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RESUMO

Apesar de pesquisas sobre a cristalizacdo de vidros serem
extensivamente reportadas na literatura, ainda ha falhas nas teorias e em sua
aplicacdo. Visando verificar a aplicabilidade da Teoria Classica de Nucleagéao
(CNT) e a correlacao entre os processos difusionais relacionados a cristalizacao
e escoamento viscoso, foram utilizados dois vidros silicatos estequiométricos, o
2Na>0-Ca0-3SiO2 e 0 5Ba0-8SiO.. Devido a dificuldade de medida direta da
mobilidade das “unidades estruturais” na interface cristal-liquido, a difusividade
efetiva para nucleacao (D)) foi estimada por trés parametros - tempo de inducao
intrinseco para nucleagéao (D-), viscosidade (Dy) e velocidade de crescimento de
cristais (Du). Além disso, foi avaliado o possivel efeito da relaxagéo estrutural na
cinética de nucleacdo em baixas temperaturas, o qual & frequentemente
desconsiderado na aplicacao da CNT. Foi observado que D: e D, tem valores
proximos, fornecendo conclusdes semelhantes com relagdo a consisténcia da
CNT. Apenas os dados de nucleacdo do vidro 2Nax0O-CaO-3SiO2 nas
temperaturas mais baixas apresentaram evidéncias da falha da CNT, o que foi
atribuido a limitacdo experimental do tempo de nucleacao para esse sistema.
Em geral, a dependéncia com a temperatura de Is; foi melhor descrita pela CNT
considerando D, = D; ou D, = Dy, em comparagéo a D, = Dy. Contudo, a inclusao
do efeito da relaxagdo indicou que ha um aumento progressivo na taxa de
nucleagéo, até ser atingido o valor correspondente ao vidro completamente
relaxado, o qual esta de acordo com as previsdes teodricas assumindo D, = Du.
Assim, foi demonstrado que o suposto “breakdown da CNT” esta associado ao
longo tempo para ser atingido o estado estacionario real nas temperaturas mais
baixas, o qual depende da combinac¢ao da nucleacao transiente e da relaxagao
estrutural. Ainda foi verificado que com o aumento do tempo de nucleacéo a

temperatura de maxima lst se desloca para menores valores.

Palavras-chave: Vidros silicatos; Nucleagéo de cristais; Crescimento de cristais;
Difusédo; Relaxacéo.
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ABSTRACT
CRYSTAL NUCLEATION, GROWH, DIFFUSION, AND STRUCTURAL

RELAXATION IN 2Na20-Ca0-3SiO, AND 5Ba0-8SiO>, GLASSES

Despite intensive research regarding glass crystallization, there are still
flaws in the theories and especially in their application. Aiming to verify the
applicability of the classical nucleation theory (CNT) and the relationship between
the diffusional process related to crystallization and viscous flow, two silicate
glasses, 2Na>0-Ca0-3SiO2 and 5Ba0-8SiO2 were used. Due to the numerous
difficulties in the direct measurement of the “structural units” mobility in the
crystal-liquid interface, the effective diffusivity for nucleation (D)) has been
estimated using three parameters — nucleation time-lag (D), viscosity (Dn) and
crystal growth velocity (Du). Additionally, the possible effect of structural
relaxation in the nucleation kinetics at low temperatures was evaluated, which is
often neglected in the application of the CNT. It was observed that D: and D,
yields similar values of D), leading to similar conclusions about the CNT
consistence. Only nucleation data of 2Na>0-Ca0-3SiO2 glass at very low
temperatures showed some evidence of a failure of the CNT, which was assigned
to the experimental limitation of nucleation time for this composition. Generally,
the temperature dependence of |lst was best described by assuming D, = D: or D,
= Dn, when compared to D, = Dy. However, the inclusion of the effect of structural
relaxation suggested a progressive increase in the nucleation rate until reaching
the definitive value corresponding to the fully relaxed glass, which agrees with
the theoretical predictions considering D, = Du. Therefore, it was shown that the
alleged “CNT breakdown” is related to the long time required for the actual
steady-state be reached at the lowest temperatures, which is a result of transient
nucleation and structural relaxation. We also verified that with increasing

nucleation time, the temperature of maximum I shifts to lower values.

Keywords: Silicate glasses; Crystal nucleation; Crystal growth; Diffusion;
Relaxation.
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1 INTRODUCAO

Vidros silicatos, apesar de estarem fora do equilibrio termodinamico [1],
sdo considerados estaveis frente a cristalizacdo a temperatura ambiente. Em
baixas temperaturas, abaixo da transicdo vitrea (Ty), a inibicdo cinética é
predominante em relacdo ao processo de cristalizagdo, termodinamicamente
favorecido. Contudo, se submetidos a tratamentos térmicos é possivel sua
cristalizacao parcial ou total em escala de tempo experimental e industrial.

A compreensdo dos fatores que governam a cristalizacdo de sistemas
formadores de vidros tem relevancia cientifica e tecnolégica. Do ponto de vista
cientifico, silicatos formadores de vidros sao importantes para validacdo de
modelos tedricos de transformacao de fase, pois as taxas de nucleacdo e
crescimento das fases cristalinas sao relativamente lentas, devido a sua elevada
viscosidade (da ordem de 10'2 Pa's em Tg), tornando possivel a medida
experimental. Quanto ao interesse tecnoldgico, a cristalizagcdo controlada de
vidros permite a producao de vitroceramicas, as quais apresentam diversas
aplicagdes, tais como: células solares, cooktops, proteses dentarias e
componentes a prova de balas [2].

A cinética de nucleacdo de cristais em vidros, considerada o primeiro
estagio da cristalizacdo, € comumente avaliada por meio da Teoria Classica de
Nucleagdo (CNT, do inglés Classical Nucleation Theory) [3], [4]. Entretanto,
consideracoes feitas na aplicagcdo dessa teoria leva ao surgimento de algumas
falhas na sua capacidade preditiva, como a descricdo da ordem de magnitude
taxa de nucleacéo estacionaria (lst) [5] e a discrepéncia entre a dependéncia
tedrica e experimental de Ist com a temperatura em temperaturas inferiores a de
maxima taxa de nucleacao (Tmax) [6]-[11].

A primeira falha citada pode ser eliminada com ajuste forcado dos dados
experimentais para obtencdo de energia interfacial dependente da temperatura
[6], [12]. Por sua vez, até recentemente as diversas hipbteses levantadas [7], [8],
[10], [11], [13] para explicar a segunda falha, conhecida como “breakdown da
CNT”, ndo forneciam uma solucdo definitiva para esse problema. Assim,
algumas questdes associadas ao “breakdown da CNT” permaneciam em aberto



no inicio do desenvolvimento deste trabalho.

Pesquisas mais recentes tém indicado que essa suposta falha da CNT é
consequéncia de erros nas medidas experimentais de lst, decorrente do uso de
tempos de nucleacdo curtos em baixas temperaturas [14], [15]. Entretanto, a
existéncia do “breakdown da CNT” ainda nao podia ser completamente
descartada, pois alguns dados da literatura analisados por Cassar et al. [14]
ainda apresentavam evidéncias dessa falha, ja Xia et al. [15] verificaram
experimentalmente apenas uma temperatura abaixo de Tmax. Portanto, a analise
nos diferentes sistemas em estudo nesta tese foi utilizada visando ampliar as
conclusées de [14], [15] e fornecer novas evidéncias para uma possivel
generalizacdo dessa hipdtese.

Um fator de grande importancia na analise dos dados experimentais por
meio da CNT é o coeficiente de difusao efetivo para nucleagao (D)), pois as
conclusdes relacionadas a validade desta teoria dependem das consideracgdes
feitas na estimativa de Di. Uma das possiblidades para determinar D, é a partir
do tempo de inducgéo intrinseco ao processo de nucleacao (t) [16], ja que T é um
parametro diretamente relacionado a cinética do processo. Contudo, a
determinacdo de t a partir dos dados experimentais de nucleagdo tem as
limitagdes de seu valor ser dependente do modelo usado para ajuste dos dados,
além de ser afetado pelos longos tempos de relaxacdo em baixas temperaturas
[17], [18] e pelos tratamentos térmicos em dois estagios, frequentemente usados
em experimentos de nucleacdo. Além disso, os tempos de indugéo relativamente
curtos em altas temperaturas impedem a determinagéo de valores precisos de t.

Alternativamente, D pode ser calculado por meio do coeficiente de difusdo
para escoamento viscoso (Dy), assumindo assim que a mobilidade das “unidades
estruturais” associada aos processos de nucleagcdo e escoamento viscoso € a
mesma. Como a viscosidade de equilibrio é uma propriedade que pode ser
medida diretamente, a aproximagao D, = D, evita os problemas relacionados a
determinacdo de t. A terceira alternativa para estimar a barreira cinética da CNT
€ com o uso das velocidades de crescimento de cristais (Du) [19], [20]. Esta
aproximagao € a menos usada, porém, sua aplicacéo € justificada pelo fato de a
transferéncia de massa na interface cristal-liquido controlar os processos de



nucleacao e crescimento.

Além disso, ainda nao ha informagdes conclusivas sobre um eventual
desacoplamento entre D, e D.. Apesar de alguns autores terem observado
alguma divergéncia entre D e Dy [21]-[23], Fokin et al. [24] mostraram que D,
apresenta dependéncia com a temperatura semelhante a D, em todo intervalo
de temperatura analisado. Assim, € importante que seja verificada a relacao
entre os diferentes coeficientes de difusdo (Dy, D- e Du), bem como qual fornece
melhor descricao de ls(T).

Como a temperatura Tmax € préxima ao intervalo de transicéo vitrea, um
fator que pode influenciar a cinética de nucleagdo e, consequentemente, a
andlise da validade da CNT, € a relaxagao estrutural. A influéncia da relaxagao
€ comumente negligenciada em estudos de nucleagéo, pois é suposto que a
nucleacdo de cristais ocorre apenas apdés completa relaxacdo. Porém, em
estudos teoricos [17] e experimentais [18] considerando o vidro Li20.2SiO2 como
modelo, foram apresentadas evidéncias de que a relaxacao estrutural afeta
diretamente a cinética de nucleacao em baixas temperaturas, levando a aumento
progressivo em lsi, até ser atingido o valor previsto pela CNT.

Portanto, neste trabalho foram utilizados os vidros 2Na20O-CaO-3SiO-
(N2C1S3) e 5Ba0-8SiO2 (BsSs) para verificar a validade da CNT e fornecer uma
justificativa para esse possivel breakdown da teoria, reportado na literatura por
mais de 40 anos. Os dois vidros selecionados apresentam nucleagao
homogénea no volume, cuja méaxima taxa de nucleagdo é da ordem de 10" m-
3.s1[25], [26] para o vidro N2C1Sz e 10'2 m3.s™! para o vidro BsSg [27], facilitando
a analise da cinética de nucleacao em escala de tempo experimental. Para a
avaliacdo da CNT foram utilizados diferentes parametros (D,, D € Du) para
determinar o mecanismo de difusdo. Além disso, foram consideradas duas
abordagens na andlise da cinética de nucleag&o: a convencional, que assume
apenas a nucleacgao transiente como responsavel pelos longos tempos para ser
atingido o estado estacionario; e um modelo novo, que inclui o efeito raramente
considerado da relaxagéo estrutural, o qual auxilia na justificativa para o aumento

em lst com o tempo de nucleacdo em baixas temperaturas.






2 FUNDAMENTACAO TEORICA
2.1 ESTADO VITREO

2.1.1 Definicao

Os materiais vitreos tém comportamento mecanico caracteristico de
sélidos, contudo, ndo apresentam ordenamento atébmico periédico como os
cristais [28]. De acordo com a definicdo proposta por Zanotto e Mauro [1], “vidro
€ um estado de nao-equilibrio e ndo-cristalino da matéria condensada, que se
assemelha a um sélido em escala de tempo curta, mas relaxa continuamente em
direcao ao estado liquido super-resfriado (LSR)”.

Quando um liquido é resfriado até a transicao para o estado vitreo, de
nao-equilibrio, ocorre mudanca com a temperatura das propriedades
termodinamicas do material [29], conforme ilustrado na Figura 2.1 para a
variagdo de entalpia de um liquido formador de vidro. Comportamento
semelhante seria obtido para a representacdo da dependéncia com a

temperatura de outras propriedades, tais como volume molar e entropia.

Entalpia

3ﬂ
m

T, T,

m

Temperatura

Figura 2.1 — Esquema ilustrativo do comportamento da entalpia em funcdo da
temperatura para uma substancia formadora de vidro, apresentando
os estados: vitreo, liquido super-resfriado, liquido e cristalino. As
setas indicam a cristalizagcdo do liquido super-resfriado (1) e a
relaxacao (2) seguida de cristalizagédo (3) do vidro. [1]



A partirda Figura 2.1, nota-se que apenas o estado liquido € estavel acima
da temperatura de fusao ou liquidus (Tm). Abaixo de Tm, 0 liquido deixa de ser
termodinamicamente estavel, de forma que dentro do intervalo de temperaturas
entre Tme Tg4 (temperatura de transicao vitrea) sdo possiveis os estados LSR ou
cristalino. O LSR é metaestavel, pois ha uma barreira termodinamica para
nucleagao de cristais. Com o resfriamento do LSR sua estrutura é “congelada”
em Ty, formando o vidro. Se for dado tempo suficiente, pode ocorrer nucleagéo
de cristais e cristalizacao total do vidro [1]. Por ndo haver barreira termodinamica
para relaxacao, o vidro é considerado instavel em relacdo ao estado LSR [13].
Vale ressalta que, apesar de Tq4 estar representada esquematicamente em uma
temperatura bem definida (Figura 2.1), a transigao vitrea ocorre em um intervalo
de temperaturas.

Como nao ocorre descontinuidade na variagdo das propriedades
termodinamicas em Tg, a transigao vitrea nao é uma transformagéao de fase, mas
um fenébmeno cinético [28]. O intervalo de temperaturas em que ocorre a
transicao vitrea depende da taxa de resfriamento. Quanto menor a taxa de
resfriamento, maior serd o tempo disponivel para que o material retorne para o
equilibrio termodinamico, reduzindo a temperatura em que ocorre a transi¢ao.
Contudo, a dependéncia de T4 com a taxa de resfriamento comumente usada
em condi¢cbes experimentais € relativamente pequena, pois a diferenca é cerca
de 3 a 5 K[30]. Portanto, a Tq € uma propriedade importante do material, apesar
de ser influenciada pela histéria térmica do vidro.

Uma forma de descrever o estado vitreo de ndo-equilibrio é utilizando a
temperatura ficticia (Tr) [31], que apesar de normalmente apresentar valores
proximos a Tg, tem definicdo diferente. A Tr € uma caracteristica da estrutura do
vidro e depende da sua historia térmica. Sua definicdo mais comum € de
“temperatura em que o vidro deve ser aquecido para atingir o equilibrio
termodinamico (estado LSR)”. Acima de Tg, Tt sera igual a temperatura fisica,
pois 0 sistema esta em equilibrio. Ja em baixas temperaturas, inferiores ao
intervalo de transicdo vitrea, Tr esta acima da temperatura fisica. Portanto, a
diferenga entre Ts e a temperatura do sistema € um indicativo do seu desvio do
equilibrio. [32]



2.1.2 Viscosidade

A viscosidade € uma propriedade importante de liquidos formadores de
vidro. Com base no comportamento da viscosidade (n) em funcao da
temperatura para esses liquidos, Angell [33] classificou-os em “fortes” e “frageis”.
Essa classificacdo indica o desvio da viscosidade em relacdo ao comportamento
Arrheniano [28], descrito pela Eq. (2.1):

E
n=noew () 1)

onde Ea € a energia de ativagdo para escoamento viscoso, independente da

temperatura; ks a constante de Boltzmann e ., = Tlin& n.

Se for mantida a temperatura, durante a relaxa¢do o vidro sai de uma
condicdo de menor viscosidade, em direcdo ao equilibrio, com maior
viscosidade, conforme representado na Figura 2.2. A viscosidade fora do
equilibrio, em que o escoamento viscoso ocorre sem mudanca de estrutura do é
denominada viscosidade isoestrutural [34], para a qual é suposto
comportamento Arrheniano. Essa viscosidade € a medida para um vidro em

temperatura T com mesma estrutura do liquido em equilibrio a T+ [34].

I

Lnn

T, T —

Figura 2.2 - Viscosidade em fung&o do inverso da temperatura. A linha continua
indica a viscosidade de equilibrio e a linha pontilhada a viscosidade
isoestrutural. [34]

Na Figura 2.3, € apresentado o comportamento esquematico da



viscosidade de equilibrio em funcdo da temperatura para liquidos “fortes” e
“frageis”. Esses termos estdo associados a estabilidade da ordem de médio
alcance do liquido com o aumento de temperatura. Aqueles liquidos com
comportamento Arrheniano, cuja relacdo entre log (n) e 1/T é linear, sao
denominados “fortes”. Dentro dessa classificacdo sao incluidos os Oxidos
formadores de rede, como SiO2 e GeOz, 0s quais formam uma rede tetraédrica
tridimensional. Por sua vez, os demais vidros sao classificados como “frageis”,

por apresentarem desvio do comportamento linear entre log (n) e 1/T. [33]

log n (Pa.s)

0.0 05 1,0
TJT

Figura 2.3 - Representacao esquematica do comportamento da viscosidade em
funcado da temperatura para liquidos fortes e frageis. Adaptado de
[33].

O comportamento nao-Arrheniano indica que o aumento de temperatura
promove reducao da energia de ativagcao para processos de transporte, 0s quais
séo sensiveis a mudangas estruturais [35]. Assim, o indice de fragilidade (m) é
utilizado para mensurar a dependéncia da energia de ativacao para rearranjo
estrutural com as mudancgas na estrutura do liquido [36], sendo um indicativo da
sensibilidade da estrutura do liquido ao aumento de temperatura. Esse indice é

dado pela inclinagao da curva log (n) vs. T¢/T quando T=T4 (Eq. (2.2)):

e <alog(n)>
~ \o(Ty/T) rot, (2.2)

A viscosidade é influenciada pela composicdo quimica do vidro. Por

exemplo, ao comparar vidros com mesma composicdo nominal, 0 aumento no



teor de OH promove reducéo da viscosidade [37].

Varios modelos ja foram propostos para descrever a dependéncia com a
temperatura da viscosidade de equilibrio! de fluidos “frageis”. Na analise de
dados de viscosidade de liquidos formadores de vidros 6xidos os modelos mais
empregados sao: Vogel-Fulcher—-Tammann—Hesse (VFTH) [38]-[40], Avramov—
Milchev (AM) [35] e Mauro—Yue-Ellison—-Gupta—Allan (MYEGA) [41]. As
equacdes referentes a cada modelo sdo apresentadas nas Egs. (2.3), (2.4) e
(2.5), respectivamente. Os termos (n-), A, B, C, K, To € a sdo constantes.

A

log(n(T)) =log(fe) + —— T (2.3)

log(n(T)) =log(ne) + (?) (2.4)
K (C

log(n(T)) =log(ne) + T €XP (?> (2.5)

No modelo VFTH, Eq. (2.3), o parametro To € a temperatura onde n — «.
Essa temperatura de divergéncia da viscosidade normalmente é associada a
temperatura de Kauzmann?, por prever desaparecimento da entropia
configuracional, Sc(To) = 0, sendo To > 0 K [41]. Devido a n—« conforme a
temperatura se aproxima de To, 0 modelo VFTH é considerado um limite superior
para a viscosidade de equilibrio em baixas temperaturas, abaixo de Tg. Ja em
altas temperaturas, préximas a Tm, esse modelo fornece os menores valores de
viscosidade, resultando em um limite inferior para o parametro ne.

Por sua vez, a consideragdo fundamental do modelo desenvolvido por
Avramov e Milchev (Eqg. (2.4)) € que o desarranjo estrutural leva a barreira
energética para difusdo com distribuicdo de probabilidade aleatéria [35]. O
parametro a da equacdo AM esta diretamente relacionado a fragilidade [36]. Ao
contrario do VFTH, o modelo AM n&o prediz uma temperatura de divergéncia
para viscosidade e a extrapolacdo da curvaem T < T4 leva a menores valores

de n, sendo considerado um limite inferior para viscosidade de equilibrio em

! Viscosidade de equilibrio é a medida quando T = T+.
2 Temperatura de Kauzmann é a temperatura em que a entropia do liquido e do cristal se igualam.
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baixas temperaturas. Com relacdo ao parametro n-, esse modelo se mostra
como um limite superior. Esse comportamento é decorrente da divergéncia de
Sc: em altas temperaturas, prevista pelo modelo AM, resultando em valores
elevados de n« [41].

Dentre os modelos de viscosidade citados, o mais recente € o MYEGA
(Eq. (2.5)), o qual faz uma relacdo entre termodinamica (Sc¢) e cinética (n). De
acordo com esse modelo, S¢ se iguala a 0 apenas no zero absoluto, e apresenta
um valor finito em altas temperaturas, levando a valores de n- fisicamente
coerentes, assim como melhor descricdo do comportamento da viscosidade em

baixas temperaturas [41].

2.1.3 Relaxacao

O fenbmeno de relaxacao é importante para formacao do vidro a partir do
LSR, além de ser responsavel pela estabilidade a longo prazo de produtos de
vidro [42]. Préximo a T4, 0 comportamento da relaxagéo de liquidos viscosos em
funcdo do tempo € comumente descrito por uma exponencial alongada,

conhecida como equacao de Kohlrausch [28]:

B
@(t) = exp [— (%) 0<p=1 (2.6)

onde o(t) € o parametro de relaxacdo, tk 0 tempo caracteristico de relaxagéo e
B o parametro exponencial da equagéo de Kohlrausch. Na condic¢ao inicial, em
que o sistema esta totalmente néo relaxado, @(t) = 1, por sua vez, quando o
sistema esta 100% relaxado, ¢(t) = 0. O tempo médio de relaxacao estrutural

(tr) esta relacionado a T« por meio da Eq. (2.7), em que I' é a fungdo gama.

g = 1« (%— 1) (2.7)
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O parametro B é influenciado pela temperatura, se aproximando de 1 em
altas temperaturas, ja para B(T) — B(Tg) seu valor € inferior a 1 [43]. Esse
parametro € uma medida quantitativa da distribuicdo de tempos de relaxacao
[44]. Além da dependéncia com a temperatura, 3 € determinado pelo tipo de
relaxacao. Segundo Phillips [43], B = 3/5 quando ocorre relaxacdo molecular por
meio de forcas de curto alcance, por sua vez, se 3 = 3/7 a relaxacao é dominada
por forcas de Coulomb de longo alcance. Potuzak, Welch e Mauro [45]
confirmaram experimentalmente esses valores para o parametro B, além de
mostrar que, em escala macroscépica, B = 3/5 corresponde a relaxacado de
tensodes, ja B = 3/7 é associado a relaxacao estrutural.

O tempo de relaxacao estrutural do LSR cresce continuamente com a
reducio de temperatura, se tornando da ordem de 102 s quando o sistema entra
na faixa de transigao vitrea, desde que néo ocorra cristalizagao [33]. Assim, T4 é
a temperatura em que T € da mesma ordem que o tempo de observagao [1].
Como em T < T4 0 tempo tr € longo, o vidro, apesar de termodinamicamente
instavel, pode ser considerado estavel, pois suas propriedades nao irdo sofrer
alteracdes dentro do intervalo de tempo comumente empregado em medidas
experimentais [30].

Uma forma comumente usada para estimar o tempo tr € a partir da
relacdo de Maxwell [1] (Eq. (2.8)) que relaciona a viscosidade (n) e o médulo de

cisalhamento medido a uma frequéncia infinita (G).

Tr = T = N/Goo (2.8)

De acordo com pesquisas experimentais [44], [46] e por dinamica
molecular [47], os tempos calculados por meio da relagdo de Maxwell fornecem
um limite inferior para o tempo de relaxacao estrutural real. Experimentalmente,
a relaxacao estrutural pode ser inferida a partir da variagdo com o tempo de
diferentes propriedades dos vidros, tais como densidade [44], indice de refracao
[46], T4 [24] e condutividade ibnica [48].
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2.2 CRISTALIZACAO EM SISTEMAS FORMADORES DE VIDROS

O processo mais comum para obtencao de vidros consiste na fusdo das
matérias-primas seguido de resfriamento do liquido com taxa elevada o
suficiente para prevenir a nucleacao e o crescimento de cristais. A possibilidade
de obtencdo de vidros esta relacionada a existéncia de barreiras cinética e
termodinamica para cristalizacdo. Como os sistemas formadores de vidros
silicatos tem viscosidade relativamente elevadas?, as taxas de cristalizagao sao
mensuraveis em escala de tempo experimental, permitindo estudo das cinéticas

de nucleacéo e crescimento de cristais [49].

2.2.1 Forca Motriz Termodinamica

Na analise dos processos de nucleacdo e crescimento de cristais é
importante conhecer a forca motriz termodindmica para cristalizacao (AGy),

determinada pela seguinte Eq. (2.9).

T T
AH,, m mAC,
AG,(T)V,, = AH — TAS = —2(T —T,,) + f AC,dT’ — Tf 2dT (2.9)

onde: Vi € 0 volume molar; AH é a diferenga de entalpia do liquido e do cristal;
AS a diferenga de entropia entre o liquido e o cristal; AHn é a entalpia molar de
fusdo do cristal; Tm a temperatura de fusao; ACp a diferenga entre o calor
especifico molar do liquido (Cp,) e do cristal (Cp,), a presséo constante [50].

A Eq. (2.9) despreza a ocorréncia de transformacao de fases cristalinas,
de forma que ACp n&o apresenta descontinuidade no intervalo de temperatura
analisado. A diferenca entre a energia livre do cristal (Gc) e do liquido (Gi) por
unidade de volume fornece AGy. Como abaixo de T a fase termodinamicamente
estavel é a cristalina, ou seja, Gc < G, o valor de AGy negativo indica que a

3 n(Tg) é da ordem de 10'2 Pa-s em vidros 6xidos [1].



13

cristalizacao é o processo espontaneo nesse intervalo de temperatura. Quanto
maior o valor absoluto de AGy, menor sera a tendéncia do sistema a formacao
de vidro.

Devido a dificuldade de encontrar dados experimentais de Cp, e Cpc para
muitos sistemas formadores de vidros, € comum o uso de aproximacdes para o
calculo de AGy. As mais usadas sao as aproximacoes de Turnbull (Eq. (2.10))
[51] e Hoffman (Eq. (2.11)) [52], consideradas os limites superior e inferior,

respectivamente, do valor experimental de AGv.

(T - Tm)
AGyVim = AHmT (2.10)
(T - Tm) T

A aproximagao de Turnbull [51] foi desenvolvida considerando AH e AS
constantes com a temperatura (ACp = 0). Por sua vez, a aproximagao de Hoffman
foi derivada assumindo uma funcao linear para AH [52]. Ambas as equacdes
fornecem uma boa aproximacéao para AGy quando a temperatura esta préxima a

Tm, mas se desviam do valor real com o0 aumento do super-resfriamento.

2.2.2 Nucleacao de Cristais

2.2.2.1 Nucleacdo Homogénea e Heterogénea

O processo de cristalizagdo de um sistema formador de vidro € iniciado
por flutuagdes localizadas, que resultam no surgimento de regides cristalinas.
Esse primeiro estagio da cristalizagdo € denominado nucleagao. Apenas regides
cristalinas maiores do que o tamanho critico irdo crescer, promovendo a
cristalizagao do liquido [4].

Durante a formagdo de um nucleo esférico de raio r e isotropico, em

temperatura fixa, a variacao de energia livre do sistema, AG(r), desconsiderando
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a contribuicdo das tensdes elasticas, € dada pela Eq. (2.12):
4
AG(r) = - r*AG, + 4mr?o (2.12)

onde o € a energia interfacial cristal-liquido e AG, a forca motriz termodinamica
por unidade de volume (definida em 3.2.1).

Para que ocorra nucleacao deve ser superada a barreira termodinamica
(W*) a qual é consequéncia do aumento da energia livre do sistema com a
formacao de nucleo critico de raio r* [49]. O raio critico r* € o raio a partir do qual
a contribuicdo de AG., responsavel por reduzir a energia livre do sistema,
predomina em relacdo a o, como representado na Figura 2.4, permitindo a

formagao de nucleos estaveis.

xrig

' nucleos estaveis
[ ———————

AG

x *AG, ™,

Figura 2.4 - Variacao da energia livre em fung&o do raio de um nucleo cristalino.

Matematicamente, r* e W* sdo determinados pela Eq. (2.13), ja que seus

valores correspondem ao maximo na curva AG(r).

dAG(r)
el (2.13)

Assim, sdo obtidas as seguintes expressdes para r* e W*:



15

% _ 20

r= T AGy (2.14)
« _ lémo®
~ 362 (2.15)

Quando a nucleagao ocorre com a mesma probabilidade em qualquer
ponto da superficie ou volume, é denominada homogénea. Por sua vez, a
nucleacédo heterogénea se inicia a partir de sitios preferenciais, como interfaces
e impurezas, que reduzem W*. [53]

2.2.2.2 Teoria Classica de Nucleacao

Dentre os modelos teo6ricos de nucleacdo, a Teoria Classica de
Nucleagédo, CNT (do inglés, Classical Nucleation Theory) é a mais usada para a
descricao do processo de nucleacao de uma nova fase [3]. A CNT foi formulada
com base em estudo desenvolvido por Gibbs [54] para analise termodinamica de
sistemas heterogéneos, onde € suposto que duas fases homogéneas em
equilibrio sdo separadas por uma superficie matematica de espessura
desprezivel. Por meio das condi¢cdes de equilibrio propostas por Gibbs, as
propriedades dos nucleos criticos sédo determinadas a partir das propriedades da
fase ambiente.

De acordo com a CNT, a taxa de nucleagdo em regime estacionario (lst) é
proporcional a probabilidade termodindmica de uma flutuagdo resultar na
formagao de um nudcleo com raio superior ao raio critico (r*) [4], e é dada pela
equacéo a sequir [7], [13], [49], [55]:

D o) w*
(D) = 2 [Zrexp (- 55) (2.16)

onde D, é o coeficiente de difusdo efetivo para nucleacdo de cristais e do
representa a distancia de salto referente ao processo de difusédo, a qual é da

ordem do parametro de rede do cristal e pode ser calculado por: dy = 3/V,,/Na,
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sendo Na 0 numero de Avogadro. Portanto, o termo pré-exponencial da Eq.
(2.16) é determinado essencialmente pela barreira cinética para nucleacao, ja o
segundo termo, exp(-W*/ksT), corresponde a barreira termodinamica.

A forca motriz termodinamica e a energia interfacial sdo os principais
parametros da CNT [23]. Usualmente é assumido que as propriedades
termodinamicas de estado dos nucleos sao independentes do seu tamanho e
sao equivalentes as da fase macroscépica que esta em desenvolvimento [49].
Assim, a energia interfacial cristal-liquido (o) é estimada pelo valor relativo a
interface plana (0«), independentemente do tamanho do ndcleo critico
(aproximacao de capilaridade) [3].

O coeficiente de difusdao D, pode ser aproximado pelo coeficiente de
difusdo efetivo para escoamento viscoso ou assumindo que seja inversamente
proporcional ao tempo de indugcdo para nucleagdo. Outra alternativa para
determinar D, é a partir das taxas de crescimento de cristais. Esses diferentes
coeficientes de difusdo, sua correlacéo e as limitacdes do uso de cada um para
estimar a barreira cinética de nucleacao serao discutidos nas Se¢des 2.3 e 3.1.

Devido a competicdo entre a reducdo em W* e o aumento na barreira
cinética para nucleacado com a reducao de temperatura, ha uma temperatura em
que lst € maxima. A taxa de nucleacdo homogénea maxima (Imax) ocorre em
temperatura (Tmax) proxima a Tg. Abyzov, Fokin e Zanotto [56] mostraram que
em 34 silicatos que apresentam nucleagdo homogénea a diferenca entre Tmax €
Tg fica entre -15 e +35°C, indicando que Tmax = Tg & uma boa estimativa. Além
disso, Imax tende a cair com o aumento de Tg, fazendo com que nao seja
detectavel nucleacdo homogénea em vidros com Tg > 0,58 [57]. Este
comportamento € consequéncia de que com o0 aumento de Ty a inibi¢cao cinética
ocorre em maiores temperaturas, nas quais a forgca motriz termodinamica para
cristalizacao € baixa.

A aplicacdo da Eq. (2.16) na descricdo de dados experimentais de
nucleagdo homogénea em sistemas vitreos apresenta algumas limitacbes de
carater qualitativo e quantitativo. Esses problemas que implicam na ndo validade
da CNT em determinadas condi¢des serdo descritos na Secao 3.2, bem como

algumas hipdteses ja propostas para explicacao das falhas da teoria.
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2.2.2.3 Interface Cristal-Liquido

Além de ser resultante de flutuacoes térmicas e estruturais na fase de
origem, a nucleacao homogénea é um fendbmeno de superficie, pois o tamanho
pequeno dos nucleos estaveis faz com que boa parte de seus atomos ou
moléculas esteja na regiao interfacial [58]. Portanto, a interface cristal-liquido é
fundamental na compreensao do processo de nucleacao de cristais.

Conforme pode ser observado na Eq. (2.16), o valor de ¢ é importante 4
no calculo tedérico de ls;, pois pequenas alteragcbes podem causar variacoes
consideraveis na taxa de nucleacao [59]. Conforme sera descrito na Secao 4.2,
o modelo usado para ¢ é essencial na melhoria do acordo entre a teoria e os
dados experimentais.

Diferentemente do que é assumido na aplicagdo da CNT, as propriedades
termodinamicas do nucleo critico ndo sao equivalentes as da fase macroscépica
que esta em desenvolvimento, levando a diferencas nas propriedades de
interface em relacao a interface cristal-liquido plana [49]. Assim, na descri¢cao
das propriedades dos cristais de tamanho nanométrico, desenvolvidos do
processo de nucleacao, deve ser especificada a dependéncia de ¢ com 0s
parametros de estado do nucleo [60].

Quando cristal e liquido sado estruturalmente semelhantes, ¢ e AGy
diminuem, pois ambos sao determinados pela diferenga entre as propriedades
de estado das duas fases. Assim, o e AGy sdo afetados por fatores estruturais.
Como a queda em AGy € acompanhada de reducdo em o, os efeitos negativos
na taxa de nucleacao decorrentes da menor forga motriz para cristalizagdo sao
parcialmente compensados, ja que W* « o3/AG2. [61]

A dependéncia de o com a temperatura, correspondente a nucleos de
tamanho r = r*, € comumente obtida a partir do ajuste entre a taxa de nucleagao
medida e a teoria [62]. Devido a caracteristica difusa da interface entre o nacleo
critico e o LSR, é esperado crescimento monotonico de o com a temperatura

[63]. Esse comportamento de o(T) também ¢€ justificado pela redugéo local de

* Na Eq. (2.16) o parametro ¢ também esta dentro do termo exponencial, pois W* o« ¢3/AG2.
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entropia do liquido causada pelo ordenamento préximo ao ndcleo cristalino [49].

Porém, devido ao suposto “breakdown da CNT” em Tmax (Se¢éo 3.2), o e,
consequentemente, W* (Eqg. (2.15)) apresentam comportamento anémalo
quando calculados a partir de dados experimentais de nucleacdo, conforme
ilustrado na Figura 2.5 para o vidro Li20.2SiO2 (LS»). Portanto, a dependéncia
de o com a temperatura fornece outro método de analise se a CNT é consistente

com as consideracoes feitas.

0.16 6-10
(b)
0.158 I
0.156 510791
r —
E (154 =, i
= S
® 0152 4107"
0.15 s
@C)&)
0.148 1 1 1 1 1 1 3”) 19 | | | | 1 1
680 700 720 740 760 780 800 82 680 700 720 740 760 780 800 820
TIK] T[K]

Figura 2.5 - Dependéncia com a temperatura da energia interfacial cristal-liquido
(a) e barreira termodindmica para nucleacao (b), ambos obtidos a
partir de um ajuste forcado para acordo entre os dados
experimentais e a teoria para o vidro Li2O-2SiO>. [64]

Em consequéncia da falta de métodos precisos para medida de o, seu
valor é estimado considerando-a como parametro de ajuste nas andlises de
nucleagéo, o que torna inviavel a comparagéo direta das taxas de nucleagao
experimentais com calculos tedricos [65]. Além disso, como ¢ n&o pode ser
determinada experimentalmente com a precisdo desejada para interpretacédo
dos experimentos de nucleacgao, torna-se dificil avaliar a influéncia dos fatores
estruturais de escala atdmica no seu valor [61].

A dependéncia de o com a temperatura pode ser apenas uma
consequéncia do efeito da curvatura dos nucleos criticos [66], pois 0 seu
tamanho varia com a temperatura. Para o caso limite, quando T — Tm, 0 tamanho
do nucleo critico tende a infinito e o(T — Tm) se aproxima da energia interfacial
especifica para coexisténcia de equilibrio das fases liquida e cristalina em

interface plana (o) [67].
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2.2.2.4  Cinética de Nucleacao de Cristais

A cinética de formacao de nucleos cristalinos pode ser representada por
meio das reacgdes ilustradas na Figura 2.6. Nesta figura En € um ndcleo
constituido de n atomos ou moléculas, kn* € a taxa de adigcdo das unidades
estruturais a um nucleo En e kn a taxa de remocao das unidades estruturais de

um nucleo de tamanho E..

IEn-l En E

n+l

O kp_1 Q ka 0
8 —— 3¢ —— 38
kn n+1 .

Figura 2.6 - Representacdo esquematica das reagdes que controlam o tamanho
dos nucleos cristalinos. Adaptado de [23].

Portanto, a variacdo com o tempo da densidade numérica de nucleos de
tamanho n, Nn(t), € determinada pela Eq. (2.17) [4]. Partindo desse modelo
cinético, a taxa de nucleagéo dependente do tempo de nuicleos com n o« r3 é dada

pela Eq. (2.18), pois apenas os nucleos maiores do que n irdo contribuir em In(t).

dNp (t - -
T() = k;—lEn—l + kn+1En+1 - (knEn + kKEn) (217)

[,(©) = kiEn — Kns1Enss (2.18)

A cinética de nucleagcdo em vidros silicatos é sensivel a composicéo
quimica e pequenas variagbes no teor de OH". Variacbes de composicéo
influenciam na energia interfacial cristal-liquido, resultando em mudanga em I(T)
[68]. Em vidros do sistema Na20-CaO-SiO2 com composi¢cdo préxima a
estequiométrica Na20-2Ca0-3SiO2 (N1C2Ss), por exemplo, o aumento do
percentual de Na20 reduz as barreiras cinética e termodindmica de nucleagéo
resultando em aumento de I(T) [69]. Além disso, as taxa de nucleacdo e
crescimento de cristais tendem a aumentar com o teor de OH", devido a reducao
da barreira cinética [37], [70].

Como a fracao volumétrica dos nucleos estaveis é pequena, normalmente
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abaixo do limite de deteccao dos métodos experimentais, é dificil a observacao
direta da cinética de nucleacdo [71]. Assim, para determinacdo da densidade
numérica de nucleos estaveis por volume (Ny) é frequente o uso do método
Tammann, no qual a amostra é inicialmente submetida a nucleagdo em
temperatura Tn €, em seguida, os cristais sdo desenvolvidos em Tq > Tn, até
tamanho visivel por microscopia 6ética ou microscopia eletrénica de varredura
(MEV). Essa técnica de tratamento térmico em dois estagios € mais conveniente
quando ha pequena sobreposi¢cdo das curvas de nucleacao e crescimento de
cristais. Em sistemas com grande sobreposicao dessas curvas é possivel o uso
do tratamento em Unico estagio a Tn. [66]

A taxa de nucleacgao de cristais, definida como o0 nimero de ndcleos com
tamanho superior ao critico formados por unidade de volume, por unidade de
tempo, é obtida a partir da derivada temporal da curva N.(t), em temperatura fixa:

N (T, Tg, )

I(Ty,t) = — (2.19)

A Figura 2.7 apresenta esquematicamente a diferenga entre as curvas de
Ny em funcédo do tempo de nucleagao apés tratamento térmico em um e dois
estagios. Nessa curva nota-se que nos estagios iniciais do tratamento em Tn a
taxa I(Tn,t) cresce com o tempo, até atingir o estado estaciondrio, onde a
dependéncia de Ny com o tempo se torna linear, resultando em I(Tn,t) = lst(Tn).
O comportamento transiente da nucleagdo é uma consequéncia da evolugao da
distribuigéo inicial de nucleos cristalinos até a distribuicao estacionaria referente
a uma dada Tn, quando ¢é atingida a taxa de nucleac&o independente do tempo.
Esse efeito dependente do tempo é melhor observado em baixas temperaturas
(T =Ty), em que 0s processos cinéticos sdo mais lentos [63].

Quando utilizado o método Tammann, nucleos com r > r*(T4) tem maior
probabilidade de crescer até tamanho detectavel no segundo estagio do
tratamento térmico. Isso faz com que a curva Ny vs. t seja deslocada por
determinado tempo dependente da velocidade de crescimento em Tn, U(Tn),
superestimando o tempo de inducao real para nucleacao, apesar de fornecer os

valores corretos de lIst [49]. Portanto, a curva Ny(t) obtida por esse método
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apresenta dois tempos caracteristicos: to, que corresponde ao tempo necessario
para um nucleo de tamanho r*(Tn) crescer até r*(Tq) em Tn (Eqg. (2.20), onde
U(Tn,r) € a velocidade de crescimento de um nucleo de raio r em Tn), € tind(Tn, Ta),
definido como tempo de inducao experimental, obtido pela extrapolagao da curva
Nv(t) na regido estacionaria até o eixo horizontal [4]. O tempo de inducao
experimental que seria obtido em tratamento de um estagio, tina(Tn), pode ser
estimado subtraindo de tind(Tn, Ta) 0 tempo to(Tn, Ta) [21].

—
tina(Tn) ty
tind(TN!Td)

Figura 2.7 - Densidade numérica de cristais em fun¢ao do tempo de nucleacéo,
para tratamento térmico em um e dois estagios.

"(Ta) gy

to(Ty, T, =f
o(Tx, Ta) ey UCTD) (2.20)

Outra medida caracteristica do processo de nucleacéo é t, um tempo de
inducéao intrinseco do processo, que indica o tempo necessario para atingir o
regime de nucleacdo estacionaria de nucleos criticos [72], ou seja, esta
relacionado ao tempo em que nucleacgéao é transiente. O tempo t é inversamente
proporcional a kn*, sendo, portanto, sensivel ao mecanismo de ligagdo das
unidades estruturais do LSR ao nucleo cristalino [73]. Dessa forma, como a
mobilidade das unidades estruturais tende a aumentar com a temperatura, o

periodo de nucleacdo transiente é curto em altas temperaturas, T > Tg,
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resultando em um comportamento aproximadamente linear de Ny vs. t durante
todo intervalo de tempo analisado.

Os dados experimentais de nucleacdo em funcédo do tempo, quando ha
presenca de nucleacao transiente, sao frequentemente descritos por meio das
equactes de Kashchiev (KS) ou de Shneidman (SH). A equacao KS permite
estimar Ist e t a partir de um modelo desenvolvido considerando uma distribuicao

prévia de tamanho de nucleos (No). Para o caso limite em que No - 0 [74]:

1 o (—1)n n2t
N, (0) = I [t - g“ZTKs - ZTKSZITeXp <— %>] (2.21)
1 2
Nas(8) = I (t —em rxs) (2.22)

onde Nas € numero de nlcleos na assintota representada na Figura 2.7, paralela
a regido linear da curva Ny(t). Assim, de acordo com a equacgao de KS, ts € tind

estéo relacionados da seguinte forma:

6
Tks = — tind (2.23)

A principal limitagdo na andlise de dados experimentais de nucleacao
transiente com a equagdo KS é que sua formulagdo considera apenas o
tratamento térmico em T, desprezando o deslocamento de tempo associado ao
método de Tammann (tratamento térmico em dois estagios). Logo, essa
equacéo, em sua forma original, ndo pode ser usada para andlise quantitativa
das curvas Ny(t) [75]. A fim de permitir a avaliagdo de dados experimentais,
Kashchiev propdés uma modificacdo para a Eqg. (2.21), onde o tempo t é
substituido por (t — to) [73] na Eq. (2.24), a qual € vélida apenas quando t > to

1 - (-D)n 2(t— t,
Ny (0) = g [(E—to) — gﬁZTKs - ZTKSZ %GXP <— M)] (2.24)

T
=1 KS



23

Apesar da adaptacédo do modelo de Kashchiev para o tratamento térmico
em dois estagios [73], a dificuldade na estimativa de to por meio de medidas
experimentais faz com que a Eq. (2.24) seja indicada apenas para andlise
quantitativa de Is;. Além de depender do segundo estagio de tratamento térmico,
to e, consequentemente, tind € s S@0 influenciados pela taxa de aquecimento
entre Tn e Tq, @ qual raramente é reportada na literatura [75]. Dessa forma, para
uma anadlise precisa dos dados experimentais de nucleagdo deve ser
considerada toda a histéria térmica.

Por sua vez, além dos parametros t e lst, 0 modelo de SH (Eq. (2.25))
utiliza o parametro ti, denominado tempo de incubacdo, o qual depende do
tamanho do nucleo e da velocidade de crescimento em Tq4. Durante o periodo
em que t < ti, a taxa de nucleacao é aproximadamente nula [76].

t—t;(r)

Ny(© = TsulsiEs {exp [_ _]} (2.25)

TSH

onde E+ é a funcao exponencial integral.
Pela equacao de SH, tsu, ti e ting estdo relacionados pela Eq. (2.26), em

que y é a constante de Euler—Mascheroni (y = 0,57721...).

tha = ti + YTsu (2.26)

A relagdo entre os tempos tineH e tsi, assumindo que a adigdo das
unidades estruturais do LSR ao nucleo ocorre de forma aleatéria [76], € dada

por:

thha(R) _

6Wx
— —R—2+1n(R—1)+lnkB—T+y (2.27)

Na expressdao acima R é a razdo entre r/r*, onde r € o menor raio
detectavel, para tratamento térmico em um estagio, ou o raio critico em T4

quando empregado o método Tammann [77].
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Como t; esta relacionado as condi¢cbes experimentais, tais como Tq e a
taxa de aquecimento até T4, 0 modelo de SH inclui o efeito do deslocamento da
curva Ny(1) no tratamento térmico em dois estagios e fornece valores de ts4 quase
independentes das condi¢cées experimentais, quando mantida a Tn [75]. Esse
modelo, portanto, fornece melhor analise quantitativa da nucleacao transiente,
se corretamente empregado. Entretanto, a falta de dados termodinamicos para
determinacao precisa de W* e r* também leva a limitagdes no emprego da

equacao de SH para determinacéao de ting.

2.2.3 Crescimento de Cristais

Para determinacao da fracao cristalizada é essencial conhecer os fatores
que influenciam a cinética de crescimento [63]. Em vidros estequiométricos, que
apresentam cristalizagao isoquimica, ndo € necessaria difusdo de longo alcance
para crescimento de cristais. Portanto, é suposto que o rearranjo interfacial seja
responsavel pelo processo de crescimento.

Os modelos padrao utilizados para descrever o mecanismo de
crescimento de cristais, assumindo controle pela interface, sdo: “normal”,
“discordancia em hélice” (SD, do inglés screw dislocation) e “nucleagao
superficial 2D” [78], [79]. Os trés modelos pressupdem que o calor latente
liberado durante o processo ndo altera a temperatura da interface liquido-cristal.
Essa hipotese é valida, pois apesar de a cristalizagao ser exotérmica, na analise
dos mecanismos de difusdo, a correcao da temperatura da interface tem pouca
influéncia em temperaturas bem abaixo da temperatura de maxima velocidade
de crescimento (Umax), Tumax [80].

No modelo de crescimento “normal” é assumido que a interface € rugosa
em escala atbmica, de modo que atomos ou moléculas podem ser adicionados
ou removidos de qualquer sitio da interface cristal-liquido. Por sua vez, no
modelo SD a interface é considerada lisa, mas imperfeita em nivel atdmico, com
sitios de crescimento preferenciais originados por discordancias em espiral que
intersectam a interface. O modelo de “nucleagao superficial” supde que a
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interface cristal-liquido € atomicamente lisa e sem defeitos, permitindo
crescimento pela formacdo de nucleos bidimensionais sobre os cristais
primarios. [81]

A velocidade de crescimento de cristais (U) para os modelos “normal” e

“SD” [82], [83], os mais comuns em vidros 6xidos, é dada pela Eq. (2.28):

U(T) = fy 321 - exp (55)] (2.28)

onde fy é a fracao de sitios de crescimento preferenciais, Dy é o coeficiente de
difusao efetivo para crescimento de cristais e AG a forga motriz termodinamica
molar para cristalizagao (AG = AG,(T)Vy,).

Como no modelo “normal” todos os sitios da interface tém a mesma
probabilidade para adesao de atomos, fu = 1. Ja no modelo “SD”, fy é fungdo do
super-resfriamento (Tm — T) e pode ser aproximado por [78]:

_ doAG Ty-T
u- 410V = 21Ty (229)

Uma abordagem utilizada para prever o tipo de crescimento em sistemas
formadores de vidros € o modelo de Jackson para interface. De acordo com esse
modelo, materiais com ASw/R < 2 apresentam interface rugosa, resultando em
crescimento de cristais segundo o modelo “normal”. Nos casos em que a entropia
de fusao é elevada (ASw/R > 4) a interface apresentara algumas faces mais lisas
e outras mais rugosas, resultando em crescimento segundo os modelos
“nucleagao superficial” ou “SD”. [84]

Em geral, 0 mecanismo é avaliado em temperaturas préximas a Tm ou um
pouco acima Tg, por ser a regido em que as taxas de crescimento de cristais
podem ser facilmente medidas [79]. O ajuste dos dados experimentais de U(T)
possibilita a analise do melhor modelo de crescimento. Contudo, a forma mais
recomendada de avaliar o mecanismo de crescimento é por meio da
dependéncia com a temperatura da velocidade de crescimento reduzida (Ur) em
baixos super-resfriamentos, em temperaturas préximas a Tumax, EQ. (2.30) [21].
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)
Ur(T) = —l_e;((TAg/RT) (2.30)

A temperatura Tumax € préxima a Tm, sendo portanto superior a
temperatura de maxima taxa de nucleacdo (Tmax = Tg). Assim, na maioria dos
sistemas formadores de vidros € pequeno o intervalo de temperaturas em que
as curvas lst(T) e U(T) tem sobreposicao significativa, ou seja, em escala de
tempo experimental Isi(T) é desprezivel em temperaturas préximas a Tu max.

O processo de crescimento também apresenta um periodo de inducao
(tinaV). O valor de ting" pode ser aproximado pela soma do tempo requerido para
formacao de numero suficiente de nucleos criticos para serem detectados em
estagio de crescimento avangcado e o tempo para atingir velocidade de
crescimento de cristais constante. Normalmente os tempos de inducao
referentes a nucleacdo sao inferiores ao medido no processo de crescimento,
podendo ter discrepancia de uma ordem de magnitude. Essa diferenca indica
desvios de estrutura ou de composi¢ao das propriedades do nucleo critico em

relacdo a fase estavel em desenvolvimento. [85]

2.2.4 Cristalizacao Total

Os processos de nucleagdo e crescimento de cristais, embora
apresentem cinética distinta, ocorrem simultaneamente e determinam a cinética
de cristalizagao total do material. A temperatura onde ocorre a taxa maxima de
cristalizacao localiza-se entre as temperaturas de maxima Ist e U.

Uma forma de avaliar a cinética de transformacao de fases em vidros é
por meio da equacao de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK). A equagéo
JMAK permite o célculo da fracdo volumétrica cristalizada («) em funcdo do
tempo, se conhecidas |t e U, em condi¢cbes isotérmicas. Essa equacdo é
representada da seguinte forma [86]:
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a(® = 1-exp g [y 1) [ 5 ] ar (2.31)

em que o termo g € o fator de forma, o qual assume o valor de 411/3 para cristais
esféricos. O desenvolvimento da equacao JMAK supde que o sistema tem
tamanho infinito, a nucleacéo € uniforme e o crescimento cessa nos pontos onde
os cristais colidem [87].

Quando ocorre nucleacdo homogénea no volume, se | e U forem
constantes durante o processo de transformagéao, a(t) é dado pela Eq. (2.32).
Para nucleacao heterogénea no volume, com crescimento a partir de nimero

fixo de nucleos por unidade de volume (Nv), a(t) € calculado a partir da Eq. (2.33).

IstU3t4)
4

alt) =1-exp(-g (2.32)

a(t) = 1 — exp(—gN,U3t?) (2.33)

As equacglOes acima representam situagdes limite da teoria JMAK. Para
casos gerais, considerando apenas a nucleacdo estacionaria, a fracao

volumétrica cristalizada é representada pela Eq. (2.34) [88].
a(t) = 1 — exp(—kt") (2.34)

onde k é uma constante e n é o parametro de Avrami, o qual permite avaliar o
mecanismo de cristalizacao. Por exemplo, se a taxa lst for constante e o controle
do crescimento de cristais é pela interface, n = 4; caso o controle do crescimento
seja por difusdo, quando os cristais em desenvolvimento apresentam

composicéao diferente do vidro, entdo n = 2,5 [88], [89].
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2.3 PROCESSOS DIFUSIONAIS

A cinética de nucleacao e crescimento de cristais é determinada por
equacdes essencialmente definidas em funcao da difusao e energia de ativacao
para difusdo [60], além da forgca motriz termodinamica para cristalizacao.
Portanto, a estabilidade de um vidro esta relacionada a processos difusionais,
que sao responsaveis por evitar a cristalizacao, termodinamicamente favoravel.

A seguir serdo descritos os processos de difusdo responsaveis pelo
escoamento viscoso, nucleacdo e crescimento de cristais, bem como a relacéao
entre os coeficientes de difusdo efetivos para cada processo. Para analise
correta da cristalizacdo em vidros é importante que sejam conhecidas as
temperaturas de desacoplamento entre esses coeficientes (Secao 3.1), cujo
efeito deve ser contabilizado na formulacdo de equacdes de nucleagdo e
crescimento [90].

2.3.1 Difusao para Escoamento Viscoso

Uma das propriedades mais importantes de liquidos formadores de vidros
é a viscosidade. Contudo, a falta de conhecimento das unidades que participam
do escoamento viscoso, da forma como a estrutura do liquido muda com a
temperatura e qual a influéncia das mudancas estruturais nas unidades
responsaveis pelo escoamento viscoso dificultam sua andlise tedrica. Em
determinados intervalos de temperatura € suposto que essas unidades tém
tamanho fixo, resultando em fluido com comportamento molecular. [21]

O célculo do coeficiente de difusdo efetivo para escoamento viscoso (D)
pode ser feito por meio da equagcdo de Stokes-Einstein, Dyse (Eq. (2.35)),
desenvolvida com base nas equag¢des de Navier-Stokes para escoamento de
fluidos incompressiveis e na teoria do movimento browniano [91], [92]. Outra
equacéo semelhante que relaciona D, com a viscosidade do fluido é a equacgéo
de Eyring, Dhe (Eg. (2.36)), que considera fluxo de moléculas de tamanho

semelhante as particulas do fluido [93].
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kgT

Dy se = 3ndyn (2.35)
kgT

Do =34 (2.36)

2.3.2 Difusao para Crescimento de Cristais

Para avaliar a cinética de crescimento de cristais deve ser conhecida a
forca motriz termodinamica e a energia livre de ativacao para difusao através da
interface cristal-liquido, que define o coeficiente de difusdo efetivo para o
crescimento de cristais [78]. Contudo, na pratica, apenas a barreira cinética é
relevante neste processo, principalmente em elevados super-resfriamentos, em
que o fator exponencial da Eq. (2.28) é préximo de zero [24]. Assim, a mobilidade
das “unidades estruturais” € um fator de extrema importancia para analise do
processo de crescimento [94]. A espécie que se difunde mais lentamente sera
determinante para a cinética de crescimento. Dessa forma, como os coeficientes
de difusdo Si e O sdo menores, comparados aos demais elementos comumente
presentes nos vidros silicatos estequiométricos, como Na, Ca, Li e Ba, a
mobilidade do Si e O ira definir a velocidade de crescimento (U), resultando em
U semelhantes para diferentes vidros se medidas a mesma viscosidade [95].

Quando a cristalizacao é estequiométrica é suposto que o crescimento de
cristais seja governado pela difusdo de curto alcance através da interface cristal-
liquido. Devido a dificuldade de medir experimentalmente a taxa de difusdo na
interface, em analises tedricas da cinética de crescimento de cristais geralmente
€ assumido que o transporte das “unidades estruturais” € determinado pelo
coeficiente de difusdo efetivo para escoamento viscoso (Secao 2.3.1) [96].
Contudo, a difusividade Dy, assumindo crescimento de acordo com modelos
“normal” ou “SD”, pode ser calculada pela Eq. (2.37) se conhecida U(T) em um

intervalo de temperatura suficiente para ajuste dos dados pela teoria [84].
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2.3.3 Difusao para Nucleacao de Cristais

A energia de ativacao para transferéncia das unidades estruturais do
liguido para o nudcleo critico, também denominada barreira cinética para
nucleacdo, € um dos principais parametros cinéticos que determinam a
nucleacdo de cristais. Esse processo de transferéncia ocorre pela difusdo
através da interface cristal-liquido, um processo termicamente ativado [21].
Devido a dificuldade de medir o coeficiente de difusao efetivo para nucleacao de
cristais (Di), por ndo ser conhecida a espécie que controla a difusdo no sistema,
geralmente é suposto que a viscosidade controla a difusédo (D = Dy) [56].

Outro método utilizado para mensurar a difusividade relacionada a
nucleacao de cristais € por meio do tempo de inducéao intrinseco de nucleacao
(1), Ds, pois o periodo transiente da nucleagao esta relacionado a difusdo. Como
os tempos tind € T S0 essencialmente determinados pela mobilidade atémica
[63], sdo considerados uma medida indireta do coeficiente de difusdo efetivo

para nucleacdo. A equagéao a seguir fornece a relagéo entre t e D [16]:

D :E kBTG
T 3 AG2d3t (2.38)

Outra forma de estimar D, € a partir de dados experimentais de U(T) [19],
[20], assumindo assim que o0s processos de nucleacéo e crescimento de cristais
séo controlados pela mesma barreira cinética (D = Du).
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 RELACAO ENTRE OS PROCESSOS DIFUSIONAIS PARA ESCOAMENTO
VISCOSO E CRISTALIZACAO

As “unidades estruturais” que controlam os processos dindmicos
envolvidos na nucleacao, crescimento de cristais e escoamento viscoso podem
ser ions individuais formadores de rede, cations modificadores de rede ou
unidades complexas, envolvendo tetraedros de SiO4* [97]. O conhecimento da
unidade responsavel por cada um desses processos € fundamental para a
definicdo do mecanismo difusional e a determinagdo do valor real dos
coeficientes D;, Dy e D,. Contudo, limitacoes experimentais para medida direta
da mobilidade das “unidades estruturais” fazem com que essa questdo ainda
seja um ponto em aberto na ciéncia dos vidros.

Apesar de a aproximagao Dy = Dy ser largamente usada para todos os
sistemas formadores de vidros, quando empregados os modelos de crescimento
classicos “normal’, “SD” e “2D” (Secao 2.2.3), Nascimento e Zanotto [81]
mostraram que a viscosidade nao descreve a barreira cinética para crescimento
de cristais em vidros frageis em temperaturas proximas a T4, onde a viscosidade
¢ alta (~10'2 Pa's). A temperatura de desacoplamento relativa ao coeficiente de
difusdo efetivo para crescimento de cristais (Tud) na qual ha mudanga no
mecanismo de difusdo, ocorre em torno de 1,1-1,2.T4 [21], [81], [98]. Em
temperaturas inferiores a Tu,4 0s modelos de crescimento classicos apresentam
divergéncia em relacdo aos dados experimentais de U(T), que passam a
apresentar comportamento Arrheniano.

Entre os possiveis fatores para o desacoplamento entre Dy e Dy, esta o
fato de que Du se refere a processos na interface cristal-liquido, ja D, €
correspondente ao transporte de matéria no interior do liquido. A hip6tese de que
0 processo de crescimento é controlado pela difusividade no volume (Dy = Dy) €
mais provavel em sistemas nos quais as fases cristalinas formadas tém
composigao muito diferente do vidro de origem, tornando necessaria difuséo de
longo alcance das “unidades estruturais”. A origem desse desacoplamento
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também é associada a heterogeneidades dinamicas, que apresentam diferentes
tempos de relaxagao. [21]

Em T > Tu,q € esperado que as mesmas espécies controlam os fenbmenos
de transporte que governam a cristalizagdo e o escoamento viscoso [21],
contudo, é importante o conhecimento da unidade em difusao que controla esses
processos também em temperaturas abaixo de Tugq, jA que Du é diretamente
proporcional a mobilidade dessas unidades [94]. De acordo com a analise feita
em [21], onde a difusividade dos ions Li*, O e Si** no vidro LS, medida
experimentalmente foi comparada com a estimada por dindmica molecular,
abaixo de Tugq 0s ions Li* se difundem mais rapidamente do que Dy e Dy. Em
estudo semelhante feito para o PbO-SiOz [97], foi suposto que acima de Tugd 0
crescimento de cristais e a viscosidade sdo controlados pelas mesmas unidade,
ja em baixas temperaturas a natureza das unidades em difusdo que controlam
esses dois processos é diferente, sendo espécies mais lentas do que os ions
Pb2* e Si*+.

Contudo, um modelo recentemente proposto por Martin, Hillis e Hou [99],
denominado Transition Zone Theory (TZT), ndo apresenta desacoplamento com
os dados experimentais de U(T), mesmo em elevados superesfriamentos. Ao
contrario dos modelos classicos, o TZT nao inclui consideragdes relacionadas
ao escoamento viscoso e adigdo/remocao de particulas na interface cristal-
liquido para descrever o crescimento de cristais, mas se baseia no conceito de
que a cristalizagdo ocorre em um conjunto. Com este modelo TZT os autores
sugerem que né&o ha relacdo entre os processos de escoamento Viscoso e
crescimento de cristais, eliminando assim a hipétese de desacoplamento entre
Due Dr].

Também ha evidéncias de desacoplamento entre a difusdo no volume e
na superficie de vidros silicatos. Segundo Yuritsyn, Abyzov e Fokin [95] quando
Du € calculado a partir de crescimento de cristais na superficie a temperatura
Tu,a é superior a obtida quando é considerado crescimento no volume do vidro
Na20-2Ca0-3SiO2 (N1C2S3). A comparacao entre as taxas U(T) no volume e
superficie em outros vidros silicatos pode corroborar com as conclusdes obtidas
para o N1C2Ss.
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Além disso, alguns autores sugerem que ocorra um desacoplamento entre
os coeficientes de difusao Dy, e D: (calculado pelo tempo de indugéo intrinseco
da nucleacgéao, t) em temperaturas préximas a Tq (T1.q) [7], [21], [22], resultando
em divergéncia entre os valores de Is(T) calculados considerando D) (que
controla a nucleacéo) governado por t e o0s calculados assumindo D, = D,. Essa
discrepancia entre o coeficiente de difusdo avaliado pela viscosidade e pelos
resultados experimentais de t sugere que diferentes modos de difusdo sejam
responsaveis pela cristalizacao e escoamento viscoso [100]. Contudo, Fokin et
al. [24] verificaram para um vidro silicato que o coeficiente de difusdo calculado
pelo tempo de inducdo para nucleacdo se aproxima de D, mesmo em
temperaturas abaixo de T.

Apesar de os coeficientes de difusdo D. e Dy serem associados a
transferéncia de matéria na interface cristal-liquido, muitos autores [16], [24],
[101] supbe que seus valores sejam diferentes, bem como as temperaturas T4
e Tud. Em baixas temperaturas, Dy € superior a D¢, indicando que a velocidade
de crescimento de nanocristais € menor que a de macrocristais [24]. Essa
diferenca pode ser devido as interfaces dos nucleos criticos serem mais difusas
do que a de cristais maiores, empregados na medida de U(T), levando a
velocidade de difusdo das “unidades estruturais” através da interface cristal-
liquido dependente do tamanho do nucleo em desenvolvimento [101]. A
discrepancia entre Dy e D também pode ser consequéncia da diferenga entre a
composigcao dos nucleos criticos e dos macrocristais [16].

Por sua vez, Van Hoesen et al. [23] ao avaliarem a cristalizagdo do vidro
estequiométrico BaO-2SiO: (BSz) observaram que ocorre divergéncia entre D, e
D., porém este se aproxima de Dy, ao contrario de outras pesquisas que sugerem
que Du > D. na faixa de temperatura em que a nucleacao é medida. Portanto,
esses diferentes resultados levantam questionamentos sobre a dependéncia
com a temperatura dos coeficientes de difusdo associados ao escoamento
viscoso e a cristalizagdo em vidros silicatos.

Tanto a viscosidade quanto o tempo de inducao intrinseco de nucleacao
sdo usados para calcular a barreira cinética de nucleagdo na equagdo da CNT.
Contudo, o uso de diferentes propriedades pode levar a conclusdes distintas com
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relacdo a capacidade preditiva da CNT (Secao 3.2). Assim, € essencial que seja
verificada a correlacdo entre os coeficientes D, e D.. Se confirmado que a
aproximagao D, = D. é valida em todo intervalo de temperatura, o uso da
viscosidade seria a melhor alternativa, pois € uma propriedade que pode ser
medida diretamente, ao contrario de t que é obtido a partir dos modelos de
nucleacédo (Secéao 2.2.2.4) e é influenciado pelo tratamento térmico em dois
estagios, o que dificulta a determinacao do real valor de t. Outra forte limitacao
no calculo da difusividade a partir de t € a influéncia do processo de relaxacao
estrutural, principalmente em temperaturas abaixo de T4 [17], [18] onde ambas
sS40 mensuraveis.

Alternativamente, a barreira cinética de nucleacéo pode ser estimada por
meio das taxas de crescimento de cristais. Do ponto de vista tedrico, essa
aproximagao € fundamentada pelo fato de que a nucleagéao e crescimento de
cristais em vidros estequiométricos é controlada pela transferéncia de massa
através da interface cristal-liquido [21], [78], j& 0 escoamento viscoso é um
processo que ocorre no volume. Em estudos em vidros metdlicos [19] e
organicos [20] foi verificado que a CNT descreve bem as taxas de nucleagao
quando a barreira cinética de nucleacao é medida por Du. Recentemente, a
aproximagéao D, = Dy foi utilizada para analise da cinética de nucleagéo no vidro
LS> em [18], onde foi demonstrado que as taxas de nucleacao medidas tendem
a se aproximar da curva lst(T) prevista quando a difusividade é calculada por
u(T).

3.2 VALIDADE DA TEORIA CLASSICA DE NUCLEACAO

A Eq. (2.16) é a forma comum da CNT utilizada para avaliar a cinética de
nucleagéo de cristais em vidros. Essa equacao fornece Ist(T) semelhante a obtida
experimentalmente dentro da maior parte do intervalo de temperatura. Contudo,
sua forma original ndo permite definir quantitativamente os valores de Ist.

Zanotto e James [5] verificaram que a discrepancia entre o valor
experimental de Ist e o previsto pela teoria chega a 30 ordens de magnitude
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quando a viscosidade € utilizada para calcular D, e é empregado um valor médio
para o, resultante de um ajuste linear. Essa discrepancia entre os valores de I
obtidos experimentalmente e os calculados pela teoria € uma das supostas
falhas da CNT. Para permitir o acordo entre a ordem de grandeza dos valores
experimentais e teoéricos, James [12] propds que ¢ varia com a temperatura (o =
o(T)). Por sua vez, Manrich e Zanotto [6] desenvolveram algumas adaptacdes
da CNT, considerando o em fungdo do tamanho do nucleo (o = o(r)), o que
melhorou a estimativa da magnitude da Is(T) para vidros silicatos
estequiométricos. A reducao de temperatura promove aumento no valor absoluto
de AGy, resultando em redugao no raio de curvatura do nucleo critico e queda na
energia de superficie nucleo-liquido [7], de modo que ha correlacdo entre a
dependéncia de o com o raio de curvatura e a temperatura.

Previsbes por dindmica molecular em liquidos super-resfriados Lennard-
Jones [65], BaS [102] e NisoTiso [103] fornecem evidéncias adicionais da validade
da CNT na previsao da ordem de grandeza de ls.. Esses estudos possibilitam
boa descricdo da ordem de magnitude das taxas de nucleacdo pela CNT
utilizando parametros fisicos, como o coeficiente de difusdo, obtidos diretamente
por simulacdo computacional, ao invés de empregar valores calculados por
aproximacodes a partir de dados experimentais.

A segunda falha da CNT, conhecida como “breakdown da CNT”, consiste
na suposta incapacidade dessa teoria em prever a dependéncia com a
temperatura de Ist em temperaturas inferiores a Tmax. A expressao da CNT,
considerando a difusédo efetiva para nucleacao definida por n, pode ser escrita

da seguinte forma:

In (Isﬂ> I (w/ch> B 16mo3 1

JT E 3ky TAGS (3.1)

Assim, considerando o constante, € possivel construir um grafico

In(Ism/+T) vs. 1/(TAG?) a partir dos dados experimentais (Figura 3.1)°. Esse é

5 Um gréfico In(I4n/T) vs. 1/(TAG?) também deve ter comportamento linear se a CNT for valida
dentro das consideragdes feitas.
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um dos métodos usados para avaliar se a teoria descreve bem Is(T). Uma
equacao semelhante a Eq. (3.1) € originada quando assumido que a barreira
cinética de nucleacéo é determinada por t ou U. Caso a CNT seja véalida em todo

intervalo de temperatura deve ser possivel o ajuste linear.
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1/(TAG,2) x 1012
Figura 3.1 - Gréfico In(ls..n/T) vs. 1/(T.AG\?), para o vidro LSz [12].

A falha na descrigao teérica da dependéncia de Ist com a temperatura
utilizando a CNT pode ser observado nas Figura 3.2, onde nota-se que Isi(T) é

superestimada em T < Tmax.

Ist [m3s]

A
700 720 740 760 780 800

TIK]
Figura 3.2 — Taxa de nucleacéo estacionaria em funcao da temperatura para o
vidro LS2. A linha tracejada foi calculada pela CNT considerando
difuséo definida por t. [7]

Uma das hipoteses sugeridas para eliminar o “breakdown da CNT” é a
descricdo da barreira cinética de nucleagdo por t ao invés da viscosidade.
Porém, mesmo com o teste da CNT empregando dados experimentais de T,

permanece a discrepancia em baixas temperaturas entre lst medida e estimada
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[8]. Apesar do uso de t ser supostamente mais adequado, pois a difusdo é o
principal termo cinético que determina a taxa de nucleacdo, os dados
experimentais de Ist em temperaturas abaixo de Tmax S80 mais proximos aos
determinados quando o termo cinético € calculado pela viscosidade. Esse
comportamento é consequéncia de que os elevados valores de n nessa faixa de
temperatura resultam em menor lst(T) estimado, apesar de ainda superiores aos
valores experimentais [59].

A nucleacéo a partir de fases metaestaveis foi outra suposicéao levantada
para justificar a falha da CNT, pois fases metaestaveis apresentam AG diferente
da fase cristalina estavel [9]. Entretanto, ao avaliar os estagios iniciais da
cristalizacdo do vidro LSz, Soares et al. [10] verificaram que a fase metaestavel
nao afeta a cinética de nucleacdo da fase estavel, pois ocorre nucleacao
homogénea simultanea das fases metaestavel e estavel. Portanto, ao menos
para este vidro, a precipitacao inicial de uma fase mestaestavel nao explica o
suposto “breakdown da CNT”.

Abyzov et al. [64] estudaram o efeito das tensdes elasticas na barreira
termodinamica para nucleacdo, visando obter uma justificativa para o
comportamento anémalo de Isi(T) em baixas temperaturas. Contudo, os autores
constataram que apesar de as tensdes elasticas aumentarem W*, esse efeito
nao justifica a falha da CNT.

Para explicar a cinética de nucleacdo em baixas temperaturas, Fokin et
al. [11] sugeriram que o tamanho das “unidades estruturais” que controlam a
nucleagdo aumenta conforme a temperatura cai abaixo de Tmax, €liminando a
divergéncia observada entre teoria e medidas experimentais. Outra solugéo para
o problema da CNT em T < Tmax baseada na estrutura do liquido é de que a
nucleagdo é suprimida em regides rigidas, devido a baixa mobilidade das
‘unidades estruturais” [7]. Contudo, essas hipoteses tém a limitacdo de os
calculos dos parametros relacionados a estrutura serem realizados a partir dos
dados experimentais de nucleacdo, de forma que a teoria perde sua capacidade
preditiva.

O possivel efeito das heterogeneidades dinamicas na cinética de
nucleagéo foi avaliado por Gupta, Cassar e Zanotto [13]. De acordo com 0s
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autores, a queda acentuada em lst abaixo de Tmax € consequéncia de que
préximo a essa temperatura as regides de rearranjo cooperativo (RRC)® passam
a ser maiores do que o tamanho do nucleo critico (r*) definido pela CNT.
Portanto, foi sugerido que r* e Ist sejam controlados pelo tamanho das RRC em
baixas temperaturas.

E esperado que a CNT de fato perca a sua validade na temperatura em
que o tamanho do ndcleo critico se iguala ao parametro de rede do cristal,
aproximadamente igual a do, pois 0 nucleo critico deve ser maior que a célula
unitaria [65]. Essa temperatura ja foi estimada para diferentes vidros silicatos
[14], [24], onde foi verificado que seu valor € muito inferior a Tmax. Dessa forma,
essa ndo é uma justificativa provavel para o “breakdown da CNT”.

Ao contrario das suposicdes de que a falha da CNT em baixas
temperaturas esta relacionada as consideracbes tedricas feitas no seu
desenvolvimento, algumas pesquisas indicam que o que o suposto “breakdown
da CNT” é resultado da determinagdo incorreta de ls, devido ao tempo
relativamente curto empregado nas medidas experimentais de nucleagao [14],
[15]. Como em baixas temperaturas o tempo de nucleagao transiente & muito
longo, podendo ser da ordem de meses, é possivel que o processo de nucleacao
nao tenha atingido o estado estacionario durante o tempo de tratamento térmico
empregado nas medidas reportadas na literatura, resultando em valores
subestimados de Ist e tind(Tn, Ta). Esse efeito é representado esquematicamente
na Figura 3.3, onde € possivel observar que a taxa de nucleacao |4, estimada
apenas a partir das medidas de Ny em tempos mais curtos, dentro do periodo de
nucleagéo transiente, é inferior a taxa |2, obtida a partir da curva Ny(t) completa.

Visando testar essa hipdtese, Cassar et al. [14] analisaram a CNT
utiizando dados de nucleacdo disponiveis na literatura para os vidros
Li2O-2Si02, Na20-2Ca0-3SiO2, 2Na20-Ca0-3SiO2 e 2BaO-TiO2:2SiO2. Nesse
estudo foi assumido que a difusividade efetiva para nucleagéo € controlada pelo
escoamento viscoso. Para eliminar a influéncia de pequenos desvios de

composicdo quimica e variagbes de OH™ nos processos dinamicos, foram

6 As RCC indicam a escala de tamanho da relaxagdo em um liquido com heterogeneidades
dindmicas [13].
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utilizados apenas dados experimentais de amostras do mesmo lote.
Considerando a propagacao de incertezas em todos os calculos e com o0 uso de
um teste proposto para verificar se o regime estacionario foi atingido, os autores
observaram evidéncias da falha da CNT apenas em um conjunto de dados do
vidro LS2 e no N2C+1Ss. Portanto, os resultados indicam que se “breakdown da
CNT” existir, ndo € um fendmeno comum a todos os sistemas formadores de

vidros éxidos.
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Figura 3.3 - Densidade numérica de nucleos por unidade de volume em funcao
do tempo de nucleacédo, medidos na mesma temperatura. Estimava
da taxa de nucleacéo (a) desprezando os dados em maiores tempos
de nucleacao (l1) e (b) considerando todos os dados (l2).

Experimentos realizados por Xia et al. [15] reforcam a hip6tese levantada
em [14], mostrando que o emprego de maiores tempos de nucleagao resulta em
valores de |st dentro do previsto pela CNT, mesmo assumindo que o coeficiente
de difusédo D, seja definido pelo tempo de indugéo para nucleagédo. Os autores
determinaram a curva N.(t) para o vidro 5Ba0O-8SiO> a 50 K abaixo da
temperatura de maxima lst experimental (Tmax = 998 K), com tempo maximo de
nucleagéo significativamente superior (115 dias) ao empregado para 0 mesmo
sistema pesquisa anterior (1100 min) [27]. Os autores verificaram que ao
prolongar o tratamento térmico em Ty = 948 K até 115 dias, os valores de Ist e
tina(Tn, Ta) S@0, respectivamente, 7 e 11 vezes maiores em comparagcdo aos
resultados reportados em [27].

Apesar as conclusdes de [14] e [15] demostrarem evidéncias de que
“breakdown da CNT” é um produto de medidas incorretas de nucleagdo em
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baixas temperaturas, que nao atingiram o regime estacionario, essa falha da
teoria ndo pode ser completamente rejeitada. Dentre os vidros analisados em
[14], mesmo considerando apenas os dados de Ny(t) que atendem ao critério
sugerido para verificar se o estado estacionario foi atingido, em dois conjuntos
de dados a presenca do “breakdown da CNT” ndo pode ser descartada. Por sua
vez, o estudo desenvolvido em [15] apresenta a limitacao de ter sido realizado
em apenas um sistema formador de vidro e em apenas uma temperatura abaixo
de Tmax. Portanto, o estudo desse tema ainda é de alta relevancia cientifica. Para
uma conclusdo mais abrangente sdo necessarias novas medidas experimentais
de nucleagao abaixo de Tmax em diferentes sistemas, utilizando tempos de
nucleacéao suficientemente longos, a fim de garantir que seja atingido o regime
estacionario do processo de nucleacao.

E importante que seja confirmada a existéncia ou nédo da falha da CNT
em Tmax, para ser possivel predizer a dependéncia de Iss com a temperatura,
mesmo em T < Tmax. A relevancia de verificar a capacidade preditiva dessa teoria
reside no fato de que a nucleacdo é o estagio inicial em grande parte das
transformacodes de fase, de forma que o controle do processo é de interesse
pratico, pois permite o desenvolvimento de microestruturas especificas para a
aplicacao desejada [63].

3.3 EFEITO DA RELAXAGAO ESTRUTURAL NA CINETICA DE NUCLEAGCAO

Recentemente, foi levantada uma nova hipétese relacionada a aparente
falha da CNT em baixas temperaturas, a qual questiona a consideragao de que
o processo de nucleacao ocorre apenas apds a completa relaxagéo estrutural do
vidro para o estado LSR [17], [18]. Como na aplicacdo da CNT é usualmente
assumido que o liquido esta completamente relaxado (estado LSR), é importante
que seja verificado se em T < Tmax a relaxagédo tem influéncia na nucleacdo de
cristais, ja que com a reducéo de temperatura abaixo do intervalo de transicéo
vitrea a relaxagéo se torna mais relevante.

Ao analisar a relagdo entre a nucleacdo e a relaxacdo em vidros
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poliméricos, Androsch et al. (2018) [104] observaram que a nucleagao
homogénea ocorre somente apds a entalpia atingir o valor referente ao estado
LSR, ou seja, apdés completa relaxacao estrutural. Contudo, em temperaturas
muito abaixo do intervalo de transicao vitrea, em que o material se comporta
como sélido elastico, o tempo de relaxacao caracteristico € superior ao tempo
de inducdo intrinseco de nucleacao e passa a ter a mesma ordem de magnitude
préximo a faixa de transicao vitrea. De acordo com os autores, a nucleacao
homogénea é observada experimentalmente apenas em tempo superior ao de
relaxacao, pois 0s nucleos supercriticos precisam se estabilizar para ser possivel
a medida.

Entretanto, recentemente foi proposto um tratamento tedrico por
Schmelzer et al. (2020) [17] considerando que o processo de nucleacao inicia
simultaneamente a relaxacdo, de forma que a nucleacao estacionaria final é
estabelecida apenas quando os parametros de ordem estrutural atingem o valor
de equilibrio. Assim, para analise tedrica da cinética de nucleagao devem ser
incluidos os efeitos decorrentes do desvio em relagao ao equilibrio metaestavel,
pois durante a mudanca estrutural ocorre variagdo de AGy e 0. Portanto, a taxa
de nucleacdo e W* também serdo dependentes do tempo. Essa influéncia da
relaxacdo deve ser contabilizada em temperaturas proximas ou inferiores ao
intervalo de transigéo vitrea e possivelmente ocorre apenas em casos em que a
difusividade efetiva para nucleacdo e a viscosidade apresentam
desacoplamento. A andlise teorica realizada confirmou que as tensdes elasticas
s6 tém influéncia no processo de nucleagdo se 0s tempos caracteristicos de
relaxacdo estrutural forem da mesma ordem de grandeza ou maiores do que o
tempo caracteristico de nucleacao. Por meio do tratamento teérico proposto, os
autores mostraram que se incluido o efeito da relaxagdo, € possivel boa
descricdo dos estagios inicial, intermediario e final de nucleagdo com a CNT.

O modelo tedrico de Schmelzer et al. (2020) [17] foi fundamentado em
[18] por meio de resultados experimentais de nucleagdo para o vidro LS». Foi
verificado que It aumenta significativamente quando € feito tratamento de
nucleagédo em tempo muito superior ao comumente reportado na literatura (in >

2000 h a Tn = (Tg — 23 K)), chegando a valores superiores ao previstos pela CNT



42

quando a difusividade é calculada pela viscosidade. Além disso, nao foi possivel
a descricao da dependéncia com o tempo de N, utilizando valores constantes de
o e Di. Os autores atribuiram esse comportamento ao processo de relaxacao
estrutural, que leva a reducdo em W* e aumento continuo em lst (Figura 3.4)
conforme o vidro se aproxima do estado LSR. Essa relaxagéo estrutural € mais
lenta do que a convencional, comumente medida por propriedades como
densidade, pois a taxa de nucleacdo continua crescendo mesmo em tempos
superiores ao requerido para estabilizacado dessas propriedades.

As analises tedricas e experimentais apresentadas em [17], [18]
corroboram com a hip6tese testada em [14], [15], fornecendo evidéncias de que
o “breakdown da CNT” é consequéncia do uso de dados incorretos de nucleacao
em baixas temperaturas. Além disso, em [17], [18] é apresentada uma
justificativa para o longo tempo requerido para que a taxa de nucleagao atinja o
valor relativo ao regime estacionario em T < Tmax € 0 aumento da Is; experimental
“aparente” com o tempo de tratamento térmico o qual é atribuido a relaxagcao

estrutural do vidro, e ndo apenas a nucleacgao transiente.
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Figura 3.4 - Variacdo com o tempo da taxa de nucleacéo e do trabalho para
formacao do nucleo critico para o vidro LSz a T = 723 K. [18]
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3.4 VIDROS SILICATOS ESTEQUIOMETRICOS

Silicatos com nucleacdo homogénea no volume e cristalizagdo
estequiométrica sao ideais para analises quantitativas e estudos de nucleacao
em faixa de temperatura relativamente extensa [63], além de ser possivel tratar
esses sistemas como sendo de um componente [49]. Portanto, para o
desenvolvimento dessa pesquisa foram escolhidos dois vidros silicatos
estequiométricos: 0 2Na>0-Ca0-3SiO2 (N2C1S3) e 0 5Ba0-8SiO2 (BsSs).

Ambos sistemas apresentam nucleagéao homogénea no volume [25]-[27],
[105], o que é esperado pois o vidro N2C1S3 tem Ty = 0,51, j& 0 B5Sg possui Ty
= (0,56, ambas inferiores ao valor limite de T4 (0,58) para detec¢ao de nucleacao
de cristais no volume em escala de tempo experimental [56], [57]. Ainda deve-
se ressaltar que a Imax em ambos os vidros é relativamente elevada, da ordem
de 10" m3.s' [25], [26] e 10" m3s' [27] nos vidros N2Ci1Ss e BsSs,
respectivamente, viabilizando o desenvolvimento de tratamentos térmicos de
nucleacdo em baixas temperaturas em escala de tempo experimental. Os vidros
estequiométricos N2C1Ss e BsSs também tem a vantagem de apresentarem
cristais esféricos’, facilitando os célculos relacionados a cinética de nucleacéo.

Além disso, os dois vidros escolhidos para a pesquisa apresentam taxas
de crescimento mensuraveis na faixa de temperatura em que U(T) tem
comportamento Arrheniano (temperaturas inferiores a ~1,1Tg), permitindo a
extrapolagéo de U(T) até o intervalo de temperatura das medidas de nucleagéao.
Portanto, os dois vidros permitem a analise da validade da CNT empregando
diferentes parametros para inferir a difusividade, bem como o estudo dos efeitos
da relaxagcédo estrutural na nucleagcdo, o qual € mais evidente em baixas

temperaturas, onde ocorre o suposto “breakdown da CNT”.

7 Com o avango do processo de cristalizagdo, os cristais do vidro BsSs passam a desenvolver
forma irregular, contudo, esse comportamento ndo interfere nas andlises da cinética de
nucleacgao.
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3.4.1 2N320'C30'3Si02

O vidro N2C+S3 é classificado como um metassilicato, pois a razdo Si:O é
igual a 1:3, resultando em predominancia de grupos Q? em sua estrutura [106].
Esse vidro pertence ao sistema ternario Na2O-CaO-SiO.. Vidros e vitroceramicas
desse sistema, com adicdo de P20s, podem ser utilizadas para o
desenvolvimento de biomateriais [107]-[111].

Na Figura 3.5 é representado o diagrama pseudo-binario da secao
metassilicato CaSiO3-Na2SiOs. A partir do diagrama de fases, nota-se que a fase
NasCaSisOg apresenta entre aproximadamente 750 e 1150°C uma faixa de
solucédo sélida estavel (2:1:3ss), que se torna mais estreita com a redugéo de
temperatura.

O sistema CaSiO3-Na2SiO3 apresenta algumas fases cristalinas estaveis
em uma faixa de composi¢éo, o que pode resultar na formagéo inicial de nacleos
cristalinos com composicao diferente da estequiométrica, conforme ja verificado
para outro vidro Na20-2Ca0-3SiO2 (N1C2S3) [112], cuja fase 1:2:3 forma soluc¢édo
sélida. Contudo, ainda nao foi constatado experimentalmente se comportamento
semelhante é observado no vidro N2C1Ss3. Além disso, deve-se ressaltar que o
intervalo de composi¢do da fase 2:1:3ss € menor do que o intervalo da fase
1:2:3ss. Dessa forma, espera-se que a cristalizagao no vidro N2C1S3 seja menos
influenciada por diferengas de composi¢cao entre a matriz vitrea e o cristal em
desenvolvimento, quando comparado ao vidro N1C»Sa.

Se o vidro N2C1S3 parcialmente cristalizado for mantido em temperatura
inferior a 750°C por tempo suficiente, a fase NasCaSizOg, metaestavel a
temperatura ambiente, se dissocia nas fases Na2Ca>SizOg (1:2:3ss) e NasSiO3
[113]. A fase 2:1:3ss sofre fusédo incongruente, se dissociando nas fases 1:2:3 e
liquida acima de aproximadamente 1150°C, com temperatura liquidus (Tm) em
torno de 1200°C. Nota-se que a solidificagdo do liquido com a mesma
composigao da fase NasCaSi3Og se inicia com a formagéo de 1:2:3ss, cujo teor
de CaO reduz com a temperatura, até a solidificacdo total com a formacao da

fase 2:1:3ss.
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Figura 3.5 - Diagrama de fases pseudobinario CaSiO3-NazSiOs. [113]

3.4.2 5Ba0-8SiO;

O vidro 5Ba0-8SiO:2 (BsSs) apresenta relagao Si:O igual a 8:21, indicando
gue contém maior quantidade de grupos Q3 e Q* em relagdo ao N2C1Ss, de forma
que seja mais estavel frente a cristalizagdo. Esse vidro pertence ao sistema
binario BaO-SiO.. Vitroceramicas de silicatos de bario dopadas com ions de
terras raras podem ser usadas para o desenvolvimento de materiais éticos por
apresentarem propriedades luminescentes [114], [115].

Pode ser observado no diagrama de fases (Figura 3.6) que a fase
cristalina BasSisO21 apresenta fusao congruente em torno de 1450°C e é estavel
até a temperatura ambiente. O sistema BaO-SiO2, além da fase BasSigsOo1,
apresenta as seguintes fases estequiométricas: BaSiOs, Ba>SiOs, BaSi2Os,
BaxSis0s, BasSisO13 € BasSiOs. Entre essas fases, a BasSigO21 € a que possui
entalpia molar de formacao padrdo mais negativa [116], sugerindo que seja a
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mais estavel termodinamicamente. Assim, a nucleacéo inicial da fase BasSigO21
no vidro com composicao a estequiométrica BaO-2SiO2 (BSz) [117], pode estar

associado as propriedades termodinamicas das fases cristalinas do sistema

BaO-SiO». Além disso, a fase BsSg apresenta energia de solvatagcdo maior que

a da fase BS», indicando que a BsSg seja a primeira a formar nucleos [71].
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Figura 3.6 - Diagrama de fases do sistema BaO-SiO2. Os simbolos B e S foram
usados como abreviacdo dos 6xidos BaO e SiOz, respectivamente.

[118]
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4 OBJETIVOS

O objetivo geral desta tese é avaliar a cinética de nucleacdo em vidros
silicatos por meio da Teoria Classica de Nucleacdo (CNT) utilizando diferentes
parametros para inferir a difusividade. Os objetivos especificos séo:

e Verificar a relagdo entre os coeficientes de difusdo calculados pela
viscosidade, tempo de inducéo para nucleagéao, e velocidade de crescimento
de cristais, utilizando dados experimentais obtidos em amostras de vidros dos
mesmos lotes;

e Verificar a validade da CNT na descricao da dependéncia com a temperatura
da taxa de nucleagao de cristais em temperaturas inferiores a de maxima taxa
de nucleagdo homogénea (Tmax);

e Avaliar se a relaxacao estrutural influencia na cinética de nucleacao de
cristais, principalmente abaixo de Tmax.

Para isso foram utilizados como modelos os silicatos vitreos 2Na>0O-Ca0-3SiO2

(N2C1S3) e 5Ba0-8SiO2 (BsSs).
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5 MATERIAIS E METODOS

A Figura 5.1 apresenta esquematicamente a metodologia que foi utilizada

no desenvolvimento desta tese.

Sintese dos vidros

NS

Caracterizacao

Andlise
mineraldgica

NS

Tratamentos térmicos

Andlise térmica | Andlise quimica Homogeneidade Viscosidade

Cinética de cristalizagao Cinética De Relaxagéo

NS

Tratamento dos dados experimentais

Relagéo entre os processos | Andlise da teoria classica de | Relaxagao estrutural versus
difusionais nucleacao cinética de nucleacao

Figura 5.1 — Metodologia utilizada neste trabalho.

5.1 SINTESE DOS VIDROS

Nesta pesquisa foram utilizados os vidros estequiométricos
2Na20-Ca0-3SiO2 (N2C1S3) e 5Ba0-8SiO2 (BsSs).

Para obtencado do vidro N2C1S3z foram utilizados os reagentes CaCOs
(Synth, > 99,0%), Na2COs (Vetec, > 99,5%) e SiO> com tamanho de particula <
44 um (Vitrovita, > 99,98%) previamente secos em estufa a 383 K durante 24 h.
Os reagentes foram pesados nas propor¢des especificas a fim de obter 200 g de
vidro. As matérias-primas foram misturadas durante 5 h em misturador Turbula
T10B e, em seguida calcinadas durante 10 h a 1123 K para eliminacdo de COs..
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ApGs calcinacéo, foi feita homogeneizacao em moinho de jarros utilizando bolas
de alumina. A mistura foi fundida em cadinho de platina a 1573 K por 6 h, em
forno Deltech. Para garantir a homogeneidade do vidro, o material foi vertido,
fragmentado e refundido 3 vezes. O resfriamento do fundido para formagao do
vidro foi realizado por splat cooling, prensando o material entre duas placas
metalicas.

O vidro BsSsg foi sintetizado a partir dos reagentes BaCOs (Alfa Aesar,
99,8%) e SiO2 com tamanho de particula < 44 pm (Vitrovita, > 99,99%). Apds
secagem em estufa a 383 K durante 24 h, o BaCOs e o SiO» foram misturados
nas proporcoes especificas para obtencao de 250 g de vidro. Inicialmente, foi
feita homogeneizacao em misturador Turbula T10B durante 4 h. As matérias-
primas foram submetidas a tratamento térmico a 1653 K por 48 h, em cadinho
de platina, para decomposicdo do BaCOs e formagédo da fase BasSisO21. A
reacdo do estado sélido anterior a fusdo tem o objetivo de favorecer a
homogeneidade desse vidro, pois o0 BaO (M = 153,33 g/mol) apresenta massa
molar muito superior a do SiO2 (M = 60,08 g/mol). A fusao foi realizada a 1793
K, por cerca de 30 min, em cadinho de platina, utilizando forno Deltech. A fim de
melhorar a homogeneidade, o material foi vertido, fragmentado e refundido 2
vezes. O resfriamento também foi feito por splat cooling para evita a
cristalizagcdo. Para medida de viscosidade foi preparada uma amostra cilindrica
do vidro BsSg com ~5 mm de espessura e 13 mm de didmetro, resfriada em
molde de grafite. Apenas esta amostra foi submetida a recozimento para alivio
de tensdes a 45 K abaixo de T4 por 2 h.

Para evitar nucleagdo incipiente, ndo foi realizado tratamento de

recozimento nas amostras para analise das cinéticas de cristalizacéo.

5.2 TECNICAS DE CARACTERIZAGAO

5.2.1 Analise Térmica

Para identificacdo das temperaturas de transicao vitrea (T4) e do pico de
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cristalizacao (T¢), a andlise térmica dos vidros foi realizada por calorimetria
exploratéria diferencial (DSC) em equipamento Netzch DSC 404. A andlise foi
realizada em amostras monoliticas de aproximadamente 30 mg, utilizando taxa
de aquecimento de 10 K/min. As temperaturas caracteristicas Ty € T obtidas
foram utilizadas para planejamento dos tratamentos térmicos. Essa analise foi
realizada no Laborat6rio de Materiais Vitreos da Universidade Federal de Sao
Carlos (LaMaV/UFSCar).

5.2.2 Analise Quimica

A analise quimica dos vidros foi realizada por espectroscopia de
fluorescéncia de raios X (FRX) em equipamento Rigaku ZSX Primus Il.

O percentual de OH" nos vidros antes e ap6s tratamento térmico em um
estagio foi medido por meio da técnica de espectroscopia de infravermelho com
transformada de Fourier (FTIR). O espectro FTIR foi obtido na faixa de 2000 a
4000 cm™', onde ocorrem as vibragdes de estiramento fundamentais dos grupos
OH em vidros [119], utilizando espectrémetro Perkin Elmer, modelo Spectrum
GX FT-IR System. A amostra do vidro N2C1S: foi submetida a tratamento térmico
a 713 K por 144 h, ja o vidro BsSs foi tratado por 88 h a 948 K. Para essa analise
as amostras foram polidas até grau ético nas duas faces. O objetivo das medidas
apos tratamentos logos em baixas temperaturas foi verificar se ocorre variagao
do teor de OH", que pode influenciar na cinética de nucleacéo.

O calculo da concentragdo de OH" (c, ppm) foi feito utilizando a Lei de
Beer-Lambert (Eq. (5.1)), onde A é a absorbancia, My a massa molar da agua
(18,015 g/mol), € o coeficiente de extingdo (L/mol.cm), p a densidade do vidro

(g/L) e d a espessura da amostra (cm) [120].

AM,,

= 10°
¢ epd

As analises por FRX e FTIR foram realizadas no LaMaV/UFSCar.
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5.2.3 Analise Mineralégica

Para verificar se ocorre desenvolvimento de fases diferentes da
estequiométrica durante a cristalizacdo no volume, amostras monoliticas dos
vidros N2C1Ss e BsSg tratadas termicamente, apdés remocdo da camada
superficial cristalizada, foram analisadas por difracao de raios X (DRX). Para esta
analise uma amostra do vidro N2C1Ss foi tratada por 100 min a 813 K. Ja o vidro
BsSs, com 0 objetivo de também avaliar se as microestruturas observadas sao
resultantes do desenvolvimento de fases cristalinas diferentes, foram usadas
duas amostras para andlise por DRX, submetidas aos seguintes tratamentos:
384 min a 983 K seguido de tratamento a 1085 por 10 min; 20 min a 1143 K.

Como foi observada a presencga de dois picos exotérmicos observados na
andlise térmica do vidro BsSg (Se¢ao 6.1.1), foram tratadas em DSC duas
amostras monoliticas de cerca de 60 mg, com taxa de aquecimento de 10 K/min,
visando verificar se esses picos de cristalizacao sdo decorrentes da formacéao de
fases metaestaveis. A primeira amostra foi submetida a aquecimento da
temperatura ambiente até 1178 K, com patamar de 15 min em 1147 K (12 pico
de cristalizacédo), enquanto a segunda amostra foi aquecida até 1253 K, com
patamar de 5 min em 1220 K (2° pico de cristalizacdo). As respectivas curvas
DSC, com o ciclo de aquecimento, encontram-se no APENDICE A. Apds
resfriamento até a temperatura ambiente, sem controle da taxa, a microestrutura
das amostras foi analisada por microscopia 6tica (Sec¢ao 5.2.6) e as amostras
foram moidas com auxilio de almofariz e pistilo de agata para analise por DRX.

Os ensaios de DRX foram realizados no LaMaV/UFSCar, em difratdmetro
Rigaku, modelo Ultima IV. Foi utilizada radiacdo Cu-Ka, intervalo de 10 a 70°
(20) e velocidade de varredura de 0,02°/s. A interpretagao das fases presentes
foi efetuada por meio do software Search-Match, comparando o angulo de
difracéo e intensidade dos picos com os padrdes fornecidos pela base de dados
Powder Diffraction File (PDF).
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5.2.4 Homogeneidade

5.2.41 Método Quimico

A homogeneidade quimica dos vidros sintetizados foi avaliada por meio
da técnica LIBS (/aser induced breakdown spectroscopy), em equipamento
Applied Spectra, modelo J200, com laser pulsado de Nd:YAG, disponivel no
departamento de quimica da UFSCar. Essa técnica é considerada semi-
quantitativa e permite a analise da variacgdo de composicdo em escala
micrométrica, de acordo com o spot size utilizado. A analise por LIBS foi feita
nos vidros sem tratamento térmico, com a superficie desbastada em lixas de SiC
(granulometrias 320 a 1200 mesh), utilizando um matriz cujo nimero de linhas e
colunas variou de acordo com o tamanho da amostra®. Em cada ponto foram
aplicados 10 pulsos, com spot size de 100 pm.

A identificacao dos elementos quimicos a partir dos espectros obtidos por
esta técnica foi realizada com o software LIBS++. A area do pico relativo aos
elementos Na, Ca e Ba foi utilizada para estimar a diferenca de concentracao
relativa desses elementos entre cada um dos pontos da amostra. Esse calculo
foi realizado no software MATLAB com a rotina desenvolvida em [121].

Para verificar de ocorre difusdo de algum componente do vidro N2C1S3
para regides proximas a superficie durante tratamentos térmicos longos também
foi utilizada a técnica LIBS. As medidas foram realizadas em 9 pontos de uma
amostra (Figura 5.2) submetida a tratamento isotérmico a 713 K por 240 h. Em
cada ponto foram aplicados 10 pulsos, com spot size de 50 um.

Figura 5.2 - Amostra submetida a tratamento isotérmico por 240 h a 713 K e
analisada por LIBS (borda da amostra corresponde aos pontos 1, 2
e 3). A area da amostra é de aproximadamente 40 mm?2.

8 A area da secéo transversal das amostras variou entre 15 e 25 mm>.
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5242 Método Estatistico

Para avaliar a homogeneidade quimica do vidro BsSg também foi aplicado
um método estatistico. Com relacdo a analise pelo método quimico, o teste
estatistico tem a vantagem de permitir que a homogeneidade quimica seja
avaliada em menor escala espacial, ja que a menor escala possivel de ser
verificada por LIBS é limitada pelo spot size.

O método estatistico para a andlise da homogeneidade quimica de vidros
utilizado é baseado no indice de agregacao (R-index), inicialmente aplicado em
estudos de ecologia [122]. Esse método consiste em analisar se os cristais estao
dispersos de forma aleatéria na matriz vitrea, de acordo com a distancia entre
0s vizinhos mais préximos (r) observados em micrografias da se¢ao transversal
das amostras, utilizando diferentes magnificacées. Como a taxa de nucleagao é
sensivel a variacdes de composicao do vidro de origem, a distribuicao aleatéria
de cristais € uma evidéncia da homogeneidade quimica da amostra.

A razéao entre t e a distncia esperada em uma distribuicao aleatéria (g =
1/2\/5, onde p € o numero de cristais por unidade de area da micrografia), Eq.

(5.2), indica se a distribuicao dos cristais é aleatéria (R = 1), periédica em padrao
hexagonal (R =2,1491) ou se apresenta maxima agregacao (R = 0).

(5.2)

o |

A distancia r foi determinada considerando uma corre¢éo de borda, a qual
despreza os cristais proximos a borda das micrografias cuja distancia do centro
do cristal até a borda da micrografia € menor do que a distancia até o centro do
vizinho mais préximo dentro da micrografia. Outro parametro importante para

esta anadlise € o Z-score [123], que demonstra a significancia estatistica:

(5.3)
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onde or, = 0,26136/.,/Np é o desvio padrdo, sendo N o niimero de cristais. Para
|Z] < 1,96 a diferenga r —r, ndo é estatisticamente significativa (distribui¢cdo
aleatéria e homogénea) e se |Z| = 1,96 a diferenca r— 1, € considerada
significativa (distribuicdo de cristais se desvia da aleatéria e homogénea).

Para analise no vidro BsSg foram utilizadas amostras submetidas aos
seguintes tratamentos isotérmicos em dois estagios:

e Amostra 1: nucleacéo por 5 h a 948 K, seguido de crescimento a 1085 K por
8 min;

e Amostra 2: nucleagao por 10 min a 988 K, seguido de crescimento a 1103 K
por 5 min.

Em cada amostra foram obtidas 17, 18 e 19 micrografias nas
magnificacdes de 500x, 1000x, e 1500x, respectivamente, para que o resultado
seja estatisticamente representativo (minimo de 385 cristais contados por
magnificagao). O procedimento para analise da microestrutura das amostras por
microscopia 6tica sera descrito na Secao 5.2.6. As micrografias foram analisadas
com o software Imaged para determinacdo do numero de cristais e das suas
coordenadas cartesianas do centro geométrico. A rotina de calculos para
correcao de borda e determinacdo do parédmetro r foi desenvolvida pela
doutoranda Maria Helena R. Acosta [124].

Essa andlise nao foi realizada no vidro N-C1S3 devido a sua elevada
méaxima taxa de nucleacdo (~10"® m3s™), que inviabiliza o uso desse método

com micrografias obtidas por microscopia oética.

5.2.5 Viscosidade

As medidas de viscosidade de equilibrio (n) em baixa temperatura,
proximo ao intervalo de transig&o vitrea, foram feitas em amostras do mesmo
lote dos vidros utilizados para as analises da cinética de cristalizagdo e
relaxacado, a fim de evitar influéncia de pequenas variacées de composi¢cao ou
do teor de OH". Foram utilizadas amostras de aproximadamente 2,5 mm e 5 mm
para os vidros N2C1S3 e BsSg, respectivamente, com duas faces paralelas. A
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viscosidade foi medida empregando o método de penetracdo, em um
viscosimetro de fabricacao prépria, com indentador Nimonic 80A, disponivel no
LaMaV/UFSCar. Esse método permite o calculo de n a partir da profundidade de
penetragdo de um indentador rigido em funcao do tempo, quando aplicado em
uma amostra de vidro sob a¢do de uma carga [125].

Os dados experimentais foram ajustados com o modelo de viscosidade
de equilibrio MYEGA, pois fornece melhor descricdo da viscosidade tanto em
alta quanto em baixas temperaturas (Secao 2.1.2). O ajuste foi feito utilizando a
equacao MYEGA reescrita em termos de parametros com significado fisico [41]
(Eqg. (5.4)), onde n- € a viscosidade no limite T — «, m é a fragilidade e T2 a
temperatura em que n = 102 Pa-s (T12 =Ty).

log;0(M) =log10(Mw)

T12
T 12 (5.4)
~togsu e (e o5 = 1) (5~ 1)

5.2.6 Analise microestrutural

As amostras submetidas a tratamentos térmicos de nucleacdo e
crescimento (Secado 5.3) foram analisadas por microscopia 6tica de luz refletida
(microscopios LEICA DMRX e Nikon Eclipse LV100N POL) para determinagao
da densidade numérica de nucleos por unidade de volume (Ny) e tamanho dos
maiores cristais. Apds tratamento térmico, uma das faces das amostras foi
desbastada com lixas de SiC com granulometrias 150, 220, 320, 400, 500, 600
e 1200 mesh e polida com suspenséo aquosa de CeO2 (granulometria de 3 ym)
até grau otico. Nao foi necessario ataque quimico para observacao dos cristais
por microscopia nas amostras do vidro N2C1S3. Ja as amostras do vidro BsSg
foram atacadas quimicamente com solugcéao de HF 2% apds polimento, por cerca
de 10 s, para revelar a microestrutura.

Algumas amostras apoés tratamento térmico foram analisadas por
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microscopia eletrbnica de varredura (MEV) e espectroscopia de energia
dispersiva (EDS), em equipamento Philips XL-30 FEG. As amostras para
analises por MEV foram recobertas com ouro ap6s polimento.

5.3 CINETICA DE CRISTALIZAGAO

A cinética de cristalizagéo dos vidros N2C1S3 e BsSg foi avaliada a partir
da medida das taxas de nucleacédo e da velocidade de crescimento de cristais
em tratamentos isotérmicos. Para realizacdo dessas medidas amostras de
aproximadamente 4 x 4 x 3 mm3 foram submetidas a tratamentos térmicos em

fornos tubulares verticais, com temperatura pré-estabilizada em +1 K.

5.3.1 Crescimento de Cristais

As velocidades de crescimento de cristais no volume, U(T), foram
medidas em temperaturas proximas ou inferiores a 1,2T4. A faixa de temperatura
usada para o vidro N2C1Sz foi de Ty = 793-883 K, ja para o vidro BsSg U(T) foi
medida em Ty = 1013-1153 K. Como o0s dois vidros em estudo tem Imax
relativamente elevada, a quantidade de cristais atérmicos permitiu que U(T)
fosse medida utilizando tratamentos isotérmicos em um estagio.

Como o vidro BsSg também apresenta cristalizacao superficial, foi medida
a velocidade de crescimento da camada cristalina superficial (Us) no vidro entre
1074 e 1133 K. Para a medida de Us foram utilizadas amostras com uma das
faces desbastada com lixas de SiC com granulometrias de 220 a 1200 mesh.

As amostras tratadas termicamente foram analisadas por microscopia
Otica de luz refletida, seguindo procedimento descrito na Se¢édo 5.2.6. Os raios
dos maiores cristais (R) e espessura da camada cristalina (H) foram medidos
com auxilio do software de analise de imagens Imaged e plotados em fungéo do

tempo de tratamento na temperatura de crescimento (Tu).
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5.3.2 Nucleacao de Cristais

Para medida da densidade numérica de nucleos por unidade de volume
(Nv) em funcdo do tempo de nucleacao (in) foi empregado o método Tammann
(Secéo 2.2.2.4), no qual os cristais nucleados em diferentes temperaturas (Tn)
foram desenvolvidos em temperatura Tq¢ > Tn até tamanho detectavel por
microscopia oOtica. Foram feitas medidas até temperaturas ~30-40 K abaixo e
~50-70 K acima de Tmax experimental, dependendo do sistema em estudo,
utilizando tn superior ao reportado na literatura para vidros com mesma
composigao nominal [27], [126].

A temperatura T4 foi escolhida a partir dos resultados de U(T), de forma
que U(Tq) > U(Tn) e I(Tg) « I(Tn), para que a nucleacado durante o segundo
estagio do tratamento térmico seja desprezivel. Como r*(Tq) > r*(Tn), a curva Ny
vs. tn real é deslocada por tempo to, 0 qual depende de U(Tn) e de Tq, para ser
possivel a comparacao entre os dados experimentais, foi fixada a Tq em cada
curva Ny(Tn, tn) obtida. Foi escolhida pelo menos uma Tn de cada sistema para
variar Tq, a fim de avaliar se o deslocamento to, associado ao segundo estagio
de tratamento térmico, é relevante. O tempo de desenvolvimento (t4) foi definido
de acordo com U(Tq4) e o Ny previsto, a fim de evitar a colisdo entre os cristais, 0
que impede a contagem do numero de nucleos por unidade de area com a
precisao requerida para determinacao da taxa de nucleacao.

No vidro N2C1S3 a faixa de Tn foide 7192808 Ke Tq =843 K (ta = 2,5 a
9 min). Para Tn = 759 K também foi determinada a curva Ny(t) utilizando T4 = 823
K (ta = 11 a 13 min). Ja o vidro BsSg teve sua taxa de nucleagdo medida entre
948 e 1053 K. No intervalo de Tn = 948-983 K a T4 utilizada foi de 1085 K (14 = 2
a 16 min), ja entre 978 e 1053 K foi utilizada T¢ = 1103 K (ta = 2,5 a 5 min). Para
comparacao das curvas Ny(t), em Tn = 978 e 998 K foram feitos tratamentos com
Tq = 1085 e 1103 K. Nas temperaturas Tn mais baixas foi necessario o uso de
menor T4 devido ao longo tempo tn. As amostras do vidro BsSg submetidas aos
maiores tempos de tratamento térmico em 948 e 958 K foram analisadas por
MEV, as demais amostras foram analisadas por microscopia 6tica de reflexao.

As temperaturas Tn e Tq € 0 tempo maximo de nucleacdo experimental (tmax)
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utilizados nos tratamentos térmicos de nucleacdo em amostras de cada vidro

estao descritos na Tabela 5.1.

Tabela 5.1 — Temperaturas de nucleacao e desenvolvimento e tempo maximo
de nucleagdo experimental utilizados nos tratamentos térmicos
realizados nos vidros 2Na>0O-Ca0-3SiO2 e 5Ba0-8SiOo.

Composicao Tn [K] Tq [K] tmax [S]
719 843 694500

729 843 194400

738 843 64800

748 843 23400

2Na20-Ca0-3SiO2 759 548 0900
759 823 6600

768 843 9600

778 843 3600

793 843 5400

808 843 1800

948 1085 518400

958 1085 279000

968 1085 154800

978 1103 11400

978 1085 34200

983 1085 27000

5Ba0-8SiO2 988 1103 6600
998 1103 1800

998 1085 1800

1013 1103 5400

1023 1103 1800

1038 1103 2400

1053 1103 2700

Apesar de ser recomendado reportar as taxas de aquecimento e

resfriamento entre a temperatura ambiente e Tn e entre a temperatura ambiente
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e T4, espera-se que o efeito do tempo de estabilizacdo da amostra na
temperatura do forno seja desprezivel em Ny, pois foram utilizadas amostras de
tamanho semelhante e os tratamentos térmicos foram realizados no mesmo
forno. Além disso, como os tempos de nucleacao foram longos, com o objetivo
de atingir o regime estacionario, o valor de Ilst ndo deve ser influenciado pelos
tempos de aquecimento/resfriamento [75].

As amostras submetidas aos tratamentos em dois estagios foram
preparadas seguindo o procedimento descrito na Secéo 5.2.6 para analise por
microscopia otica de reflexao ou MEV. O numero de cristais, a area analisada e
o didmetro dos maiores cristais (Dv) foram determinados utilizando o software
Imaged. Em cada amostra foram selecionadas areas aleatérias e contados pelo
menos 300 cristais para obter uma boa estatistica.

A partir da andlise microestrutural das amostras tratadas termicamente
em dois estagios, foi obtido o nUmero de cristais por unidade de area (Ns), que
esta relacionado ao numero de cristais por unidade de volume (N,) pela Eq. (5.5),
assumindo cristais esféricos [127].

Ny =5~ (5.5)

A andlise da sec¢do transversal das amostras por meio de microscopio
otico de luz refletida pode subestimar o valor de Ny e, consequentemente, st
pois uma fracao dos cristais seccionados podem ser menores do que o limite de
resolugéo do microscopio. Dessa forma, na analise dos dados de experimentais
de nucleagao obtidos por microscopia o6tica foi necessario o uso da corregao
estereolégica. Como os tratamentos em dois estagios permitem que o tamanho
dos cristais apresente distribuicdo estreita, pois em Tn a velocidade de
crescimento é baixa, o calculo da fracdo de cristais subestimada (f) foi feito
utilizando a equacéo para o caso de sistemas monodispersos [49]:



61

onde ¢ é o limite de resolugdo do microscopio. O valor de € depende da abertura
numérica da lente objetiva do microscépio e para as magnificacoes utilizadas
(200 a 1500x) os valores foram entre 0,3 e 0,6 um.

O valor corrigido da densidade numérica de niicleos (N,¢°9i%) ¢ dado por:

Nsorrigido = 1N_v f (5.7)

Essa corregédo nao foi aplicada aos dados referentes as micrografias por
MEYV, pois o limite de resolugdo do microscépio utilizado é da ordem de poucos

nanometros, de forma que o valor de f é desprezivel.

5.3.3 Cristalizacao Total

A evolucdo com o tempo da fracdo cristalizada (a) foi medida por
microscopia o6tica e os dados foram ajustados com a equacao de Avrami (Eq.
(2.34)), representada na forma linearizada (Eqg. (5.8)). Com base nos valores do
parametro de Avrami (n) foi avaliado o mecanismo de transformacgéo de fases

dos sistemas em estudo.
In[—In(1 — )] =Ink+n Int (5.8)

A faixa de temperatura para medida de a(t) foi de 793-843 K no vidro
N2C1S3 e 1023-1118 K no vidro BsSs.

5.4 CINETICA DE RELAXACAO

A cinética de relaxacao estrutural foi avaliada por meio da variacdo do
indice de refracédo (n) e da temperatura de transicao vitrea (T4) com o tempo de
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tratamento isotérmico em temperaturas abaixo da T4-DSC inicial do vidro.

Para as medidas de relaxacao por indice de refracdo foram utilizadas
amostras de aproximadamente 10 x 10 x 2 mm, com duas faces perpendiculares
polidas. Inicialmente, as amostras dos vidros N2C1S3z e BsSg foram mantidas em
fornos tubulares verticais, com temperatura estabilizada em 742 K (40 min) e em
968 K (60 min), respectivamente, para fixar a temperatura ficticia (Tr). Em
seguida, cada amostra foi submetida a tratamentos isotérmicos em ~20 K abaixo
de Tg-DSC por diferentes tempos, para medida da variacdo de n. Apos cada
tratamento térmico, as amostras foram mantidas dentro do cadinho durante 20
min para resfriamento até a temperatura ambiente, e em seguida o indice de
refragé@o foi medido 10 vezes.

O indice de refracao foi determinado utilizando refratbmetro Carl Zeiss
Jena Pulfrich PR2, com Iampada de mercurio e linha monocromatica-e verde (A
= 546,1 nm) e prisma V Vo F5 com indice de refracdo nx =1,748005. Para
melhorar o contato com o prisma, as faces da amostra foram imersas em 6leo.

Para célculo do indice de refracao foi utilizada a seguinte equacao:

n? = nf — cos(y) fni — cos?(y) (5.9)

onde y é o angulo do feixe refratado.

Para medida da relaxag¢ao do vidro BsSg a 953 K por variagdo de T4 foram
utilizadas amostras monoliticas com massa de aproximadamente 40 mg. A T foi
medida por DSC em equipamento Netzch DSC 404, utilizando cadinho de Pt e
taxa de aquecimento de 30 K/min®. As amostras para medida de relaxacéo pela
variacao de T4 também foram inicialmente submetidas a tratamento de 60 min a
958 K para fixar a Tr. A Tg de cada amostra foi inferida 4 vezes no software
NETZSCH Proteus®.

% Esta maior taxa de aquecimento, em comparagao a taxa empregada na analise térmica citada
na Segao 5.2.1, foi utilizada para facilitar a determinagéo de Tg, no software NETZSCH Proteus®.,
pois quanto maior a taxa de aquecimento, maior é o desvio da linha base na regiao de transicdo
vitrea da curva obtida por DSC.



63

5.5 TRATAMENTO DOS DADOS EXPERIMENTAIS

Os caélculos descritos a seguir foram realizados utilizando os softwares
Origin, MATLAB e Microsoft Excel.

5.5.1 Cinética de Crescimento

Para determinacao da curva U(T) foi feito um ajuste linear nos dados de
R vs.te de Hvs. t. Como a velocidade de crescimento foi medida apenas em
elevado super-resfriamento, em T < 1,2Tg4, U(T) apresenta comportamento
Arrheniano e pode ser ajustado com a seguinte equagao:

Ea
0(T) = Voexp (- %) (5.10)

onde Uo é o termo pré-exponencial e Ea a energia de ativagao para crescimento
de cristais. Portanto, é possivel a extrapolacao de U(T) até a temperatura de
nucleagdo mais baixa com preciséo razoavel.

O tempo de inducdo para crescimento (tind") foi determinado

considerando-o igual a interseg&o das retas R vs. t e H vs. t. com o eixo tempo.

5.5.2 Cinética de Nucleacao

Utilizando as equacdes de Kashchiev (KS) modificada (Eq. (2.24)) e de
Shneidman (SH) (Eq.(2.25)), foi feito o ajuste das curvas Ny vs. tn corrigidas, a
fim de obter os parametros Ist e t, desprezando o possivel efeito da relaxagao
nesses parametros. Foi necessario o uso da equacédo KS modificada (t =t — to)
devido ao deslocamento da curva real Ny vs. tn com o tratamento térmico em

dois estagios. Com o ajuste a partir da equacgéo de SH, essa correcdo do tempo
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port=1—1to ndo € necesséria pois essa equacao inclui o tempo de incubacao (t)
que esta relacionado ao deslocamento da curva Ny(in).

Para realizar a regressao nao linear, as equacdes KS e SH devem conter
apenas dois parametros livres, uma vez que os tempos to € ks € ti € tsH sdo
interdependentes, podendo resultar em erros significativos nos resultados se to
ou ti forem mantidos como parametro de ajuste. Portanto, para o ajuste com a
Eq. (2.24), foi assumido n = 100 e to foi estimado a partir da Eq. (2.20), pois nao
foi possivel fazer uma estimativa precisa desse parametro a partir dos dados
experimentais. Como a velocidade de crescimento € constante em cada

temperatura de nucleacgao, a Eq. (2.20) se torna:

*(Tg)-1"(Tn)
to(Tn, Tg) = # (5.11)

onde U(Tn) foi calculada a partir da extrapolagédo dos dados experimentais de
crescimento de cristais no volume. Os valores de r*(Tq) e r*(Tn) foram
determinados pela Eq. (2.14), assumindo ¢ = 0-. Devido a falta de dados
experimentais, o valor de o« foi calculado pela equacado de Skapski-Turnbull

[128]-[130], 6., = aAH,,/3/NA. V2, em que a é uma constante adimensional cujo
valor fica entre 0,4 e 0,6 [6].

Por sua vez, a relagéo ente ti e wsH (Eq. (2.25)) foi estimada pelas Egs.
(2.26) e (2.27). As funcgdes utilizadas para o ajuste nado linear de cada modelo e

os dados termodinamicos de cada vidro usados nos calculos sao apresentadas
no APENDICE B.

5.5.3 Processos Difusionais

O valor de D, foi estimado pela Eqg. (2.36), comumente denominada de
equacéao de Stokes-Einstein/Eyring (SEE).
O caélculo do coeficiente de difusdo a partir das taxas de crescimento foi

feito assumindo o modelo de crescimento SD (Egs. (2.28) e (2.29)), o mais
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comum em vidros silicatos com ASw/R > 4, como os usados nesta pesquisa’®.
Como as medidas de crescimento foram feitas em elevado super resfriamento,
o fator termodindmico da Eq. (2.28) é desprezivel. Portanto, Dy pode ser
determinado pela Eq. (5.12).

d U(T) ZT[deOUO Ea
D = 0 = —_—
u fy Tp—T p

KgT (5.12)

O terceiro coeficiente de difusdo estimado por dados experimentais foi o
definido pelo tempo transiente intrinseco do processo de nucleagéo (t), D (Eg.
(2.38)). Os tempos t utilizados nesses calculos foram os obtidos a partir da
regressao nao-linear das curvas N.(t) com o modelo KS. O valor de o na Eq.

(2.38) foi considerado igual a 0.

5.5.4 Validade da Teoria Classica de Nucleacao

Inicialmente, a analise da CNT foi feita utilizando a abordagem
convencional, com os parametros resultantes dos ajustes das curvas Ny(1)
realizados segundo o procedimento descrito na Sec¢ao 5.5.2. Para avaliar se foi
atingido o regime estacionario, foi calculada a taxa de nucleacgéo reduzida (I/lst)
em funcéo do tempo de tratamento térmico e aplicado o teste proposto em [14].
Esse teste, baseado em andlises de Shneidman [76], sugere que o valor de s
previsto pelos modelos de nucleagéo € preciso se o tempo maximo experimental
de nucleacao for suficiente para que I(t) alcance 93% de lst, caso contrario, tanto
Ist quanto ting podem ser subestimados pelo ajuste ndo linear. Vale ressaltar que
este teste ndo garante que tenha sido atingido o regime estacionario, entretanto,
dados que ndo passam neste teste tem maior tendéncia a estarem dentro do
periodo transiente ou em um intervalo de tempo em que os efeitos da relaxacao
estrutural sdo relevantes (Secéao 5.5.5).

Com os valores de st € a difusividade estimada por n, T e U de cada vidro

10 No vidro N2C1S3, ASm = 5,52R e no BsSs, ASm = 14,9R.
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foi testada a validade da CNT utilizando a Eq. (2.16) na forma linearizada, ou
seja, assumido que a energia interfacial cristal-liquido (o) € constante.
Considerado que os cristais formados sao esféricos, para D = Dya Eq. (2.16)
linearizada é dada pela Eq. (3.1), ja para as aproximacdes D = D: e D = Dy, a
forma linearizada da CNT é representada pelas Egs. (5.13) e (5.14),
respectivamente. Devido a auséncia de dados experimentais de AC, para os
sistemas em estudo, a forga motriz termodindmica (AGy) foi determinada por
meio da aproximacao de Turnbull (Eqg. (2.10)). O Unico termo desconhecido das

Egs. (3.1), (5.13) e (5.14) é o, que foi mantido como parametro de ajuste.

| I TAGE 1 16 kgo3\ 16mc® 1
"yt )T M3 3k TAGZ (5.13)
n I fy VT i 1 |o)| 16md® 1
U @ |ks |~ 3ks TAGZ (5.14)

Caso o grafico resultante das Egs. (3.1), (5.13) e (5.14) apresente
comportamento linear, o suposto “breakdown da CNT” pode ser descartado.

O segundo método usado para avaliar a validade da CNT na descricao de
Ist(T), consiste na andlise da dependéncia de o com a temperatura. O célculo de
o(T), a partir dos dados de nucleagdo foi feito de acordo com a solugéo
desenvolvida em [131]. De acordo com esse método, os valores de o em cada
Tn sé@o determinados pelas Egs. (5.15)-(5.17), as quais foram derivadas
assumindo a difusividade controlada por n, T e U, respectivamente. O termo W4
representa a fungdo W de Lambert calculada no ramo -1.

1
kp TAGZ 32nd3°r 1 1* /3
°(T>=[‘ S W <_T\2,O[I<B—T] “St“]G)l (519

1
3kgTAG? 3 It14\] /3
O'(T) = [—?Vw_l <—§T[d(1)2AG\2/ kSBLT >I (516)
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1
[ kgTAGH 32mds® L Msefu®\] 7 (5.17)
G(T)_l_ 32m W‘1<_ acz eT] [U]

Para que a CNT seja considerada consistente com as consideracoes

feitas, 0 deve apresentar crescimento monotdénico com a temperatura.

5.5.5 Efeito da Relaxacao Estrutural na Cinética de Nucleacao

Os dados de variacao do indice de refracdo com o tempo foram ajustados
com a equacao de Kohlrausch (Eq. (2.6)), para determinacdo do tempo de
relaxacao caracteristico (1), B e o tempo para a propriedade atingir 99,9% do
valor de equilibrio. Os tempos de relaxacao estrutural determinados pelas
propriedades de cada vidro foram comparados com os tempos de relaxacéo
caracteristicos do processo de nucleagcao (tsr), estimados pelas curvas Ny(t), e
os calculados pela relagdo de Maxwell (Eqg. (2.8)).

A analise da CNT realizada segundo a metodologia descrita na Secao
5.5.4 assume que a nucleacdo de cristais ocorre no LSR, apdés completa
relaxagao estrutural do vidro. Contudo, publicagdes recentes [17], [18], que
utilizam o vidro LS2 como modelo, indicam que o aumento progressivo de st em
baixas temperaturas (T<Tmax) € consequéncia da ocorréncia simultanea dos
processos de nucleagédo e relaxacao estrutural. Para verificar se esse efeito
ocorre nos sistemas em estudo, foi incluido o parametro de ordem estrutural {(t)
[18] nos termos termodinamicos relacionados a cristalizagao (Egs. (5.18)-(5.20)).
Nessas equacdes, os parametros com o subscrito “eq” se referem aos valores

relativos ao estado LSR (¢ =1).

AGy(T,0) = AGyeq(TH(V) (5.18)

(T, ¢) = 0eq(THY(V) (5.19)
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W*(T,2) = Wiq (T (5.20)

O parametro {(t) varia com o tempo de acordo com a Eq. (5.21), onde C,
Tsr € B sd0 parametros de ajuste obtidos a partir dos dados de nucleacéao, cuja

dependéncia com o tempo de Ny é calculada pela Eq. (5.22) [18].

UL T) =1+ Lo(T)exp [—( ; )B] (5.21)

Tsr(T)

N, (®) = [ 1 (t)dt (5.22)

Substituindo as Egs. (5.19) e (5.20) na Eq. (2.16), a taxa de nucleacdo em
funcao da temperatura e do tempo sera dada por:

D; [0eq(T)T(L) Weq(T)Y(t)
(T, 0) = 3¢ [*2 2 exp (- E0) (5.23)

Quando ¢ = 1 o sistema esta completamente relaxado e o valor de s
resultante do ajuste das curvas N.(t) se refere ao estado estacionario final em
uma determinada temperatura, previsto pela CNT.

Assumindo que o0s processos de nucleacdo e crescimento sao
governados pela mesma cinética, nesses calculos serd usada apenas a
aproximagao D, = Dy. Com base na formulacdo proposta em [17], [18], apenas
nos estagios iniciais de nucleacdo a relaxacao pode ser desprezada. Portanto,
para comparac¢ao o tempo de indugéo intrinseco ao processo de nucleacao foi
estimado pela Eq. (5.24).

__ 16 kgTo

3 AGZdZDy (5.24)

A determinacdo dos parametros o, tsr € P referente aos dados
experimentais de Ny(t) dos vidros N2C1S3 e BsSg preparados nesta tese foi feita
pelo Dr. Alexander S. Abyzov em [132], [133].
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6 RESULTADOS E DISCUSSAO
6.1 CARACTERIZACAO

6.1.1 Analise Térmica

Na Figura 6.1 € apresentado o resultado de uma analise térmica dos
vidros 2Na20-Ca0-3Si02 (N2C1S3) e 5Ba0-8SiO> (BsSs), realizada por
calorimetria exploratéria diferencial (DSC). De acordo com as curvas DSC, a
temperatura de transigao vitrea (T¢-DSC) dos vidros N2C1S3 € BsSg sdo 747 K e
969 K, respectivamente, as quais sao préximas aos valores reportados na
literatura [25], [27] para vidros com mesma composi¢ao nominal.

0,2
10 .
(@) Ty 2R (b) T, =1147K
— il — 00
(o] (=]
E E
2. 3 o2
8 8 T,=1220K
o - Q o4l
t
Tg=969K
1 1 1 1 1 -0,6 1 1 1 1 1 1
500 750 1000 1250 1500 400 600 800 1000 1200 1400
T [K] T[K]
Figura 6.1 — Curva DSC para amostras monoliticas dos vidros (a)
2Na>0-Ca0-3SiO2 e (b) 5Ba0-8SiO.. Taxa de aquecimento: 10

K/min.

A curva DSC do vidro N2C:1Sz (Figura 6.1(a)) apresenta um pico
exotérmico em 877 K, o qual é atribuido a temperatura em que ocorre a maxima
taxa de cristalizagdo (T¢), além de dois picos endotérmicos acima de 1400 K.
Estes picos estdo associados as temperaturas solidus (Ts) e liquidus (Tm) do
diagrama de fases pseudobinario CaSiO3-Na»SiOz (Figura 3.5).

Por sua vez, a analise térmica do vidro BsSg apresenta dois picos
exotérmicos, Tc1 = 1147 Ke Te2 = 1220 K. Como o0 comportamento térmico desse
vidro foi pouco estudado, as causas desses dois picos de cristalizacdo ainda sao

desconhecidas. As possiveis causas do segundo pico Tc2 sdo transformacao
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polimérfica ou formacdo de segunda fase. Comportamento semelhante ja foi
observado em curvas DSC do vidro BaO-2SiO2, em que o segundo pico
exotérmico foi atribuido a cristalizacdo do vidro residual e de fases nao-
estequiométricas, além da transformacao da fase monoclinica H-BaSi2Os para
ortorrémbica L-BaSi-Os [134]. Dentro do intervalo de temperatura utilizado na
analise nao foi possivel identificar a temperatura Tm desse vidro, portanto, nos
calculos das Secgbes 6.2 a 6.5 foi utilizado o valor T, = 1719 K, medido em [27].

6.1.2 Analise Quimica

A composicao quimica dos vidros, obtida pela técnica de fluorescéncia de
raios X (FRX) é apresentada nas Tabelas 6.1 e 6.2. Ambos apresentam
composicao quimica proxima a nominal estequiométrica. A maior diferenca

verificada para o vidro BsS8 esta dentro do erro da técnica (+ 5% em massa).

Tabela 6.1 - Composicdo quimica do vidro 2Na>0O-Ca0O-3SiO2 obtida por
fluorescéncia de raios X.

Oxido Analisado (% em massa) | Nominal (% em massa)
SiO2 49,6 50,0
Na20 33,8 34,4
Cao 16,2 15,6
MgO 0,156 0
Al203 0,0936 0
P20s 0,0508 0
SrO 0,0416 0

Tabela 6.2 - Composicao quimica do vidro 5Ba0O-8SiO2 obtida por fluorescéncia

de raios X.
Oxido Analisado (% em massa) | Nominal (% em massa)
SiO2 40,47 38,54

BaO 59,53 61,46
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A concentracdao de OH" (em ppm) dos vidros foi calculada pela Lei de
Beer-Lambert (Eq. (5.1)), utilizando a absorbancia inferida a partir do espectro
FTIR. A espessura da amostra do vidro N2C+1S2 utilizada para esta andlise foi de
2,34 mm, ja espessura da amostra de BsSg foi de 1,77 mm. Apesar dessa técnica
ser a mais comum para determinacao do teor de OH" em vidros, a determinacao
precisa do coeficiente de extincao (€) para as bandas de absorcao requer a
medida da concentracao de OH por um método diferente, portanto, a analise por
FTIR é mais recomendada para analise qualitativa [119]. Assim, visando avaliar
se ha perda de OH" durante tratamentos térmicos longos comumente utilizados
em experimentos de nucleacao realizados em temperaturas abaixo de Ty, foram
comparados os espectros FTIR dos vidros antes e apds tratamento térmico.
Como essa analise foi apenas qualitativa, ndo foi estimada a concentracao de
OH" nas amostras tratadas termicamente.

As bandas de absor¢do sao resultantes das vibracbdes das ligacdes e a
posicao e a largura dependem do grau de associag¢ao do grupo OH ao oxigénio
vizinho [119], de forma que o espectro varia de acordo com a composicao
quimica do vidro. Em geral, o sinal associado ao estiramento da ligagdo O-H em
vidros silicatos origina uma banda assimétrica centrada em ~3600 cm™', além de
bandas largas entre 2000 e 3000 cm™ [135]. Nos espectros do vidro N2>C1S3
antes e apos tratamento térmico a 713 K (~35 K abaixo de Tgy) por 144 h (Figura
6.2) nota-se a absorcéo se inicia proxima a 3600 cm', além da presenca de duas
bandas de absorcdo largas mais definidas em 2832 e 2380 cm™', sendo estes
ultimos associados aos modificadores de rede, Na e Ca [119].

Como o valor de ¢ varia de acordo com o numero de onda, para estimar o
teor de OH- no vidro N2C+S3 foi utilizada a absorbancia em 2832 cm™'. Nesse
namero de onda a transmitancia (Tr) € de 21,3%. A Tr e A estdo relacionadas de
acordo com: A = - log (Tr). Devido a auséncia de dados experimentais de € para
o vidro N2C1Ss3, foi utilizado o valor de € = 38 L.mol"'.cm™, referente a um vidro
com composicdo 16Na20-10Ca0-74SiO2 [136]. A densidade utilizada nos
calculos desse vidro foi 2661 g/L, medida em um vidro com mesma composicao
nominal [137]. Portanto, a concentracdo de OH" calculada pela Lei de Beer-

Lambert € de 511 ppm. Esse valor um pouco acima do comumente presente em
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vidros silicatos comerciais, que é de cerca de 100 a 300 ppm [37], é atribuido a
elevada capacidade de absorcdo de agua desse vidro, devido a sua alta
concentragdo de Na20 (Tabela 6.1).

100 T T T
vidro
—— 144 h (713 K)

80

60

40

Transmitancia (%)

20

0 1 1 1
4000 3500 3000 2500 2000

Nimero de onda (cm'1)

Figura 6.2 - Espectros FTIR da amostra antes e apds tratamento térmico por 144
h a 713 K do vidro 2Na20O-CaO-3SiOx.

Comparando os espectros do vidro N2C1S3 antes e apds o tratamento
térmico, foi observado que a transmitancia diminui na amostra tratada. Esse
comportamento pode estar relacionado a absorcdo de agua superficialmente
[138], ao contrario da inicialmente suposta perda de OH™ que levaria a reducao
da taxa de nucleagao. O desenvolvimento de cristais e as mudancgas estruturais
da amostra durante o tratamento também podem ter influenciado na reducéo da
transmitancia.

Devido a sua composi¢éo, o vidro BsSg € menos higroscopico do que o
N2C1S3z, levando a maior transmitancia, tanto do vidro quanto da amostra apos
tratamento por 88 h a 948 K (~20 K abaixo de Tg) (Figura 6.3). Esse vidro
apresenta apenas uma banda de absorg&o associada ao modificador de rede em
2812 cm™', em que Tr = 56%. Para estimar a concentragdo de OH- neste vidro,
foi utilizado € = 57 L.mol'.cm™!, medido para o vidro BS, "' [139] e densidade de
4110 g/L, medida pela doutoranda Mariza V. Senk [140] em um vidro com a
composigdo nominal BsSg. Assim, a concentragdo de OH" aproximada é de 109
ppm, inferior a no vidro N2C+Ss.

"Foi feita essa aproximagdo com os dados de outro vidro do sistema BaO-SiO: devido a falta de
dados para o vidro com a composigao BsSs.
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Figura 6.3 - Espectros FTIR da amostra antes e apés tratamento térmico por 88
h a 948 K do vidro 5Ba0-8SiO..

Observa-se que é desprezivel a variacao entre o espectro FTIR resultante
da analise na amostra ap0s tratamento térmico em relagdo ao espectro do vidro
BsSg sem tratamento, confirmando que o tempo de tratamento térmico nao
influencia na concentracao de OH". Vale ressaltar que as analises por FTIR antes
e apos tratamento térmico foram realizadas na mesma amostra. Portanto, o
suposto “breakdown da CNT”, onde a taxa de nucleagao prevista pela teoria €
superior a reportada em medidas experimentais em T<Tmax, N0 esta relacionado

a perda de OH" durante os tratamentos térmicos longos em baixas temperaturas.

6.1.3 Analise Mineraldgica

No difratograma de raios X realizado em uma amostra monolitica do vidro
N2C1S3 (Figura 6.4 (a)) tratada por 100 min a 813 K foi identificada apenas a fase
estequiométrica  (NasCaSisOg), apesar de esta ndo ser a fase
termodinamicamente estavel a temperatura ambiente, como pode ser observado
no diagrama de fases apresentado na Figura 3.5. A micrografia desta amostra
(Figura 6.4 (b)), obtida por microscopia ética, mostrou que os cristais tém forma
aproximadamente esférica e o tempo de tratamento térmico n&o foi suficiente

para cristalizar totalmente a amostra.
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intensidade (u.a.)

20 (°)

Figura 6.4 - (a) Difratograma de raios X e (b) micrografia do vidro
2Na>0-Ca0-3SiOe tratado a 813 K por 100 min. N: NasCaSizOg (PDF
37-282).

Foi observado que o vidro BsSg apresenta cristais com diferentes
morfologias de acordo com o tamanho (Sec¢éo 6.2.1.2). Na amostra tratada por
384 min a 983 K seguido de tratamento a 1085 K por 10 min (Figura 6.5 (b)) os
cristais sao esféricos e tem didmetro de cerca de 3 um, ja a amostra submetida
a tratamento por 20 min a 1143 K (Figura 6.5 (c)) tem cristais com forma irregular
e tamanho aproximado de 100 um. O difratograma resultante da analise das
amostras monoliticas mostrou que a Unica fase cristalina presente é a
estequiométrica BasSisO21, apesar de ndo ser possivel descartar a presenca da
fase BasSisO+3, pois a posicao (26) dos picos & proxima.

Na Figura 6.6 sdo apresentados os difratogramas e as respectivas
microestruturas referentes as amostras do vidro BsSg cristalizadas em DSC, com
patamar em temperatura dentro do primeiro pico exotérmico (amostra 1) e com
patamar no segundo pico exotérmico (amostra 2). As micrografias apresentadas
sugerem que o ciclo de aquecimento utilizado foi suficiente para cristalizar
completamente ambas as amostras. Entretanto, ao comparar os difratogramas
nota-se que na amostra 1 os picos sdo mais largos além de haver a presencga de
halo amorfo, indicando maior fracdo nao-cristalizada. Nas duas amostras foi
identificada apenas a fase estequiométrica, permitindo o uso dos dados
termodinamicos da fase BasSisO21 nos calculos referentes a esse vidro. Dessa
forma, o segundo pico exotérmico presente na andlise térmica desse vidro

(Figura 6.1 (b)) possivelmente sofre contribuicdo da cristalizagdo do vidro
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residual, pois os cristais desse vidro tém estrutura esferulitica (Figura 6.7), a qual

€ composta de lamelas cristalinas dispersas radialmente em uma matriz amorfa.

(a) —— 1143 K (20 min)
—— 983 K (384 min)/1085 K (10 min)

intensidade (u.a.)

Figura 6.5 - (a) Difratograma de raios X e micrografias do vidro 5Ba0-8SiO2
tratado a (b) 983 K por 384 min e 1085 K por 10 min e (c) 1143 K
por 20 min. B: BasSisO21 (PDF 83-1443).
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a —— amostra 1
( ) 5 —— amostra 2

intensidade (u.a.)

AR RASE I st ooum | B S o 100 pm
ura 6.6 - (a) Difratograma de raios X e micrografias das amostras do vidro
5Ba0-8SiO: cristalizadas em DSC: (b) amostra 1 e (c) amostra 2. B:
BasSigO21 (PDF 83-1443).

&y

Figura 6.7 — Micrografia dtica de luz transmitida de uma amostra do vidro
5Ba0-8Si0O2 submetida a tratamento térmico a 1113 K por 20 min.
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6.1.4 Homogeneidade

Como a maioria das teorias de nucleacdo consideram que o material é
quimicamente homogéneo, é importante que seja verificado se o método de
preparagao utilizado na sintese dos vidros permite que as amostras obtidas
apresentem homogeneidade quimica.

6.1.4.1 Método Quimico

Os espectros obtidos por LIBS do segundo pulso aplicado em um ponto
de cada amostra, com a identificacao dos picos relativos aos elementos Ca, Na,
Ba e Si, principais componentes dos vidros analisados, encontram-se no
APENDICE C. Para verificar a distribuicdo dos elementos foi utilizado o sinal de
gerado pelos pulsos 1, 4, 7 e 10 em cada ponto das amostras. Assim, é possivel
avaliar se concentracdo varia na secao transversal e com a profundidade. Vale
ressaltar que, como a medida foi feita em uma secéo transversal da amostra
obtida por splat cooling, a possivel variagdo de composicao inferida a partir da
intensidade emitida pelos diferentes pulsos ndo tem relagdo com a localizagéo
do material no cadinho durante a fus&o. Para ser realizada uma quantificagcao
precisa de cada elemento seriam necessarios padrdes para calibragéo.

Na Figura 6.8 é apresentada a distribuicdo de sinal relativa as linhas
espectrais dos elementos Na e Ca do vidro N2C1Ss. Observa-se que a
distribuicdo dos elementos € semelhante em todos os pulsos analisados, cuja
area do pico referente ao Na é da ordem de 10000 a 15000 u.a. e do Ca € de
3500 a 5000 u.a. Além disso, a distribuicao é aparentemente homogénea na area
analisada. A maior diferenca foi observada no primeiro pulso, 0 que pode ser
consequéncia da presenca de impurezas na superficie da amostra. Apesar de a
escala espacial dessa técnica ser da ordem de varios micrometros, ela apresenta
a vantagem de permitir a analise de elementos leves, como o Na, ao contrario
do método de espectroscopia de energia dispersiva (MEV-EDS), que apesar de

ser possivel a analise quimica em areas menores, ndo tem precisdo na andlise
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de elementos leves.
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Figura 6.8 - Distribuicao relativa dos elementos (a) Na e (b) Ca na amostra do
Os numeros nas colunas vertical
horizontal correspondem a linha e coluna de cada ponto na matriz

Uma amostra do vidro N2C1Sz tratada a 713 K por 240 h foi analisada por
LIBS, a fim de verificar se o gradiente de numero de nucleos préximo a superficie
(Secdo 6.2.2) € consequéncia da difusdo de algum elemento durante o
tratamento térmico. A distribuicdo de intensidade dos picos dos elementos Na e

vidro 2Na>0-Ca0-3SiO..

da andlise por LIBS.
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Ca é apresentada na Figura 6.9, onde os pontos da coluna a esquerda sao os
mais proximos a borda da amostra submetida ao tratamento térmico. Essa
imagem sugere que nao ha variacao significativa no teor dos elementos quimicos
entre as regides préximas a borda ou centro.
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Figura 6.9 - Distribuicdo relativa dos elementos (a) Na e (b) Ca na amostra do
vidro 2Na>0-Ca0-3SiOz tratada a 713 K por 240 h. Os numeros nas
colunas vertical e horizontal correspondem a linha e coluna de cada
ponto na matriz da andlise por LIBS.
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Assim como observado para o vidro N2C1Ss, a distribuicdo do Ba na
amostra do vidro BsSg (Figura 6.10) mostrou que, dentro da escala espacial
analisada, a amostra é homogénea. A area dos picos relativos a emissao do Ba
ficou entre cerca de 4000 a 6000 u.a. na maior parte da secao transversal,

independentemente do pulso analisado.
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Figura 6.10 - Distribuicao relativa do Ba na amostra do vidro 5Ba0-8SiO2. Os
numeros nas colunas vertical e horizontal correspondem a linha e
coluna de cada ponto na matriz da analise por LIBS.
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6.1.4.2 Método Estatistico

Os valores dos parametros T, T, R € Z, 0 nUmero médio de cristais por
micrografia (N) e o numero médio de cristais por unidade de area (p) referentes
a distribuicao de cristais nas amostras do vidro BsSs tratadas a 948 K por 300
min e 988 K por 10 min encontram-se na Tabela 6.3. Um dos indicativos de que
a distribuicdo de cristais em ambas as amostras é homogénea é o valor de p

independente da magnificacdo, considerando o desvio padréo.
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As duas amostras analisadas apresentaram R proximo a 1,
independentemente da magnificacao utilizada, indicando distribuicao de cristais
aleatéria. Portanto, as medidas experimentais da cinética de nucleacao seréao
independentes das areas observadas, pois o vidro é quimicamente homogéneo
em todas as escalas espaciais analisadas por este método. Além disso, 0 Z é
sempre inferior a 1,96, mostrando que a diferenca r — r, ndo € estatisticamente

significativa, confirmando que a distribuicao de cristais € aleatéria e homogénea.

Tabela 6.3 — Numero de cristais absoluto (N) e por unidade de area (p) e
parametros 1, ., R e Z referentes as micrografias de amostras do
vidro 5Ba0-8SiO» tratadas a 948 K (300 min) e 988 K (10 min)

Tn | N ) Magnificacao
. . | Parametro
[K] | [min] 500x 1000x 1500x
N 232118 51+7 2016
p (Um2) (5,4+0,4)-10°3 (5,3+0,6)-10°3 (6£1)-103
r (um) 6,610,3 6,410,7 6+1
948 300
rg (um) 6,910,2 6,910,4 6,810,7
R 0,98+0,03 0,92+0,08 0,940,1
Z 1,04 1,06 1,16
N 172413 407 1414
p (um2) (4,0+0,3)-10°3 (4,3+0,6)-10°3 (5+1)-1073
r (um) 7,610,5 7,210,9 71
988 10
rg (um) 7,910,3 7,710,6 7,610,8
R 0,97+0,06 0,94+0,09 1,0+0,1
Z 0,79 0,76 0,28

Esse resultado demonstra que além de ser quimicamente homogéneo,
ndo ocorre nucleacao preferencial de cristais proximos a outros previamente
existentes, como sugerido por Shibuta et al. [141] para solidificacdo de metais.
Assim, a nucleacgéo pode ser assumida como homogénea, pois ndo ha formacgao
de aglomerados.

Além disso, apesar de essa andlise ter sido realizada em um espaco
bidimensional, as conclusbes podem ser estendidas para 0 espaco



82

tridimensional, j& que a distribuicdo de cristais em uma segédo transversal
representa a distribuicao no volume de uma amostra parcialmente cristalizada.

Portanto, a analise da homogeneidade pelos métodos quimicos e
estatistico indicam que o método convencional de repetidas etapas de
fusdo/fragmentacao, comumente usado na sintese de vidros em escala

laboratorial, permitiu a obtencao de amostras quimicamente homogéneas.

6.1.5 Viscosidade

As curvas de penetracdo em funcdo do tempo, utilizadas para
determinacéo da viscosidade de equilibrio (n), sdo apresentadas no APENDICE
D. Como pode ser verificado nas Figuras D.1 e D.2, os tempos maximos de
medida de viscosidade utilizados nas temperaturas mais baixas foram de cerca
de 20 h para o vidro N2C1Ss (n ~ 10'* Pa‘s) e 9 h para o vidro BsSg (n ~ 103
Pa-s). Esses tempos de medida sdo suficientemente longos para garantir que a
viscosidade medida se refere ao valor de equilibrio [142], além de evitar a
influéncia das tensdes elasticas [125]. Nas Figuras D.1 a D.3 observa-se que nas
temperaturas mais baixas as curvas penetragdo versus tempo tem
comportamento ndo-linear no inicio, ao contrario das curvas obtidas em altas
temperaturas, acima do intervalo de transicdo vitrea, que apresentam
dependéncia linear em todo intervalo de tempo. Esse comportamento é
decorrente da relaxacao do vidroem T < Tg, portanto, para estimar a viscosidade
de equilibrio nessa faixa de temperatura foram usados os dados obtidos em
maiores tempos, onde a taxa de penetracao € constante.

Na Figura 6.11 é apresentada a dependéncia com a temperatura de n
para os vidros N2C1Sz e BsSs. Os dados experimentais foram ajustados com o
modelo de viscosidade de equilibrio MYEGA (Eq. (5.4)) e os parametros T12, m
e log1o(n-) de cada vidro determinados pela regressédo nao-linear estdo descritos
na Tabela 6.4.

Observa-se que o intervalo de temperatura em que foi medida n € menor

para vidro N2C1S3, resultando intervalo de confianca da regressdo nao-linear
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mais largo (Figura 6.11(a)) nas maiores temperaturas utilizadas nos
experimentos de nucleacéo (Tn entre 778 e 808 K). A auséncia de dados de n
em T > 780 K deve-se a elevada taxa de cristalizacao desse vidro nessa faixa
de temperatura, o que impossibilita a medida de n. Por sua vez, o vidro BsSg tem
menor facilidade de cristalizacdo em relacao ao N2C1Sz, permitindo a medida de
n(T) na mesma faixa de temperatura em que foi avaliada a cinética de nucleacao
(Tn = 948-1053 K), resultando em um intervalo de confianga relativamente

estreito (Figura 6.11(b)) e, consequentemente, menor incerteza nos calculos.

| | (b)

Iog10 n [Pa.s]

L H L L 8 L : L
720 740 760 780 800 940 960 980 1000 1020 1040
temperatura [K] temperatura [K]

Figura 6.11 — Dependéncia com a temperatura da viscosidade de equilibrio dos
vidros: (a) 2Na20-Ca0-3SiOz e (b) 5Ba0-8SiO.. Os pontos em azul
representam os dados experimentais. O ajuste e o intervalo de
confianga (95%) da regressao néo-linear dos dados experimentais
com a equagao MYEGA (Eq. (5.4)), sao representados pelas linhas
preta continua e rosa tracejada, respectivamente.

Tabela 6.4 — Parametros T12, m e log1o(n~) obtidos a partir do ajuste dos dados
experimentais de viscosidade de equilibrio com a Eq. (5.4).

Composicao T12 [K] m log1o(n-) [Pa-s]
2Na>0-Ca0-3Si0O2 745+1 5242 -14435
5Ba0-8Si0O2 964,240,5 46+1 -12+8

Como nao estdo disponiveis dados experimentais de n(T) em altas
temperaturas, proximas a Tm, a incerteza associada ao parametro logio(n-) €
elevada (Tabela 6.4). O valor de T2 fornecido pelo ajuste com a Eq. (5.4) foi

aproximadamente igual a T4-DSC para os dois vidros.
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6.2 CINETICA DE CRISTALIZAQAO
6.2.1 Cinética de Crescimento

6.2.1.1  2Na20-Ca0-3SiO2

Na Figura 6.12 pode-se observar que os cristais do vidro N2C1Ss,
desenvolvidos apo6s tratamento isotérmico em um estagio, tem forma
aproximadamente esférica. Portanto, a determinacdo da velocidade de
crescimento de cristais no volume (U) em diferentes temperaturas foi feita a partir
da variacdo com o tempo dos raios dos maiores cristais (R(t)) observados nas
micrografias da secao transversal de cada amostra.

2 um

Figura 6.12 — Micrografias da segdo transversal de uma amostra do vidro
2Na>0-Ca0-3SiO2 submetida a tratamento térmico de 30 min a 843
K obtidas por: (a) microscopia 6tica de luz refletida e (b) microscopia
eletrénica de varredura.

Conforme apresentado na Figura 6.13, R(t) tem comportamento linear em
todas as temperaturas de crescimento (Tu) analisadas, mostrado que U(T) é
constante com o tempo. Dessa forma, apesar de ja ter sido observado em
vitroceramicas do sistema 2Na20-Ca0O-3SiO2-P.Os que o0s cristais s&o
enriguecidos em Ca, em comparacdo a composicao estequiométrica [108], a
provavel variagdo continua de composicdo da matriz vitrea durante a evolugao
da cristalizacao aparentemente nao afeta a cinética de crescimento do vidro

N2C1S3. Ao contrario do que ocorre com o vidro N1C2Ss, no qual o desvio em
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relacdo a composicao estequiométrica leva a reducdo da velocidade de
crescimento durante a cristalizacdo [112], o vidro em estudo n&do apresenta
mudanca de inclinacao das retas correspondentes ao ajuste linear dos dados
experimentais de R(t). Possivelmente, como a faixa de composicdo em que a
fase cristalina NasCaSi3Og é estavel € menor do que a faixa de estabilidade da
fase Na>Ca»Si3Og, a variagao de composicao € menos evidente no vidro N2C1Ss.

3 T T T T T T T
a B 793K | (b ® 825K |
L ( ) ¢ 803K 8 ( ) A 833K
@ 813K O 843K
1 sl % H
0 1 1 1 1
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tempo [min] tempo [min]

15

P> 853K
@ 868K
m 883K

(c)

Raio [um]

0 " 1 1 " 1
0 10 20 30
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Figura 6.13 - Raio dos maiores cristais em funcao do tempo de tratamento em
um estagio entre 793-883 K para o vidro 2Na>0-Ca0-3SiO.. A linha
continua corresponde ao ajuste linear dos dados experimentais.

Os valores de U(T) resultantes das regressdes lineares realizada em cada
Tu, bem como o tempo obtido pela extrapolagéo da reta R(t) até o eixo t, que
indica o tempo de indugdo para crescimento (tind), estdo disponiveis no
APENDICE E. Na Tabela E.1 nota-se que a maioria dos valores de tina inferidos

por esse método sdo negativos. A imprecisdo na determinacio de ting” a partir



86

dos dados de R(t) é consequéncia de que esse tempo é dependente das
condicoes experimentais e do raio detectavel, além de ser influenciado pelo
intervalo de tempo em que R foi medido [143].

A dependéncia com a temperatura de U é ilustrada na Figura 6.14. Para
comparacao, foram incluidos os dados de crescimento de cristais de [126],
referentes a um vidro com mesma composi¢cao nominal, mostrando que os dados
experimentais estdo de acordo com os reportados na literatura. Os parametros
resultantes do ajuste de U(T) com a Eq. (5.10), utilizando apenas os dados desta
tese, foram: Up = 6,29.10"® m.s’ e Ea = 6,81.10" J. Como U(T) tem
comportamento Arrheniano e o intervalo de confianca (95%) resultante do ajuste
é relativamente estreito, é possivel extrapolar U(T) até a faixa de temperatura
em que foi avaliada a cinética de nucleagao de forma confiavel.
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Figura 6.14 - Velocidade de crescimento de cristais no volume em fung¢do da
temperatura para o vidro 2Na20-Ca0O-3SiO.. Os pontos em azul e
verde correspondem aos dados experimentais desta tese e da ref.
[126], respectivamente. A linhas continua e tracejada correspondem
ao ajuste dos dados desta tese com a Eq. (5.10) e o intervalo de
confianga (95%), respectivamente.
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6.2.1.2 5Ba0-8SiO2

De acordo com a temperatura e tempo de tratamento isotérmico em um
estagio, o vidro BsSg apresenta cristais com forma esférica (Figura 6.15).
Entretanto, em temperaturas mais elevadas foi verificado que com o avango da
cristalizacdo os cristais mudam de forma, como representado na Figura 6.16.
Quando é feito tratamento isotérmico a 1133 K por 6 min, os cristais formados
sao esféricos (Figura 6.16 (a)), ja com tratamento de 8,5 min os cristais comecam
a perder a forma esférica, até se tornarem irregulares (Figura 6.16 (c)) nos
estagios finais de cristalizagéo.

s 50 um

a de luz refletida de
amostras do vidro 5Ba0-8SiO- apds tratamento térmicos a 1038 K
por: (a) 120 min e (b) 250 min.

ST N )

Figura 6.15 - Micrograﬁés obtidas por microscopia otic

Figura 6.16 - Micrografias obtidas por microscopia otica de luz refletida de
amostras do vidro 5Ba0-8SiO- apos tratamento térmicos a 1133 K
por: (a) 6 min; (b) 8,5 min e (c) 15 min.

Na Figura 6.17(a) é possivel observar a distribuigdo de tamanho dos
cristais da amostra tratada em 1074 K, em consequéncia da maior taxa de
nucleacao nesta temperatura, resultando em cristais com origem em diferentes
tempos. A forma final dos cristais formados no vidro BsSg em altas temperaturas

¢ ilustrada na Figura 6.17(b).
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Figura 6.17 — Mlcrograflas‘obtldas por mlcroscop|a otlca de luz refletida da
amostra do vidro 5Ba0-8SiO2 apods tratamento térmico em um
estagio a: (a) 1074 K por 75 min e (b) 1103 K por 35 min.

Uma das possiveis causas para a mudanga microestrutural durante a
cristalizacao deste vidro seria o desenvolvimento de fases metaestaveis, como
ocorre nos estagios iniciais de cristalizagcao do vidro BS2 [117], [144], porém as
andlises por DRX (Sec¢do 6.1.3) indicaram somente a presenga da fase
BasSisO21. Apesar da temperatura relativamente elevada usada na cristalizagéo
das amostras em DSC, os cristais tém aparentemente a mesma morfologia
(Figura 6.6 (b)-(c)). Isso ocorre devido a taxa de aquecimento do ensaio (10
K/min) levar as amostras a permanecerem durante um tempo razoavel no
intervalo de temperatura em que a taxa de nucleagao é significativa. Assim, séo
formados muitos nucleos no aquecimento até o pico de cristalizagéo, resultando
em cristais pequenos na amostra cristalizada.

A partir do mapeamento por EDS realizado (APENDICE F) na amostra
cuja micrografia obtida por MEV estd4 apresentada na Figura 6.18 nao foi
identificada diferengca de composigao entre os cristais e a matriz vitrea, mesmo
nas regidées onde os cristais comegcam a perder a forma esférica. Assim, a
mudanga de morfologia na microestrutura deste vidro pode estar associada ao

crescimento dendritico.

Figura 6.18 — Micrografia obtldaspormlcroscopla eletronlca de varredura (BSE)
da secdo transversal da amostra do vidro 5BaO-8SiO2, apés
tratamento térmico em um estagio a 1074 K por 90 min.
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A Figura 6.19 apresenta a dependéncia com o tempo do raio dos maiores
cristais (R) observados na secéo transversal das amostras. Nos cristais com
forma irregular R corresponde a metade da maior dimensao. Pode-se observar
que para Ty = 1093-1143 K a inclinacédo de R vs. t aumenta para maiores tempos
de tratamento térmico. Esse comportamento estd associado a mudanga na
morfologia dos cristais, indicando a presenca de diferentes cinéticas de
crescimento, de acordo com o estagio de cristalizagdo. Assim, para esse
intervalo de temperaturas foram feitos dois ajustes lineares para determinacao
de U: o nas regides iniciais (Ui), onde os cristais no volume crescem com forma
esférica, e nos estagios finais (Ur) da transformacéao de fases, em que os cristais
tém forma irregular.
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Figura 6.19 - Raio dos maiores cristais em funcao do tempo de tratamento em
um estagio entre 1013-1153 K para o vidro 5Ba0-8SiO>. As linhas
continua e tracejada correspondem ao ajuste linear dos dados
experimentais referentes aos cristais esféricos e irregulares,
respectivamente.

Apesar de néo terem sido identificadas fases diferentes nas analises por
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DRX realizadas, ndo pode ser descartada o desenvolvimento de uma segunda
fase cristalina de silicato de bario. Em estudo realizado por Ramsden e James
[145], foi verificado que no inicio da cristalizacdo em vidro com composi¢éo
proxima ao BS: inicialmente sdo formados esferulitos da fase BaSi2Os
monoclinica e apés um determinado tempo sdo desenvolvidas agulhas sobre a
superficie dos esferulitos, compostas de BaSi2Os ortorrdbmbico, as quais
apresentam diferentes taxas de crescimento. E possivel que um comportamento
semelhante ocorra com os cristais formados no vidro BsSs, contudo ja nos
estagios avancados de cristalizacao.

Além disso, nota-se nas curvas R(t) que a mudanca de inclinacao ocorre
aproximadamente para o mesmo tamanho de cristal (R = 20 um) em todas as
temperaturas (Figura 6.19 (c)-(d)). Portanto, nas Ty mais baixas (Figura 6.19 (a)-
(b)), como a sobreposicao das curvas das curvas |(T) e U(T) é maior, o elevado
nuamero de nucleos formados durante o tratamento isotérmico impede que o raio
dos cristais seja superior a ~20 um, mesmo nos estagios finais de cristalizagao,
levando a velocidade de crescimento constante.

No vidro BsSg também h& desenvolvimento de camada cristalina
superficial (Figura 6.20). A espessura da camada cristalina (H) em funcao do
tempo de tratamento isotérmico, mostrada na Figura 6.21, indica que a
velocidade de crescimento superficial (Us) € constante, sugerindo que ocorra
crescimento de apenas uma fase cristalina a partir da superficie.
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Figura 6.20 — Micrografias obtidas por microscopia 6tica de luz refletida mostrado
a camada cristalina superficial em amostras do vidro 5Ba0-8SiOo,
apos tratamento térmico em um estagio a: (a) 1074 K por 75 min; (b)
1103 K por 30 min; (c) 1118 K por 20 min e (d) 1133 K por 15 min.
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Figura 6.21 - Espessura da camada cristalina em funcao do tempo de tratamento
em um estagio entre 1074-1133 K para o vidro 5Ba0-8SiO2. As

linhas continuas correspondem ao ajuste linear.

O resultado do ajuste linear realizado nos dados de crescimento no

volume e superficial e o ting”, correspondente a intersecéo das retas R(t) e H(t)

com o eixo tempo, podem ser verificados na Tabela E.2 (APENDICE E). Assim

como no vidro N2C1Ss, alguns valores estimados de tind” sS40 negativos, contudo,
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€ possivel observar que ha tendéncia de queda nesse tempo com o0 aumento de
temperatura.

A Figura 6.22 apresenta a dependéncia com a temperatura das taxas de
crescimento de cristais no volume e superficie para o vidro BsSg sintetizado nesta
pesquisa e o0s dados experimentais obtidos para um vidro com mesma
composicao nominal em [146]. Os dados da literatura se aproximam da
velocidade de crescimento Ui somente em temperaturas acima de 1,1Tg, apesar
de serem da mesma ordem de grandeza em toda faixa de temperatura. Essa
divergéncia pode estar associada as condi¢des experimentais, como o0 uso de
tratamento térmico em dois estagios para medir U(T) em [146]. Observa-se que
as taxas Ur e Us sdo semelhantes e seus valores sao aproximadamente duas
vezes maiores que U;, indicando que, se as diferentes cinéticas de crescimento
forem associadas a formacédo de fases polimorficas, as fases superficial e a
formada no estagios finais de cristalizacao sao iguais.
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Figura 6.22 - Velocidade de crescimento de cristais no volume e superficie em
fungéo da temperatura para o vidro 5Ba0-8SiO». Os pontos em azul
e rosa correspondem a U; e Uy, respectivamente. Os triangulos
verdes sao referentes a Us. Ja os tridngulos em pretos sdo os dados
de [146]. A linhas continua e tracejada correspondem ao ajuste de
U com a Eq. (5.10) e o intervalo de confiangca (95%),

respectivamente.

Os parametros de ajuste obtidos a partir da regressao dos dados de Ui, Us
e Us com a Eq. (5.10), estdo descritos na Tabela 6.5. Nota-se que, apesar de Ut
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e Us apresentarem valores superiores a Ui, a energia de ativagao (Ea) para
crescimento é préxima para as trés taxas, mostrando que a dependéncia com a
temperatura é semelhante, como ilustrado na Figura E.1. O mesmo
comportamento com a temperatura ocorre para a difusividade determinada pelas
diferentes taxas de crescimento, portanto, esse sistema nao apresenta

desacoplamento entre as cinéticas de crescimento superficial e no volume.

Tabela 6.5 - Parametros Uo e Ea obtidos a partir do ajuste dos dados
experimentais de crescimento de cristais no volume (Ui e Ui e
superficie (Us) com a Eq. (5.10).

Parametro | Volume - Inicial Volume - Final Superficie
Uo [m.s™] 3,31x10'® 4,75x10' 7,04x10"®
E. [J] 8,65x1019 7,88x1071° 8,28x107"°

Para os calculos das Secoes 6.3 e 6.4 sera usado apenas o resultado do
ajuste com os dados de U..

6.2.2 Cinética de Nucleacao

A cinética de nucleagdo dos dois vidros, desprezando o efeito da
relaxacdo em temperaturas dentro ou abaixo da regido de transi¢ao vitrea, foi
avaliada a partir do ajuste dos dados experimentais da densidade numérica de
nucleos por unidade de volume (Ny) utilizando as equacdes de Kashchiev
modificada (KS), Eq. (2.24), e de Shneidman (SH), Eq. (2.25). Os dados de N,
em fungédo do tempo de nucleacéo de cada vidro e os respectivos ajustes com
as Egs. (2.24) e (2.25) estdo apresentados no APENDICE G.

Conforme sera apresentado a seguir, os ajustes com as equacdes KS e
SH levaram a valores préximos da taxa de nucleacéo estacionaria (lst). Contudo,
em altas temperaturas nao foi possivel ajustar os dados experimentais de Ny a
equacéo de SH. Portanto, para os célculos das Sec¢des 6.3 e 6.4 serdo usados
apenas 0s parametros resultantes do ajuste com a equacao KS.
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6.2.2.1 2Na>0-Ca0-3SiO2

Ao avaliar a cinética de nucleagéo do vidro 2Na>O-Ca0-3SiO2 (N2C+Ss),
foi observado que, de acordo com a temperatura e o tempo de tratamento
térmico, as taxas de nucleacao sdo aparentemente maiores na regiao préxima a
superficie da amostra (Figura 6.23). Assim, é originado um gradiente de Ny em
funcdo da profundidade, sendo esse efeito mais acentuado em baixas
temperaturas, devido ao maior tempo de tratamento térmico necessario para ser
atingido o estado estacionario. Como pode ser observado na Figura 6.24, esse
fendbmeno nao corresponde a cristalizagdo estritamente superficial, pois a
nucleagé@o nao ocorre exclusivamente a partir de sitios existentes na superficie
da amostra, mas avanga para o interior do material (podendo ser superior a 500

pum), atingindo um valor constante de Ny, que n&o varia mais com a espessura.

Figura 6.23 - Micrografia otica de qu 'r.efletio.lamde! amostras do vidro
2Na>0-Ca0-3SiO2 submetidas a tratamento por: (a) 20 h a 738 K e
3mina843 Ke (b) 6,5h a 748 K (~T4-DSC) e 3 min a 843 K.

Figura 6.24 — Micrografias éticas por luz refletida de uma amostra do vidro
2Na20-Ca0-3SiO2 submetida a tratamento por 192 h a 713 K
seguido de tratamento a 843 K por 2,5 min: (a) se¢éo transversal
proxima a superficie; (b) secao transversal a aproximadamente 1
mm de profundidade a partir da superficie.
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A Figura 6.25 apresenta a espessura aproximada da borda, medida por
microscopia 6tica, em funcao do tempo de tratamento térmico de nucleacéao para
as temperaturas de 713 e 719 K. Observa-se que a espessura é dependente do
tempo e da temperatura de tratamento térmico. Assim, € possivel que esse
comportamento esteja relacionado a difusdo de algum componente do interior
para a superficie do vidro durante o tratamento térmico das amostras, pois a
cinética de cristalizacao é fortemente dependente da composicao quimica e do
teor residual de OH', principalmente em vidros do sistema Na>O-CaO-SiO:z [69],
[70]. Contudo, com a analise por LIBS (Secdo 6.1.4.1) ndo foi identificada
variagao significativa de Na e Ca, quando comparadas as medidas feitas

proximas a superficie e no centro da amostra.
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Figura 6.25 — Espessura da camada com maior densidade de cristais, medida
por microscopia ética, em fungéo do tempo de tratamento térmico a
713 e 719 K.

Como as amostras sdo pequenas (aproximadamente 3 mm de
espessura), a presenca de gradiente de temperatura durante o tratamento
isotérmico ndo é uma causa provavel desse efeito. Para evitar a influéncia desse
gradiente de Ny na taxa de nucleacao experimental, foi removida cerca de 1 mm
de espessura das amostras analisadas por microscopia ética ap6s o segundo
estagio de tratamento térmico.

Devido a elevada taxa de nucleacdo homogénea do vidro N2C1S3, para
que nao ocorra colisdo entre os cristais, inviabilizando a contagem com a
precisdo necessdria para estimar Ny, o tempo de tratamento (tq) no segundo
estagio de tratamento térmico foi relativamente curto. Os tempos tq utilizados

levaram a formacédo de cristais esféricos pequenos, com didmetro comumente
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préximo ou um pouco inferior 1 um (Figura 6.26).

Figura 6.26 - Micrografia obtida por microscopia eletrénica de varredura (SE) da
amostra do vidro 2Na20-Ca0-3SiO2 submetida a tratamento térmico
por 60 min a 768 K e 5 min a 843 K.

Os valores de to estimados em cada Tn a partir dos dados de crescimento
e resultado dos ajustes com os modelos de KS e SH sdo apresentados no
APENDICE H. O ajuste das curvas Ny(t) com o modelo de KS em Ty = 793 e 808
K foi feito com a equacdo (2.22), pois tmax > t«s. Nestas duas maiores Tn, a
intersecdo da reta assintética Ny(t) na regidao estacionaria até o eixo horizontal
para determinacdo do tempo de indugdo experimental leva a valores negativos
de tind(Tn, Tda), como pode ser verificado na Figura G.1 e Tabela H.1. Assim, nao
foi possivel realizar a regressao nao-linear dos dados de N.(t) com a equagéao de
SH (Eq. (2.25)). Uma das causas possiveis para t < 0 é a presencga de nucleos
formados durante a preparacdo do vidro ou no aquecimento da temperatura
ambiente até Tn ou Tg, devido a elevada taxa de nucleagao do vidro N2C1Ss.

De modo geral, as regressdées com as equagdes KS E SH se ajustaram
bem aos dados experimentais do vidro N2C1S3 (Figuras G.1 e G.2). Na Figura
6.27 observa-se que a equagédo de SH leva a menores valores de ting(Tn, Tq).
Além disso, a equacédo KS leva a maiores valores de st em baixas temperaturas,
quando o estado estacionario final ainda n&o foi atingido no maximo tempo
experimental de nucleacgdo (tmax), como indicado pela linha assintética mostrada
na Figura 6.27(a). Isso é consequéncia das diferentes relagbes entre os tempos
de tind(Tn,Ta) € T definidos pelos modelos KS e SH (Egs. (2.23) e (2.26)).
Entretanto, a diferenca entre os valores de ting(Tn,Ta) € Ist obtidos a partir da
regressao nao-linear com os dois modelos de nucleagéo transiente sdo da

mesma ordem de grandeza (Figura 6.28), sendo coincidentes nas maiores T,
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nas quais as curvas Ny(t) tem comportamento linear em quase todo intervalo de

tempo experimental.
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Figura 6.27 — Densidade numérica de nucleos em funcao do tempo de nucleacao
para o vidro 2Na>0-Ca0-3SiO2, em Tn = 719 K. As linhas continuas
correspondem ao ajuste com as equagbes de: (a) Kashchiev
modificada e (b) Shneidman. As linhas tracejadas indicam a
assintota com inclinagao igual a lst.
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Figura 6.28 — Dependéncia com a temperatura (a) do tempo de indugao para
nucleacao e (b) da taxa de nucleacdo estacionaria resultantes da
regressao nao-linear dos dados experimentais do vidro
2Na>0-Ca0-3SiO2 com as equacgdes de Kashchiev modificada e de
Shneidman.

Nas Figuras 6.29 e 6.30 é feita uma comparagdo entre as curvas
determinadas pelas equacdes de KS e SH, onde pode-se notar que em baixas
temperaturas (Figura 6.29) ha uma pequena diferenca entre as duas curvas,
tanto para os estagios iniciais quanto na regiao final. Por sua vez, com o aumento
de temperatura ambas as curvas sao quase coincidentes, mesmo nos estagios

iniciais (Figura 6.30).
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Figura 6.29 — Comparacao entre a regressao nao-linear com as equacgdes de
Kashchiev modificada (KS) e Shneidman (SH) para o vidro
2Na20-Ca0-3SiO2, em Tn = 719 K. (a) curva completa e (b) regidao

inicial.
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Figura 6.30 — Comparacgao entre a regressao nao-linear com as equagdes de
Kashchiev modificada (KS) e Shneidman (SH) para o vidro
2Na>0-Ca0-3SiO2, em Tn = 748 K. (a) curva completa e (b) regidao
inicial.

As diferentes formas dessas curvas calculadas com as equagdes de KS

e SH fazem com que a lst prevista pelo modelo de SH seja atingida em menores

tempos (Figura 6.31), apesar de nao ser garantido que o tempo experimental foi

suficiente para ser atingido o estado estacionario final. Porém, quando a taxa de
nucleagéo reduzida (l/lst) € avaliada em fungao do tempo reduzido (t/t), o valor
de lst é aparentemente obtido com menor tempo de tratamento com a equacao

KS (Figura 6.32). Esse comportamento é consequéncia de que a equagao SH

fornece menores valores de t (Tabelas H.1 e H.2), devido ao parametro t; (tempo

de incubacao) da Eq. (2.25), que esta relacionado as condicées experimentais
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do tratamento em Tq. O tempo ti (APENDICE H) determinado de acordo com os
parametros de ajuste e aproximagdes usadas na regressao com a equacgao de
SH (APENDICE B) é da mesma ordem de magnitude de tina(Tn,Td), enquanto o
valor de to usado nas regressdes com o modelo de KS chega ser duas ordens

de grandeza menor que tind(Tn, Ta), cOmo mostrado na Tabela H.1.

—KS |
——SH

3 4
t [s] x10°
Figura 6.31 — Dependéncia com o tempo da taxa de nucleacao reduzida para o
vidro 2Na20-Ca0-3SiO em Tn = 729 K, comparado as equacodes de
Kashchiev (KS) e de Shneidman (SH).
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Figura 6.32 - Taxa de nucleacdo reduzida em funcdo do tempo reduzido,
comparado as equacdes de Kashchiev (KS) e de Shneidman (SH).

Nas Figuras 6.33 e 6.34 € apresentada a razao l/lst em funcado do tempo
reduzido — (t-to)/T ou t-to/t — para as temperaturas Tn < Tmax.
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Figura 6.33 — Taxa de nucleagéo reduzida em fungéo do tempo reduzido para o
vidro 2Na20-Ca0-3SiO, utilizando os parametros de ajuste obtidos
a partir da regressao nao-linear com a Equacgéao de Kashchiev em
Tn =719 a 759 K. A linha tracejada vertical indica 0 maximo tempo
de nucleacdo experimental.
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De acordo com o resultado do ajuste das curvas Ny(t) com a equacédo KS

(Figura 6.33), apenas os dados em Tn = 719 K nado atingiram o regime

estacionario (I/lst > 0,98), segundo o critério sugerido em [14]. J& o resultado do

ajuste com a equacao SH (Figura 6.34), mostrou que em todas as Tn 0 tempo
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tmax foi suficiente para ser atingido o regime estacionario, indicando que a
regressdao com a equacao de SH € mais dependente dos dados em maiores

tempos do que a equacao de KS.

TN=719K,Td=843K TN=729K,Td=843K

08} 08}

06 E 06}

_®
04} 04}
t
02/ tmax 02] b
0 ; . ; 0 P iy
0 2 4 6 8 10 12 0 5 10 15
tir t/r

Figura 6.34 - Taxa de nucleacao reduzida em fungédo do tempo reduzido para o
vidro 2Na20-Ca0-3SiOz, utilizando os parametros de ajuste obtidos
a partir da regressao ndo-linear com a equacao de Shneidman em
Tn =719 a 759 K. A linha tracejada vertical indica o0 maximo tempo
de nucleacao experimental.

Considerando os parametros obtidos com a equacao KS, para que l/lst =
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0,93 em 719 K seria necessario um tempo de nucleagcdo superior a
aproximadamente 312 h, o qual € muito superior ao tmax dessa temperatura (193
h). E inviavel do ponto de vista experimental esse tempo de tratamento pois o Ny
seria muito alto (~6,41 x 10" m3), cuja distancia entre o centro dos cristais é de
apenas ~540 nm.

As curvas Ny(t) apresentadas em coordenadas adimensionais (Figura
6.35) permitem a combinacdo de dados de diferentes temperaturas de
nucleacédo. Observa-se que os dados experimentais estao préximos do previsto
pela curva tebrica calculada com a Eq. (2.24). Nesta figura, em que foram
incluidos apenas os resultados para as cinco Tn mais baixas, nota-se que em
maiores temperaturas o tempo experimental para medida de Ny foi superior ao
necessario para atingir o regime estacionario, indicando maior precisdo na

determinacao dos parametros lIs; € T para essas temperaturas.

—KS
87 o 719K (843 K)
o 729K (843 K)
= 738 K (843 K)
6L & 748K(843K)
- > 759 K (823 K)
= 4 759 K (843 K)
>
= 4
2 L
0 n 1 1 1 | 1
0 2 4 6 8 10
(t-to)lT

Figura 6.35 - Curvas Ny(t) em coordenadas adimensionais para as temperaturas
de nucleacdo mais baixas do vidro 2Na20-Ca0-3SiO2. A linha
continua representa a previsao pela equacao de Kashchiev.

O uso de diferentes temperaturas Tq ndo levou a deslocamento
significativo da curva N.(t), como pode ser visualizado na Figura 6.36, onde
também é feita uma comparagédo dos ajustes com as equagdes KS e SH com
cada conjunto de dados. Esse resultado indica que a dissolugao de nucleos de

tamanho menor do que o critico em T4 é desprezivel, em consequéncia das taxas
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de crescimento elevadas do vidro N2C1S3, ao contrario de outros sistemas, como
o LSz, em que esse deslocamento é relevante [75]. Portanto, a temperatura Tq
tem pouca influéncia nos parametros Ist € T fornecidos pela regressao nao-linear

com as equacdes de KS e SH (Figura 6.28).

x10"7

(a)

A

0
0 2000 4000 6000 8000 0 2000 4000 6000 8000
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Figura 6.36 — Densidade numérica de nucleos em funcao do tempo de nucleacao
para o vidro 2Na>0-Ca0-3SiO2, em Tn = 759 K. Os simbolos em azul
e rosa representam os dados obtidos com Tq = 823 Ke Tq = 843 K,
respectivamente. As linhas continuas correspondem ao ajuste com
as equacdes de: (a) Kashchiev modificada e (b) Shneidman.

Na Figura 6.37 sao comparados os tempos tind(Tn, Td), Obtidos a partir do
resultados do ajuste nao-linear das curvas Ny(t) do vidro NoC1S3z com o modelo
de KS, com o tind”, nas temperaturas Ty em que foram obtidos valores positivos
desse parametro. Apesar de valores de ting” com significado fisico terem sido
obtidos em poucas temperaturas, os dados indicam que a relagio entre tin¢V e
tind(Tn,Td) € semelhante a apresentada em [147] para um vidro com mesma
composi¢cao nominal, onde os dois tempos de indu¢do sdo da mesma ordem de
magnitude. Segundo Fokin et al. (2008) [85], a similaridade entre ting € tina(Tn,Ta)
indica que as cinéticas de nucleagdo e crescimento correspondem a mesma
fase, ou seja, os cristais referentes as medidas de crescimento e os nucleos

criticos tem composi¢cao semelhante.
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Figura 6.37 — Comparacao entre os tempo de inducao para nucleagao, tind(Tn, Ta),
calculados pela equacéo de Kashchiev e os tempo de inducédo para
crescimento estimados para o vidro 2Na20-Ca0-3SiOa.

6.2.2.2 5Ba0-8SiO2

Apesar de os cristais do vidro 5Ba0-8SiO. (BsSg) terem diferentes
morfologias em determinados tempos/temperaturas de tratamento, como os
cristais das amostras utilizadas para as medidas de nucleagdo sdo pequenos,
com raio normalmente inferior a 3 um, todas as amostras tratadas em dois
estagios apresentaram cristais esféricos (Figura 6.38).

Figura 6.38 - Micrografia 6tica de luz refletida das amostras do vidro 5Ba0O-8SiO2
submetidas aos seguintes tratamentos térmicos: (a) 5ha 948 Ke 8
min a 1085 K e (b) 25 min a 998 K e 8 min a 1085 K.
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Para permitir a medida de Ny de forma mais precisa em tempos longos de
nucleacao, as amostras submetidas a tratamento térmico a 948 K e por tempo tn
=65 h e em 958 K por tn = 32,5 h foram analisadas por microscopia eletronica
de varredura (MEV). Nas micrografias obtidas por MEV apresentadas na Figura
6.39 nota-se que com o tempo de nucleacéao utilizado ja ocorre colisdo entre os
cristais, sugerindo que para o emprego de tn maiores seria necessario diminuir

a temperatura Tg.

Figura 6. 39 Mlcrografla obtida por MEV das amostras do vidro 5Ba0-8SiO2
submetidas aos seguintes tratamentos térmicos: (a) 32,5 h a 958 K
e 3mina 1085 K (BSE) e (b) 56 h a 958 K e 2,5 min a 1085 K (SE).

Assim como no vidro N2C+1S3, 0 ajuste com o modelo de KS das curvas
experimentais Ny(t) correspondentes as temperaturas mais altas (Tn = 1023-
1053 K), onde tmax > t«s, foi feito com a Eq. (2.22). Os valores negativos de
tind(Tn, Td) nessas temperaturas (Figura G.4) impossibilitaram o ajuste com a
equacao de SH. Os parametros Ist € T obtidos pela regressdao nao-linear dos
dados experimentais com as equacdes de KS e SH, bem como os valores de to
e ti calculados estdo apresentados no APENDICE H.

A Figura 6.40 apresenta a curva Ny(t) para Tn = 948 K e os ajustes com
as equacgoes KS e SH, indicando o tempo tind(Tn, Ta) estimado por cada modelo.
Nota-se que em baixas temperaturas a equacao de SH leva a menores
tina(Tn, Ta), contudo, a diferenca entre as curvas determinadas pelas equacgdes
KS e SH é menos evidente para esses dados em relacao a menor Tn ao vidro
N2C1Ss (Figura 6.27). Portanto, independentemente do modelo de nucleagéo
utilizado para analise dos dados do vidro BsSg, 0s valores de ting(Tn, Td) € Ist S0
semelhantes (Figura 6.41). A vantagem do modelo KS é a possibilidade de obter
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0] parémetro lst, mesmo nos casos em que t assume valores negativos.
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Figura 6.40 - Densidade numérica de nucleos em fung¢édo do tempo de nucleagao
para o vidro 5Ba0-8SiO2, em Tn = 948 K. As linhas continuas
correspondem ao ajuste com as equagbes de: (a) Kashchiev
modificada e (b) Shneidman. As linhas tracejadas indicam a
assintota com inclinagao igual a lst.

! e ' T B KS(T,=1085K)
TI : (R © KS(T,=1103K)
5 g J 10" ! A SH(T,=1085K)
10 N L Toax 0 ﬁj ﬂ%. @ SH(T,=1103K)
E Jal ! ! [ A A |
~, 10° A w"' @ $ ®
o [ I o o
= By ? o
[ . ! A .§. 1 I L
~ 10°F 1 @ @ = 1 I
- [ I B = T
b o :
L | ' J
@ . ® . ™ . ]
960 990 1020 930 960 990 1020 1050
T [K] T[K]

Figura 6.41 — Dependéncia com a temperatura (a) do tempo de indugéo para
nucleacao e (b) da taxa de nucleacédo estacionéria resultantes da
regressao nao-linear dos dados experimentais do vidro 5Ba0-8SiO-
com as equagdes de Kashchiev modificada e de Shneidman.

Pode ser verificado na Figura 6.41 que em Ty = 978 K 0 tempo 1ind(978
K,1103 K) é cerca de 5 vezes maior do que tina(978 K,1085 K) e Ist para Tq = 1085
K & aproximadamente o dobro do estimado pelos dados com T4 = 1103 K. Apesar
de esta discrepancia estar aparentemente associada a temperatura Tq, as curvas
Ny(t) apresentadas na Figura 6.42 mostram que esse resultado € consequéncia
do menor tempo tmax usado para as medidas em Tn = 978 Ke Tq = 1103 K. Os

dados experimentais de Nv ndo apresentam deslocamento significativo devido
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ao uso de diferentes Tq4, 0 que poderia afetar tinda(Tn, Ta). Além disso, se houvesse
influéncia de Tq, seria esperado que o maior valor de ting(Tn, Td) fosse obtido para
os dados com T4 = 1103 K, ja que a diferenca entre o tamanho dos raios criticos
r*(Tn) e r*(Tq) € maior nestas condicoes.

17 17
4 x10 . ‘ %10

b | *

4 0 1 2 3 4
tempo [s] x10% tempo [s] x10*
Figura 6.42 - Densidade numérica de nucleos em fung¢édo do tempo de nucleagao
para o vidro 5Ba0-8SiO2, em Tn = 978 K. Os simbolos em azul e
rosa representam os dados obtidos com T¢ = 1085 Ke Tqg = 1103 K,
respectivamente. As linhas continuas correspondem ao ajuste com
as equacdes de: (a) Kashchiev modificada e (b) Shneidman.

A Figura 6.43 reforca a conclusdo de que a mudanca de T4 de 1085 K
para 1103 K nao afeta os valores de Ist € tind(Tn, Ta).
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Figura 6.43 — Densidade numérica de nucleos em fun¢ao do tempo de nucleacao
para o vidro 5Ba0-8SiO2, em Tn = 998 K. Os simbolos em azul e
rosa representam os dados obtidos com Tqg= 1085 Ke Tq = 1103 K,
respectivamente. As linhas continuas correspondem ao ajuste com
as equagdes de: (a) Kashchiev modificada e (b) Shneidman.
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€ apresentada nas Figuras 6.44 e 6.45.
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Figura 6.44 - Taxa de nucleacao reduzida em fung¢do do tempo reduzido para o
vidro 5Ba0-8SiOg, utilizando os parametros de ajuste obtidos a partir
da regressao nao-linear com a equacéao de Kashchiev em Ty = 948
a 983 K. A linha tracejada vertical indica o0 maximo tempo de

nucleacao experimental.
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Figura 6.45 — Taxa de nucleagéo reduzida em fungéo do tempo reduzido para o
vidro 5Ba0-8SiOg, utilizando os parametros de ajuste obtidos a partir
da regresséo ndo-linear com a equacgao de Shneidman em Tn = 948
a 983 K. A linha tracejada vertical indica o maximo tempo de

nucleacao experimental.

De acordo com o teste proposto por Cassar et al. (2020) [14] para verificar

se foi atingido o regime estacionario em tmax, em todas as temperaturas Tn

analisadas o tempo experimental levou a medidas em tempo superiores ao



110

necessario para obtencao do valor real de Ilst. Contudo, como ja destacado, esse
nao é um teste definitivo, apesar de indicar que se tmax N40 passa no teste, a
condicao estacionaria nao foi atingida. Esse fato pode ser exemplificado pelas
medidas em 978 K, pois 0s dois conjuntos de dados atendem a desigualdade I/lst
> 0,983 em t = tmax, contudo, com o0 aumento do tempo tn (T¢ = 1085 K) ainda
houve aumento em .

A combinagcdo dos dados de Ny(t) para Tn = 948-983 K utilizando
coordenadas adimensionais (Figura 6.46) mostrou que os dados ficam préximos
da curva tedrica e em algumas temperaturas chegam a (t-to)/t superiores ao
atingido com os dados do vidro N2C1Ss. Isso indica que os tempos de nucleacao
usados nas medidas do vidro BsSg permitiram a obtencao de mais dados dentro
do estado estacionario.
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Figura 6.46 - Curvas Ny(t) em coordenadas adimensionais para as temperaturas
de nucleacdo mais baixas do vidro 5BaO-8SiO». A linha continua
representa a previsao pela equagéao de Kashchiev.

Ao contrério do observado para o vidro N2C1Ss, 0 tempo tind" referente ao
vidro BsSg é superior ao tind(Tn,Td) (Figura 6.47 (a)), chegando a diferenca de
uma ordem de magnitude em 1013 K, como indicado pela intersec¢ao das linhas
pontilhas, apresentadas na Figura 6.47 (b), com o eixo tempo. Essa diferencga
indica variagdes de composicao ou estrutura das propriedades dos nucleos
criticos em relagédo a fase estavel, fornecendo evidéncias da diferenga de
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propriedades entre o nucleo critico e a fase macroscépica estavel [85].
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Figura 6.47 — (a) tempo de indugdo para nucleacgao, tinda(Tn,Td), calculado pela
equagéao de Kashchiev e o tempo de indugéo para crescimento no
volume estimados para o vidro 5Ba0-8SiO> e (b) densidade
numeérica de nucleos (Nv) e raio dos maiores cristais (R) em funcao
do tempo para tratamentos realizados em 1013 K. As linhas
pontilhadas representam o ajuste linear de N.(t) e R(t).

6.2.3 Cristalizacao Total

Como a fragdo volumétrica cristalizada (a) dos vidros N2C1S3 e BsSs foi
determinada por microscopia 6tica, os valores de a apresentados nesta Segao
correspondem a fragédo de esferulitos, que inclui um percentual de vidro residual.

Dentro do intervalo de tempo analisado, observa-se que a evolugdo com
o tempo de a do vidro N2C1S3 (Figura 6.48) é bem descrita pela teoria JMAK,
uma vez que o grafico In[-In(1-a)] versus In (t) tem comportamento linear. Os
parametros n e k (Eq. (5.8)) resultantes do ajuste dos dados experimentais sao
apresentados na Tabela 6.6. Os valores do parametro de Avrami (n) entre 3 e 4
para esse sistema sugere que o crescimento de cristais é controlado pela
interface [89], como esperado para um vidro estequiométrico. Assim, 0s
possiveis desvios em relacdo a estequiometria por formacao de solugéo soélida
nao interferem na cinética de cristalizagcéo, ao contrario do que ocorre com outros
vidros do mesmo sistema [112]. Os valores de k normalmente ndo sao

comparados com valores teédricos [88].
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Figura 6.48 — Fragao cristalizada do vidro 2Na20-Ca0O-3SiO2 em fungdo do
tempo de tratamento isotérmico entre 793 e 843 K. As linhas
continuas correspondem ao ajuste linear.

Tabela 6.6 — Parametros n e k obtidos a partir do ajuste linear (Eq. (5.8)) da
evolucdo da fragdo cristalizada com o tempo de tratamento
isotérmico do vidro 2Na>O-Ca0-3SiOo.

T [K] n In k
793 42+0,3 40 +3
803 3,9+0,2 -36 + 2
813 3,1+0,3 27 +3
825 3,3+0,1 27,6 £ 0,7
833 3,4+0,3 28 + 2
843 3,5+0,1 -27,5+0,8

A evolucéo temporal de a para o vidro BsSg submetido a tratamentos

isotérmicos em diferentes temperaturas é apresentada na Figura 6.49. Nota-se

que entre 1023 e 1074 K (Figura 6.49 (a)-(d)), os dados experimentais tém

comportamento linear e os valores de n proximos a 4 (Tabela 6.7) nesta faixa de

temperatura demostram que a cristalizagédo isotérmica corresponde a condigao

em que que a taxa de nucleagédo é constante e o crescimento de cristais €

controlado pela interface [89], indicando desenvolvimento de fase cristalina com

mesma composicao do vidro de origem.
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Figura 6.49 — Fracao cristalizada do vidro 5Ba0O-8SiO2 em funcdo do tempo de
tratamento isotérmico entre 1023 e 1118 K. As linhas continuas
correspondem ao ajuste linear no intervalo de tempo em que os
cristais apresentam forma esférica. Em (e)-(g) as linhas tracejadas
representam o ajuste linear com todos os dados.



114

Tabela 6.7 — Parametros n e k obtidos a partir do ajuste linear (Eqg. (5.8)) da
evolugdo da fragédo cristalizada com o tempo de tratamento
isotérmico do vidro 5Ba0-8SiO.. O resultado apresentado para as
temperaturas entre 1093 e 1118 K corresponde ao ajuste no
intervalo de tempo em que os cristais apresentam forma esférica.

T [K] n In k
1023 3,7 +0,1 -38,0 +0,8
1038 4,0+0,2 -39 £2
1053 4,2 +0,1 -39 £ 1
1074 4,2+0,1 -36,6 +0,8
1093 1,9+0,3 -17+2
1103 3,9+0,3 -31+2
1118 29+0,2 23 £ 1

Entretanto, os dados experimentais referentes a cristalizacao isotérmica
do vidro BsSg entre 1093 e 1118 K sugerem que ocorre mudanca no mecanismo
de cristalizacdo, pois alguns pontos dos graficos In[-In(1-a)] versus In (t)
apresentam inclinagdo diferente. Esse comportamento pode ser atribuido a
mudanca na forma dos cristais que ocorre nessas temperaturas, a qual leva a
aumento na velocidade de crescimento. Para comparagao, na Figura 6.49 (e)-
(g) foi feito o ajuste linear com todos os dados (linha tracejada), demonstrando o
desvio em relagéo a linearidade. Apenas em 1103 K a inclinag&o da reta € pouco
influenciada pelo intervalo de tempo considerado. Possivelmente, isso é
consequéncia de erros experimentais nas medidas de a por microscopia 6ética
ou devido ao valor maximo de a em 1103 K ser inferior ao de 1093 e 1118 K, ndo
sendo evidente a mudanca de mecanismo de cristalizagao.

Os valores de n apresentados na Tabela 6.7 correspondem ao ajuste
linear apenas no intervalo de tempo em que foi observado que os cristais tém
forma esférica e U constante. Em 1103 K, o parametro n também foi préximo ao
valor teorico de 4. Contudo, o valor de n < 3 nos estagios iniciais da cristalizacao
em 1093 K sugere crescimento controlado por difusdo, ja n~3 (1118 K) é
associado a crescimento controlado pela interface, com numero constante de
sitios [89]. Essa diferenca sugerida de mecanismo de cristalizacdo nos estagios
iniciais de cristalizacdo nestas duas temperaturas € decorrente de que a
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mudanca de forma dos cristais e consequente aumento em U esta associada ao
tamanho dos cristais no volume, e nao a fragao cristalizada. Além disso,em 1118
K a taxa de nucleagdo é mais baixa, de forma que nos estagios iniciais de
cristalizacao pode ser assumido que a cristalizacao ocorre apenas a partir de

sitios pré-existentes.

6.2.4 Conclusoes Parciais

Os dois vidros estudados apresentam cristalizagdo no volume sem a
necessidade de adicdo de agentes nucleantes, com cristais com a mesma
composicao quimica do vidro de origem. Contudo, as cinéticas de crescimento
tém comportamento diferente, levando a diferentes comportamentos na
evolucdo da fragao cristalizada com o tempo. Como os cristais do vidro N2C1S3
tem forma esférica durante todo intervalo de tempo, U é dependente da
temperatura, mas € constante com o tempo. Ja o vidro BsSg apresenta mudanca
do mecanismo de cristalizacdo no volume decorrente da alteracao na forma dos
cristais quando chegam a tamanhos superiores a R ~ 20 um. Devido a maior
taxa de nucleagao, nas temperaturas de crescimento mais baixas essa mudanga
de microestrutura ndo ocorre e U é constante.

Como a cinética de crescimento dos dois vidros foi avaliada apenas em
elevados super-resriamentos, a dependéncia com a temperatura foi bem descrita
com o ajuste com o modelo Arrheniano. Assim, considerando o intervalo de
temperatura das medidas de U(T) é possivel a extrapolagdo até a faixa de
temperatura dos experimentos de nucleagéo.

Os dados de nucleagéao foram bem descritos pelo ajuste com os modelos
de KS e SH. Porém, devido ao tempo de indugéo curto, em altas temperaturas
nao foi possivel o ajuste com o modelo de SH. Portanto, para o conjunto de
dados obtidos e as consideracdes feitas, a andlise dos dados de nucleacéo
foram melhor ajustados com o0 modelo de KS, apesar de as taxas Ist resultantes
das regressdes ndo-lineares serem semelhantes. Também foi verificado que,

para os sistemas em estudo, devido a elevada velocidade de crescimento, que



116

indica alta difusividade, a temperatura do segundo estagio de tratamento térmico

tem pouca influéncia nas curvas N.(t).

6.3 PROCESSOS DIFUSIONAIS

6.3.1 Relacao entre os Coeficientes de Difusao

A Figura 6.50 compara os diferentes coeficientes de difusao calculados a
partir dos dados experimentais de viscosidade (Eq. (2.36)), nucleacdo (Eq.
(2.38)) e crescimento de cristais (Eq. (5.12)). Nao foram considerados nos
calculos de D. as temperaturas Tn nas quais a regressao nao-linear com o
modelo de KS forneceu valores de t negativos ou com desvio padrdo maior do
que o préprio valor. Como demonstrado na Secéo 6.2.2.2, o valor de t referente
acurvaNy(t) em Tn =978 Ke Tg = 1103 K esta subestimado devido ao tempo tn
relativamente curto, portanto, para Tn = 978 K apenas os resultados
correspondentes a curva N(t) obtida com T4 = 1085 K foi incluido na analise de
D.. Os dados de Dy do vidro 5Ba0-8SiO2 sao referentes ao crescimento de

cristais esféricos no volume.
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Figura 6.50 — Coeficientes de difusdo determinados a partir da velocidade de
crescimento (Eqg. (5.12)), tempo de inducdo para nucleacdo (Eq.
(2.38)) e viscosidade (Eq. (2.36)). A regidao sombreada indica a faixa
de temperatura dos experimentos de nucleacao.
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Em altas temperaturas, foi feito o ajuste dos dados de U(T) com a Egq.
(2.28) modificada (Eq. (6.1))'2, a fim de obter uma constante k, dependente das
aproximacoes tedricas feitas no desenvolvimento de Dy, [90], para que Dy = Dy,
Para o vidro N2C1S3 o valor de k obtido pelo ajuste foi de 1,57, ja para o BsSg 0

valor foi de 0,10.
D

De acordo com os resultados apresentados na Figura 6.50, com a reducao
de temperatura ha divergéncia entre os coeficientes Dy e Dy, a qual aumenta
com a reducgao de temperatura (Figura 6.51), como esperado pelas analises
realizadas em outros sistemas formadores de vidros [81]. Entretanto, segundo
Martin, Hillis e Hou [99], € incorreto associar esse comportamento a um
desacoplamento entre n e U, pois 0 escoamento viscoso ndo tem relacdo com o

processo de crescimento de cristais.
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Figura 6.51 - Razao entre os coeficientes de difusédo efetivos para cristalizagao
(Du e Dx) e Dy. A linha tracejada horizontal corresponde a razédo D/Dy,
igual a 1.

Os valores de Dy séo superiores a difusividade estimada pelos dados
experimentais de nucleacdo, o que pode ser consequéncia de diferentes

12 Na Eq. (6.1) nao foi incluido o fator exponencial da Eq. (2.28) pois seu valor € muito menor do
que 1 na faixa de temperatura analisada.
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mecanismos de difusdo associados aos processos de nucleacao e crescimento
ou de diferencas composicionais e estruturais dos nucleos criticos em relagao a
fase cristalina estavel, mesmo quando ocorre cristalizacao estequiométrica [16],
como no caso dos vidros N2C1S3 e BsSs. Essa hipotese € suportada por
simulagdées computacionais desenvolvidas em [148], em que 0s autores sugerem
que os nucleos criticos em vidros silicatos de bario sao formados a partir de um
nucleo rico em Si e sua composicdo muda com o tamanho do cristal em
crescimento.

No entanto, na Figura 6.51 nota-se que a dependéncia com a temperatura
de D: é semelhante a de Dy, de forma que a relacao D-/D, é aproximadamente
constante com a temperatura. Os resultados para as duas composigbes em
estudo corroboram com o reportado em [24], onde foi demonstrado para o vidro
LS> que nao ha desacoplamento entre os coeficientes D+ e Dy,

Porém, alguns estudos [7], [21], [23] sugerem que ha divergéncia na
dependéncia com a temperatura de D. e D,. As diferentes conclusdes obtidas
entre o presente estudo e as analises de [7], [21], [23] podem estar associadas
ao tempo experimental tn. Como em T < Tmax as curvas Ny(t) tem comportamento
nao-linear em um intervalo de tempo detectavel experimentalmente, em tempos
tn curtos, o valor de T determinado pelos modelos de nucleagéo transiente sera
subestimado, levando a valores de D. (x 1/t) superiores ao real em baixas
temperaturas. Portanto, assim como a suposta falha da CNT em baixas
temperaturas, o aparente desacoplamento entre D, e D: também esta
relacionado a determinacgdo incorreta da maior parte dos dados de nucleagao

disponiveis na literatura.

6.3.2 Conclusoes Parciais

Os resultados experimentais apresentados nesta secdo auxiliam a
resolver a duavida sobre qual parametro € mais recomendado para avaliar a
mobilidade das “unidades estruturais” na interface nudcleo critico-LSR em

sistemas multicomponentes. De acordo com as medidas de viscosidade,
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nucleacdo e crescimento de cristais nos vidros N2Ci1Sz e BsSs, ndo ha
desacoplamento entre os coeficientes de difusdo estimados pelo tempo de
inducao para nucleacgao e pela viscosidade, apesar de permanecer a divergéncia
entre Dy e D, com a reducéo de temperatura.

A boa correlacdo entre a difusividade calculada pelos dados
experimentais de t e n indica a validade da aproximacao D, = D, comumente
usada na andlise da barreira cinética da equacao da CNT, apesar da diferenca
conceitual desses dois coeficientes de difusdo. Portanto, esses resultados
sugerem que independentemente do uso de D- e Dy, para estimar a difusividade
efetiva para nucleacao, a analise da CNT deve fornecer resultados semelhantes,
mesmo em T < Tg, apesar de em vidros estequiométricos, como os usados nesta
pesquisa, D estar relacionado a difusividade atémica na interface e Dy ser

correspondente a processos de transferéncia de massa no volume.

6.4 VALIDADE DA TEORIA CLASSICA DE NUCLEACAO

6.4.1 Teste da Teoria Classica de Nucleacao

A partir dos dados experimentais apresentados nas Secoes 6.2 e 6.3, foi
avaliada a validade da CNT na descricao da dependéncia com a temperatura de
lst, utilizando os diferentes parametros — n, T € U — para inferir a barreira cinética
de nucleacao. Os parametros Ist e T usados nos calculos a seguir correspondem
ao ajuste das curvas N,(t) com a equacao de KS modificada. Vale ressaltar que
a analise da CNT nesta secdo foi feita considerando a abordagem convencional,
que despreza os efeitos da relaxacéo estrutural na cinética de nucleacao.

Inicialmente, foi feito o teste da CNT considerando a energia interfacial
cristal-liquido (o) independente da temperatura. Os graficos originados com essa
consideracao sao apresentados nas Figuras 6.52, 6.54 e 6.55. Nos caélculos
realizados a incerteza em n, t e U foi determinada pelo intervalo de confianga do
ajuste dos dados experimentais. No ajuste linear apresentado foram

considerando apenas os dados em temperaturas acima de Tmax experimental,
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onde supostamente ocorre o denominado “breakdown da CNT” [14]. Os dados
do vidro BsSg apresentados nesta secdo nao incluem os valores resultantes da
regressao nao-linear realizada com a curva Ny(t) em Tn =978 Ke Tqg = 1103 K,
pois ja foi demonstrado que lst e Tt em 978 K sdo subestimados por esse conjunto
de dados (Figura 6.41).

A Figura 6.52 apresenta o resultado da analise da CNT para os vidros
N2C1Szs e BsSs, assumindo que a difusividade efetiva para nucleacdo é
determinada por n. Os erros maiores associados aos dados do vidro N2C1S3
(Figura 6.52 (a)), principalmente nas temperaturas mais altas, sdo consequéncia
do largo intervalo de confiangca resultante da regressao nao-linear dos dados
experimentais de n (Figura 6.11 (a)). Nota-se que apenas os dois pontos
referentes as temperaturas Tn mais baixas do vidro N2C1S3 se desviam do
comportamento linear, ja para o vidro BsSg todos os dados sdo bem descritos
pelo ajuste linear.

2Na0.Ca0.3Si05 5Ba0.8SiO2
[~ ! |
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|
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g 55 -
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= 50-
= , 45
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45- !
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T T — T T T T 40 T T T
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1/(T.AG?) x 10 1I(T.AG£) x 10
Figura 6.52 — Andlise da teoria classica de nucleacao considerando D; = Dy e 0
independente da temperatura. A linha preta continua representa o
ajuste linear com os dados acima de Tmax € as linhas rosa tracejadas
indicam o intervalo de confianca (95%).

Conforme discutido na Secéo 6.2.2.1, na menor Tn do vidro N2C1S3 (719
K) o tempo de nucleagéo néo passou no teste proposto em [14] para verificacdo
se o0 estado estacionario foi atingido, quando considerado o ajuste com a
equacdo KS (Figura 6.33). Assim, o desvio em relagdo ao previsto pela teoria

esta associado ao maximo tempo experimental tn. Em 729 K, apesar de os dados
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demonstrarem que I/lst > 0,93 em tmax, possivelmente o tempo de nucleacéo foi
insuficiente para atingir o regime estacionario final, pois esse teste nao é
definitivo. Contudo, esses dois dados em menor temperatura estdo proximos do
intervalo de confianca (95%) do ajuste linear, além de estarem a
aproximadamente 30 K abaixo da temperatura em que supostamente ocorre a
falha da CNT [8], [11], [12], [64].

Como o vidro BsSg tem Imax menor do que o vidro N2C1Ss, foi possivel a
medida de Ny em tempos maiores, de forma que em todas as temperaturas Tn
razao l/lss em t = tmax € préxima a 1 (Figura 6.44), levando a auséncia de
evidéncias da falha da CNT para esse sistema, quando considerado D, = Dy,
Esses resultados corroboram com a hipétese recentemente levantada em [14] e
testada experimentalmente em apenas uma temperatura abaixo de Tmax por Xia
et al. [15], de que o “breakdown da CNT” é decorrente da medida incorreta de st
em baixas temperaturas, com tempos de nucleacdo insuficientes para ser
atingido o regime estacionario.

Visando avaliar se o uso de diferentes parametros para estimar a barreira
cinética da CNT leva a diferentes conclusdes, também foi feita a analise da CNT
considerado D; = D.. Como nas maiores temperaturas de nucleagdo nao foi
possivel obter valores positivos de t, os valores determinados a partir dos dados
de nucleagdo em baixas temperaturas foram extrapolados (Figura 6.53) para
permitir o calculo de D em todo o intervalo de temperatura em que foi medida a
taxa de nucleagéo.

Na Figura 6.54 é apresentada a andlise da CNT com a difusividade
determinada por . Mesmo usando essa aproximacao, apenas os dados do vidro
N2C1Ss (Figura 6.54 (a)) apresentam evidéncias do “breakdown da CNT” nas
mesmas temperaturas que apresentaram desvio do comportamento tedrico com
D, = Dy, (Figura 6.52 (a)). Aléem disso, essa discrepancia entre os valores teoricos
e experimentais € menos evidente do que o previamente reportado na literatura
quando a barreira cinética da CNT é calculada por D [8], [27]. Isso € decorrente
da subestimativa em t nos trabalhos anteriores, ja que assim como lst, T aumenta

com o uso de maiores tempos de nucleacao.
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Figura 6.53 — Dependéncia com a temperatura do tempo de inducao intrinseco

do processo de nucleacao determinado pela equagao de Kashchiev.

(a) 2Na20-Ca0-3SiOz (t = 3,76.10*2.exp(77515/T)); (b) 5Ba0-8SiO-

(t = 3,76.10%.exp(107344/T)). As linhas tracejadas indicam o

intervalo de confianga (95%).
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Figura 6.54 — Andlise da teoria classica de nucleacdo considerando D) =D: e o
independente da temperatura. A linha preta continua representa o
ajuste linear com os dados acima de Tmax € as linhas rosa tracejadas
indicam o intervalo de confianca (95%).

Esse resultado fornece uma evidéncia experimental de que a
determinacdo da barreira cinética para nucleacao por n ou t leva a conclusdes
similares com relagéo a validade da teoria, como esperado pela comparagéao dos
coeficientes de difusdo na faixa de temperatura de medida da cinética de
nucleagéo (Figura 6.50).

Outra possibilidade para a analise da CNT € o uso de dados experimentais
da cinética de crescimento de cristais para determinacgéo de D, (Figura 6.55). Do

ponto de vista tedrico, a aproximacao D, = Dy € fundamentada pelo fato de que
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as cinéticas de nucleacdo e crescimento de cristais sdo determinadas pela
difusdo das “unidades estruturais” na interface cristal-liquido. Resultados
experimentais, utilizando o vidro LS2 como modelo, contribuem para a validade
desta consideracao [18], pois como também observado nesta pesquisa, a taxa
de nucleacao determinada pela inclinacdo da parte final das curvas N.(t) tende
a aumentar com tn, podendo chegar a valores de st ainda superiores ao predito
por D| = Dy. Além disso, simulacdes por dinamica molecular mostraram que o
coeficiente de difusdo em elevado super-resfriamento pode ser estimado por
dados de U(T), pois este apresentou boa correlacdo com estimativas de

difusividade atémica [149].
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63
_ 60+
=
'+, 57
h‘-l
£ 54/
51 T T T T T T y 45 T T T
2.1 2,2 2,3 2.4 2,5 1,2 1,3 1.4

1/(T.AG?) x 10” 1/(T.AG)) x 107
Figura 6.55 — Analise da teoria classica de nucleacdo considerando Di=Dy e o
independente da temperatura. A linha preta continua representa o
ajuste linear com os dados acima de Tmax € as linhas rosa tracejadas
indicam o intervalo de confianca (95%).

Com esta suposicao, os dois sistemas em estudo apresentam indicativos
da falha da CNT, sendo mais evidente no vidro N2C1S3, como ja verificado com
as aproximagdes anteriormente citadas. Essa diferenca na dependéncia com a
temperatura estd associada ao fato de Dy apresentar valores com ordens de
magnitude acima dos valores de D, e D na regido onde a cinética de nucleacao
esta sendo avaliada (Figura 6.50). Portanto, os resultados experimentais do vidro
b5s8 também indicam que o desvio em relagdo ao esperado pela teoria deve-se
ao tempo de nucleacao experimental, o qual foi limitado pelo elevado N.(t),

principalmente para o vidro N2C1Ss.



124

A Tabela 6.8 apresenta os valores calculados de ¢ a partir dos ajustes
lineares apresentados nas Figuras 6.52, 6.54 e 6.55, onde pode-se observar que
os valores sao préximos, independentemente do parametro usado para estimar

D, a maior diferenca ocorre quando D, é aproximado por Du.

Tabela 6.8 — Valores de energia interfacial cristal-liquido (o) obtidos a partir da
analise da CNT considerando o independente da temperatura e a
difusividade estimada por n, t e U.

Composicéo o(D; = D) [J.m?] | o(D, = D;) [J.m?] | o(D; = Dy) [J.m?]

2Na20-Ca0-3SiO2 0,157 0,153 0,136
5Ba0-8SiO2 0,167 0,173 0,154

O segundo método usado para verificar a consisténcia da CNT foi
avaliando o comportamento de o(T), pois é esperado que esse fator, por
representar uma propriedade termodinamica, varie com a temperatura. Os
valores resultantes do calculo de o em cada temperatura Tn, utilizando as Egs.
(5.15)-(5.17), séo apresentados nas Figuras 6.56 e 6.57. De acordo com as
consideracoes feitas, o deve aumentar levemente com a temperatura, como
indicado pelos dados acima de Tmax dos dois sistemas, independentemente do
parametro usado para inferir a difusividade.

A dependéncia de o com a temperatura € outro indicativo da auséncia da
falha da CNT, pois para o vidro N2C1S3 apenas os dados referentes a Tn = 719
e 729 K, os quais possivelmente n&o correspondem ao estado estacionario, nao
apresentam crescimento monotdnico com a temperatura quando é usada a
aproximagéao D, = Dy (Figura 6.56 (c)). Como nesta composi¢do os dois dados
em menor temperatura também apresentam um pequeno desvio em relacéo ao
comportamento linear com D, = D, ou D, = D, para o calculo de o(T) = oo + 01.T,
onde 0o e 01 s&0 constantes, (Tabela 6.9) foram usados apenas os dados em T

> Tmax, independentemente da aproximacao usada para D..
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Figura 6.56 — Dependéncia com a temperatura da energia interfacial para o vidro
2Na>0-Ca0-3SiO- calculada considerando a difusividade controlada
por: (a) viscosidade, (b) tempo de inducéo intrinseco para nucleacao
e (c) velocidade de crescimento.

O comportamento de o(T) determinado a partir dos dados experimentais
de lst do vidro BsSg (Figura 6.57) mostram que essa propriedade tem crescimento
monotdnico com a temperatura quando assumido que D = D, ou D) = D: e 0s
dados nas temperaturas mais baixas apresentam desvio da linearidade quando
D, é aproximado por Dy. Portanto, essa andlise sugere que a CNT é coerente
com as consideracoes feitas. Contudo, para um teste definitivo da validade da
CNT seria necesséaria a determinacdo de o(T) por um método experimental
independente, para ser possivel a comparagédo com os valores calculados pelos
dados de nucleacéo.

Para o calculo dos pardmetros oo € 01 para o vidro BsSg (Tabela 6.9) foram
usados todos os dados determinados quando feitas as aproximagdes D) = D, ou
D, = D: (Figura 6.57 (a),(b)), pois nesse caso o comportamento é linear em toda

a faixa de temperatura. Ja para a aproximacgéo D, = Dy, foram usados apenas 0s
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dados acima de Tmax.
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Figura 6.57 — Dependéncia com a temperatura da energia interfacial para o vidro
5Ba0-8SiO:2 calculada considerando a difusividade controlada por:
(a) viscosidade, (b) tempo de inducao intrinseco para nucleacao e
(c) velocidade de crescimento.

O crescimento monotdnico de o(T) € justificado pela dependéncia de o
com a curvatura da interface [62]. Outra provavel causa do comportamento de o
€ a presenca de uma interface difusa entre nucleo critico e o liquido [150]. Além
disso, este comportamento em o(t) também pode ser atribuido ao ordenamento
do liquido préximo ao nucleo cristalino em crescimento, e consequente redugcéo
de entropia [49], [151]. A falta de métodos experimentais para medida direta de
o impede que os valores calculados sejam comparados com o0s reais [65].
Apesar da variagdo de o com a temperatura, nota-se que essa variagcao é muito
pequena (Figuras 6.56 e 6.57), sendo menor quando D, é determinada por Dy,
como indicado pelo parametro o1 (Tabela 6.9). Isso reflete os diferentes
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comportamentos na dependéncia com a temperatura de lst quando este
parametro é usado para calcular a difusividade.

Tabela 6.9 — Parametros oo e o1 obtidos a partir do ajuste linear da energia
interfacial cristal-liquido determinada considerando a difusividade
estimada porn, te U.

Aproximacao 2Na,0-Ca0-3SiO0, 5Ba0-8Si0,

D = o [J.m?] -0,019+0,004 0,011+0,002
o1 [J.m2K'  (1,5140,05)-10* (1,10%0,02)-10

D, = D. 0o [J.m?] -0,01210,003 ~0,005+0,002
o1 [J.m2K'  (1,4340,04)-10* (1,26+0,02)-10

D=Dy, [J.m™] 0,047+0,003 0.07820.002

o1 [J.m2.K "] (7,340,3)-10°% (5.10,2)105

As Figuras 6.58 e 6.59 ilustram os valores experimentais de Ist € 0s
previstos pela teoria (Eq. (2.16)) considerando os parametros n, Tt e U para
determinacdo da difusividade e a dependéncia linear de o apresentada na
Tabela 6.9.

Os dados do vidro N2C1S3 (Figura 6.58) sdo mais bem descritos quando
assumido que Dy = Dn, ja que os dados de st “aparente”® em T < Tmax Sdo
superestimados com o uso de t e U para célculo da barreira cinética.

Pode-se observar na Figura 6.59 que, tanto D, quanto D- resultaram em
boa descricdo de Is(T) experimental do vidro BsSs. Contudo, os dados em
temperaturas proximas a Tmax experimental se ajustam melhor a curva teorica
prevista considerando D, = Dy, enquanto os demais sdo superestimados por
essa aproximagao. Dados em temperaturas mais baixas, obtidos em maior tn
poderiam confirmar a tendéncia citada em [18], de que a difusividade efetiva para
nucleagéo é melhor descrita por U(T).

13 O termo “aparente” foi incluido pois os resultados desta tese e de publicagdes recentes indicam
que em baixas temperaturas alguns dados experimentais de Ist ndo correspondem ao real estado
estacionario.
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Figura 6.58 - Dependéncia com a temperatura da taxa de nucleagao estacionaria
"aparente" do vidro 2Na>0O-Ca0-3SiO2. As linhas continuas foram
plotadas a partir da Eq. (2.16), considerando ¢ = oo + 01.T.

1014 ;
¢ experimental

_Dl = Du

_DI = DT

- 013 3 _DI - DU
‘?W
E

10! — ‘ ‘

910 960 1010 1060
T [K]

Figura 6.59 - Dependéncia com a temperatura da taxa de nucleagéo estacionaria
"aparente" do vidro 5Ba0-8SiO.. As linhas continuas foram plotadas
a partir da Eq. (2.16), considerando o = 0g + 01.T.

Além disso, em ambos os sistemas analisados, a temperatura Tmax
experimental é inferior a reportada na literatura para vidros com mesma
composi¢do nominal. Para o vidro N2C1Ss, de acordo com dados experimentais
da ref. [25], Tmax ~778 K, cerca de 20 K acima da Tmax inferida a partir dos dados
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desta tese. A Tmax experimental estimada para o vidro BsSg (Tmax = 978 K)
também esta 20 K abaixo da reportada em [27]. Essas observacdes sdo mais
uma consequéncia do aumento em lst promovido pelo uso de maior tempo
experimental de nucleagdo. Conforme apresentado na Tabela 6.10, a curva
tedrica prevista assumindo D; = D, fornece Tmax mais proxima do valor
experimental, j& a aproximacao D, = Dy é a que resulta nos menores valores de
T max.

Tabela 6.10 — Comparacao entre a temperatura de maxima taxa de nucleacao
obtida experimentalmente e prevista pela teoria considerando a
difusividade estimada por n, t e U.

. Tmax [K]
Composicao .
Experimental D, =D, D, = D: D, =Dy
2Na>0-Ca0-3SiO- 759 758 751 728
5Ba0-8SiO2 978 973 972 930

6.4.2 Conclusoes Parciais

As andlises realizadas indicam que o suposto “breakdown da CNT” em
Tmax € consequéncia de medidas experimentais em tempos de nucleagao curtos,
que resultam em valores subestimados de st e T. Os dados do vidro N2C1S3
referentes as temperaturas mais baixas foram os que mais se distanciaram do
regime estacionario, devido a elevada taxa de nucleagdo desse vidro,
impossibilitando o aumento do tempo experimental tn. Mesmo com os desvios
em relagdo ao previsto pela teoria, as evidéncias do suposto “breakdown da
CNT” foram observadas em temperaturas bem abaixo do reportado na literatura.

Como esperado pela comparacédo entre os coeficientes de difuséo, a
aproximacgao de D, por D: ou D, fornecem conclusdes semelhantes com relacao
a validade da CNT. Esse resultado demonstra que o uso da viscosidade de
equilibrio € uma boa aproximacgao para a difusividade. As vantagens do uso de

n ao invés de t incluem a possibilidade de medidas em altas temperaturas, nas
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quais t ndo pode ser determinado pelos modelos de nucleagéo transiente, além
da auséncia de efeitos de relaxacao estrutural em n. Além disso, o tempo de
nucleacéao transiente é influenciado pelo modelo de nucleacao usado para ajuste
das curvas Ny(t), devido ao tratamento em dois estagios, cujo deslocamento nao
pode ser calculado de forma precisa.

Outra observacado relevante fornecida pela analise da cinética de
nucleacdo é o deslocamento da temperatura Tmax em relacdo aos valores da
literatura para vidros com mesma composi¢cao nominal. Esse comportamento
também esta associado ao aumento de lst com o tempo de nucleacdo em baixas
temperaturas. As curvas tedricas previstas por D| = Dy fornecem o menor valor
de Tmax, 0 qual possivelmente seria atingido se o tempo experimental de
nucleacao fosse longo o bastante.

6.5 RELAXACAO ESTRUTURAL

6.5.1 Cinética de Relaxacao

A variagdo do indice de refragdo (n) do vidro N2C1S3 com o tempo de
tratamento térmico em 729 K é apresentada na Figura 6.60. A variagédo do indice
de refragdo com o tempo de relaxagéo € associada a mudanca de densidade do
vidro, a qual aumenta até o valor de equilibrio, quando mantido por determinado
tempo em uma temperatura abaixo da temperatura ficticia [152].

Devido a cristalizagao superficial da amostra, o0 maximo tempo em que foi
possivel medir n (~7 h) esta no limite de tempo necessario para ser atingido o
valor de equilibrio desta propriedade (n~) em 729 K. Contudo, nota-se que a
regressao nao-linear com a Eq. (2.6), resulta em boa descricdo dos dados
experimentais, permitindo a estimativa do tempo para que seja atingido 99,9%
de n~ (Tt99,9). Os parametros de ajuste obtidos a partir dos dados experimentais
do vidro N2C1S3 a 729 K foram: t« = (2860 + 689) s; = 0,696 + 0,090. O tempo

de relaxacdo caracteristico t« corresponde ao material 63,2 % relaxado,
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portanto, o tempo Teg,¢ calculado foi de 4,59 x 10% s.

1,5531

1,8530 |

1,5529 |

indice de refragao
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Figura 6.60 — indice de refracéo do vidro 2Na20-Ca0-3SiO2em fungéo do tempo
de tratamento isotérmico em 729 K (Tr — 13 K). A linha continua
representa a regressao nao-linear com a Eq. (2.6) e a tracejada
horizontal indica o valor do indice de refracdo emt = 0.

Como pode-se verificar na Figura 6.61 (a), as medidas de n realizadas na
amostra do vidro BsSg, tratada por diferentes tempos a 948 K, foram feitas em
tempos superiores ao necessario para n = n., pois esse vidro tem menor
tendéncia a cristalizacao superficial em relacdo ao N2C1Ss. Os parametros de
ajuste (Eq. (2.6)) obtidos foram: tk = (1084 £ 98) s; B = 0,867 £ 0,084. Para esta
temperatura, tego = 1,01 x 10*s.
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Figura 6.61 — Relaxagédo do vidro 5Ba0O-8SiO2: (a) indice de refragdo do em
funcédo do tempo de tratamento isotérmico em 948 K (Tr — 20 K) e
(b) temperatura de transicdo vitrea em fungdo do tempo de
tratamento isotérmico em 953 K (Tf — 15 K). A linha continua
representa a regressdo nio-linear com a Eq. (2.6) e a tracejada
horizontal indica o valor da propriedade em t = 0.
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A relaxacao do vidro BsSg a 953 K foi medida pela variacao de Tq (Figura
6.61 (b)). Assim, além de comparar os tempos tg9,9 em diferentes temperaturas
foi possivel avaliar se a cinética de relaxacdo avaliada por diferentes
propriedades tem comportamento semelhante. As curvas DSC das amostras
tratadas em diferentes tempos a 953 K, mostrando o método usado para a
medida de Ty no software NETZSCH Proteus®, encontram-se no APENDICE |.
Observa-se que além da variagdo em T4, ha uma tendéncia em aumento da
profundidade do pico na regido de transicao vitrea com o aumento do tempo de
tratamento isotérmico (Figura 6.62). Esse comportamento € outro indicativo da
relaxacao estrutural do material, pois a entalpia € uma das propriedades que
variam durante a relaxagédo do vidro até o estado LSR [104]. A T4 inferida pela
curva da amostra submetida apenas a tratamento em T: = 968 K (t = 0) é superior
a Ty inicial do vidro devido ao tempo de tratamento nesta temperatura e a maior
taxa de aquecimento usada nos experimentos de relaxagao.

o
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——1t=75min |
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Figura 6.62 — Curvas DSC para amostras monoliticas do vidro 5Ba0-8SiO2 apés
tratamento isotérmico por 0 e 75 min a 953 K. Taxa de aquecimento:
30 K/min.

Nota-se que os dados experimentais obtidos com as medidas de Tgq
(Figura 6.61 (b)), tem maior dispersdo em relacédo ao ajuste com a Eq. (2.6). Isso
ocorre devido ao erro na analise por DSC (+ 2 K), mesmo tendo sido mantidas
as condi¢cdes de ensaio (massa da amostra, cadinho e taxa de aquecimento).
Para esta temperatura os parametros de ajuste obtidos foram: t« = (1235 + 364)

s; B =0,975 + 0,280 e t999 = 8,96 x 103 s. O aumento de B com a temperatura
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esta de acordo com o esperado, entretanto, o tempo t« é superior ao estimado
para relaxacao em 948 K, o que pode estar relacionado a propriedades usada
para a medida, pois os parametros t« e P tendem a ser maiores quando
determinados pela variagao de T4 [153].

A Figura 6.63 compara a evolucdo com o tempo do parédmetro de
relaxacao o (Eq. (6.2)), o qual depende de Pg (valor da propriedade emt =0) e
P. (valor da propriedade no material relaxado em uma dada temperatura). Esse
gréafico demonstra que a relaxagdao em 953 K é um pouco mais rapida, apesar de
0s tempos para atingir P.. serem semelhantes.

_ [PO-Pe]
¢ = 55 6.2)

—— 948 K (n)
0,0 ——953K(T)
10° 10’ 10° 10° 10* 10°
tempo [s]

Figura 6.63 — Dependéncia com o tempo do parametro de relaxagao calculado
com os valores de tw« e B resultantes do ajuste dos dados
experimentais de relaxacao do vidro 5BaO-8SiOx.

6.5.2 Efeito da Relaxacao Estrutural na Cinética de Nucleacao

Na analise da CNT apresentada na Sec¢éo 6.4, desconsiderado o provavel
efeito do processo de relaxacdo na nucleacdo, foi verificado que ha um
deslocamento da temperatura de maxima taxa de nucleacao (Tmax) associado ao

aumento da taxa de nucleacao estacionaria “aparente”, quando é aumentado o
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tempo de nucleagdo em baixas temperaturas. Inicialmente, esse comportamento
foi atribuido apenas a nucleacgao transiente, pois a cinética se torna mais lenta
com a reducao de temperatura, principalmente abaixo de T4. Entretanto, em
analises tedricas e experimentais realizadas em [17], [18] foi suposto que o longo
tempo para ser atingido o estado estacionario é decorrente da ocorréncia
simultanea dos fendbmenos de relaxacao e nucleacao de cristais.

Visando avaliar se o efeito da relaxacdo estrutural na cinética de
nucleacao reportado para o vidro LS2 [17], [18] ocorre nos sistemas em estudo,
foi feita a comparacéao (Figura 6.64) entre os tempos de relaxacao caracteristico
do processo de nucleacao (tsr), 0 tempo para relaxacdo completa do indice de
refragcdo ou Ty (T99,9) € 0 tempo de relaxacdo de Maxwell (tv). Para o célculo de
™, 0s valores de G. usados para o N2C1S3 e 0 BsSg foram 28,00 GPa e 29,37
GPa, respectivamente, ambos retirados da base de dados do SciGlass®.
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Figura 6.64 — Comparagao entre os tempos de relaxa¢do calculados pelas
curvas Nv(t) (Eg. (5.21)), indice de refracdo e T4, equacédo de
Maxwell (Eqg. (2.8)) para os vidros: (a) 2Na20-Ca0-3SiO2 e (b)
5Ba0-8SiO2. Os valores de tsr foram calculados em [132], [133].

O tempo de relaxagéao tsr, correspondente a cinética de nucleacgéo, é cerca
de 3 ordens de magnitude superior ao tempo tv € aproximadamente 1 ordem de
magnitude maior do que o tempo para relaxagdo completa (99,9%) das
propriedades utilizadas para avaliar a relaxagdo estrutural comum (indice de
refracdo ou Tg). Portanto, a relacdo de Maxwell (Eq. (2.8)) fornece apenas um
limite inferior para o tempo de relaxacao estrutural [44], [46], [47]. Além disso, a

Figura 6.64 demonstra que a dependéncia com a temperatura de tsr € ™v S840
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semelhantes, indicando que os dois processos tém a mesma energia de
ativagdo. O tempo tsr superior a Te99 sugere que 0 processo de relaxagédo
associado a nucleacao € mais lento do que a relaxacao estrutural convencional,
medida por propriedades como indice de refracdo e densidade. Esse resultado
indica que a cinética de nucleacgao, principalmente nos estagios iniciais, é
afetada pela relaxagao [18].

As Tabelas 6.11 e 6.12 apresentam os parametros (o e B (Eq. (5.21))
obtidos a partir das curvas Ny(t) [132], [133] e o tempo t dos vidros N2C1S3 e
BsSsg calculados com a aproximacgéao D = Dy (Eq. (5.24)) e assumindo o = o(T).
Para o vidro N2C1S3 (Tabela 6.11) o melhor ajuste dos dados de nucleacéo foi

obtido com B = 1 em todas as temperaturas.

Tabela 6.11 — Parametros (o e B (Eq. (5.21)) obtidos a partir das curvas Ny(t)
[132] e o tempo de inducao intrinseco do processo de nucleacao
(Eqg. (5.24)) do vidro 2Na>0O-Ca0-3SiO-.

Temperatura %o B T [s]
719 0,077 1 289,0
729 0,053 1 116,8
738 0,04 1 52,8
748 0,029 1 22,4
759 0,021 1 9,0
768 0,021 1 4,3
778 0,021 1 2,0
793 0,021 1 0,6
808 0,021 1 0,2

Observa-se que o valor t calculado com a aproximagéo D = Dy € muito
inferior aos tempos de relaxagdo tsr € v, além de ser inferior ao tempo t
estimado pelo ajuste dos dados Ny(t), com a abordagem convencional (equacdes
KS e SH, Secéo 6.2.2). Dessa forma, a consideracdo de que a nucleacédo e o
crescimento sdo governados pelas mesmas cinéticas implica que o regime
estacionario em um determinado estado é atingido em um tempo muito inferior

ao requerido para relaxagdo. Nesses tempos iniciais o efeito da relaxacao



136

estrutural pode ser desprezado. De acordo com a Eq. (5.20), cada instante de
tempo a taxa de nucleagdo assume um valor estacionario para aquele estado e
a taxa final prevista pela CNT € atingida quando o fator ¢ é igual a 1, ou seja, 0
vidro esta completamente relaxado (estado LSR).

Como os fatores termodinamicos envolvidos na cristalizacdo sao funcao
da diferenca entre as propriedades do cristal e da matriz vitrea, se ocorrer
mudancas estruturais, seus valores também irdo variar com o tempo, conforme
indicado nas Egs. (5.18)-(5.20). Com a relaxacdo, a diferenca entre as
propriedades do vidro e da fase cristalina correspondente diminuem (Figura 2.1),
de forma que o valor de { cai com o tempo. Consequentemente, havera aumento
em lst com o tempo de nucleagao até que as propriedades sejam equivalentes
ao valor de equilibrio, em que a matriz corresponde ao estado LSR.

Tabela 6.12 — Parametros (o e B (Eq. (5.21)) obtidos a partir das curvas Ny(t)
[133] e o tempo de inducao intrinseco do processo de nucleacao
(Eq. (5.24)) do vidro 5Ba0-8SiO».

Temperatura o B T [s]
948 0,05 0,45 19,6
958 0,05 0,35 29,8
968 0,045 0,35 15,8
978 0,045 0,35 8,5
983 0,045 0,35 6,3
988 0,045 0,35 4.6
998 0,045 0,35 2,6
1013 0,045 0,35 1,1
1023 0,045 0,35 0,6
1038 0,045 0,35 0,3
1053 0,045 0,35 0,1

A Figura 6.65 ilustra a evolugédo temporal de Ist € W* nas temperaturas de
nucleacao mais baixas utilizadas nos experimentos com os vidros N2C1S3 e BsSs.
A reducao de W* é acompanhada do crescimento em lst, de forma que no estado
final (LSR), Ist deixa de ser dependente do tempo e chega ao valor previsto pela
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teoria calculada com D, = Dy (Figuras 6.58 e 6.59). Esse efeito também justifica
o deslocamento de Tmax quando os tratamentos térmicos em baixa temperatura
sao prolongados. De fato, nas temperaturas préximas a Tmax do BsSg 0s valores
de lst s4o mais bem descritos com D, = Dy, e apesar de estarem acima de Ty,
essas temperaturas ainda estdo dentro do intervalo de transicdo vitrea
determinado por DSC (Figura 6.1 (b)).
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Figura 6.65 — Evolugdo com o tempo da barreira termodinamica e da taxa de

nucleacao para: (a) Tn = 719 K (2Na20-Ca0-3SiOz) e (b) Tn =948 K
(5Ba0-8Si0Oy).

De acordo com a Figura 6.65 (a), o tempo para ser atingida a taxa lst final
a 719 K no vidro N2C1Ss é de aproximadamente 5 x 108 s, o qual € cerca de uma
ordem de grandeza maior do que o tempo experimental usado no tratamento de
nucleacdo (~7 x 10° s). J& para ser estabelecida a Is; no vidro BsSg a Tn = 948 K
é necessario ~3,5 x 10¢ s (Figura 6.65 (b)), também cerca de uma ordem de

magnitude superior ao tempo de nucleagao experimental, que foi 5,2 x 10° s.
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Esse resultado sugere que a discrepancia entre os dados da lst “aparente”
experimentais e a lsi(T) tedrica, quando considerado D = Dy (Figuras 6.58 € 6.59),
€ decorrente do tempo insuficiente de tratamento térmico em Th.

O efeito da relaxacéo, resultando no aumento progressivo de st em baixas
temperaturas até atingir o valor real de Is, no LSR completamente relaxado,
recentemente foi suportado por analises experimentais apresentadas em [154].
Os autores verificaram que ocorrem mudancgas estruturais na ordem de curto
alcance do vidro LS2 mesmo quando tratado em temperaturas muito abaixo de
Ty, de forma que esse ordenamento, além de ser atribuido ao inicio da
cristalizacdo, é relacionado a relaxacdo estrutural. Entretanto, esse
comportamento ainda requer estudos mais aprofundados a fim de confirmar se
tais alteracdes na estrutura do vidro ocorrem com tratamentos mais longos e em
diferentes sistemas 6xidos formadores de vidro.

6.5.3 Conclusoes Parciais

Os resultados experimentais mostraram que a relaxagdo estrutural
medidas pela variagdo temporal de propriedades como o indice de refragdo e Tq
€ mais lenta do que a calculada pela relacao de Maxwell, utilizando valores de
viscosidade de equilibrio. Assim, o tempo de relaxacéo estrutural ndo pode ser
determinado pelo escoamento viscoso, apesar de este fornecer um limite inferior.

Ao comparar os tempos de relaxacdo caracteristicos do processo de
nucleagdo com os medidos pelo indice de refragdo ou Ty, foi verificado que a
nucleagéo apresenta um processo de relaxagdo mais lento, porém tem a mesma
dependéncia com a temperatura de ™ nos dois vidros. Além disso, a relaxacao
associada a nucleagao resulta em aumento progressivo da taxa Ist em baixas
temperaturas, de forma que o valor final de lst, independente do tempo, € atingido
quando o sistema esta completamente relaxado. Esse resultado corrobora com
a hipotese de que o “breakdown da CNT” reportado por diversos autores €
consequéncia da subestimativa das taxas de nucleagdo experimentais. Como

ocorre aumento em |lst com o tempo de nucleagdo, possivelmente o0 uso de
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tempos longos de nucleagdo em baixas temperaturas ira resultar em valores
proximos aos previstos pela curva teérica determinada por D = Dy.

Ainda deve-se ressaltar que mesmo se considerados 0S tempos Tog,9
medidos por indice de refracado e Tg, é possivel inferir que os estagios iniciais de
nucleacdo sao afetados pelas mudancas estruturais do vidro durante o
tratamento térmico. Portanto, na andlise da cinética de nucleacdo deve ser
considerado o efeito da relaxacao estrutural, frequentemente desprezado, ja que

comumente é suposto que a nucleacao ocorre apenas no LSR.
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7 CONCLUSOES

As cinéticas de nucleacao e crescimento de cristais, bem como os
processos difusionais e a relaxagéo estrutural foram analisados utilizando os
vidros 2Na20-Ca0-3SiO2 (N2C1S3) e 5Ba0-8SiO2 (BsSg) como modelo.

De acordo com os dados experimentais de viscosidade (n) e tempo de
inducao intrinseco para nucleacao (1), obtidos em amostras do mesmo lote dos
vidros N2C1S3 e BsSs, 0s coeficientes de difusdo associados a esses parametros
(D e Dy) apresentam dependéncia com a temperatura semelhante. Portanto, a
andlise da Teoria Classica de Nucleacao (CNT) utilizando a aproximagéo D, = Dy,
ou D| = D leva a conclusées similares. A auséncia de divergéncia entre os
coeficientes Dy e D- verificada com os dados desta pesquisa é consequéncia dos
maiores tempos de nucleacao utilizados em baixas temperaturas (T < Tmax), que
resultam em aumento de t. Entretanto, deve-se destacar que os diversos erros
associados a determinacao de t por meio de dados experimentais de nucleagao
tornam n um melhor parametro para estimar a difusividade.

A comparacao entre os diferentes coeficientes de difusdo mostrou que
permanece a conhecida divergéncia entre a dependéncia com a temperatura dos
coeficientes Dy, e Dy, estimado pelas taxas de crescimento.

Utilizando a abordagem convencional da CNT, que despreza os efeitos
da relaxagado na cinética de nucleagao, nao foram observadas evidéncias do
suposto “breakdown da CNT” na temperatura de maxima taxa de nucleagéo
(Tmax) para os dados do vidro BsSs, quando a difusividade foi calculada por D- ou
Dn. Para este sistema, as aproximagdes D, = Dy e energia interfacial (o)
constante levaram a um pequeno desvio dos dados em T < T¢g em relagédo a
previsao teorica, o qual foi mais evidente com a consideragédo de o = o(T). Esse
resultado é coerente com a discrepéancia entre os coeficientes Dy e Dy com a
reducdo de temperatura. Assim, no intervalo de temperatura considerado e
assumindo que apenas os efeitos de nucleagdo transiente afetam T, a
difusividade efetiva para nucleacao foi mais bem descrita por D e Dy, apesar de
os dados em temperaturas préximas a Tmax S€ ajustarem melhor aos valores

previstos considerando D = Du.
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Por sua vez, os dados do vidro N2C1S3 apresentam desvio de st em
relacdo ao previsto pela teoria nas duas menores temperaturas de nucleacao
analisadas, independentemente do parametro usado para avaliar a difusividade.
Esse comportamento é decorrente de o vidro N2C1S3 apresentar maiores taxas
de nucleacao, limitando o tempo de nucleagcdo nas temperaturas mais baixas.
Vale ressaltar que essas evidéncias de falha da CNT neste vidro ocorreram em
temperaturas bem abaixo da reportada na literatura para ocorréncia do
“breakdown da CNT”.

Além disso, os dados experimentais de nucleagcdo mostraram que a
temperatura Tmax € inferior a previamente reportada na literatura. Essa
observacdo também pode ser atribuida ao maior tempo de nucleacdo, que
resulta em aumento de lst. Assim, apesar de ter sido verificada alguma
divergéncia entre os valores experimentais e teéricos quando assumido D, = Dy,
possivelmente os valores tedricos de Tmax COm essa aproximagao seriam
atingidos com o uso de tempo experimental de nucleacao suficientemente longo.

O aumento progressivo de Isi em baixas temperaturas também foi avaliado
considerando os efeitos da relaxagao estrutural, comumente desprezado na
andlise da cinética de nucleagdo. Essa nova abordagem, a qual inclui na
equacao geral da CNT um parametro de relaxacao dependente do tempo, sugere
a presenga de um processo de relaxagao estrutural mais lento do o que
convencional, medido por propriedades como indice de refragcdo e T4. Portanto,
0s processos de cristalizacdo e relaxagdo ocorrem simultaneamente, até a
relaxacdo completa, em que o vidro atinge o estado metaestavel (liquido super-
resfriado) e a taxa lst se iguala aos valores previstos pela teoria.

A inclusdo do efeito da relaxacdo estrutural na analise dos dados de
nucleagao reforca a hipotese de que o aparente “breakdown da CNT” é
resultante de dados incorretos de lst, subestimados pelos tempos relativamente
curtos de tratamento térmico em T < Tmax. Além disso, esse efeito contribui para
justificar o aumento observado em Ist com o tempo de nucleagdo, o qual

inicialmente foi associado apenas a nucleagao transiente.
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SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Avaliar a causa do gradiente de nucleacao préximo a superficie em amostras
do vidro 2Na>0-Ca0-3SiO2 submetidas a tratamentos térmicos longos de
nucleacao;

verificar por microscopia eletrdnica de transmissao se a fase formada nos
estagios iniciais de cristalizacao do vidro 5Ba0O-8SiO2 corresponde a fase
estequiométrica;

avaliar as causas das diferencas microestruturais observadas em cristais do
vidro 5Ba0-8SiOz;

analisar a validade da Teoria Classica de Nucleacdo e a relacdo entre os
processos difusionais associados a cristalizacdo e escoamento viscoso em
vidros organicos e metalicos;

utilizar diferentes técnicas experimentais, como espectroscopia Raman e

NMR, para analisar as mudancas estruturais associadas a relaxacao.
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APENDICE A

Curvas DSC para as amostras do vidro 5Ba0-8SiO: cristalizadas no primeiro e

segundo picos de cristalizacao.
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Figura A.1 — Curva DSC em fungéo do tempo e ciclo de aguecimento da amostra
do vidro 5Ba0-8SiO. submetida a cristalizacdo até temperatura
entre o primeiro e segundo picos exotérmicos (amostra 1).
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Figura A.2 — Curva DSC em fungéo do tempo e ciclo de aqguecimento da amostra
do vidro 5Ba0-8SiO> submetida a cristalizacdo até temperatura
superior a temperatura do segundo pico exotérmico (amostra 2).
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APENDICE B

Funcado usada no software MATLAB para ajuste dos dados experimentais de

nucleacdo com a equacao de Kashchiev modificada:
function Nv_ks = kashchiev tO (b, x)
% modelo de Kashchiev modificado para tratamento térmico double stage

% pardmetros de ajuste
$Ist = b(1l);
stau ck = b (2);

%$t0 = deslocamento resultante do tratamento em dois estdgios [s]

% x = tempo de nucleacdo experimental [s]

for n = 1:1:100

soma = soma + (power (-1,n)/power(n,2)).*exp (- ((power(n,2).* (x-
t0))/b(2)));
end
Nv_ks = b(l).*((x-t0) - (1/6)*power(pi,2)*b(2) - 2*(b(2)).*soma);

end
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Funcéo usada no software MATLAB para ajuste dos dados experimentais de

nucleacao do vidro 2Na>0O-Ca0-3SiO> com a equacgao de Schneidman:

function Nv_sh = shneidman213 (b, x)

% modelo de Schneidman para o vidro SLS 213
% regressdo ndo linear para dados de densidade de nucleos em funcédo do
tempo

o

parametros de ajuste
Ist = b(l);
tau_sh = b(2);

o

o

variadvel independente: x = tempo de nucleacgdo

o

ti = tempo de incubacdo [s]

tind = tempo de inducédo [s]

tau sh = time-lag [s]

R = raio detectéavel [m]
Em TT double stage R é o tamanho critico na temperatura de
desenvolvimento se o aquecimento entre os dois estadgios é rapido
[Shneidman, V. A., Goldstein, E. V. (2005). Nucleation time lag at

nano-sizes, 351, 1512-1521]

o® 00 o o o

o\

o

o\

Rc = raio critico [m]
Rc = 2*sigma / deltaG
deltaG Turnbull = deltaHm* (T - Tm)/ (Tm*d0"3)

o° o° o

o

Wc = trabalho para formacdo de nlUcleo critico [J]
Wec = l6*pi*sigma~3/ (3*deltaG”"2)

o\

o

constantes
gamma = double (eulergamma); %constante de Euler-Mascheroni

k B = 1.381le-23; Sconstante de Boltzmann [J/K]

Na = 6.023e23; % numero de Avogadro [mol-1]
sigma = 0.117; % energia interfacial calculada pela equacdo de

Skapski-Turnbull (interface plana) [J/m2]

Tm 1460; % temperatura de fusdo [K]

do

5.99e-10; % distédncia de salto [m]
deltaHm = 64.9e3; % entalpia de fusdo [J/mol]

)

% determinacdo dos valores de Rc e Wc

Tn = 719; % temperatura de nucleacédo [K]
Td = 843; % temperatura de desenvolvimento [K]
deltaG Tn = deltaHm* (Tm - Tn)/Tm/((d0)~3*Na); %aproximacdo de Turnbull



163

deltaG Td = deltaHm* (Tm - Td)/Tm/((d0)"3*Na); %aproximacdo de Turnbull

Rc = 2*sigma / deltaG_Tn;
R = 2*sigma / deltaG Td;

Wec = lé6*pi*sigma”~3/(3*deltaG_Tn"2);
% relacdes entre os parédmetros de ajuste
tind = b(2)*(R/Rc - 2 + log(R/Rc - 1) + log(6*Wc/ (kB*Tn)) + gamma) ;
ti = tind - gamma*b (2);
% modelo de Shneidman

Nv_sh = b(l)*b(2)* (expint (exp (- (x - ti)/b(2))));

end

Funcdo usada no software MATLAB para ajuste dos dados experimentais de
nucleacao do vidro 5Ba0-8SiO2 com a equagao de Schneidman:

function Nv_sh = shneidmanB5S8 (b, x)

% modelo de Schneidman para o vidro B5S8
% regressdo ndo linear para dados de densidade de nucleos em funcdo do

% pardmetros de ajuste
st = b(l);
$tau sh = b(2);

o

variavel independente: x = tempo de nucleacdo

o\

ti = tempo de incubacdo [s]

tind = tempo de inducdo [s]

tau sh = time-lag [s]

R = raio detectéavel [m]
Em TT double stage R é o tamanho critico na temperatura de
desenvolvimento se o aquecimento entre os dois estédgios é réapido
[Shneidman, V. A., Goldstein, E. V. (2005). Nucleation time lag at

nano-sizes, 351, 1512-1521]

o° o o o o

o\°

o\

o\

Rc = raio critico [m]
Rc = 2*sigma / deltaG
deltaG Turnbull = deltaHm* (T - Tm)/ (Tm*d0"3)

o o o

o\

Wc = trabalho para formagdo de ntGcleo critico [J]
Wec = 1l6*pi*sigma”3/ (3*deltaG"2)

o°
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Q

% constantes
gamma = double(eulergamma); %constante de Euler-Mascheroni

k B = 1.381le-23; S%constante de Boltzmann [J/K]

Na = 6.023e23; % numero de Avogadro [mol-1]
sigma = 0.216; % energia interfacial calculada pela equacdo de

Skapski-Turnbull (interface plana) [J/m2]

Tm = 1719; % temperatura de fusdo [K] [X. Xia et al. (2019).J. Non.
Cryst. Solids, 525, 119575]

d0 = 8.08e-10; % disténcia de salto [m] [X. Xia et al. (2019).J. Non.
Cryst. Solids, 525, 119575]

deltaHm = 212.3e3; % entalpia de fusdo [J/mol] [X. Xia et al.
(2019) .J. Non. Cryst. Solids, 525, 119575]

o)

% determinacdo dos valores de Rc e Wc

o\

Tn = 948; temperatura de nucleacdo [K]
Td = 1085; % temperatura de desenvolvimento [K]

deltaG Tn = deltaHm* (Tm - Tn)/Tm/((d0)"3*Na); %aproximacdo de Turnbull
deltaG Td = deltaHm* (Tm - Td)/Tm/((d0)~3*Na); %aproximacdo de Turnbull

Rc = 2*sigma / deltaG_Tn;
R = 2*sigma / deltaG Td;

We = lée*pi*sigma”3/(3*deltaG _Tn"2);
% relacdes entre os parédmetros de ajuste
tind = b(2)*(R/Rc - 2 + log(R/Rc - 1) + log(6*Wc/(k B*Tn)) + gamma);
ti = tind - gamma*b(2);
% modelo de Shneidman

Nv_sh = b (1) *b(2)* (expint (exp(-(x - ti)/b(2))));

end
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APENDICE C

Espectros obtidos por LIBS em amostras dos vidros 2Na20-CaO-3SiO2 e
5Ba0.8SiOx.
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Figura C.1 - Espectro obtido por LIBS do segundo pulso aplicado em um dos
pontos analisados da amostra do vidro 2Na>0-Ca0-3SiOs-.
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Figura C.2 - Espectro obtido por LIBS do segundo pulso aplicado em um dos
pontos analisados da amostra do vidro 5Ba0-8SiO..
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APENDICE D

Curvas de penetracao utilizadas para as medidas de viscosidade.
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Figura D.1 - Curvas de penetracdo em funcdo do tempo em diferentes
temperaturas, obtidas para o vidro 2Na>0O-CaO-3SiOx.
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Figura D.2 - Curvas de penetracao em fungao do tempo obtidas para o vidro
5Ba0-8SiO2 em temperaturas entre 943,9 e 969,7 K.
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Figura D.3 - Curvas de penetracao em fungédo do tempo obtidas para o vidro
5Ba0-8SiO2 em temperaturas entre 984,8 e 1048,8 K.
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APENDICE E
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Resultados dos ajustes com os dados experimentais de crescimento de cristais.

Tabela E.1 - Velocidade de crescimento de cristais no volume (U) e tempo de
inducéo para crescimento (ting”) estimados pelos dados de R(t) para
0 vidro 2Na20-Ca0-3SiOo.

T K] U[m.s] tina’ [S]
793 (6,3%0,3)-10" 219,0
803 (1,440,1)-1010 -110,9
813 (2,7+1,2)-10°10 -1028,2
825 (6,740,3)-10°1° -385,8
833 (1,259+0,005)-10 -36,8
843 (2,540,1)-10° 10,7
853 (5,0£0,1)-10° 46,2
868 (1,0£0,1)-10°8 35,7
883 (2,240,2)-10°® 37,4
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Tabela E.2 — Velocidade de crescimento de cristais no volume (Ui e Us) e
superficie (Us) e tempo de indugcdo para crescimento (ting")
estimados pelos dados de R(t) e H(t) para o vidro 5Ba0-8SiOx.

Volume - Inicial Volume - Final Superficie
T [K]
Ui [m.s™] ting" [S] Ui [m.s™] U [m/s] tina" [S]
1013  (3,6%0,3)-10""  4805,6 - - -
1023 (7,4%0,5)-10""  817,9 - - -
1038 (1,940,1)-10'© -934,3 - - -
1053 (5,50,4)-10"0 -236,8 - - -
1074 (1,88+0,06)-10° 78,0 - (4,6+0,8)-10° 364,4
1093  (5,540,6)-10° 72,1 (9,741,1)-10° (9,640,5)-10° 514,6
1103  (8,1+0,4)-10° 29,9 (1,61£0,2)-10%  (1,92+0,07)-108 242,0
1118  (1,6£0,1)-108 12,9 (3,410,2)-10°8 (3,440,1)-108 196,7
1133  (2,7+0,7)-108 -62,6  (5,41+0,98)-10® (7,5%0,8)-108 154,7
1143  (4,240,6)-108 -2,9 (9,5+2,7)-108 - -
1153  (7,2+0,4)-108 35,1 - - -
10
__10®
‘T"!
E
> 10—10
1,EI.T5}J
10—12

950 1000 1050 1100 1150 1200
temperatura [K]

Figura E.1 - Dependéncia com a temperatura da velocidade de crescimento de
cristais no volume e superficie para o vidro 5Ba0-8SiO2. Os pontos
em azul e rosa correspondem a Ui e Ui, respectivamente. Os
triangulos em verde indicam Us. A linhas continuas correspondem
ao ajuste de dos dados experimentais com a Eq. (5.10).
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APENDICE F

Mapeamento por EDS de uma amostra do vidro 5Ba0-8SiO:a.

LCE
SE MAG:2000x HV:25kV WD: 10,1 mm

LCE LCE
SE ' MAG:2000x “HV:25 kV - WD: 10,1 mm SE MAG: 2000x HV: 25KV WD: 10,1 mm

Figura F.1 - Mapeamento por espectroscopia de energia dispersiva amostra do
vidro 5Ba0-8SiO2 submetida a tratamento térmico em um estégio a
1074 K por 90 min.
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APENDICE G

Dados experimentais de densidade numérica de nucleos por unidade de volume
para os vidros 2Na>0-Ca0-3SiO2 e 5Ba0-8SiO-.

Tabela G.1 — Densidade numérica de nucleos por unidade de volume para o
vidro 2Na2x0-Ca0-3SiO2 para cada temperatura e tempo de

nucleacao.

Ny [m™]
Tn [K] Ta [K] tn [s] Ny [m?3]
erro
28800 3,19-10™ 4,88-10"
57600 7,44-10% 8,32-10™
82800 1,12:10'6 9,83-10™
114000 2,54-101 3,91-10%
144000 2,76:101 5,45-1015
162000 2,84-101 1,05-1016
176400 3,07-101 5,42-1015
200400 8,23-1016 1,06-106
230400 6,40-101 7,63-101
1 " 255600 8,59-1016 7,15-101
273000 1,21-10"7 1,21-10'6
331200 1,87-10"7 1,41-10'6
359400 2,24-10"7 1,78-10'6
423000 3,66-1017 4,30-101
489600 5,19-10"7 4,07-10%
518400 5,59-1017 1,85-10'7
603600 7,47-10"7 1,39-10"7
608400 8,78-10"7 9,32:101
666000 1,15-10'8 1,23-10"7
694500 1,40-10'8 1,26-10"7
5460 3,13-10™ 5,42-10"
729 843 10800 4,68-10' 5,74-10™
21600 1,64-1016 3,92:101
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32400 3,88:101 2,90-10™
32400 5,28-10'6 9,60-10'°
39600 6,61-10'6 1,48-10'6
50940 6,85-10'6 4,82:10"
61740 9,12:10' 1,25-10'6
72540 1,53-10"7 8,56-10'°
82800 2,10-10" 1,59-10'¢
729 843 93600 2,95-10" 2,78:101
104400 3,58:10" 6,98-10'6
118200 5,31-10" 8,18-10'6
136800 7,90-10" 1,49-10'®
154800 9,21-10" 9,49-10'6
162000 1,03:10'8 5,36-10'6
172800 1,09:10'8 1,63-10"7
194400 1,31-10'® 1,56-10"7
3600 7,14-10'° 6,18-10
7200 1,85-10'° 1,55-10™
9000 2,68:1016 3,00-10™
10800 7,90-10'° 7,84-10'°
11400 6,62:10'° 9,99-10"°
12600 8,19-10 5,22:10'°
14400 9,35:101 5,18-10'°
18000 1,56:10" 1,04-10'°
738 843 21600 2,11-10" 8,19-10'°
25200 3,57:10" 2,58:101
28800 4,25-10"7 2,41-10'°
28800 4,17-10"7 3,82:101
30600 6,22:-10" 3,39:1016
32160 5,75-10"7 1,01-10'®
34200 6,64-10" 3,16:10
43200 7,88-10" 7,19-10'6
46800 9,35-10" 1,42-10"
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50400 1,20-10'® 1,18-10"
238 843 57600 1,47-10'8 8,02:10'6
61200 1,73:10'8 1,50-10"7
64800 2,04-1018 1,14-10"
1800 1,50-10'¢ 1,33:10"°
3600 3,46:1016 7,49-10'°
4500 7,19-10'6 6,58-10"°
5400 1,60-10"7 1,61-10'®
6300 1,82:10" 2,09-1016
7200 1,69-10"7 2,20-1016
8100 2,85:10" 2,17-10'8
248 843 9000 3,49:10" 3,10-1016
9000 4,26-10" 1,22:10'6
10800 4,33-10" 1,64-1016
12600 6,26-10"7 5,39-10'°
14400 7,03-10" 3,68:101
16200 7,86-10"7 6,50-10'°
18000 9,36:10"" 3,37:101
19800 1,05-10'® 7,66-10'°
23400 1,39:-10'® 1,14-10"
420 6,62:10'° 3,93-10™
840 1,73:10'® 4,28-10"°
1200 2,46:1016 4,03-10™
1800 6,87-101° 1,20-10'®
2400 9,10-101 6,38-10'°
259 843 3600 1,80-10" 8,44-10"°
4800 2,80-10" 1,60-10'°
6000 4,12:10" 3,08:101
6900 5,17-10"7 6,15-1016
2400 7,68-1016 1,50-10'®
3600 1,59-10" 1,57-10'6
4800 2,77-10" 3,28:101
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759 823 6600 4,43-10"7 2,94-1016
900 5,78-10'6 2,45-10"
1800 1,02:10" 6,38-10'°
1800 1,38:10"7 7,15-10"°
2700 1,82:10" 1,36-10'¢
3600 3,09-10" 1,53-10'®
768 843 4500 2,73-10" 1,34-10'¢
4500 2,79-10" 8,58-10"°
5400 3,34:10" 4,29-106
6600 4,50-10" 3,78:1016
8100 5,25:10"7 3,97:10'¢
9600 6,88-10"7 5,88-10'6
600 3,21:10'6 4,09-10"
1200 7,28-10'® 4,85-10"
778 843 1800 1,19-10" 3,69:10™
2700 1,60-10" 9,32:10'°
3600 2,27-10"7 1,44-1016
1200 6,44-10'° 5,57-10'°
2400 1,06-10" 3,39-10™
793 843 3600 1,32:10" 9,75-10'°
4800 1,46:10" 6,53-10'°
5400 1,89-10" 1,37-10'°
600 2,07-101 2,93-10™
808 843 900 2,71-101 4,19-10"°
1500 3,32:101 4,34-10™
1800 3,64:1016 4,81-10™
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Tabela G.2 — Densidade numérica de nucleos por unidade de volume para o
vidro 5Ba0-8SiO- para cada temperatura e tempo de nucleacéo.

Ny [m™]
Tn [K] Ta [K] tn [s] Ny [m]
erro

3600 1,83-10 2,88-107
7200 4,39-10™ 5,18-1013
18000 2,87-10% 2,16-10™
28800 1,29-10'6 2,01-10%
51120 4,00-10% 3,81-10%
61200 5,90-101 1,00-10'6
72000 6,65-101 7,75-101
72000 9,63-1016 1,45-1016
86400 1,24-10"7 1,27-10'6
90000 1,74-10"7 1,74-10'6
100800 1,98-10"7 1,29-10'6
105600 2,02:10"7 1,87-10'6
ous 1085 115200 1,61-10"7 1,95-1016
118800 2,13-10"7 3,35-1016
144000 2,67-10"7 2,93-10
162000 3,35-10"7 3,56:1016
172800 3,28-10"7 3,20-1016
176400 4,95-10"7 3,81-101
187200 4,49-10"7 4,02:101
201600 5,23-10"7 5,16-101
234000 8,17-10"7 8,21-101
273600 9,24-10"7 7,31-101
345600 1,73-10'8 9,45-101
374400 1,49-10'8 1,19-10"7
432000 2,07-10% 1,57-10"7
518400 2,14-10% 1,18-10"7
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958

1085

1800
3600
5400
7200
10800
12600
13800
14400
18000
21600
25200
25200
28800
32400
51180
52200
56400
57600
59400
63600
70200
70200
73800
73800
77400
86400
87000
93600
100800
108000
108000
117000

9,02-10™
6,47-10™
1,04-1015
3,27-10
8,80-10
6,59-101
1,24-101
1,67-101
2,26-1016
3,92:101%
5,59-1016
5,19-1016
8,42:1016
7,93-1016
1,81-10"7
1,77-10"7
2,05-10"7
2,63-10"7
1,94-1017
2,74-10"7
3,69-10"7
2,47-10"7
3,58-1017
3,25-10"7
3,45-10"7
3,04-10"7
3,14-10"7
3,59-10"7
4,14-10"
4,13-10"7
4,00-10"7
5,29-1017

8,55-1012
1,43-10™
4,17-10"
3,39-10™
9,08-10™
8,00-10™
1,17-101
2,32:10
2,22:1015
3,97-10%
1,08-1016
5,64-10'5
5,84-10'5
6,68-10'
1,51-101
1,36-106
2,08:101
2,27-1016
1,52-1016
1,74-101
3,57-101
2,15-1016
3,06-10
1,81-101
2,85-101
1,91-101
3,97-101
5,81-101
5,65-101
2,07-1016
2,64-1016
4,06-10%
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169200 8,69:10" 5,71-10'6
958 1085 201600 8,65-10" 6,25-1016
234000 1,10-10"8 7,72:10'®
279000 1,62:10'8 1,11-10"
1800 6,49-10 8,31-10"
3600 2,33-10" 3,25:10™
4500 3,35:10" 5,07-10"
5400 8,65-10" 1,31-10"°
6300 8,79-10" 7,12:10"
7200 1,26:10'® 1,67-10"°
9000 2,07-10'® 2,44-10"°
10800 2,57:10'° 3,65:10™
12600 3,49:1016 6,02:10'°
12600 3,49:1016 6,02:10'°
14400 5,71-101 5,94-10'°
16200 3,95-1016 4,23-10™
18000 7,35-10'6 6,35-10'°
968 1085 19800 6,68-10'° 1,04-10'®
21600 8,59:1016 4,75-10™
23400 1,25-10" 1,66-10'°
27000 1,38:10" 1,40-10'°
27000 1,24-10" 9,56-10'°
30600 1,22:10" 1,25-10'6
30600 1,49-10" 1,28-10'6
32400 1,42-10" 2,40-10'°
51420 2,21-10" 2,75-10'°
54000 2,33:10" 2,31-10'6
54000 2,71-10"7 2,63-10"
54000 3,45:10" 2,53:1016
57600 2,67-10"7 1,99-10'®
61200 2,87:10" 2,85-101
61200 2,86:10"7 2,15-101"
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66600 3,54:10" 3,82:1016
72000 3,25:10" 2,75:101"
77400 4,90-10" 4,00-10"
79200 5,01-10" 3,90-1016
82800 4,26-10"7 4,92:10'6
968 1085 84600 5,95-10" 6,99-10'6
91800 5,06-10"7 4,41-10'6
100800 6,22:10"7 5,82:10'6
117000 8,19-10" 7,01-10'6
145800 1,01-10'® 1,55-10"7
145800 9,44-10" 1,10-10"
154800 1,00-10'® 6,08-10'6
1200 1,47-10" 1,21-10™
2400 8,68:10" 8,91-10'
3600 1,36:10'° 1,85-10™
4800 1,70-10'® 1,87-10"
6000 2,12:101 2,64-10"°
978 1103 6000 2,39:1016 3,61-10™
7140 2,75:10'° 2,28:10™
8400 3,18:101 2,87-10"°
9000 4,13-10" 2,37-10"°
10200 4,48-10'° 4,11-10"°
11400 5,17-101 5,65-10'°
1200 6,85-10' 7,81-101
2400 7,22:10"° 1,27-10"
4800 2,20-101 1,43-10"
6000 2,36:1016 5,09-10'°
978 1085 7200 4,57-1016 4,63-10™
7200 4,45-10'6 4,31-10"°
9000 4,09-10" 5,15-10"°
10200 5,51-1016 5,97-10'°
10200 5,92-10'6 5,98-10'°
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11400 6,86-1016 7,24:10"°
13800 7,97-10'6 1,02:10'6
16500 8,54:1016 1,23-10'6
16500 1,09-10"7 9,96-10'°
18000 1,11-10" 1,78:10'6
19800 1,57-10" 2,22:10'6
19800 1,60-10"7 1,24-10'6
21600 1,29-10"7 2,12:10'6
978 1085

23400 1,67-10" 1,91-10'6
25200 1,97-10" 2,64-10'6
27000 2,13-10" 2,17-10'8
28800 2,43-10" 2,22:10'6
30600 2,40-10" 1,53-10'¢
32400 2,76-10" 2,81:10'6
34200 2,54:10"7 1,83:10'°
34200 3,36:10"" 3,24-1016
300 1,72:10™ 3,55-101
600 6,34-10' 1,19-10™
1200 3,51-10™ 4,13-10™
1800 7,34:10'° 7,40-10'
2400 8,52:10™ 8,90-10
2400 1,24-10'6 1,48-10"
3300 2,05-1016 2,47-10"°
983 1085 4200 2,36:1016 2,55-10™
5400 3,76:101 4,14-10"°
7800 5,13:101 7,69-10'°
8400 6,19-10'° 7,08-10'°
9000 6,36-10'° 5,80-10'°
10200 6,25-1016 8,32:10'°
10200 8,68:101" 9,81-10'°
12000 9,06-101 7,55-101°
14100 1,07-10" 8,18-10'°
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16200 1,39-10" 7,83-10"°
18000 1,55-10"7 1,22:10'6
19800 1,45-10" 1,68-10'¢
19800 1,63:10" 1,76:10'®
983 1085 21000 2,12:10" 2,42:10'6
22800 1,76:10" 1,59-10'¢
24900 1,99-10"7 1,41-10'6
27000 2,86:10" 2,12:10'6
27000 2,27-10" 2,04-10'6
300 1,62:10' 2,79:10"3
600 1,21-10"® 1,64-10™
1200 4,21-10" 5,50-10"
1800 6,81:10'° 6,66-10'"
2400 1,03:10'® 9,42:10'
988 1103 3000 1,47-10'® 1,91-10"
3600 1,81-10'° 1,95-10™
4200 2,45-1016 1,90-10™
4800 2,90-1016 2,68:10™
5700 3,50-1016 2,67-10™
6600 4,04-1016 3,17-10"°
300 6,14-10' 9,46-10'
600 1,84:10™ 2,76-10"
900 3,24-10™ 3,28:10™
998 1103
1200 4,59-10™ 3,95-10™
1500 6,27-10'° 4,59-10™
1800 8,55-10™ 1,41-10"
300 5,88:10™ 7,00-10"
600 1,76:10"° 2,55-10™
908 1085 900 2,95-10™ 3,49-10™
1200 4,69:10™ 6,40-10
1500 8,24:10™ 9,23-10
1500 7,69-10'° 7,51-10




185

998 1085 1800 8,33-10™ 9,18-10"
300 7,95-10 1,47-10™
600 1,44-10"° 1,90-10"
900 2,81-10" 2,07-10"
1200 3,82:10" 3,82:10™
1013 1103 1800 5,50-10"° 3,33-10™
2400 9,09-10" 7,42:10'
3300 1,19-10'® 1,46-10"
4200 1,57-10'® 1,73:10"°
4800 1,86:10'¢ 1,50-10"°
5400 2,05-1016 1,34-10"
300 6,89-10' 9,50-10"
600 1,59:10"° 2,00-10™
1023 1103 900 2,30-10" 3,26:10™
1200 2,68:10™ 1,00-10™
1800 4,43-10™ 4,52:10™
300 3,43-10™ 3,49-101
900 9,24-10™ 9,94-10'
1038 1103 1200 1,09-10™ 1,02-10™
1800 1,70-10™ 2,59-10™
2400 2,30-10™ 2,87-10™
600 2,46:10™ 3,20-10"
1200 4,94-10™ 6,79-10'
1053 1103 1800 6,57-10 5,01-101
2400 7,77-10' 8,15-10"
2400 7,81-10 1,18-10'
2700 9,69:10™ 1,03-10'
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Curvas de densidade numérica de nucleos por unidade de volume obtidas em diferentes temperaturas.

T 1017 . 15><10” %1018 i - ‘ - ) 16><‘1017
Ty=7T19K Ty=729K Ty=748 K
, Ta=843K T =843 K T =843 K

12

8 0 05 1 1.5 2
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0 05 1 15 2 25
tempo [s] x10*
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0 8000 0l ‘ - : 0
4 2000 4000 o 0 2000 4000 6000 8000 %o 2000 4000 6000 8000  1000C O 1000 2000 3000 4000
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0 - 0
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 0 500 1000 1500 2000
tempo [s] tempo [s]

Figura G.1- Densidade numérica de nucleos em funcado do tempo de nucleagédo para o vidro 2Na>0-Ca0O-3SiO». As linhas
continua e tracejadas representam o ajuste com a equacédo de Kashchiev e o intervalo de confianga (95%),
respectivamente.
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Figura G.2 - Densidade numérica de nucleos em funcao do tempo de nucleacao
para o vidro 2Na20-Ca0O-3SiO.. As linhas continua e tracejadas
representam o ajuste com a equacgao de Shneidman e o intervalo de
confianga (95%), respectivamente.
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Figura G.3 - Densidade numérica de nucleos em fun¢ao do tempo de nucleacao
para o vidro 5Ba0-8SiO2em Tn = 948 a 983 K. As linhas continua e
tracejadas representam o ajuste com a equagéo de Kashchiev e o
intervalo de confianca (95%), respectivamente.
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Figura G.4 - Densidade numérica de nucleos em funcéo do tempo de nucleacéo
para o vidro 5Ba0-8SiO2em Ty = 988 a 1053 K. As linhas continua
e tracejadas representam o ajuste com a equacao de Kashchiev e o
intervalo de confianca (95%), respectivamente.
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Figura G.5 - Densidade numérica de nucleos em funcao do tempo de nucleacao para o vidro 5BaO-8SiO.. As linhas continua
e tracejadas representam o ajuste com a equacdo de Shneidman e o intervalo de confianca (95%),
respectivamente.
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APENDICE H

Resultado da regressao nao-linear dos dados experimentais de nucleagao com
as equacdes de Kashchiev modificada e de Shneidman.

Tabela H.1 - Parametros Ist e t obtidos a partir da regressdo nao-linear das
curvas Ny(t) do vidro 2Na:0-Ca0-3SiO2 com a equagado de
Kashchiev. O valor de to foi calculado a partir da Eq. (2.20).

ikl | Tatk] | tols] | tarmes | *T5T| pepg | O
erro erro
719 843 1745,05 5,71-10'2 221104 340172,46 5624,91
729 843 635,00 1,17-10"3 3,95-10°¢ 49096,36 798,38
738 843 259,61 4,35-1013 1,90-107 13391,00 439,70
748 843 97,53 6,94-10'3 9,02:107 2481,01 103,43
759 843 33,70 9,59-101 1,06-107 998,35 46,52
759 823 24,87 9,56-101"3 4,91-1010 1188,21 22,71
768 843 14,24 6,84-10'3 3,26:107 28,73 82,57
778 843 5,49 6,34-1013 4811010 28,08 26,00
793 843 1,30 2,62:10"3 1,23:-10¢ -839,37 109,22
808 843 0,29 1,25-10"8 3,11-107 -700,97 27,09
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Tabela H.2 - Parametros Ist e t obtidos a partir da regressdo nao-linear das
curvas Ny(t) do vidro 2Na:0-Ca0-3SiO2 com a equagado de
Shneidman e t; calculado pela Eq. (2.26).

Kl | Tatk | tatmos | =5 | s | ] s
erro erro
719 843 3,74-101 3,92:10° 98447,46 2120,39 307116,61
729 843 1,03-1013 6,42:107 18198,03 313,80 55188,63
738 843 3,91-101 3,64-10°8 5141,33 199,53 15158,45
748 843 6,76-1013 1,77-10° 1115,93 47,09 3176,49
759 843 9,07-10" 2,81-1010 433,99 26,42 1181,39
759 823 9,14-10" 1,74-10710 599,97 15,66 1429,51
768 843 6,84-1013 8,69-10°10 19,31 42,64 50,36
778 843 6,34-10"3 1,41-10710 16,99 14,06 41,88
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Tabela H.3 - Parametros Ist e T obtidos a partir da regressdo nao-linear das
curvas Ny(t) do vidro 5Ba0-8SiO2 com a equagao de Kashchiev. O
valor de to foi calculado a partir da Eq. (2.20).

TwiKl | Ta ikl | tols] | taimssy | 05T | pepey | M
erro erro

948 1085 458,60 5,62:10'2 7,58:10° 59430,37 3507,76

958 1085 216,13 5,57:10'2 1,13:10° 12834,35 1265,40
968 1085 102,70 7,23:10'2 3,36-10°¢ 8646,82 682,18
978 1085 49,13 9,76-10'2 267107 3014,95 256,78
978 1103 59,07 4,88-1012 6,04:108 656,81 82,76
983 1085 34,04 9,59-1012 1,85-1077 1282,43 223,02
988 1103 28,81 7,19-102 6,61-107° 526,59 24,52
998 1085 11,38 6,40-1012 2,56-107 223,34 27,51
998 1103 14,13 5,49-10'2 1,52:107 178,52 14,49
1013 1103 4,89 4,00-1012 7,10-10° 144,25 18,82
1023 1103 2,41 2,40-1012 4,15-107 -9,65 16,87
1038 1103 0,83 9,26-10" 1,20-10¢ -32,55 13,29
1053 1103 0,27 3,08:10"" 1,46-1077 -167,71 34,71
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Tabela H.4 - Parametros Ist e t obtidos a partir da regressdo nao-linear das
curvas Ny(t) do vidro 5Ba0O-8SiO2 com a equagéo de Shneidman e t;

calculado pela Eq. (2.26).

Kl | Tark | tatmds | 2T | s | s
erro erro

948 1085 5,38-1012 5,79-106 16943,59 1032,58 72987,40
958 1085 5,49-1012 1,10-106 3964,27 404,01 16817,29
968 1085 7,04-1012 3,34-107 2489,14 223,47 10381,92
978 1085 9,41-10'2 2,88-108 891,59 86,51 3648,88
978 1103 4,81-1012 6,31-107° 208,46 27,06 895,24
983 1085 9,45-10'2 2,05-108 400,66 75,43 1622,82
988 1103 7,06-1012 7,75-10°10 167,17 9,15 705,82
998 1085 6,21-10'2 3,14-1010 75,10 9,82 293,57
998 1103 5,26-10'2 1,86-10710 54,12 5,45 224,19
1013 1103 3,98:10"2 8,40-10°10 48,03 6,67 192,41
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APENDICE |

Curvas de aquecimento DSC do vidro 5Ba0O-8SiO- utilizadas para as medidas de relaxa¢gdo em 953 K.
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t=0 Too t=3 min
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Figura I.1 - Curvas DSC para amostras monoliticas do vidro 5Ba0.8SiO2 apés tratamento isotérmico entre 0 e 10 min a 953 K.
Taxa de aquecimento: 30 K/min.
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Figura .2 — Curvas DSC para amostras monoliticas do vidro 5BaO-8SiO. apds tratamento isotérmico entre 15 e 180 min a 953

K. Taxa de aquecimento: 30 K/min.




