1SiO2(vidro)

Segundo Soares et al. [60], a extensdo do tempo de nucleacdo foi
empregada com o objetivo de alcangar a maior fragao cristalizada possivel, bem
como a formagao de cristais nanométricos nas vitroceramicas padrao M2. As
amostras foram tratadas a 455°C por 72 horas e, em seguida, submetidas a
tratamentos de crescimento em diferentes temperaturas por 2 horas. Esse
processo resultou em diferentes fragdes cristalizadas, com a presenca das fases
LS e LS2 em todas as temperaturas analisadas. A fase LP foi detectada apenas
nas amostras tratadas a 700°C por 2 horas. Ao comparar estes resultados com
os obtidos através das novas composicdes, pode-se perceber que a fase LizPOg4
€ estabilizada em temperaturas mais baixas com o aumento da concentragao de
P20s5 no vidro precursor, independente dos tempos de nucleagéo avaliados.

No geral, a vitroceramica padrao M2 apresentou 52 + 3% Li2Si20s, 26 +
2% Li2SiO3 e 22 £ 6% de vidro residual, ja a composicao G8 com nucleacéo de
6h e crescimento em 680°C por 2h mostrou 56 + 0.1% Li2Si20s, 11 £ 0.1%
Li2SiOs e 14 £ 0.1% LisPO4e 19 + 0.1% de vidro residual.

Pesquisas anteriores [92] demonstraram que o aumento do teor de P20s
promove uma maior taxa de nucleagdo da fase LS2 em comparagdo com a
composi¢cao estequiomeétrica, além de reduzir o periodo de indugdo para o
crescimento dos cristais. Esse efeito pode ter contribuido para que todas as
composi¢des atingissem o numero maximo de nucleos nos tempos avaliados,

resultando em microestruturas semelhantes. Outro aspecto observado é que
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longos tempos de nucleagdo permitem a estabilizacdo da fase LS2 em
tratamentos realizados a temperaturas mais baixas.

De maneira geral, a nucleagdo em vidros € um processo que depende do
tempo e desempenha um papel fundamental na microestrutura final das
vitroceramicas. O periodo em que o vidro € mantido em temperaturas
especificas, assim com a duragdo completa do tratamento térmico séo fatores

essenciais para controlar a cristalizagao e as fases que se formam.

2.4.2 Transmitancia

Para determinar a transparéncia das composicées em fungdo do tempo de
nucleacao, foram realizadas medidas de espectroscopia UV-Vis. As curvas de
transmitancia em fungcdo do comprimento de onda estao apresentadas na

Figura 2-12. Conforme Savvova et. al. [53] € necessaria uma transmisséo optica
> 70% para o uso comercial das vitroceramicas transparentes. E possivel notar
que todas as composigdes apresentaram transmitancia acima de 80% (500nm)

independente do tempo de nucleagao estudado.
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Figura 2-12: Transmitdncia em funcdo do comprimento de onda para as
vitroceramicas com tratamento na temperatura de maxima taxa de nucleagao por
diferentes tempos e crescimento de cristal em 680°C por 2 h. a) G6, b) G7, ¢c) G8
e d) Comparagéao das curvas de todas as composi¢des em estudo.

A obtencado de vitroceramicas transparentes depende do controle da
dispersdo da luz quando esta atravessa o material, sendo diretamente
influenciada pela fracao cristalizada, tamanho e estrutura do cristal, bem como
pela diferenca entre os indices de refracdo das fases cristalinas e do vidro
residual [40]. Como visto anteriormente, ndo foram observadas variagcoes
significativas na fragao cristalizada em fungdo do tempo de nucleagéo, o que
contribui para a proximidade dos resultados de transmitancia obtidos nas
composi¢des avaliadas.

Em relagcdo ao tamanho médio de cristal, a Figura 2-13 mostra a
microestrutura das vitroceramicas G6, G7 e G8 apds tratamento de nucleagao
de 24h e crescimento de cristais em 680°C por 2 horas. Observa-se a presenca
de cristais esféricos com tamanhos médios de 30 + 5nm, 27 + 7 nme 29 + 4 nm,
respectivamente. Estes valores apresentam um elevado desvio padrao devido a
baixa definicdo nos limites dos graos nas imagens de Microscopia Eletrénica de
Varredura (MEV).
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..
Figura 2-13: Imagens de MEV da superficie das vitroceramicas quimicamente
atacada (0,5% HF por 30s). a) G6, b) G7 e c) G8.

A Figura 2-14 apresenta o tamanho médio dos cristalitos das fases LS2 e
LS em funcao do tempo de nucleacgao para as composi¢des em estudo. Observa-
se que o tamanho médio dos cristalitos da fase LS2 esta na mesma ordem de
grandeza do tamanho médio dos cristais obtido pelas imagens de MEV. O
tamanho dos cristalitos na composicdo G6 e G7 apresentaram 0 mesmo
comportamento, uma diminuigcdo em 12 horas, seguido de um aumento em 24
horas, em conformidade com resultados reportados por Lubauer et. al. [84]. Por
outro lado, a composigdo G8 mostrou uma diminui¢do do tamanho médio de
cristalito com o aumento no tempo de nucleagéo, o que corrobora com a redugao
na fracao cristalizada observada nessa composicao.

Observando o tamanho dos cristalitos da fase LS, nota-se que estes sao
menores que os da fase LS2, com um tamanho médio de 17 nm para a

composi¢cdo G7. Como pode ser visto, ha uma diferenga na ordem de grandeza
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desses cristalitos entre a composigao G7 e as composigcdes G6 e G8, atribuida
ao modelo utilizado para a obtengcédo dos valores. Para a composi¢cdo G7, o
tamanho médio dos cristalitos foi calculado por um modelo anisotrépico cubdide
triaxial desenvolvido por Ectors et. al. [93], indicado para estruturas

ortorrdbmbicas e romboédricas. Neste modelo, o tamanho do cristalito foi obtido

a partir do volume do cuboide (3/8x rx * ry xrz ) onde rx foi alinhado
paralelamente ao eixo cristalografico a, ryao eixo b e rz ao eixo c, para cada fase.

Em contraste, os valores obtidos para as composicdées G6 e G8 foram
alcangados por meio do ajuste Gauss-Lorentz na descrigdo dos picos de
difracao. A escolha do modelo foi determinada com base na qualidade do ajuste
dos picos de difragao.

Os resultados de tratamentos isotérmicos (840° C por 12 min) avaliados
por Lubauer et. al. [84] para amostras da vitroceramica Suprinity® PC pré
cristalizadas (fase LS) mostraram a formacao de cristais de LS2 com 200 nm
distribuidos homogeneamente com crescimento dimensional continuo até 4 min
de tratamento, ocorrendo uma reducédo da taxa de crescimento nos tempos
subsequentes. Os cristalitos da fase LS, por sua vez, apresentaram uma reducao
da taxa de crescimento em tempos longos de tratamento e as imagens de MEV
mostraram a presenca desta fase como cristais nanométricos (~20nm) na forma
de granulos elipsoidais com a mesma ordem de grandeza do tamanho dos
cristalitos.

A cinética de cristalizagao depende principalmente da composicdo do
vidro, da temperatura e do tempo dos tratamentos térmicos (isotérmicos e nao-
isotérmicos). Segundo Igbal et.al. [87] o aumento do teor de P20s5 em
vitroceramicas do sistema de dissilicato de litio resulta em uma diminuicao
significativa do tamanho dos cristais, aumento da sua densidade numérica, além
de reduzir a razdo de aspecto dos cristais de LS2 tornando-os mais esféricos.
Este comportamento pode ser observado nas composi¢coes estudadas neste

trabalho considerando o aumento do teor de P20s entre elas.
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Figura 2-14: Evolugéo do tamanho de cristalito das fases LS2 e LS em funcgéo
do tempo de nucleagao para as composi¢des estudadas. Os valores foram
determinados por meio do Refinamento Rietveld aplicado aos difratogramas
experimentais das vitroceramicas analisadas.

Acerca da diferenca entre os indices de refragcao dos constituintes das
vitroceramicas, os cristais de LS2 e LS apresentam indice de refracdo com
valores de 1,55 e 1,57, respectivamente [94][95]. Segundo Soares et.al. [60],
elevados teores de cristais de LisPOs4 podem levar a um componente de
espalhamento extra, uma vez que o0 seu indice de refracdo ¢é de
aproximadamente 1,59 [96], contudo este comportamento ndo foi visto nas
vitroceramicas avaliadas neste trabalho uma vez que as diferengas nos
conteudos de LisPO4 nao levaram a mudancas nos resultados de transmitancia.

Com os resultados do Refinamento Rietveld, foi possivel calcular os
valores do indice de refracédo do vidro residual em fungéo do tempo de nucleagao
para as composi¢coes em estudo. Os resultados estao resumidos na Tabela 2-6.

Tabela 2-6: Valores do indice de refragdo (n) dos vidros residuais das
vitroceramicas em estudo apds os tratamentos térmicos de nucleagdo e
crescimento de cristais.
Vidro 6h 12h 24h
Precursor
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G6 1,571 1,769 1,800 1,798
G7 1,575 1,846 1,776 1,796
G8 1,578 1,777 1,773 1,803

*Valores calculados pelo software SciGlass®

Uma estratégia geral para a obtengao de vitroceramicas transparentes foi
determinada por Liu et.al. [83] de acordo com o modelo de espalhamento de
Rayleigh-Gans. De acordo com este método, é necessario a precipitacédo de
cristais com tamanhos menores que 15 nm e diferenga do indice de refragdo (An)
menores que 0,1 para manter a transparéncia. Todavia, este modelo
superestima a atenuagao da luz devido ao espalhamento para dispersdes com
alta concentragao de particulas, como no caso das vitroceramicas avaliadas com
alta densidade de nucleos.

Neste caso, um modelo quase continuo foi desenvolvido
independentemente por Andreev [97] e Hopper [98] para descri¢ao de particulas
que produzem um grande efeito de compensacdo. As condigdes de contorno
solicitam que o tamanho das particulas seja muito menor que o comprimento de
onda da luz e que a distancia entre elas seja comparavel ao seu tamanho. De
acordo com este modelo, a alta transparéncia pode ser alcangada com tamanho
de cristal acima de 30 nm e diferenga entre os indices de refragdo (An) acima de
0,3, o que explica a obtencao de alta transmitancia com tamanho médio de cristal

de 25 nm e diferenca entre os indices de refragao de aproximadamente 0,25.

2.4.3 Espectroscopia no infravermelho por Transformada de Fourier (FT-
IR)

As modificagcbes estruturais que ocorreram nas vitroceramicas em fungao
do tempo de nucleagdo foram avaliadas por FTIR. A Figura 2-15 mostra as
curvas normalizadas de FTIR para as vitroceramicas transparentes em estudo.
De acordo com Mahmoud et. al. [99], modificacdes estruturais detectaveis ja
ocorrem a partir dos 30 minutos apds o inicio do tratamento de crescimento de
cristais (583 °C) em amostras de vitroceramicas de dissilicato de litio nucleadas

na temperatura maxima de nucleagao (458°C).
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E possivel visualizar que os espectros de FTIR exibem picos bem
definidos, caracteristicos de vitroceramicas com alta fragdo cristalina. No
entanto, esses picos sao mais largos devido a presenca de cristais de tamanho
nanométrico, que sofrem maiores efeitos de superficie, resultando em uma
distribuicdo mais ampla de frequéncias vibracionais.

As bandas em 1120 cm™, 764 cm™ e em 490 cm™" presente em todas as
condi¢cdes avaliadas referem-se ao alongamento assimétrico (Si — O — Si),
alongamento simétrico (Si — O — Si) e aos modos de flexdo (O — Si — O),
respectivamente. Estes estdo relacionados a fase cristalina de dissilicato de litio
com estrutura ortorrémbico Ccc2 [99].

A banda entre 1000 cm™ a 1100 cm™' foi relacionada a vibragbes de
alongamento assimétrico de grupos P—O—P nos tetraedros PO4e corrobora com
os dados encontrados por Ariane et.al. [100] que verificou um deslocamento do
ponto maximo das bandas de alongamento dos tetraedros SiO4 e PO4 de 1022
para 1064 cm™' com o aumento da concentragdo de P20Osde 0 para 3%mol. Além
disso, a banda presente em 570 cm™' é caracteristica de materiais com alto teor
de fosfato e refere-se as vibragdes deformacionais de flexao no plano da ligacéo
O-P-0O [100][101].

As bandas em 525 cm™, 591 cm™ e 856 cm™' estdo relacionadas a
presenca da fase LS [102]. E possivel notar que a banda em 856 cm™" diminui
com o aumento do tempo de nucleagdo o que reforgca a estabilizacdo da fase
LS2 com tempos longos de nucleacéo.

Na regido espectral entre 850 e 1000 cm™ aparecem as vibragbes
relacionadas a formacado de oxigénios nao ponteantes formados pelos ions
alcalinos (Li*). Com isto, & possivel observar a presengca de bandas de
estiramento simétrico entre 950-975 cm™' e 930-950 cm™' equivalente a presenca
de ligagdes Si-O-Zr [100].
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Figura 2-15: Espectros de Infravermelho das vitrocerdmicas com diferentes
tempos de nucleagao a) G6, b) G7 e c) G8.

2.4.4 Propriedade Mecanicas das composicoes avaliadas

A dureza Vickers a nanodureza Bercovitch e o mddulo elastico das
vitroceramicas M2, G6, G7 e G8 com diferentes tempos de nucleacdo estao

apresentados na Tabela 2-7.

Tabela 2-7: Propriedades obtidas por nanoindentagdo e microdureza Vickers
das vitroceramicas em estudo em diferentes tempos de nucleagcdo com
tratamento de crescimento a 680°C durante 2 horas.

HV [GPa] Hir [GPa] Err [GPa]
M2
8,3+0,2 9,9 +0,2 136 + 2
G6
6h 8,5+ 0,2 6,9 + 0,2 117 + 1
12h 8,4 +0,2 7,0£0,3 116 + 1
24h 8,8 0,2 7,8+0,2 120 + 2
G7
6h 8,2+0,2 6,8 +0,3 117 £ 2
12h 8,2 +0,2 7,2+0,4 116 + 1
24h 8,1+0,2 8,3+0,3 116 £ 2
G8
6h 8,2 +0,2 6,3+0,2 115 + 1
12h 8,0 £0,2 6,6 £ 0,2 114 + 1
24h 9,2 +0,2 8,5+ 0,2 135+ 3

De acordo com os resultados de difracdo de raios X, refinamento Rietveld
e analises por MEV, todas as vitroceramicas em estudo apresentaram
microestruturas semelhantes o que explica os valores similares de dureza
Vickers para os tempos de nucleacao avaliados. A dureza Vickers reflete a
resposta média do material, incluindo tanto as fases cristalinas quanto o vidro
residual, ou seja, as diferencas entre a proporgcao das fases e a composig¢ao do
vidro residual ndo sao detectadas por esse método uma vez que os cristais sdo
nanométricos. Para avaliar essas pequenas variacdes, a técnica de
nanoindentagao € mais sensivel e detecta mudangas no tamanho dos cristalitos,
na distribuicdo das fases e na tensao residual. Conforme mostrado na Tabela

2-7, houve um aumento nos valores de nanodureza com o aumento do tempo de



49

nucleagao para todas as composi¢goes analisadas. As amostras nucleadas por
24 horas apresentaram os maiores valores de nanodureza, com destaque para
a composicao G8, que apresentou a maior fracdo da fase dissilicato de litio,
sendo também a que mais se assemelha a vitroceramica padrdao M2. Os
resultados obtidos por Soares et.al. [19] para a vitroceramica M2 foi 8,7 £ 0,1GPa
para a nanodureza e 138 + 3GPa para o mddulo elastico. Observa-se que o valor
do modulo elastico obtido € compativel com o determinado por Soares,
entretanto, o valor da nanodureza é maior devido a carga aplicada de 200 mN.
Em relacéo a adicao de agentes de nucleagao, pode-se afirmar que estes
promoveram o aumento da densidade de nucleos, reduzindo o tempo necessario
para a nucleagao. Além disso, para a composi¢cao G8, foi possivel alcancar
valores de dureza e modulo elastico semelhantes aos da composigdo M2,
possivelmente devido a similaridade nas propor¢cdes das fases obtidas,
principalmente a fase LS2. No entanto, as diferencas observadas nos valores do
modulo elastico das composicoes G6 e G7 estdo relacionadas a variacdo na
composi¢cado da fase vitrea residual, uma vez que o moédulo elastico depende

tanto da composigcao quimica quanto da estrutura da rede.

2.5 Conclusoes

A partir dos resultados obtidos neste capitulo pode-se concluir que:

e O aumento na concentragdo dos agentes de nucleacao permitiu a
obtencéao de vitroceramicas transparentes de dissilicato de litio com
alta fracao cristalizada e menores tempos de nucleagdo em
comparagao com a vitroceramica padrao M2.

e Considerando a mesma composi¢cdo, nao foram identificadas
grandes modificagdes microestruturais com a variagédo do tempo
de nucleagdo, uma vez que nao houve mudangas na fragcao
cristalizada e na proporgao das fases LS2, LS e LP.

e Entre as composicdes avaliadas, apesar do aumento na
concentracdo dos agentes de nucleacdo, as razdes Si/Li e
TiO2/ZrO2/P20s permaneceram constantes, o que contribuiu para

poucas mudancas na microestrutura final.
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Longos tempos de nucleagdo permitem a estabilizagdo da fase LS2
em temperaturas mais baixas.

Foi possivel obter vitroceramicas transparentes de dissilicato de
litio com alta fracdo cristalizada com tempo de nucleacdo de 6
horas, uma redugdo de 91% no tempo em comparagédo com a

vitroceramica padrao M2.
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CAPITULO 3 - TROCA IONICA EM VITROCERAMICAS

TRANSPARENTES DE SILICATO DE LITIO

3.1 Introducao

O controle das propriedades finais das vitroceramicas € realizado por
meio de ajustes composicionais e estudos detalhados do processo de
cristalizagdo, com o objetivo de obter a microestrutura desejada. Além disso,
tratamentos térmicos de témpera podem ser aplicados para melhorar as
propriedades mecanicas tanto dos vidros quanto das vitroceramicas,
aumentando a resisténcia e durabilidade desses materiais.

Amplamente utilizado nas industrias da construgao civil e automobilistica,
o vidro temperado termicamente apresenta maior resisténcia a tracao e fratura
de maneira mais segura, fragmentando-se em pedacos pequenos nao
pontiagudos. Esse processo ocorre quando o vidro € aquecido até uma
temperatura critica, geralmente acima de T4, e, em seguida, resfriado
rapidamente. A diferenca na taxa de resfriamento entre a superficie e o interior
da peca resulta em um estado final de tensdes, no qual a superficie € submetida
a compressao, equilibrada pela tensao de tracido central [103][104]. No entanto,
esse tipo de témpera apresenta limitacoes e ndo é adequada para pecas com
alta complexidade ou que exijam propriedades Opticas elevadas. Para contornar
essas restrigdes, a témpera quimica, também conhecida como troca idnica, €
uma alternativa amplamente utilizada para o tratamento de vidros.

A troca ibnica € um procedimento utilizado para aumentar a resisténcia
mecanica dos vidros. O processo consiste na imersao do material em um banho
de sal fundido que atua como fonte de ions alcalinos de maior raio e mesma
valéncia que aqueles presentes na superficie do vidro. O fortalecimento ocorre
durante o tempo de imersao, em temperaturas geralmente inferiores a Tg, quando
0s ions maiores do banho substituem os ions menores e difundem-se
gradualmente para o interior do vidro a partir da superficie. As diferencas de

tamanho entre os ions envolvidos geram uma elevada tensdo de compressao
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superficial, responsavel por um aumento significativo na resisténcia mecanica do
vidro, desde que a relaxacido dessa tensao néo ocorra [105][106].

Comparando ambas as técnicas, a témpera térmica € comumente usada
devido a sua facilidade de aplicagdo e menor custo de produg¢do. No entanto,
para vidros com espessura inferior a 2 mm e/ou com formatos complexos, essa
técnica deve ser substituida pelo reforco quimico. A témpera quimica evita
qualquer risco de deformacéo superficial e distorgdo geométrica da pega devido
ao uso de temperaturas de tratamento mais baixas, além de preservar as
propriedades opticas do vidro original. Contudo, sua principal desvantagem é o
custo mais elevado, sendo indicada para aplicagdes com alto valor agregado
[105][107][108].

O estudo da troca idnica foi inicialmente desenvolvido e amplamente
aplicado a vidros oOxidos. Entretanto, o interesse por sua aplicagcdo em
vitroceramicas foi renovado em decorréncia aos avangos tecnoldgicos e ao
desenvolvimento de dispositivos comerciais que demonstraram excelentes
propriedades mecanicas obtidas por meio desse procedimento. Nos ultimos
anos, esses materiais foram incorporados ao mercado de dispositivos
eletrébnicos mdveis, como smartphones e tablets, com intuito de aumentar a
resisténcia a fratura e reduzir o risco de danos durante o uso [71] [109] [110].

Apesar da relevancia, poucos estudos tém investigado os efeitos da
aplicagdo desse processo em vitroceramicas, uma vez que 0S mecanismos
envolvidos sao complexos devido a natureza polifasica desses materiais e das
modificagdes na composigao do vidro residual durante a cristalizagdo. Em alguns
casos, a troca ibnica em vitroceramicas pode ocasionar outras modificagdes
microestruturais, como decristalizacdo (amorfizagdo) ou mudanca de fase, as
quais podem comprometer as propriedades mecanicas finais [10][11][111] .

Assim, este capitulo tem como objetivo analisar a influéncia da
microestrutura das vitroceramicas transparentes de dissilicato de litio no
processo de troca ibnica, considerando a profundidade da camada trocada e

suas propriedades mecanicas.
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3.2 Revisao Bibliografica ou estado da arte
3.2.1 Troca lonica ou Témpera Quimica (I0X)

A témpera quimica foi descoberta por Kistler [112] e Acloque e Tochon
[113] em 1962 e embora seja um processo com alto custo de producgéao,
possibilita melhorias nas propriedades mecanicas de vidros com pequenas
espessuras ou formas complexas, sendo amplamente empregada em aplicagoes
que vao desde a construgao civil até setores automotivo e de transporte. Outra
aplicagao importante dessa técnica sdo as telas de protecdo dos dispositivos
eletrdbnicos méveis, como smartphones, tablets e laptops. Nos ultimos anos,
grandes empresas como CORNING® Inc., Asahi Glass Corporation (AGC) e
SCHOTT AG, desenvolveram vidros de aluminossilicato reforgados por troca
idnica, que apresentam excelente resisténcia a quebras e arranhdes. Isso eleva
a protecao das telas sensiveis ao toque e, consequentemente, reduz os custos
com reparos [107][114].

A troca dos ions alcalinos da superficie do vidro por ions alcalinos maiores
provenientes do banho, como sddio-potassio (Na* - K*), litio-sédio (Li* - Na*) ou
litio-potassio (Li* - K*), é capaz de produzir uma elevada tensdo de compressao
superficial, com valores que podem alcancar até 1 GPa. Por outro lado, em um
tratamento isotérmico, a maxima tensao de compressdao € reduzida com o
aumento do tempo de troca idnica, devido aos processos de relaxagao estrutural
e relaxacao por fluxo viscoso que ocorrem no vidro. Além disso, a profundidade
de penetracdo do ion, ou seja, a profundidade da camada trocada (DOL) torna-
se maior com o tempo de tratamento por se tratar de um processo difusional. Em
geral, as propriedades mecanicas finais dependem da relacéo entre o perfil de
tensao residual, a camada trocada e os processos de relaxacao [107]. A Figura
3-1 ilustra 0 mecanismo de substituicdo dos ions que ocorre durante a tempera

quimica.
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Antes da troca ionica Apos da troca ionica
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Superficie do Vidro Superficie do Vidro

Figura 3-1: Figura esquematica do processo de troca idnica entre os ions de
sodio provenientes da superficie do vidro e um banho de sal fundido de potassio
[107].

Em comparagédo com os vidros, as vitroceramicas apresentam uma ampla

variedade de caracteristicas (transparentes a opacos) e possibilidade de controle
microestrutural, resultando em melhores propriedades mecéanicas, como maior
modulo elastico e tenacidade a fratura. Contudo, ainda ha poucas pesquisas
sobre o processo de troca ibnica nesses materiais, pois 0s mecanismos
envolvidos sao significativamente mais complexos do que nos vidros, devido a
sua natureza polifasica e modificagdbes na composicao da fase vitrea residual
durante o processo de cristalizagdo. Nas vitroceramicas, a troca ibnica também
pode provocar modificagdes microestruturais, como decristalizacao
(amorfizagdo) ou mudancga de fase [115].

A maioria das pesquisas sobre troca ibnica em vitroceramicas concentra-
se na utilizagado desse procedimento para melhorar as propriedades mecanicas
desses materiais. Li et. al. [116][117], em pesquisas recentes, avaliaram o efeito
da troca iGnica na resisténcia mecanica a flexao, dureza e espessura da camada
trocada em vidros e vitroceramicas de dissilicato de litio. No vidro de dissilicato
de litio estequiométrico com Tg ~ 470 °C, foram analisadas trés temperaturas de
tratamento: 380 °C (durante 3,75 min a 60 min), 315 °C (durante 0,5 h a8 h) em
banho de NaNOs puro, e 235 °C (durante 8 h a 128 h) em banho misto com 50
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mol% NaNO3 e 50 mol% KNOs. Os resultados mostraram a formacéao de falhas
superficiais (trincas) no vidro apods a troca ibnica em temperaturas mais altas e
por tempos prolongados. Para evitar essas falhas e o relaxamento da tenséo, a
temperatura de troca foi reduzida de 380 °C para 235 °C, resultando em
fortalecimento mais significativo, com um aumento na resisténcia mecanica de ~
97 MPa para ~ 520 MPa apds 128 horas, associado a uma maior profundidade
de troca de cerca de 100 um.

Para vitroceramicas de dissilicato de litio com composi¢do nominal de
65.5 SiO2- 27.5 Li20 - 1.2 P20s5 - 1.8 K20 - 2.0 Al203 -1.5 ZrO2-0.5 CeO2 mol%
e Tg ~ 550 °C, foram realizados tratamentos de troca ibnica nas temperaturas
de 450 °C (0,25 h-8h), 385°C (1 h—64 h) e 315 °C (2 h— 128 h) em banho de
NaNOs3 puro e 385 °C em banhos de 50 mol% NaNOs e 50 mol% KNOs e 25
mol% NaNOs e 75 mol% KNOs durante 64 horas. Foi investigado a dependéncia
da temperatura, tempo e composi¢cdo do banho nas caracteristicas da camada
superficial e nas propriedades mecanicas da vitroceramica. Os resultados
mostraram que, para o banho de NaNOs puro nas temperaturas de 450 °C, 385
°C e 315 °C, mesmo apdés a maxima duracédo de tempo 8 h, 64 h e 128 h,
respectivamente, ndo houve mudangas microestruturais provocadas pelo
processo de troca idnica. Contudo, a resisténcia mecanica a flexdo e a
tenacidade aumentaram cerca de 610 MPa e 575 MPa, e 4,1 MPam'2¢e 3,4 MPa
m'?2 para os tratamentos a 385 °C (64 h) e 315 °C (128 h), respectivamente. Em
relacdo ao tratamento em banho de sal misto, verificou-se um aumento na
concentracao do ion potassio na superficie, com o incremento do teor do ion no
banho. A resisténcia a flexao biaxial e a tenacidade a fratura aumentaram de ~
250 MPa e 2,1 MPa m'"?2 antes da troca idnica para ~ 720 MPa e 4,3 MPa m'?,
respectivamente, apods o tratamento a 385 °C por 64 h na mistura de sal com
uma maior concentragdo de KNOs. Os autores justificam este resultado a troca

nao esperada entre K*/Na*, além da troca Li*/K*.

3.2.2 Cinética na troca ionica de alcalis

Os mecanismos cinéticos e termodinadmicos envolvidos no processo de

troca ibnica em vidros sdo bem estabelecidos na literatura, e possuem alguns
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conceitos propostos para explicar a evolugao da tensao residual e a resolugao

das anomalias associadas a esse processo.

3.2.2.1 Cinética da difusao ionica

A forga motriz do processo de troca ibnica é a diferenga de concentragéo
entre o par idnico formado pelo ion proveniente do banho e o ion na superficie
do vidro. Por este motivo, esse processo € caracterizado como uma reagao de
difusdo, cuja velocidade pode ser descrita pela segunda Lei de Fick, conforme a

Equacao 9.

5= 5 () ©

Os ions possuem tamanhos diferentes e podem exibir mobilidades
distintas dentro do vidro. Durante o processo de troca idnica, ocorre uma reducao
gradual na diferenga de concentragdo entre os ions envolvidos, resultando em
um efeito de desaceleracdo. Simultaneamente, os ions invasores que possuem
um raio maior se acumulam nas cavidades superficiais da estrutura do vidro e
dificultam a difusao dos ions que tentam se mover em direcdo a superficie.

O perfil de concentracao do ion invasor no interior da superficie do vidro
quando ha a troca entre duas espécies com mesma valéncia € descrito pelas

Equacdes 10 e 11.

Cna(x,t) = Cong + (Co — Csna) erf<L> (10)

DyDg

Djp= — =~
4B " D,Cy+ DpCp

(11)

onde Co é a concentragao inicial de ions no vidro, Csna € a concentracdo de
superficie de equilibrio de ions durante o processo de troca ibnica, sendo
considerado neste caso, a troca de sédio por litio e Ci e Di sao a fragdo molar e

a difusividade da espécie ibnica i, respectivamente. O coeficiente de interdifusdo
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€ controlado pelo movimento da espécie mais lenta e varia com a concentragao
das diferentes espécies ibnicas. Um outro mecanismo que impede o reforco
quimico é constituido pelas tensdes desenvolvidas durante o processo de troca
ibnica, que dificultam a difusdo das espécies. O campo de tensdo compressivo
gerado na superficie impede a difusdo, ou seja, reduz a mobilidade iénica,
enquanto o campo de tracdo resultante no interior da peca acelera este
processo. Em outras palavras, os efeitos desse campo de tensbes podem
expandir ou comprimir o sitio idnico intersticial, influenciando a difusdo das
espécies ibnicas [108][114][118]. A modificacdo do coeficiente de difusdo Dj,
devido ao efeito das tensdes criadas no interior do vidro foi avaliada por Ingram

et.al. [119] e é conhecido como “efeito andmalo de alcalis-misto”.

3.2.3 Desenvolvimento do perfil de tensao e o processo de relaxagao

O desenvolvimento das tensdes durante o processo de troca ibnica envolve
a participacao de dois processos competitivos:

a) O acumulo da tensdo de compressdo superficial devido ao efeito de
enchimento resultante da diferenca entre os tamanhos das espécies
ibnicas envolvidas;

b) O relaxamento desta tensdo devido a viscosidade do vidro e outros
mecanismos;

O desenvolvimento da tensédo devido ao enchimento da superficie do vidro
apo6s o processo de troca ibnica é descrito por Cooper e Krohn [120] de forma
analoga as tensbes induzidas por modificagdbes na composicao devido a
termoelasticidade. O sistema de tensdo gerado pode ser compreendido a partir
da Figura 3-2. Considerando um solido tridimensional, a deformacgao induzida

por um campo de concentragao € definida pela Equagao 12.

Eij = [(1 + V)O'ij - 3V5UO'H] + Sing (12)

] =



58

Onde ¢, corresponde a deformacéo gerada pela concentragdo de ions invasores
na superficie do vidro. Considera-se que tais ions ndo originam componentes de
deformagao cisalhante, ou seja, i # j =0.

Conforme mostrado na Figura 3-2, o eixo coordenado x representa a
diregao de difusao dos ions envolvidos na troca. Neste eixo, n&o ha restricdo a
expansao do volume molar, resultando em uma tenséo o,; = 0 e deformacéao

€11 # 0 (I). Todavia, ao longo das diregdes y e z, ocorre o desenvolvimento de
uma tenséao biaxial, que por simetria sdo iguais e definidas por o,, = 033, sendo
a expansao gerada nesses eixos parcialmente restrita pelo critério de
compatibilidade €,, = €35 = €40 (II) . Essas condi¢des resultam em um sistema
de tensdo equi-biaxial definido pela Equacédo 3, que é obtida ao aplicar as

condigdes de contorno (l) e os critérios de compatibilidade (Il) na equacéao (13).

—F
O = 1— v [gc - gave] (13)
¥
4
|
" -z T
] Q
‘..-F"'"H _I__:_..': [
* i z= Viewlng Direction
x= Diffusion Direction
Hyy

Figura 3-2: Representagao esquematica das tensdes residuais geradas durante
0 processo de troca ibnica. O eixo x corresponde a direcao de difusao dos ions.
As componentes de tenséo superficial oy, € o,, estdo indicadas em fungéo da
penetragcdo do ion no eixo x [106].

O componente de tenséo hidrostatica (o) € definido por oy = gaEB, sendo

ogg Obtido pela condigdo de tensdo equi-biaxial. O modo mais simples para
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expressar a deformacao induzida pelo processo de troca ibnica, excluindo
qualquer tipo de relaxacao da tensao, é considerar a variagado da deformacéao
como linearmente proporcional a concentragcdo de ions C (x,t), conforme a
Equacao 14.

e.(x,t) = BC(x,t) (14)

A partir da Equacéo 14 e considerando um vidro com espessura d, tem-
se a deformacéo gerada pela variagdo da concentragdo dos ions invasores no

processo de troca idnica no qual é definido pela Equagao 15:

1 d
Eqve = Ef BC(x,t)dx (15)
0

Onde B ¢é o coeficiente linear de dilagdo da rede (LNDC), também conhecido
como coeficiente de Cooper e é definido pela Equagao 16:
10, 1AV,

- ~~ 16
3V, 0C 31,Co (16)

Onde V,, é o volume molar do vidro antes da troca ibnica e C, € a mol%
ou fragdo molar do ion alcalino do vidro que participa da troca. O fator 1/3
converte o coeficiente volumétrico para coeficiente linear.

Associando as equagdes 14, 15 e 16 a equacado 13, tem-se a tensao
gerada durante o processo de troca idnica sem considerar os efeitos da

relaxagao da tensao (Equagao 17).

BE _
ogp(x,t) = — = [C(x,t) = C(®)] (17)

Onde E é o mdédulo de Young, v é a razao de Poisson, C(x,t) € a concentragcao
do ion participante da troca ibnica na posigdo x e no tempo t, e C(t) é a
concentracdo média do ion ao longo da espessura d, no qual sdo determinados
pela Equacéo 18 e 19, respectivamente [106][114][121][122].

C(x,t) = cyerfc <2\7D_t> (18)
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(D) = [, C(x,t)dx (19)

Apesar dos avangos na ciéncia e tecnologia da troca ibnica em vidros, e
embora parecga existir um bom acordo entre a tensdo de compressao resultante
e o perfil de concentragao do ion invaso, existem algumas discrepancias notaveis
entre os resultados analiticos e experimentais que se apresentam como
anomalias deste processo.

Uma das discrepancias observadas € chamada anomalia de rede, e esta
relacionada ao coeficiente de dilatagao linear de Cooper (B). Esse coeficiente
descreve a expansao linear da rede do vidro, a qual é restringida pelas camadas
internas ndo trocadas. Conforme ilustrado na Figura 3-3, considerando uma
troca de ions Na* por ions K*, o modelo azul representa a composig¢ao do vidro
original contendo Na*, onde, apds a troca ibnica, forma o vidro representado pelo
modelo laranja, no qual apresenta uma variagcdo no volume molar devido a
entrada dos ions K*. Por outro lado, o modelo verde corresponde a um modelo
teérico denominado CEAM (compositionally equivalent as-melted), definido
como um vidro fundido com a composi¢ao equivalente ao vidro trocado (modelo
laranja). Em outras palavras, a composicdo deste modelo considera a
concentracao dos ions de K+ incorporados no vidro original (modelo azul) apos
a troca ionica.

Dessa forma, ao calcular a magnitude da tensdo de compresséo para
vidros soda-cal através da Equacéao 13 e considerando o valor do coeficiente de
Cooper (B) obtido a partir do volume molar da composicdo CEAM (modelo
laranja), o valor estimado foi de 2,7 GPa, sendo 2 a 4 vezes maior do que 0s
valores medidos experimentalmente, que tipicamente giram em torno de 750
MPa [106][114][122].

Varshneya et al. [123] explicaram essa discrepancia entre os resultados
experimentais e tedricos utilizando simulagdes de dindmica molecular (MD) e os
modelos de composicao aplicadas ao vidro soda-cal. Esse estudo possibilitou o
entendimento da formacao das tensées e os mecanismos de relaxagao que

ocorrem no inicio do processo de troca ibnica, em escalas de tempo iniciais, que
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nao podem ser identificadas no tempo experimental, mas que influenciam no
perfil de tensdo residual final.

As etapas de formacado da tensao durante o processo de troca idnica
obtidas por simulagdo estao representadas na Figura 3-3. No instante inicial
(etapa 1), observa-se um aumento instantaneo na energia interna devido aos
diferentes potenciais de interagdo entre os ions hospedeiros e os ions invasores,
mantendo o volume constante. Esse aumento resulta em uma pressao interna
de aproximadamente 6 GPa. Essa energia € rapidamente minimizada na etapa
2, durante alguns picossegundos, a medida que o0s ions invasores se acomodam
na rede de silicatos do vidro. Esse processo ocorre por meio do aumento das
distancias K-NBO e diminuigdo das distancias K-BO, sem que haja mudangas
topoldgicas significativas na rede Si-O.

Durante essas etapas, o mecanismo de relaxagdo predominante € a
relaxagao estrutural secundaria B (etapa 3), que é rapida e reversivel. Essa
relaxacao é responsavel pela reducao da tensdo de compressao biaxial ainda
nos estagios iniciais da troca idnica. Apos o resfriamento até a temperatura
ambiente (etapa 4), ainda ocorre uma perda adicional devido a diferenca no
coeficiente de expansao térmica entre as camadas superficiais e o volume do
vidro nao trocado.

Com o aumento da duragédo do processo de troca ibnica (horas/dias), a
tensdo de compressao relaxa devido ao volume e ao fluxo viscoso de
cisalhamento (relaxagcdo primaria da rede a — etapa 5), o que resulta em
mudangas topoldgicas na rede Si-O e com isso uma variagdo volumétrica do
sistema. Ao final desse estagio, toda a tensdo de compressao é relaxada, e a
estrutura do vidro encontra-se fora do equilibrio termodinamico, configurando o
estado tedrico conhecido como “modelo laranja” no diagrama V-T (P=0).

A continuidade desse processo de relaxagao, ja em um sistema livre de
tensdes, envolve a relaxagao estrutural (etapa 6) da rede, que passa por um
relaxamento cooperativo de longo alcance. Teoricamente, essa etapa € lenta e
pode durar anos, encontrando em seu estagio final uma estrutura em equilibrio
termodindmico correspondente ao estado tedrico “modelo verde” ou vidro
CEAM.
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Em geral, os vidros submetidos a troca idnica apresentam uma estrutura
proibida, ou seja, fora do equilibrio termodindmico e ndo correspondem ao
modelo CEAM. Isso significa que o volume molar apds a troca idnica calculado
através do modelo CEAM nao representa a verdadeira condi¢do do vidro
trocado, gerando a discrepancia entre os valores de tensdo calculados e

medidos.

1 Fragaode
Picossegundos
apos a troca ibnica
26 GPa 2 Tempode
Relaxagao poucos
picossegundos
Viscous
3 Tempo de
241 GPa Relaxagao poucos
nanosegundos
Elastic and
1 5 GPa 5 Fluxo viscoso
Delayed Elastic Sl pela
Res 6" ¢a

(hores/diasina "cetruturaipor
1.2 GPa de troca idnica fluxo:::coso
4 Peua por contracao temperaturas

érmica apos o elevadas

vesmrnenlo ate a Tamb
Tyag| /Varshneya 19938 0GPa — 0GPa
“Laboratory reported B _
Vidro Precursor ZEP0-Gn e Livre de tensao Livre df tensao
livre de tensao “Volume CEAM Vo'l'ume
“Volume Azul” Laranja” Verde’
Na*
Hospodcro K+

CEAM

23.92 cm3mol

25.24 cm?3/mol
26.40 cm3/mol

Figura 3-3: Esquema ilustrativo da formagdo e relaxagcdo da tensdo de
compressao superficial biaxial em funcdo do tempo relacionado aos estados
tedricos do vidro hospedeiro, do vidro apds a troca ibnica e do vidro com
composicdo CEAM (sem escala). Adaptado de [123][124].

A segunda anomalia refere-se a maxima tensdo de compressédo, que
experimentalmente € localizada abaixo da superficie (subsuperficial) em vez de
estar exatamente na superficie, como previsto pela expressao de Cooper
(compressao maxima no tempo zero). Apesar da variagdo do perfil de
concentracio do ion invasor, que diminui em direcao as camadas mais internas
do vidro, alguns sistemas vitreos demonstram uma formagéo acentuada de uma
tensdo maxima de compressdo em uma regido subsuperficial, ou seja, logo
abaixo da superficie. Além disso, o prolongamento do tempo de exposigcao do

vidro ao banho iénico pode resultar na inversdo dessa tensao de compressao
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para uma tensao de tracdo, o que compromete o reforgco quimico obtido pelo
processo de troca idnica.

Uma solugéo para esta anomalia foi proposta por Macrelli, Varshneya e
Mauro [122], a partir dos conceitos prévios gerados por Varshneya et.al. [123]
por meio de simulagdes de dindmica molecular (MD). Os autores afirmaram que
essa anomalia resulta da densificacdo espacial e da relaxagado estrutural do
sistema. No inicio do processo de troca ibnica, esperava-se um aumento no
volume devido ao efeito de enchimento, decorrente da entrada de um ion de raio
maior no espago do ion hospedeiro de raio menor. No entanto, o que realmente
ocorre € um mecanismo de densificacdo, desencadeado pela alta pressao
hidrostatica gerada pela diferenga de tamanho entre os ions envolvidos.

Para adicionar os mecanismos de relaxacdo da tensdo a expressao de
tensao biaxial, foi proposto uma modificagao da Equacao 17, na qual se introduz
um novo fator V(x,t) (fator de Varshneya) que descreve separadamente os trés
mecanismos de relaxagcdo que contribuem para a reducéo da tenséao resultante
(Relaxacao Rapida 3, Relaxacéo Lenta a e a relaxagéo estrutural).

Além disso, existe uma densificacdo adicional de regides deficientes em
silica devidos aos mecanismos de relaxagao estrutural, de modo que quando o
volume se torna menor que o volume original do vidro hospedeiro, a tenséo de
compressado biaxial resultante reduz gradualmente e, eventualmente, se
transforma em tragao.

O modelo geral de formacéo e relaxagao da tensao pode ser resumido
pelas Equacao 20 e 21 [125];

BE

——  [fOR(t—t
oo 5,0) =~ gy €00 - T@) - [

[C(x,t) —C()]dt'| (20)

RO = exp |-G (21)

3.2.4 Espécies idnicas que participam do processo 10X

Todos os vidros de silicato podem ser reforcados pelo processo de troca

ibnica, desde que contenham uma quantidade adequada de alcalis em sua
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composicado (geralmente 10-20 mol% Li2O e/ou Na20). Contudo, a adi¢ao
desses elementos deve ser feita com cautela, uma vez que eles tendem a
diminuir a temperatura de relaxacédo viscoelastica o que é indesejavel pois
aceleram os processos de relaxagcdo da tensdo. A conectividade da rede de
silicato favorece o processo de troca i6nica (IOX), pois facilita a mobilidade dos
ions, contribuindo para o aumento da espessura da camada trocada [105].

Por exemplo, estudos realizados por Wang et.al. [126] utilizaram dinamica
molecular em vidros de aluminossilicato de sédio e sugeriram que a expansao
induzida pela troca i6nica € controlada pela conectividade da rede. Enquanto a
adicdo de ions Na* tende a despolimerizar a rede de silicatos formando NBO, a
adigdo de cations AI** tende a repolimerizar formando unidades coordenadas ou
tetraedros que sdo compensadas pela presenga de um cation Na* na vizinhancga,
ou seja, cada cation Al “consome” um NBO. Durante o processo de troca ibnica,
a rede pode expandir para acomodar a deformacdo imposta pelos ions
invasores, ou permanecer sob compressao interna através da formacgado da
tensdo de compressao superficial, O mecanismo predominante depende da
capacidade da rede de se expandir livremente sem romper ligagdes fortes Si-Al-
O. Essa capacidade diminui a medida que a conectividade da rede aumenta; ou
seja, com o aumento da fragdo de Al203, os vidros se tornam mais rigidos e
apresentam uma menor capacidade de expansdo durante o processo de troca
ibnica e, como resultado, a tensao de compressao € mantida.

Cations monovalentes sdo os mais utilizados nos processos de troca ibnica
em vidros e vitroceramicas devido a sua alta mobilidade e capacidade de
modificar os arranjos das redes de silicatos, o que influencia o desempenho
mecanico, optico, elétrico e quimico desses materiais. Por outro lado, ions
divalentes de maior tamanho, com excegao do zinco e magnésio, sdo geralmente
considerados prejudiciais a mobilidade dos alcalis e, consequentemente, ao
processo de fortalecimento quimico [108][127].

Karlsson et.al [127] investigaram as tendéncias nos coeficientes de difusao
durante a troca do cation Na* pelos cations monovalentes (K*, Cu*, Ag*, Rb* e
Cs*) em relagéo as propriedades fisico-quimicas do vidro soda cal. Segundo o

estudo, as difusividades efetivas dos cations monovalentes seguem a ordem
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Ag*>K*>Cu™>Rb*>Cs*, que contraria a ordem dos raios idbnicos para os ions
alcalinos (K* < Rb* < Cs™). No entanto, foi observado um padrédo oposto para o
ion Cu*, que mesmo apresentando raio iGnico menor que a Ag* possui uma taxa
de difusdo menor. Os autores atribuiram esse comportamento a energia de
dissociagao da ligagao, que € maior para o Cu* em relagéo a Ag*. Além disso, a
polarizabilidade dos ions é um fator adicional que oferece uma dimensdo da
maior deformabilidade estrutural, podendo potencializar o transporte ibnico.

Vidros com alto teor de litio apresentam sao facilmente reforcados
quimicamente quando submetidos a banhos em nitrato de sddio fundido, em
comparagao com vidros contendo sédio tratados em nitrato de potassio. Essa
diferenca decorre do fato de que o coeficiente de interdifusdo Li* <-> Na* é
significativamente superior ao coeficiente Na* <-> K*, em virtude do maior raio
idnico do potassio. Essa caracteristica permite alcangar uma maior profundidade
de camada a temperaturas mais baixas e em um tempo de processamento mais
curto, evitando a relaxagdo das tensdes. Nesse contexto, os nitratos sao
amplamente utilizados como fonte de ions no processo de troca iénica, devido a
sua baixa temperatura de fusao, ligeiramente acima de 300°C. Além disso, esses
sais podem ser empregados com seguranga em tanques de aco inoxidavel
austenitico até aproximadamente 500°C, acima do qual a taxa de decomposicao
dos nitratos se torna uma preocupacéao consideravel [105].

Vidros de aluminosilicato de sddio apresentaram um aumento na resisténcia
mecanica apos o0 processo de troca iGnica por ions de potassio. Pequenas
adicoes de P20s, MgO, CaO e Ta20s5 favoreceram a formagado de uma camada
compressiva mais profunda, enquanto a adicado de B203, WOs3, Bi2O3 e PbO
resultou na redugdo da camada de compressao superficial obtida [128][129].

Por outro lado, vidros de aluminossilicato de litio e magnésio tratados com
ions de Na* atingiram a maxima tensdo de compressdo em tempos de
tratamento relativamente curtos, e esta tensdo diminuiu lentamente a medida
que o tempo de tratamento aumentava. Para amostras tratadas por 49 horas, foi
obtida uma resisténcia superior a 800 MPa, combinada a uma camada
compressiva util de mais de 100 uym [129]. Comportamento semelhante foi

observado em vitroceramicas de dissilicato de litio tratadas com ions Rb* e Cs*.
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A maxima resisténcia a flexao (493 MPa) e microdureza Vickers (6,4 GPa) foram
obtidas apos tratamento de 4 horas em sal de RbNOs, mas esses valores
comecgaram a decrescer em seguida. A espessura maxima da camada de troca
foi determinada por espectroscopia de Massa por Descarga Luminescente,
resultando em espessuras de apenas 4,3 um e 0,45 uym para RbNO3 e CsNOs,
respectivamente [64].

Dada a complexidade do tratamento de troca ibnica em vidros e
vitrocerdmicas, que envolve mecanismos cinéticos e termodinamicos
influenciados pela estrutura e composicéo do vidro precursor, o controle e a
otimizacao do perfil de tensao e da profundidade da camada em vitroceramicas
permanecem desafiadores e amplamente empiricos do ponto de vista cientifico.
Essa complexidade € acentuada pela microestrutura desses materiais, que
apresenta cristais na matriz vitrea e variagdes continuas na composi¢ao da fase
vitrea residual em relagéo ao vidro precursor.

Assim, o objetivo deste capitulo é entender como a microestrutura das
vitroceramicas afeta o aumento da resisténcia mecanica e a profundidade da
camada apos o processo de troca idnica (IOX), além de explorar como esses
fatores podem contribuir para o desenvolvimento de vitrocerdmicas mais

resistentes.

3.3 Materiais e Métodos

Com base nos resultados de transmiténcia e dureza discutidos no Capitulo
1, e visando desenvolver vitroceramicas transparentes com curtos periodos de
nucleacdo, a composicdo G8 foi escolhida para os estudos nas fases
subsequentes deste trabalho. Além disso, conforme resultados prévios de troca
idnica nos vidros base, tratados em nitrato de sédio fundido por 2 horas a 350°C,
a composi¢cao G8 apresentou uma profundidade de camada trocada (DOL)
semelhante as composi¢gdes G6 e G7, e com um valor superior em relagao a
composicao padréo (M2) (

Figura 3-4).
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Figura 3-4: Perfil de concentragcado do ion de sédio obtido por EDS em linha a
partir da superficie das amostras analisadas apds o processo de troca idnica em
350°C por 2 horas em nitrato de sodio. a) Porcentagem em massa do ion Na*
em fungdo da profundidade na segéo transversal das amostras avaliadas; b)
Curvas de EDS em linha a partir da superficie das amostras avaliadas.

Modificacdes foram realizadas na composicdo G8 para aprimorar a resposta
mecanica das vitroceramicas ap0s o processo de troca idnica e evitar a presenca
de delaminagdo da camada trocada, como foi observado em todas as
composicoes vitreas avaliadas nos estudos preliminares. Além disso, foi
observada a saida do ion Sr*2 da superficie das amostras (~4um), o que resultou
em uma rapida redug¢ao da dureza, conforme ilustrado nas Figura 3-5 e Figura
3-6, respectivamente. Esse comportamento de delaminagdo sera discutido
posteriormente na segéo 3.4.2.
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Figura 3-5: Imagens de MEV (modo SE) da secado transversal dos vidros
precursores submetidos a troca idbnica em 350°C por 2 horas em nitrato de sédio.
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Figura 3-6: Perfil de concentracéo do ion de estrdncio obtido por EDS em linha
a partir da superficie das amostras analisadas apds o processo de troca idnica
em 350°C por 2 horas em nitrato de sédio.

O design da composigéo € fundamental na resposta mecanica de vidros
e vitroceramicas apos o processo de troca ibnica. Segundo Gy [105], vidros com
alta concentracdo de alumina combinada com alcalis mistos, como
aluminosilicatos de litio ou sddio, sdo amplamente utilizados e estudados para
reforgco quimico. Como discutido anteriormente, o alto teor de alumina, quando
associado a alcalis, contribuem para a redugdo do numero de oxigénios nao-
ponteantes. Dessa forma, os ions alcalinos se tornam moveis favorecendo a
criagdo de caminhos de difusdo na rede de silicatos. Outro fator que eleva o
coeficiente de interdifusdo alcalina é a presencga dos dois alcalis trocaveis na
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composicao inicial do vidro, evitando que a mudancga superficial na composigcéao
gere a delaminacdo da camada de troca devido as variagbes bruscas no
coeficiente de expanséao térmica entre a superficie e o interior do vidro.

Outros estudos sugerem que cations divalentes tendem a prejudicar a
mobilidade dos ions alcalinos na superficie do vidro devido ao efeito de alcalis
mistos [130]. Por outro lado, o zinco e 0 magnésio sao considerados excegoes,
pois apresentam alta intensidade de campo, permitindo uma melhor interagao e
mobilidade dos ions alcalinos dentro da estrutura do vidro [131][132].

Baseado nessas consideragdes, e partindo do vidro base G8, foram
propostas novas composi¢des no qual estdo detalhadas na Tabela 3-1. As
alteracbes incluem a remocao de estréncio e a adicdo de sddio em duas
propor¢cdes diferentes (0,4% e 0,8% mol formando o vidro GN8 e GN9,
respectivamente). Na composi¢gao GN9, o zinco foi removido, pois nao interferiu
na resposta mecanica dos vidros apos o processo de troca ibnica em sistemas
analisados anteriormente. Os vidros foram preparados de acordo com o

procedimento detalhado no tépico 2.3.1 no Capitulo 1.

Tabela 3-1: Composigao Quimica (%mol) dos vidros precursores desenvolvidos
na Etapa 2.

%mol GNS8 GN9

SiO2 51,25 51,25
Li2O 38,65 38,65
P20s 3,4 3,4
TiO2 3,2 3,2
CaO 1 1
ZrO: 1,3 1,3
ZnO 0,4 0
SrO 0 0
Al203 0,4 0,4
Na:20 0,4 0,8
Si/Li 1.3 1.3
p [g/cm?3] ** 2,470 2,458
Te [°C] * 474 473
n* 1,576 1,576

E [GPa] * 81,34 81,16
CTE[10” K"  122,9 1240

a 55°C] *
v* 0,2261  0,2259

* Valores obtidos através do software Sciglass® - Modelo Priven — 2000
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** Valores de densidade medidos por Arquimedes

3.3.1 Obtengao das Vitroceramicas

Os tratamentos térmicos usados na produgdo das vitroceramicas
transparentes com diferentes fracbes cristalizadas, a partir dos vidros
precursores GN8 e GN9, estdo detalhados na Tabela 3-2. Esses parametros
foram escolhidos com o objetivo de manter as proporgdes das fases LS2, LS e
LP semelhantes em ambas as composi¢des, considerando a mesma fracao

cristalizada total.

Tabela 3-2: Tratamentos térmicos de Nucleacdo e Crescimento de Cristais
usados na obtencio das vitroceramicas transparentes de dissilicato de litio.

Nucleacao Crescimento
T (°C) t (h) T (°C) T(min)
Alta GN8 471 6 680 120
F';aA‘f;f° GN9 471 6 660 60
Baixa GN8 471 6 620 30
F';aBgif° GN9 471 6 620 30

*Os indices A e B indicam amostras com alta e baixa fragao cristalizada, respectivamente.
3.3.2 Caracterizagao das Vitroceramicas
3.3.2.2 Calorimetria Exploratéria Diferencial (DSC)

Para avaliar a influéncia das alteragdes na composi¢cao sobre a cinética
de cristalizacao, foram obtidas curvas de DSC para os vidros precursores. As
analises foram realizadas em amostras de 20 mg em pé com tamanho médio de
particula de aproximadamente 45 um, usando o equipamento Netzsch, modelo
DSC 404, com uma taxa de aquecimento de 20°C/min e temperatura maxima de
1000°C.

3.3.2.3 Difragao de Raios X

A técnica de Difracao de Raios X foi utilizada para identificar e quantificar
as fases cristalinas formadas durante os tratamentos térmicos, além de avaliar a

influéncia do processo de troca ibnica na microestrutura desses materiais. As
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medidas foram realizadas no difratbmetro Ultima IV, Rigaku, disponivel no
Laboratorio de Materiais Vitreos (LaMaV/UFSCar). Os difratogramas foram
obtidos a temperatura ambiente, no intervalo angular de 10 a 90° em modo step
scan com um passo de 0,02° e tempo de contagem de 1s. As fases cristalinas
presente nas vitroceramicas foram identificadas com o auxilio do software X'Pert
HighScore Plus e da base de dados cristalograficos do sistema JCPDS (Joint

Committee on Powder Diffraction Standards).

3.3.3 Processo de Troca lonica

O processo de troca idnica foi realizado nas amostras em formato de disco
com g 14 mm e aproximadamente 1,2 mm de espessura utilizando um aparato
em aco inoxidavel 310 confeccionado pelo Professor Oscar Peitl Filho no
Laboratério de Materiais Vitreos na Universidade Federal de Sao Carlos.

O conjunto ilustrado na Figura 3-7 consiste em um sistema formado por
uma caixa no qual o sal é condicionado, uma base fixa para o apoio das amostras
e uma base movel com a finalidade de impedir que a tensao superficial do liquido
movimente as amostras, retirando-as da posigcao correta na base fixa.

Apos o correto posicionamento do suporte no interior do banho, a base
movel é suspensa novamente, para que ambas as faces da amostra se
mantenham em contato com o liquido. Foi utilizado um forno mufla para

realizacao deste processo.
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c)

Figura 3-7: Sistema utilizado no processo de troca ibnica. a) e b) Suporte para
amostras em disco com diametro de aproximadamente 14mm; c) Caixa em ago
inoxidavel 310 para o sal.

Inicialmente, as amostras foram limpas com alcool isopropilico e banho
ultrassénico durante 1 minuto e em seguida, foram pesadas e posicionadas na
base fixa do suporte. Antes do conjunto ser inserido no banho, este foi
posicionado no interior do forno 15 minutos antes do inicio do processo, para
garantir o equilibrio térmico do sistema e evitar a fratura das amostras devido ao
choque térmico. Apds esse periodo, o conjunto foi inserido no banho, a base
movel foi removida e entdo o tempo de tratamento comecou a ser contabilizado.
Ao término do tratamento, o suporte foi retirado do banho e transferido para uma
estufa a 120°C por 30 minutos, sendo posteriormente resfriado ao ar.

ApOs esse processo, 0 sistema foi limpo com agua deionizada e as
amostras foram pesadas novamente. Foram realizados banhos de NaNOs puro
a 380°C por diferentes periodos, além de um banho misto de 80% NaNOs e 20%
KNOs a 380°C por 6 horas, com o objetivo de avaliar a influéncia da composicao

do banho nas propriedades mecanicas das vitroceramicas estudadas.

3.3.4 Espectroscopia por energia dispersiva (EDS)

A profundidade da camada trocada (DOL) e o perfil de concentragéao do

ion sodio na superficie das amostras foram caracterizados através da
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espectroscopia por dispersao de energia (EDS) associada a microscopia
eletrébnica de varredura (MEV). Esta técnica permite a caracterizagdo quimica
dos materiais através da interagao dos elétrons do feixe incidente com os atomos
da amostra gerando raios X caracteristicos correspondente aos elementos
presentes. A intensidade do sinal gerado é proporcional a concentragdo do
elemento analisado [133].

As medidas foram realizadas no equipamento NeoScopeTM JCM-7000
JEOL pertencente ao Laboratério de Materiais Vitreos (UFSCar), no modo line
scan ao longo da sec¢ao transversal das amostras submetidas ao processo de
troca idbnica. O perfil de concentragao do ion sédio foi obtido através de imagens
no modo SE com magnificagdo de 500x, tensdo de aceleracéo de 15kV, distancia
de trabalho (WD) de aproximadamente 12mm e contagem de 50s. Para cada

amostra, foram realizadas trés varreduras em diferentes posi¢cées na superficie.

3.3.5 Propriedades Mecanicas
3.3.5.1 Microdureza Vickers e Modulo Elastico

A avaliacdo do efeito do processo de troca idnica nas propriedades
mecanicas das vitroceramicas transparentes de silicato de litio com diferentes
fracdes cristalizadas foi avaliada através da variagdo da microdureza Vickers e
do médulo elastico das amostras em fungcéo do tempo de tratamento de troca
ibnica. As medidas foram realizadas utilizando o procedimento descrito na secao
2.3.6 no Capitulo 1.

3.3.5.2 Resisténcia Mecéanica a Flexao

A resisténcia mecanica a flexao foi usada para determinar a tensao
maxima suportada pelo material antes da sua ruptura. Este teste foi realizado
nas vitroceramicas antes e apds o processo de troca idnica para verificar a sua
influéncia na melhoria das propriedades mecéanicas. As medidas foram
realizadas por meio do teste de flexdo biaxial piston-on-three-ball segundo a
norma ISO 6872:2008 usada para avaliar materiais ceramicos odontoldgicos. Foi

utilizada uma maquina universal de ensaios mecanicos MTS Criterion Modelo C
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43.104 localizada no Laboratério de Materiais Vitreos (LaMaV/UFSCar). O
suporte para a realizacdo do teste possui 3 esferas de ago temperado com
diametros entre 2,5 mm e 6,5 mm, posicionados a 120° de distancia em um
circulo de suporte com diametro de 10 mm a 12 mm. A amostra deve ser
colocada concentricamente neste suporte e a carga deve ser aplicada com um
punc¢ao plano com didmetro de 1,4 £ 0,2 mm no centro da amostra a uma taxa
de 1+ 0,5 mm/min.
O calculo da resisténcia a flexdo, em MPa sera calculado conforme a

Equacao 22:

P(X-Y)
o = —0,2387T (22)

Onde, P é a carga maxima de ruptura em Newtons e b é a espessura da

amostra fraturada em mm.

As variaveis X e Y sao, X = (1+v) Inln (2) 2+ [(1-v)/2](D)? e ¥ =
3 3

2
1+v) [1 +Inin (%) ] +(1- v)(:—l)z, respectivamente, considerando v é
3 3

coeficiente de Poisson, caso o valor para o material ceramico em estudo seja
desconhecido, use v = 0,25), r1 é o raio do circulo do suporte em mm, r2 é o raio
da area carregada em mm e r3 € o raio da amostra em mm [134].

Para realizacdo destas medidas foram utilizadas 6 amostras em discos
com superficie planas, polidas e paralelas com 14 mm + 0,4 mm de diametro e

1,2 mm = 0,2 mm de espessura antes e apds o processo de troca idnica.

3.3.5.3 Resisténcia ao Risco

A resisténcia ao risco instrumentada € uma propriedade importante que
indica a capacidade de um material resistir a danos causados por arranhdes. E
uma propriedade indispensavel em telas para protecao de dispositivos méveis e
placas de energia solar. A avaliagéo da influéncia do processo de troca ibnica na
resisténcia ao risco foi determinada pelo equipamento MHS (Anton-Paar),
através de um indentador Rockwell de 100 um de didmetro. Este foi pressionado
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na superficie com cargas de 0,03-20N, taxa de 9,98 N/s e velocidade de 1

mm/min. As medidas foram realizadas em triplicata para cada amostra.

3.4 Resultados e Discussao

Para entender o efeito das mudangas na composi¢ao do vidro G8 na cinética
de cristalizagao das novas vitroceramicas foram realizadas curvas de DSC. As
temperaturas caracteristicas dos vidros precursores, bem como as temperaturas
usadas no tratamento de crescimento de cristais das vitrocerdmicas estédo

detalhadas na Figura 3-8.
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Figura 3-8: DSC dos vidros G8, GN8 e GN9 com taxa de 20°C/min, onde estéo

detalhadas a temperatura de transigao vitrea (Tg), temperaturas de cristalizagao

(Tp) e temperatura de fusdo (Tm). As linhas vermelhas representam as

temperaturas de crescimento usadas para obtencédo das VC’s com alta fragao
cristalizada (AF) e baixa fragao cristalizada (BF).

Alteracdes na composi¢cao G8 levaram a formagao dos vidros GN8 e GN9.
E possivel perceber um deslocamento de Tq e Tp para temperaturas mais altas
em ambas as composi¢cdoes. Houve o aparecimento de um pico de cristalizacao

entre os principais picos que correspondem a cristalizagdo do metassilicato de
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litio (~580°C) e dissilicato de litio (~700°C). Este novo pico de cristalizagao
possivelmente esta relacionado a cristalizacdo da fase ortofosfato de litio
(LisPOa).

Com base nesses resultados, foram selecionadas as temperaturas para o
tratamento de crescimento de cristais com o objetivo de obter vitroceramicas
transparentes com diferentes fragdes cristalizadas. A alteragao da fragao resulta
em composi¢des diferentes do vidro residual, o que permitiu avaliar a sua
influéncia no DOL e na dureza das amostras apds o processo de troca idnica.

Para a obtencao das vitroceramicas com baixa fracdo cristalizada, as
amostras foram nucleadas a 471°C por 6 horas e, em seguida, tratadas a 620°C
por 30 minutos. Ja para as vitroceramicas com alta fragdo, as amostras
passaram pelo mesmo tratamento de nucleacdo, mas o tratamento de
crescimento de cristais foi realizado a 680°C por 2 horas para a composi¢cao
GN8, e a 660°C por 1 hora para a composi¢cao GN9. Ajustes na temperatura e
no tempo do segundo tratamento térmico mostraram-se necessarios devido ao
crescimento dos cristais nas vitroceramicas GN9, que aumentou o espalhamento
da luz e conferiu aspecto translicido ao material.

A Figura 3-9 apresenta os resultados de DRX para as vitroceramicas GN8
e GN9. Todas as vitroceramicas apresentaram a formacdo das fases
metassilicato de litio (LS), dissilicato de litio (LS2) e fosfato de litio (LP), conforme
esperado. Analises quantitativas foram realizadas pelo método de Rietveld e
estdo apresentadas na Tabela 3-3. Assim como discutido no capitulo anterior,
também nao foi possivel quantificar a fase LP via Rietveld para as novas
vitroceramicas devido a presenga de picos largos e que, em alguns casos se
confundem com o background. Para solucionar isto, foram realizados calculos
estequiométricos considerando que todo o P20s presente no vidro base se
cristalizou como fosfato de litio, resultando em uma fragao de 14,9% em peso da
fase LisPOa.

Tabela 3-3: Fracao das fases cristalinas presentes nas vitroceramicas em estudo
obtidas por Refinamento Rietveld.
LS2 (%w) LS (%w) LP (%w) Vidro
Residual
AF GN8 531+0,7 129+0,1 14,9 19+0,8
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GN9 428+06 19,0+x0,1 14,9 23,2+0,8
BF GN8 7,710 28,8+0,9 14,9 48,6 +2,0
GN9 64+0 32,2+0,3 14,9 46,4 +0,3

Os tratamentos de nucleacgao e crescimento foram determinados de forma
a assegurar propor¢des semelhantes das fases cristalinas entre as composi¢oes
com mesma fragao cristalizada, visando eliminar possiveis interferéncias dessas
proporgcdes sobre efeitos do processo de troca idnica, em particular no teor de

litio presente no vidro residual (Tabela 3-3).
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Figura 3-9: Difratogramas das vitrocerdmicas com alta fracédo cristalizada e
baixa fracao cristalizada para as composigcoes a) GN8; b) GN9.

A transparéncia a luz visivel das novas vitroceramicas foram avaliadas
através dos espectros de UV-visivel conforme detalhado na Figura 3-10. Estes
mostram que as vitroceramicas do sistema GN8 e GN9, em ambas as fracdes
cristalizadas, mantiveram elevada transmitancia para amostras com
aproximadamente 1,2 mm de espessura. As vitroceramicas GN8 A e GN8 B
apresentaram transmitancia de 76% e 88% (500nm), respectivamente. Ja as
vitroceramicas GN9_A e GN9_B exibiram transmitancia de 82% e 90% (500nm),

respectivamente.
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Figura 3-10: Transmitédncia das vitroceramicas GN8 e GN9 com diferentes
fragcdes cristalizadas.

A alta transmitancia observada resulta do tamanho dos cristais gerados
nos tratamentos térmicos de duplo estagio, que apresentam dimensdes médias
inferiores ao comprimento de onda da luz visivel. A Figura 3-11 mostra a
presenca de uma microestrutura refinada nas vitroceramicas GN8 antes e apds
o processo de troca ibnica em banho puro de NaNO3s a 380°C por 2 horas. Outra
observacao importante, é a redugcdo do tamanho dos cristais na vitroceramica
GN8_B apbs o processo de troca ibnica. Esse comportamento reforga a hipotese
de que o processo de decristalizagao ocorre nas vitroceramicas com baixa fragao
cristalizada quando submetidas a troca ibnica em banho de sddio. Mais detalhes

sobre esse fendmeno serao discutidos no Capitulo 3.




Figura 3-11: Imagens SE da superficie das amostras GN8 com ataque quimico
em solugao de 0,5%HF por 30s. a) e c) correspondem as vitroceramicas GN8_B
e GN8_A antes do processo de I0X, respectivamente. b) e d) correspondem as
vitroceramicas GN8 B e GN8_A apds o processo de 10X, respectivamente.

3.4.2 Profundidade de Camada (DOL) e o Perfil de Concentrag¢ao do ion Na*
na superficie das vitroceramicas

A profundidade de camada (“Deph of Layer’ -DOL) é um dos parametros
mais importantes no processo de troca ibnica, pois define a espessura da
camada superficial em compressao e esta associada ao perfil de concentracéo
do ion invasor no interior do vidro. Estudos anteriores [135] demonstraram que
a troca ibnica em vitroceramicas de dissilicato de litio ocorre preferencialmente
no vidro residual. Por exemplo, ao submeter uma vitrocerdmica completamente
cristalizada do sistema LS2 estequiométrico em banho de sédio fundido a 380°C,
por periodos entre 3.75 e 480 minutos, os autores ndo detectaram nenhum perfil
de concentragcado de Na* na superficie das amostras, indicando que a troca néo
ocorreu nesses materiais. Desse modo, sabe-se que o ion Li* da fase LS2 nao
participa do processo de troca, e apenas os ions disponiveis no vidro residual
permitem o fortalecimento quimico do material. Com isso, a fragao cristalizada
e, consequentemente, a composi¢cao do vidro residual sédo fatores importantes
no processo de troca ibnica em vitroceramicas, pois determinam parametros
importantes do processo tais como: quantidade de litio disponivel para troca,
estrutura da rede, concentragao de alcalis presentes e etc.

Portanto, para obter melhores propriedades mecanicas através do
processo de troca ibnica em vitroceramicas LS2, é indispensavel avaliar a

influéncia da microestrutura nos parametros de DOL, no perfil de concentracéo
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do ion envolvido e no perfil de tensdes residuais, os quais estdo diretamente
relacionados com as respostas mecanicas desses materiais.

Apos a formacao das fases cristalinas, a composi¢ao do vidro residual foi
calculada a partir dos resultados do Refinamento de Rietveld. Como esperado,
€ possivel notar que as vitroceramicas com alta fragcdo apresentam menor
quantidade de litio e elevados teores dos ions de titanio e zircbnia no vidro
residual. Ja as vitroceramicas com fragdes menores apresentam uma maior
concentracao de litio no vidro residual e possibilitam a obtencdo de uma maior
profundidade de camada (DOL).

Tabela 3-4: Composi¢cao normalizada do vidro residual das vitroceramicas GN8
e GN9 com alta e baixa fragao cristalizada considerando a quantificagao por
Refinamento de Rietveld.

%mol Residual Residual Residual Residual

GNS8-A GN8-B GN9-A GN9-B
SiO2 38,35 62,10 49,40 60,70
Li2O 6,82 16,30 5,83 16,25
P20s 0 0 0 0
TiO2 24,58 9,69 20,35 10,48
CaO 54 2,13 4,47 2,30
ZrO: 15,41 6,07 12,76 6,57
ZnO 3,13 1,23 0 0
Al203 3,92 1,55 3,25 1,67
Na20 2,38 0,94 3,95 2,03
p [g/cm3] * 3,387 2,720 3,103 2,739
Tg [°C] * 648 655 686 677
n* 1,792 1,625 1,728 1,631
E [GPa] * 120 92,47 109,4 93,43
CTE[107K'a 49,55 59,34 43,32 62,50
55°C] *

** Valores obtidos através do software Sciglass® - Modelo Priven — 2000

As Figura 3-12 e Figura 3-13 mostram a profundidade da camada
alcangada pelos ions de s6dio em fungao do tempo de tratamento de troca iénica
nas vitroceramicas do sistema GN8, bem como apresenta as imagens de MEV

da secao transversal das amostras avaliadas, respectivamente.
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Figura 3-12: Profundidade de penetragédo do ion sédio em fungéo do tempo de
tratamento para as vitroceramicas GN8 com alta e baixa fragao cristalizada.
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Figura 3-13: Secéo transversal das vitroceramicas GN8 com diferentes fracoes
cristalizadas apés o tratamento de troca ibnica em nitrato de sddio fundido a
380°C por diferentes tempos.

Os resultados mostram que para as vitroceramicas GN8, o DOL diminui
com o aumento da fragao cristalizada, mas seu valor aumenta com o tempo de
tratamento de troca ibnica, conforme previsto pela dependéncia temporal
descrita pela Segunda Lei de Fick. A redugédo do DOL em amostras com alta
fracdo cristalizada é esperada, uma vez que o teor de litio no vidro residual é

menor em comparagao com amostras de baixa fragédo cristalina. Além disso, a
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significativa alteragcdo na composi¢cao do vidro residual, com o aumento das
concentracdes de ions de titanio e zircdnia, eleva a viscosidade do vidro residual,
resultando na diminuigdo da mobilidade do ion sédio [136].

Em alguns sistemas, as fases cristalinas favorecem a troca iénica, como
no caso da cristalizacdo de nanocristais de ZnAl2Os4 em vidros de
aluminosilicatos. Durante o processo de cristalizacdo, a precipitacdo dos
nanocristais aumenta a concentracao efetiva do ion Na* na fase vitrea residual
uma vez que este ion n&o faz parte da fase cristalina formada. Por outro lado, a
cristalizagao dessa fase reduz significativamente a concentracéo efetiva de ions
Zn?* na fase vitrea. ons divalentes, como o Zn?*, exercem um efeito negativo na
profundidade de difusdao dos ions alcalinos, pois podem bloquear os canais da
rede e reduzir sua difusividade, especialmente quando possuem raio ibnico
semelhante ao dos alcalinos, como no caso do ion Ca?*, cujo raio é similar ao de
Li* e Na*, porém com maior carga e intensidade de campo. Este fendmeno é
conhecido na ciéncia dos vidros como “efeito pseudo-alcali misto” e tem grande
influéncia nos resultados de troca ibnica [137][138].

As vitroceramicas GN8 com baixa fracdo apresentam maior profundidade
de camada comparada com as amostras com alta fracdo, no entanto, a partir de
6h de tratamento, ocorre a delaminacédo da camada trocada como pode ser visto
na Figura 3-13. Esse fenbmeno foi visto por Li et.al. [117] em vidros LS2
estequiométrico submetidos ao tratamento de troca ibnica a 380°C em banho de
NaNOs onde a partir de 30 min de tratamento era possivel visualizar trincas e
delaminagao da camada superficial.

O perfil de tensao formado durante o processo de troca idnica depende
da penetragdo do ion invasor e dos mecanismos de relaxagao envolvidos.
Donald et al. [139] sugeriram que uma camada superficial em tragao pode surgir
devido a diferenga no coeficiente de expanséao térmica (CTE) entre a camada
superficial trocada e o vidro interno. Essa discrepancia no CTE pode causar a
delaminagdo observada nas vitroceramicas durante a troca iénica. E possivel
visualizar que a partir de 6 horas de tratamento, a profundidade de penetragao
da camada trocada é de aproximadamente 45 ym, enquanto a delaminacao

ocorre a cerca de 10 uym.
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A camada superficial com elevada concentragao de alcalis pode exibir um
CTE maior que o interior do vidro gerando uma incompatibilidade de coeficientes
que coloca a camada superficial em tensdo de tragdo. Segundo Shen & Green
[140], as tensbes decorrentes das diferengas nos coeficientes de expansao
térmica sdo, em geral, significativamente menores do que as tensdes
compressivas induzidas pelo processo de troca idnica, particularmente quando
este é conduzido abaixo da temperatura de transi¢ao vitrea. Contudo, em alguns
casos, a discrepancia no CTE pode ser suficientemente elevada para modificar
o perfil de tensao total, especialmente préximo a superficie do vidro.

A magnitude da tensao residual gerada pelo estresse térmico (or) pode

ser calculada a partir da seguinte Equacao 23 [140]:
_ ATAaE
%R = 1—-v

Onde AT ¢é a diferenga entre a temperatura de troca idnica e a temperatura

(23)

ambiente e Aa é a diferenca de CTE entre a superficie e o interior do vidro.

Em resumo, a magnitude da tenséo residual gerada € proporcional a
diferenca do CTE a medida que a concentragao de Na* aumenta na superficie.

Outro fator importante foi avaliado por Wang et.al. [126] no qual
demonstraram que a capacidade de expansao dos vidros apds a troca idnica €
controlada pela conectividade da rede, que por sua vez dependente da
composicao e esta relacionada ao coeficiente de expansdo térmica. A
substituicdo de ions menores por ions maiores impde a rede uma tensao
volumétrica interna que pode ser acomodada através da (1) expanséao
volumétrica ou (2) formagéo da tensdo de compresséao interna. Embora (1) seja
preferivel, esta &€ condicionada a capacidade da rede de se expandir livremente,
sem quebrar nenhuma ligagao forte. Essa capacidade diminui a medida que a
conectividade da rede aumenta e a estrutura se torna menos aberta. Além disso,
nota-se que vidros com elevada conectividade da rede sao mais resistentes a
relaxacao da tensdo apos a troca ibnica.

A expansao térmica aumenta com a concentracdo de alcalis, o que
significa que, a medida que a rede se despolimeriza, sua capacidade de se
expandir termicamente cresce. O coeficiente de Cooper segue essa tendéncia,

como foi mostrado em [126] [140], através da correlacao linear entre o coeficiente
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de Cooper e o coeficiente de expansao térmica em fungdo do grau de
despolimerizacéo da rede.

Um banho misto com composig¢ao de 80 % em massa de NaNOs e 20%
em massa de KNOs foi utilizado com o objetivo de controlar a difusividade do
sodio e evitar as mudancas bruscas de composicdo na superficie das
vitroceramicas. A presenga de ions com diferentes raios, como sodio (Na*) e
potassio (K*), em um mesmo banho influenciam a taxa de difuséo dos ions sédio
no interior do vidro, bem como auxiliam na formacédo de uma camada de tensao
de compressao mais eficaz devido a maior concentracdo dos ions potassio na
superficie.

A Figura 3-14 a) e b) compara os resultados da profundidade de camada
e microdureza obtidos durante o tratamento de troca idbnica em banho de NaNO3
puro em 380 °C por 6 horas com os resultados obtidos em banho misto,
considerando a mesma temperatura e tempo. Em relagcdo a variacdo do DOL,
ndo houve mudanga significativa na profundidade de penetracdo, em
concordancia com os resultados relatados por Li et. al. [116] em estudos com
banho misto de 75% KNOs3 e 25%NaNOs. A dureza, por sua vez, foi reduzida

com a utilizagdo do banho misto em ambas as fragdes cristalizadas avaliadas.
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Figura 3-14: Comparacao entre a) profundidade de camada e b) microdureza
nas vitroceramicas GN8 com alta e baixa fragao cristalizada apds tratamento de
troca ibnica em 380°C por 6h em banho de NaNO3 puro e banho misto de NaNOs
e KNOs.

Geralmente, a utilizagao de banhos mistos pode gerar uma maior tensao
de compressao superficial devido a diferenga de tamanho entre os ions potassio
(0,133 nm) em relagéo ao ion Na* (0,102 nm) e Li* (0,076 nm). Como exemplo,
tem-se Mu et.al. [141] que avaliaram a tensao de compressao superficial em
funcdo da composicado do banho com xNaNOs + (100—x) KNOs (% em peso, x
= 60, 70, 80, 90, 100) em vitroceramicas de aluminossilicato de litio
transparentes. Foi visto que a maior tensdo de compresséao superficial (~500
MPa) foi alcangada em um banho misto de 80% NaNOs e 20% KNO3 em peso
em 420 °C durante 4 horas no qual a partir desse ponto, os valores de tensao
diminuem. Maiores valores de resisténcia a flexdo também foram encontrados
por Li et.al. [116] para vitroceramicas LS2 em banho misto com concentragao de
75% de KNOs a 385 °C por 64h.

A reducdo da dureza observada nas vitroceramicas GN8 tratadas em
banho misto esta relacionada a modificagdes na composicdo ou na
microestrutura superficial que ocorre durante o tratamento de troca iGnica. Além

disso, a maxima compressao pode ocorrer em uma regiao subsuperficial, o que
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faz com que os valores de dureza sejam mais sensiveis as mudangas na
superficie onde a tensdo de compressao € inferior.

A Figura 3-15 mostra o perfil de concentragéo do ion K* na superficie das
vitroceramicas em estudo. Considerando a mesma temperatura de tratamento,
a troca i6nica Na* por Li* é preferencial em relagcédo a troca K* por Li* devido a
maior compatibilidade de tamanho entre os ions envolvidos. Porém, ocorreu a
penetracdo do ion K* na superficie das vitroceramicas, com destaque a GN8_B,

que apresenta maior teor de litio no vidro residual [142].
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Figura 3-15: Curva de penetragao do ion K* nas vitroceramicas GN8 com alta e
baixa fragao cristalizada apds tratamento em banho misto 80% NaNOs e 20%
KNO3 em 380°C por 6 h.

Comumente, o coeficiente de difusdo dos ions Na® em banhos mistos
compostos de NaNOs e KNOs ¢é significativamente menor do que no sal de
NaNOs puro, porém os valores de difusividade do ion sédio obtidos a partir do
ajuste da segunda Lei de Fick as curvas de EDS mostram um comportamento
contrario, ou seja, um acréscimo na difusividade desses ions na superficie das
vitroceramicas (Tabela 3-5). Resultados semelhantes foram obtidos por Macrelli
[143] para vidros soda cal e aluminossilicato de sédio em banhos mistos NaNOs3
e KNO:s.

Varshneya e Dumais [144] mostraram através de medidas do perfil de
potassio em tubos de vidros soda cal dobrados submetidos a témpera quimica,

que as tensdes residuais nos vidros também influenciam a difusividade dos ions
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envolvidos no processo de troca ibnica, uma vez que essas tensdes podem
alterar o tamanho médio do sitio para a difusdo do cation. Foi identificado que a
maxima difusdo do potassio ocorreu preferencialmente no lado tracionado, bem
como apresentou certa redugcédo no lado em compressao. Conforme a Tabela 3-
5, é possivel visualizar que a difusividade dos ions sédio aumenta com o uso do
banho misto devido a presenca de uma tensao de tracao residual na superficie
que levou a delaminagcdo da camada trocada nas vitroceramicas GN8 B, como
pode ser visto na Figura 3-16. A espessura da camada delaminada € similar a

profundidade alcangada pelos ions de potassio na superficie.

Tabela 3-5: Coeficientes de difusdo dos ions de sédio nas vitroceramicas GN8
tratadas em banho de sal NaNO3s puro e banho de sal misto 80% NaNO3/20%
KNO3

NaNOs [Dnai x10"' cm?/s]  NaNO3/KNO3 [DnaLi X101 cm?/s]

GN8_A 1,69 + 0,36 2,37 +0,14
GN8_B 7,95 1,21 9,13+0,32
80Na/20K A B

GN8

Figura 3-16: Imagens de MEV da egéo transversal das vitroceramicas GN8
submetidas ao tratamento de troca ibnica em banho misto com 80% NaNOs3 e
20% KNO3 em 380°C por 6 h.

Assim como na analise da vitroceramica GN8, foram igualmente avaliadas

as vitroceramicas GN9 com alta e baixa fragao cristalizada. Os valores de
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profundidade da camada de sddio apds a troca ibnica a 380 °C em diferentes

tempos estao apresentados na Figura 3-17.
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Figura 3-17: Profundidade de penetracédo do ion sédio em fungcédo do tempo de
tratamento para as vitroceramicas GN9 com alta e baixa fragéo cristalizada.

Em comparagcdo com o observado nas vitroceramicas GN8, a
profundidade de penetragao do ion Na* aumentou, e nao houve delaminagao em
nenhum dos tempos avaliados (Figura 3-0-18). Esses resultados sugerem que
a alteracédo na composigao do vidro residual evitou o processo de delaminagao
nas vitroceramicas GN9. O aumento da concentragéo do ion Na* na composicao
do vidro residual reduziu a diferenga entre os coeficientes de expansao térmica

(CTE) da camada superficial e o interior da vitroceramica [105].
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Figura 3-0-18: Secado transversal das vitroceramicas GN9 com diferentes
fragbes cristalizadas ap6s o tratamento de troca i6nica em nitrato de sddio
fundido a 380°C por diferentes tempos.

Em relacdo ao processo de troca ibnica em banho misto, composto por
80% de NaNOs e 20% KNOs a 380 °C por 6 h, os resultados de dureza e da
profundidade da camada das vitroceramicas GN9 estdo dispostos na Figura
3-19.
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Figura 3-19: Comparacgao entre a) profundidade de camada e b) microdureza
nas vitroceramicas GN9 com alta e baixa fragao cristalizada apds tratamento de
troca ibnica em 380°C por 6h em banho de NaNOs puro e banho misto de NaNO3
e KNOs.

Pode-se observar que ndo houve mudangas significativas na
profundidade de penetragdo do ion sédio com a troca ibnica em banho misto
para nenhuma das fragdes cristalizadas, assim como foi visto nas vitroceramicas
GN8 [116]. J& para os resultados de microdureza Vickers, ocorreu uma
diminuicao significativa dos valores obtidos durante o banho misto em relagéo
ao banho de sddio puro, possivelmente devido a relaxacdo da camada superficial

com a troca superficial dos ions de potassio. No entanto, ndo foi possivel
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confirmar com exatiddo a penetracdo dos ions de potassio no interior das
vitrocerdmicas devido ao elevado ruido nas curvas de EDS, conforme

apresentado na Figura 3-19 b).
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Figura 3-20: Curva de penetragdo do ion K* nas vitroceramicas GN9 com alta e
baixa fragao cristalizada apos tratamento em banho misto 80% NaNOs e 20%
KNO3 em 380°C por 6 h.

Na Figura 3-21, sdo apresentadas as imagens de MEV referentes a
secao transversal das vitroceramicas avaliadas apds o tratamento de troca iénica
em banho misto. Nota-se que ndao houve delaminagao da camada trocada em
nenhuma das condi¢cbes analisadas (Figura 3-21). Diferente do encontrado nas
vitroceramicas GN8, onde foi observado um aumento da difusividade dos ions
de sodio com a penetracdo do ion potassio, devido a formagcdo de tensao
residual de tragcdo, as vitroceramicas GN9 ndo apresentaram esse
comportamento. Como nao ocorreu delaminagdo, nao houve a formacao da
tensao residual de tragao na superficie, € com isso os valores de difusividade
dos ions sddio ndo aumentaram no banho misto. A Tabela 3-6 apresenta os
coeficientes de difusividade calculados pelo ajuste da Lei de Fick aos perfis de
EDS para o ion sodio. Os resultados indicam uma redugdo expressiva na
difusividade do ion sddio com a presencga do ion potassio, conforme esperado

no uso do banho misto.
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Tabela 3-6: Coeficientes de difusdo dos ions de sddio nas vitrocerdmicas GN9
tratadas em banho de sal NaNO3s puro e banho de sal misto 80% NaNO3/20%
KNO3

NaNO3 [Dnai x10'" cm?/s]  NaNO3/KNO3 [Dnai 10! cm?/s]

GN9_A 15,94 £ 1,49 3,13 +0,27
GN9_B 7,78 £ 0,81 6,99 £ 0,98
80Na/20K A B
GN9

Figura 3-21: Imagens de MEV da secao transversal das vitroceramicas GN9
em estudo submetidas ao tratamento de troca idnica em banho misto com 80%
NaNOs3 e 20% KNO3 em 380°C por 6 h

Com o objetivo de avaliar as diferengas na profundidade de penetragao
do ion sédio em relacédo a fracdo cristalizada das vitroceramicas analisadas, a
Figura 3-22 a) e b) apresenta os valores de DOL em fungdo do tempo de
tratamento de troca ibnica, de acordo com a fragao cristalizada. Para as
vitroceramicas com alta fragcdo cristalizada (~ 80 % em peso), observa-se uma
variagdo significativa na profundidade de penetragdo do sodio entre as
vitroceramicas GN8 e GN9, com maiores profundidades alcangcadas na GN9.
Como as vitroceramicas apresentam microestruturas, fragdes cristalizadas e
propor¢cdes de fases cristalinas semelhantes, essas diferencas podem ser
atribuidas a composi¢do do vidro residual, indicando a sua importancia na

otimizagao do perfil de tensao residual obtido com o tratamento de troca ibnica.
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Figura 3-22: Profundidade de camada em fung¢ao do tempo de tratamento de
troca idnica para as vitrocerdmicas em estudo de acordo com a fracéo
cristalizada.

Para as vitroceramicas com baixa fragéo cristalizada (~50% em peso), o
perfil de penetragao do ion sddio foi similar para ambas as composigdes, com a
composicao GN9 destacando-se por alcangar maiores profundidades de camada
€ nao apresentar delaminacdo, um processo que pode comprometer as

propriedades mecanicas finais.
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Zheng et. al. [145] avaliou o efeito da petalita e de diferentes
cristalinidades (38,6% + 3% a 84,2% = 3%) na troca ibnica Li* - Na® em
vitroceramicas transparente de aluminossilicato de litio com composicao
70,2Si02-4,5A1203-21,6Li20-2ZrO2-1P205-0,5Y203-0,1Sb203-0,1CeO  (%mol).
As vitroceramicas foram tratadas em sal fundido de NaNOs a 450 °C por
diferentes tempos. A fase petalita (4,50% Li2O — 16,54% Al203 — 78,56% SiO2)
foi a unica fase cristalizada de modo que com o0 aumento da fragcao, o teor do ion
Li* no vidro residual foi reduzido e com isso a profundidade da troca ibnica
diminuiu de 5512 um (vidro precursor) para 20+2 ym (maxima fragao) durante
um tratamento de 6 h. Os resultados obtidos comprovam a importancia do
controle microestrutural e composicao do vidro residual nos efeitos do processo
de troca ibnica em vitroceramicas, principalmente na profundidade de
penetracao do ion que influéncia diretamente no perfil de tensao residual.

Para avaliar a influéncia do processo de troca ibnica nas propriedades
mecanicas, a microdureza Vickers, o modulo elastico e a tensdo residual nas
amostras foram estimadas usando as curvas de carga-deslocamento geradas
pela técnica de indentacao instrumentada. Testes de resisténcia a flexao biaxial
foram realizados para verificar a resisténcia a falha das amostras e avaliar a
eficiéncia da témpera quimica nas vitroceramicas em estudo.

A indentagcdo é usada para determinar a resisténcia do material a
deformacgéao plastica causada pela penetracao do indentador. Quando ocorre o
contato da ponta aguda do indentador com a superficie do vidro ou vitroceramica,
a deformagdo permanente gerada € resultado de dois mecanismos
concorrentes: deformacédo por fluxo viscoso e densificagdo. O mecanismo
preferencial dependera da composicao, estrutura do vidro (conectividade da
rede, volume livre), geometria do indentador e a taxa de carregamento. Vidros
com alto teores de alcalis, como vidro de janela, se deforma principalmente por
meio do fluxo viscoso (mecanismo conservador de volume), ja no caso de um
vidro andmalo (vidro de silica pura), a densificagdo (mecanismo nao conservador
de volume) é favorecida devido a presenga de volume livre em seu interior [146].

Os valores de microdureza Vickers, modulo elastico e o padrao de trincas

em funcdo do tempo de tratamento em banho de sédio puro a 380 °C foram
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estudados. Os resultados correspondentes as vitroceramicas com alta fragéo

cristalizada GN8 e GN9 estédo apresentados nas Figura 3-23 e Figura 3-24.
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Figura 3-23: Valores de microdureza Vickers e médulo elastico obtidos por

indentagao instrumentada em fungao do tempo de tratamento em banho

de

sddio puro a 380°C para as vitroceramicas GN8-A. As imagens das indentagdes
estao dispostas abaixo a) Nao-10X; b) 1h; c) 2h; d) 6h; e) 12h e f) 24h. As setas
amarelas, vermelhas e verdes indicam as trincas radiais, laterais e chipping,

respectivamente.
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Figura 3-24: Valores de microdureza Vickers e médulo elastico obtidos por
indentagao instrumentada em fungao do tempo de tratamento em banho de sédio
puro a 380°C para as vitroceramicas GN9-A. As imagens das indentagdes estao
dispostas abaixo a) Nao-lIOX; b) 2h; c) 6h; d) 12h; e) 24h. As setas amarelas,
vermelhas e verdes indicam as trincas radiais, laterais e chipping,
respectivamente.

Apesar de possuirem microestruturas semelhantes, as vitroceramicas
GNB8-A e GN9-A exibem perfis distintos de dureza e mdodulo elastico em fungéo

do tempo de troca idnica. A vitroceramica GN8-A apresenta um pequeno
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aumento nos resultados de dureza durante as primeiras horas de tratamento,
apos isto os valores diminuem gradualmente, atingindo niveis inferiores aos
iniciais. Em contraste, a vitroceramica GN9-A exibe um aumento consistente na
dureza com o prolongamento do tempo de troca idnica, alcangando seu valor
maximo apos 6 horas de tratamento.

O moddulo elastico, por sua vez, apresenta um comportamento
decrescente na vitroceramica GN9-A, enquanto na vitroceramica GN8-A nao
houve variacdo significativa, considerando o elevado desvio padrdo dos
resultados. Sabe-se que o moddulo elastico determina como a deformacao
gerada na rede do vidro, resultante da penetragdo dos ions, € convertida em
tensdo. Contudo, além das mudangas composicionais, as tensdes residuais
superficiais geradas no processo de troca idbnica também afetam os valores do
modulo elastico em materiais vitreos. Estudos anteriores, tanto experimentais
quanto por simulagdes de dindmica molecular, confirmam que esses parametros
nao sao constantes e variam de forma ndo monotdnica durante o processo de
fortalecimento quimico [126][147][148].

Teoricamente, o modulo elastico deveria aumentar como resultado do
efeito de enchimento gerado pela troca de ions com diferentes tamanhos, no
entanto, com o tempo de troca ibnica, a estrutura do vidro se reorganiza para
acomodar os ions maiores resultando em um relaxamento elastico que envolve
a diminuicdo dos valores do modulo. Por isso, esses valores aumentam em
ambas as composi¢cdes e decrescem com o tempo de tratamento devido a
relaxagao estrutural das vitroceramicas [147][149].

Além da relaxacdo das tensbes superficiais, o perfil de tensao
desenvolvido durante o processo de troca idnica influencia o padréo das trincas
geradas durante as indentacbes. Kese et.al. [148] investigaram o efeito do
campo de tensdes residuais gerado pela indentagédo Vickers sobre as medidas
de dureza e médulo elastico obtidas por nanoindentagcdo em vidros soda-cal. A
analise baseou-se nas curvas de descarga dos graficos carga-deslocamento
formados por indentacdo instrumentada, considerando que a reducdo da
inclinacdo da curva de descarga normalmente é associada a presenga de

tensodes residuais de tragao.
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Com o objetivo de avaliar qualitativamente os perfis de tensao, as curvas
carga—deslocamento das vitroceramicas GN8-A e GN9-A sdo apresentadas na
Figura 3-25. Para cada tempo de tratamento, foram realizadas ao menos 15
indentagdes por amostra, considerando-se na média final um minimo de 10
indentagdes selecionadas de acordo com sua qualidade. As curvas meédias estao

detalhadas no Apéndice 2.
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Figura 3-25: Curvas carga-deslocamento obtidas por indentagdo instrumentada
utilizando indentador Vickers para vitroceramicas com alta fragao cristalizada
submetidas ao tratamento de troca ibnica em banho de nitrato de sodio puro a
380°C em diferentes tempos a) GN8-A e b) GN9-A; Os insets destacam a curva
de descarga.

As curvas no tempo zero estio relacionadas as vitroceramicas antes do
processo de troca idnica e definem o padrao livre de tensdao. Curvas com
inclinagbes maiores sugerem a presencga de tensdes de compresséo, enquanto
aquelas com inclinagdes menores indicam tensbes de tragdo [148]. Os
resultados indicam que a troca i6nica realizada a 380 °C em banho de nitrato de
sodio puro induziu uma tensio residual de compressdao na maior parte dos
tempos avaliados para a vitroceramica GN9-A. Tal efeito é evidenciado pela
inclinagado das curvas de descarga apresentadas no inset da Figura 3-25 b), as
quais sao superiores as obtidas para a amostra no tempo zero.

Para a vitroceramica GN8-A, houve a formagdo de uma camada
superficial compressiva nos estagios iniciais da troca ibnica, até

aproximadamente 2 horas. Apds esse periodo, ocorreu uma diminuicdo na
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inclinacdo da curva de descarga, sugerindo a formagdo de uma tensao
superficial de tracdo (Figura 3-13). No entanto, a tensdo de tragédo superficial
nao foi suficiente para causar a delaminagao das vitroceramicas, mas reduziu a
dureza das vitroceramicas.

Em vidros comuns, como o vidro soda-cal, durante a aplicagao de carga,
trincas radiais e medianas nucleiam e se propagam perpendicularmente a
superficie ao redor da impressao, enquanto trincas laterais se formam na etapa
de descarregamento do indentador [150]. Em casos especificos, como nos
vidros temperados quimicamente, a tensdo compressiva profunda abaixo da
superficie previne a formagao de trincas medianas, porém leva ao aparecimento
de trincas laterais no plano paralelo a superficie do vidro ou vitroceramica e
formacgao de lascas (chipping).

As Figura 3-23 e Figura 3-24 mostram o padrao de trincas geradas ao
redor da impressao da indentagédo Vickers apds a aplicacdo da carga para as
vitroceramicas GN8 A e GN9 A, respectivamente. Em ambos os casos,
observa-se principalmente a formacao de trincas laterais e a supressao das
trincas radiais, que sao normalmente formadas nas vitroceramicas nao
submetidas a tempera quimica. A formacado do sistema de trincas laterais
aparenta ndo depender da tensdo de compressao (CS) e da profundidade da
camada (DOL), porém os niveis de tensdo devem ser altos o suficiente para
suprimir a trinca mediana como sistema de trinca inicial [151].

Geralmente, as trincas laterais também sao favorecidas pelo mecanismo
de deformacgéao por fluxo viscoso, que leva a formagao de pile-up na regiao ao
redor da impressdo de indentagdo, como mostra a Figura 3-26. Este
deslocamento de volume provoca danos subsuperficiais na regido de
deformagado, o que pode desencadear a formagdo de sistemas de trincas

maiores, tais como: trincas laterais, ou trincas medianas/laterais.
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b)

Figura 3-26: Formacao de pile-up ao redor da impressao da indentagdo em
amostra GN8-A submetida a troca idbnica em banho de nitrato de sédio puro a
380°C por 2 horas. a) imagem obtida por microscopio éptico; b) imagem obtida
por microscopia eletrénica de varredura;

Com o objetivo de compreender o comportamento mecanico das
vitroceramicas GN8-B e GN9-B, caracterizadas por baixa fragao cristalizada e
submetidas ao processo de troca ibnica, foram avaliados a microdureza Vickers,
modulo elastico e o padrao de trincas geradas por indentacao Vickers, conforme

apresentado nas Figura 3-27 e Figura 3-28, respectivamente.
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Figura 3-27: Valores de microdureza Vickers e médulo elastico obtidos por
indentagao instrumentada em fungao do tempo de tratamento em banho de sédio
puro a 380°C para as vitroceramicas GN8-B. As imagens das indentagdes estao
dispostas abaixo a) Nao-IOX; b) 1h; c) 2h; d) 6h; e) 12h e f) 24h. As setas
amarelas, vermelhas e verdes indicam as trincas radiais, laterais e chipping,
respectivamente.
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d) e)
Figura 3-28: Valores de microdureza Vickers e mddulo elastico obtidos por
indentacgao instrumentada em funcao do tempo de tratamento em banho de sédio
puro a 380°C para as vitroceramicas GN9-B. As imagens das indentag¢des estéo
dispostas abaixo a) Nao-IOX; b) 2h; c) 6h; d) 12h; e) 24h. As setas amarelas,
vermelhas e verdes indicam as trincas radiais, laterais e chipping,
respectivamente.

E possivel notar que durante os primeiros estagios do processo de troca
iGbnica ocorre o crescimento da microdureza Vickers e do médulo elastico em
ambas as vitroceramicas analisadas. Contudo, a vitroceramica GN8 B
apresentou deterioracdo de ambas as propriedades logo apds a primeira hora
de tratamento. Li et.al. [152] estudaram o efeito do tempo de tratamento nas
propriedades mecanicas do vidro e vitroceramica de dissilicato de litio
estequiométrico. O fortalecimento quimico realizado em banho de nitrato de
sédio puro a 380°C também mostrou um crescimento abrupto da microdureza
Vickers e resisténcia a flexao, associado a uma rapida diminui¢cao a partir de 15
minutos de tratamento. Além disso, em tratamentos curtos, ndo € possivel
alcangar uma elevada profundidade de camada necessaria para algumas
aplicagdes tecnologicas.

Para a vitroceramica GN9-B, o aumento dos valores da microdureza
Vickers e médulo elastico permaneceram durante os tempos de tratamento

avaliados. Mesmo apds 24 horas de troca idnica, os valores dessas propriedades
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nao se tornaram inferiores ou iguais aos da amostra nao tratada. Tais resultados
indicam que a relaxacdo das tensdes nessas amostras ocorre de forma lenta e
gradual, permitindo a preservagdo da tensdo de compressao induzida pelo
processo de troca idnica.

Tratamentos prolongados ou realizados em altas temperaturas permitem
que a tensdo compressiva na superficie do vidro seja aliviada por meio de
rearranjos estruturais, que ocorrem para acomodar a entrada dos ions maiores.
Do ponto de vista da deformacao, a relaxacdo da tensao envolve a conversao
de uma deformacao elastica recuperavel, causada pela penetragcédo dos ions, em
uma deformacéo plastica permanente [147][149].

Para avaliar o perfil de tensé&o residual, foram utilizadas as curvas carga-
deslocamento obtidas por meio dos ensaios de dureza via indentagio
instrumentada. As curvas correspondentes as vitroceramicas GN8-B e GN9-B

estao apresentadas na Figura 3-29.
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Figura 3-29: Curvas carga-deslocamento obtidas por indentagao instrumentada
utilizando indentador Vickers para vitroceramicas com baixa fragao cristalizada
submetidas ao tratamento de troca ibnica em banho de nitrato de sodio puro a
380°C em diferentes tempos a) GN8-B e b) GN9-B; Os insets destacam a curva
de descarga.

Conforme as curvas de descarga dos graficos de carga-deslocamento das
vitroceramicas em estudo, a vitroceramica GN8-B apresentou a formagao da
tensdo de compressdo nas primeiras horas de tratamento de troca ibnica,

seguida por uma inversao para tensdo de tragcado residual. Esses resultados
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foram confirmados pela ocorréncia de delaminagdo da camada trocada,
observada a partir de 6 horas de tratamento (Figura 3-13).

Ja para a vitroceramica GN9-B, a tensdo compressiva aumentou
progressivamente com o tempo de troca idnica, atingindo o seu valor maximo em
12 horas, e a partir disso comegou a diminuir. Todavia, mesmo com a redugao
da tensdo compressiva, ndo houve a formacao de uma tenséo de tragao residual
na superficie em tratamentos longos.

A Figura 3-27 e Figura 3-28 apresentam o padr&o de trincas resultante
das indentagdes realizadas nas vitroceramicas GN8-B e GN9-B. Como o DOL
nessas vitroceramicas possui espessura suficiente para conter a regiao de
deformagéo gerada pelo contato do indentador com a superficie da amostra, a
carga necessaria para iniciar trincas medianas/radiais aumenta a medida que a
tensao de compressao residual se eleva. Dessa forma, é possivel perceber que
0 padrao de trincas gerado para as vitroceramicas GN8-B e GN9-B sao
diferentes em relagdo as vitroceramicas com alta fracao cristalizada, uma vez
que o perfil de tensao residual é distinto. A vitroceramica GN9-B apresentou
predominancia de trincas laterais com contengao das trincas medianas/radiais
devido a sua capacidade de manter a tensdo compressiva residual na superficie
por periodos mais longos, sem que ocorra relaxagao. Além do perfil de tensao
residual, foi visto anteriormente, que as trincas laterais sdo favorecidas pelo
mecanismo de deformacdo por fluxo viscoso, sendo a sua ocorréncia mais
frequente com o uso de indentadores com pontas afiadas, como no caso do
indentador Vickers (136°).

Por outro lado, na vitroceramica GN8-B, a formacéao de trincas laterais foi
observada apenas nas primeiras horas de tratamento de troca ibnica, uma vez
que o prolongamento do processo levou a nucleacado e crescimento de trincas
radiais, que se desenvolvem progressivamente até que o padréo de trincamento
se assemelhe ao da vitroceramica antes do inicio da troca idnica.

Ao comparar os resultados mecénicos das vitroceramicas com alta e
baixa fracao cristalizada do sistema GN8, pode-se observar que os padroes de
trincamento sao distintos. Na vitroceramica GN8-A, houve apenas a formacgao

de trincas laterais e a supressao das trincas radiais, enquanto na GN8-B, a partir
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de 2 horas de tratamento, ocorreu a formacdo de trincas radiais. Esse
comportamento pode estar relacionado ao processo de decristalizacdo da
superficie, ou seja, a troca ibnica leva a quebra dos cristais na superficie dessas
amostras, resultando na formacédo de uma camada vitrea superficial que altera
0 padrao de trincamento dos materiais. Mais detalhes serao discutidos no
Capitulo 3.

Pesquisas recentes mostraram que o processo de troca idnica em vidros
de alcalis-borossilicato gera uma tensao de compressao superficial entre 200—
340 MPa, com variagdes na dureza e no moédulo elastico que ndo seguem um
padrao linear em relagao a tensio. Esses resultados indicam que mudancgas na
composic¢ao do vidro dentro da camada superficial, bem como modificacdes na
densidade de empacotamento atémico, densidade de energia de ligagdo e no
ambiente de coordenacéo local dos cations alcalinos, desempenham um papel
crucial nas propriedades mecanicas da superficie desses vidros [153]. Além
disso, a compressao subsuperficial maxima, comumente observada em estudos
de troca ibnica, pode reduzir os valores de dureza devido a relaxagao da tensao
superficial [154][155].

3.4.3 Resisténcia ao Risco

Com o intuito de analisar o efeito do processo de troca idnica na
resisténcia a arranhoes das vitroceramicas, o teste de riscamento foi realizado.
Este consiste no deslizamento de um indentador sobre a superficie do vidro,
simulando os contatos abrasivos que ocorrem em condi¢gdes de uso. Os
resultados estao apresentados na

Figura 3-30.
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Figura 3-30: Resisténcia ao riscamento instrumentado nas vitroceramicas em
estudo antes e apds o processo de troca ibnica em banho de nitrato de sddio
fundido a 380°C por 2 horas. a) GN8-A; b) GN8-B; c) GN9-A e d) GN9-B.

Observa-se que as curvas de for¢a normal em fungdo da profundidade
alcangada, revelam comportamentos distintos entre as vitroceramicas GN8 e
GN9. Na composicdao GN8, o processo de troca ibnica possibilitou uma reducao
na penetracdo do indentador na superficie da amostra durante a formagao do
risco, sendo esse efeito mais pronunciado nas vitroceramicas GN8 com baixa

fracao cristalizada. Em contraste, nas vitroceramicas GN9, observou-se o
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comportamento oposto, onde a penetracdo do indentador nas amostras
submetidas a troca ibnica foi maior em comparacao as amostras nao tratadas,
principalmente na vitroceramica GN9_A.

Quando superficies de vidro s&do submetidas a um teste de riscamento
com carga normal crescente, trés regimes de dano podem ser observados por
meio da inspegao visual do risco: ) Regime microductil ou plastico: A deformagéao
plastica ocorre sem a presenca de trincas visiveis. I1) Regime de microtrincas: A
medida que a forga de atrito aumenta, surgem danos do tipo friccional, com o
inicio da formacdo de pequenas trincas. Ill) Regime microabrasivo:
Caracterizado pelo surgimento de trincas laterais que eventualmente causam o
lascamento visivel na superficie do vidro [156] [157].

Durante o riscamento, os vidros tendem a se deformar plasticamente por
meio de processos como densificagcdo ou fluxo viscoso, e o grau dessa
deformagao depende da composig¢ao quimica, da densidade de empacotamento
atémico e da razéo de Poisson do material. O regime de microtrincas se distingue
pela formacéao de trincas radiais e anelares, que sao nucleadas a partir de trincas
subsuperficiais iniciais. As trincas radiais sdo predominantes no uso de
indentadores com ponta aguda, enquanto as trincas anelares — ou trincas de
tracao hertz — sio caracteristicas de danos causados por indentadores com

ponta esférica ou codnica [153] [157].

Figura 3-31: Secédo do risco formado durante ensaio de riscamento da
vitroceramica GN8_B antes do processo de troca idnica. A seta vermelha indica
as trincas anelares de tracdo, conhecidas como trincas Hertz. A seta verde e a
seta preta indicam a formacao das trincas laterais e radiais, respectivamente.
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Tabela 3-7: Carga critica para a formagéao das trincas anelares e trincas radiais
das composicdes em estudo antes e apds o processo de troca ibnica em banho
de nitrato de sédio puro a 380°C por 2 horas.

Composicao Carga critica para trincas Carga critica para trincas

anelares (N) radiais (N)
GN8_A - 11,5+0,7
GN8_A_IOX - 12+0,5
GN8_B 10,4 £ 0,7 11,8+ 0,3
GN8_B_I0X - 125+£04
GN9_A - 11,4+0,7
GN9_A 10X - 11,2+0,3
GN9_B 10,8 £ 0,7 12+0,2
GN9_B_ 10X - 11,8+ 0,6

As analises dos riscos foram conduzidas com base na avaliagdo da carga
critica para a formacgao das trincas anelares e radiais. As trincas de tracao Hertz
(anelares) foram observadas apenas nas vitroceramicas com baixa fragcao
cristalizada, uma vez que as com alta fragdo cristalizada apresentam
naturalmente maior tensio residual devido a sua microestrutura, o que dificulta
a formacgao desse tipo de trinca. Verificou-se que o processo de troca idnica inibiu
a formagao das trincas Hertz e aumentou a carga critica necessaria para a
formacgado de trincas radiais nas vitroceramicas GN8. Em contrapartida, n&o
houve variagao significativa nas vitroceramicas GN9, com os valores de carga
critica para a formacao de trincas radiais permanecendo dentro do mesmo
intervalo, considerando o desvio padrdo. Isso sugere que uma maior
amostragem pode ser necessaria para avaliar o impacto da troca i6nica na
resisténcia ao risco desse sistema.

As trincas anelares se formam quando a superficie do vidro é submetida
a riscos utilizando indentadores com ponta arredondada, como o indentador
Rockwell empregado nestes experimentos. Durante o processo de riscamento,
a area situada atras do ponto de contato entre o indentador e a superficie do
vidro fica sob tensdo de tragdo. Como a resisténcia a tragdao do vidro é
significativamente menor do que a sua resisténcia a compressao, essa regiao
sob tracao inicia a formacgao de trincas anelares de Hertz. No entanto, o processo

de troca iGnica gera uma camada superficial com tensdo de compressao, que
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suprime a formacdo dessas trincas, impedindo seu desenvolvimento
[157][158][159].

3.4.4 Resisténcia a Flexao Biaxial

A resisténcia a flexdo biaxial foi medida através da técnica piston-on-
three-ball para as vitroceramicas em estudo submetidas ao tratamento de troca
ibnica em nitrato de sédio puro a 380 °C por 2 horas. Foram realizadas analises
das vitroceramicas antes do processo para fins de comparacéo. Os resultados

estdo apresentados na Figura 3-32.
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Figura 3-32: Comparagao dos resultados de resisténcia a flexdo biaxial das
vitroceramicas em estudos antes e apds o tratamento de troca idnica a 380°C
por 2 horas em banho puro de NaNOs. Letras diferentes indicam diferengas
estatisticamente significativas de acordo com o teste de Turkey (a = 0,05)

Os resultados demonstram que, com 2 horas de tratamento, é possivel atingir
valores de resisténcia a flexao até trés vezes superiores aos observados antes
do tratamento. Além disso, nas vitroceramicas com baixa fragao cristalizada, a
troca ibnica possibilita uma resisténcia a flexdo ainda maior, evidenciando o
impacto positivo da microestrutura nos valores obtidos. Li et.al. avaliaram o
aumento da resisténcia a flexdo de vitroceramicas de dissilicato de litio
submetidas ao processo de troca ibnica em temperaturas de 315 °C, 385°C e
450 °C, utilizando um banho de nitrato de sédio fundido por diferentes periodos

de tempo. Antes do tratamento de troca idGnica, a vitroceramica apresentava uma
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resisténcia média de 250 MPa, e teve seu valor maximo de 600 MPa alcangado
apods 64 horas de tratamento em 385 °C. Neste trabalho, foram obtidos maiores
valores de resisténcia em tempos menores, o que indica a possibilidade de
reforgo dessas vitroceramicas pelo processo de troca ibnica.

E importante destacar que tratamentos de curta duracdo podem gerar uma
alta tensao de compressao superficial, porém com uma profundidade de camada
reduzida. Por outro lado, tratamentos mais longos ou realizados em
temperaturas elevadas podem resultar em uma rapida relaxacdo da tensao
residual superficial, mesmo que o aumento na profundidade de camada (DOL)
seja significativo. O equilibrio entre essas condigdes é fundamental para otimizar
as propriedades mecanicas das vitroceramicas, permitindo o desenvolvimento

de novas aplicagdes para esses materiais.

3.5Conclusoes

A partir dos resultados obtidos neste capitulo pode-se concluir que:

e As novas composicoes GN8 e GN9 formadas a partir da composigao
G8 apresentaram uma microestrutura refinada com diferentes fragdes
cristalizadas sendo GN8_ A e GN9_A com aproximadamente 78% em
peso, e GN8_B e GN9_B com aproximadamente 52%.

e As vitroceramicas GN8 A e GN8 B apresentaram transmitancia
meédia de 76% e 88% (500nm), respectivamente. Ja as vitroceramicas
GN9_A E GN9_B exibiram transmitédncia de 82% e 90% (500nm),
respectivamente.

e A proporcao das fases cristalinas de dissilicato de litio, metassilicato
de litio e fosfato de litio foram semelhantes para ambas as
composic¢oes considerando diferentes fragcdes cristalizadas.

e Avitroceramica GN8_ B apresentou maiores profundidades de camada
trocada em relagao a vitroceramica GN8_A devido ao maior teor de
litio no vidro residual. No entanto, ocorreu a delaminacdo da camada
a partir de 6 horas de tratamento o que leva a deterioracdo das

propriedades mecanicas.
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O tratamento em banho misto de 80% NaNOs + 20% KNOs a 380°C
por 6 horas ndo aumentou a profundidade de penetragao do ion sédio,
nem elevou os valores de dureza na superficie das vitroceramicas
GN8 A e GN8 B. No entanto, foi observado um aumento na
difusividade do ion sddio, atribuido a tensdo de tragdo residual
presente na superficie das vitroceramicas apds o processo de troca
ibnica. Essa tensao de tracao resultou na delaminacdo da camada nas
amostras GN8 B.

Da mesma forma que as vitroceramicas GN8, a vitroceramica GN9_B
apresentou maiores valores de profundidade de camada em relagao a
vitroceramica GN9_A. Com o aumento do teor de sédio na composigao
do vidro residual, as diferengas de CTE geradas durante o processo
de troca ibnica foram minimizadas neste sistema e por isso nao
ocorreu a delaminagdo da camada em nenhuma das vitroceramicas
avaliadas.

O tratamento em banho misto de 80% NaNOs3 + 20% KNOs a 380°C
por 6 horas ndao aumentou a profundidade de penetragao do ion sddio,
nem elevou os valores de dureza na superficie das vitroceramicas
GN9_A e GN9_B. Para estas vitroceramicas, a difusividade do ion
sodio na superficie foi significativamente reduzida com a utilizagdo do
banho misto em comparagao ao banho de sédio puro.

Em relacdo aos valores de dureza e moddulo elastico para as
vitroceramicas com alta fragao cristalizada, as vitroceramicas GN8_A
e GN9 A apresentaram comportamentos bastante distintos. A
vitroceramica GN8 A apresentou um pequeno aumento nos
resultados de dureza durante as primeiras horas de tratamento, apés
isto os valores diminuem gradualmente, atingindo niveis inferiores aos
iniciais. Ja a vitroceramica GN9-A exibiu um aumento significativo na
dureza com tratamento de troca ibnica, alcancando o valor maximo
apos 6 horas de tratamento. Em relacdo ao médulo elastico, houve um
comportamento decrescente na vitroceramica GN9-A, enquanto na
vitroceramica GN8-A nao houve variagao significativa.
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A tenséo residual foi avaliada qualitativamente através das curvas de
carga-deslocamento obtidas por meio da indentagéo instrumentada. A
partir das analises das curvas de descarga foi possivel observar que
a troca idnica levou a formacao da tensdo compressiva residual em
todos os tempos avaliados para a vitroceramica GN9-A. Porém, para
a vitroceramica GN8-A, a camada superficial compressiva ocorreu nos
estagios iniciais da troca i0nica, até aproximadamente 2 horas. Apos
esse periodo, houve a formagao de uma tenséo residual de tragéo na
superficie.

Em relacdo ao comportamento mecanico das vitroceramicas com
baixa fragao cristalizada, observou-se um aumento da microdureza
Vickers e do mddulo elastico nas vitroceramicas GN8 B e GN9 B
durante o tratamento de troca idnica. No entanto, a vitroceramica
GN8_B apresentou uma deterioragdo dessas propriedades logo apés
a primeira hora de tratamento, atribuida a presenca de tensio de
tracao residual na superficie, conforme confirmado pelas curvas de
descarga dessas amostras.

Os resultados de resisténcia ao risco indicaram que o processo de
troca idnica inibiu a formagéao de trincas de Hertz e aumentou a carga
critica necessaria para a formagcdo de trincas radiais nas
vitroceramicas GN8. Por outro lado, nao foi observada uma variagao
significativa nos resultados para as vitroceramicas GN9.

Finalmente, os resultados de resisténcia a flexdo biaxial, obtidos
através do teste piston-on-three-ball, mostraram um aumento
significativo na resisténcia a flexdo em todas as vitroceramicas
avaliadas, com destaque para aquelas com baixa fragao cristalizada,
submetidas ao tratamento de troca ibnica em banho de sddio puro a
380°C por 2 horas. Esses resultados demonstraram que é possivel
reforgar as vitroceramicas transparentes de silicato de litio utilizando o

processo de troca ibnica.
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CAPITULO 4 - INFLUENCIA DA MICROESTRUTURA DAS
VITROCERAMICAS TRANSPARENTES DE SILICATO DE LIiTIO NO

EFEITO DA DECRISTALIZAGCAO

4.1 Introdugao

O processo de troca ibnica em vitroceramicas apresenta mecanismos
mais complexos quando comparado aos vidros. Vitroceramicas contendo fase [3-
espoduménio podem ser reforcadas quimicamente através da troca de ions litio
por sodio, realizada a temperaturas relativamente baixas (cerca de 400 °C) e em
curtos periodos. Nesse caso, a melhoria nas propriedades mecanicas resulta do
aumento do volume dos cristais na superficie da vitroceramica, e esta associada
a uma elevada profundidade de camada (~100 um). Nesse sistema, o ion Li*
atua como compensador de carga devido a substituicdo dos ions Si** por AIP*
nos tetraedros de silicio, 0 que aumenta a sua mobilidade no interior dessa
estrutura, garantindo elevadas profundidades de camada. Por outro lado, as
vitroceramicas com solugao solida de B-quartzo rica em litio ndo apresentam
este mesmo comportamento. Nesse caso, a substituicdo de litio por sédio nao
promove melhorias nas propriedades mecanicas, sendo viavel apenas a troca
idnica de litio por potassio, que ocorre em temperaturas elevadas (700-725 °C)
e pode ocasionar a destruicao dos cristais na superficie.

O fendmeno de decristalizagdo foi investigado pela primeira vez por
Tagantsev em vitroceramicas com cristais de metassilicato de litio durante a
troca de ions litio por sddio, e consiste no desaparecimento da fase cristalina nas
camadas superficiais quando submetidas ao tratamento de troca ibnica em altas
temperaturas. Mesmo com a formacao da tensdo de compressao, devido a
diferenca entre o tamanho dos ions trocados, a variagdo na composigcao e
microestrutura superficial pode acarretar mudancas nas propriedades mecanicas
finais desses materiais.

Existem alguns relatos na literatura sobre a ocorréncia desse fenédmeno
em diferentes sistemas, especialmente naqueles contendo fases cristalinas de

litio, como os sistemas LAS e LS2. No entanto, € interessante notar que o
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fendmeno é evidenciado apenas em algumas composi¢des, considerando o
mesmo sistema.

Dessa forma, o objetivo deste capitulo é avaliar o fenbmeno de
decristalizac&o nas vitroceramicas transparentes de dissilicato de litio, causado
pelo processo de troca idGnica, em fungdo da fragdo cristalizada e das fases
formadas. Foram realizadas analises de difracdo de raios X, refinamento
Rietveld e Ressonéncia Magnética Nuclear (RMN) em vitroceramicas com
diferentes fragdes cristalinas, antes e apos o processo de troca ibnica em banho

de nitrato de sédio puro a 380 °C por 2 horas.

4.2 Revisao da Literatura

As propriedades do vidro podem ser ajustadas tanto pela modificagao de
sua composi¢cao quanto pela alteracao da sua superficie por meio de processos
de témpera. Descoberta por Warburg em 1884, a troca ibnica € um processo
controlado pela difusao de ions através da superficie do vidro, capaz de modificar
suas propriedades mecanicas, opticas, elétricas e quimicas [160].

Recentemente, a aplicacdo deste processo foi expandida para as
vitroceramicas com o objetivo de aprimorar suas propriedades mecanicas e abrir
novas possibilidades de uso para esses materiais. No entanto, os mecanismos
cinéticos e termodinamicos envolvidos sao significativamente mais complexos
do que nos vidros, devido a sua natureza polifasica, que inclui diferentes fases
cristalinas e diferentes composicdes do vidro residual. Em alguns casos, a troca
ibnica pode provocar modificagdes microestruturais, tais como: decristalizacao
da superficie e/ou mudanca de fase. Esses comportamentos variam conforme
diferentes fatores, sendo dificeis de prever, pois dependem das fases cristalinas
presentes, da composi¢cao do vidro residual, do local onde ocorre a troca ibnica
(se no cristal ou no vidro residual), além dos processos de relaxagao e geragao
de tensdes [115].

Tagantsev [10] apresentou, pela primeira vez, resultados experimentais
que demonstraram que o processo de troca idnica entre os ions de litio e sodio
em vitroceramicas com metasilicato de litio resultou no desaparecimento da fase

cristalina nas camadas superficiais submetidas ao tratamento. Este fenémeno foi
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chamado de efeito de decristalizacdo. As vitroceramicas foram tratadas em
banho de nitrato de sddio a 560 °C (> Tg ) durante 5h. O autor buscou explica¢des
através da teoria de equilibrio de fases das solug¢des liquidas heterogéneas,
considerando que um sistema vitreo com temperaturas entre Tg e Tsolidus Se
comporta como um liquido metaestavel em equilibrio.

Com base nisto, na temperatura da tempera quimica, a vitroceramica
seria definida como uma solugao onde os precipitados sao os microcristais de
Li2O.SiO2 e o solvente € a matriz vitrea residual. Dessa forma, com a continua
troca iobnica de Li* por Na*, a concentracdo de Li* na fase liquida (solvente)
diminui e este fato leva a uma perturbagdo do equilibrio quimico interno,
resultando na dissolugdo dos microcristais para manter sua concentracao
estavel na fase liquida. Segundo o autor, este processo seria continuo até que
todos os cristais tenham se dissolvido.

Anos depois, Tagantsev desenvolveu um modelo de difusdo reativa em
vitroceramicas para simular o processo de decristalizagdo (IEID) induzida por
troca ibnica. Nesse modelo, o fenébmeno foi expresso através de um conjunto de
equacdes diferenciais nao lineares de segunda ordem com relagao as fungoes
C (y,1) e R (y,1), onde C ¢é a concentracao de ions em difusdo e R € o raio dos
cristais. A analise do modelo em forma adimensional resultou na determinacao
de um conjunto de parametros adimensionais que compreendem parametros
dimensionais do sistema de troca idnica tais como: difusividade, constante de
taxa de dissolugédo de graos cristalinos, tamanho inicial e composicao dos
cristais, etc. [161]. No entanto, este € um modelo fenomenoldgico no qual esses
parametros nao puderam ser determinados experimentalmente.

Para superar estas limitagdes, Lipovskii et. al. [162] utilizaram medidas de
micro-Raman para fornecer evidéncias experimentais a teoria desenvolvida por
Tagantsev. Para isto, foram realizadas simula¢gdes numéricas de acordo com o
modelo de Tagantsev, variando os parametros do processo de troca idnica e
comparando-0os aos resultados experimentais de espectroscopia de micro-
Raman, realizados em vitroceramicas com fase cristalina de metassilicato de litio
submetidas a troca idnica entre 520 °C a 580 °C durante diferentes tempos. A

comparagao entre os dados experimentais com as curvas simuladas permitiu a
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obtencdo dos parametros cinéticos do processo de vitrificagdo bem como a
avaliacdo das energias de ativagédo correspondentes.

Estes estudos prévios sobre o processo de decristalizacdo foram
realizados sob tratamentos de troca iGbnica em temperaturas relativamente altas,
porém este processo também foi identificado em tratamentos de témpera
quimica abaixo de Tg. Como exemplo, tgczka et. al. [163] observaram o
processo de decristalizagao através das mudancas nos padrdes de raios-X nas
vitroceramicas do sistema LAS. Foi visto que as intensidades dos picos relativos
das fases cristalinas LiAISi2Os e Li2Si2Os diminuiram apods o tratamento de troca
ibnica em nitrato de potassio fundido por 16 h em 400 °C e 410 °C. Estudos mais
recentes, como em Zheng et.al. [164], mostraram esse fendbmeno em
vitroceramicas transparentes de aluminosilicato de litio com cristais de petalita
apo6s tratamentos longos (acima de 10 horas) em banho de nitrato de sdodio
fundido em 450 °C.

No caso das vitroceramicas de silicato de litio, apesar da cristalizacdo das
fases LS2, LS e LP, Liet.al. [165] ndo detectaram o efeito da decristalizacdo em
nenhuma das fases, considerando as condi¢cdes de troca idnica avaliadas (315
°C, 385 °C e 450 °C em diferentes tempos). Porém para tratamentos de troca
ibnica em 550 °C em banho de sodio puro, Yatongchai [166] detectou a
amorfizagao dos cristais de disilicato de litio e cristalizagdo da fase cristobalita.

Como pode ser visto, as mudangas microestruturais nas vitroceramicas
causadas pelo fortalecimento quimico ainda ndo sao completamente
compreendidas e variam de acordo com o sistema e as fases cristalinas
presentes. Diante disso, o objetivo deste capitulo visa a avaliagdo do efeito da
decristalizacdo nas mudangas microestruturais de vitroceramicas transparentes

de dissilicato de litio com diferentes fragdes cristalizadas.

4.3 Materiais e Métodos

Neste capitulo, foram preparadas amostras em p6 das vitroceramicas em
estudo para o tratamento de troca iénica. Os discos foram fragmentados usando
almofariz e pistilo de agata, até que todas as particulas fossem capazes de

passar por uma malha com abertura de 30 um. Essa abertura foi selecionada
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com base nos resultados obtidos no capitulo 2 referentes a profundidade de
penetracdo do ion sddio nas amostras monoliticas, com o objetivo de aumentar
o volume de éarea trocada e minimizar o sinal proveniente do nucleo das

particulas.

4.3.1 Processo de troca i6nica em amostras particuladas

O tratamento de troca ibnica foi realizado utilizando nitrato de sodio puro
fundido a 380 °C por 2 horas. O processo foi conduzido em um cadinho de ago
inox 304 com didametro de 65 mm e altura de 62 mm. Foi utilizado a proporcao
em massa 1:20 entre a vitroceramica e o nitrato de sédio. Apos a pesagem do
nitrato de sédio, o cadinho foi colocado em um forno a 380 °C para fuséo
completa do sal, e em seguida, mantido por 1 hora para a estabilizagdo da
temperatura do banho. Por fim, a amostra em p6 foi adicionada e misturada ao
sal liquido com o auxilio de um bastao de aco inox.

Ao término do tratamento, o banho foi retirado do forno e resfriado ao ar. Para
recuperagcado das particulas, foi adicionada agua deionizada ao cadinho e o
conjunto foi submetido a um banho ultrassdnico por 10 minutos para acelerar a
dissolucéo do sal. A cada periodo de 10 minutos, a dispersao era coletada em
um béquer de 1 litro para filtragem.

Ap06s a dissolugcao completa do sal, a suspensao coletada foi filtrada a vacuo
utilizando um kitassato de 2000 mL, funil de Buckner de 8125 mm e filtro de
papel com abertura de 1 um. O processo de filtragem foi repetido pelo menos 3
vezes para garantir a completa lavagem das particulas. Por fim, o filtro de papel
foi seco em estufa a 120°C, e as particulas foram coletadas com o auxilio de um

pincel.

4.3.2 Difracao de Raios X e quantificacao pelo método de Rietveld

As vitroceramicas em p6 foram medidas por difragao de raios X antes e
apos o processo de troca ibnica. Essas analises foram realizadas durante estagio
no departamento de Mineralogia da Friedrich-Alexander-Universitat Erlangen-

Nurnberg sob a supervisdo da Professora Dra. Friedlinde Goétz-Neunhoeffer e
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Dra. Katrin Hurle com a utilizacdo do equipamento de difracdo de Raio-X D8
Pulver (Bruker, Alemanha). As medidas foram realizadas em duplicatas no
intervalo de 10 a 90°, passo de 0,011°, tempo de contagem de 0.4 s, radiagcao
de cobre Kq, fonte de 40mA e 40Kv e detector LynxEye.

O refinamento Rietveld foi conduzido empregando-se o método G-Factor,
a fim de analisar o efeito do processo de troca ibnica sobre a quantificacdo das
fases cristalinas e a fracdo cristalizada das vitroceramicas. Detalhes da

metodologia sdo apresentados na Se¢édo 2.3.3.3.

4.3.3 Ressonancia Magnética Nuclear (RMN)

A espectroscopia de RMN no estado sdlido foi realizada a 5,64 e 14,10 T
em um espectrometro Agilent DD2 e em um espectrédmetro Bruker Avance 600
Neo, respectivamente. A espectroscopia de transigdo de satélite de ‘Li SATRAS
foi realizada a 14,10T (233,18 MHz) com uMAS = 10.0 kHz para analise dos
padroes de banda laterais giratérias provenientes das transigdes de Zeeman nao
centrais (satélite) de ’Li. Espectros diferenciais SATRAS foram produzidos
conforme descrito anteriormente em [167] através da subtracdo de um espectro
SATRAS composto da parte vitrea de relaxamento rapido (obtido por uma
medida SATRAS da amostra usando um curto tempo de reciclo d1 =0,1 s e 4096
varreduras) do espectro SATRAS da amostra completamente relaxada (d1 = 200
s e 16 varreduras), deixando apenas os componentes espectrais ausentes no
espectro de referéncia. Antes da subtragdo, ambos os espectros foram
normalizados de forma que as bandas laterais mais externas — provenientes
exclusivamente dos spins de ‘Li em ambientes vitreos — coincidissem em
intensidade. Para obter resultados confiaveis, é necessario registrar ambos os
espectros SATRAS NMR como dois experimentos consecutivos sob condi¢des
idénticas, pois qualquer alteracdo na taxa de rotagdo MAS, frequéncia de
deslocamento do transmissor, frequéncia de nutacdo, etc., pode resultar em
artefatos. Os deslocamentos quimicos de ’Li sdo reportados em relagdo a uma
solugédo de 1M de LiCl (0O ppm).

Para avaliar a presenca de fosfato de litio cristalino e compreender se o

efeito de decristalizacdo afeta essa fase, espectros de 3'P MAS NMR foram
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registrados a 5,64 T. Experimentos de spinning no angulo magico (MAS) foram
realizados a uma frequéncia de ressonancia de 98,24 MHz usando uma sonda
de 3,2 mm MAS NMR operada a uma taxa de rotagdo de 20,0 kHz. Foram
adquiridas 64 varreduras com pulsos de 90° de duragao de 2,5 us e tempo de
reciclo de 200 s, o que produziu espectros quantitativos conforme inferido pela
auséncia de mudancgas espectrais adicionais observadas para valores mais
altos. BPOq4 foi utilizado como referéncia secundaria a —29,3 ppm vs. 85% H3POa.

A espectroscopia de 22Na MAS NMR foi realizada a 14,10 tesla em uma
sonda tripla de 2,5 mm a uma frequéncia MAS de 20 kHz. Foram registradas
4096 aquisi¢des usando pulsos de 1,0 ys de duragao, correspondentes a um
angulo de flip de 30°, e tempos de reciclo entre 0,5 e 2 s. Os deslocamentos
quimicos de 23Na sé&o reportados em relagdo a uma solugédo de 1M de NaCl (0

ppm), usando NaCl sdlido (7,2 ppm) como padrao secundario.

4.4 Resultados

Os difratogramas obtidos antes e apds o tratamento de troca idnica para as
vitroceramicas GN8 e GN9 com alta fragao cristalizada estdo apresentadas na

Figura 4-1.
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Figura 4-1: Difratogramas das vitroceramicas GN8 e GN9 com alta fracao
cristalizada. Os insets destacam as diferencas observadas nos padrdes de
difragcdo antes e apds o processo de troca ibnica em relagao ao pico principal da
fase majoritaria LS2.

Nas amostras com alta fracao cristalizada, observou-se um deslocamento
dos picos do difratograma para angulos menores apds o processo de troca
idbnica, como detalhado no inset referente a reflexdo dos planos (111) da fase
LS2. Esse deslocamento indica um aumento na distancia entre os planos
cristalinos das fases presentes na amostra, refletindo uma variagdo no
parametro de rede do material. A Figura 4-2 apresenta a variagado (A) dos
parametros de rede apds o0 processo de troca ibnica determinada por meio do

refinamento Rietveld.
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Figura 4-2: Variacdo dos parametros de rede das fases cristalinas LS2 e LS
apds o processo de troca ibnica. Valores positivos indicam uma expansao da
estrutura cristalina, enquanto valores negativos correspondem a uma contragéo.
a) GN8 e b) GN9.

Como pode ser observado, houve um aumento nos parametros de rede,
caracterizando uma leve expansao dos cristais das fases LS2 e LS em ambas
as composic¢oes. No entanto, os resultados para a fase LS apresentaram maior
disperséao, o que pode estar relacionado a menor resolugao dos picos dessa fase
nos difratogramas analisados.

A Figura 4-3 apresenta a quantificacdo das fases cristalinas presentes
vitroceramicas GN8 e GN9 com alta fracdo cristalizada, obtida por meio do
refinamento de Rietveld. No ajuste matematico, verificou-se que a quantidade
estimada da fase LisPO4 excedeu a concentragcdo maxima admissivel, levando
em conta o teor de P20s5na composigao dos vidros-base. Essa discrepancia pode
ser atribuida ao fato de que essa fase esta presente em uma forma nanométrica,
com picos largos e de baixa intensidade, o mesmo comportamento foi observado
para as vitroceramicas com baixa fragao cristalizada. Portanto, para efeito de
analise, os valores da fase LisPOs4 foram obtidos a partir de calculos
estequiométricos, considerando que todo o P20s cristalizou na forma de fosfato
com resultado equivalente a 14,9 %w. Resultados semelhantes foram reportados
por Silva et. al. [168].

Analisando a fracdo em peso das fases LS2 e LS nas vitroceramicas GN8
e GN9, ndo foram observadas mudangas significativas na quantidade dessas
fases apds o processo de troca idnica. Portanto, através das analises de Rietveld
nao foi possivel identificar o efeito da decristalizacdo nesses materiais. Para

confirmar estes resultados, foram realizadas medidas de RMN.
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Figura 4-3: Quantificacado das fases cristalinas das vitroceramicas com alta
fragcdo cristalizada antes e apos o processo de troca idnica; a) GN8 e b) GN9;

Analises similares foram realizadas para as vitroceramicas GN8 e GN9
com baixa fragéo cristalizada. Os difratogramas das amostras antes e apds o
processo de troca ibnica estao dispostas na

Figura 4-4.
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Figura 4-4: Difratogramas das vitroceramicas GN8 e GN9 com baixa fragéo
cristalizada. Os insets destacam as diferencas observadas nos padrdes de
difracdo antes e apds o processo de troca ibnica em relagéo ao pico principal da
fase majoritaria LS.

Esses difratogramas mostram predominantemente a presenga da fase LS,
além de um halo amorfo, indicando uma alta quantidade de vidro residual nessas
amostras. Para a vitrocerdmica GN8, é possivel observar um pequeno
deslocamento dos picos da fase LS para angulos menores. No entanto, esse
comportamento ndo foi identificado na vitroceramica GN9, conforme detalhado
na Figura 4-4. A variacao (A) dos parametros de rede das fases LS2 e LS antes
e depois da troca ibnica mostra essa pequena expansao detectada para a fase
LS. Por outro lado, os resultados relacionados a fase LS2 apresentaram valores
dispersos devido a sua baixa fracdo nessas vitroceramicas, bem como a
presenca de uma banda amorfa na posigcao das principais reflexdes desta fase,
o que dificulta a obtencédo dos parametros de rede por meio do refinamento de
Rietveld.
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Figura 4-5: Variacdo dos parametros de rede das fases cristalinas LS2 e LS
apds o processo de troca ibnica. Valores positivos indicam uma expansio da
estrutura cristalina, enquanto valores negativos correspondem a uma contragao.

A Figura 4-6 apresenta a quantificacdo das fases cristalinas nas

vitroceramicas GN8 e GN9 com baixa fracdo cristalizada antes e apods o

tratamento de troca ibnica.
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Figura 4-6: Quantificacao das fases cristalinas das vitroceramicas com baixa
fracao cristalizada antes e apds o processo de troca idnica; a) GN8 e b) GN9;

Apos o tratamento de troca ibnica, foi observada uma reducao na fracao

cristalizada em ambas as vitroceramicas analisadas, o que permite concluir que

o efeito da decristalizagdo é mais evidente nas amostras com menor fragao

cristalizada. Esse comportamento € atribuido a predominancia do metassilicato

de litio como fase maijoritaria, que, conforme os resultados, se mostrou a mais

suscetivel a esse efeito.
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A Figura 4-7 apresenta os valores de volume e densidade das fases

presentes nas vitroceramicas GN8 e GN9 antes e apds o processo de troca
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Figura 4-7: Valores de volume e densidade das fases LS2 e LS obtidos por meio
do Refinamento Rietveld para as vitroceramicas GN8 e GN9 com diferentes
fragcdes cristalizadas. a) e c) GN8; b) e d) GN9;

Como esperado, a troca ibnica gerou um pequeno aumento no volume
dos cristais que, consequentemente, levou a reducdo na sua densidade para
ambas as fases avaliadas. Este comportamento ndo variou com a mudancga na
fracdo cristalizada. Durante tratamentos nao-isotérmicos em vitroceramica
odontoldgica Obsidian®, ocorreu um rearranjo estrutural dentro das células
unitarias da fase LS. Houve um aumento no parametro de rede a, enquanto os
parametros b e ¢ diminuiam com o aumento da temperatura de tratamento [169].
O mesmo foi observado para a vitroceramica GN8, que apresentou aumento no
volume da célula unitaria das fases LS2 e LS entre os tratamentos conduzidos a

620 °C e 680 °C, comportamento que nao foi observado na vitroceramica GNO9.
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A Figura 4-8 a apresenta os espectros de 'Li SATRAS NMR das amostras
em estudo. No caso do isétopo de “Li, a transicao central de Zeeman m = %% <->
m = -2 € pouco sensivel as mudangas no ambiente local do atomo de Li ou ao
seu numero de coordenacdo, o que tipicamente dificulta interpretagdes
estruturais devido a baixa resolugdo. No entanto, as transi¢cdes satélite néo-
centrais podem ser mais sensiveis a mudangas estruturais locais, pois séo
influenciadas pela interagao quadrupolar e, consequentemente, por variacdes no
gradiente de campo elétrico (EFG) no local do nucleo. Recentemente, foi
demonstrado [167] [170] que, ao realizar espectroscopia de diferenca SATRAS
em condi¢cdes quantitativas — isto €, usando excitacdo ndo-seletiva e permitindo
que o sistema de spins retorne ao estado de equilibrio entre aquisi¢des
individuais — a fracao de fases cristalinas contendo Li (B) pode ser determinada
em vitroceramicas, pois o perfil de banda lateral de rotagdo de “Li em vidros é
tipicamente muito mais amplo do que em materiais cristalinos.

A Figura 4-8 a) ilustra o espectro do vidro-base que exibe um perfil amplo
de bandas laterais de rotacdo, com uma amplitude de cerca de 250 kHz,
resultante das transi¢des de Zeeman |m| = 72 <-> |m| = 3/2. A cristalizagdo do
GN8 a 620 °C (GN8_B) provoca mudangas sutis na forma da linha, enquanto o
tratamento térmico a 680 °C (GN8_A) produz um espectro no qual os primeiros
conjuntos de bandas laterais proximos a transicdo central se tornam mais
evidentes. Os espectros de diferenca SATRAS sdo mostrados na Figura 4-8 b)
e sugerem que aproximadamente 50% e 70% dos ions de Li estdo presentes em
fases cristalinas apds os tratamentos térmicos de crescimento de cristais em 620
°C (GN8 _B) e 680 °C (GN8_A), respectivamente. Esses valores estdo em
concordancia qualitativa com os resultados da analise de Rietveld. Da mesma
forma, a troca ibnica parece reduzir ligeiramente  em cerca de 2% em ambas

as vitroceramicas, embora as mudangas estejam proximas do erro experimental.
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Figura 4-8: a) Espectros de Li NMR SATRAS das amostras em estudo. B)
Espectros de diferenga SATRAS mostrando apenas o sinal de “Li em ambientes
cristalinos. Os valores mostrados na figura representam as fracbes dos
espectros de diferenga integrados em comparagao com o espectro completo de
SATRAS.

A Figura 4-9 a) mostra os espectros ndo normalizados de transicéo
central de 2°Na e MAS NMR de 3'P das amostras GN8 em estudo. O espectro
de Na MAS NMR do vidro-base exibe um pico alargado de forma assimétrica,
caracteristico de uma distribuicdo de parametros de interacido quadrupolar em
vidros. A forma da linha pode ser bem simulada usando um unico componente
no modelo de distribuicdo de Czjzek, resultando em um deslocamento quimico
isotropico de -5,1 ppm e uma constante média de acoplamento quadrupolar de
2,4 MHz (ver também a Tabela 4-1). Curiosamente, a cristalizagdo do vidro-base
leva a um deslocamento descendente do pico apoés tratamento térmico a 620°C
(GN8_B) para -8,5 ppm, enquanto o tratamento térmico a 680 °C (GN8_A)
resulta em um pequeno deslocamento ascendente para -4,6 ppm. A troca iGnica
aumenta significativamente a intensidade total do sinal sob condigbes de

medicao idénticas, destacando a introdug¢ao de ions Na* no material.
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Além disso, a troca idnica resulta em um deslocamento ascendente e no
aumento de intensidade dos sinais de 23Na, que podem ser deconvoluidos em
dois componentes: um centrado na mesma posigao da vitroceramica original e
outro em deslocamentos quimicos mais altos. Estudos anteriores relataram uma
correlagao entre o aumento de conteudo de Na e deslocamentos quimicos mais
altos [171]. Este procedimento resulta em uma proporgao idéntica de razao 43:57
para ambos 0s componentes em ambas as vitroceramicas trocadas por ions. No
entanto, o aumento do sinal de 23Na na vitroceramica com menor cristalinidade
foi significativamente maior (5,1 vezes em comparagao com o vidro-base) do que
na vitroceramica produzida a 680 °C. Isso pode indicar que a troca ibnica ocorre

preferencialmente no material residual vitreo.

620 °C
920
base-glass .
1T T 1T
150 100 50 0 -50 -100 -150 20 10 0 -10
8(**Na) / ppm 3C'P) / ppm
a) b)

Figura 4-9: Espectros de MAS NMR das amostras GN8 em estudo. a) Espectros
de 22Na MAS NMR. b) Espectros de *'P MAS NMR.

Tabela 4-1: Parametros de forma de linha de NMR de 2*Na e 3'P: Deslocamento
quimico isotrépico 655, largura total a meia altura (FWHM), largura de distribuicdo
de Czjzek o, médulo médio da constante de acoplamento quadrupolar [C,|, e as
areas fracionarias f das amostras em estudo.
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cs
Amostra / Biso / FWHM/  Gauss/Lorentz  [Col (0)/  f/%
Componente (ilanzl) ppm (+0.2) ratio MHz (+0.1) (1)
. 23Na
Base glass -5.1 17 1.0 2.4 (1.2)
620°C -8.5 18 1.0 2.6 (1.3)
620-10X
1 -8.5 18 1.0 2.6 (1.3) 43
2 0.7 20 1.0 1.6 (0.8) 57
680°C -4.6 18 1.0 2.6(1.3)
680-10X
1 46 18 1.0 2.6 (1.3) 43
2 5.0 20 1.0 2.2(1.1) 57
31P
Base glass
1 9.3 5.1 1.0 - 81
2 4.8 4.0 1.0 - 14
3 1.0 9.0 1.0 - 5
620°C
1 10.5 2.4 0.8 - 78
2 4.8 4.0 1.0 - 9
3 1.0 9.0 1.0 - 9
4 7.6 1.8 1.0 - 4
620-10X
1 10.5 2.4 0.8 - 63
¢ 10.4 1.1 0.6 - 23
2 4.8 4.0 1.0 - 5
3 1.0 9.0 1.0 - 6
4 7.6 1.8 1.0 - 3
680°C
1 10.5 2.4 0.8 - 49
1¢ 10.4 1.1 0.6 - 41
2 4.8 4.0 1.0 - 4
3 1.0 9.0 1.0 - 4
4 7.6 1.8 1.0 - 2
680-10X
1 10.5 2.4 0.8 - 57
1° 10.4 1.1 0.6 - 32
2 4.8 4.0 1.0 - 5
3 1.0 9.0 1.0 - 3
4 7.6 1.8 1.0 - 3

A Figura 4-9 b) mostra os espectros de 3'P MAS NMR de todas as
amostras estudadas. O vidro-base apresenta picos largos centrados em 9,3, 4,8
e 1,0 ppm, que foram bem ajustados por componentes gaussianas, todos
correspondendo a unidades ortofosfato. Os diferentes deslocamentos quimicos
sao provavelmente influenciados pelos diferentes cations que compensam a
carga dos atomos de oxigénio ndo ponteantes das unidades de fosfato, sendo o

Li* o principal cation presente. Portanto, atribuimos o sinal préoximo a 9,3 ppm a
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unidades de ortofosfato compensadas por ions Li*. O tratamento térmico do
vidro-base a 620 °C resulta em um deslocamento positivo do sinal principal para
cerca de 10,5 ppm e em um estreitamento significativo.

Além das contribuicdes de sinal proximas a 4,8 e 1,0 ppm, ja presentes
no vidro-base, foi necessario incluir um componente gaussiano préximo a 7,6
ppm para obter um bom ajuste. Com esses quatro componentes de sinal, todos
0s outros espectros puderam ser bem ajustados. No entanto, apds o tratamento
térmico a 680 °C e apds a troca ibnica, a caracteristica principal do sinal torna-
se significativamente mais estreita, e uma tentativa de ajuste usando um unico
componente Lorentziano nao foi satisfatéria. Para explicar essas mudancas de
forma de linha, adicionamos outro componente (linhas sombreadas em azul
escuro na Figura 4-9 com uma proporgdo Gaussiana/Lorentziana ligeiramente
menor, o qual atribuimos ao ortofosfato cristalino. No geral, os componentes
vitreos (curvas sombreadas em vermelho e amarelo) presentes nas
vitroceramicas produzidas a 620 °C estdo significativamente reduzidos nas
amostras produzidas pelo tratamento térmico a 680 °C, refletindo o menor grau
de material residual vitreo nesses espécimes. Curiosamente, a troca ibnica
parece reduzir a quantidade de LisPOs cristalino no espécime tratado a 680 °C,
0 que pode ser explicado pela vitrificagdo de parte do LisPOa4 cristalino. Esta
observagéao é consistente com a menor cristalinidade, ou seja, os valores de a e
B, observados nos dados de Rietveld e de 'Li SATRAS NMR. No entanto, esta

atribuicdo permanece provisoria.

4.5 Conclusoes

A partir dos resultados obtidos neste capitulo pode-se concluir que:

e O fenbmeno de decristalizacdo foi identificado nas vitroceramicas
avaliadas durante o tratamento de troca iénica em 380°C por 2 horas.

e Os resultados de difracdo de raios X e Refinamento Rietveld mostraram
que este efeito foi mais acentuado nas amostras com maior fragéo vitrea

residual, sendo a fase de metassilicato de litio a mais afetada.
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Os espectros de diferengca SATRAS sugerem que aproximadamente 50%
e 70% dos ions de Li estdo presentes nas fases cristalinas apds os
tratamentos térmicos de crescimento de cristais em 620 °C (GN8_B) e
680 °C (GN8_A), respectivamente, o que corrobora qualitativamente com
os resultados da analise de Rietveld. Da mesma forma, a troca ibnica
parece reduzir ligeiramente B em cerca de 2% em ambas as
vitroceramicas.

Em relagdo ao ion sédio, o sinal de 23Na na vitroceramica com menor
cristalinidade foi significativamente maior (5,1 vezes em comparagado com
o vidro-base) do que na vitroceramica produzida a 680 °C. Isso pode
indicar que a troca idnica ocorre preferencialmente na fragao vitrea
residual.

Curiosamente, a troca idnica parece reduzir a quantidade de LizPO4
cristalino no espécime tratado a 680 °C, o que pode ser explicado pela
vitrificagdo de parte do LisPOs cristalino. Esta observagao € consistente
com a menor cristalinidade, ou seja, os valores de a e 3, observados nos
dados de Rietveld e de Li SATRAS NMR.
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CAPITULO 5 - DISCUSSAO GERAL E CONCLUSOES

A producdo de vitroceramicas transparentes € extremamente util em
aplicagbes tecnolégicas que demandam alta transmitancia e resisténcia
mecanica elevada, como em displays de dispositivos moveis, vidros para
protecdo de placas solares, vidros balisticos, materiais odontologicos, entre
outros. As vitroceramicas nao estequiométricas a base de silicato de litio tém
sido cada vez mais utilizadas, especialmente na area odontolégica. Essas
vitroceramicas se destacam por uma combinagao de propriedades, como baixa
densidade, boa resisténcia mecanica, tenacidade a fratura e durabilidade
quimica, o que as torna adequadas para diversas aplicagdes.

A obtencdo desses materiais geralmente envolve tratamentos térmicos
em duas etapas, com longos tempos de nucleagao para formar um maior numero
de nucleos e, assim, evitar o crescimento excessivo dos cristais durante o
tratamento de crescimento de cristais. Neste trabalho, foi possivel avaliar a
influéncia da adicdo de agentes de nucleagdo e do tempo de nucleagdo na
obtencdo de vitroceramicas transparentes de silicato de litio com alta fracao
cristalizada e transmitancia. Os resultados demonstraram que a adicao de
agentes de nucleagao de forma complexa permitiu a formagao de vitroceramicas
transparentes com tempos de nucleagao menores. Além disso, dependendo da
composicao, a presenca desses componentes na frente de difusdo impede o
crescimento dos cristais, favorecendo a formacdo de uma microestrutura
refinada, com cristais menores que o comprimento de onda da luz visivel. A
variagdo nos tempos de nucleagdo ndo demostrou influéncia na microestrutura
final, mas pode-se observar uma estabilizagdo da fase de dissilicato de litio em
temperaturas mais baixas.

Para verificar se essas vitroceramicas poderiam ter sua resisténcia
mecanica aumentada pelo processo de troca ibnica e entender como a
microestrutura desses materiais afetariam os resultados, tratamentos de
tempera quimica foram realizados em vitroceramicas transparentes de silicato
de litio GN8 e GN9, com diferentes fracbes cristalizadas e diferentes

composi¢des do vidro residual, mantendo constante a proporg¢ao entre as fases
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cristalinas presentes. Os resultados confirmaram a forte influéncia da
microestrutura das vitroceramicas nos resultados de dureza, tensao residual e
profundidade de camada trocada (DOL) ap6s o processo de troca ibnica. A
vitroceramica GN8, com baixa fracdo cristalizada, apresentou maiores
profundidades de penetragdo do ion sdédio, uma vez que a quantidade de litio
disponivel para troca na matriz vitrea € maior do que nas vitroceramicas com alta
fracdo. No entanto, a presenca de 0,4%mol de sddio no vidro residual nao foi
suficiente para evitar a elevada diferenca no coeficiente de expansio térmica
gerada entre a superficie e o interior da amostra, o que resultou na delaminacéao
da camada trocada a partir de tratamentos em 2 horas.

Para a vitroceramica GN8 com alta fracdo cristalizada, ndo ocorreu o
processo de delaminagdo, uma vez que a penetragao do ion sodio foi reduzida
devido a presenca dos cristais que funcionam como obstaculos para sua difusao.
Em banhos mistos, as vitroceramicas GN8 se comportaram de forma similar, a
presenca dos ions de potassio no banho nio reduziu o DOL obtido no banho de
sodio puro. Contudo, a difusividade dos ions sddio aumentou na superficie das
vitroceramicas devido a presenca de uma tensao residual de tragdo, a qual
elevou a mobilidade desses ions. Outro fator importante foi a detecgao dos ions
potassio na superficie das amostras avaliadas por EDS, porém nao foi possivel
avaliar se este conteudo aumentou a tensao residual na superficie, estes valores
podem ser obtidos usando o equipamento Surface stress meter SLP-2000
(Orihara). Também n&o houve o aumento nos valores de dureza com o
tratamento em banho misto.

Ja para a composi¢cao GN9, a vitroceramica com baixa fracao cristalizada
apresentou os melhores resultados de dureza, tensao residual e profundidade
de camada trocada (DOL) quando comparada a vitroceramica com alta fragao
cristalizada. Esses resultados reforcam a hipétese de que, nesse sistema, a troca
ibnica ocorre predominantemente no vidro residual e estd diretamente
relacionada a quantidade de ions de litio disponiveis na matriz vitrea. Outro
ponto importante, detectado nos resultados avaliados, é a importancia da
composic¢ao do vidro residual nos resultados da troca idnica. Nesta composicao,

a remogao do zinco e a adi¢cao de 0,8%mol de Na20 foi o suficiente para evitar
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a delaminagédo da camada trocada, mantendo a tensdo de compresséo residual
elevada ao longo dos tempos avaliados. E sabido que com o prolongamento do
tratamento, as tensdes residuais geradas na superficie podem relaxar
significativamente, eliminando os efeitos de fortalecimento quimico do processo
de troca ibnica. Os resultados em banho misto dessa composicdo se
assemelharam aos obtidos na composicdo GN8, contudo, devido a auséncia de
uma tensao de tragéo residual, a difusividade dos ions sédio na superficie da
vitroceramica foi diminuida, conforme o esperado para banhos mistos. Também
nao houve aumento dos valores de dureza em nenhuma das vitroceramicas com
o tratamento em banho misto.

Os resultados de resisténcia ao risco indicaram que o processo de troca
ibnica inibiu a formagdo de trincas de Hertz e aumentou a carga critica
necessaria para a formacao de trincas radiais nas vitroceramicas GN8. Por outro
lado, ndo foi observada uma variacdo significativa nos resultados para as
vitroceramicas GN9. Finalmente, os resultados de resisténcia a flexdo biaxial,
obtidos através do teste piston-on-three-ball, mostraram um aumento
significativo na resisténcia a flexao em todas as vitroceramicas avaliadas, com
destaque para aquelas com baixa fragao cristalizada, submetidas ao tratamento
de troca ibnica em banho de sédio puro a 380°C por 2 horas.

Com base no exposto acima, € possivel observar que as vitroceramicas
transparentes de silicato de litio podem ter sua resisténcia mecanica melhorada
pelo processo de troca ibnica. No entanto, € importante avaliar como o efeito da
decristalizacdo pode interferir nesse aumento da resisténcia. O fenbmeno de
decristalizacdo consiste no desaparecimento da fase cristalina nas camadas
superficiais da vitroceramica quando submetidas ao tratamento de troca iénica.
Mesmo com a formacgao da tensdo de compressao residual, devido a diferencga
entre o tamanho dos ions trocados, a mudanca na composi¢cao e microestrutura
leva a mudancgas nas propriedades da camada superficial. Este fenédmeno é
comum em sistema que cristalizam fases com litio como o LS2 e o LAS. Os
resultados mostraram que a decristalizagdo ocorre, mesmo em tratamentos de
troca ibnica abaixo de Tg e em curtos periodos de tempo. Além disso, este

fendbmeno foi mais visivel nas vitroceramicas com baixa fracido cristalizada,
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preferencialmente na fase metassilicato de litio. Contudo, relacionando estes
resultados com a resisténcia mecanica a flexao, a presenca da decristalizacao
nao levou a diminuicao dessas propriedades na vitroceramica GN8.

No geral, os resultados obtidos confirmam a possibilidade de
desenvolvimento de novas composi¢des de vitroceramicas transparentes de
silicato de litio com alta fragdo cristalizada e transmitédncia em tempos de
nucleacao reduzido, bem como a melhoria das suas propriedades mecanicas via

troca iénica.
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SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

Embora este estudo tenha demonstrado que a microestrutura e a
composi¢do do vidro residual afetam as propriedades mecanicas e a
profundidade de penetracédo ibnica apds a troca ibnica, analises estruturais
adicionais através das técnicas de Si-NMR e Raman sido necessarias para
compreender as causas dessas variagoes.

Avaliar a quantidade de fosfato de litio cristalino nas vitroceramicas G6,
G7 e G8 através de medidas de 3'P MAS NMR e Espectroscopia Raman.

Determinar diretamente o perfil de tenséo residual da troca ibnica Li* - Na*
através do polarimetro (SRP-1000, Orihara Industrial Co. LTD) ou Medidor de
estresse fotoelastico de luz espalhada (Orihara Industrial Co. LTD).

Realizar ensaios de nanoindentacéo a fim de determinar as variagcdes de
dureza e moédulo elastico, e analisar como processo de troca idnica influencia no
comportamento viscoelastico desses materiais.

Efetuar experimentos de tenacidade a fratura usando o método surface-
crack-in-flexure (SCF) - ASTM C1421-18 para entender a influéncia do processo

de troca ibnica nesses resultados.
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Tabela A-1: Médulo de Poisson das vitroceramicas em estudo obtido por meio
do equipamento 5077PR Square Wave Pulser/Receiver Pulse Eco — AROTEC
com transdutor de onda longitunical — V202-RM 6mm — 10 MHz com Delay Line
e glicerina como gel de acoplamento e transdutor de onda transversal — V156-
RM 6mm — 5MHz sem Delay Line com Couplant D — Arotec como gel de
acoplamento.

Vitroceramica VL [cm/us] Vr[ecm/us] \'
G6 0,6248 0,3690 0,232
G7 0,6305 0,3749 0,226
G8 0,6247 0,3726 0,224
GN8 0,6300 0,3758 0,223
GN9 0,6316 0,3744 0,229
M2 - - 0,220

VL: Velocidade Longitudinal; V1: Velocidade Transversal
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Figura A-2-1: Curvas carga-deslocamento das indentagdes nas vitroceramicas
GNB8-A tratadas em diferentes tempos em banho de nitrato de sédio fundido em
380°C. A curva em vermelho corresponde a média das indentagdes.
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Figura A-2-2: Curvas carga-deslocamento das indentagdes nas vitroceramicas
GN8-B tratadas em diferentes tempos em banho de nitrato de sédio fundido em
380°C. A curva em vermelho corresponde a média das indentagdes.
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Figura A-2-3: Curvas carga-deslocamento das indentagdes nas vitroceramicas
GN9-A tratadas em diferentes tempos em banho de nitrato de sédio fundido em
380°C. A curva em vermelho corresponde a média das indentagdes.
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Figura A-2-4: Curvas carga-deslocamento das indentagdes nas vitroceramicas
GN9-B tratadas em diferentes tempos em banho de nitrato de sédio fundido em
380°C. A curva em vermelho corresponde a média das indentagdes.



