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RESUMO

Vitroceramicos transparentes (VCs) podem substituir os vidros usados em
janelas blindadas e displays de eletronicos devido as melhores propriedades
mecanicas. Esta melhoria resulta da cristalizacdo de fases com melhores
propriedades mecanicas, do efeito microestrutural e/ou da tensio residual
induzida por estas fases. Nesta tese, foram desenvolvidos vitroceramicos dos
sistemas MgO.Al203.SiO2 (MAS) com cristalizagao volumétrica e Li20.Al203.SiO2
(LAS) com cristalizagcado superficial de uma fase com baixo coeficiente de
expansao térmica. Os materiais foram preparados a partir da fusao, vertidos em
moldes de cobre e cristalizados de forma controlada. A adicido de TiO2 e CeO2
ao MAS foi realizada para reduzir o tempo de nucleacido sem causar danos a
transparéncia. Os vitroceramicos MAS atingiram dureza Vickers de até 10 GPa
e transmissao de luz de aproximadamente 70% no visivel (4 mm de espessura),
valor competitivo com outros vitroceramicos desenvolvidos para a mesma
finalidade. A adi¢ao de 1,5% de TiOz reduziu o tempo de nucleagao de 72h para
8h, obtendo até 9 GPa de dureza. Nos vitroceramicos LAS, a cristalizacao
superficial de B-espoduménio levou a tensdo compressiva na superficie de ~400
MPa, calculada pelos métodos analitico e de elementos finitos (FEM), com erro
de até 3%. A tenséo de fratura em flexdo biaxial Ball-on-Three-Balls (B3B)
aumentou de 180 MPa para 680 MPa para camada de 56 ym. O material
apresentou capacidade de suprimir trincas radiais em testes de indentagcao e
riscamento e absorveu 14x mais energia de impacto em ensaio Charpy que o
vidro precursor. O teste de fadiga dinamica nos vidros e VCs MAS e LAS mostrou
que a cristalizagao aumenta a resisténcia a propagacgao subcritica de trincas (n).
Os vidros precursores apresentaram coeficiente n entre 10 e 21, enquanto os
VCs variaram de 17 a 56. Os VCs estudados nesta tese apresentaram
propriedades mecanicas e transparéncia promissoras para suas respectivas

aplicacées.

Palavras-chave: Vitroceramicos transparentes; propriedades mecanicas;

tensdes superficiais.
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ABSTRACT

DEVELOPMENT OF IMPACT-RESISTANT TRANSPARENT GLASS-
CERAMICS

Transparent glass-ceramics (GCs) can replace glasses traditionally used
as ballistic windows and electronic displays due to their better mechanical
properties. This improvement is obtained by the crystallization of phases with
better mechanical properties and/or by stresses induced by the phases. In this
doctoral thesis, bulk-crystallized GCs from MgO.Al203.SiO2 system (MAS) and
surface-crystalized GCs from Li20.Al203.SiO2 system (LAS) with a low thermal
coefficient phase were developed. The parent glasses were melted, cast into
copper moulds and subsequently controlled crystallized. TiO2 e CeO2 were added
to the MAS to reduce the time for nucleation and maintain transparency. The
MAS glass-ceramics obtained up to 10 GPa of hardness and approximately 70%
of light transmission (4 mm thickness). These values are similar to glass-ceramics
developed for the same application. The 1.5% addition of TiO2 reduced the
nucleation time from 72h to 8h, and the obtained hardness was up to 9 GPa. For
LAS glass-ceramics, the B-spodumene surface crystallized layer led to the
compression stress of ~400 MPa, according to analytical and finite element
methods (FEM), with up to 3% of error. The failure stress on the biaxial flexure
Ball-on-Three-Balls test (B3B) increased from 180 MPa to 680 MPa with a 56 ym
layer. The material demonstrated suppression of radial cracks in the indentation
and scratch tests and absorbed 14x higher energy than parent glass in Charpy
impact tests. The dynamic fatigue tests in MAS and LAS glasses and glass-
ceramics demonstrated that crystallization enhances subcritical crack growth (n).
Parent glasses showed n coefficient values from 10 to 21, while GCs was from
17 to 56. The GCs studied in this thesis are promising materials for their
application based on mechanical properties and transparency.

Key-words: Transparent glass-ceramics; mechanical properties; surface

stresses.
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XXii
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LISTA DE ABREVIAGOES

ALON - Oxinitreto de aluminio;

as - Coeficiente de expansao térmica linear da camada da superficie;

ai - Coeficiente de expanséao térmica linear da camada interna;

Ai - Area no interior da seccdo transversal;

A: - Area total de seccdo transversal;

B - Fragilidade;

CET - Coeficiente de expansao térmica;

cm - Comprimento critico da trinca radial (m),

defunn — Deformacgao de abertura da trinca;

defYmax — Deformacao de abertura da trinca maxima;

DOP - Profundidade de penetragéo (deep of penetration);,

DEM - Método de elementos discretos (Discrete Element Method);

E - Modulo de elasticidade;

FEM - Método de elementos finitos (Finite Element Method);

G — Mddulo de cisalhamento;

GOF - Qualidade do ajuste (Goodness of Fit)

Gv - Modulo de cisalhamento dependente da abertura da trinca;

HV - Dureza Vickers;

Kic - Tenacidade em modo planar;

LAS - Silicato de aluminio e litio;

LS2 - Dissilicato de litio;

mol% - Percentual molar;

MAS - Silicato de aluminio e magnésio;

MAS7mol — Composigao da literatura contendo MgO-Al203-SiO2-ZrO2

MASRer — Composic¢ao estudada contendo MgO-Al203-SiO2:ZrO2

MASHTio2 - Composicéo estudada contendo MgO-Al203-SiO2:ZrO2-TiOz2

MASceo2 - Composigao estudada contendo
MgO-Al203:-SiO2:ZrO2-TiO2:CeO2

MET - Microscopia eletrénica de transmissao;

n — Coeficiente de suceptibilidade ao crescimento subcritico de trincas;
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parea - Densidade de area;
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v - Coeficiente de Poisson;

Ty - Temperatura de transicao vitrea;

Tamb - Temperatura ambiente;

Y — Taxa de liberagdo de energia elastica;

Yc — Taxa de liberagdo de energia elastica critica.



1 INTRODUGAO

Materiais vitreos transparentes tém atraido grande interesse devido ao
crescente mercado de eletrénicos e da industria de defesa. Dentre os materiais
mais utilizados estdo os vidros calco-sddicos e borosilicatos aplicados como
vidros a prova de balas e em displays de dispositivos eletrbnicos. Nestas
aplicagdes, o desempenho dos vidros pode ser melhorado a partir da
cristalizagdo controlada, levando aos materiais vitroceramicos transparentes. A
transmissao de luz visivel é obtida quando os cristais apresentam indice refragao
semelhante ao da matriz, com no maximo 0,1 de diferenca, ou quando os cristais
tém tamanho inferior ao comprimento de onda da luz visivel, < 30 nm [1-5].

Em smartphones é necessario combinar alta resisténcia ao impacto e ao
riscamento [6—10]. A baixa resisténcia ao impacto leva a quebra da tela destes
dispositivos e € a principal causa de reclamacdes dos usuarios [10]. As
propriedades mecanicas que controlam resisténcia ao impacto nesta aplicacao
sao principalmente a tenacidade e a tensao de fratura [7,11,12]. Para aumentar
a resisténcia ao impacto, os vidros podem ser reforgados através da troca iénica,
que induz uma camada compressiva na superficie devido a substituicao de ions
da matriz vitrea por ions maiores de um sal fundido [8,10,13]. Embora esta
técnica seja amplamente utilizada, ela se limita a vidros com baixa dureza (~6
GPa), devido a natureza dos ions capazes de sofrer troca idnica (alcalis) [14].

No caso dos vidros balisticos, a resisténcia requerida é bem maior, ja que
o impacto ocorre com velocidade acima de 600 m/s [1,15]. Estes materiais sédo
aplicados em laminados de vidro-resina-polimero, nos quais a face de contato
com o projétil (face de ataque) € responsavel pela erosdo do projétil, e seu
desempenho é beneficiado pelo aumento da dureza [16]. Por isso, materiais mais
duros sao aplicados em situacdes que requerem alto desempenho balistico. Os
mais comuns sdo as ceramicas transparentes: oxinitreto de aluminio (ALON),
espinélio de magnésio e aluminio policristalino (PMAS) e safira, que apresentam
durezas de 13 GPa, 14 GPa e 17 GPa, respectivamente. Isto leva a melhoria do
desempenho do sistema e permite que uma quantidade menor de camadas de
material seja usada, levando a redugdo do peso da armadura [4,16,17].
Tipicamente, vidros calco-sédicos para estas aplicagdes apresentam dureza de



5,1 a 5,5 GPa, tenacidade de 0,70 a 0,75 MPa.m"?, tens&o de fratura (flexdo) de
150 a 160 MPa e médulo de elasticidade <74 GPa [18].

Embora o efeito das propriedades mecanicas sobre a resisténcia balistica
de materiais cerédmicos seja estudado ha varios anos, ainda existem
divergéncias sobre o tema. Recentemente, Krell e Strassburger [19] publicaram
um ranking esquematico que descreve satisfatoriamente este efeito. A
resisténcia balistica € dependente primeiramente do modo de fragmentagao.
Fragmentos grosseiros apresentam maior inércia para serem ejetados da
armadura, o que aumenta sua capacidade de erodir o projétil. O modo de
fragmentacdo € depende de fatores extrinsecos e intrinsecos. Entre os
extrinsecos estdo a munic¢ao e a rigidez da camada de confinamento, usada para
manter os fragmentos de cerdmica/vidro unidos apos o impacto. Ja os fatores
intrinsecos s&o a rigidez dindmica da placa ceramica ou vitrea e as
caracteristicas da microestrutura. Depois disto, a propriedade mecéanica com
maior influéncia € o médulo elasticidade, seguido da dureza.

A fragilidade (B) € uma relagdo entre propriedades que pode estar
relacionada a fragmentacgao [20]. Ela representa a relagcdo entre dureza (Hv),
modulo de elasticidade (E) e tenacidade (Kic) conforme a equagéo B=(Hv.E)/Kic?
[21,22]. Um maior valor de tenacidade leva a maior resisténcia a propagacao de
trincas, enquanto que o aumento das outras propriedades resulta em maior
fragilidade e aumenta a tendéncia ao estilhagamento [21,23].

Armaduras de vitroceramicos transparentes de disilicato de litio (LS2),
silicato de aluminio em magnésio (MAS) e silicato de aluminio e litio (LAS) foram
desenvolvidos por Villas Boas et. al. [24]. O MAS apresentou maior dureza, com
valores de até 10,2 GPa. A partir deste mesmo sistema, um vitroceramico para
uso balistico foi desenvolvido por Gallo et. al. em [5,25]. Apesar das propriedades
mecanicas elevadas, como modulo de elasticidade de 92,1 GPa e dureza de 9,9
GPa este apresentou coloragdo escura, o que reduz sua capacidade de
transmissao de luz. Embora ndo haja especificacdo nas normas, alguns autores
sugerem que a transmissao de um material vitreo usado em janelas deve ser

maior que 80% [26] ou 70% no caso de um vitroceramico [4,27].



A cristalizacao superficial € uma alternativa para aumentar a resisténcia a
fratura. Nos anos 90, Priller et al. [28] estudaram a cristalizac&o superficial de (3-
espoduménio e B-eucriptita em um vidro LAS e obtiveram tensao de ruptura de
800 MPa, representando um aumento de 500-570 MPa em relacdo ao vidro
precursor. Este sistema pode apresentar dureza de até 8,5 GPa [24], sendo um
potencial substituto para telas de eletronicos, se for possivel obter transparéncia.

Além disso, as tensdes residuais induzidas pela diferenca de CET entre
fase cristalina e vitrea nos vitroceramicos com cristalizagdo superficial
desempenham um papel importante. Nestes casos, a tensido residual é tao
elevada que pode causar o trincamento do material e comprometer as
propriedades mecanicas. A simulagdo computacional por elementos finitos
(FEM) pode ser utilizada para analisar as tensdes geradas pelos diferentes
constituintes do material [29] bem como o efeito de tensdes compressivas na
superficie [30,31].

A aplicacdo do conceito de cristalizacdo superficial em telas de
dispositivos eletronicos ainda néo foi estudada. Similarmente, existem poucos
trabalhos na literatura que relatem sobre o desenvolvimento e desempenho de
vitroceramicos transparentes e opacos em aplicacdes balisticas [24,32-34].

O presente trabalho avaliou o efeito das fases cristalizadas nas
propriedades mecanicas de vitroceramicos do sistema MAS, cristalizado no
volume, e do sistema LAS, cristalizado na superficie. As composi¢des foram
selecionadas devido a compatibilidade de propriedades mecanicas com
armaduras transparentes e vidros usados em telas de dispositivos eletronicos,
respectivamente. O efeito da camada cristalizada na tensao de fratura foi
avaliado experimentalmente e comparado aos valores analiticos e numéricos
obtidos por simulagao (FEM). Os materiais foram caracterizados com relagao as
propriedades mecanicas de maior relevancia ao tema, como dureza, resisténcia
ao riscamento, modulo de elasticidade, tenacidade e tensdo de fratura. O
desempenho frente a fadiga dindmica foi estudado por esta ser uma propriedade
relevante para o desempenho dos materiais. Finalmente, a resisténcia ao
impacto de baixa e alta taxa de carregamento foi avaliada por meio de impacto
Charpy e ensaio balistico com arma de gas.






2

OBJETIVOS

2.1 Objetivo Geral

Desenvolver vitroceramicos transparentes e translucidos resistentes ao

impacto, ou com alta resisténcia a fratura e ao riscamento.

2.2 Objetivos especificos

Avaliar a influéncia das condi¢cdes de tratamento térmico e teor de
nucleante em vitroceramicos do sistema MAS, visando alta dureza e
transparéncia;

Analisar o efeito da camada compressiva na tensdo de fratura em
vitroceramico do sistema LAS, por meio de experimentos e simulagdes
por elementos finitos;

Estudar a influéncia da estrutura cristalina dos vitroceramicos a) LAS com
cristalizacao superficial e b) MAS com cristalizagdo volumétrica na fadiga
dinamica;

Avaliar o comportamento em impacto dos vitroceramicos com
cristalizagao superficial e volumétrica através de testes em velocidade de
4 e 100 m/s.






3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Vidros e vitroceramicos

Vidros sdo materiais nao-cristalinos fora do equilibrio termodinamico,
geralmente obtidos a partir do resfriamento do seu estado liquido. Sua estrutura
€ similar a do liquido super-resfriado precursor e exibem o fenébmeno de
transicao vitrea (Tg). A estrutura vitrea relaxa espontaneamente em direcao a
seu estado de maior equilibrio, sofrendo cristalizag&o [35]. A Figura 3.1 ilustra

este conceito.

Entalpia

cristal

—
Tq T Temp.

m

Figura 3.1. Diagrama esquematico de entalpia versus temperatura de substancias vitreas.
Adaptado de Zanotto e Mauro [35]. O estado de substancias vitreas € demonstrado
em diferentes temperaturas. Acima da temperatura de fusdo (Tm) é considerado um
liquido; entre a Tm e a temperatura de transigédo vitrea (Tg) € um liquido super-
resfriado; abaixo de Tg € um vidro. A redugao da entalpia ocorre quando acontece

a cristalizagao.

A variagao da entalpia com a temperatura € demonstrada na Figura 3.1.
Em alta temperatura, o vidro estd no estado liquido e em equilibrio
termodinamico. Abaixo da temperatura de fusio o liquido entra no estado super-
resfriado (metaestavel). Com a redugao da temperatura abaixo de Tg o material
€ considerado um vidro. A redugao da entalpia dos vidros e liquidos super-
resfriados pode ser obtida por meio da cristalizagéo [35].

Uma das principais vantagens do vidro em comparagéo a outros materiais
fabricados pelo homem é a homogeneidade de estrutura em longo alcance. A

falta de heterogeneidades microestruturais, como gréos e poros, torna as



propriedades mecanicas dos vidros dependentes da tipologia das desordens da
estrutura quimica [7].

O estado vitreo busca o equilibrio a partir da cristalizagdo. Quando esta é
feita de forma controlada, é possivel obter materiais vitroceramicos. Ela é
compreendida pelos processos de nucleagao e crescimento e pode ocorrer na
superficie ou no interior (volume) dos vidros [35,36].

A principal forma tecnologica para producdo de vitroceramicos € a
cristalizagdo volumétrica a partir de agentes nucleantes. Estes podem levar a
separagao de fases (microimiscibilidade), onde os agentes nucleantes se
acumulam em uma das fases vitreas separadas ou promovem a separacao de
fases. Os nucleantes formam sitios preferenciais para a cristalizagcéo, devido a
menor energia de interface entre o nucleante e fase formada [36,37].

A cristalizacdo na superficie acontece com a nucleacdo de sitios
preferenciais que atingem o maximo em estagios muito curtos, sendo mais dificil
de ser controlada. Os fatores relacionados a existéncia desses sitios s&o as
tensdes elasticas, as particulas solidas, o efeito da atmosfera ambiente e o grau
de dano mecanico na superficie [36,38].

Entre os materiais vitroceramicos podemos destacar os sistemas MAS e
LAS que apresentam alta dureza e podem apresentar cristalizagado volumétrica

ou superficial.

3.1.1 Sistema MAS

O sistema MgO.Al203.Si02 (MAS) apresenta como principais fases
tecnoldgicas a cordierita, a ensteatia e a forsterita [36]. O diagrama de fases da

Figura 3.2 demonstra as fases formadas neste sistema.
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Figura 3.2. Diagrama de fases do sistema MgO.Al203.SiO2. Adaptado de [39].

No sistema MAS de composi¢ao 2Mg0O.2AI203.5SiO2 com adi¢ao de 5,7
mol de ZrOz2, o processo de cristalizagdo € demonstrado na Figura 3.3 [40]. A
cristalizagao inicia com a precipitagao de cristais de ZrO2 circundados por uma
zona empobrecida de Zr (Figura 3.3a). Com o aumento do tempo, estes nucleos
de ZrO2 crescem e surge uma fase rica em Si. Esta fase leva a formacao de
quartzo-Bss em solugao solida. No interior da fase rica em Si sdo formados
cristais de ZrO2 de tamanho menor (Figura 3.3b). Apds certo periodo, os cristais
de ZrO2 atingem um tamanho maximo e a cristalizagao procede com o aumento
dos dominios de quartzo-Bss, até que ocorre o encontro entre os dominios. O
vidro residual gerado entre os dominios € livre de Zr (Figura 3.3c). A ultima fase
da cristalizagao corresponde a formacao de espinélio e silicato de aluminio e

magneésio, que leva a desestabilizagdo do quartzo-Bss (Figura 3.3d).
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* Z10, * MgAlL,0,/ Il Vidro base [l Solugdo sdlida de quartzo
« ZI0 Ma-AlSi=0 Vidro remanescente . :
2 02Al4S1504g D (livre de Z1) D Vidro empobrecido de Zr

Figura 3.3. Representacdo esquematica da sequéncia de cristalizagdo com aumento do tempo
(t) em vitrocerdmico de composigdo 2Mg0.2Al203.5Si02 com adigdo de 5,7 mol de
zircbnia, mostrando: (a) precipitagao da ZrOz; (b) separagao de fases, crescimento

dos precipitados de ZrO2 e formagao de novos precipitados de ZrO2z no interior do
quartzo-Bss; (c) crescimento dos dominios e formagao de zonas livres de ZrO:2 e (d)

término do crescimento dos dominios com surgimento de novas fases. Adaptado de
Patzig et al [40].

O aumento da adicdo de 4 a 7 mol% de ZrO2 na composigao
2MgO0.2A1203.5Si02 pode levar a vitroceramicos transparentes. A nucleagao com
7 mol% de zircbnia e tratamento simples a 1150°C resultou nos maiores valores
de dureza e tenacidade, sendo respectivamente 13,3 GPa e 2,7 MPa.m"2, A
composicdo com 5,7 mol% de ZrO2 apresentou melhor resisténcia a flexao,
obtendo 475 + 73 MPa com tratamento de cristalizagdo simples a 1000°C. O
aumento da temperatura de cristalizacdo de 1000°C para 1050°C levou a
reducao da resisténcia a flexao [41].

Posteriormente, os autores demonstraram que o aumento no teor de ZrO2
(de 7 a 9 mol%) neste material leva a redugao das propriedades mecanicas e
reducdo da formacdo de indialita na superficie. Esta fase induz tensdes
compressivas na superficie devido ao coeficiente de expansao térmica (CET)
menor que o do vidro precursor [42].

A composigao 61SiO2:17,5Mg0-17,5A1203-4ZrO2 estudada em [43]
mostrou que nao ocorre a transformagao de quartzo-Bss para quartzo-a para este
teor de nucleante. Isto é justificado pela auséncia de espinélio, indicando que o

Al203 e MgO estéo estabilizando a fase quartzo-Bss. A estabilizagao da estrutura
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de quartzo-fBss € observada pelo pico principal do quartzo no DRX (26°), o qual é
deslocado para a direita. Assim, o efeito das tensdes observado para 6 mol% de

ZrO2 nao ocorre nesta composicao e as propriedades mecanicas sao inferiores.

3.1.2 Sistema LAS

O sistema Li2O-Al203-SiO2 (LAS) apresenta composicao tipica entre 55 -
70% em peso de SiO2, 15 - 27% em peso de Al203, e 1 - 5% em peso de Li20.
Este sistema pode apresentar as fases indicadas no diagrama da Figura 3.4. As

principais fases formadas sdo quartzo-Bss, B-eucriptita e f-espoduménio [36].

Si0,

Li,Si;05
Li,51,05 \\
80 "4

O A —— Z
A . Q
/ - L, Si0, ~
\/ ) V 50 \
50 40 30 20 10

Figura 3.4. Diagrama de fases do sistema Li2O-Al203*SiO2. A area destacada indica a faixa de

composig¢ao onde ocorre formagéao de B-espoduménio em solugéo sélida. Adaptado
de Holand e Beal [36].

A sequéncia de cristalizacdo deste sistema acontece a partir da
separagao de fases quando ocorre a adicdo de TiO2 como nucleante. O
vitroceramico formado apresenta quartzo-Bss como fase majoritaria, o que leva a
baixo CET [36]. A obtencdo de vitroceramicos de [(B-espoduménio foi obtida

primeiramente por Tashiro e Wada em 1963 [44]. O material inicial era branco,
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mas o uso de ZrO2 como agente nucleante levou a vitroceramicos transparentes
de quartzo-Bss em solugao sélida. Atualmente, este material € produzido pela
empresa Nippon Eletric Glass (Neoceram ™ N — 0), sendo aplicado em displays
e aplicacoes eletro eletrénicas [36].

Além disso, este sistema pode ser reforgado por troca ibnica. Em um
estudo realizado com vitroceramicos translucidos LAS, a troca idnica elevou a
resisténcia a flexdo de 400 MPa para até 800 MPa [13].

3.2 Materiais transparentes para protecao balistica

Uma extensiva revisdo sobre materiais transparentes para protecao
balistica € apresentada em [4]. As armaduras transparentes comuns sao feitas
de laminados de vidros calco-sddicos ou borosilicatos, adesivos termoplasticos
e camadas poliméricas anti-estilhagamento. O limitante destes sistemas
tradicionais € o peso. Assim, o desenvolvimento de armaduras de baixo peso &
feito com base no design multifuncional, estritamente para veiculos blindados.

O sistema € composto primeiramente pela face de ataque, que é a
camada responsavel pela erosao do projétil. Esta é aderida as camadas internas,
utilizadas para absorver a energia e conter as trincas, feitas de vidros calco-
sodico e borossilicato. A ultima camada é a de confinamento, que contém os
fragmentos. Para unir o sistema e dar resisténcia a impactos multiplos séo
utilizadas camadas de adesivo [4].

A Figura 3.5 demonstra esquematicamente um design multifuncional. A
face de ataque € a mais importante do design, sendo possivel reduzir o peso da
armadura entre 30-60% com uso de ceramicas transparentes, como ALON,
safira ou espinélio de aluminio e magnésio policristalino (PMAS). A safira foi o
primeiro material usado para esta aplicacdo, podendo ser substituido pelo
PMAS. No entanto, a produgdo de PMAS é um desafio tecnoldgico devido a
dificuldade de atingir densificagdo proxima a densidade tedrica (>99,99%)
durante a sinterizacdo, a qual é necessaria para obter transparéncia. Os
vitroceramicos nanocristalinos sdo mais faceis de produzir que o PMAS, devido

a menor temperatura de fusdo. Os materiais vitroceramicos conhecidos para
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esta aplicacdo sao o silicato de aluminio e litio, dissilicato de litio e

aluminossilicato de magnésio [4].

Camadas internas

/Camada de confinamento

N

Face de ataque\

NOAOUONNNNNNNANN

X X X X X X X X X X X X X X X X X X

X X X X X X X X X X X X X X X X ¥ X
X X X X X X X X X X X X X X X X X X
PR T

X X X X X X X X X X X X X X X X X x x M
X X X X X X X X X X X X X X X X X X X
X X X X X X X X X X X X X X X X X X X

Adesivos

Figura 3.5. Diagrama esquematico de sistemas usados para blindagem de veiculos. A face de
ataque é a atingida pelo projétil e é aderida por uma camada adesiva as camadas
internas de vidro. Uma camada confinamento de alta tenacidade é utilizada para

manter os fragmentos unidos. Adaptado de Benitez et. al. [4].

O desempenho balistico em materiais transparentes multicamadas é
beneficiado pelas propriedades mecanicas da camada de faceamento. No
estudo apresentado em [16], a alumina policristalina apresentou menor
densidade de area para frear um  projéti em  sistemas
ceramica/policarbonato/vidro, seguidos por ALON, espinélio e safira. O uso de
uma camada de espinélio ou ALON com espessura de 1,5 mm levou a reducao
de peso da armadura de aproximadamente 50% (densidade de area minima 85
kg/m?) em comparagao com o vidro calco-sodico tradicional (densidade de area
minima 170 kg/m?2).

Embora ndo exista regulamento para transparéncia das armaduras
transparentes, sugere-se que possuam transmissao minima de 80% a 640 nm
em espessura de 4 mm, ja que esta € somente uma das camadas do sistema
[45].
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3.3 Materiais transparentes para displays de dispositivos eletrénicos

Por se tratar de materiais comerciais e uma tecnologia ainda recente,
poucos estudos [7,10,46,47] sdo encontrados na literatura a respeito dos vidros
usados em displays eletrénicos.

Estes materiais sao sujeitos ao dano por riscamento da superficie devido
ao contato de objetos durante o uso e fratura causada por quedas no manuseio.
Estas telas apresentam espessura da ordem de 0,2 - 1 mm, e, devido a
necessidade de reduzir o peso do conjunto, espessuras cada vez menores s&o
utilizadas. Por isso, estes devem combinar resisténcia ao riscamento e ao
impacto [6,7,10]. A tenacidade e a tensdao de fratura sao diretamente
relacionadas a resisténcia ao impacto para estes materiais [7,11,12], enquanto
gue o riscamento depende da dureza [8,9].

A Figura 3.6 demonstra esquematicamente os constituintes de um

dispositivo eletrdnico portatil.

- Vidro externo

------- Vidro de LCD
------- Suporte do LCD
------- Base de metal do LCD

- - - Bateria

Autofalantes

Figura 3.6. Vista explodida de um iPad-Air mostrando seus componentes. Adaptado de Hughes
et. al. [48]

O método mais comum para aumentar a resisténcia mecanica nestes
materiais € a troca ibnica. Neste tratamento, o vidro é submetido a um banho de
sais, 0 que leva a substituicdo de ions da superficie por ions maiores presentes
no banho. A camada de ions apresenta espessura da ordem de dezenas de

microns e induz tensdes compressivas na superficie sem alterar a transmissao
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de luz [8,10,13]. A natureza dos ions usados para troca ibnica limita os vidros a
baixa dureza, sendo aproximadamente de 6 GPa [14].

O Gorilla Glass®, produzido pela empresa americana Corning, é o
material com maior reconhecimento comercial nesta aplicacéo. Este consiste em
um vidro aluminossilicato produzido a partir de troca iénica [49]. A geragdo mais
recente deste vidro € o Gorilla Glass Victus que apresenta camada compressiva
de até 80 um, dureza Vickers de ~6 GPa, modulo de elasticidade de 77 GPa e
tenacidade de 0,76 MPa.m"2, sendo capaz de resistir 8 queda de 2 m de altura

enquanto um vidro Al-Si usado para a mesma aplicagao resiste a até 0,8 m [50].

3.4 Vitroceramicos transparentes e translucidos

A cristalizacdo controlada de vidros pode levar a obtencdo de
vitroceramicos transparentes e translucidos. Isto pode ocorrer quando cristais
inferiores ao comprimento de onda da luz visivel ou com indice de refracéo
similares ao da matriz sdo gerados [4,32]. A Figura 3.7 representa

esquematicamente este efeito.

Luz visivel Luz visivel

Cri\stais Matriz/vitrea Mristais Matriz v}rea

a b

Figura 3.7. Transmiss&o de luz sem alterar a trajetéria da radiacao através de matriz vitrea com
nanocristais (a) desvio da luz visivel devido a interagdo com cristais de tamanho

maior que o comprimento de onda (b). Autora (2021)

O material € denominado transparente quando a luz é transmitida sem
desvio de trajetdria e translucido quando a luz sofre espalhamento, levando a
distorcdo da imagem. O espalhamento pode ser causado por interagbes com a
microestrutura, que pode ocorrer devido a contornos de graos, porosidades e
impurezas [4,32]. Estas diferengas quimicas do interior do vidro, bem como
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campos de tensdes gerados no processamento resultam em regides de indices
de refracéo diferentes. Este efeito é conhecido como birrefringéncia e reduz a
transmissao de imagem através do vidro [51].

O desenvolvimento de vitroceramicos transparentes foi reportado por
diversos autores [3,5,24,52-58]. A obtencdo de cristais nanométricos é
conseguida a partir de tratamentos duplos, que consiste geralmente em realizar
a nucleacao por periodos longos (de 4h a 14 dias) e alto teor de nucleantes,
visando gerar grande quantidade de nucleos. Apds a nucleagao, é realizada a
etapa de crescimento na temperatura de pico da fase, que tera o crescimento
limitado [4,24,32].

Conforme apresentado em [24], os sistemas MgO-Al203-SiO2 (MAS),
Li2O-2SiO2 (LS2) e Li2O-Al203-SiO2 (LAS), podem gerar vitroceramicos
transparentes de alta dureza. O MAS é o que apresenta maior dureza, podendo
atingir 11 GPa, seguida pelo LAS com dureza de 8,5 GPa e LS2 com dureza de
6,5 GPa.

O sistema MgO.Al203.SiO2 € um dos mais estudados [3,5,24,25,52,58—
60]. Na patente apresentada em [59], foram mantidas constantes as quantidades
de MgO, Al203 e SiO2 e foi observado que o total de 6xidos estranhos deve ser
preferencialmente menor que 5% para obter boa transparéncia no produto final.
Os 6xidos CaO, SrO, BaO, La20s3, PbO, P20s, ZnO e B203 sdo compativeis com
a composigao do vidro base e podem agir como agente de fusao, melhorar a
claridade do produto (particularmente os 6xidos alcalinos terrosos), e aumentar
a durabilidade quimica do produto.

O efeito de metais alcalinos foi estudado em [60]. Substituiu-se 1% de
Na20 na composigdo com 60% SiO2, 20% Al203, 10% MgO, 7% ZrO2 + TiOz,
Sb203 e 2% Naz0, por Li20 ou K20. O litio levou a formagéo de quartzo baixo
em solucédo solida durante o resfriamento, enquanto que o K20 levou a formacéao
de espinélio e ZrTiO4, similarmente a composi¢cao sem substituicdo dos oxidos.
O K20 coibiu o crescimento da safirina e levou a uma microestrutura refinada e
transparente, com cristais uniformes de aproximadamente 25 nm com o
tratamento térmico de nucleagdo em 800°C (40°C acima de Tg) por 4h e
crescimento a 1000°C por 1,5 h.
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Reisfield et al. [61] testaram vitroceramicos para aplicacdo em células
solares, com composi¢des de 58,7Si0O2-16,7Al203-17,8MgO-6,7TiO2 mol% e
70,2Si02-15,0A1203-4,4Zn0O-7,1Li20-1,5Ti02-1,5Z2r02-0,3As203 mol%. Os
vitroceramicos apresentaram alta transparéncia com aproximadamente 50% de
cristalinidade. A principal fase presente no primeiro foi o espinélio e para o
segundo ganita com pequena fragdo de quartzo-f3ss.

Hao et. al. [52] estudaram a cinética de cristalizacdo e propriedades de
um vitroceramico de cordierita estequiométrica com adicdo de HBO3 (20MgO-
20A1203-55Si02-5B203 (em mol%)). O B20s foi adicionado por promover a
formacao da cordierita-a a partir da cordierita-y e da matriz vitrea. O vidro foi
tratado em 820°C por 10h e 1030°C por 3, 6 e 9 h. O aumento do tempo de
crescimento levou ao aumento da dureza e reducéo da transparéncia. A melhor
relagdo dureza x transparéncia foi obtida com 6h de crescimento, que resultou
em 8,1 GPa de dureza e 73% de transmissdo. O didmetro dos cristais
determinado por microscopia eletrénica de transmissédo (MET) foi de 5-10 nm.

Um vitroceramico transparente composto por 75% cordierita 25% matriz
vitrea residual foi estudado em [5]. A composicao da matriz vitrea consistia em
B203 e SiO2 como formadores, Sb203 como agente de refino e TiO2 e ZrO2 como
agentes nucleantes. As fases precipitadas neste estudo foram TiO2, ringwoodite
(Y-2MgO-SiO2) e safirina (4MgO-5A1203-2Si0z2). O modulo de elasticidade obtido
neste estudo foi de 98,1 GPa.

Em [62], foi obtido um material de coloracdo amarronzada nucleado com
titdnia. A transmitancia superior a 90% no visivel foi obtida para corpos de prova
de 1 mm com cristais de 7,5 a 15 nm. Este material apresentou dureza de 6,4
GPa e modulo de elasticidade de 98 GPa.

A coloragdo marrom causada pelo TiO2 pode ser reduzida com a adigao
de CeOz2, por meio da oxidagéo do Ti**em Ti*3. Em [3], este efeito foi obtido em
um vitroceramico de gahnita (ZnAl204) com cristais de 5-10 nm, contendo SiOz,
K20, ZnO, Al203, TiO2.

Outras patentes podem ser encontradas na literatura para armaduras
transparentes utilizando LAS e LS2 em estruturas laminadas [63,64] e a

fabricagdo de um dissilicato de litio comercializado como Transarm® [54,65].
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Vitroceramicos transparentes das fases quartzo-Bss, espinélio, solucdes
sélidas de espinélio, mulita e fases similares transparentes conhecidas para este
proposito sdo apresentadas na patente [66]. As composi¢des de espinélio e
espinélio em solucao solida apresentam composicao de 40-70% SiO2, 15-25%
Al203, 7-20% Zn0O, 0-6% MgO, 0-4% BaO, 0-2% CaO, 0-5% K20, 0-5% Na20, 1-
8% TiO2, 1-8% ZrO2 e 0,5 + 0,3% As20s5. O material deve conter pelo menos 90%
dos cristais menores que 30 nm e inclinagdo da reta no grafico de limite balistico
por densidade de area de pelo menos 1,2. O vitroceramico a base de quartzo-
Bss apresentou tenacidade a fratura de 0,9 MPa.m"2, médulo de elasticidade
igual a 90 GPa e dureza média de 5,5 GPa. Ja o vitroceramico composto
majoritariamente por espinélioss apresentou tenacidade a fratura de 0,814
MPa.m"2, médulo de elasticidade de 94 GPa e dureza média de 6,9 GPa. Os
testes de V5o com materiais laminados mostraram uma reducao de 50% do peso
em relacao ao vidro de silicato convencional.

Cunha et al. [55] testaram o desempenho balistico de vitroceramicos
transparentes do sistema Nas+2xCasxSisO1s com até 96% de cristalinidade e
tamanho de cristais >10 um. A transparéncia foi mantida apds a cristalizagao
devido a pequena diferencga entre o indice de refracdo dos cristais e da matriz,
sendo de 0,015. A amostra de 4 mm apresenta aproximadamente 50% de
transmitancia a 540 nm, sendo menor que um vidro de janela (~90%). As
amostras foram reforgadas por troca idnica, o que levou ao aumento da dureza
Vickers e tenacidade por indentacdo. O efeito da troca ibnica na dureza foi
reduzido com o aumento da fracdo cristalina. As amostras com 96% de
cristalinidade apresentaram tenacidade de aproximadamente 1,1 MPa.m'2. Os
vitroceramicos com maior dureza e tenacidade apresentaram menor dano
quando submetidos ao impacto de arma de gas com velocidades entre 80 e 150
km/h.

Soares et al. [67] estudaram um vitroceramico translucido do sistema
SiO2-Li20-P205-TiO2—Ca0O-Zn0O-Al20s. O tratamento duplo de 72h a 455°C de
nucleagéao seguido por crescimento a 660°C por 2h levou a um material com 80%

de transmitancia no visivel para espessura de 1,2 mm e 8,7 GPa de nanodureza.
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Benitez et al. [68] estudaram a adicdo dos nucleantes Nb20s5, MoOs e
TiO2+ZrO2 no sistema MAS. O Nb20s obteve os melhores resultados, levando
em consideracao a viabilidade de producgao. O vitroceramico obtido teve 20% de
cristalinidade, dureza Knoop de 7,4 GPa e 70% de transmitancia no visivel para

pecas com 2 mm de espessura.

3.5 Propriedades mecanicas

As propriedades mecanicas dos vidros dependem da composi¢ao
quimica e topologia da estrutura ja que estes nédo apresentam heterogeneidades
microestruturais [7]. As principais propriedades mecanicas que descrevem o
desempenho de materiais vitreos sdo o médulo de elasticidade, a relagao de
Poisson, a dureza, a tenacidade e a resisténcia a fratura.

O modulo de elasticidade (E) representa a rigidez do material e é
influenciado pela energia de ligagao [69,70]. Os valores de E de vidros
inorganicos variam de 5 GPa para agua vitrea até 180 GPa para vidros
oxinitratos e 309 GPa para vidros metalicos de tungsténio. Ele é favorecido pela
alta energia de ligacédo e a desordem atdmica, que favorece o empacotamento
[7].

A relagao de Poisson (v) € definida pela razdo entre redugéo da espessura
e aumento do comprimento quando submetido a uma tensdo de tracdo no
sentido do comprimento [69]. Os valores podem variar de 0,1 para oxicarbetos
vitreos até 0,4 para alguns vidros metalicos. O valor de v se correlaciona
positivamente com o empacotamento atdbmico e negativamente com a
dimensionalidade da rede vitrea (ligacbes dos tetraedros de SiO4 na rede).
Quanto mais aberta a estrutura, maior sera o empacotamento sob agao de uma
pressao localizada. Entao, a compreensao da origem da razdo de Poisson auxilia
na otimizacao da resisténcia ao dano por contato e a resisténcia a deformacéao
na indentacéo [7].

A dureza representa a resisténcia a indentacdo por um penetrador ultra
duro [70]. Esta propriedade € uma medida da deformacéo plastica local, causada

por densificagdo e escoamento [23]. Ela é funcdo do numero de restricdes
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quimicas (que depende do numero de coordenacgao) e da energia de ligagcao. A
modelagem topologica envolve o numero de espécies formadoras de rede
diferentes, o numero de restricdes associadas a cada espécie, e as forgcas de
ligacao relativas de cada restrigao [71].

A resisténcia a fratura foi explicada pela teoria de fratura de materiais
ceramicos desenvolvida por Griffith-Orowan-Irwin. Nesta, considera-se que as
trincas na superficie agem como concentradores da tensdo aplicada
externamente. A fratura ao longo da sec¢ao transversal ocorre apos o inicio da
abertura das trincas na superficie. A propagacgédo da trinca ocorre quando a
energia elastica armazenada associada a sua extensao é maior que a energia
para formar duas novas superficies. A tensao de fratura (of) pode ser expressa

pela Equacéao 3.1 [69].

o = (ﬂ)l/z Equacao 3.1

2u

onde E é o mddulo de elasticidade, y € a energia de fratura e u é o comprimento
da trinca inicialmente existente.

A taxa de liberagdo de energia elastica para a deformagao (Y), isto é, a
taxa de liberagao de energia da tensao elastica durante a propagacéao da trinca
aumenta com o comprimento da trinca até o valor critico (Yc) ser atingindo. Neste
ponto, a trinca se torna instavel e € propagada de maneira fragil. Para uma
condigdo de tensdo plana, Y = Yc e K =Kic [69].

Para tornar um vidro resistente a fratura é necessario reduzir a densidade
de trincas pré-existentes (0 que ndo é possivel na pratica) e a reduzir a
velocidade de crescimento subcritico de trincas [1]. A propagacédo subcritica de
trincas ocorre devido ao processo de fadiga, que leva a degradacdo da
resisténcia do material. A principal causa deste efeito em vidros é a corrosao
devido a umidade do ambiente. A fadiga dindmica é a propriedade que
representa a dependéncia da fratura com a taxa de carregamento. A partir do
ensaio de fadiga sdo determinados a susceptibilidade ao crescimento subcritico
de trincas (n) e a velocidade de propagacao (vo) [72].

O paradmetro n é fundamental para entender o desempenho dos materiais.
Quanto maior o valor de n maior resisténcia a propagacgao subcritica de trincas.

Em vidros, este fator € de ~16 para silicatos calco-sédicos e 27 para silicato de
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boro [73]. No sistema Li20.2SiO2 os valores de n em ambiente umido
encontrados foram de 13,8 e 28,4 para vidro e vitroceramicos respectivamente
[74]. Em alguns casos, como em vidros do sistema LAS com troca i6nica valores

superiores a 100 podem ser obtidos [75].

3.5.1 Cristalizagao superficial para aumento de resisténcia mecanica

A cristalizacdo superficial pode ser usada como mecanismo de aumento
de resisténcia. Neste caso, a cristalizagdo na superficie de uma peg¢a de uma
fase com coeficiente de expansao térmica menor que o interior leva a indugao
de tensdes compressivas na superficie (0s), como demonstra a Equacgéo 3.2 e a

Figura 3.8 [28].

E

9 = v

(Ty = Tamp ) (as — al-)j—i Equacéo 3.2

onde E é o modulo de elasticidade do vidro, v é o coeficiente de Poisson, T4 é a
temperatura de transigdo vitrea, Tamp € a temperatura ambiente, as é o
coeficiente de expansao térmica linear da fase cristalina (superficie), a; € o
coeficiente de expanséao térmica linear do vidro (interior), Aj a area no interior da

secao transversal e A; a area total de secgéo transversal.

__Baixo o
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| Lf interior |
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Figura 3.8. Diagrama esqueméatico demonstrando: a) o vitrocerdmico com camada superficial de
coeficiente de expansao térmica linear (a) menor que a matriz, na temperatura de
transicdo vitrea (Tg); b) apds resfriamento para temperatura ambiente, a contracédo
das camadas livres seria menor para as da superficie e maior que a do interior; c) a
dimensao de equilibrio (Lf) é intermediaria a das camadas, levando a tensdes de

compressao na superficie. A autora (2021).
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No estudo pioneiro realizado por Priller et al. [28], um vitroceramico do
sistema LAS com resisténcia a flexdo 3 pontos de até 800 MPa foi obtido,
representando um aumento de 400% em relagao ao vidro precursor. Isto ocorreu
devido a formacao de cristais de B-espoduménio na superficie, que apresenta
um CET muito baixo de -0,5 x 10-%°C1, enquanto que a matriz vitrea apresenta
um valor bem maior, 7,5 x 106°C-'. A resisténcia obtida ¢ funcdo da espessura
da camada. Observou-se que acima de 90 ym de camada ocorreu trincamento
espontaneo, sendo esta considerada a espessura critica.

Anos depois, Bocker, Funker e Russel [76] avaliaram um vitroceramico de
composicdo 41Zn0.49Si02.4La203.6Al203, com cristalizagcdo superficial. A
camada cristalizada apresentava estrutura dendritica de composi¢ao proxima a
willemita, com fase vitrea residual. O CET desta camada (2,8 x 106°C-1) é bem
inferior ao do vidro precursor (5,5 x 10°°C-"), levando ao surgimento de tensdes
de compressao na superficie durante o resfriamento. O tratamento térmico
ocorreu 100°C acima de Tgott-set, Sendo 20h de cristalizagdo o tempo com maior
aumento na resisténcia mecanica a flexao 4 pontos. O vitroceramico apresentou
resisténcia mecanica de 219 + 22 MPa, com camada cristalina de 89 um, sendo
a resisténcia do vidro precursor de 73 + 8 MPa.

Vitroceramicos foram obtidos a partir de vidros de composigao
19,6Li20-11,0Zr02:69,4Si02 (LZS) e 20,0Li20-6,7ZrO2:68,9Si02-4,4A1203
(LZSA) em [77]. Devido a tensao residual de compresséao, a resisténcia a flexao
foi aumentada de 72 + 7 MPa para 120 £ 5 MPa no LZS e de 59 + 4 MPa para
134 + 11 MPa no LZSA. As fases cristalinas encontradas no para o LZS foram
Li2ZrSisO15 e Li2SiO3 e no LZSA foram entrados B-espoduménio em solugao
sélida, LiAISi3Os, LiAISi20s, metassilicato de litio (Li2SiO3) e dissilicato de litio
(Li2Si20s), e zirconita (ZrSiOa).

Apesar das melhorias de propriedades mecanicas, poucos estudos sao

encontrados com este tema, ressaltando a relevancia desta linha de pesquisa.
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3.6 Resisténcia ao impacto de vidros e vitroceramicos

A fragmentac&o dos materiais vitreos é afetada pela taxa de deformagao.
Quando solicitado por uma taxa de carregamento quase estatica, ocorre a
ativagao de uma (ou algumas) trincas, levando a formagao de alguns fragmentos
grosseiros. Em taxas de carregamento dindmicas, varias trincas sao ativadas e
o0 vidro se divide em muitos fragmentos finos [78,79].

Dois regimes de fratura ocorrem devido a dois processos internos que
acompanham o carregamento do vidro. O primeiro se refere a formacgéo de
trincas em falhas pré-existentes e crescimento. A formagdo de trincas é
acompanhada pela formacao das zonas de “protecio”, isto €, zonas ao redor das
trincas onde as tensdes sdo altamente relaxadas e a probabilidade de nuclear
trincas adicionais é muito pequena. O segundo é o aumento da tensao interna
que promove a formagao de trincas adicionais (em falhas pré-existentes menos
potentes) [78,79].

Os dois regimes de fragmentagdo podem ser observados em testes de
impacto EOI (Edge-on-impact test), representados na Figura 3.9.

Onda de Trinca de borda
cisalhamento Onda Planar

Macro trinca

Figura 3.9. Representacado esquematica do processo de fratura durante o impacto balistico de
vidros. Apés o impacto, ondas de tensdo longitudinais e de cisalhamento
atravessam a amostra. Na superficie em contato com o projétil € gerada uma zona
de dano coerente. Defeitos internos sao ativados pela interagdo com as ondas de
tensdo e levam a fragmentos grosseiros em regides distantes do ponto de impacto,

onde a taxa de carregamento € menor. Adaptado de Grujic et.al. [78].
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Na regido impactada pelo projétil, onde as taxas de carregamento séo
muito altas, a fratura é predominantemente fina (coerente) e com cominui¢éo do
vidro. Por outro lado, nas regides do alvo longe da superficie impactada, onde a
taxa de carregamento é relativamente baixa, centros de trincas isolados sao
formados e crescem até serem barrados pelo avancgo da frente de dano coerente
(isto é, cominuigao) [78].

Em baixas taxas de carregamento, 0os ensaios mais comuns para
determinar a resisténcia ao impacto de vidros sdo baseados em queda de esfera.
Nos parabrisas de automovel, por exemplo, utiliza-se uma esfera de acgo
recoberta por polimeros, com massa entre 3,5-6,3 kg, a fim de simular o impacto
de cabecga em acidentes de automoveis. A velocidade de ensaio € de 5-12 m/s
[80].

Recentemente, um teste de impacto de esfera para tela de smartphone
foi sugerido pela empresa Asahi do Japao. O impactador utilizado é de ago
inoxidavel de 4 g, com altura de 20 cm. Sobre a placa de vidro é colocada uma
lixa de grana 30, a fim de simular a superficie de estradas [81].

Os parametros de teste de impacto balistico sdo regulamentados pela
norma do Nacional Institute of Justice (NIJ) 0101.06. Armaduras transparentes
devem resistir a velocidade de impacto 838 e 868 m/s, correspondendo ao nivel
[l ou IV. A energia cinética € superior a 6000 J.

Os testes de desempenho balistico mais utilizados para comparar
materiais sdo o de profundidade de penetragao (DOP) e limite balistico. O
primeiro consiste em realizar o ensaio em uma placa cerdmica aderida a um
bloco metalico. Um indice de eficiéncia de massa é obtido a partir da relagao
entre profundidade penetrada no metal, densidade do metal e da ceramica e
espessura do metal e da ceramica [82].

Os indices de limite balistico sdo usados para caracterizar a velocidade
maxima em que a penetragdo nao ocorre no sistema de protecao (Vo). O critério
de protegao VsoBL(P) indica a média entre a maior velocidade em que ocorre

penetracdo parcial e menor velocidade em que ocorre penetragdo completa.
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Este teste requer grande niumero de corpos de prova, pois é necessario realizar

disparos acima e abaixo do valor critico [83].

3.7 Relagao entre propriedades mecanicas e resisténcia ao impacto

A resisténcia ao impacto sob baixas taxas de carregamento é fungao da
energia necessaria para abrir uma trinca da superficie [12,84]. Esta depende da
tenacidade, modulo de elasticidade e resisténcia a fratura.

Em taxas de carregamento altas, como a dos eventos balisticos, é
necessario considerar mecanismos de escoamento plastico para determinar a
resisténcia ao impacto. Para isto €& necessario realizar testes pouco
convencionais dificeis de serem encontrados. Além disso, neste caso ha
contribuicdo de outras variaveis como a erosdo do projétil, determinada pela
dureza [15,79,85].

De acordo com Quin e Quin [22], a relagdo entre propriedades mecanicas
determina a fragilidade do material ceramico (B). Quanto maior os valores de
dureza (HV) e médulo de elasticidade (E), mais rigida é a estrutura do material
e mais dificil para aliviar tensdes. Ja a tenacidade apresenta o efeito inverso,
onde seu aumento leva a maior capacidade de absorver energia. Esta relagéo é

demonstrada na Equacao 3.3, sendo a mais aplicada para balistica.

B =2 Equacéao 3.3

Kyc?

Outras formas de calcular fragilidade podem ser encontradas na literatura
[86], sendo também baseadas principalmente na relacdo destas trés
propriedades mecanicas.

Bless e Tolman [33] avaliaram a resisténcia ao impacto de um vidro de
borosilicato e um vitroceramico com 25% de espinélio nanocristalino. O
vitroceramico apresentava modulo de elasticidade de 93 GPa contra 62 GPa do
borosilicato. Apesar disso, o desempenho do vitroceramico em ensaio DOP foi
menor que o do vidro, levando os autores a sugerirem que isto esta relacionado
a maior resisténcia a tracédo do vidro.

O desempenho balistico e as propriedades de materiais transparentes

usados como armaduras é demonstrada na Tabela 3.1.
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Tabela 3.1. Caracteristicas dos materiais usados em armaduras balisticas. Adaptada de [17,65]

Pareca dO  Parea da Desempenho

. Of E Kic o) L
Material 1uzy HV 3 VC armadura balistico
(MPa) (GPa) (MPa.m'?) (kg/m3) (kg/m?)  (kg/m?) relativo*
VC1 120 126 2,4 640 2610 9,09 15,04 1,127
VC 2 167 101 2,3 870 2530 8,4 14,35 1,181
VC3 172 88 2,1 680 2560 8,88 14,83 1,170
VC4 149 94 1,7 1130 2760 9,16 15,11 1,157
VC5 119 96 1,9 1160 2730 9,27 15,22 1,164
Vidro SLS - - - - - 8,69 14,64 1
Vidro float - N
Glaverbel,CZ . ) 572 17,57 1,01%--
VC - N R
SVOS, CZ 633 17,15  1,12N-1,17
vidro de
quartzo - 756 15,47 1,15N - 1,18R
Degussa, IT
AION - N R
Surmet, US 1772 2555  1,29N - 3,22
Safira —
SG Crystals, 2158 27,93  1,15N-1,96R
us

Onde: N é a resisténcia balistica ao projétii NAMMO (nucleo de carbeto
de tungsténio) e R é a resisténcia balistica ao projétil RAPI (nucleo de ago duro).

*Desempenho relativo ao Vidro SLS

Na patente [65], foram testados vitroceramicos compostos
majoritariamente por SiO2 e Al203, com um ou mais agentes nucleantes P20s,
TiO2 e ZrO2, podendo conter os 6xidos Li2O, ZnO, MgO, Na20 e K20. Estes
materiais apresentaram desempenho balistico relativo entre 1,127 e 1,181 com
relagcao a velocidade de limite balistico do vidro de silicato calco-sédico, contra
municao de nucleo de aco duro.

Materiais comerciais foram testados em [17] conforme o Acordo
Regulamentador (STANAG - Standardization Agreement) 4569. A velocidade de
teste foi de 930 + 20 m/s para a munigdo NAMMO (7,62 mm x 51 com nucleo de
carbeto de tungsténio) e 854 + 20 m/s para a muni¢gao RAPI (7,62 mm x 54 com

nucleo de ago duro), o desempenho balistico é apresentado em relagdo a DOP.
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O vitroceramico de dureza 6,2 GPa apresentou eficiéncia de massa balistica
relativa de 1,12 para municdo NAMMO, enquanto que o vidro float de dureza 5,6
GPa obteve eficiéncia de 1,01. Considerando a relagdo custo-beneficio, o
quartzo é o material com melhor desempenho balistico para municado NAMMO.
O AION e a safira sao significativamente melhores que os outros materiais contra
muni¢cdo RAPI, devido a alta dureza, que os torna capazes de erodir o projétil
com nucleo duro.

Armaduras de vitroceramico de silicato de litio e zinco foram testadas por
Horsfal [34]. Contra nucleos macios de 7,62 mm (nucleos de chumbo ou ago
leve) os vitroceramicos apresentam densidade de area igual ou melhor que a da
alumina. No entanto, contra projéteis de nucleo duro o desempenho do
vitroceramico foi menor que o da alumina devido a menor dureza, sendo 5,9 GPa

para o vitroceramico e 12,7-14,7 GPa para alumina.

3.8 Simulagao de desempenho de vidros

A avaliagcdo do desempenho por simulacdo computacional a partir de
propriedades mecanicas auxilia na compreensao do comportamento do material
e reduz o custo e tempo com ensaios de desempenho. Os métodos de elementos
finitos facilitam a analise da distribuicdo de tensdes em formatos complexos, por
dividir o objeto em pequenas areas. Para cada elemento as tensdes sé&o
calculadas com base nos sistema de coordenadas x, y e z [79].

Em baixas taxas de carregamento, a fratura do vidro € descrita por
modelos linear-elasticos com base no critério de Rakine. Neste, a fratura
acontece quando se atinge uma tensao critica, necessaria para induzir o
crescimento de uma trinca até um tamanho critico. Deste modo, quando um
elemento finito atinge esta tensdo (tensdo maxima), ocorrera a exclusao do
elemento do modelo. A tensdo nos elementos vizinhos ao excluido aumenta,
levando a propagacgao da trinca. Esta metodologia € utilizada para prever o
comportamento de para-brisas de automoveis e vidros usados na construgéo
civil [12,79].
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A simulacdo computacional também auxilia a compreender as tensdes
geradas durante o processamento [30,31] e pela microestrutura devido as
diferengcas de CET dos materiais [29]. Estas tensbes podem ser elevadas ao
ponto de causar trincas e reduzir a vida util. Além disso, o efeito das geometrias
na concentracdo de tensdes é fundamental para a maioria dos materiais. Em
vidros temperados, a tensdo compressiva na superficie causada pelo
resfriamento rapido € da ordem de 200 MPa, o que leva a tensao trativa no
interior de cerca de 100 MPa. A tensdo de tragdo € responsavel pelo

estilhacamento do vidro [30].
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O presente trabalho tem como objetivo desenvolver dois tipos de

vitroceramicos: o MAS que possui cristalizacdo no volume, visando aplicagcdo em

armaduras balisticas e o LAS que tem cristalizagao na superficie, para aplicacéo

em telas de smartphone. Para isto, estes materiais foram produzidos,

caracterizados e avaliados com relagdo ao desempenho em testes impacto de

baixa e alta taxa de carregamento. Para complementar o estudo da influéncia da

microestrutura na tensdo de fratura e tensdes residuais, a simulagdo por

elementos finitos (FEM) foi realizada para o sistema LAS. A Figura 4.1 ilustra as

etapas referentes ao trabalho.

Mistura, fusdo e

Preparacéo dos recozimento Preparacéo do
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precursores MAS Determinacédo de precursor LAS
Tge Tc (DSC)
o
A Tratamentos térmicos | 'Nucleacso em
3 para selecionarede | Tge Tg+10°C ) Tratamentos
o Ce0, %TiO,e de térmicos para avaliar
o CeO, Determinacdo da Tc (DSC) a camada formada
Tratamentos térmicos | | Tempo de nucleacdo Producéo de corpos
para~encontrar de prova com
relacéo du‘rez_a X Tempo e temperatura de diferentes
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o Morfologia (MEV e MET)
S,
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Figura 4.1. Fluxograma demonstrando as etapas do presente trabalho de doutorado.
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4.1 Preparagao dos vidros precursores

Os vidros precursores foram obtidos a partir de reagentes com grau de
pureza acima de 99%. Os reagentes foram pesados e pré-misturados a seco em
um misturador. Na sequéncia, foi realizada a mistura a umido em agua para
assegurar a melhor a homogeneizacado possivel. A mistura foi realizada em
moinho gira-jarros de alumina com esferas de alumina de 10 mm, utilizando 50%
de umidade em percentual massico e velocidade de 250 rpm, por no minimo 3
h. As cargas foram realizadas com 150 g de p6 seco e 250 g de bolas. As
composi¢des foram fundidas em cadinho de platina em forno elétrico (Deltech
Inc. Denver, Colorado 80216) a 1600°C por 4 h. Para melhorar a homogeneidade
do batch, foi realizado trés vezes o procedimento de splat-cooling, no qual o vidro
€ vertido em superficie de ago e fragmentado, sendo novamente fundido. O
material foi vertido em moldes de aco de dimensdes 3 x 20 x 50 mm aquecido a
500°C para reduzir as variacdes de viscosidade durante o preenchimento no
molde, o que reduz o tensionamento e melhora o acabamento superficial nas
pecas. Na sequéncia o vidro foi levado ao forno de recozimento em temperatura
40°C abaixo da Tg para eliminagao de tensées. O tempo de patamar foi definido
a partir da observagao em luz polarizada em um tensiscope (Essilor, TEN 701).

As composicdes usadas neste trabalho sdo apresentadas na Tabela 4.1.

Tabela 4.1. Composi¢ao quimica (%mol / %massico) dos vitroceradmicos estudados.

MAS7mol MASRef MASrTio2 MASceo2 LAS

SiO2 52,0/453 51,5/45,0 51,5/44,9 51,56/449 67,9/66,0
AlOs 20,5/30,3 21,0/31,2 20,3/30,1 20,3/30,0 12,5/20,7
MgO 20,5/11,3 21,0/12,2 20,3/11,8 20,3/11,8 1,9/1,2
ZrO2 7,0/12,5 6,4/11,6 6,4 /11,5 6,4/11,5 --
TiO2 -- -- 1,5/1,7 1,5/1,7 --
CeO2 -- -- - 0,04/0,1 --
Li2O -- -- -- -- 12,2 /6,1
K20 -- -- -- -- 1,9/29
Na20 -- -- -- -- 20/2,0
CaO - -- -- - 1,2/1,1
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O vitroceramico MAS7mol foi selecionado a partir dos trabalhos de Dittmer
et al. [41] e Villas Boas [24], e o vitroceramico LAS foi obtido do trabalho de Priller
et al. [28]. O teor de zirconia na composicdo MAS7mo N30 permitia sua
dissolucdo completa na matriz vitrea dentro das condi¢cdes de laboratdrio, por
isso o teor foi reduzido gerando a composi¢gao MASRef.

A fim de obter a maior nucleacdo possivel, percentuais de TiO2 foram
adicionados na composicdo MASrer (0,5 a 4 mol%) levando a composicéo
MASTio2, com 1,5% de adi¢cao de TiO2. A adigdo de TiO2 resultou na coloragéo
marrom, por isso, o CeO:2 foi adicionado nas proporcoes de 0,05 a 0,3% em
massa a composicdo MASTio2. J&a a composicdo LAS foi escolhida porque
permitia a cristalizagado de fases de baixo CET na superficie e o objetivo desta
parte do trabalho era verificar se a técnica de cristalizacdo superficial poderia
resultar em melhor desempenho mecanico para aplicacdes de impacto em baixa

taxa de carregamento.

4.2 Tratamento térmico para cristalizagao

A definicdo das condi¢cdes de tratamento ocorre por calorimetria
exploratdria diferencial (DSC) em equipamento Netzsch, DSC 404, com taxa de
aquecimento de 10°C/min. Esta técnica permite a obtencdo da temperatura de
transicéo vitrea (Tg) e temperatura de cristalizagao (Tc). Estas temperaturas sao
um indicativo da maxima taxa de nucleacdo e crescimento de cristais
respectivamente. Para obtencao de vitroceramicos transparentes é necessario
que haja alta nucleagao de cristais, pois isto impede seu crescimento no estagio
posterior. O tempo de tratamento em cada temperatura foi determinado com
base na transmitancia de luz visivel e dureza.

As amostras de MAS7mol foram obtidas conforme [24]. Foram realizados
tratamentos duplos, a fim de obter cristais menores que 30 nm. Primeiramente,
foi realizada a nucleagdo dos cristais por periodos longos (14 dias) em
temperatura proxima a Tg. Em seguida, a amostra foi aquecida até a temperatura

do pico de cristalizacdo, com taxa de 10°C/min, levando ao crescimento dos
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cristais, por aproximadamente 3 h. O teor de ZrO2 desta composigao foi reduzido
para 6,5 mol, devido a baixa solubilidade deste nucleante, levando a composi¢ao
MASRef.

A determinagao do teor de TiOz2 ideal adicionado ao MASRef foi feita a partir
da posicao de pico de cristalizagdo no DSC. Para isto, amostras de ~20 mg de
cada composicao foram nucleadas em trés temperaturas (Tg, Tg + 10°C e Tg —
10°C) durante 8 h. Entdo, a curva de DSC foi obtida a 30°C/min para cada
condigdo. A temperatura de pico foi determinada, sendo a escolhida a condigéao
de %TiO2 e temperatura de nucleagao que leva a menor Tc e transparéncia.

Apos isto, os vidros precursores MASRrer € MASTio2 foram submetidos a
tratamentos térmicos em diferentes tempos de nucleacdo, a fim de encontrar a
condicdo onde alta dureza e transparéncia podem ser obtidas no menor tempo
de nucleacgao possivel.

O vitroceramico obtido pela adicdo de CeO2 ao MASTio2 foi tratado
conforme o planejamento fatorial da Tabela 4.2, a fim de reduzir a quantidade e
experimentos e avaliar os fatores tempo de nucleagdo, tempo de crescimento e

temperatura de crescimento sobre dureza e transparéncia.

Tabela 4.2 — Planejamento fatorial do tratamento térmico das amostras de MASceo2.

Temperatura de

Amostra Tempo de Tempo de crescimento

nucleacgao (h) crescimento (h) C)
1 8 1 1030
2 8 5 1050
3 8 3 1070
4 12 5 1030
5 12 3 1050
6 12 1 1070
7 16 3 1030
8 16 1 1050
9 16 5 1070




33

Os vitroceramicos de LAS foram obtidos a partir de tratamento simples
por diferentes tempos e temperaturas (entre Tg e Tc), visando a obtengao de
uma camada cristalina de B-espoduménio, identificada por DRX. A espessura da
camada e suas condicoes fisicas foram determinadas por microscopia Optica, a
fim de obter uma camada sem trincas. Neste caso, a translucidez é obtida devido
a similaridade entre indices de refragdo, sendo adequada para uso em telas de

Smartphone.

4.3 Caracterizagao dos vitroceramicos

4.3.1 Preparagao dos corpos-de-prova

Para caracterizacido dos vitroceramicos foram preparados corpos de
prova nas dimensdes requeridas para cada ensaio. As pecas foram cortadas em
serra de baixa velocidade com disco diamantado (Buheler, USA) com
lubrificagdo de agua. Os corpos-de-prova foram lixados em lixas de carbeto de
silicio de grana 220, 320, 400, 500, 600 e 1200 e polimento em politriz em

suspensao de diamante ou céria.

4.3.2 Microscopia

A visualizagcao da microestrutura foi feita a partir de microscopia. Os
vitroceramicos LAS, que possuem tamanho de grao da ordem de microns, foram
avaliados por microscopia 6ptica por luz refletida (MO) em microscopio Leica
DMRX. Para isto, a amostra foi polida e atacada quimicamente com acido
fluoridrico 1% durante 20 s a fim de revelar a microestrutura.

A medida da cristalinidade das amostras de VC LAS foi realizada por meio
das imagens de MO das superficies. Neste caso, uma malha de tamanho
conhecido foi aplicada e o numero de quadrados com cristais foi contado. A
cristalinidade é dada pelo percentual de quadrados ocupados por cristais. No
minimo 10 micrografias foram usadas para cada tratamento.

As imagens da segéo transversal do LAS em MO foram usadas para medir
o tamanho de camada. Para isto, a distancia entre a superficie e a interface
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cristal/matriz vitrea foi medida em pontos igualmente espagados na imagem. No
minimo 5 micrografias da superficie inferior e 5 da superficie superior de cada
condicdo foram utilizadas. A espessura de camada € dada pela média de todas
as medidas.

As amostras de MAS foram visualizadas por microscopia eletrbnica de
varredura (MEV) em microscopio FEG Philips XL-30. Neste caso, a amostra foi
polida em uma das faces e recoberta por ouro. As amostras transparentes
(tamanho de grao nanométrico) foram analisadas em microscopia eletrénica de
transmissao (MET), utilizando um equipamento Tecnai G2 (FEI Company). Para
isto, as amostras foram moidas em almofariz e pistilo de agata e o p6 resultante
foi colocado em porta amostras de cobre (grids).

A partir das imagens de MET em alta resolugdo foram determinadas as
distancias interplanares para identificacdo de fases. A analise foi feita a partir do
software livre Image-J, realizando a medida do tamanho total de no minimo 10

planos e normalizando pela quantidade de planos medidas.

4.3.3 Difracao de Raios-X (DRX)

A identificacao das fases formadas foi realizada utilizando um difratdmetro
da marca Rigaku modelo Ultima IV. As condi¢cbes de varredura foram passo de
0,02° e velocidade de 0,5°/min usando radiagao Cu-Ka. O intervalo de medida
foi de 10 a 60° para as amostras de LAS e 10 a 80° para as amostras de MAS.

O tamanho de cristalito foi calculado a partir da formula de Scherrer
(Equacéo 4.1).

0,91
BcosH

Tamanho de cristalito = Equacgao 4.1

Onde A é o comprimento de onda da radiagdo de raios X (CuKa=1.5406A)
e B é a largura a meia altura do pico 26 em radianos.

As analises de Rietveld foram feitas a partir do p6 dos VCs MAS. Neste
caso, 0,5 - 1g de material foi moido em almofariz e pistilo de agata e passado na
peneira com abertura de 20 ym. Em seguida o p6 foi seco em estufa a 110°C
por no minimo 1h e resfriado em um dessecador. Para permitir a quantificagcao

das fases, o p6 foi misturado na proporgao massica de 80% VC e 20% alumina.
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Neste caso, o espectro foi obtido com passo de 0,02° e tempo de contagem de

5s e o intervalo de medida foi de 10-90°.

4.3.4 Transmissao de luz visivel (UV-vis)

A transparéncia das amostras em luz visivel foi determinada pelo teste de
espectroscopia de UV-visivel (Perkin Elmer, Lambda 20). Para isto, foram
usadas placas de aproximadamente 2,7 mm de espessura, com polimento nas
duas faces. No minimo 2 medidas foram realizadas para cada amostra. As
amostras para teste balistico foram caracterizadas no seu acabamento final com

espessura de 4 mm.

4.3.5 Espectroscopia Raman

A espectroscopia Raman foi realizada na superficie de pecas com laser
de 540 nm e feixe de 2 ym. O equipamento usado é da marca HORIBA modelo

T-64000 com monocromador triplo. O tempo de aquisicao foi de 12 s.

4.3.6 Dureza e resisténcia ao riscamento

A dureza possui correlacdo direta com o desempenho balistico de
materiais ceramicos, ja que esta relacionada a capacidade de erodir o projétil.
Em smartphones, esta propriedade é importante por estar relacionada a
resisténcia ao riscamento.

A dureza foi determinada pela técnica de microdureza Vickers em
equipamento da marca Future Tech com carga de 500 gf e tempo de indentag&o
de 15 s, conforme a norma ASTM C1327-15. A medida é dada por meio da

Equacao 4.2. No minimo 5 indentagdes validas foram obtidas para cada amostra.

H, = 1,8544 % Equacgéo 4.2

Na qual tém-se F (gf) como a carga exercida pelo indentador e d (mm)
como a meédia entre ambas diagonais de indentagao.
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O ensaio de nanodureza foi realizado com equipamento NHT (Anton-
Paar) por meio de um indentador de nano Vickers, com carga maxima de 0,2 N.
No vitroceramico LAS, esta técnica permitiu a determinacéo desta propriedade
na camada cristalina sem interferéncia da base. A nanodureza foi calculada a

partir da Equacao 4.3 e lida diretamente no equipamento.

Hyp = F’Z:x Equacdo 4.3

Na qual tém-se Fmax (N) como a maxima carga exercida pelo indentador e
Ap (mm?) a area de contato do indentador projetada.

A resisténcia ao riscamento instrumentada foi determinada pelo
equipamento MHS (Anton-Paar), onde um indentador Rockwel de 100 ym de
didmetro foi pressionado na superficie com cargas de 0,03-20 N, taxa de 9,98
N/s e velocidade de 1 mm/min. No minimo 3 medidas foram realizadas para cada

amostra.

4.3.7 Resisténcia mecéanica a flexao

A resisténcia a flexao é utilizada para determinar a tensdo maxima
suportada pelo material.

Devido a maior simplicidade de ensaio, quando possivel a tensdo de
ruptura foi determinada pela técnica de Ball-On-Three-Ball (B3B) com esferas de
8 mm de diametro. O equipamento utilizado foi a maquina de ensaios universal
(MTS criterion Modelo C 43.104) disponivel no LaMaV. Neste caso, 0s corpos
de prova eram placas circulares de 14 mm por 1,2 mm de espessura lixadas e
polidas nas duas superficies. As amostras do sistema MAS foram ensaiadas
apos o tratamento térmico devido a dificuldade de polimento e as amostras LAS
foram polidas com CeO2 apds o tratamento térmico. A tensdo aplicada na
amostra durante o teste B3B pode ser calculada considerando a geometria da
amostra, através da funcao f, e considerando a for¢a suportada pela amostra e

a espessura. Conforme as Equacdes 4.5 e 4.6.
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Omax = f(@, B, V) :—2 Equacdo 4.5

f(e Rq V) —c, + <61+C2£+C3(%)2+C4(%)3)(

o5 3
R R 1+CSE

1+ ce %) Equacéao 4.6

Onde: e é a espessura do material (mm), F é a for¢a de ruptura da amostra
(N), R é o raio da amostra (mm), Ra é o raio das esferas de apoio do
equipamento (mm), v é o coeficiente de Poisson do material, c0, c1, c2, c2, c3,
c4 e c5 sdo coeficientes que dependem de v. Os fatores B (Ra/R) e a (e/R) devem

estar entre 0,55-0,9 e 0,05-0,6 respectivamente.

4.3.8 Tenacidade

A tenacidade a fratura foi determinada a partir da técnica SEVNB (single-
edge V-noch beam) conforme a ISO 23146:2008. Para isto, pelo menos 5
corpos-de-prova de 3 x 4 x 40 mm de cada amostra foram entalhados com serra
diamantada até 0,5 mm de profundidade. Posteriormente, as pecas foram
entalhadas manualmente com uma lamina de barbear e pasta de diamante de 3
pum, até a profundidade aproximada de 1 mm, medido por microscopia dtica.

As pecas entalhadas foram testadas em ensaio de flexdo 3 pontos. A

tenacidade pode ser calculada pelas Equacdes 4.7 e 4.8.

E
w
*|5

s|e

Kicsevne = 3 Y Equacgdo 4.7

B

Y* =1,964 — 2,837a + 13,7714a? — 23,2503 + 24,129 a* Equacéo 4.8

Onde: Kic,sevns € a tenacidade em MPa.m"2, F é a carga em MN, B é a
largura da peca em m, e € a espessura da pega em m, St € a distancia entre os
apoios inferiores em m, S> € distancia entre os apoios superiores emm, a é 0
tamanho médio do entalhe em m e Y* é o fator intensificador de tensao

(adimensional).
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4.3.9 Moébdulo de elasticidade

O mddulo de elasticidade foi determinado por um analisador de vibragdes
transitorias (Sonelastic, ATCP Engenharia Fisica). Para isto, trés pegas de cada
condicéo foram utilizadas. A dimensao das pecas utilizadas para o ensaio foram
placas circulares de 14 x 1,2 mm. Os valores das propriedades mecanicas sao
obtidos diretamente pelo software.

Nos casos em que as amostras ndo apresentavam dimensao para
determinagcdo por som, o moédulo de elasticidade em indentacdo (Eir) foi
escolhido devido a simplicidade do ensaio. Ele pode ser obtido a partir das
Equacbes 4.9,4.10 e 4.11.

\/E'S ~
E, = —/—— Equacgéo 4.9
T 26 [ay(n0) quag
E %= - 11_17; Equacdo 4.10
Er Eil
Er=E-(1-v?% Equacgéo 4.11

Onde E; é o modulo de elasticidade reduzido, E; e vi sdo o mddulo de
elasticidade e raz&o de Poisson do indentador, respectivamente, 3 € um fator
que depende da geometria do indentador (§ = 1.012 para base piramidal
quadrada, S é a rigidez de contato, avaliado a partir da inclinagdo da curva de
descarga, Ap, € a area de contato projetada e hc € a maxima profundidade de

penetracao do indentador.

4.3.10 Fadiga dinamica

O teste fadiga dinamica foi realizado a fim de conhecer o comportamento
destes materiais mediante diferentes taxas de carregamento e ambiente
corrosivo. Os ensaios foram realizados durante o doutorado sanduiche na
Universidade de Trento. Foram utilizados no minimo 3 corpos de prova 4 mm x

1,2 mm x 25 mm para cada taxa de carregamento. Trés indentagbes na face de
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4 x 25 mm foram realizadas com o uso de um indentador Vickers com carga de
1000 gf, sendo estas centralizadas e com 4 mm de distancia entre si.

Para avaliar se as indentagdes influenciariam a dispersdo dos ensaios,
foram realizados de flexdo no vidro e no vitroceramico LAS, MASrer € MASTio2
com e sem indentagdo. Trés corpos de prova foram utilizados para cada
situagao. As pegas foram mantidas sobre a bancada por 24h apds a indentagéo,
para permitir que as trincas atingissem propagacéo estavel e posteriormente
armazenadas até o ensaio (48 h). O tamanho das trincas foi medido por
microscopia optica. O ensaio foi realizado em maquina de ensaios universal da
marca Instron modelo 4502 com velocidade 1 mm/min, com distancia entre
apoios de 22 mm. Uma fita adesiva foi aderida na superficie de aplicacao de
carga, para permitir o resgate das partes de vidro estilhagado.

As amostras foram secas a 120°C durante 1h e imediatamente imersa em
Oleo, prevenindo a absorcdo de umidade para determinar a resisténcia em
ambiente inerte.

As amostras foram testadas em flexdo 3 pontos, em maquina de ensaios
MTS. A face com indentagéo foi colocada para baixo, permitindo a propagacgéao
das trincas da indentagao. Os testes foram realizados com velocidades entre
0,05 mm/min e 2 mm/min (taxa de tensdo 0,1 MPa/s—100 MPa/s), com as
amostras submersas em agua a na temperatura ambiente. Algumas pecas
adicionais de VC LAS foram testadas no LaMaV com velocidade de 0,005
mm/min para reduzir o desvio padrao.

A resisténcia das amostras indentadas em condi¢des de fadiga dinamica
€ calculada pela Equacgao 4.12 [87].

1

or=(C i—‘t’)m Equacgao 4.12
onde
Z _ (2,8411'o,iesz(;rr}lcm)n,—+1 Equagéo 413

o)

n'= 0,763 n Equacao 4.14

cm € 0 comprimento critico da trinca radial (m), om € a resisténcia da

amostra no ambiente inerte (MPa), vo € um fator dependente das condi¢des
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ambientais e do material e n é o coeficiente de suceptibilidade ao crescimento
subcritico (adimensional).

A determinagdo da resisténcia (om) e do comprimento das trincas em
ambiente inerte (cm) foi obtida a partir de testes em amostras imersas em dleo.
A velocidade aplicada no ensaio foi de 10 mm/min. As indentagbes que nao
falharem no ensaio foram consideradas. A observacao destas foi realizada com
um microscoépio optico.

A velocidade de propagacéo subcritica da trinca em fungdo da carga
aplicada e ambiente pode ser encontrada pela equagao empirica (Equagéao
4.15).

V=1, (—)n Equacao 4.15

Kic

Onde v é a velocidade subcritica de propagacgéo da trinca (m/s), K; € o
fator de intensificador de tenso aplicada (MPa.m'?) e Kic a tenacidade a fratura
(MPa.m'?),

4.4 Simulacao do efeito da camada cristalizada nas tensoées

A simulagédo por elementos finitos (FEM) foi utilizada para comparar o
efeito da camada cristalizada na tensdo de compressao estimada pela Equacéao
2 e os dados obtidos por B3B. Para isto, foi utilizado o software Abaqus®
licenciado para a UFSCar. As propriedades consideradas sdo demonstradas na
Tabela 4.3 e o modelo utilizado e as condigcdes de contorno adotadas sao
mostradas na Figura 4.2.

A simulagao utilizou um modelo axissimétrico considerando um quarto da
segao transversal da peca a fim de reduzir o custo computacional (Figura 4.2a).
Uma camada cristalina homogénea foi utilizada para calcular as tensbes de
compressao induzida durante o resfriamento e comparar com a tensao analitica
(Figura 4.2b). As espessuras de camadas cristalina testadas foram alternadas
entre 5 e 350 ym. Para compreender o efeito da geometria dos cristais na

concentracao de tensao, um modelo de camada com cristais foi criado utilizando
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(Figura 4.2c), sendo a geometria simplificada por meio de uma linha curva
(spline). Os tamanhos de cristais testados foram de 50 e 100 um e a diferenga
de profundidade (DP- distancia entre o ponto mais superficial e o mais profundo

da interface cristal/vidro) de 20 e 40 pm.

Tabela 4.3. Parametros usados para calcular as tensdes residuais pelos métodos analitico e

numeérico.
Propriedade Valor
ai (°C) 7,35 E-06
as (°C) -5,00 E-07
Ti (°C) 565
T (°C) 30
ve, vg (@dimensional) 0,23
Eg, Ec (GPa) 77
Ponto de interface mais
superficial DP
1 - a
. T=565 © Pm(;?;op(rigfiﬂzgface Tamanho
Deslocamento x=0 g:g (1) %;ggSOCC de cristal

Vidro residual Camada cristalina homogénea

y .
Deslocamento y=0
Lox

Figura 4.2. Representacado esquematica das condigdes de contorno e geometrias usadas para
simulacédo das tensdes criadas durante o resfriamento. a) a area demarcada em
azul representa a segao transversal simulada; b) modelo utilizado para estimar a
tensdo de compressao gerada durante o resfriamento em diferentes espessuras de
camada cristalina; ¢c) modelo utilizando cristais com geometria idealizada a partir de
uma spline. O tamanho de cristal e a DP foram variados.

O modelo utilizou elementos axissimétricos de quatro nés do tipo CAX4,
variando entre 35000 e 1240400 elementos, dependendo da espessura de

camada cristalina simulada. Um teste de convergéncia foi utilizado para verificar
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o refinamento de malha apropriado. Para o modelo com cristais, os elementos

usados foram do tipo CAX3 de trés nos.

4.5 Testes de desempenho

4.5.1 Teste de impacto Charpy

Testes de impacto em baixa velocidade (~4 m/s) foram realizados nos
vitroceramicos LAS e MAS e em vidro de janela, para fins de comparagao, ja que
nao ha uma norma que regulamente este material. As pecas para ensaio de
impacto foram fundidas em molde de cobre de 50 x 20 x 3 mm. Cerca de 1,5 cm
foi descartado das pecas para facilitar o lixamento na politriz automatica. As
pecas foram lixadas e polidas até lixa 1200 em todas as superficies.

O ensaio Charpy foi adaptado para realizagao de impacto em corpos de
prova dos vidros e vitroceramicos com dimensdes de 35 x 16 x 3 mm. Para isto,
um suporte com abertura de 2 cm foi adaptado ao porta amostras da maquina.
Foram testadas pelo menos 4 pegas de cada condi¢do. A Figura 4.3 mostra a

fotografia do equipamento utilizado.

Ay

Figura 4.3. Maquina de teste de impacto Charpy com um corpo-de-prova de vidro posicionado

para o teste.
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As pecas foram apoiadas ao suporte metalico da maquina de testes e um
péndulo com energia de 2J foi langado. A energia absorvia pelos corpos-de-
prova foi lida diretamente na maquina. Nos casos em que a peg¢a ndo rompeu
com 2J, o péndulo foi substituido por outro de maior energia até ser possivel

encontrar a energia ruptura, sendo estes 4, 7,5 e 14J.

4.5.2 Teste balistico

O vitroceramico MAS desenvolvido foi caracterizado com relagao ao limite
de penetragao Vso. Para isto, 3 corpos de prova MASRrer foram produzidos. Para
fins de comparacéo, 2 corpo-de-prova LAS também foram produzidos, mas nao
foram testados. Os testes foram realizados na empresa AGP na Colémbia por
meio de um dispositivo produzido pela propria.

As pecas foram fundidas individualmente em molde de cobre com
cavidade de 7 cm de diametro e 5,5 mm de espessura, resultando em placas
redondas com espessura de 6,5 a 9 mm. As placas para o teste foram cortadas
nas dimensdes de 50x50x4 mm e passaram pelos processos de retifica e
polimento até a lixa 1200 na oficina de 6ptica do departamento de Fisica da USP
de S&o Carlos. Os vitroceramicos foram tratados termicamente em forno tubular.
O MASRer foi nucleado por 5 dias pois neste caso, o tratamento de 3 dias definido
para obtencdo das caracterizagdes mecanicas nao levou a materiais
transparentes. O vitroceramico LAS foi tratado por 10h a 590°C para obter uma
camada superior a 100 ym.

A amostra a ser testada (face de ataque) foi aderida a um painel para teste
balistico, feito com vidro laminado, sendo usadas placas de vidro de janela e de
Polietileno tereftalato (PET) com 150 mm de lado. O adesivo usado era de
poliuretano (PU). As composicdes dos extratos de materiais dos painéis de teste
balistico sdo mostrados na Figura 4.4 e Tabela 4.4. Os testes também foram
realizados em dois materiais balisticos padrao, sendo estes o vidro de janela e

a safira.



44

Adesivos
. 150 mm
|

Facede i
ataque

50 mm

,
wuw 0g
T
ww ST

= j\\
Vidro
Camada de confinamento

Figura 4.4. Esquema representativo dos painéis balisticos, mostrando a face de ataque (material
de teste) aderida a um vidro de janela e uma camada de confinamento por meio de

adesivos.

Tabela 4.4 — Espessura das camadas dos painéis balisticos (mm).

Camada Vidro de Janela Safira Vitroceramico
Face de ataque 4 4 4
PU 0,38 0,38 0,38
SL 3 3 3
PU 0,38 0,38 0,38
PET 0,17 0,17 0,17

O dispositivo usado no trabalho é uma arma de gas, mostrada na Figura
4.5. O projétil foi disparado por meio da arma de gas, com velocidade acima da
necessaria para penetragao para o 1° corpo-de-prova (velocidade entre 90 e 150
m/s). Na sequéncia, a velocidade foi reduzida, a fim de encontrar a velocidade
em que o corpo de prova nao sofria penetragcdo. A média destas velocidades foi
chamada de Vso. Para o MASRrer, foram feitos 2 disparos acima da velocidade
de penetragédo e 1 abaixo. Para o vidro de janela e a safira foram realizados 2

disparos com penetracao e 2 sem penetracao.
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Figura 4.5. Esquema representativo dos painéis balisticos, mostrando a face de ataque (material

de teste) aderida a um vidro de janela e uma camada de confinamento por meio de
adesivos.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

O presente trabalho visa desenvolver dois tipos de vitroceramicos: o MAS
que possui cristalizacdo no volume, visando aplicacdo em armaduras balisticas
e o LAS que tem cristalizagdao na superficie, para aplicagdo em telas de
smartphone. Para isto, estes materiais foram produzidos, caracterizados e
avaliados com relacdo ao desempenho sob impacto. Os resultados serao
abordados neste capitulo.

5.1 Vitroceramicos do sistema MAS

O vidro base do sistema MgO-Al203-SiO2-ZrO2 foi estudado com o intuito
de analisar um sistema com cristalizagao volumétrica que apresentasse alta
dureza e transparéncia apos a cristalizagao e tempo de nucleagcdo de no maximo
24h. Nesta sec¢ao, serao abordados os resultados referentes a caracterizagao
dos vidros precursores deste sistema, em relagao as caracteristicas tipicas e as
propriedades mecanicas.

A composicéo escolhida para estudo € denominada MAS7mol € foi obtida
por Dittmer et. al. [88] para uso dentario. Posteriormente, o tratamento térmico
para a obtencao de um vitroceramico desta composicao foi estudada por Villas-
Boas [24]. A transparéncia foi obtida no tratamento térmico de 14 dias de
nucleagdo em 830°C e crescimento de 3h a 1017°C, com dureza proxima a 10
GPa. O vitroceramico desenvolvido em [24] foi replicado e caracterizado em
[89]. Neste caso, o VC MAS7mol apresentou dureza de 9,1 GPa, mdédulo de
elasticidade de 109 GPa, Kic de 1,3 MPa.m™"2 e transmissdo acima de 80% para
amostras de 1 mm na regido do visivel. As fases cristalinas formadas foram
quantificadas por Rietveld, sendo estas quartzo (20%), espinélio de magnésio
(27%), zircdnia (12%) e safirina (9%). A fase vitrea residual foi de 32%. Na
presente tese, o percentual de ZrO2 na composicdo MAS7mol foi reduzido de 7
mol para 6,5 mol devido a baixa solubilidade da ZrOz, resultando na composi¢ao
MASREF.
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Os vitroceramicos apresentados nesta segao foram obtidos a partir do
vidro MASRer, ao qual foram adicionados de 0,5 a 4% de TiO2 (MASrTio2) visando
reduzir o tempo de nucleagao e CeO2 (MASceo2) para alterar a coloragao.

5.1.1 Caracterizagao dos vidros precursores MAS

Os vidros precursores do sistema MAS, obtidos apoés a fusdo e

recozimento abaixo de Tg, s&o apresentados na .1.

Figura 5.1. Fotografia dos vidros precursores MAS apés fusdo. Da esquerda para a direita
MASRger com adi¢édo de 0,0%; 0,5%; 1,5% e 4% de oxido de titanio.

Nos vidros obtidos com teor de TiO2 de até 1,5% ocorreram alteracbes de
cor pouco perceptiveis a olho nu e completa dissolugdo das matérias-primas
constituintes. A composi¢cao com 4% de titanio apresentou coloragao escura e
cristalizacao superficial. O molde aberto e aquecido foi utilizado para reduzir os
gradientes de temperatura e proporcionou melhor acabamento a superficie dos

vidros.

5.1.2 Definicao das temperaturas de tratamento dos vitroceramicos MAS

As temperaturas caracteristicas dos vidros precursores obtidas a partir de
calorimetria exploratéria diferencial (DSC) sdo apresentadas na Figura 5.2. O
vidro precursor MASrer tem Tg de 815°C. A adigao de TiO2 nesta composigcao
leva a redugao de Tg para 815°C, 810°C e 785°C com 0,5%, 1,5% e 4%,

respectivamente. Dois picos de cristalizacdo sao observados na MASRer, a
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988°C e 1012°C, sendo o primeiro referente a precipitagdo do nucleante (ZrO2)
e 0 segundo devido a cristalizagdo de espinélio (MgAl204), de acordo com [40]
para uma composi¢cdo semelhante. O DSC do vidro com 4% de TiO2 mostra o
primeiro pico imediatamente apdés Tg, demonstrando que esta composi¢do tem
baixa habilidade de formagao de vidro (glass forming hability). Por este motivo,

esta composicao apresentou cristalizagcdo durante o vertimento no molde.
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Figura 5.2. a) DSCs dos vidros MAS com taxa de 10°C/min demonstrando as temperaturas de
transicao vitrea (Tg) e as temperaturas de cristalizagdo (Tp); b) DRXs dos vidros
MASRer € 1,5%TiO2 (MASrTio2) nucleados por 8h em Tg e com aquecimento até o
Tp1. Apds a nucleagdo nao sdo observados cristais no DRX, mas com o

aquecimento até Tp1 surgem picos de ZrO:x.

As fases obtidas no primeiro pico caracteristico de DSC dos vidros
MASRer e com adicédo de 1,5% TiO2 (MASrTio2) sdo observadas no DRX da Figura
5.2b. Neste caso, os vidros foram nucleados por 8h em Tg e posteriormente
aquecidos no DSC até a respectiva temperatura Tp1.

Os resultados de DRX (Figura 5.2b) mostram que com a adi¢ao de TiOg,
a ZrOz2 continua sendo a fase precipitada, porém em menor temperatura (939°C).
Como demonstrado no DSC, os picos sao deslocados para menores
temperaturas. Neste caso, seria esperado picos de intensidade maior ou igual
para a condigcdo MASTio2. No entanto, os picos observados sdao menores e mais
largos, podendo indicar que os cristais de ZrO2 formados tem o crescimento

coibido.
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De acordo com Carl et al. [90], o TiO2 pode promover a separagao de
fases liquidas no vidro precursor, levando a cristalizagdo no interior do vidro. Ele
pode também levar a precipitados de TiO2 (podendo conter outros elementos do
vidro precursor) que agem como sitios de nucleagdo heterogénea. Este
mecanismo é similar ao da ZrO:2 [40], que também inicia com a separagao de
fases liquidas.

Considerando a Figura 5.2, pode-se propor que a adi¢ao de TiOz levou a
formacdo de maior quantidade de nucleos, que foram impedidos de crescer
devido a barreira fisica desta grande quantidade de cristais. E possivel também
que a composi¢cao quimica das fases vitreas formadas e sua dispersao limitem

a cristalizagao da fase ZrOs..

5.1.3 Definicao da temperatura de nucleagao dos vitroceramicos MAS

Ensaios de DSC dos vidros nucleados por 8h em Tg e 10°C acima ou
abaixo desta temperatura foram realizados para verificar a temperatura de
maxima taxa de nucleac¢do. Neste caso, os experimentos foram feitos com taxa
de aquecimento de 30°C/min. A Figura 5.3 apresenta os resultados de DSC das
composi¢cdes MASRrer e com adi¢ao de 0,5% e 1,5% de TiO2 nestas condigdes.

O grafico de DSC da composicdo MASrer (Figura 5.3a) mostra o
deslocamento do pico de ZrO2 (Tp1) com o aumento da temperatura de
nucleagao, indicando que o tratamento térmico para a nucleacdo em maiores
temperaturas favorece o surgimento de nucleos. No entanto, no tratamento
acima de Tg o Tp1 reduz significativamente de intensidade, o que indica que
menor quantidade de ZrOz foi cristalizada durante o experimento de DSC, tendo
sido cristalizada durante o tratamento para a nucleacdo. Neste caso, a
temperatura para nucleagao adotada é Tg (815°C).

A adicéo de 0,5% de TiO2 (Figura 5.3b) leva a reducao das Tps e nao
causa alteragdo em Tg. Neste caso, o comportamento foi semelhante ao da
composicao MASRer e a temperatura ideal para nucleacéo seria de 815°C.
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Figura 5.3. DSCs com taxa de 30°C/min das composi¢des nucleadas por 8h em Tg e 10°C acima
e abaixo. a) MASRer; b) MASrioz2 (0,5% de TiOz); e ¢) MASTioz2 (1,5% de TiOz).

Para a composicédo com 1,5% de TiOz2 (Figura 5.3c), o efeito do TiO2 é
bastante pronunciado, sendo possivel observar a separagao dos picos de ZrO:2
e espinélio sem a nucleagao. Apds 8h de nucleagédo a 800°C (10°C abaixo de
Tg) o pico de ZrO2 surge em 911°C, imediatamente apds Tg. O tratamento em
temperaturas maiores levou a reducdo da intensidade deste pico até seu
desaparecimento completo, indicando que o crescimento dos cristais foi iniciado.
Por isto, para esta composicao a temperatura de nucleagao selecionada para a
continuidade do trabalho é 10°C abaixo de Tg. Este dado esta em concordancia
com a literatura, onde foi reportado que neste sistema nucleado com TiO2 a
maxima taxa de nucleag&o pode estar abaixo de Tg [91,92]. Apesar de levar a
coloragao do vidro, o uso de TiO2 como nucleante apresenta vantagens sobre a

ZrOz2 por ser soluvel em maior quantidade e reduzir a viscosidade do vidro [93].
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Com base nos resultados de DSC e na avaliagao visual das amostras, as
composicoes MASRer e com adi¢cao de 1,5% TiO2 foram selecionadas para a
continuidade do trabalho.

5.1.4 Definicao do tempo de cristalizagao

Para determinar o tempo de cristalizagdo na temperatura selecionada
foram realizados tratamentos de nucleacdo de 8 e 24 h. No caso em que a
amostra obtida foi opaca, foi realizado um tratamento em maior tempo (72 h)
para obter uma amostra transparente. Quando a amostra obtida foi transparente,
foi realizado em tratamento em menor tempo (2 h) para obter uma amostra

opaca. Fotos das amostras obtidas sdo mostradas na Figura 5.4.

Ref

1,5%
TiO:

2h 8h 24 h 72 h

Figura 5.4. Fotografia das composi¢cées MASgrer e MASTio2 nucleadas nas temperaturas de maior
taxa de nucleagao por diferentes tempos e tratadas a 1050°C por 3h, mostrando
que a MASrer demonstra transparéncia apés 72h de tratamento e a amostra com
1,5% de TiO2 apds 8h de tratamento.

Apos o tratamento térmico a composicdo 1,5% TiO2 demonstrou
coloragdo marrom-claro. E possivel observar na fotografia que a adicdo de 1,5%
de TiO2 reduziu o tempo de nucleacao requerido para obtencao de transparéncia
de 72h para 8 h. Para dar seguimento ao uso da composi¢cdo MASTio2 no
trabalho, as amostras foram caracterizadas com relagéo a transmitancia (Figura
5.5).

Os resultados de espectroscopia de UV-visivel mostram que os vidros

precursores sdo similares, com transmitancia acima de 80%. O tratamento de
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nucleagdo mais efetivo para obtengao de transparéncia foi de 72h para MASRer

e 8h pra MASTio2. Acima de 8h ocorre a reducao da transmitancia na composicao

com TiOz.
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Figura 5.5. Transmitancia das composi¢cdes MASrer € MASTio2 nucleadas nas temperaturas de
maior taxa de nucleagao por diferentes tempos e tratadas a 1050°C por 3h,
mostrando que a MASgrer demonstra transparéncia apos 72h de tratamento e 1,5%

de MASrTio2 ap6s 8 h. A espessura das pecas usadas € de 2,5 + 0,1 mm.

A transmissao de luz é possivel devido ao tamanho de cristal ser inferior

ao da luz visivel, como mostram os MEVs e METs nas Figuras 5.6 € 5.7.

Figura 5.6. MEV das composi¢coes MASrer € MASTio2 a) MASRer 8h; b) MASRer 24h; ¢) MASREF
72h; d) MASger 120h; e) MASTioz2 2h; f) MASTioz 8h; g) MASTio2 24h.
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Os MEVs foram realizados somente no modo BSE, uma vez que nao foi
possivel observar cristais apds ataque quimico em HF 1% por 5 min. As imagens
em BSE demonstram contraste de peso atbmico, onde os cristais
esbranquigados de tamanho inferior a 0,5 uym indicam a precipitagao de ZrOz e
TiO2. Devido a escala, seria erréneo inferir diferencas precisas nos tamanhos

dos cristais.

Figura 5.7. MET campo claro (a,b,c) e campo escuro (c,d e €) das composicbes MASReF €

MASTi02 nucleadas nas temperaturas de maior taxa de nucleagéo por diferentes
tempos e tratadas a 1050°C por 3h. a,d) REF 72h; b,e)TiO2 8h; c,f)TiO2 24h.

Os METs demonstram que os cristais das composi¢cdes transparentes
testadas possuem dimensdes 10-50 nm. E possivel observar na MASrer N72h
a presenca de uma fase de formato quadrado, possivelmente relacionada a
estrutura cubica. Estes valores de transmitdncia e tamanho de cristal séo
semelhantes aos observados para vitroceramicos do sistema SiO2—Li2O—P20s5—
TiO2—-Ca0-ZrO2-Zn0O-SrO-Al203 [67], onde foi possivel obter transmiténcia
superior a 80% com materiais de 78% de cristalinidade. Isto é possivel devido a
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similaridade do indice de refragao entre fase vitrea e o dissilicato de litio, o que
nao ocorre para o MAS.

A transmiténcia de diferentes materiais vitroceramicos do sistemas MAS
foi avaliada em [68]. Neste caso, o material com melhor relagao
transmitancia/dureza foi o Nb-MAS, no qual o nucleante usado foi nidbio e obteve
dureza de 7,7 GPa com transmitancia de 70% (2 mm). Sendo assim, os VCs
MASRrer com nucleagdo de 72h e MASTio2 com nucleagdo de 8h tem

transmitancia satisfatoria, comparavel a de outros materiais estudados para fins

similares.
S: Espinélio de magnésio ——MAS_,. N8h
Q: Quartzo ——MAS__. N24h
Q Z: ZirCénia MAS N72h
REF
Q z s Q Z s :
—~ __E,\_L\S\Z,Z.AS N e 2597
© ‘
S
~ 26,19
o
8 AP N\
o
‘n
C
9
E J—LM“&M A A
4

MAS, , N2h
. ——MAS,_ Ngh
e et i Sl [ ——MAS,  N24h

26,24

Intensidade (u.a.)

10 20 30 40 50 60 70 80 250 255 26,0 265 27,0 27,5
20(°) a 26 (°) b
Figura 5.8. DRX das composigdes MASrer € MASrTio2 nucleadas nas temperaturas de maior taxa
de nucleacgdo por diferentes tempos e tratadas a 1050°C por 3h. a) Difratograma
indicando as fases presentes b) deslocamento do pico de 26° da fase Quartzo, a

linha tracejada indica a posigao tedrica.
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Figura 5.9. Ampliacdo da regido do pico de 31° da zircdnia dos difratogramas de Raios-X das
composi¢cdes MASgrer e MASrTio2 tratadas a 1050°C por 3h. a) MASrer b) 12h. O pico

de zircénia ndo sofre deslocamento.

O padrao de DRX apresentado na Figura 5.8 demonstra que as fases
formadas sao quartzo, espinélio de magnésio e zircénia. A zircOnia esta presente
em todas as composigdes e tratamentos térmicos, sendo sua presenca menos
perceptivel com o aumento da intensidade dos picos referentes a outras fases.
Na composicdo MASRer, as trés fases estdo presentes, sendo perceptivel a
reducdo dos picos de quartzo com nucleagdo de 72h. Para a composi¢cao
MASTio2, a partir de 8h de nucleagao € observada a redugdo da presencga das
fases quartzo e espinélio. A Figura 5.8b mostra a posig¢ao do pico de quartzo em
~26°. O deslocamento para valores maiores de 20 também foi observado por
Dittmer at, al. [88] e foi atribuido a formagao de quartzo-a em substituicdo ao
quartzo-fss. O cristal de quartzo-Bss € estabilizado em baixas temperaturas pela
presenca de Mg e Al no seu interior, por isso, é esperado que a formacgao de
fases como espinélio ou cordierita levem a formacédo do quartzo-a durante o
resfriamento, ja que as fases s&o formadas a partir do cristal de quartzo-3,
também chamado de quartzo-Bss. A Figura 5.9 demonstra o pico de zircOnia,
mostrando que ndo ha deslocamento das outras fases do difratograma. Isto
comprova que o deslocamento do pico do quartzo é efeito das tensdes.

A composicdo MASTio2 apresenta maior cristalizacdo quando ocorre

menor tempo de nucleacao considerando a altura dos picos de DRX. As analises
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de composigao de fases feitas pelo método de Rietveld mostram que a MASRer
com 72h de nucleacdo apresenta aproximadamente 2% de fase vitrea, 42%
quartzo-Bss (ICDS 93975), 40% de espinélio de magnésio (ICDS 31375), 13,6%
de zircdnia (ICDS 66789) 2% quartzo-a (ICDS 16331) e 0,5% de safirina (ICDS
34186). O valor de Goodness of Fit (GOF) desta analise foi de 2,09, o R expected
igual a 11,7 e R profile igual a 12,7. A quantidade de fase vitrea abaixo do
esperado esta provavelmente relacionado a Ilimitacbes das condi¢cdes
experimentais durante a obtencao do difratograma, ja que as imagens de MET
mostra um percentual de fase vitrea residual maior. Além disso, a quantificagao
de fase vitrea pela técnica de Rietveld pode ser dificultada pela presenga de
nanocristais, cujos picos sao mais largos que os de cristais micrométricos. A
amostra de MASTio2 nucleada por 8h apresentou 60% de fase vitrea residual
24% de espinélio de magnésio (ICDS 31375), 9,4% de zircénia (ICDS 66789) e
6% de safirina (ICDS 34186). O GOF desta analise foi de 2,4, o R expected igual
a 11,7 e R profile igual a 14,1. Imagens de MET em alta resolugdo mostradas na
Figura 5.10.

Figura 5.10. HRTEM das composi¢cdes MASrer € MASTio2 nucleadas nas temperaturas de maior

taxa de nucleagao por diferentes tempos e tratadas a 1050°C por 3h. a) MASRer
N72h b) MAStio2 N8h ¢) MAStio2 N24h. As linhas paralelas indicam os planos
medidos em nm.

As imagens de MET em alta resolugdo da Figura 5.10 demonstram a
posicao espacial das fases formadas. Em todas as amostras foram identificados
planos que podem corresponder as fases quartzo, espinélio e zirconia. Na Figura
5.9a, os planos identificados de 0,29 e 0,19 nm correspondem a t-ZrO2 (011) ou
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c-ZrO2 (111) crescendo ao plano de espinélio, quartzo ou zircdnia. Os METs da
MASRer também apontaram a presenga de quartzo (101) com planos de 0,35-
0,36 nm. As amostras de MASTio2 (Figuras 5.10b e 5.10c) apresentaram
principalmente planos atomicos com distancia entre 0,28 e 0,31 nm, sendo
provavelmente de zirconia (planos 011 ou 111) ou espinélio (plano 220). A Figura

5.10a mostra um cristal do espinélio (plano 311).

5.1.5 Propriedades mecéanicas das amostras MASrer € MASrTio2

A dureza e o modulo de elasticidade dos VCs das composi¢cdes MASRer
e MASrTio2 sdo apresentados na Tabela 5.1. O mddulo de elasticidade das
amostras variou de 110 a 130 GPa. Estes valores estao na faixa de valores de
vitroceramicos MAS apresentadas na literatura [36,94].

A dureza HV medida pelo método convencional aumenta com o tempo de
nucleagao para a composicdo MASRer, alcangando até 9,6 £ 0,2 GPa. No caso
do MASTio2, este valor segue inalterado com o aumento do tempo de tratamento
de nucleagdo, considerando o desvio padrdo, sendo de aproximadamente 9
GPa. A mesma tendéncia é observada para a nanodureza, que apresenta até
12,7 = 0,3 GPa para a composi¢ao MASRer nucleada por 72h e até 11,4 £ 0,6
GPa para a MASTio2 nucleada por 8h. As indentagbes de microdureza Vickers

sdo mostradas na Figura 5.10.

Tabela 5.1. Nanodureza Vickers (Hit), microdureza Vickers medida pelo método tradicional (HV),
médulo de elasticidade em indentagéo (Eir) e mddulo de elasticidade reduzido (E*)
das composicdes MASRrer € MASTio2 nucleadas nas temperaturas de maior taxa de
nucleagéo por diferentes tempos e tratadas a 1050°C por 3h

MASrer MASRer  MASrer  MASTio2 MASTI02  MASTIO2
8h 24h 72h 2h 8h 24h
HVs00¢ 8,3+0,3 9,3+04 96+02 91+0,2 8903 9,0+0,1
Hir 10,1+0,5 10,0+0,2 12,7+0,3 11,0+0,3 114+0,6 10,4+0,9
Eir 113+8 110+2 130 £ 1 11512 122+ 2 120+ 5
E* 121+8 11712 138 £+ 1 129+ 2 1302 128+ 5
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Figura 5.11. Indentagbes a 500g 15s das composicdes MASrer € MASTI02 nucleadas nas
temperaturas de maior taxa de nucleacao por diferentes tempos e tratadas a 1050°C

por 3h. a) MASrer N8h; b) MASRrer N24h; ¢) MASRer N72h; MASTio2 d) MASTI02 N4
h; €) MAStio2 N8h e f) MASTtio2 N24h.

Pode-se observar nas indentagbes da Figura 5.11 que o padrdo de
trincamento de ambas as amostras € similar. A MASRrer apresenta principalmente
trincas laterais até 24h de nucleacdo e apds isto somente trincas radiais. A
MASTio2 apresenta somente trincas radiais. Também é possivel perceber cristais
micrométricos que estdo ao longo de todo o volume dos VCs MASTio2. Estes
cristais possivelmente sdo da fase quartzo, como sera demonstrado na secao
4.3.

Na Figura 5.12 e na Tabela 5.2 sao apresentados os dados de riscamento
instrumentado das amostras de vitroceramicos das composi¢oes MASRer e
MASTio2. A composigao MASRer apresenta maior resisténcia ao riscamento com
o0 aumento do tempo de nucleagao, o que pode estar relacionado a maior dureza.
No entanto, a diferenga entre as composi¢cdes € menor que 2 um € nao €
significativa considerando o desvio padrdo. Além disso, devido ao menor
tamanho de cristal, o aumento do tempo de nucleacdo também resultou em

menor carga de inicio de trincas radiais.
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Figura 5.12. Resisténcia ao riscamento instrumentado as composi¢gdes nucleadas nas

temperaturas de maior taxa de nucleagao por diferentes tempos e tratadas a

1050°C por 3h a) MASrer e b) MASrtio2.

Os resultados de riscamento do MASTio2 ndo demonstraram relagéo entre

profundidade de penetracdo e dureza, sendo a diferenca de profundidade

maxima menor que 3 um. Nestes casos, as trincas radiais também ocorreram

nas amostras transparentes e o inicio do regime elasto-plastico foi em cargas

menores com o0 aumento do tempo de nucleacéo.

Tabela 5.2. Carga critica para trincamento radial das composi¢cdées MASrer € MASTio2 nucleadas

por diferentes tempos na temperatura de maxima taxa de nucleagdo e com

crescimento de 3h a 1050°C. As amostras transparentes sdo apresentadas em

negrito.

Composicao Tempo de nucleagao (h) Carga critica para trinca radial (N)

8 133

MASREF 24 12 +1
72 10+2

1311

MASTIO2 7+2
24 61
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Comparando o trincamento das amostras transparentes composicdes
MASRer € MASTi02 € possivel observar que o dano € maior no caso da
composicao MASTio2, 0 que pode ter relagcdo com o maior teor de vidro residual
desta composicao. Para fins de comparacao, a tenacidade a fratura medida pela
técnica SENVB dos VC MASRrer N72h, MASTtio2 N24h e MASceo2 N16h e com
crescimento a 1050°C por 3h sdo mostrados na Tabela 5.3.

Tabela 5.3. Kic das composi¢cées MASrer e MASTio2 nucleadas nas temperaturas de maior taxa

de nucleagao por diferentes tempos e tratadas a 1050°C por 3h.

Tempo de Nucleagao (h) Kic (MPa.m'?)
MASREer 0 1,4+0,1
MASREF 72 1,3+0,2
MASTio2 24 1,2+0,2
MASceo2 16 1,2+0,1

A tenacidade das composi¢cdes nao variou significantemente, estando
entre 1,0 - 1,3 MPa.m"2. Provavelmente isto estd associado ao pequeno
tamanho de cristal, majoritariamente inferior a 50 nm em todas as condi¢cdes em
que o Kic foi analisado e baixa fragao cristalizada. Os valores de Kic corroboram
os padrdes de trincamento observados no ensaio de riscamento, onde trincas
radiais sdo observadas em todas as situacdes. O tamanho das trincas radiais €
menor na composicao MASRer nucleada por 72h do que a MASTio2 hucleada por
24h, além de ter o inicio do regime de microtrincamento em cargas maiores.

Os valores de Kic sao inferiores ao encontrado em [41], onde uma
composigao proxima a esta apresentou tenacidade de 1,9 + 0,1 MPa.m"2 quando
tratada por 3h a 1050°C sem nucleacao. Esta diferenca € esperada devido ao
menor tamanho de cristal dos VCs do presente trabalho, que visa estudar

materiais transparentes.

5.1.6 Efeito da adicao de CeO:2 nas propriedades opticas

Considerando a reducéo do tempo de nucleagao causado pela adi¢ao de

TiO2, os testes com esta composi¢ao foram aprofundados, visando compreender
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se tratamentos térmicos poderiam melhorar as propriedades mecanicas e
aumentar a transmitancia. Diferentes percentuais de CeO2 foram adicionados a
composicao para reduzir a coloragao provocada pelo TiOz2.

Foram adicionados 0,05, 0,1 e 0,3% em massa de CeO2 a composigao
MASTio2 a fim de identificar o teor de CeO2 que seria suficiente para alterar a
coloragao. Este teores foram definidos a partir dos resultados obtidos em [3], que
adicionou 0,5% em massa de CeOz2 para descolorir um VC MAS nucleado com
5% em massa de TiO2. Para avaliar se as caracteristicas seriam diferentes das
obtidas na composicdo MASTio2, 0s vidros com CeO2 foram tratados com
nucleacao a 800°C/8h e crescimento a 1050°C/3h. As amostras tratadas foram
avaliadas por calorimetria exploratoria diferencial, difracdo de raios X e
espectroscopia de UV-Vis (Figura 5.13).
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Figura 5.13. Efeito da adigéo de diferentes percentuais de CeO2 na composi¢cdo MASTioz. a) UV-
Vis com espessura ~2,6mm; b) DSCs dos vidros precursores; c) DRXs das pecas
tratadas na condigao n8h/800°C e ¢1050°C/3h. A melhor condigdo foi a adicdo de
0,1 CeOa.
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A adigao de até 0,3% em massa de CeO:2 levou a alteragdes significativas
na coloragdo dos vitroceramicos. O maior percentual adicionado tornou os
materiais marrom escuros, enquanto que as adi¢cdes de 0,05 e 0,1% alteraram a
coloragdo para amarelo claro. A adicao de 0,1% de CeO:2 levou também a
reducao da temperatura dos picos de cristalizagdo no DSC e da Tg. O padrao de
DRX (Figura 5.13c) indicou poucas alteragbes na formacdo de fases, sendo
possivel notar principalmente a supresséo da fase quartzo, presente em maior
intensidade na composicdo sem adicdo de CeO2. A quantidade de CeO:
escolhida para dar seguimento ao trabalho foi 0,1% (0,04% em base molar) por
causar pouca alteracdo no DRX e levar ao maior valor de transmitancia.

O efeito da adicdo de 0,5 mol% de CeOz2 foi avaliado em [95] para a
composicao 21,2Mg0-21,2A1203-51,9Si02-5,7ZrO2. Foi observado que a adigédo
de CeO2 favoreceu a cristalizagao da ZrO2 bem como de quartzo-Bss, € a Tg foi
reduzida muito pouco, de 818°C para 814°C. A presencga de Ce** ndo pode ser
confirmada, contudo, a coloragdo amarelada das amostras cristalizadas indicou
a presenca de alguma quantidade do Ce neste estado oxidativo. Outro autor [96]
observou que 5 ou 10% em massa CeO2 adicionado na composi¢gao MgO-
0,8Al203-4,7SiO2 nucleada com 7% em massa de ZrO2 ou TiO2 reduziu a
formacgao de quartzo e de ZrOz2. O efeito da adicdo de 0,5% em massa em um
vidro de composigcdo 50,6Si02-23,0A1203-18,4Zn0-3K20-5TiO2 foi avaliado em
[3]. O CeO2 aumentou a transparéncia no visivel da composicao de MAS
nucleada com TiOzreduzindo a coloragdo escura promovida pelo nucleante. Este
fato foi atribuido a reacédo entre Ce*™ e Ti*3 que leva a formagéo de Ti** e Ce*3.
O Ce*®tem uma banda de absorcdo em 314 nm enquanto o Ti** ndo afeta a
transmissao no visivel.

Para determinar a temperatura de maior taxa de nucleacio, a curva de
nucleagao qualitativa foi obtida conforme a Figura 5.14.

A curva de nucleagao qualitativa indicou que a temperatura mais proxima
a que ocorre maior taxa de nucleacao € 795°C. Acima desta temperatura, a
reducao da temperatura de pico de ZrO2 é pequena e a intensidade do pico
reduz, indicando que a nucleagao em temperaturas superiores a 795°C leva ao
inicio do estagio de crescimento. Para identificar as fases formadas em cada
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pico de DSC, pecas nucleadas por 8h a 795°C foram tratadas por 10 min em

cada temperatura. As fases formadas sdo mostradas na Figura 5.15.
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Figura 5.14. DSCs da composicdo MASceo2 nucleada por 8h em temperaturas proximas a Tg
para obtengao da temperatura de maxima taxa de nucleacéo. A temperatura mais

préxima a que ocorre maior taxa de nucleagéo é 795°C.

S - Espinélio de Magnesio w—1 P D0G

Q - Quartzo —— 1046 °C
1Z - Zircénia z —— 1000 °C

* - Safirina —920°C

S

Q 75 s
i U Zis z
N\ mLJLJ* A28

M

Intensidade (u.a.)

T T T T T T 1

10 20 30 40 50 60 70 80
200
Figura 5.15. Difratogramas de Raios-X da composigdo MASceo2 nucleada por 8h e aquecidas a
10°C/min até as temperaturas de pico do DSC: 920°C, 1000°C, 1046°C e 1200°C.

Para melhor entender a influéncia do tempo de nucleagao, temperatura e
tempo de crescimento nas propriedades mecanicas e transparéncia, estes

fatores foram variados usando um planejamento fatorial 23, sendo considerada
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a condicdo N12h/C1050°C-3h como ponto central. Os limites do tempo de
nucleacao foram determinados a partir do aspecto visual das amostras, visando
obter amostras transparentes. As temperaturas de crescimento escolhidas foram
de 20°C acima ou abaixo da central, resultando nas temperaturas de 1030°C e
1070°C. O tempo de crescimento foi variado de 1 a 5h com base em testes
preliminares. As fases formadas nos tratamentos descritos foram determinadas

por DRX e s&o apresentadas na Figura 5.16.
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Figura 5.16. Difratogramas de Raios-X da composicao MASceo2 tratada com nucleacéo de 8h,

12h e 16h, temperatura de crescimento de 1030°C, 1050°C e 1070°C e tempo de

crescimento de 1h, 3h e 5h.

Intensidade (u.a.)

Os ensaios de DRXs realizados na superficie das amostras MAScco2
mostram as fases formadas variando a temperatura de nucleacéo entre 8 e 16
h, o tempo de crescimento entre 1 e 5h e a temperatura de crescimento entre
1030°C e 1070°C foram espinélio, zircbnia e quartzo. Em menor tempo de
nucleagcdo, o quartzo aparece em maior propor¢ao, sendo reduzido com o
aumento do tempo de nucleagao para 12h e volta a aumentar em 16 h. Em todos
0s casos, 0 pico de maior intensidade é o da zircénia (30,3°). Isto indica que o
percentual de cristalinidade do material ndo € muito alto, pois a quantidade

nominal de ZrO2 nesta composigcdo é 11,5% em massa. A analise de Rietveld



66

destas amostras mostrou que o teor de fase vitrea das amostras esta entre 56-
57%. As fases espinélio de magnésio e zirconia representam 34-35% e 9,5-10%
respectivamente. Os valores de GOF destas analises oscilaram entre 6-9 devido
a dificuldade de ajustar o background causado pelo alto teor de fase vitrea e
tamanho de cristal pequeno. Embora este ajuste precise ser melhorado para uma
analise precisa, as quantificacbes de fase estdo préximas ao da composicao
MASrTio2. A Figura 5.17 mostra uma ampliagdo da regido de 26° dos
difratogramas. O pico de quartzo € deslocado para a direita com o aumento da
temperatura de crescimento, mostrando que esta variavel € a uUnica com
influéncia na formacado de quartzo-a. Somente a nucleagao por 8h permitiu a
observagéo deste efeito ja que somente neste tempo de nucleagao este pico foi

visivel com altura consideravel em todos os tratamentos.
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Figura 5.17. Ampliacdo da regido do pico de 26° do quartzo dos difratogramas de Raios-X da
composicao MASceo2 tratada com temperatura de crescimento de 1030°C, 1050°C
e 1070°C e tempo de crescimento de 1h, 3h, e 5h e nucleagao a) 8h b) 12h c)16h.
A temperatura de crescimento desloca o pico para valores mais altos, indicando a

presenga de quartzo-a.
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Na Figura 5.18 e Figura 5.19 sdo apresentadas a fotografia e a

transmitancia das amostras MASceo2.

N (h) 8 12 16

1030 1050 1070 1030 1050 1070 |1030 1050 1070

Figura 5.18. Fotografia das amostras de MASceo: tratadas nas diferentes condi¢cdes de
tratamento do planejamento experimental e no tratamento de crescimento a
1050°C por 3h com nucleagao de 8h, 12h e 16h (espessura ~2,7 mm).
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Figura 5.19. Espectroscopia de UV-Visivel das amostras de MASceo: tratadas nos extremos do
planejamento experimental e no tratamento de crescimento a 1050°C por 3h com
nucleacgéo de 8h, 12h e 16h (espessura ~2,7 mm).

As amostras N8h/C1030°C-1h e N16h/C1070°C-5h apresentaram baixa
transmitancia. No primeiro caso, o tempo de nucleacado nao foi suficiente para
criar uma quantidade significativa de cristais a ponto impedir o crescimento dos
mesmos. Em 16h de nucleacéao, o tempo e temperatura de crescimento sao altos

o suficiente fornecer energia para o crescimento de cristais. Além disso,
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conforme apresentado nos DRXs da Figura 5.15 em 1030°C a fase quartzo é
favorecida enquanto que em 1070°C é esperado que possa iniciar a formacao
de safirina a partir do espinélio. As amostras tratadas a 1050°C por 3h
apresentaram maior transmitancia que os tratamento nas condicdes extremas.
E possivel observar que até 12h de nucleacdo ha um aumento na transmitancia
e esta nado se altera apos este tempo.

Para compreender os valores transmitancia, o tamanho dos cristais foi
estimado a partir do tamanho dos cristalitos medidos pela largura a meia altura
dos difratogramas de DRXs (Tabela 5.4).

Tabela 5.4. Tamanho dos cristalitos das condi¢cdes avaliadas de MASceo2 medidos a partir da

largura a meia altura dos picos de DRX.

) tN 8 12 16
£ (h)

18 0]

%‘% (Ié) 1030 1050 1050 1070 1030 1050 1070 1030 1050 1050 1070

C R

S £ TN

O 1 3 5 3 5 3 1 3 1 3 5
(h)
26 o

Fase ) Tamanho de cristalito (nm)

Q 26,1 52 42 44 41 - - 34 - 20 37 67

Z 303 24 25 23 29 24 25 26 23 23 24 30
S 369 26 24 26 26 24 23 24 22 23 21 25
S 44,9 51 55 53 49 53 49 53 50 47 47 47

Z 604 27 29 25 30 23 28 27 23 26 24 30
Onde: Q: Quartzo; Z: Zircdnia; S: Espinélio de Magnésio

Com o tratamento a 1050°C por 3h em diferentes tempos de nucleacéo,
€ observado que o tamanho de cristalito de todas as fases reduz até ~7 nm. A
fase que sofre maior redugao € o espinélio. Os cristalitos com dimensodes
maiores sao o espinélio (47-54 nm) e o quartzo (20-67 nm). Os pontos extremos
do planejamento fatorial tem maior tamanho de cristalito que os intermediarios,
0 que ja esperado considerando a transmitancia destes. Entre as fases
consideradas, a zircbnia € a que apresenta menor tamanho de cristalito e a
condicdo com menores cristais € a nucleada por 16h com crescimento a 1050°C
por 1h. Os valores de tamanho de cristalito devem ser diferentes dos calculados,

ja que neste caso as leituras ndo foram corrigidas por um padrao. Além disso, o
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tamanho de cristal sé pode ser considerado igual ao de cristalito no caso de
monocristais e nao é possivel identificar este fator. Os valores também podem
sofrer distorcdes devido as micro deformagdes nos cristalitos.

O MET das composi¢cdes MASceo2 indica que a morfologia dos cristais €
predominantemente esférica, sendo possivel discernir cristais quadrados nas
Figuras 5.20 a-d. Os cristais da composicdo MASRer sd0 maiores que os da
MASceo2, sendo que na primeira podem ser visto cristais de até 50 nm e para a
segunda estdo na ordem de ~10 uym. A Figura 5.20e e 5.20f indicam os
tratamentos nos pontos extremos do planejamento fatorial. E possivel observar
que o aumento na temperatura e tempo de crescimento levaram ao aumento no

tamanho de cristal, sendo este fator mais influente que o tempo de nucleagao.

Figura 5.20. MET campo claro das composi¢cdes MASrer € MASceo2 nucleadas nas temperaturas

de maior taxa de nucleacgdo por diferentes tempos e tratadas por 3h. a) MASRrer
1000°C; b) MASRrer 1050°C; c) MASceo2 1000°C; d) MASceo2 1050°C; Condigdes
mais extremas do planejamento experimental do MASceo2: €) MASceo2
N8hC1030°C-1h e f) MASceo2 N16h/C1070°C-5h.
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Os padrdes de difracdo da Figura 5.21 mostram que ha semelhangas
entre as amostras MASrer € MASceo2 tratadas nas mesmas condi¢cées de
crescimento. E observada a presenca de spots maiores no crescimento a
1000°C (Figuras 5.21a e c¢) do que a 1050°C (Figuras 5.21b e d). As Figuras
5.21e e 5.20f indicam que a amostra MASceo2 nucleada por 16h e com
crescimento durante 5h a 1070°C (Figura 5.21f) & pouco texturizada, ja que n&o
sdo observados spots nesta imagem e as linhas de difragdo s&o mais finas
quando comparado com a amostra nucleada por 8h e com crescimento de 1h a
1030°C.

Figura 5.21. Padrdo de difracdo das composi¢cées a) MASrer 1000°C; b) MASgrer 1050°C; c)
MASceo2 1000°C; d) MASceo2 1050°C; €) MASceo2 N8h C1030°C-1h; f) MASceo2
N16h C1070°C-5h

5.1.7 Propriedades mecéanicas dos vidros com CeO:

O mdédulo de elasticidade e a dureza das composi¢cdes MASceo2 séo
apresentados na Tabela 5.5. Em todos os casos estudados, as composi¢oes
apresentaram propriedades mecanicas muito proximas. O moddulo de
elasticidade Eir variou entre 107 e 113 GPa, a nanodureza Hit entre 10,4-11,5 e

a dureza Vickers, obtida a partir da profundidade de penetracao, entre 9,6 € 10,7
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GPa (carga de 500gf). Isto demonstra que os valores de cristalinidade né&o
variaram apreciavelmente, pois as mudancas de propriedades sdo pouco
perceptiveis.

As pecas de MASceo2 € MASRer nucleadas durante 16h e 72h
respectivamente foram tratadas por 3h em 1000°C e 1050°C, a fim de verificar
se a formacao de diferentes fases levaria a mudangas na tensao de fratura. A
resisténcia mecanica a flexdo medida pela técnica de Ball-on-Three-Ball (B3B) e
€ apresentada na Tabela 5.6.

Tabela 5.5 — Propriedades obtidas por nanoindentagdo da MASceo2 em diferentes tempos de

nucleagao, crescimento e temperatura de crescimento.

HV (GPa) Hr (GPa) Em(GPa) E*(GPa)
N8h/C1030°C-th 10,3 £ 0,1 11,1+ 0,1 111 £ 1 118 £ 1
N8h/C1050°C-5h 10,3+04  11,1+05 1113 118 % 3
N8h/C1050°C-3h 9,9+ 0,3 10,7£0,3  110£2 118 £2
N8h/C1070°C-3h 10,3+04 11,004 108 +2 115 £2
N12h/C1030°C-5h 10,0+0,2  10,8+0,2 108 +2 115 % 2
N12h/C1050°C-3h 9,6 0,2 104202 109+ 1 116 £ 1
N12h/C1070°C-th 10,2+0,2 11,002 1092 116 % 2
N16h/C1030°C-3h 10,7+0,3  11,5+03 1131 121 £ 1
N16h/C1050°C-1h 10,5+0,3  11,4+0,3  112%2 119 £2
N16h/C1050°C-3h 10,1+0,3  10,9+0,3 108 %2 115 % 2
N16h/C1070°C-5h 10,0+0,2  10,8+0,2 1101 117 £2

Tabela 5.6. Tensao de fratura em flexdo biaxial avaliado pela técnica de B3B das amostras de
vidro precursor MASrer € MASceo2 e VCs tratadas a 1000°C e 1050°C durante 3h.

Tempo de Temperatura de Tensao de Fratura
Nucleacao (h) Crescimento (°C) (102 MPa)
0 0 1,9+04
Mceo2 16 1000 4,3+0,6
16 1050 44 +1,1
0 0 24104
MRer 72 1000 51+1,5
72 1050 72124
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A tensao de fratura das amostras de MASceo2 € inferior ao das amostras
de MASRer em todas as condi¢des. Apesar disso, devido ao alto desvio padrao
nao € possivel considerar variagdes significativas entre as amostras. O alto
desvio padrdao das amostras dos VCs é devido a heterogeneidade de
microestrutura que leva a regides esbranquicadas no interior dos VCs
transparentes, sendo visiveis a olho nu. Estas heterogeneidades podem ser
atribuidas principalmente as diferentes taxas de resfriamento da superficie para
o interior da amostra cilindrica. Além disso, a proximidade entre médias da
composicdo MASceo2 € consequéncia da cristalinidade nao sofrer alteragdes
significativas independente do tratamento térmico. Como o teor de fase cristalina
€ inferior a 50%, existe pouca influéncia do teor de cada fase nas propriedades
mecanicas.

Os valores de tensao de fratura sdo superiores aos obtidos em [41],
inclusive o valor do vidro precursor € superior ao dos VCs de composi¢cao
semelhante tratados em temperatura de 950°C, que atingiram 107 MPa em
flexdo 4 pontos. Essa diferenca pode ser explicada pela area efetiva sob tracao
em cada técnica de medicao [97].

Por fim, os vitrocerdamicos do sistema MAS nucleados com ZrO:2
apresentaram até 10 GPa de dureza, sendo satisfatério para armaduras
balisticas. Por isso, este material foi selecionado para o teste de desempenho.
A adi¢do de TiO2 e CeO2 permitiu a obtencdo de pegas transparentes e de
coloragao moderada com menor tempo. No entanto, as propriedades mecanicas
foram afetadas pelo baixo percentual de cristalinidade (menor que 50%), sendo

obtido no maximo 9 GPa de dureza.

5.2 Vitroceramicos do Sistema LAS

Os vitroceramicos LAS apresentam uma camada cristalina de baixo
coeficiente de expansao térmica na superficie, o que resulta em alta tensao
compressiva e pode levar a melhoria das propriedades mecanicas. Esta técnica

foi selecionada para verificar se permitiria obter caracteristicas compativeis com
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as necessarias para telas de dispositivos eletronicos. A composigao utilizada foi
obtida por Priller et. al. [28].

Esta etapa do trabalho tem como objetivos: avaliar o efeito do tempo e
temperatura de tratamento térmico na microestrutura dos vitroceramicos; avaliar
o efeito da microestrutura nas tensoes residuais e nas propriedades mecanicas;

e compreender o trincamento espontaneo dos vitroceramicos.

5.2.1 Caracterizagao do precursor vitroceramico LAS

O comportamento térmico do vidro precursor LAS bem como o efeito dos
tratamentos térmicos em diferentes temperaturas sobre as fases formadas pode

€ apresentado na Figura 5.22.
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Figura 5.22. a) DSC do vidro precursor LAS em pé e em bulk, mostrando Tg e T¢; b) DRX das
superficies de LAS apds tratamento em diferentes temperaturas; ¢c) DRXs de um
VC LAS tratado a 590°C por 6h realizado na superficie de uma pecga (I) e na peca
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O DSC da amostra em pd mostra que o vidro precursor apresenta Tg
(onset) a 560°C e Tc a 655°C, com seu inicio a 635°C. O uso de uma amostra
monolitica desloca o inicio do pico de crescimento para 680°C e o pico para
800°C. Este efeito pode ser explicado pela maior resisténcia da transferéncia de
calor que as particulas grandes possuem em comparagao as pequenas [98] e
principalmente devido ao fato da cristalizag&o ocorrer na superficie; a maior area
superficial do po é responsavel pela cristalizacdo em menor temperatura.

Estas medidas de DSC foram essenciais para definir os tratamentos
térmicos necessarios para produzir uma camada cristalizada uniforme na
superficie das amostras. Devido a alta tensdo residual relacionada a espessura
da camada cristalizada, as amostras estilhagavam durante o lixamento se
tratadas acima de 590°C. Por isso, a temperatura minima selecionada foi 565°C
e a maxima 590°C, sendo esta a maxima temperatura onde foi possivel
desbastar a amostra na sec¢ao transversal para medir a camada cristalina sem
que esta estilhagasse.

O DRX da Figura 5.22b mostra que n&o foi possivel identificar fases no
tratamento a 565°C por 3h, porque a fragao cristalizada € menor que os limites
de detecgdo. A unica fase claramente identificada foi B-espoduménio (LiAISi2Os
- 1CDS 024897), a partir do tratamento 578°C/ 4,5 h, que aumenta de intensidade
com o aumento da temperatura e do tempo.

Além disso, a intensidade relativa dos picos muda sem uma tendéncia,
indicando que os cristais estdo orientados majoritariamente de forma aleatéria
na superficie. A Figura 5.22c compara os difratogramas de DRX da superficie e
de uma amostra moida com tratamento 590°C/6h. Ele revela que ha um aumento
nos picos da direcéo (101) quando a amostra do VC é moida, indicando que os
cristais crescem preferencialmente nesta diregao.

O tamanho médio de cristal da superficie do LAS em diferentes
tratamentos obtido por MO é apresentado na Tabela 5.7. As superficies dos

vitroceramicos destes tratamentos térmicos sdo mostradas na Figura 5.23.
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Tabela 5.7. Valores de tamanho de cristal médio, cristalinidade na superficie e espessura de

camada para os tratamentos realizados (+ desvio padréo)

Cristalinidade

Tamanho de Espessura de

Tratamento cristal (um) na Stzop/srflcle camada (um)
a 565°C /3 h 9+4 111 5+2
b 565°C /6 h 13+10 312 9+2
c 577,5°C/4,5h 27 £ 14 53+19 146
d 590°C/3h 45 £ 15 90 £ 15 24 +8
e 590°C /6 h 43 £12 99 +1 56 £ 16

Figura 5.23. Micrografias 6pticas das superficies dos VCs apés tratamento do vidro precursor
durante a) 3,0h a 565°C, b) 6,0h a 565°C, c) 4,5h a 577,5°C, d) 3,0h a 590°C e e)
6,0h a 590°C.

Para a menor temperatura usada (565°C), o incremento de tempo de 3h

para 6h aumenta o tamanho de cristal de 9 + 4 ym para 13 £ 10 ym. Este
comportamento n&do é observado para o tratamento na maior temperatura usada
(590°C), que, considerando o erro, leva a um tamanho de cristal similar 45 + 15
e 43 + 12 ym por 3 e 6 h, respectivamente.

Assim como o tamanho de cristal na superficie, a frente de cristalizagao

para o interior também aumenta com a temperatura e o tempo. No entanto, para
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qualquer situagao, a camada cristalina € menor do que a média de cristal na
superficie. Esta diferenga acontece porque a espessura de camada € apenas
uma meédia das medidas da camada em varios pontos periodicamente
espacgados e nao representam o tamanho maximo de um cristal isolado. Além
disso, a velocidade de crescimento depende da orientacao cristalina, que é
provavelmente diferente na superficie e no volume. Ademais, o crescimento na
superficie é favorecido pelas altas taxas de difusao.

De acordo com Priller et.al [28], a fase -espoduménio é formada a partir
da B-eucriptita metaéstavel em qualquer temperatura e pode ser detectada apés
ser tratada por 24h a aproximadamente 600°C. Além disso, segundo o autor
citado, o tempo para detectar a cristalizagdo em T4 (550°C) foi de 10 h.

Embora os percentuais reportados em [28] sejam somente semi-
quantitativos, os valores séo similares aos resultados do presente trabalho. Apds
3h a 565°C, os primeiros cristais aparecem e, apds 6 h, a fragao cristalina
aumenta, isto €, a superficie € quase totalmente cristalizada, mas por 3h ndo é
esperado haver cristalizagdo completa, como mostra a Figura 5.24.
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Figura 5.24. Influéncia do tempo e temperatura na cristalizacdo do vidro precursor LAS
adaptado de [28]. A linha tracejada representa o primeiro cristal visivel por
microscopia Optica, as linhas sdélidas mostram a superficie totalmente
cristalizada [28], enquanto que os pontos cinza mostram os tratamentos do
presente trabalho. A Tg do presente trabalho e de [27] sdo apresentadas em

linhas horizontais e diferem em apenas 10°C.
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Considerando o percentual de cristalizagdo mostrado na Tabela 5.7, é
evidente que apds atingir 100% de cristalizacdo em 3h a 590°C, a cristalizag&o
na superficie para. Contudo, a frente de cristalizagdo continua em diregdo ao
interior do vidro, aumentando a espessura de camada. Estes resultados indicam
que (para o atual numero de cristais nucleados na superficie) ndo € possivel
gerar uma camada superficial cristalizada completamente com cristais menores
que 12 ym. Entao, para diminuir o tamanho médio de cristal, a temperatura deve
ser reduzida e o tempo deve ser superior a 6 h. Um aspecto importante a ser
considerado sobre este resultado € a tendéncia ao trincamento desta
composicdo que pode ser magnificado pelo tamanho de cristal de ordem
micromeétrica. Uma relagao entre tamanho de cristal de B-eucriptita e trincamento
foi observada por outros autores [99,100], observando a (B-eucriptita no interior
de um vidro com composi¢cao 48Si02-38Al203-10Li20-4TiO2 em % massico e
para ceramica de B-eucriptita prensada a frio. Devido a alta anisotropia de CET,
elas trincaram quando o tamanho de cristal foi superior a 4 ym. Isto corrobora
com a tendéncia ao trincamento desta amostra, ja que a fase observada (B-
espoduménio) também possui alta anisotropia de CET.

As camadas cristalizadas nos diferentes tempos e temperaturas de
cristalizacdo sédo observadas na Figura 5.25. Para temperatura de 565°C
(Figuras 5.25a e b), a camada cristalizada é muito superficial e apenas alguns
cristais crescem. Na condicdo 565°C/3h foi necessario realizar diversos testes
para encontrar cristais na secido transversal. Isto acontece devido ao baixo
percentual de cristalizagcao e também pode indicar que o tempo indugao para o
crescimento nesta diregdo € diferente do crescimento ao longo do plano
superficial. As camadas se tornam maiores com o aumento do tempo e
temperatura (Figuras 5.25c-d).

Um comportamento similar foi reportado para vitroceramicos com
cristalizagado superficial de p-cordierita [101]. Neste caso, os cristais de p-
cordierita foram texturizados, mas a velocidade de crescimento foi similar para
qualquer direcdo, variando de 2,9 + 0,2 a 3,2 + 0,2 x 109 m/s a 860°C. No
entanto, os tempos de indugéo, 14, foram diferentes nas distintas frentes de

crescimento. Primeiro, rosetas apareceram no interior da amostra (1g=1,7 + 0,2
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h), seguidos por hexagonos alongados na superficie (2,9 £ 0,2 h), e por fim uma

camada cristalina superficial (12 £ 1 h).

Figura 5.25. Micrografia optica da se¢éo transversal das pecas mostrando o efeito do tempo e
da temperatura de cristalizagdo na espessura de camada apds tratar o vidro
precursor por: a) 3,0h a 565°C, b) 6,0h a 565°C, c) 4,5h a 577,5°C, d) 3,0h a
590°C e €) 6,0h a 590°C 6,0 h

Adicionalmente, como mostrado na Figura 5.26, a velocidade de
crescimento da superficie para o interior pode ser estimada para o vidro
precursor. Os valores sao similares ao Sistema MAS de [101], resultando em 1,3
um/h (3,6 x 10'9m/s) a 565°C e 7,3 um/h (20,3 x 10" m/s) a 590°C.

Para analisar a transparéncia do vitroceramico LAS, a transmitancia
Optica de uma amostra cristalizada por 6h a 590°C foi medida e comparada a
seu vidro precursor (Figura 5.27).
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Figura 5.26. Velocidade de crescimento para o interior do vidro.
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Figura 5.27. Espectro de transmisséo de luz de amostras com 1,3 mm de espessura. a) Vidro
precursor LAS e b) 590°C/6h VC. O insert mostra uma fotografia das duas
amostras.

Como mostrado na Figura 5.27, uma amostra de vidro precursor de

espessura 1,3 mm tem mais de 80% de transmissao no visivel. A cristalizagédo
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superficial reduz a transmitancia para 50 - 62%. Os cristais de B-espoduménio
causam espalhamento de luz devido ao seu tamanho na superficie de ~42 ym e
56 pm na espessura. Apesar do tamanho de grdo micrométrico, uma
transmissao de luz razoavel ocorre devido a proximidade do indice de difracao
do vidro precursor e da fase cristalina [102]. Embora o indice de refragao (n*)
desta composicdo de vidro ndo esteja reportada na literatura, o indice de
refragdo determinado por medidas de infravermelho a 1550 nm é 1,530 e 1,495,
para as fases cristalina (B-espoduménioss) e vitrea (73SiO2-12Al203-
5Li20.2MgO- 2TiO2-1 ZrO2-2K20-3Zn0O (mol%) respectivamente [103].

O valor de n* a 20°C calculado no Sci-glass usando o método de Appen
foi 1,518 e 1,514 para o vidro precursor e o vidro residual, respectivamente. A
imagem ainda € transmitida integralmente quando uma amostra de 1,3 mm de
espessura é colocada sobre um papel escrito e observada a olho nu, o que
sugere que a transmitancia é razoavel e promissora para telas de dispositivos

eletrénicos, embora ainda possa ser melhorada.

5.2.2 Efeito da camada cristalina nas propriedades mecanicas

A Tabela 5.8 mostra o médulo de elasticidade considerando a amostra
inteira e algumas propriedades da superficie determinadas na escala
nanométrica (até 800 nm de profundidade de penetragéo) por indentagdo em

diferentes espessuras de camada.

Tabela 5.8. Efeito de diferentes espessuras de camada na nanodureza por indentagao (Hi),
Moédulo de elasticidade determinado por nanoindentacao (Eir e E*) e determinado

pela propagagdo de som (E).

Propriedade Vidro  ge5ec6h  590°C 6 h 590°C 9 h
precursor

Espessura de 0 40 + 11 56 + 7 105 + 19

camada (pum)

Tamanho de 0 40 + 15 43 £ 12 29 + 10

cristal (um)

Hir 80+0,1 8302 8,6+0,3 8,5+0,3
Eir 826+09 77,7+19  77,1£0,9 79+ 2
E* 88 + 1 83 + 2 82 + 1 84 + 2

E 79+2 80 +2 80+0 -
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O moddulo de elasticidade determinado pela técnica de propagagédo do som,
que considera a propagacao através da amostra inteira € igual para qualquer
condigdo testada. Os valores determinados por nanoindentagdo (camada
cristalizada superficial) sdo somente 4 GPa menores que o do vidro precursor.

O efeito da camada cristalina nas indentacdes Vickers € demonstrado nas
Figuras 5.28 e Figura 5.29. Os vitroceramicos foram tratados a 590°C/6h pois
esta condicdo possuia maior espessura de camada, facilitando a analise. O
método de microindentagao foi escolhido devido ao tamanho dos cristais ser

micrométrico.

Figura 5.28. Indentagdes Vickers nas amostras de LAS (vidro e VC) e vidro de janela, com
cargas de: a) 100 b) 200 c) 300 d) 500 e) 1000 e f) 2000 gf.

Vidro de
Janela

LAS
Vidro

O vidro de janela, analisado para comparagao, mostrou o comportamento

usual. A carga para iniciar o trincamento foi 0,3 kgf e trincas radiais puderam ser
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observadas nas 4 esquinas das indentagdes [104]. A dureza Vickers medida para
este vidro foi 5,7 + 0,1 GPa com cargas entre 100 gf e 200 gf. O principal
mecanismo de deformacgao para o vidro calco-sdédico em temperatura ambiente
é fluxo por cisalhamento, enquanto que o trincamento nos vértices das
indentagdes pode ser relacionado a fadiga pela interagdo com o vapor de agua
[105]. Em geral, o comportamento dos vidros durante a indentagdo é
determinado pela composigéo, que dita a quantidade de oxigénios ponteantes e
nao ponteantes e, consequentemente, o coeficiente de Poisson e o processo de
densificagdo. A densificagdo reduz a forga motriz para aumentar a carga de inicio
de trincamento para trincas radiais/medianas, que significa que maior
densificagao leva a maior carga de inicio de trincamento. Além disso, trincas nas
bordas s&o consequéncia da abertura de defeitos criados durante o
carregamento pelas tensdes trativas geradas durante o ciclo de carga e descarga
[106].
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Figura 5.29. a) Dureza Vickers nas amostras de LAS (vidro e VC tratado a 590°C/6 h) e vidro de

janela em cargas de 100 gf a 2000 gf. b) Probabilidade de trincamento radial dos

vidros c) superficie de fratura da amostra quebrada espontaneamente apés a

indentagao de 2 kgf.
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O vidro precursor LAS tem dureza maior que o vidro de janela, sendo esta
igual a 6,3 £ 0,1 GPa em carga de 100 gf. As trincas comegaram a aparecer em
1 kgf, como mostra a Figura 5.26b. Este valor de dureza é similar ao de um vidro
LAS com troca ibnica, que possui 5,9 GPa em 1kgf [2], um pouco maior que o do
vidro sem troca i6nica, com 5,4 GPa de dureza, trincas radiais a 0,3 kgf e dano
extensivo a 1 kgf [2]. No presente trabalho, n&o foi observado efeito do tamanho
de indentagé&o (indentation size effect -ISE).

Os vitroceramicos tem impressdes Vickers menores que as do vidro
precursor, embora a dureza real seja dificil de ser determinada, ja que as bordas
das indentagbes ndo estdo claras. Em qualquer carga testada, ndo foi possivel
observar trincas radiais, e uma grande quantidade de trincas laterais surge na
carga de 1 kgf. Por isso, foi impossivel determinar a dureza nesta carga ou acima
dela. No intervalo de 0,1 a 0,5 kgf, a dureza do vitroceramico reduz com a carga,
indicando certo efeito do tamanho de indentagdo. Outro fator a ser destacado é
que as amostras indentadas com 2 kgf romperam espontaneamente na
indentagao apos 1 dia. A superficie de fratura observada por MEV (Figura 5.26c¢)
mostra que o dano induzido pela indentacdo € mais profundo que a camada
cristalizada, alcangando a regido sob tenséo trativa.

Além disso, os valores de Kc determinados pelo método de indentagao
(resisténcia ao trincamento na indentagao) € 0,9 + 0,1 MPa.m"? para o vidro LAS
e, para comparacgao, 0,7 MPa.m"2 para o vidro de janela. Considerando o indice
de fragilidade proposto por Sehgal e Ito [104] (H/Kic ), o vidro LAS & também
mais fragil que o vidro de janela. Em geral, estes efeitos estdo relacionados a
estrutura quimica dos vidros, onde estruturas mais abertas sido mais resistentes
ao trincamento, mas menos resistentes a deformacgao.

Os resultados de resisténcia ao riscamento instrumentado s&o mostrados
na Figura 5.30. A profundidade de penetragao entre vidro e vitroceramico sao
similares, uma vez que este fator esta relacionado a dureza dos dois materiais.
No entanto, o comportamento frente ao trincamento € modificado pelas tensdes
compressivas, sendo o trincamento retardado. O trincamento pode ser explicado
com base nos regimes de cargas criticas descritos por Houérou et al. [107]: o
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regime micro-ductil vai até 58 N e 11,5 N para o vidro e vitroceramico
respectivamente. Neste ponto, comegam a aparecer trincas radiais e
lascamento, caracterizando o regime de micro trincamento, que termina a 14 N
para o vidro. O vitroceramico LAS tem poucas trincas radiais e muitas trincas
laterais e lascamentos que é concomitante com a formacéao de estilhagos. Entao,
0 regime micro abrasivo, que é caracterizado por estilhagamento e algumas
trincas laterais, também inicia a 11,5 N para o vitroceramico e em carga um
pouco maior de 14 N para o vidro. Isto é semelhante ao encontrados em [108]
para um vitroceramico MAS, onde a carga critica para iniciar o regime micro

abrasivo foi 13-25 N e nao foi possivel identificar trincas laterais.
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Figura 5.30. Resisténcia ao riscamento instrumentado do vidro e VC LAS. A micrografia optica
mostra que o VC tem mais trincas de estilhagamento e chipping enquanto que o
vidro mostra mais trincas radiais. A profundidade de penetragdo no VC é menor

que a do vidro precursor.

Para analisar o efeito da camada cristalizada na resisténcia a flexao, as

tensbes residuais foram calculadas pelos métodos analitico, numérico e
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experimental (teste de B3B) para VCs com diferentes espessuras de camada. A
tensdo experimental foi estimada a partir da diferenca entre a tenséo de fratura
meédia dos VCs e do vidro precursor. Os resultados s&do mostrados na Figura
5.31.
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Figura 5.31. Dependéncia das tensdes residuais (em mddulo) na espessura de camada
cristalizada na superficie (SUP) e no interior (Int) da amostra. Os circulos em cinza
mostram os resultados experimentais de B3B (Sf) e a tensdo compressiva

estimada pela diferenga entre os resultados de B3B dos VCs e do vidro precursor.

A Figura 5.31 mostra que aumentando a espessura da camada cristalina,
a tensdo compressiva na superficie reduz, de acordo com os modelos analiticos
e numericos. A maior diferenga entre estes métodos foi 3,1% para a camada de
350 yum. Com o aumento da camada cristalina a tensao trativa no interior (vidro
residual) aumenta. Em 350 um, a camada cristalina e a camada de vidro residual
tem espessuras semelhantes, resultando valores proximos de tragao (interior) e
compressao (superficie).

Os resultados de B3B demonstram tensbes de compressdo com

magnitude similares as dos modelos analiticos e numéricos. Contudo, o
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comportamento fenomenolégico mostrado por B3B ¢é diferente do
comportamento calculado. A tensdo compressiva aumenta até 56 pm de
espessura de camada, alcancando 679 + 48 MPa e entdo € reduzida
drasticamente com o0 aumento da espessura. Um comportamento semelhante foi
mostrado em [28] para a mesma composi¢ao, onde o aumento da temperatura
de tratamento de 550 para 620 durante 4h e de 610 pra 750°C durante Yzh
geraram uma tensdo maxima de 700 MPa e 800 MPa a 610°C e 720°C
respectivamente. O valor maximo encontrado no presente trabalho foi de
aproximadamente 700 MPa e obtido em condigdes de tratamento semelhantes.

Em parte, a diferenga entre o comportamento experimental e calculado
pode ser causado pelas orientacdes cristalinas e concentragcdes de tensédo
devido a microestrutura da camada cristalina. Além disso, a Figura 5.32 mostra
que as beiradas das amostras sdo mais susceptiveis ao trincamento porque a

regiao de vidro entre cristais € menor.

Tensao

460 C d

Figura 5.32. Dependéncia das tensdes residuais na espessura de camada a ) 5 ym; b) 50 ym;
¢) 200 um; d) 350 um. Um fator de escala de deformacgao uniforme de 56.141 foi
aplicado para visualizagao.

Com a camada cristalina irregular, muitos cristais sdo separados pelo
vidro residual que pode estar sob alta tensao trativa. Para elucidar esta ideia, a
simulagdo de uma microestrutura com cristais “ideais” foi realizada (Figura 5.33).
Os tamanhos de cristal de 50 e 100 um foram testados bem como a variagéo
na profundidade da camada, sendo 20 e 40 um e a profundidade (espessura)

média de camada foi mantida constante em 60 um.
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Figura 5.33. Efeito do tamanho de cristal e diferenga de profundidade da camada nas tensées
residuais. A figura mostra um corte da simulagéo realizada na segao transversal em
2D, idealizando os cristais como ondas. a) Tamanho de cristal 50 um e diferenca
de profundidade de 20 um; b) Tamanho de cristal 20 um e diferenga de profundidade
de 40 ym; ¢) Tamanho de cristal 100 um e diferenga de profundidade de 40 ym; d)
Tamanho de cristal 100 um e diferenga de profundidade de 40 ym. Um fator de

escala de deformagao uniforme de 28,8 foi aplicado para visualizagao.

A simulacdo das camadas com diferentes tamanhos de cristais mostra
que a regiao de interface entre cristais € a mais tracionada. A magnitude da
tensao de tracdo aumenta com o aumento da diferenca entre profundidade de
camada e redugdo do tamanho médio de cristal, pois regides com angulos mais
agudos sao formadas. Neste caso, a tensao de tragao entre cristais pode atingir
260 MPa enquanto em geometrias de cristal menos agudas é reduzida para 100
MPa. Os valores e a distribuicao de tensao devem mudar se forem considerados
que o moédulo de elasticidade e coeficiente de expansao térmica da fase -
espoduménio sdo anisotropicos. A Figura 5.34 mostra a se¢éo transversal de um
fragmento de peca do ensaio B3B e reforga a ideia de que a regido de interface

€ responsavel pela formacao de trincas.
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Vidro residual

Camada cristalina

1 mm

Figura 5.34. Micrografia da se¢éo transversal de um fragmento de ensaio de B3B de peca de
VC LAS tratado a 590°C por 10 h. As trincas iniciam na camada cristalina e se
propagam para o interior.

5.2.3 Trincamento espontaneo dos vitroceramicos LAS

Como explicado na sec¢ao anterior, 0 aumento da camada cristalina leva
ao aumento da tensao de tracao no interior do vidro e na borda da amostra. Além
disso, nesta regido, a frente de cristalizagao resulta em alguns bolsdes de vidro
residual. Sabendo que a composicdo nominal da fase B-espoduménio é 1Li20O-
1Al203-4SiO2 e o vidro precursor é (desconsiderando os outros componentes)
1Li20-1Al203-5.4Si02 (normalizado para 1 mol de Li20), a composi¢géo do vidro
residual consiste em uma rede de SiO2 mais os modificadores K, Ca, Mg e Na
sem ou pobre em Li e Al203. Estes bolsdes podem ser observados em
micrografias Opticas da Figura 5.35, que demonstram a sec¢é&o transversal apos
a remocao total e parcial da camada cristalina. No primeiro, as trincas iniciam na
regidao com tenséo. Contudo, devemos considerar que esta regido foi polida para
a microscopia e as trincas provavelmente nao estao presentes nos materiais que

nao foram submetidos ao lixamento. No entanto, este resultado confirma que
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esta regido é um ponto fraco pra gerar trincas. Na segunda micrografia, as trincas

propagam preferencialmente na fase vitrea residual.
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Figura 5.35. Microscopias Opticas da secgdo transversal apds remover a camada cristalina na
superficie a) parcialmente b) completamente na lateral; c) Tensdo maxima
absoluta principal para os casos: sem arredondar (l), arredondando a lateral com
raio de 10 ym (ll) ou 50 ym. Os sinais de positivo/negative indicam que a tenséo
predominante em um dado ponto & de tragao/compressao. A tensao no centro do
disco foi de -358 MPa e na camada cristalina 71 MPa no interior do vidro, com

diferengas de menos de 0,2% entre os trés casos [109].

O efeito do arredondamento dos cantos sobre as tensdes foi analisado
em [109]. Se nenhum arredondamento é considerado (Figura 5.35c-I) a tensao
de tracdo e o vidro residual alcangam valores muito altos, acima do valor
absoluto de compressdao da camada mais externa. Quando algum
arredondamento é usado na interface, por exemplo, 10 ym ou 50 uym (Figura
5.35c¢-Il e lll), mantendo a espessura da camada cristalina constante, a tenséo
de tracdo é reduzida consideravelmente para valores menores que o0s
compressao. Isto justifica o fato de algumas amostras explodirem durante o

resfriamento quando os cantos ndo eram arredondados.
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Por fim, as pecas obtidas de LAS com cristalizagdo superficial
apresentaram transmitancia de aproximadamente 50% no visivel para amostras
de 1,3 mm, alta tensao de fratura e capacidade de suprimir trincas radiais. Estas
caracteristicas sdo promissoras para as aplicacdes estudadas no trabalho e o

desempenho mecanico sera aprofundado nas préximas secgoes.

5.3 Fadiga dinamica dos vitroceramicos dos sistemas LAS e MAS

A presenga de agua na superficie dos vidros pode levar a redugao da
resisténcia mecanica devido ao crescimento subcritico de trincas. Este efeito
conhecido como fadiga ou corrosdao por tensao [110]. Para melhorar o
desempenho e durabilidade dos vidros usados para condicbes que requerem
alto desempenho mecénico este fator deve ser conhecido. Por isso, o
comportamento em fadiga dinamica dos sistemas LAS e MAS foi estudado. A

Tabela 5.9 sintetiza os dados obtidos.

Tabela 5.9. Pardmetros de fadiga calculados e tens&o de fratura em flexdo 3 pontos para as

amostras de vidro precursor e VCs dos sistemas MAS e LAS.

LAS MASREF MASTio2
Vidro vC Vidro VvVC Vidro VvVC
A 74+01 8501 73+01 7,7+0,2 7,0+£0,2 7,5+0,1
n 22 +8 56 + 29 16 +5 18+6 11+3 50 + 22
Of
139+46 494 +19 17347 394+39 214 +21 305 + 52
(MPa)
Of -ind
7917 564 +36 104+5 194 +36 83+4 93+5
(MPa)

A constante A representa a intersegao do grafico no eixo y, ou seja, a
tensdo de fratura quando a taxa de tensdo é igual a zero. A constante n
representa o coeficiente de susceptibilidade ao crescimento subcritico de trincas,
onde o maior valor de n resulta em maior resisténcia. Devido ao alto desvio
padrao caracteristico de testes de flexdo trés pontos em vidros, um teste prévio

foi realizado a fim de avaliar se a indentacao das pecas resultaria na reducéo do
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desvio padrao. Para isto, a tensdo de fratura foi medida para 3 amostras com
indentac&o Vickers com 1 kgf de carga (Ot-ind) € 3 amostras sem (or) para cada
condigdo, com velocidade de 1 mm/s e umidade relativa do ar de 50%. Na
maioria dos casos a indentagao levou a reducao do desvio padrao, por isso esta
metodologia foi adotada para a realizagao do teste de fadiga dinadmica.

O vitroceramico LAS é o material com maior tens&o de fratura em flexdo
3 pontos, com aproximadamente 500 MPa. Em relagao aos vidros precursores,
o vidro com maior resisténcia a flexdo é o MASrioz2 (214 MPa) e o LAS o menor
(139 MPa).

A Figura 5.36 mostra o comportamento da composigao LAS em diferentes

taxas de carregamento e 100% de umidade ambiente, com amostras indentadas.
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Figura 5.36. Dados de fadiga dindmica para o vidro e vitrocerdmicos do sistema LAS vidro e VC
(590°C 6h). a) Tenséo de fratura em fungéo do logaritmo da taxa de carregamento;
b) Os mesmos dados linearizados para calcular o coeficiente n. O vitroceramico
tem um n maior (menor inclinagdo), indicando que é menos propenso a

propagacao de trinca quando sujeito a fadiga dinamica.

O vidro precursor exibe o comportamento tipico de um vidro de silicato. A

resisténcia aumenta com a taxa de carregamento, sendo o expoente n=22. A
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resisténcia do vidro aumenta de 79 + 7 MPa em ambiente umido para 98 £ 5
MPa em ambiente inerte.

A fadiga dindmica do vitroceramico leva ao n de 56. Isto indica que a
camada compressiva impede o crescimento subcritico de trincas, uma vez que
a taxa de carregamento tem apenas uma pequena influéncia na resisténcia.
Além disso, a resisténcia em ambiente umido de 511 £ 89 MPa é igual a
resisténcia inerte de 481 + 51 MPa considerando o desvio padréo.

Estes resultados mostram a mesma tendéncia observada para vidros LAS
reforgados por troca idnica em [111]. Neste caso, foi encontrado o valor de n =
22 para o vidro precursor e n = 104 e 317 para 30 min e 60 min de troca ibnica
em Na* e n = 80 e 1020 para troca idbnica com K* por 30 min e 60 min K*.

As curvas de tensdao vs taxa de tensdo aplicada dos vidros e

vitroceramicos MASRrer e MASTi02 sdo apresentadas nas Figuras 5.37 e 5.38.
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Figura 5.37. Dados de fadiga dindmica para o vidro precursor e vitroceramico do sistema MASrio2
nucleado por 24h e com crescimento de 3h a 1050°C. a) Tensao de fratura em
funcéo do logaritmo da taxa de carregamento; b) Os mesmos dados linearizados
para calcular o coeficiente n. O vitroceramico tem menor susceptibilidade ao
crescimento de trincas do que o vidro precursor considerando a inclinagao das retas

da figura b.
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Dados de fadiga dindmica para o vidro precursor e vitrocerdmico do sistema

MASRer nucleado por 72h e com crescimento por 3h a 1050°C. a) Tensao de

fratura em fungdo do logaritmo da taxa de carregamento; b) Os mesmos dados

linearizados para calcular o coeficiente n. O vitroceramico e o vidro precursor tem

susceptibilidade ao crescimento de trincas semelhantes considerando a inclinagao

das retas da figura b.

O vidro e o vitroceramico da composicado MASTio2 apresentam valores de

resisténcia mecanica a flexdo das amostras indentadas em meio inerte muito

proximos ~90 MPa. Na composi¢gao MASRer ocorre um aumento significativo de

aproximadamente 130 MPa para 180 MPa apos a cristalizagdo. Este aspecto

esta relacionado principalmente a maior fracéo cristalizada da composicao e da

quantidade de quartzo-a presente na MASrer em comparagdo a composi¢cao

com adigao de TiOz.

Os vitroceramicos do sistema MAS apresentaram maior fator n que os

vidros precursores, sendo este aumento mais perceptivel para o MASTio2. Os

valores de n para estes vidros precursores esta proximo ao observado na

literatura pra silicatos. De acordo com Sglavo e Green [87] um vidro de
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composicdo 72Si02.13Na20.1A1203.9Ca0.4MgO.1outros apresenta n de
aproximadamente 18,8.

A estrutura dos vidros esta altamente relacionada a resisténcia a fadiga.
De acordo com Smedskjaer e Bauchy (2015) [110], o teor de aluminio no vidro
tem correlacdo com a resisténcia ao crescimento subcritico de trincas, fator que
pode estar relacionado ao numero de constricdes atdmicas. Isto explica o valor
de n ser maior para o vidro precursor LAS do que para os outros vidros, ja que o
teor de alumina é 31,2% neste vidro e 20,6% para os vidros precursores do
sistema MAS.

Existem poucos dados de fadiga dinadmica de vitroceramicos na literatura
para comparacao. No estudo realizado por Dechant [112] para o sistema LS2
(dissilicato de litio), o parametro n em ambiente umido variou de 11 a 51 em
fragcbes cristalinas que variaram de 15 a 96%. O vidro apresentou n= 14 + 5 MPa.
Os valores de tensao de fratura por B3B dos vitroceramicos com fragao cristalina
acima de 60% foram de aproximadamente 200 MPa.

Em outro estudo, Sampaio [113] encontrou os valores de n iguais a 15 e
19 para vitroceramicos do sistema LS2 com nucleacdo de 3h e 6h
respectivamente. As amostras com 3h de nucleacdo possuiam tamanho de
cristais maior que em 6h quando observado por microscopia Optica.

Os materiais vitroceramicos estudados na presente tese tem propriedades
mecanicas maiores que o LSz, o que é consequéncia das estruturas dos vidros
precursores e das fases cristalinas. Isto resulta também no aumento da
resisténcia ao crescimento subcritico de trincas.

Para entender melhor as diferencas estruturais dos materiais usados
neste trabalho, os espectros de Raman foram obtidos (Figura 5.39). Os
espectros de Raman mostram que a composicdo MAS7mo € MASRer tem
espectros muito semelhantes ja que a unica diferenga entre eles € o percentual
de ZrO>. Eles apresentam bandas a 100 cm™' e a 250 cm' devido ao movimento
de oxigénios ponteantes em ligagées T-O-T (T = Si, Al). As bandas a 500 cm™",
e a 800 cm™' sdo associadas ao movimento de stretching do Si-O, que pode ser
relacionada ao estado vitreo. A banda entre 950 e 1200 cm- é relacionada a
vibragbes simétricas e assimétricas de stretching das unidades de tetraedros
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Si(OAl)y, onde y é a quantidade de tetraedros de AlO4 conectados aos
tetraedros de SiO4 ou podem ser relacionados ao (Si,Al)-NBO (NBO- Oxigénios
nao ponteantes) e (Si,Al)-BO (oxigénios ponteantes) [89].
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Figura 5.39. Espectro de Raman dos vidros e vitrocerdmicos estudados a) Vidros precursores
do sistema MAS; b) Vitroceramicos do sistema MAS e c) Vidro e vitroceramico do
tratamento 590/6h do sistema LAS

A adicdo de 1,5% de TiOz leva a alteragdes significativas no espectro. Sao
adicionados ao espectro uma banda a 450 cm™! relacionada a vibragdes Si-O-Al
e a 600 cm™" associada a vibragdes de stretching do Ti** [114] e dois ombros na
banda que vai de 950 a 1200 cm'. De acordo com Mysen et al [115], esta banda
esta relacionada as unidades Q° (mondmero), Q' (dimero), Q? (cadeira) e Q3
(folha) e Q* do SiO2 nos sinais de 840-860 cm', 900-920 cm', 960-980 cm™,
1050 cm™ e 1100 cm" respectivamente. Isso indica que a adi¢édo de TiOz2 leva a
maior concentragéo de unidades Q% e Q*.

Os vitroceramicos do sistema MAS apresentam picos estreitos em
substituigdo as bandas largas dos vidros precursores. Estas bandas mais largas
estao relacionadas a maior quantidade de estados possiveis modificados por
atomos NBO e configuragdes assimétricas [116]. Os espectros das composicoes

MASTio2 € MASceo2 sdo muito semelhantes, indicando o efeito da adicdo de 0,1%
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de CeO2 na microestrutura do MASTio2 ndo altera a cristalizagéo
significativamente. A composigdo MASRer tem picos mais acentuados que as
composicdes MASTio2 € MASceo2, provavelmente devido a maior cristalizagéo.
Além disso, é possivel observar a presenga de quartzo-a que possui picos
acentuados a 145, 269, 457 e 648. Estes picos também estdo presentes no
espectro da fase cristalina da superficie das amostras com TiO2 (MASrioz cristal).
Isto mostra que a fase cristalina observada em microscopia Ooptica €
provavelmente quartzo.

No espectro do vidro e vitroceramico do sistema LAS é possivel observar
novamente que a cristalizagao leva a aparigcao de picos mais estreitos. A banda
de 350 a 650 cm™ pode ser relacionada aos movimentos transversais dos
atomos de oxigénios ponteantes nas configuragdes T-O-T entre dois tetraedros
adjacentes. Nesta banda existem os grupos vibracionais Si-O-Si a 490 cm e Si-
O-Al na rede da fase cristalina a 440 cm™ e interacdes com os atomos de
oxigénios n&o ponteantes no caso da estrutura vitrea [116,117]. O pico em 778-
800 cm' pode ser originado de vibragdes do silicio sobre os atomos de oxigénio
ponteante. As bandas de alta frequéncia entre 900 e 1200 cm™ acontecem
devido as vibragdes de stretching para diferentes arranjos de tetraedros na rede
Si-0. O pico a 1105 cm™" pode ser considerado como um pico especifico da fase
B-espodumeénio, ja reportado na literatura [116].

5.4 Resisténcia ao impacto dos vitroceramicos LAS e MAS

Os testes de desempenho ao impacto foram realizados em duas
condigdes, ja que os vitroceramicos estudados neste trabalho podem ser usados
em baixa e alta taxa de carregamento. As principais propriedades mecanicas dos
materiais estudados que tém relacdo com o impacto sdo demonstradas na
Tabela 5.10.

O VC MASRer € o material vitreo com maior dureza, mddulo de
elasticidade e dureza entre os materiais estudados. A safira foi usada para
comparacgao no teste de impacto de alta velocidade. As propriedades mecanicas

da safira sdo no minimo 2x maiores que as do VC MASRer.
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Tabela 5.10. Propriedades mecanicas e fragilidade dos materiais estudados em impacto.

Material Kic (MPa.m'2) HV (GPa) Eir (GPa) B (108 m™)
MASRer Vidro -- 7,7 - --
MASRrer VC 1,3 10 130 7,7
LAS Vidro 0,9 6,5 83 6,5
LAS VC -- 7,5 79 7,3*
Vidro de Janela 0,7 5,5 71 8,0
Safira[118] 2,14 17,4 435 16,5

*Calculado considerando a tenacidade do vidro precursor.

Nao é possivel relacionar diretamente as propriedades mecanicas com o
desempenho balistico, pois este depende das condi¢cdes de teste usadas. No
entanto, € possivel considerar algumas recomendagdes gerais para projetar os
materiais de armaduras. De acordo com o Ranking esquematico proposto por
Krell e Strassburger [19], 0 modo de fragmentagao é o principal parametro que
define a resisténcia balistica de materiais ceramicos. Fragmentos grosseiros tem
maior inércia e mantem a barreira ao projétil por mais tempo. Se este fator for
semelhante para os materiais testados, a resisténcia balistica ira depender da
rigidez dindmica (relacionada ao mdédulo de elasticidade) e a dureza. Materiais
mais duros e rigidos tem maior capacidade de erodir o projétil e dissipar a
energia cinética. O parametro B indica a fragilidade e pode ter correlagdo com a

fragmentagao durante o evento balistico.

5.4.1 Teste de impacto em alta taxa de carregamento

5.4.1.1 Caracterizagao das amostras para teste balistico

As amostras dos vidros precursores e vitroceramicos MASrer e LAS
preparadas para ensaio balistico na dimensdo 50x50x4 mm s&o mostradas na
Figura 5.40. O VC MASRer apresenta transmissao de imagem razoavel, sendo
possivel discernir a imagem dos objetos distantes. O VC LAS é translucido
devido aos cristais de ordem micrométrica, impedindo que seja possivel discernir
os objetos, mas permite que a imagem seja integralmente transmitida quando o
objeto € colocado proximo a pecga. A transmissao destas amostras obtida por
UV-vis é apresentada na Figura 5.41.
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Figura 5.40. Fotografias das pegas de 5 cm de lateral e 4 mm de espessura usadas para teste
balistico. a) Vidro (esq.) e vitroceramico (dir.) do sistema MAS; b) Vidro (esq.) e
vitroceramico (dir.) do sistema LAS e c) Pegas de LAS e MAS colocadas sobre

uma folha de papel, onde a primeira peca da esquerda é de vidro precursor.

Embora nao exista um valor normatizado de transmitancia para materiais
balisticos transparentes, alguns autores [4,27] sugerem que 70% a 640 nm em
uma pega de 4 mm de espessura € o valor minimo para estes materiais. Os
vidros precursores apresentam transmitancia superior a 80% em 640 nm e este
valor € reduzido pela cristalizagdo. O VC MASRer tem transmitancia de 70%
enquanto que o VC LAS apresenta aproximadamente 50% de transmitancia. Isto
indica que o MASRrer apresenta transmiténcia satisfatéria para ser usado como

vidro balistico.
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Figura 5.41. Transmitancia das pecas usadas para o teste balistico com 4 mm de espessura. A
transmitancia a 640 nm dos vidros LAS e MAS esta acima de 87%, a transmitancia
dos vitroceramicos MAS e LAS é de 74% e 52% respectivamente. O valor de
transmitdncia minima recomendada €& 70% para armaduras balisticas

transparentes.

Como discutido nos itens 5.1 e 5.2, a dureza do VC MASRer € superior a
do VC LAS, sendo estas de respectivamente 10 e 7 GPa. A dureza do VC
MASRer tratado nas condigdes das pecgas de ensaio balistico € demonstrada na
Figura 5.42.

Os valores de dureza Vickers medidos por dois métodos de analise sdo
superiores a 10 GPa. E observado um efeito de tamanho de indentacdo na
dureza, onde neste caso pode ser atribuido principalmente ao dano causado a
partir de 1 kgf. O trincamento observado em 500gf de carga é semelhante ao
apresentado na Figura 5.10, onde s&o observadas trincas em todas as bordas.
Ocorre uma reducgao de aproximadamente 1,5 GPa nos valores de dureza da
carga de 0,3 kgf para 1 kgf. Em geral, este efeito é atribuido as diferencas da
superficie para o interior dos materiais, como energia de superficie, variagées de
composicao e anisotropia dos cristais, e efeitos da interagdo do indentador com
a amostra [119]. Por isso, idealmente cada material tem uma carga especifica

para realizacao destes ensaios, na qual o valor de dureza se torna independente
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da carga. Para o VC MASRer, ndo foi possivel observar este patamar, ja que nas
cargas em que ocorre a estabilizagdo dos valores o material apresenta dano
excessivo e conduz a erros na medicdo. A analise de Rietveld do MASRer
nucleado por 96h mostrou que a fase vitrea residual é de 23%, e as fases
cristalinas sdo 34% quartzo, 4% safirina, 10% zirconia, 30% espinélio de
magnésio. O valor de GOF desta medida foi igual a 2,6, o R expected igual a 5,4
e R profile igual 6,9.

e Estimado usando HIT
e Convencional

— —
N

1

—e—i
o

o

—
|

Dureza Vickers (GPa)

° ;
9 - ¢
b s
8 - .
7 T T T T T T 1
0 5 10 15 20 25 30 35
Carga (N)

Figura 5.42. Dureza Vickers em diferentes cargas da composi¢cdo MASger nucleada por 5 dias
e com crescimento de 3h a 1050°C. Dois métodos de medicao foram aplicados

para comprovar os valores de dureza.

5.4.1.2 Teste balistico

Os resultados do teste balistico do VC da composicdo MASRrer sao

mostrados nas Figuras 5.43 e 5.44 e na Tabela 5.11.
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Figura 5.43. Fotografias dos projéteis apds ensaio balistico. a) vista superior dos projéteis
usados para a MASrer; b) vista superior dos projéteis usados para a Safira; c) vista

lateral dos projéteis usados para a MASRger; d) vista lateral dos projéteis usados
para a safira.

Tabela 5.11- Perda de massa dos projéteis apds ensaio balistico

Amostra Perda de massa do projétil (g) Perda de massa do projétil (%)
Safira 0,05+ 0,03 0,995 + 0,003
MASRrer VC 0,021 £ 0,013 0,998 + 0,001
Vidro de Janela 0,00 0,00
MAS VC

Vidro de
janela

T T T T T T T T T T T
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140
V50 (m/s)

0

Figura 5.44. Resultados dos testes de Vso. A velocidade para a penetragdo de 50% dos corpos-

de-prova é maior para a Safira (135 m/s) e de aproximadamente 95 m/s para os VC
MASRer e o vidro de janela.
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Para fins de comparagao, corpos de prova de safira e vidro de janela
foram ensaiados na mesma condigdo. O dano ao projétil causado durante o
ensaio € semelhante para os materiais VC MASRer e safira. Nao foi observado
dano ao projétil no teste com vidro de janela. Este efeito € consequéncia da
dureza dos materiais, ja que a safira € um material mais duro que o MASRer e
ambos tém dureza superior a dos vidros de janela.

Considerando os resultados do teste de Vso, a resisténcia balistica do
MASRer é semelhante ao vidro de janela. Este fato contradiz o que € esperado
na literatura, que indica que com o maior dano do projétil seria esperado maior
resisténcia balistica, ja que parte da energia cinética € consumida pela erosao
do projétil. Neste caso, foi observado que embora tenha ocorrido eros&o
consideravel no projétil, este dano nao foi suficiente para reduzir a energia
cinética.

Além disso, devemos considerar que os corpos de prova utilizados tem
dimensdes inferiores aos usados convencionalmente nos testes balistico. A
reducdo do tamanho leva ao maior estilhagamento, e neste caso, como as
propriedades mecanicas do vitroceramico sao muito mais préximas as do vidro
de janela do que da safira, é esperado que o estilhacamento destes seja
semelhante. O fator estilhagamento é o principal responsavel pelo desempenho
balistico [45]. Cunha et. al. [55] observaram que a combinagdo de dureza e
tenacidade para um VC de composigédo Nas+2xCasx SisO1s; 0 <x< 1 sdo benéficas
para o desempenho balistico em arma de gas com velocidade de 80 m/s. No
entanto, os fatores dureza e tenacidade isolados ndo mostram relacéo direta na
resisténcia balistica.

5.4.2 Teste de impacto em baixa taxa de carregamento

Os resultados preliminares do ensaio Charpy para os vidros precursores
e vitroceramicos MASRer e LAS sao apresentados na Tabela 5.12. A energia de
fratura dos vidros precursores e do vidro de janela s&o muito préximas, variando
entre 0,4 e 0,5 J. O vitroceramico MASRrer apresentou energia de fratura um
pouco maior, alcangando 0,6 J. Este comportamento é esperado, ja que neste

caso a energia de fratura aumenta com o moédulo de elasticidade, tenacidade e
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resisténcia a flexdo. Estas propriedades sofreram um aumento apds a
cristalizagdo, conforme discutido na se¢do 5.1. No entanto, é necessario realizar
mais testes de impacto nestes materiais para obter uma boa aproximacéo do
valor real. O vitroceramico LAS apresentou comportamento interessante em
relagdo ao impacto. O corpo de prova foi testado com os péndulosde 2 J,4 J e
7,5 J e ndo rompeu. Além disso, nao foi possivel perceber a olho nu danos no
material, no entanto, esta peca estilhagou espontaneamente apds algumas

semanas, o que indica que havia sofrido dano.

Tabela 5.12. Resultados preliminares do teste de impacto Charpy.

Energia absorvida pelo impacto

Material 2J 4J 7,5J
Vidro de Janela 0,5+0,3 -- --
LAS Vidro 0,4 -- -
LAS VC Sem ruptura Sem ruptura Sem ruptura
MASRer Vidro 0,6 -- --
MASRrer VC 1 0,8 -- --

Por fim, os vitroceramicos testados nesta tese apresentaram desempenho
ao impacto superior ao vidro de janela e vidros precursores. Isto demonstra que,
do ponto de vista técnico, os vitroceramicos sdo uma boa alternativa em
substituigdo aos vidros usados em displays de dispositivos eletronicos e
armaduras balistica. No entanto, a viabilidade econémica deve ser considerada

para a aplicacao.
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6 CONCLUSOES

Os materiais desenvolvidos nesta tese apresentaram transmitancia e
propriedades mecanicas compativeis com as aplicagdes.

Os vitroceramicos do sistema MAS apresentaram até 10 GPa de dureza
e 70% de transmissao de luz, mostrando que estes sdo bons candidatos para
armaduras balisticas transparentes. O deslocamento do pico do quartzo foi
estudado, a fim de verificar em quais condigbes a formagdo de quartzo-a foi
favorecida. A nucleagao em diferentes tempos mostrou que em 72h o pico de
quartzo a ~26° é deslocado para maiores valores, indicando que a matriz fica
tensionada o que pode estar relacionado a maior dureza. A adi¢gao de 1,5% de
TiO2 a composicdo Mrer levou a redugao do tempo de nucleagao para obtencao
de amostras transparentes de 72h para 8h. No entanto, a fragcado cristalina foi
inferior a 50% e o valor maximo de dureza foi 9 GPa. Além disso, nas condi¢des
onde a amostra obtida foi transparente, a formacao de quartzo ficou coibida.

A adicao de 0,1% de CeO2 permitiu a mudanga da coloracido marrom para
amarelo claro. Os tratamentos térmicos variando tempo de nucleagdo de 8h a
16h, tempo de crescimento de 1h a 5h e temperatura de crescimento de 1030°C
a 1070°C nao resultaram em alteragdes significativas de propriedades
mecanicas e no teor de fragao cristalina. Os valores de dureza Vickers variaram
de 9,6 a 10,7 GPa e o modulo de elasticidade entre 107 e 113 GPa. O tempo
de nucleagdo minimo para a amostra se tornar transparente foi de 12h. Além
disso, nas amostras com 8h de nucleagao a temperatura de crescimento foi a
maior responsavel pelo deslocamento do pico de quartzo para valores maiores,
indicando que o crescimento em maior temperatura resulta na formacédo de
quartzo-a.

No sistema LAS, a cristalizacao superficial de B-espodumeénio resultou em
na melhoria das propriedades mecanicas em relacdo ao vidro precursor. Neste
caso, a camada com melhor tensao de fratura foi de 56 ym, alcancando até 680
MPa. Esta espessura de camada alcangou 50% de transmissdo no visivel,
resultando em um material translicido. No entanto, o material foi capaz de
transmitir integralmente a imagem em curta distancia, indicando que tem

caracteristicas promissoras para aplicacdo em telas de dispositivos eletrénicos.
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A tensdo de compressado do LAS foi calculada pelo método analitico e
numérico utilizando o método de elementos finitos. Os valores de compressao
na superficie externa atingiram 400 MPa com 3% de diferenga entre as duas
técnicas. A camada compressiva suprimiu a aparicado de trincas radiais nos
testes de riscamento instrumentado e dureza Vickers. No entanto, a tensao de
tracédo no interior do vidro levou ao estilhagamento durante os testes de flexao.
Além disso, as bordas das pegas e a irregularidade da microestrutura causaram
concentragao de tensdes, levando a fratura espontanea de algumas pecas.

A fadiga dinamica dos vidros precursores e dos vitroceramicos mostrou
que ocorre um aumento na resisténcia ao crescimento subcritico de trincas com
a cristalizacdo. O VC com maior coeficiente n foi o LAS com cristalizacao
superficial com n igual 56, mostrando que a tensdo compressiva também é
responsavel por suprimir o crescimento subcritico. O vitroceramico Mrio2 também
apresentou n elevado, de aproximadamente 50. Estes resultados indicam que
estes materiais sdo capazes de manter as caracteristicas mecanicas por maior
periodo quando aplicados do que os vidros convencionais.

A resisténcia ao impacto em alta taxa de carregamento medida por arma
de gas mostrou que o VC Mrer teve capacidade de erodir um projétil de ago duro.
No entanto, esta erosdo nao foi suficiente para aumentar a resisténcia balistica
(Vs0) no ensaio em relagdo ao vidro de janela. Os resultados para as duas
composicoes foram de aproximadamente 100 m/s. Isto indica que o efeito da
fragmentagcdo é mais importante que a dureza na resisténcia balistica de
materiais vitreos. Os testes preliminares do ensaio Charpy mostraram que a
resisténcia ao impacto do vitroceramico MAS é superior ao de um vidro de janela,
sendo estas de 0,8J e 0,4J respectivamente. O vitroceramico LAS apresentou
alta resisténcia ao impacto, resistindo até ao impacto de 7,5J.

Por fim, os VCs apresentaram caracteristicas diferentes e podem ser
aplicados em diversas aplicagdes. O MAS apresentou maior dureza, sendo
interessante para aplicagdes balisticas devido a capacidade de erodir o projétil.
O LAS tem alta tensao de fratura e habilidade de suprimir trincas, sendo um bom

candidato a janelas de segurancga e telas de smartphone.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

o Ampliar os tratamentos térmicos da composicado MASceo2 visando menor
tamanho de cristal e maior cristalinidade.

. Realizar testes balisticos em placas maiores e conforme a norma NIJ
0101.06;

o Estudar o efeito da anisotropia da fase [(B-espoduménio nas tensdes no

interior do vitroceramico LAS.



108



109

8 REFERENCIAS BIBLIOGRAFICAS

[1]

[2]

[3]

[4]

[3]

[6]

[7]

[8]

[9]

A.K. Varshneya, Stronger glass products : Lessons learned and yet to be
learned, (2018). https://doi.org/10.1111/ijag.12341.

P. Jannotti, G. Subhash, P. Ifju, P.K. Kreski, A.K. Varshneya, Influence of
ultra-high residual compressive stress on the static and dynamic
indentation response of a chemically strengthened glass, 32 (2012) 1551—
1559. https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2012.01.002.

A.R. Molla, A.M. Rodrigues, S.P. Singh, R.F. Lancelotti, E.D. Zanotto,
A.C.M. Rodrigues, M. Reza Dousti, A.S.S. de Camargo, C.J. Magon, |.D.A.
Silva, Crystallization, mechanical, and optical properties of transparent,
nanocrystalline gahnite glass-ceramics, J. Am. Ceram. Soc. 100 (2017)
1963-1975.

T. Benitez, S. Y. Gébmez, A.P.N. de Oliveira, N. Travitzky, D. Hotza,
Transparent ceramic and glass-ceramic materials for armor applications,
Ceram. Int. 43 (2017) 13031-13046.
https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2017.07.205.

L. Sant'/Ana Gallo, F. Célarié, N. Audebrand, A.C. Martins Rodrigues, E.
Dutra Zanotto, T. Rouxel, In situ crystallization and elastic properties of
transparent MgO-Al 2 O 3 -SiO 2 glass-ceramic, J. Am. Ceram. Soc. 100
(2017) 2166-2175.

J. Lu, Z. Cao, C. Huang, K. Xiao, A. Street, Y. Dai, Microelectronics
Reliability Failure analysis of projected capacitance touch panel liquid
crystal displays — Two case studies, Microelectron. Reliab. (2017) 26—-29.
https://doi.org/10.1016/j.microrel.2017.06.028.

L. Wondraczek, J.C. Mauro, J. Eckert, U. Kihn, J. Horbach, J. Deubener,
T. Rouxel, Towards ultrastrong glasses, Adv. Mater. 23 (2011) 4578—4586.
https://doi.org/10.1002/adma.201102795.

V.V Putrolaynen, A.M. Grishin, I. V Rigoev, Anti-Scratch AIMgB 14 Gorilla
® Glass Coating, 43 (2017) 871-874.
https://doi.org/10.1134/S1063785017100108.

C.R. Kurkjian, P.K. Gupta, R.K. Brow, The Strength of Silicate Glasses:
What Do We Know, What Do We Need to Know?, Int. J. Appl. Glas. Sci. 1



[10]

[11]

[12]

[13]

[14]
[15]

[16]

[17]

[18]

[19]

110

(2010) 27-37.

Y.S. Choi, J.U. Yun, S.E. Park, Flat panel display glass: Current status and
future, J. Non. Cryst. Solids. 431 (2016) 2-7.
https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2015.05.007.

X. Chen, A.H.C. Chan, J. Yang, Simulating the breakage of glass under
hard body impact using the combined finite-discrete element method,
Comput. Struct. 177 (2016) 56—68.
https://doi.org/10.1016/j.compstruc.2016.08.010.

C. Alter, S. Kolling, J. Schneider, An enhanced non-local failure criterion
for laminated glass under low velocity impact, Int. J. Impact Eng. 109 (2017)
342-353.

K. Laczka, K. Cholewa-Kowalska, M.Ttoda, J. Rysz, M.M. Marzec, M.
taczka, Glass-ceramics of LAS (LiO2-Al203-SiO2) system enhanced by
ion-exchange in KNO salt bath, J. Non. Cryst. Solids. 428 (2015) 90-97.
Corning, Gorilla Glass - Product Information, (2018).

M. Grujicic, B. Pandurangan, N. Coutris, B.A. Cheeseman, C. Fountzoulas,
P. Patel, E. Strassburger, A ballistic material model for starphire®, a soda-
lime transparent-armor glass, Mater. Sci. Eng. A. 491 (2008) 397—411.

E. Strallburger, Ballistic testing of transparent armour ceramics, J. Eur.
Ceram. Soc. 29 (2009) 267-273.
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2008.03.049.

R. Klement, S. Rolc, R. Mikulikova, J. Krestan, Transparent armour
materials, J. Eur. Ceram. Soc. 28 (2008) 1091-1095.
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2007.09.036.

G.l. Shim, S.H. Kim, HW. Eom, D.L. Ahn, J.K. Park, S.Y. Choi,
Improvement in ballistic impact resistance of a transparent bulletproof
material laminated with strengthened soda-lime silicate glass, Compos.
Part B Eng. 77 (2015) 169-178.
https://doi.org/10.1016/j.compositesb.2015.03.035.

A. Krell, E. Strassburger, Order of influences on the ballistic resistance of
armor ceramics and single crystals, Mater. Sci. Eng. A. 597 (2014) 422—-
430.



[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

[28]

[29]

111

R.L. Woodward, W. a. Gooch, R.G. O’'Donnell, W.J. Perciballi, B.J. Baxter,
S.D. Pattie, A study of fragmentation in the ballistic impact of ceramics, Int.
J. Impact Eng. 15 (1994) 605-618.

C. Hermansen, J. Matsuoka, S. Yoshida, H. Yamazaki, Y. Kato, Y.Z. Yue,
Densification and plastic deformation under microindentation in silicate
glasses and the relation to hardness and crack resistance, J. Non. Cryst.
Solids. 364 (2013) 40-43.
https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2012.12.047.

J.B. Quinn, G.D. Quinn, On the hardness and brittleness of ceramics, Key
Eng. Mater. 132-136 (1997) 460—-463.
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/kem.132-136.460.

Y. Kato, H. Yamazaki, S. Yoshida, J. Matsuoka, Effect of densi fi cation on
crack initiation under Vickers indentation test, J. Non. Cryst. Solids. 356
(2010) 1768-1773.

M. de O.C. Vilas Boas, Desenvolvimento e caracterizacdo de
vitroceramicos leves e transparentes para protecéo balistica, Sdo Carlos -
SP, 2015.

A.C. Rodrigues, E.D. Zanotto, L.S. Gallo, O. Peitl, Composicoes
vitroceramicas, vitroceramicas obtidas, armadura de sacrificio e artigo para
protecao balistica, BR 10 2013 017769-5 A2, 2015.

A. Krell, T. Hutzler, J. Klimke, Defect strategies for an improved optical
quality of transparent ceramics, Opt. Mater. (Amst). 38 (2014) 61-74.
https://doi.org/10.1016/j.optmat.2014.09.030.

F. Siebers, H.-J. Lemke, K. Schaupert, T. Zachau, Glass ceramic armor
material, US 8,338,318 B2, 2012.

S. Priller, G.H. Frischat, L.D. Pye, Strengthening of glass through surface
crystallization of b-spodumene ss, J. Non. Cryst. Solids. 196 (1996) 144—
149.

V. Buljak, G. Bruno, Numerical modeling of thermally induced
microcracking in porous ceramics : An approach using cohesive elements,
J. Eur. Ceram. Soc. 38 (2018) 4099-4108.
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2018.03.041.



[30]

[31]

[32]

[33]

[34]

[35]

[36]

[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

[42]

112

H. Carré, L. Daudeville, Numerical Simulation of Soda-Lime Silicate Glass
Tempering, J. Phys. IV. (1966) 175-185. https://doi.org/10.1051/jp4.

N. Pourmoghaddam, J. Schneider, Finite-element analysis of the residual
stresses in tempered glass plates with holes or cut-outs, Glas. Struct. Eng.
3 (2018) 17-37. https://doi.org/10.1007/s40940-018-0055-z.

L. Sant, A. Gallo, M.O.C. Villas, A.C.M. Rodrigues, F.C.L. Melo, E.D.
Zanotto, L. Sant, A. Gallo, Review article Transparent glass — ceramics for
ballistic protection : materials and challenges, Integr. Med. Res. (2019) 1—
16.

S. Bless, J. Tolman, M. Elert, M.D. Furnish, W.W. Anderson, W.G. Proud,
W.T. Butler, Impact Strength of Glass and Glass Ceramic, Shock
Compression Condens. Matter. 1421 (2009) 1421-1424.

I. Horsfall, Glass ceramic armour systems for light armour applications, in:
Proc 19th Int. Symp. Ballist., Interlaken, 2001.

E.D. Zanotto, J.C. Mauro, The glassy state of matter: Its definition and
ultimate fate, J. Non. Cryst. Solids. 471 (2017) 490—495.

W. HOLAND, G.H. BEALL, Glass-ceramic technology, American Ceramic
Society, Ohio, 2002.

R. Mdller, E.D. Zanotto, V.M. Fokin, Surface crystallization of silicates
glasses: Nucleation and kinetics, J. Non. Cryst. Solids. 274 (2000) 208—-
231.

G.H. Beall, Glass-ceramic bodies and method of making them, 3252811,
1966.

E. LEVIN, C.R. ROBBINS, H.F. MCMURDIE, Phase diagrams for
ceramists, Columbus: American Ceramic Society, 1969.

C. Patzig, T. Ho, M. Dittmer, C. Ru, Temporal Evolution of Crystallization
in MgO-AI203- Si02-ZrO2 Glass Ceramics, (2012).

M. Dittmer, C. Ru, Colorless and high strength MgO/AI203/SiO2 glass —
ceramic dental material using zirconia as nucleating agent, (2011) 463—
470.

S. Seidel, M. Dittmer, W. Wisniewski, W. Holand, C. Russel, Effect of the
ZrO2 concentration on the crystallization behavior and the mechanical



[43]

[44]

[45]

[46]

[47]

[48]

[49]

[50]

[51]

[52]

113

properties of high-strength MgO — Al203 — SiO2 glass — ceramics, (2016).
C. Patzig, M. Dittmer, A. Gawronski, Crystallization of ZrO2 -nucleated
MgO/AI203/SiO2 glasses — a TEM study, (2014) 6578—-6587.

T. T, W. M, Glass - ceramics crystallized with zirconia . In Advances in
Glass Technology . Plenum Press , New York , pt. 2, pp. 18 — 19 ., in: Adv.
Glas. Technol. ., New York, 1963: pp. 18-19.

E. Strassburger, S. Bauer, G. Popko, Damage visualization and
deformation measurement in glass laminates during projectile penetration,
Def. Technol. 10 (2014) 226-238. https://doi.org/10.1016/j.dt.2014.05.008.
G. Singh, J. Singh, A Review on Finite Element Analysis of Free Fall Drop
Test on Mobile Phone, 3 (2014) 2012—-2014.

T.T. Mattila, L. Vajavaara, J. Hokka, E. Hussa, M. Makela, V. Halkola,
Evaluation of the drop response of handheld electronic products,
Microelectron. Reliab. 54 (2014) 601-609.
https://doi.org/10.1016/j.microrel.2013.10.023.

K. Hughes, R. Vignjevic, F. Corcoran, O. Gulavani, T. De Vuyst, J.
Campbell, N. Djordjevic, International Journal of Impact Engineering
Transferring momentum: Novel drop protection concept for mobile
devices, Int. J. Impact Eng. 117 (2018) 85-101.
https://doi.org/10.1016/}.ijimpeng.2018.03.001.

J.C. Mauro, A. Tandia, K.D. Vargheese, Y.Z. Mauro, M.M. Smedskjaer,
Accelerating the Design of Functional Glasses through Modeling, (2016).
https://doi.org/10.1021/acs.chemmater.6b01054.

Corning Inc., Corning Gorilla ® Glass Victus ™, Globe Newswire. (2020).
https://www.globenewswire.com/news-
release/2020/07/23/2066674/0/en/Corning-Introduces-Corning-Gorilla-
Glass-Victus-The-Toughest-Gorilla-Glass-Yet-For-Mobile-Consumer-
Electronics.html.

Z.P. Wang, X.Y. Liu, Effects of linear birefringence inside sensing head
upon bulk glass current sensors’ sensitivity, Opt. Laser Technol. 38 (2006)
177-182. https://doi.org/10.1016/j.optlastec.2004.11.013.

X. Hao, X. Hu, Z. Luo, T. Liu, Z. Li, T. Wu, A. Lu, Y. Tang, Preparation and



[53]

[54]

[55]

[56]

[57]

[58]

[59]

[60]

[61]

114

properties of transparent cordierite-based glass-ceramics with high
crystallinity, Ceram. Int. 41 (2015) 14130-14136.
https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2015.07.034.

A. Bertrand, J. Carreaud, G. Delaizir, M. Shimoda, J.R. Duclére, M. Colas,
M. Belleil, J. Cornette, T. Hayakawa, C. Genevois, E. Veron, M. Allix, S.
Chenu, F. Brisset, P. Thomas, New transparent glass-ceramics based on
the crystallization of “anti-glass” spherulites in the Bi203-Nb205-TeO2
system, Cryst. Growth Des. 15 (2015) 5086-5096.
https://doi.org/10.1021/acs.cgd.5b01048.

J. Darrant, C. Thompson, Processing of transparent glass-ceramic, WO
03/022767 A1, 2003.

T.B. Da Cunha, J.P. Wu, O. Peitl, V.M. Fokin, E.D. Zanotto, L. lannucci,
A.R. Boccaccini, Mechanical properties and impact resistance of a new
transparent glass-ceramic, Adv. Eng. Mater. 9 (2007) 191-196.
https://doi.org/10.1002/adem.200600237.

J.W. McCauley, P.J. Patel, G.A.. Gilde, P.G. Dehmer, Transparent Armor,
Adv. Mater. Process. Technol. 4 (2000).

L. Han, J. Song, C. Lin, J. Liu, T. Liu, Q. Zhang, Z. Luo, A. Lu, Journal of
the European Ceramic Society crystalline transparent glass-ceramics
nucleated by multiple nucleating agents, J. Eur. Ceram. Soc. 38 (2018)
4533-4542.

A. Buch, M. Ish-Shalom, R. Reisfeld, A. Kisilev, E. Greenberg, Transparent
glass ceramics: Preparation, characterization and properties, Mater. Sci.
Eng. 71 (1985) 383-389. https://doi.org/10.1016/0025-5416(85)90257-5.
G.E. Stong, Transparent Glass-Ceramic Articles and Method for
Producing, (1969) 3-5.
https://docs.google.com/viewer?url=patentimages.storage.googleapis.co
m/pdfs/US1546975.pdf.

J. Wang, J.S. Cheng, Z.L. Deng, Effect of alkali metal Oxides on viscosity
and crystallization of the MgO-AI203-SiO2 glasses, Phys. B Condens.
Matter. 415 (2013) 34-37. https://doi.org/10.1016/j.physb.2013.01.039.

R. Reisfeld, A. Kisilev, E. Greenberg, Spectroscopy of Cr in Transparent



[62]

[63]

[64]

[65]
[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

[71]

[72]

[73]

115

GC Containing Spinel and Gahnite, Chem. Phys. Lett. 104 (1984).

L.R. Pinckney, Transparent, high strain point spinel glass-ceramics, J. Non.
Cryst. Solids. 255 (1999) 171-177. https://doi.org/10.1016/S0022-
3093(99)00368-3.

C. Weinhold, Lightweight transparent armor window, US 8,603,616 B1,
2013.

T./ U. Carberry, John (Talbott, P./ U. Boyett, John (Garnet Valley, C./ U.
Cline, Carl (Danville, C./ U. Mirata, Marcella (Livermore, D./ U. Leighton,
Katherine T. (Newark, P. /US) Serafin, Wiktor (Boothwyn, M. Edgar
Aleshire (Elkton, GLASS-CERAMIC WITH LAMINATES (76), US
2009/0217813 A1, 2009.

M.l. Budd, J.G. Darrant, Glass-ceramic armour, GB 2284655 A, 1995.
C.F. Cline, L.R. Pinckney, J.-Z.J. Zhang, Patent WO2008130366A1 -
Transparent glass-ceramic armor, (2008).

V.O. Soares, F.C. Serbena, G. dos S. Oliveira, C. da Cruz, R.F. Muniz,
E.D. Zanotto, Highly translucent nanostructured glass-ceramic, Ceram. Int.
47 (2021) 4707-4714. https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2020.10.039.

T. Benitez, A. Veber, K. Pagnan Furlan, L. Barros Rebougas, D. de Ligny,
D. Hotza, A.P. Novaes de Oliveira, N. Travitzky, Development of
magnesium-aluminume-silicate glass-ceramics nucleated with Nb205, Int.
J. Appl. Glas. Sci. 11 (2020) 155—-169. https://doi.org/10.1111/ijag.13874.
W.D. Kingery, H.K. Bowen, D.R. Uhlmann, Second edition, 2nd ed., John
Wiley & Sons, Cambridge, Massachusetts, 1976.

J.B. WACHTMAN, W.R. CANNON, M.J. MATTHEWSON, Mechanical
properties of ceramics, 2nd ed., Wiley, Hoboken, NJ, 2009.

M.M. Smedskjaer, J.C. Mauro, S. Sen, Y. Yue, Quantitative design of
glassy materials using temperature-dependent constraint theory, Chem.
Mater. 22 (2010) 5358-5365.

V.M. Sglavo, D.J. Green, Influence of indentation crack configuration on
strength and fatigue behaviour of soda-lime silicate glass, 43 (1995).

J.E. Ritter, C.L. Sherburnei, Dynamic and Static Fatigue o f Silicate
Glasses, (1971).



[74]
[75]

[76]

[77]

[78]

[79]

[80]

[81]

[82]

[83]

[84]

116

R.A. Palmer, W.R. Lindberg, May-June 1979, (1979) 319-320.

E.M. Aaldenberg, P.J. Lezzi, J.H. Seaman, T.A. Blanchet, lon-Exchanged
Lithium Aluminosilicate Glass : Strength and Dynamic Fatigue, 10 (2016)
1-10. https://doi.org/10.1111/jace.14294.

C. Bocker, C. Funke, C. Russel, Strengthening of a zinc silicate glass by
surface  crystallization, Mater. Lett. 207 (2017) 41-43.
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2017.07.045.

A. Henrique, B. Teixeira, H. Henrique, O. Rubem, K. Montedo, A. Pedro,
N. De Oliveira, Materials Science & Engineering A, Mater. Sci. Eng. A. 751
(2019) 62-69. https://doi.org/10.1016/j.msea.2019.02.055.

M. Grujicic, B. Pandurangan, W.C. Bell, N. Coutris, B.A. Cheeseman, C.
Fountzoulas, P. Patel, D.W. Templeton, K.D. Bishnoi, M. Grujicic, B.
Pandurangan, W.C. Bell, N. Coutris, B.A. Cheeseman, C. Fountzoulas, P.
Patel, S.M. Branch, A. Proving, D.W. Templeton, K.D. Bishnoi, An
Improved Mechanical Material Model for Ballistic Soda-Lime Glass, 18
(2009) 1012—-1028.

M. Teotia, R.K. Soni, Applications of fi nite element modelling in failure
analysis of laminated glass composites: A review, Eng. Fail. Anal. 94
(2018) 412—437. https://doi.org/10.1016/j.engfailanal.2018.08.016.

T. Pyttel, H. Liebertz, J. Cai, International Journal of Impact Engineering
Failure criterion for laminated glass under impact loading and its application
in fi nite element simulation, Int. J. Impact Eng. 38 (2011) 252-263.
https://doi.org/10.1016/}.ijimpeng.2010.10.035.

A. Nakagawa, H. Ohkawa, K. Yamanaka, N. Ishimaru, Establishment of
Evaluation Method of Surface Fracture Mode with Front- side-origin for
Cover Glass, 1 (n.d.) 2-5.

F. Huang, L. Zhang, DOP test evaluation of the ballistic performance of
armor ceramics against long rod penetration, AIP Conf. Proc. 845 Il (2006)
1383-1386. https://doi.org/10.1063/1.2263582.

S. Mil-std-, D. of Defense, Mil-Std-662F Test Method Standard V 50
Ballistic Test for Armor, (1997).

M. Timmel, S. Kolling, P. Osterrieder, P.A. Du Bois, A finite element model



[85]

[86]

[87]

[88]

[89]

[90]

[91]

[92]

[93]

[94]

117

for impact simulation with laminated glass, 34 (2007) 1465-1478.
https://doi.org/10.1016/}.ijimpeng.2006.07.008.

J.D. Clayton, Methods for Analysis and Simulation of Ballistic Impact, 11
(2017) 49-61.

J. Sehgal, S. Ito, A New Low-Brittleness Glass in the Soda—Lime-Silica
Glass Family, (n.d.).

V.M. Sglavo, D.J. Green, Influence of indentation crack configuration on
strength and fatigue behaviour of soda-lime silicate glass, Acta Metll.
Mater. 43 (1995).

M. Dittmer, C. Russel, Colorless and high strength MgO/Al 20 3/SiO 2
glass-ceramic dental material using zirconia as nucleating agent, J.
Biomed. Mater. Res. - Part B Appl. Biomater. 100 B (2012) 463-470.
https://doi.org/10.1002/jbm.b.31972.

P.H.D. Ferreira, D.C.N. Fabris, M.O.C. Villas Boas, |.G. Bezerra, C.R.
Mendonga, E.D. Zanotto, Transparent glass-ceramic waveguides made by
femtosecond laser writing, Opt. Laser Technol. 136 (2021) 106742.
https://doi.org/10.1016/j.optlastec.2020.106742.

G. Carl, T. Hoche, B. Voigt, Crystallisation behaviour of a MgO-AI203-
SiO2-TiO2-ZrO2 glass, Phys. Chem. Glas. 43cC (2002) 256-258.
https://doi.org/10.7868/s0869565215290150.

X. Zhou, M. Yamane, Effect of heat-treatment for nucleation on the
crustallization of MgO-AI203-SiO2 glass containing TiO2, Yogyo Kyokai
Shi/Journal Ceram. Soc. Japan. 96 (1988) 152—-158.

Z. Xuelu, M. YAMANE, L. Jiazhi, W. Chengyu, Effect of phase separation
on nucleation and growth of magnesium-aluminium-titanate crystals in
MgO-AI203-SiO2-TiO2 glass, J. Non. 112 (1989) 268-271.

A. Goel, E.R. Shaaban, F.C.L. Melo, M.J. Ribeiro, J.M.F. Ferreira, Non-
isothermal crystallization kinetic studies on MgO-AI203-SiO2-TiO2 glass,
J. Non. Cryst. Solids. 353 (2007) 2383-2391.
https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2007.04.008.

L. Sant’‘Ana Gallo, F. Célarié, N. Audebrand, A.C. Martins Rodrigues, E.
Dutra Zanotto, T. Rouxel, In situ crystallization and elastic properties of



[95]

[96]

[97]

[98]

[99]

118

transparent MgO-AI203-SiO2 glass-ceramic, J. Am. Ceram. Soc. 100
(2017) 2166-2175. https://doi.org/10.1111/jace.14767.

S. Seidel, C. Patzig, M. Krause, T. Hoche, A. Gawronski, Y. Hu, C. Russel,
The effect of CeO2 on the crystallization of MgO-AI203-Si02-ZrO2 glass,
Mater. Chem. Phys. 212 (2018) 60-68.
https://doi.org/10.1016/j.matchemphys.2018.01.016.

W. ZDANIEWSKI, DTA and X-Ray analysis study of nucleation and
crystallization of MgO-AI203-SiO2 glasses containing ZrO2, TiO2, and
CeO2, Chem. Informationsd. 6 (1975) 163—169.
https://doi.org/10.1002/chin.197536007.

S. Rasche, S. Strobl, M. Kuna, R. Bermejo, T. Lube, Determination of
strength and fracture toughness of small ceramic discs using the small
punch test and the ball-on-three-balls test, Procedia Mater. Sci. 3 (2014)
961-966. https://doi.org/10.1016/j.mspro.2014.06.156.

V.C.S. Reynoso, K. Yukimitu, T. Nagami, C.L. Carvalho, J.C.S. Moraes,
E.B. Arau, Crystallization kinetics in phosphate sodium-based glass
studied by DSC technique, 64 (2003) 27-30.

A. Pelletant, H. Reveron, J. Chévalier, G. Fantozzi, L. Blanchard, F. Guinot,
F. Falzon, Grain size dependence of pure B-eucryptite thermal expansion
coefficient, Mater. Lett. 66 (2012) 68—71.
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2011.07.107.

[100] A. Shyam, J. Muth, E. Lara-Curzio, Elastic properties of B-eucryptite in the

glassy and microcracked crystalline states, Acta Mater. 60 (2012) 5867—-
5876. https://doi.org/10.1016/j.actamat.2012.07.028.

[101] N. Diaz-Mora, E.D. Zanotto, R. Hergt, R. Muller, Surface crystallization and

texture in cordierite glasses, J. Non. Cryst. Solids. 273 (2000) 81-93.
https://doi.org/10.1016/S0022-3093(00)00147-2.

[102] G.H. Beall, D.A. Duke, Transparent Glass-Ceramics, 4 (1969) 340-352.

[103] A. Sakamoto, S. Yamamoto, Infrared optical properties of B-spodumene

solid solution glass-ceramic for fiber-optic devices, Japanese J. Appl.
Physics, Part 1 Regul. Pap. Short Notes Rev. Pap. 45 (2006) 6969-6973.
https://doi.org/10.1143/JJAP.45.6969.



119

[104] J. Sehgal, S. Ito, Brittleness of glass, J. Non. Cryst. Solids. 253 (1999) 126—
132.

[105] C.R. Kurkjian, G.W. Kammlott, M.M. Chaudhri, Indentation Behavior of
Soda-Lime Silica Glass, Fused Silica, and Single-Crystal Quartz at Liquid
Nitrogen Temperature, J. Am. Ceram. Soc. 78 (1995) 737-744.
https://doi.org/10.1111/j.1151-2916.1995.tb0824 1 .x.

[106] S. Yoshida, Compositional variation of indentation-induced deformation
and cracking in glass, (2020).

[107] V. Le Houérou, J.C. Sangleboeuf, S. Dériano, T. Rouxel, G. Duisit, Surface
damage of soda-lime-silica glasses: Indentation scratch behavior, J. Non.
Cryst. Solids. 316 (2003) 54-63. https://doi.org/10.1016/S0022-
3093(02)01937-3.

[108] I.C.J. Dechandt, P. Soares, M.J. Pascual, F.C. Serbena, Sinterability and
mechanical properties of glass-ceramics in the system SiO2-Al203-
MgO/ZnO, J. Eur. Ceram. Soc. 40 (2020) 6002-6013.
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2020.07.032.

[109] D.C.N. Fabris, E.H. Miguel, R. Vargas, R.B. Canto, M. de O.C. Villas Boas,
V.M. Sglavo, E.D. Zanotto, Microstructure , residual stresses , and
mechanical performance of surface crystallized, Acta Mater. (2021).

[110] M.M. Smedskjaer, M. Bauchy, Sub-critical crack growth in silicate glasses:
Role of network topology, Appl. Phys. Lett. 107 (2015).
https://doi.org/10.1063/1.4932377.

[111] E.M. Aaldenberg, P.J. Lezzi, J.H. Seaman, T.A. Blanchet, M. Tomozawa,
lon-Exchanged Lithium Aluminosilicate Glass: Strength and Dynamic
Fatigue, J. Am. Ceram. Soc. 99 (2016) 2645-2654.
https://doi.org/10.1111/jace.14294.

[112] 1.C.J. Dechandt, Fadiga e viscosidade de vitroceramicas de dissilicato de
litio e propriedades mecanicas de vitroceramicas do sistema MgO-Al203-
Si02/ZnO, Universidade Estadual de Ponta Grossa, 2021.
http://www.riss.kr/link?id=A99932365.

[113] A.S. Sampaio, Study of the biaxial flexural strength of lithium disilicate

glass-ceramics for application as dental prosthesis, 2018.



[114]

[115]

[116]

[117]

[118]

[119]

120

http://ci.nii.ac.jp/naid/40020815310/en/.

K. Zheng, J. Liao, X. Wang, Z. Zhang, Raman spectroscopic study of the
structural properties of CaO-MgO-SiO 2-TiO2 slags, J. Non. Cryst. Solids.
376 (2013) 209-215. https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2013.06.003.

B. Mysen, D. Neuville, Effect of temperature and TiO2 content on the
structure of Naz2Si20s5-Naz2Ti20s melts and glasses, Geochim. Cosmochim.
Acta. 59 (1995) 325-342.

A. Wei, Z. Liu, F. Zhang, M. Ma, G. Chen, Y. Li, Thermal expansion
coefficient tailoring of LAS glass-ceramic for anodic bondable low
temperature co-fired ceramic application, (2020) 4771-4777.

S. Ross, A.M. Welsch, H. Behrens, Lithium conductivity in glasses of the
Li20-AlI203-SiO2 system, Phys. Chem. Chem. Phys. 17 (2015) 465—-474.
https://doi.org/10.1039/c4cp03609c.

L.S.A. Gallo, M.O.C. Villas Boas, A.C.M. Rodrigues, F.C.L. Melo, E.D.
Zanotto, Transparent glass-ceramics for ballistic protection: Materials and
challenges, J. Mater. Res. Technol. 8 (2019) 3357-3372.
https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2019.05.006.

D. Chicot, Hardness length-scale factor to model nano- and micro-
indentation size effects, 499 (2009) 454-461.
https://doi.org/10.1016/j.msea.2008.09.040.



	Microsoft Word - Tese_Debora_Fabris_correcao_2
	Untitled
	Microsoft Word - Tese_Debora_Fabris_correcao_2

