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Este trabalho foi desenvolvido com o objectivo de caracterizar o efeito da adição 

de MgO na formação do titanato de alumínio por sinterização reactiva 

Numa primeira fase do trabalho foi estudado o tipo de formulação, ou seja a 

estequiometria, mais favorável para a introdução do MgO no seio do titanato de 

alumínio.Este estudo foi realizado com base na caracterização cristalográfica de 

composições com diferentes estequiometrias, a várias temperaturas, tendo-se definido qual 

a formulação que levava a obtenção duma conversão do titanato de alumínio mais elevada. 

A composição com MgO com estas características foi utilizada na fase seguinte deste 

trabalho. 

Na segunda fase do estudo foram preparadas paralelamente duas composições, 
uma sem MgO e a outra com MgO para se poder analisar duma forma criteriosa a 

evolução dos mecanismos de formação em cada uma delas. Este estudo começou pela 

identificação das zonas de transformação ou reacção observáveis durante a sinterização 

reactiva das amostras, recorrendo-se para isso ao uso de técnicas de anáiise térmica, mais 
exactamente à anáiise térmica diferencial e ã análise dilatométrica com velocidade de 

aquecimento constante. 

Tendo-se definido as zonas temperatura onde ocorrem transformações, sujeitaram- 
se diferentes amostras dessas composições a sintxização reactiva at6 temperaturas que 

permitissem a caracterização das transformações em causa. Após essas sinterizações as 

amostras foram caracterizadas em termos cristalográfcos e microestruturais para 

identificar e complementar a caracterização dos mecanismos de formação nas 

composições em estudo. 

Durante este estudo foi observada a formação de uma solução sólida com formula 

geral A12(1-x)MgxTi(l+x)05, na composição com MgO. Para caracterizar devidamente os 
mecanismos de formação dessa solução sólida foi feito uma estudo cristalográfíco mais 
detalhado, tendo sido determinados os seus parâmetros de rede a diferentes temperaturas. 



ABSTRACT 

The objective of this work was to study the efect of MgO adittions on the reaction 

sintering of aluminium titanate. 

To defme the right composition to use several samples with different 
stoichiometries were sintered at several temperatures, between 1350" and 1500 "C. 

The best composition has been used to study the mechanism of the reaction 

sintering process of aluminium titanate with and without MgO addition. 

In this part of the study diferencial thermal analisys and dilatometric analisys with 

constant rate of heating were used to identify the temperatures a t  which reactions or 

transformations ocurred. Using this information samples reaction sintered at selected 

temperatures were analysed by X ray diffraction and scanning electron microscope in an 
attempt to identify the mechanisms taking place . 

It was found a solid solution with the general formula A$(1-x~MgxTi(1+x~05, was 

been formed during the reaction sintering process. The exact formulation of the solid 

solution depends on the sintering temperature. The evolution of the composition of this 
solid solution was followed by estableshing the evolution of its lattice parameters. 
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1. Introdução 

O desenvolvimento científico e tecnológico é ein grande parte condicionado pelas 

características exigidas aos diferentes tipos de materiais em serviço. O conhecimento dos 

diferentes factores microestruturais que condicionam uma determinada propriedade do 

material permite, por um lado, um controlo mais preciso das suas características, e, por 

outro, o desenvolvimei~to de novos mateiiais com propriedades substancialmeilte 

melhoradas. 

O titanato de alumínio é um inate~ial hastante proinissor a nível de futuras 

aplicações, uma vez que apresenta coeficientes de expansão térinica muito baixos e 

elevada resistência ao choque térmico. 

Estas casaciesísticas, estão coi~elacionadas coin deteriniriadas propriedades do 

titanato de alumínio que são tamhém, elas próprias, respoiisáveis pelo insucesso ein 

termos de aplicações que até hoje se iein verificado. 

A estrutura do titanato de alumínio, do tipo da pseudohrookite, dá origem a uma 

forte anisotropia nos coeficientes de expansáo térinica em relação aos diferentes eixos 

cristalográficos. Esta foste anisotropia vai implicas que, quando o mateiial é sujeito a 

tratamentos téimicos, se criem tensões internas milito fortes que levam à microfissuraçáo 

do mateiial. 

A microfissuraçáo é, na realidade, a grande responsável pela elevada resistência 

ao choque térmico apresentada por este mateiial, tendo, no entanto, a agravante de 

provocar uma diiniiluiç3o suhstancial da sua resistsncia mecânica. 

Outro factor que coudiciona as aplicações do titanato de alumíilio relaciona-se 

com a sua instabilidade numa faixa tiimica que vai aproxiinadaineiite dos 700" aos 

1260°C. Nesta zona o titanato de aluinínio decornpóe-se nos respectivos óxidos. 

A síntese é assim uin passo muito crítico porque, para além de se pretender obter 

a convers3o completa dos precursores, será necessátio ter em conta factores de carácter 

microestintural que poderáo condicionas futuras aplicações deste material. 



Uma forma de controlar os diversos fenómenos que ocorrem no titanato de 

alumínio será através da introdução de aditivos que podem ter diferentes funções, 

nomeadamente no controlo da decomposição ou numa melhoi<a das propriedades 

mecânicas. Os diferentes aditivos podem ser utilizados conjuntamente, com o intuito de 

controlar as característica globais do material. 

No entanto, a introdução destes aditivos deve ser muito bem caracterizada, pois 

poderá deteriorar as propriedades das quais se pretende tirar partido, obtendo-se um 

material menos interessante, em termos de aplicações tecnológicas. 

Com este trabalho, pretende-se investigar o efeito da introdução de um 

determinado aditivo, o óxido de rnagilésio, durante a sinterizaçáo reactiva do titanato de 

alumínio, obtido a partir dos óxidos precursores respectivos. 

A escolha do óxido de magnésio está relacionada com o facto deste composto ser 

um dos aditivos mais eficaz no controlo do fenómeno de decoinposição térmica do 

titanato de alumínio, resultalte do ar~efeciruento do inate~ial da temperatura de 

sinterizaçáo para a temperatura ambiente. Isto implica que seja um dos aditivos mais 

utilizados, sendo porém muitas vezes desprezado o seu efeito na síntese e na siilterização 

do titanato de alumínio. Por outro lado, os inecaiiisinos que levain a que o óxido de 

magnésio seja eficaz no controlo da decoinposição do titallato de alumínio ainda não 

foram bem esclarecidos, sendo pertinente o estudo nesta área. 



2.1. Caracterização do sistema A1203 - Ti02 

2.1.1. Condições de Equilíbrio do Sistema 

Os primeiros estudos referenciadosl no sistema - Tio2 foram efectuados 

no inicio da década de 30, nomeadamente por Wartenburg e Reusch em 1932 e por 

Bunting em1933. 

Os resultados destes trabalhos são muito semelhantes, tendo ambos os autores 

definido a existência de apenas três fases em equilíbrio, N2O3, Tio2 e Ai2Ti05, figura 

2.1. A fase A12Ti05, resultante da reacção entre o Tio2 e o d2O3,  aparece para uma 

composição com 56 wt% A1203, correspondente a 50 mol% N2o3. 

Figura 2.1 - Comparação dos diagramas de fases obtidos a partir dos dados de: 

(x) - Wartenburg e Reusch; (O) - Bunting 

~etermi'naram ainda a existência de dois eutéticos, um a 1715 "C para uma 

composição com cerca de 20 wt% A1203, e outro a 1850 "C para uma outra composição 

com cerca de 62 wt% A1203. 



Além dos dois pontos eutéticos, observaram a exisencia dum ponto de fusão 

congruente a 1860 "C. 

Posteriormente, na década de 50, Lang, Fillmore e ~ a x w e ~ l  retomaram o estudo 

deste sistema deseilvolvendo o diagrama de fases de equilíbrio apresentado na figura 2.2. 

Figura 2.2 - Diagrama de fases proposto por Lang, Fillinore e ~ a x w e l l ~ .  

De uma forina genérica, o diagrama proposto por estes autores está de acordo 

com os diagramas anteriores, confirmando-se as caracteiísticas gerais deste sistema. 

Uma das diferenças entre este diagrama e os anteliores reside no facto destes 

autores I-eferenciarem a existência duma quarta fase ilo diagrama de equilíiio, ou seja, a 

existência de duas folmas alotrópicas de Al2TiO5, a e 13: 

- A fase de alta temperatura, a-Ai2Ti05, seria estável desde 1820 "C até ao 

poilto de fusáo a 1860 -+ 10 "C. 



- A fase de baixa temperatura, P-Ai2Ti05, seria estável desde a temperatura 

ambiente até 750 "C e de 1300 "C até à temperatura de inversão a 1820 "C. 

Contudo, a fase a-AizTi05 de alta temperatura, referida por estes autores, é 

praticamente impossível de obter à temperatura ambiente. Segundo Azimov et a1.3, mesmo 

utilizando urn processo de arrefecimento rápido, não é possível detectar a formação da 

fase a-Ai2Ti05 a partir da f~isão dos respectivos óxidos e este facto levou-os a pôr em 

causa a existência desta fase. 

Por outro lado, a definição da zona de instabilidade do P-AlzTi05, entre os 750" 

e os 1300 "C, apresentada a piiineira vez por Lang, Fillmore e Maxwelll, apesar de não 

estar explicitamente representada no diagrama de fases proposto, é um facto de extrema 

importância no estabelecimeiito do diagrama geral de equilííiio deste sistema. O estudo 

deste fenómeno foi amplamente desenvolvido por diversos autores e, devido à sua 

importância, será discutido de uma forma mais detalliada num item posteiior. 

Outro porinenor realçado neste diagrama diz respeito à possibilidade do ponto de 

fusão poder ser, quer congruente, quer incongruente. Segundo Lang et al.1, as evidências 

levam a pressupor a existência de um ponto de fusão congrueute próxiino da coinposição 

do Awi05 .  No entanto, as possibilidades de liaver fusão incongruente ou de existirem 

soluçóes sólidas de Al2O1/Al2TiO5, não podem ser postas de lado. 

Por outro lado, os estudos efectuados por Azimov et a1.3, utilizando composiçóes 

estequioinétiicas ai~efecidas a velocidades muito elevadas, também parecem evidenciar 

que a fusão do P-A12Ti05 é congruente. 

O último estudo efectuado neste sistema de equilíhiio, foi feito no final dos anos 

60, inais exactaineiite ein 1968, por Goldbergl, dando origem ao diagrama de fases 

apresentado na figura 2.3. Este diagrama é semelliante aos anteriores, estando já 

representada parte da zona de instabilidade do P-A12Ti05 descrita por Lang et al.1. A zona 

de estabilidade do P-M2Ti05 aparece acima dos 1200 "C. No eiltanto, também Goldberg 

iiáo conseguiu confiiinar a existêricia das duas foi~txas alotrópicas do AlzTi05 descritas 

por Lang et al., sendo represeiltada apeims nina única fase de A12Ti05. 

Para além das alteraçóes referidas, os estudos de Goldhergl, efectuados numa 

gama de composiçóes entre 60-66 inol%~ A120z, permitiram definir a existência de duas 

novas fases ricas ein al~iiniiia, denornii~adas de a'. Estas fases, scgurido o autor, sáo 



instáveis e decompõem-se imediatamente por arrefecimento segundo a seguinte reacção 

eutectoide: 

Figura 2.3 - Diagrama de equilibrio proposto por Goldberg4 

A determinação da composição exacta das fases a' por Difracção de Raios-X, 

torna-se dificil, sendo a existência destas fases comprovada por observações 

microestruturais. 

Num estudo bastante recente, efectuado por Perera e ~ o w d e n ~  em 1991, B 

também feita uma referência aos estudos de Goldberg, referindo-se a hipótese por ele 

proposta de poderem existir desvios estequiométricos na estrutura do A12Ti05. Segundo 

Perera e Bowden, Goldberg demonstrou a existência de uma estrutura ortorrômbica do 

tipo: 

[AI Ti (,-,)I Ti O5 

com x variando entre 0.52~22.0,  denominada de AT' e a existência de uma estrutura 

monoclínica para x<O.5. 



Verificou ainda que adições crescentes de Tio2 ao A12Ti05 fazem aumentar 

gradualmente as dimensões da célula unitária do A12Ti05 e concluiu que este facto se 

devia a substituição do AI3+ por Ti3+. Além disso, constatou que as dimensões b e c 

aumentavam mais rapidamente que a a, o que demonstrava a existência de um certo grau 

de anisotropia. Este aumento da célula unitária seria de esperar uma vez que o raio iónico 

do Ti3+ é maior (0.81 A) do que o do A13+ (0.5 1 A). 

Em resumo, pode concluir-se que os diferentes diagramas de equilíbrio estão bem 

correlacionados, estando determinadas as características gerais que definem este sistema. 

A zona que ainda necessita de um estudo mais aprofundado é a de alta temperatura, pois 

subsistem algumas dúvidas, quer quanto as fases presentes, quer quanto as transformações 

que ocorrem e como ocorrem. 

2.1.2. Estrutura Cristalina do P-AI2Ti05 

O primeiro estudo referenciado, respeitante a caracterização da estrutura 

cristalina do A12Ti05, foi efectuado por Austin e Schwartzl no início da década de 50. 

Estes autores concluiram que o A12Ti05 cristalizava num sistema ortorrômbico, sendo a 

célula unitária ortorrômbica de bases-centradas, correspondente ao grupo espacial Cmcm 

(considerando uma célula unitária C - faces centradas). 

Calcularam os parâmetros de rede do A12Ti05, de acordo com a estrutura 

determinada, obtendo os valores dados na primeira linha da tabela 2.1. 

Posteriormente, Morosin e LinchG retomaram o estudo da estmtura cristalina do 

A12Ti05, com o objectivo de estabelecer uma correlação entre o grau de anisotropia 

estrutural e o coeficiente de expansão térmica. 

Estes autores, correlacionaram estudos anteriores, relativos à estmtura do 

A12~i051,6, com OS efectuados por paulingG, respeitantes ao mineral denominado 

pseudobrookite, Fe2Ti05. Concluiram que o A12Ti05 era um dos muitos materiais 

isomorfos da pseudobrookite, considerando, claro, as diferenças nas posições atómicas. 

Os materiais que cristalizam com este tipo de estmtura, denominada de 

pseudobrookite, podem ser descritos pelas seguintes fórmulas gerais: 



M23+Ti 4+ O 5 (M 3+ - Fe, Ti, Ga o ~ i  Al) (2.3) 

M2+~iZ4+ Os (M 2+ - Mg, Ti, Fe ou Co) (2.4) 

Estabelecendo um paralelo entre o A12Ti05 e os materiais com este tipo de 

estrutura, que ciistalizam num sistema ortorrtimbico, grupo espacial Bbmm (célula unitária 

B - faces centradas), com constantes de rede similares às do q i O s  e quatro moléculas 

por célula unitária, obtiverain os seguintes parâmetros de rede apresentados lia tabela 2.1. 

Tabela 2.1 - Parâmetros de rede determinados para o A12Ti05. 

Temperatura Parâmetros de rede Grupo Referências 
("c) Espacial 

25 3.557 9.436 9.648 CmCm Austin e Schwartzl 

25 3.591 9.429 9.636 BBlnm Morosin e Lynch6 
600 3.583 9.481 9.738 

25 3.591 9.429 9.636 CmCm Holcornbe e Coffey8 

O grupo espacial, considerado por Morosiil e Lynch6, Bbmm, é equivalente ao 

grupo espacial Cincin iiiicialtnente proposto por Austiii e Schwartzl. Contudo, quando se 

pretendem fazer com.paraçóes, é necessáiio ter em ateiição qual o sistema considerado, 

uma vez que sendo o refel-encial dos eixos diferente vai liaver uma rotaçáo dos valores de 

ao, bo e co, de uin sistema para o outro. 

Para conseguirein delinir a estrutura do A12Ti05 Morosiii e Lyiich6 precisavam 

de determinar o local preferencial de posicionainento de cada uin dos inetais dentro da 



estrutura, uma vez que os dados indicavain a exisencia de dois locais de inetal diferentes, 

resultantes da combinação de octaedros distorcidos. No entanto, para conseguirem obter a 

correlação máxima entre os resultados, chegaram à concliisão que teriam de assumir a 

existência de uma desordem completa no posicionamento dos ióes de Ti 4+ e A1 3+. 

Estabelecendo um paralelo de comparação entre os minerais isomorfos FeTi205 e 

F&iTi05, em que os iões ti2m sítios preferenciais de localização, e o Alfli05 os autores 

concluiram que, em compostos sem electrões em orhitais d, como é o caso do A12Ti05, 

não é possível definir locais preferenciais para o posicionamento dos ióes metálicos. 

Estudaram ainda o efeito do aumento da temperatura na estrutura do Ai2Ti05, 

verificando que com o aumento de temperatura o poliedro de coordenação atómica torna- 

se mais regular, tendo determinado a 600 "C, os parâmetros de rede apresentados na 

tabela 2.1. 

Buessem e Lange7, como complemento dum estudo sobre o desenvolvimento de 

tensões residuais em inateiiais aiiisotrópicos, determinarain e compilaram os parâmetros 

de rede do Al2TiO5, a várias temperaturas. Na tabela 2.1, são apresentados conjuntamente 

os parâmetros de rede deterininados por vários autores a teinperaturas diferentes. 

Comparando os resultados apresentados na tahela 2.1, conclui-se que existe uma 

boa correlação enh-e os valores determinados pelos diferentes autores. Segundo Buessem 

e Lange7, algumas das diferenças entre os valores deteirninados por ele e por 

Sarakauskas, CLIJO t~aballio serviu como hase de comparação para o estudo por ele 

efectuado, poderão inesino ser explicadas pela existência de diferentes tensões residuais 

nas amostras. Estes dados demonstram que existe uin aumento gradual rios parâmetros de 

rede com o aumento de teinperatura, tendo essa variação uma amplitude superior nos 

eixos bo e co, coinparativainente a ao. 

Na figura 2.4 pode visualizar-se a estrutura do A12TiOS, desenhada por Morosiu 

e Lyncli6. Em baixo estão representadas as direcções dos planos a e h. Os círculos de 

maiores dimensóes representain os ióes de oxigénio ein dois planos distintos, sendo os 

círculos transparentes os oxigénios posicionados num plano correspondente a c=O, e os 

círculos a negro os oxigénios posicionados meio plano aciina, c=1/2. Os círculos menores 

representam os sítios de localização dos ióes inetáiicos, titânio e alumíiiio. O seu 

posicionamento ein cada inn dos planos, é representado coin o rnesino tipo de notação 

usada para os ióes de oxigénio. 



Figura 2.4 - Estrutura cristalina do Aí2Ti05 desenhada por Morosin e Lynch 

Os poliedros representam octaedros distorcidos, relativamente ao eixo dos c, 

formados pelo oxigénio em tomo dos locais de metal, A13+ e Ti4+. Cada um dos iões 

metálicos está rodeado por seis oxigénios, resultando numa configuração do tipo Me06. 

Estes octaedros partilham arestas, como se pode ver pelas linhas duplas. As linhas 

tracejadas representam octaedros rodeando os sítios metálicos localizados a meio plano e 

as linhas a cheio representam os octaedros no nível 0. Um conjunto de três poliedros, 

ligados por partilha de vértice, formam uma unidade, mostrada a cheio. Estas unidades tri- 

octaedrais ligam-se formando cadeias contínuas, infinitas, na direcção do eixo c, que, por 

sua vez, estão fracamente ligadas umas às outras no plano ab. 

Holcombe e Coffeys usando os dados obtidos por Morosin e Lynch6 

recalcularam as reflexões características do P-A12TiOj detectando algumas discrepâncias 

em relação às reflexões apresentadas na ficha 9-2529. Desta forma, revendo e 

considerando planos de difracção (hkl) mais correctos, propuseram um novo conjunto de 

reflexões, que foram catalogados na ficha 26-409. 

Ao relacionarem a estmtura do P-A12Ti05 com a de outros minerais do tipo da 

pseudobrookite, consideraram, contudo, que o P-A12TiOj cristalizava no sistema 

ortorrômbico, no gmpo espacial Cmcm (célula unitária C - faces centradas) como foi 



proposto inicialmente por Austin e Scliwartzl e não no grupo Bbmm (célula unitária B - 

faces centradas) proposto posteriormente por Morosin e Linch G. 

Nesta perspectiva, Holcoinbe e coffey8 consideraram o grupo espacial CmCm e 

apresentaram os valores de Morosin e Lincl~G de acordo com esse grupo, como se pode 

verificar pela última linha da tabela 2.1. 

Estudos recentes efectuados por Epicier et a1.10, utilizando microscopia 

electrónica de alta resolução (HREM) para a caracterização estrutural do P-Al2TiO5, 

permitiram a obtenção de dados que apoiam o modelo proposto por Morosin e Lyncb, 

considerando a existEncia de desordem no posicionamento dos iões metálicos na estrutura. 

2.1.3. Anisotropia dos Coeficientes de Expansão Térmica 

Um dos motivos que levou ao estudo dos materiais policristalinos baseados no 

titanato de alumínio foi o facto de, aparentemente, estes mateliais apresentarem um 

coeficiente de expansão k5imica muito reduzido. Alguns autores cliegaram mesmo a 

pressupor que pudesse ser iilferior ao da sílica fundida (O.SxlO-%-l), como se pode 

visualizar na figura 2.5, onde é representada a variação do coeficiente de expansão 

térmico do titanato de alumínio comparativamente com o da sílica fundida. 

No entanto, a evolução nos estudos relativos i expansão térmica do titanato de 

alumínio demonstrou que a sua variação não podia ser descrita de uma forma simples: 

- Primeiro, porque o valor do coeficiente de expansão téimico, a, do titanato de 

alumínio depende da temperatura a que o inateria! é ensaiado, verificando-se que 

aumentaiido a temperatura o valor do coeficiente de expaiisão térmico aumenta; 

- Segundo, porque o coeficieiite de expansão térmico no aquecimento, é diferente 

do coeficiente de expailsiio thinico no ail-efeciinento, apreseutando a curva uma histerese 

com o sentido dos ponteiros de relógio. Esta característica pode ser visualizada na figura 

2.5, onde a curva a cheio corresponde ao aquecimento e a curva a tracejado ao 

arrefecimeuto. 



Figura 2.5 - Representação conjunta da variação do coeficiente de expansão 

térmico do titanato de alumínio e da síiica fundidall. 

Buessem et al.ll realizaram um estudo com o objectivo de caracterizarem o 

comportamento da expansão téimica do titanato de alumíilio. Numa das fases desse 

estudo, determinaram a variação do coeficiente de expansão térmico a diferentes 

temperaturas, figura 2.6, verificando que as curms apresentavam Iiisterese, com loops 

semelliantes, dependendo a área do loop da temperatura. Por outro lado, verificaram que 

o efeito de histerese era já visível a temperaturas relativamente baixas, tais como 400 "C. 
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Figura 2.6 - Variação do coeficiente de expansão térmico do tiialialo de alumínio 

com a tetnpcratura: (A)Buessetn et al.ll; (B) Ohya et 31.12. 



Inicialmente, Buessem et  al.ll avançaram a hipótese da histerese estar 

relacionada com uma alteração estrutural que estivesse a ocorrer a uma taxa relativamente 

lenta. No entanto, tendo chegado à conclusão que a histerese não podia estar relacionada 

com alterações estruturais, foram procurar a explicação para este tipo de comportamento 

à própria estrutura. 

Segundo os autores, em termos estruturais, a única característica que poderia ser 

responsável por este tipo de comportamento seria a existência de anisotropia dos 

coeficientes de expansão lineares. 

Para comprovarem esta hipótese, usaram uma tScnica denominada de 

retroreflexão de raios-X, a partir da qual determiiiaram os parârnetros de rede do titanato 

de alumínio a várias temperaturas. A partir desses dados calcularam os coeficientes de 

expansão, para as diferentes direcções cristalográficas, obtendo a 1000 "C os valores 

apresentados na primeira linha da tahela 2.2. 

Tabela 2.2 - Coeficientes de expansão tSrmica do Al2TiO5. 

Gama de Coeficientes de expansão térmica Referências 
Temperatura Espacial 

aa (K-1) ab (K-1) a, (K-1) CmCm 
a, (K-3 a ,  K a,, (K-l) BBmm 

(Ta-1000 "C) -2.6x10-~ +11.8x10-~ +19.4~10-~ BBmm Buessem et  al.ll 

Tambiente ( 'C) -1 .4~10-~ +5>.8x10-~ +20.6~10-~ BBmn Morosin e Lynch6 

(20-520 "C) -2.9xl0-~ +10.3~10-~ +20.1x10-6 CmCm BzYer13 
(20-1020 "C) -3.0~10-6 +11.8x10-6 +21.8xl0-6 

Nesta tabela 2.2 estão coinpilados os coeficientes de expaiisiio téimica do 

titanato de  aluiníilio, calculados por diferentes autores. Os valores são apresentados ein 

função do grupo espacial que o respectivo autor considerou para o cálculo, por forma a 

tornar os resultados coinparáveis. 



Estes valores demonstram, de uma foima inequívoca, que existe uma forte 

anisotropia na expansão tt?rinica, que, segundo Buessern et al.ll, é preponderante para a 

compreensão da histerese de expansão t6imica e de outros fenómenos peculiares dos 

materiais de titanato de alumínio. 

Trabalhos posteiiores6,13 peimitiram, não só, fundamentar a existência de uma 

forte anisotropia de expansão téimica do titanato de alumínio, mas também, constatar que 

este tipo de comportamento é característico de materiais anisotrópicos. 

Segundo ~ a ~ e r l 3  a expansão téimica pode ser qualitativamente relacionada com 

características estruturais, tendo verificado que o grau de anisotropia de expansão, 

depende, principalmente, do ai~anjo atómico dos compostos e da microesti-utura do 

cerâmico em causa. No caso dos materiais do tipo da pseudobrookite, este autor, concluiu 

que a expansão era sempre maior na disecção das cadeias duplas dos octaedros altamente 

distorcidos, MeOG e Tio6 [a, (grupo espacial - Cmcin)] e menor na direcção 

correspondente à altura do octaedro [a, (Cmcm)]. 

Dos materiais do tipo da pseudohrookite estudados por Bayer, o titanato de 

alumínio é o que apresenta o maior grau de auisotropia, como se pode ver na figura 2.7. 

Os diferentes graus de anisotropia destes materiais são perceptíveis na dependência 

inversamente linear entre o coeficiente de expansão correspondente à direcção da altura 

do octaedro, a,, e o coeficiente correspondente à direcção das cadeias duplas, a,. 

Figura 2.7 - RelaçZo entre a expansáo téi~nica linear, de compostos do tipo da 

pseudobrookite, na direcçZo dos eixos a e c ( X I O - ~  '"CL (20-520 OC))13. 



Segundo Buessem et al.11, duraiite o ai-refeciinento esta i'orte anisotropia dá 

origem a um sistema de teiisões internas extremaineiite complexo. Quando se coineça a 

arrefecer o corpo cerâmica, após a fabricação, este comporta-se como se fosse isotrópico, 

com um coeficiente de expansão aproximadamente igual ao valor médio dos três 

coeficientes, 9 .5~10-~ .  

a = (a, +a, +a, ) 13 = 9 . 5 ~ 1 0 - ~  (2.5) 

Desta foima, nas direcçóes coin elevada contracção vão gerar-se teusões 

tractivas, que tentam contrariar essa contracção. Nas direcçóes com haixa contracção 

gerain-se tensóes compressivas que tentam iilcremmtar a contracção. 

Quando as tensões excedem a resistência interna do inateiial, começam a 

aparecer microfissuras. Estas microfissuras localizain-se preferencialmente em direcções 

normais h de elevada expansão, onde se desenvolvein as teiisóes tractivas, extremamente 

c~íticas para os materiais frágeis. Ocor-rendo microfissuração, as tensões anulam-se, 

começando grad~ialinente a &ar predoininaiite o menor valor do coeficiente de expailsão 

térmica. Assim, este deixa de ser dado pela média dos trgs valores, para passar a ser 

essencialmente dado pelo valor, correspondente à direcção de ineiior expansão, ou seja, a 

direcção da altura do octaedro. 

A histerese de expansão téimica é uma consequgncia, quer do feilómeno de 

microfissuração, que ocorre durailte o ai-refeciineiito, quer do facto desse fenómeno ser 

reversível, havendo reçombiilação das inicrofissuras quando o corpo 6 novamente 

aquecido. No reaqueciineiito, a expaiisáo téimica coineça por rellectir a influência do 

menor coeficiente, inas i inedida que a temperatura vai subiudo, vão-se dando 

recombinações das inicrofissuras que, seg~iiido Buessein et al.ll, podem ocorrcx inesmo a 

temperaturas relativamente baixas, da ordein dos 100-400 "C. Consequenteinente, o valor 

da expansão térinica começa a aumentar à inedida que os coeficientes superiores passam a 

doininar. 

Coin o decorrer do aqueciineiito. a partir duin certo poiito, deixa, tainbéin, de se 

verificar o domíiiio dos coeficientes superiores, uina vez que o evoluir da recoinbinação 

das inicrofissuras provoca uina conti-acçk elástica, coineçando a recoiistriiir-se o antigo 

padrão de tensiics iiiteriias. 



Morosin e Lynch6, resumidamente, definiram a variação da expansão térmica a 

partir do momento em que começa a ocorrer a recombinação de microfissuras, como 

resultado dos seguintes efeitos: 

1. - Material cerâmico recombinado expande à taxa média do monocristal; 

2. - Material cerâmico recombinando-se, a qualquer temperatura, sofre uma 
contracção elástica; 

3 .  - Material cerâmico não recombinado expande sob a influência do menor 
coeficiente de expansão linear. 

Com base na estrutura do titanato de alumínio, estes autores, conseguiram 

explicar como podia ocorrer a recombinação das microfissuras. Constataram que se 

tratava de uma pequena alteração estrutural, passando os iões metálicos superficiais, 

existentes em lados opostos de uma microfissura, de uma configuração tetraédrica, para 

uma configuração octaédrica. Esta alteração é possível para qualquer um dos iões 

metálicos do titanato de aluminio. 

Segundo os autores, o facto desta alteração estrutural ser relativamente simples 

de ocorrer, está na origem da elevada resistência ao choque térmico apresentada pelo 

titanato de aluminio, fazendo com que a propagação das fracturas seja reduzida. 

Através duma experiência elucidativa Tkachenko et a1.14 evidenciaram a 

correlacção entre as características referidas. Impregnaram uma amostra de titanato de 

alumínio com cloreto de sódio e sujeitaram-na a um ciclo térmico, tendo verificado que: 

- Por um lado, o coeficiente de expansão térmico da amostra aumentava (10x106 

"C-I), aproximando-se do coeficiente dado pela média dos três coeficientes lineares e; 

- Por outro lado, a curva de expansão não apresentava a forma duma histerese. 

Verificaram ainda que estas alterações no comportamento eram reversíveis, pois, 

lavando a amostra com àgua destilada para retirar o cloreto de sódio e sujeitando-a de 

novo a iim ciclo térmico, o coeficiente de expansão diminui ( 1 . 2 ~ 1 0 - ~  '12-1) e observa-se a 

histerese na curva de expansão térmica. Desta forma, concluiram que o cloreto de sódio 

penetrava nas microfissuras activas bloqueando-as, evitando a sua recombinação durante o 

aquecimento, sendo o coeficiente de expansão determinado o coeficiente verdadeiro do 

cerâmico, sem a influência do fenóineno de microfissuração. 



A teoria da recornbinaçáo das inicrofissuras é, tamhém, apoiada pelo facto de a 

resistência mecânica e o módulo de Young aumentarem com a temperatura, facto que 

Buessem et a1.11 refeiiu e Ohya et al.12 confirmou através dos resultados apresentados nas 

figuras 2.8 e 2.9, onde se pode verificar que, quer a resistência mecânica, quer o módulo 

de Young, apresentam valores inais elevados a temperaturas da ordem dos 1000" a 

1100°C do que à temperatura ainhiente. 
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Figura 2.8 - Resistência mecânica do titaiiato de alumíiiio ein função da t e m p e r a t ~ r a ~ ~ .  
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Figura 2.9 - Módulo de Young do titatiato de al~imíiiio ein função da temperatura12. 

Na contiiiuidade do estudo do cotnportaineiiio do tiianato de al~iiníiuo, Buessern 

e Laiige7 deseilvolverain uin modelo inateinático para estimar a distribuição de tens6es 

desenvolvidas devido à aiiisoti-opia de expansão tkrinica. 

Após terem discutido as liinitaçóes que os inodelos existciites apresentavam para 

uina situação do tipo da do tiiaiiato de aluiníiiio, propuseram uma nova abordagein ao 

problema considerand« para o cálculo três coiidiçõcs: 



i) A geometria média dos grãos no seio da inatiiz podia ser representada por um 

ernpacotamento de grãos Iiexagonais regulares, figura 2.10, onde a expansão térmica da 

estrutura formada pelas linhas que unein os centros de gravidade de todos os grãos, linhas 

X-X, corresponde ao valor médio da expansão ténnica do corpo, dado pela equação (2.5). 

ii) As tensões numa detertninada fronteira de gráo eram determinadas 

predominantemente pelas propriedades dos dois grãos ligados através dessa fronieira de 

grão. Os grãos envolventes poderão provocar mais ou menos distúrbios ao esiado de 

tensões original, mas, no conjunto, os desvios totais acaham por ser simétricos, donde as 

tensões calcidadas a partir desta condição acabam por representar o comportamento 

médio. 

iii) As fronteiras de grão seriam, em média, perpendiculares às linhas X-X da 

figura 2.10. 

Figura 2.10 - Represeiitação da geometria dos grãos de acordo com o modelo 

proposto por Buessem e Laiige7. 

A partir destas condições Buessem e ~ a n g e 7  estabeleceram que as tensões 

iiormais existentes ira fronteira, entre dois grãos, seria dada pela seguinte equação: 

onde aln e azn sâo as componentes norinais dos coeficientes de expansão dos grãos 1 e 

2 respectivamente, a 6 o coeficiente de expansão do corpo policristalino isotrópico, E é o 

inódulo de elasticidade e AT é a diferença de temperatura imposta. 

A partir destas coiidi$«cs, t~11ihénl 6 p~ssívcl detciinina~- ils L C I I S ~ ~ S  paralelas. No 

entanto, as tensões paralelas, por muito elevadas que sejam, scgundo o autor, não 



justificam por si só a separaçáo da fronteira de gráo, podendo, após dar-se uma falha por 

cisalhamento, foiinar-se uma nova fronteira, por uin sistema de deslocaçóes ein degrau ou 

em parafuso, com resistência similar à fronteira anterior. 

Para se poder explicar a Iiisterese de expailsáo tét-inica, observada no titanato de 

alumínio, só é necessário ter ein conta o efeito das tensões noimais, tensões doininantes 

responsáveis pela formação e recombinaçáo das microfissuras. 

Quando o material é airefecido, após a sinterização, verifica-se que as primeiras 

microfissuras só começam a aparecer cerca de 300 "C abaixo da temperatura de 

sinterização. A partir desse ponto, o corpo apresenta dois coeficientes de expansão, um no 

arrefecimento e o outro no aquecimento. A difereiiça entre os dois coeficietites será a 

defonnaçáo elástica lihertada, que, no atrefeciineilto, leva à forinaçáo de inicrofiss~iras, ou 

reciprocamente, a deformaçáo elástica armazenada, que, por aq~ieciinento, dá origem a 

forças superficiais de atracçáo, tensões elásticas, que levam à recoinbiilaçáo das 

microfissuras. Essas forças de atracçáo decrescem com a terceira potsncia da distância, 

podendo ser descritas pela equação de ~ e ~ o e ~ ~ a m a k e r l :  

onde d é a distância entre dois plailos paralelos e Aí6n S uma constalite com valor entre 

0.02 e 0.4. 

A inagnit~ide destas forças atractivas, funçáo da largura da fissura, de acordo 

com a equação anterior, dependerá da diferença de temperatura envolvida, da seguinte 

forma: 

d = I,, (Aa)  AT (2.8) 

onde 1, é o comprimento dos pares de ligaçáo. 

Seg~indo Thomas e Stevensl o modelo das tensóes noiinais proposto por 

Buessem e Laiige7 6 uina inodificaçáo do inodelo das tensões "cr~izadas" de Laszlo. 

Baseando-se no inodel» inodificado, Buessem e Lange estudarain o efeito do iiiício da 

microfissuraçáo ila distribiiiçáo estatística destas teiis5es nonnais. Deste modo, 

vetificarain que, apcís a í'orinaçiio de alguinas inicrofissuras, o coeficiente de expaiisáo 

médio começa a diiniiiuir, o que leva a uin aiiinento de tensáo iias ligaçóes iião quebradas, 



produzindo cada vez mais inicrofissuras, e que leva o coeficierite de expansão médio a 

diminuir ainda mais, conduzindo a uin processo regenerativo de forinaçáo de 

microfissuras. 

Por outro lado, a existência das forças atractivas que levam à recomhinação das 

microfissuras dá origem a um efeito regenerativo inverso. À medida que as recombinações 

aumentam, a tensão nas ligaçóes iiáo quebradas induz mais recoinhinações reduzindo a 

barreira que as forças atractivas têm que vencer. 

A formação de microfissuras devido à aiiisolropia de expansão térmica é um 

fenómeno bastante comum nos materiais náo cúbicos, e particulaimeiite nos materiais do 

tipo da pseudobrookite. Este tipo de materiais para além de apresentarem histerese na 

expansão térmica, apreseiltain, tamhérn, histerese noutras propriedades tais como na 

resistência mecânica, no módulo de elasticidade e na difusividade térrnical5. 

Contudo, devido ao elevado grau de anisotropia do titanato de alumínio, a 

microfissuração induzida vai condicioilar quase todas as propriedades deste material, 

conferindo-lhe características muito particulares, podendo, por exemplo, ser aplicado com 

sucesso em coiidições que envolvam severos clioques térmicos, desde que não seja sujeito 

a tensões rnecâiiicas significativas. 

2.1.4. Caracterização do Fenómeno de Microfissuração 

Os factos apresentados at6 este ponto pe~mitein constatar que o coinportamento 

do titanato de aliiinínio é influenciado pelo facto da microestrutura ser extreinamente 

inicrofissurada, terido sido discutidas as características estsutnrais que estão na origem 

deste tipo de inicroestrutura. 

Nesta discussáo fez-se rekrêiicia a um ciit6rio de teilsóes, inodelo das tensões 

noimais, desenvolvido por Buessem e ~aiige', que ptorinite estimar as tensóes internas 

causadas pela aiiisoti-opia de expaiisáo t6rinica. podeildo avaliar-se o seu efeito lia 

resist6ncia do maleital quando se aplica uina deteilniriada tensáo. Os cálculos de tensões, 

resultailtes de c1.ith.io.s. dr  teii.síio, levain a uma e à inesina coiiclusáo de que a ainplitude 

das tensões interciiskilinas náo deve depender do tainanho de gráo. Contudo, é uin facto 

bem f ~ i n d a i n e r i t a d o ~ ~ ~ ~ 7 ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ' ~  q ~ i c  o tainailiio de grão Lcm iiilluEncia iio grau de 

inicrofissuraçáo do inaleiial. 



Kuszyk e Bradtlh estudaram o efeito do taiuaiilio de gráo nas propriedades do 

titanato de inagriésio, MgTi205, material do tipo da pseudobrookite cujo comportamento 

deve ser idêntico ao do titanato de alumínio, tendo verificado que a partir de um 

determinado tamanho de grão existe uma transiçáo ahrupta lias propriedades do material. 

Para tamanhos de grão inferiores aos da zona de transição referida as propriedades do 

material correspoiidem às de um corpo integro, sem microfissuras, mas para valores 

superiores, as propriedades alteram-se, passando o material a apresentar as caractensticas 

dum corpo rnicrofissurado. 

Segundo estes autores, o tamanho dc gráo não deverá afectar a amplitude das 

microtensões, excepto talvez para grãos ultrafinos. No entanto, para explicarem este tipo 

de efeito do tamanho de gráo sohre a formaçáo de inicrofissuras julgaram ser necessátio 

considerar adicionalmente ao ci.itbrio de tensões intercristalinas um c7-ité7-io elzel-gbtico. A 

introdução deste critério haseou-se no facto, reconhecido, de que, para se explicar a 

formação e a propagação de fracturas devem ser considerados, conjuritarnente, factores de 

tensão e factores energéticos, podendo aplicar-se este mesmo tipo de abordagem na 

foimação de microfissuras em cerâmicos com anisotropia de expansão téimica. 

De acordo com este tipo de critério, durante o ar~efecimento de um material 

policristalino não-cúbico, desenvolvem-se microtensões que são acompanhadas por 

campos de deformação, sendo arinazenada energia de defor~nação epástica, energia esta 

que pode ser descrita por uma fiiiiçáo volúmica. Arrefecendo suficientemente o material 

para que se inicie a formação de rnicrofiss~iras, parte &a energia de defoimação elástica 

armazenada é convertida em energia superficial de fractura que é, por sua vez, uma função 

da área. 

Entáo, o ciitério para a formação de rnicrofissuras, caso se considere que existem 

sempre sítios poteiiciais para a sua formação e tensóes s~ificienterneiite elevadas, baseia-se 

no facto de ser iiecessáiio que liaja urna libertaçáo de energia de defor~nação elástica 

suficiente para que se possam formar as superfícies de fractura das microfissuras. 

Em termos inateinálicos, estes conceitos Lraduzein-se na seguinte expressáo: 

Energia = - (SE) G3 + 'ff G2 (2.9) 



em que (SE) é o valor inédio da energia de defoi~naçáo elástica por unidade de volume, 

(yf) é o valor inédio da eiiergia superficial de fractura por unidade de área e G é o tamanho 

de grão. 

Diferencialido a equação (2.9) em ordem ao tamanlio de gráo, assumindo que 
(SE) e ?/r não são fiinçáo do tamanho de  gráo e igualando a zero obtém-se a seguinte 

equação: 

G c , = 2 y f / 3  (SE) (2.10) 

correspondendo o G,, ao tainanho de gráo ciítico, para que haja a formação de 

microfissuras, baseado num critério energético. 

Kuszyk e Bradt16 admitiram que nuin corpo policristalino a situação deve ser 

bem mais complexa do que a descrita pela equação (2.9). No entanto, a foima final da 

relação deduzida, baseada i10 facto da energia de defoimaçáo elástica ser uma função 

volúmica e a energia supei-ficial de fractura ser uma função da área, não deverá ser 

influenciada pela coinplexidade do sistema, devendo ser do tipo da equaçáo (2.10). 

A partir deste estudo foi possível coiicliiir que a inicrofissuração, que ocorre 

devido à exisencia de tensões internas nZo é controlada pela amplitude dessas tensões, 

mas sim pela energia de deformaçáo elástica interna ilecessária para que haja a formação 

de microfissuras, ou seja, o critério energético traiisforma a condiçáo de formação numa 

coildição necessária, inas i ~ á o  suficiente. Este facto, levou à coinpreeiisão do efeito do 

tamanho de gráo sobre as propriedades do inateiial, peimitindo estabelecer uma relação 

entre o tamaiilio de gráo e o estado de integiidade inicroestrutural do corpo cerâmico. 

Seg.;iiiido a inesma linha de estudo de Kuszyk e Bradtló, Cleveland e Bradtl7, 

caracterizaram o efeito do tamanho de grão ila resistEiicia mecâiuca e no módulo de 

elasticidade de outros materiais do tipo da pseudohrookite, o FeTi205 e o A12Ti05, 

comparando esses resultados com os obtidos para o MgTi205 no estudo efectuado por 

Kuszyk e Bradt16. 

A compilaçáo desses resultados é apresentada lias figuras 2.11 e 2.12, 

verificando-se que o FeTi205 apresenta uin comportamento semelhante ao do MgTi205, 

havendo uma traiisiçáo rias propriedades para um determiliado iainaiilio de grão. Por sua 

vez, no A12Ti05, dciitro da gaina dc tainanlios dc gs3o icstados, i130 se observam 



alterações significaiivas, apresentando sempre valores reduzidos, quer de resistsncia 

inecâilica, quer de inódulo de elasticidade, E. 

Figura 2.11 - Variação da resistêiicia inecâiiica coin o tainanho de gráol7. 
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Figura 2.12 - Variaçáo do inódulo de elasticidade com o tainanho de g r ~ o l 7  

Para além da inlòima$áo genérica rcspeitante às cai-actei-ísticas específicas, o 

posicioilamento relativo das curvas, iias iiguras 2.11 e 2.12, reflecte, segundo os autores, 



o efeito do grau de aiiisotropia máxiino, ACiInaX, de cada uin dos irateriais de uina forma 

inequívoca. 

Esse efeito é notório na amplitude dos valores das propriedades deteiminadas, 

para um dado tamanho de grão, verificando-se que diminui à medida que o grau de 

anisotropia aumenta. 

Contudo, a informação mais releva~ite obtida a partir desta análise comparativa, 

teve origem no facto de se veiificai- que o grau de anisotropia máximo aCecta o tamanho 

de grão de transição, seiido este mais reduzido para mateiiais com um grau de anisotropia 

superior. 

Perante estes dados, Cleveland e Bradt17, baseando-se iio critério energético 

proposto por Kuszyk e ~ rad t lG ,  procuraram, a partir do deserivolviinento irais detalhado 

da componente de  tensão do termo da energia de deformação elástica da equação (2.9), 

chegar a uma nova equação que peiinitisse prever o efeito do grau de ailisotropia sobre o 

tainanlio de grão de transição. 

O desenvolviinento detalhado da componente de tensáo do termo da energia de 

defoimação elástica, peimitiu-llies cliegar à seguinte equação: 

Esta equaçáo relaciona o tamanho de grão crítico, G,,, com o inverso do 

quadrado do valor máximo da aiiisotropia de expansáo tQinica, AU,,, correspondente a 

(a,, - sendo E o rnódulo de elasticidade e AT a diferença de temperatura, dada 

por TO - Tem, ein que TO 6 a temperatura à qual as Leiisóes iiiteriras deixam de se 

conseguir lihertar e T, a leinperatura ainhieiite. 

O tamanlio de grão crítico está rclacioiiado com a região de transição do 

material, ou se-ja, deve corresponder ao tamanho de grão de transição duin inaterial sem 

microfissuras para uin inateiial mais ou ineiios severamente microfiss~irado, que pode ser 

deterininado por exlrapolaçáo linear das duas regióes rectas das curvas das fig~iras 2.1 1 e 

2.12. Os valores de tainanlio de grão de transiçáo, obtidos a partir dessa extrapolação 

linear, apresentam urna hoa coi~elação com os dados estimados a partir da equaçáo (2.1 I), 

apoiando o deseiivolviineiilo Leito. 



A partir da equação (2.1 1) é, então, possível estimar o tamanho de grão de 
transição, função do (AE,,,)-*, estando representadas na fiçura 2.13 os valores 

estimados para os materiais estudados por Kuszyk, ~ r a d t l ~  e Cleveland17. 
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Figura 2.13 - Estimativa do tamanho de grão de transição17. 

Como se pode verificar, os valores estimados para o titanato de alumínio indicam 

para o tamanho de grão de transição cerca de 1 a 2 pm, valor este substancialmente 

inferior ao testado por Cleveland e Bradt17, razão pela qual não é possível observar a zona 

de transição neste material. 

Baseados em estudos anteriores efectuados por Morrow et al. e Holcombe, que 

conformando os pós por outros métodos obtiveram tamanhos de grão mais finos, 

Cleveland e Bradtl7 comprovaram a existência de uma zona de transição entre 1 e 2 pm 

para o titanato de alumínio, apoiando a previsão teórica que haviam feito tendo por base 

um critério energético. 

Bradt et a1.16,17 estabeleceram, desta forma, os conceitos base do critério 

energético, que adicionalmente ao critério de tensões, permite explicar o efeito do 

tamanho de grão sobre a microfissuração de materiais que apresentam anisotropia de 

expansão térmica. Estudos posteriores basearam-se neste critério para explicar outras 

características de materiais com anisotropia de expansão. 



Uin desses esludos foi elaborado por Case et al.l5 com o intuito de conseguir 

coil-elacionar a temperatura de início de inicrofissuraçáo com o tamanho de grão do 

material. 

Para o efeito, hasearain-se na equação (2.11) e coilsiderarain que a variação de 

temperatura em causa, AT, que no est~ido de Bradt et a1.I7 cot~espondia a To - Tm, 

passava a ser dada por To - Tm, onde Tm corresponde à temperatura a que começa a 

microfissuração. 

Rearranjando a equação (2.11) e consideraildo a gama de temperaturas definida 

desta forma obtiveram a seguinte eq~iaçáo: 

sendo C uma constante que depende dos parâmetros do mateiia1 e da geometria de grão 

da amostra. O tamanho de gráo deixa de ser o tamanho crítico, para passar a ser o 

tamanho de gráo da amostra que se  pretende estiidar. 

Rearrailjando a equaçáo (2.12) ohtéin-se: 

equaçáo esta, que permite prever a existêilcia d~ima relação linear entre TMB e [1/G] 112, 

consideraiido, claro, que To é iiidepeiidente do tainanlio de grão. 

Para cotnprovarein a existE~icia de uma relaçáo liilear com as caracteiísticas 

definidas, Case et  al. 15 tiveram de iiifeiir a TMB a partir de propriedades relevantes dos 

materiais, apresentadas por outros autores, tendo utilizado, neste caso, dados relativos à 

variaçáo da dif~isividade térmica e do mód~ilo de elasticidade. 

Como já foi comprovado, ahaixo do tamanho de gráo crítico as curvas de 

aquecimeiito e arrefecimeiito sáo lineares, não h~veiido inicrofissurac;ão e 11x0 se podendo, 

portanto, deliiiir uma TMB. Por sua vez, aciina do rainaiilio de gráo ciítico as curvas 

apresentam histerese, dciiotando a exislência dc iiiicroi'issuraçáo. Nesta circuiistância, a 



Tm é definida, a partir da curva de arrefecimento, como sendo a temperatura a pai-tir da 

qual a curva se afasta da lineaiidade. 

Representando graficamente a TMB ein função de [1/G] ' I2 ,  para diferentes 

materiais, os autores cotnprovarain a existência duma relaçáo linear entre esies 

parâmetros, conforme era previsto a partir da equação (2.13). Veiificaram, ainda, que 

extrapolando a recta para a temperatura amhiente, o ponto de intercepçáo correspondia ao 

valor do tamanho de grão crítico previsto para o mateiial. 

Este facto perinitiu a Case et al.15 concluir que este tipo de representação podia 

ser utilizada para estimar de uma forma bastante expedita o tamanho de gráo crítico, sem 

ser necessário calc~ilar qualquer outro tipo de parâmetros específicos do mateiial em 

causa. Do ponto de  vista tecnológico, este tipo de infoormação pode tornar-se muito 

importante para definir e controlar as propriedades de um inateiial, coin anisouopia de 

expansão térmica. Este método pode ainda tornar-se mais simples de aplicar se os valores 

de temperatura de início de microfissuração, TMB, forein obtidos mediante a utilização de 

uma técnica de medição da taxa de einissóes acústicas, durante o ciclo térmico. 

A técnica de mediçáo de emissões acústicas referida, foi descrita por wright20, 

tendo sido apresentada como uma foima de deteimiirar a gama de temperaturas onde 

ocoiye microfissuração. 

Relacionando a forina da curva de expansão téi~nica com a taxa de ernissões 

acústicas, veiificaram que, durante o ai~efecimento, q~iando a curva se  afasta da 

linearidade, devido à expansão do inateiial, começam a detectar-se emissões acústicas. 

Essas emissões acústicas coil-espondem ao início da microfissiiraçáo do material, que 

ocorre numa gama relativamente estreita de temperaturas, inkrior a 200 "C. 

Oliya et  a1.18 utilizaram o initodo proposto por Case et  a1.15, baseado no critério 

energético descrito, para estudar a relação entre o tainaiilio de grão e a inicrofissuração 

das fronteiras de grão, do titanato de alumínio, tendo determinado o valor da temperatura 

de início da microfiss~iraçZo, TMB, pela técnica de medição da íaxa de emissões acústicas. 

Fizeram esse tipo de deteriniiiaçáo da TMn para LI" coiijuiito de amostras com 

diferentes tainanlios de gráo, siiiterizadas a duas teinperaiui-as, 14(H)" e 1500 "C. Os 

resultados obtidos para o titanato de alniníiiio deinoiisirarain que a temperatura de início 

da microfiss~ira$áo dependia não só do tamanho dc gráo. mas tainb61n da temperatura de 

sinteiizaçáo. 



Representando os valores de Tm, em função de G-lI2, para 0 conjunto de 

amostras sinterizadas a 1500 "C, obtém-se uma relação linear, de acordo com o previsto 

pela equação (2.13), desenvolvida por Case et al.15. 

Na  figura 2.14 estão representados os valores determinados por Ohya et a1.18, 

para o titanato de alumínio, obtendo-se, por extrapolação da curva para a temperatura 

ambiente, um valor de tamanho crítico de grão de aproximadamente 1.4 pm. Este valor 

está dentro da gama de tamanho de grão críticos, previstas por Cleveland e Bradtl7 para o 

titanato de alumínio. 

Figura 2.14 - Representação de Tm em função de [ ~ I G ] ~ ' ~  para o AIzTi0518 

Por outro lado, verificaram que extrapolando o valor de G-ll2 para zero, ou seja 

considerando o tamanho de grão a tender para infinito, o valor da temperatura de início da 

microfissuração, Tm, igualava-se ao valor de temperatura à qual as tensões internas 

deixam de se conseguir libertar, To. 

Utilizando este tipo de extrapolação, os autores constataram que, no caso do 

titanato de alumínio, a temperatura à qual as tensões internas deixam de se conseguir 

libertar, To, coincide com a temperatura de sinterização do material, Ts, 1500 OC. Este 

facto permitiu-lhes concluir que, no caso do titanato de alumínio, dificilmente haverá 

relaxação de tensões durante o arrefecimento, começando a desenvolver-se tensões 

internas assim que se começa a descer a temperatura do material. 

Normalmente, para outros materiais anisotrópicos a temperatura até onde ocorre 

relaxação de tensões é dada por um valor fixo, To, inferior ao da temperatura de 



sinterização. Nestas circunstâncias o tamanho de grão crítico estimado é dado por um 

valor fixo. N o  entanto, no caso do titanato de alumínio isto não se verifica, uma vez que 

não há relaxação de tensões abaixo da temperatura de sinterização, ou seja, abaixo de 

1500 "C. Desta forma, a tamanho de grão crítico do titanato de alumínio não será dado 

por um valor fixo, como para os outros materiais, mas estará dependente da temperatura 

de sinterização. 

Baseando-se no critério energético atrás descrito, Ohya et al.l8 rearranjaram a 

equação (2.1 I), de forma a obterem uma relação que permitisse estimar o tamanho crítico 

de grão, para uma determinada temperatura de sinterização, TS, obtendo a seguinte 

equação: 

sendo, também, K uma constante que dependente dos parâmetros do material e da 

geometria dos grão da amostra e AS, passa a corresponder a TS - Tm, ou seja, é dado 

pela diferença entre a temperatura de sinterização e a temperatura a que se inicia a 

microfissuração. 

Representando os valores de G,, em função de (AS), obtiveram uma relação 

linear com um declive de -2, como se pode verificar na figura 2.15. 

AT/"C 

Figi~ra 2.15 - Representação de G,, em função de (AS) para o A12TiOjls 



A partir deste tipo de representação é possível estimar o tainanlio de grão crítico, 

do titanato de alumínio, para uma determiliada tcmperatura de sinterização, TS < To 

conhecendo-se o valor da TMB. Por outro lado, a partir da infoimação contida neste 

gráfico, é possível concluir que ao utilizar temperaturas de sinterização mais baixas 

aumenta o valor do tamaiilio de grão crítico. 

Em resumo, verifica-se que as diferentes abordagens apresentadas para explicar o 

efeito do tamanho de gráo sobre a microfissuração, baseiam-se todas no desenvolvimento 

de um critério energético que deve ser considerado adicionalmente ao critério de tensões 

para explicar a formação de microfissuras. 

Este critério energdtico transforma a condição de formação de microfissuras 

baseada no critério de tensões numa condição necessária, mas não suficiente, tendo sido 

definido um valor crítico de tamanho de grão a partir do qual a energia de deformação 

elástica passa a ser suficiente para que se foi-inein as superfícies das inicrofissuras. 

Para tamanhos de gráo inferiores ao valor crítico, as propriedades do corpo 

cor~espondein 3s de uin mateiia1 integro, com boas propriedades mecânicas e um 

coeficiente de expanszo tér~nica próximo do valor correspondente à média dos 

coeficientes lineares. Para tamanhos de grão com valor superior ao crítico alteram-se as 

propriedades, passando o material a apresentar um compoi-tarnento característico de u n  

corpo com microfissuração, deteriorando-se as propriedades mecânicas e diminuindo o 

coeficiente de expansão térmica do corpo cerâmica. 

2.1.5. Formação do P - A12Ti05 

A fase P-A12Ti05, denoininada de tialite, fortna-se em atmosferas oxidantes, 

aproximadainente entre os 1260" e os 1280 "C 21,22, a partir dos óxidos precursores, 

A1203 e Tio2, ou de misturas que dgein origem a esses óxidos, ohteiido-se o seguinte 

equilíhiio: 

N2O3 + Tio2 @ P-AL2TiOs (2.15) 

A temperatura míiiima de Sorinação de p-AI2TiOí. çoi1-csponde ao lunite s~ipetior 

da zona de instabilidade, ou scja, à temperatura dc dccoinposição cutcctoíde23. Este valor, 



contudo, coiitin~ia a ser um poiito de disçiissão entre dilereutes autores, discussão essa, 

que será abordada duralite a caracterização do fenóineiio de decomposição. 

Segundo Heiliiicke e ~ingenherg21, de acordo com cálculos tennodinâmicos, a 

formação de titanato de alumínio deveria ser possível em toda a gama de temperaturas até 

ao ponto de  fusão, como se pode constatar a partir dos dados termodinâmicos 

representados nas curvas 1 e 2 da figura 2.16. 

Figura 2.16 - Energias livres de formação do titanato de alumínio a partir de diferentes 

inateiiais23. 

Apesar de verificarem que em terinos tei~nodinâinicos, seria possível dar-se a 

forinação do titaliato de aluiníuio, ci~egaram à conclusão que não era de esperar a 

coiiversão dos óxidos precursores a baixas temperatura, dado que a reacçáo (2.15) é 

endotérmica e ocorre puramente no estado sólido. 

Para estudarein o processo de fonnação do titanato de alumíuio optaram por 

utilizar a análise dilatométrica, baseando-se iio facto de a reacção de formação (2.15) 

envolver uma elevada variação volúmica, cerca de 10%. Esta variação volúmica é devida i 
diferença de densidade entre o p-Al,TiO,, tialite - 3.68 dcin3 e os óxidos precursores, 

AZO,, coruiiduin - 4.25 @cm3 e o Tio2, nas foimas de mtilo - 3.90 gcm3 e anaiase - 

3.99 dcrn3, respectivaineiite. A anilisc dilatométrica foi coinplcinentada com difracção de 

raios-X e análise microsc6pica. 



Derivando a variação dc coinpriineiit», 1, inedida por análise dilatométrica ein 

ordein ao tempo obtiverain a curva representada na figura 2.17-a). 

Figura 2.17 - Deiivada em ordem ao tempo de curvas de retracçáo do titanato de 

al~rrnínio. a) Herinicke e lirigerlherg23; h) Tliomas e Steveris24. 

Na zona I, até cerca de 1200°, a velocidade de retracçáo aumenta o que deve ser 

atribuído à densificaçáo do compacto sem reacçáo detectável. 

Na zona 11, entre 1200" e 1260 "C, ou seja, para temperaturas inferiores à 

prevista para que se inicie a reacçáo, existe uma regiáo onde a taxa de retracçáo é 

aproximadamente constante e, nesta gama, já é detectável a presença de núcleos de tialite, 

correspondendo, portanto, a uma zona de nucleaçáo. 

Na zona 111, a redução de velocidade de retracçáo é atribuída ao crescimento dos 

núcleos forinados, acompanhada pela expaiisáo volúmica proveniente da reacção. 

Em estudos posteriores, Tlioinas e Stevens24,25, utilizarain uma abordagem 

semelhante para est~idarem o fenórneiio de formaçáo do P-AI,TiO,, tendo obtido curvas 

com características similares, como se pode verificar a partir da fig~rra 2.17-h). 

Como coinpleinento à infoi~nação obtida, tendo por base a figura 2.17-a), estes 

autores determinaram que a zoiia associada a uma densificaçáo da rnatriz fina dos 

precursores, AI,O, c Ti(>*, coincça a nolar-sc logo a partir dos 1050 "C e prolonga-se até 



aos 1300 "C observando, contudo, uma redução da velocidade de densificação a partir dos 

1150 "C. 

Na generalidade, o traçado das curvas é idêntico, observando-se o mesmo iipo de 

transforinações à medida que a temperatura aumenta. Neste caso, a reacção de forinação 

inicia-se por volta dos 1300 "C. 

O facto de haver ligeiras diferenças no desenvolvimento das curvas dilatométricas 

permitiu-lhes concluir que a fonna destas, ou seja, o início e a evolução da reacção de 

formação dependem das características dos pós, com particular destaque para a forte 

influência da sua reactividade. 

Posteriormente, Freudenberg e ~ o c e l J i n ~ ~ , ~ G , ~ 7  dedicaram-se, também, ao 

estudo sistemático dos fenóinenos de formação do P-A12Ti05, tentando definir não só os 

diferentes mecanismos de formação, como também os processos de transporte de material 

predoininailtes elou controlantes de cada um desses inecanisrnos. 

Com esse objectivo, planearam vários conjuntos de experiências, utilizando 

misturas estequioin6tricas de AI2O3 e Tio2- Para cada um desses conjuntos, escolheram 

misturas de pós com características distintas e perfeitamente controladas, de foima a 

evidenciar determiliados mecanismos de Eorinaçáo. 

Num primeiro e s t ~ i d o ~ ~ ,  começaram por utilizar misturas estequiométricas de pós 

bastante finos, processando-os liurna gama de temperaturas estreita, imediatamente acima 

da zona prevista para o início da reacção de formação do B-A12Ti05, ou seja, por volta 

dos 1300 "C. 

Para essa gama de teinperaturas, os autores estiinarain que a energiii livre para a 

formação do P-A12Ti05 seila reduzida e logo a cinética da reacção tori~ar-se-ía lenta 

facilitando o estudo dos mecanismos de I'orinação. 

Nesta condições, o desenvolvimento inicroestrutural e a cinética da reacção 

levarain-nos a concluir que existiam duas etapas diferentes ila reacçáo de forinação. Uma 

estaria associada a uin estágio inicial rápido, correspondente a uma fase de n~icleação e 

csesciinento e a outra a um estágio linal, bastante mais lento, correspondente à elirninação 

do A1203 e Tio2 reinancscentes: 

A) Nucleação c Cresciinciito. 



Em termos inicroestruturais, observaram a iiucleação e o crescimento de células 

isoladas de p-Al,TiO,, iio seio de uma matriz porosa de A120, e TIO, por reagir. As 

células de 0-A12Ti0, apreseiitain uma forma paralelepipédica, contendo poros e inclusões 

de A1203 e Tio2. 

A medida que essas células crescem vão começando a contactar umas com as 

outras. O seu crescimento acaba quando o volume da amostra é totalmente ocupado, 

correspondente à formação de cerca de 60% de P-A12TiOS. Os óxidos remanescentes 

encontram-se, essencialmei~te, sob a forma de inclusões no seio do 13-A12Ti05, 

encontrando-se, no entanto, uma deterinii~ada fracção de Tio2 nas froilteiras das células. 

B) Eliminação das inclusões. 

Dado que todo o volume da amostra se encoilti-a ocupado com as células de P- 
A12Ti05 a reacção tem que progredir a partir da difusâo em volume, no sentido de se 

eliminarem as inclusões presas no seio das c61iilas devido ao ripido crescimento inicial. 

Por esta razão o estágio final torna-se hastante mais leilto. 

Para descreverein a ciilétiça do esiágio inicial, os autores aplicaram um modelo 

de iiucleação e cresciinei~to do tipo de Avratni. A forina geral da equação cinética de 

Avrami é dada por: 

onde representa a fi-acçáo volúinica de material reagido e k e m são coilstailtes. 

tempo (3) I" l 

Figura 2.18 - Curva cinitica de Avraini aplicada à Soi~naçáo do P-Ai2Ti0,22. 



Calculando a fracção pondera1 de P-A12Ti05 a partir de dados de difracção de 

raios-X, construíram a recta da Sigura 2.18, deterininando a partir da regressão linear dos 

dados experimentais um valor de m = 2.8 e um valor de k = 2.28 ~ 1 0 . ~ ~ .  

Com base nos dados expeiirnentais, é possível concluir que se torna aceitável 

utilizar um modelo do tipo de Avrami para descrever a nucleaçáo e o crescimento das 

células de  P-A12Ti05, considerando a formaçzo de n núcleos para um tempo t = O a 

crescerem com uma velocidade média isotrópica. A velocidade média isotrópica de 

crescimento determinada é, neste caso, de -(3.2~0.7)~10-9 m/s a 1575 K. 

Tendo veiificado que sob condições de baixa força motriz química não podia 

haver nem nucleação heterogénea nas interfaces de Ai203/Ti02, nem nucleação 

homogénea, nas partículas de A1203, ou nas de Tio2, chegaram à conclusão que essa 

nucleação teria de ocorrer em locais de hícii niicleação. A natureza desse locais não foi 

perfeitamente identificada tendo sido associada à presença de impurezas que, ou por 

fazerem variar a energia de defoimação local elou por formarem soluções sólidas, 

permitiriam uma nucleação mais fácil. 

Por outro lado, constataram que à medida que o cresciinento das células evolui se 

forma uma camada rica ein Tio, que envolve o P-A12Ti05. A pi-esença dessa camada 

implica que, para que a reacção possa prosseguir, terá de  haver o transporte de espécies 

reagentes através da camada de Tio,, nomeadamente o transporte de alumínio. 

Este facto poderia levar a pensar que a difusão do alumínio através da camada de 

Tio, seria o mecanismo controlante do cresciinento das célnlas de P-A12Ti05. No entanto, 

devido às taxas elevadas de crescimento, os autores concluíi-arn que, no início da etapa de 

ci-esciinento, os grãos de Tio2 são uma via bastante rápida para a dif~isão do alumínio. As 

interfaces tamhéin podein funcionar como uma outra via alternativa de difusão rápida do 

alumínio, uma vez que as taxas de difusão por qualquer um desies mecanismos são 

consislentes com a vaxa de cresciinento deteirninada. 

A elevada iuohilidade do al~iinínio no Tio2  é responsável pelo crescimento rápido 

durante o primeiro estágio, contrastando com a maior lentidão do segundo estsgio, 

motivada pela haixa mobilidade dos reagentes n o  P-A12Ti05. 

Num trabalho poslerior26, ~itilizarain da inesina forma misturas estequiométricas 

dc A1203 c TiO,, inas agora com iainilnhos dc gsáo inais grosseiros. Eslc iipo dc siiuação 



dificulta a nucleaçáo do P-A12Ti05, pois a variaçáo da energia de deformação, devido ao 

aumento do tainanho de grão, vai fazer diininuir a força motriz global. 

Nestas novas condiçóes de equiliixio Fre~idenberg e MocellinZ6 concluíram que o 

desenvolvimento da reacção de forinação do P-AI,TiO, dependia da temperatura de 

sintenzação das amostras, identificando-se dois mecanismos de nucleação diferentes com 

dois regimes de crescimento distintos. 

Para temperaturas baixas, de urna forma similar ao observado para as misturas de 

pós finos, existem dois estágios de formação. No primeiro, começa a formar-se o P- 
AI,TiO, num número limitado de sítios discretos de crescimento, não identificáveis, 

localizados na ou perto da superfície dos aglomerados. Esses núcleos de P-&Tio5, 

crescem de uma maneira ir~rigolar para o interior dos aglomerados de Tio,. 

A reacção prossegue a urna velocidade elevada até se foi~nar uina camada 

contínua de 0-A12Ti05 entre o A1203 e Tio,. A partir desse ponto passa-se ao segundo 

estágio, que é s~~bstancialmente inais lento, uina vez que a reacção só pode continuar 

mediante o transporte de um ou mais reagentes através da camada de P-AI,Ti05. 

A existência de dois estágios de reacçáo a baixas temperaturas, 11360 "C, é 

evidenciada pela forma das curvas cinéticas de Avraini relativa à reacção global, 

apresentadas na figura 2.19. 
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Figura 2.19 - Curvas cin6ticas de Avraini para diferentes te~n~eraturas'h. 



Por outro lado, as curvas isotérinicas relativas a teinperaturas elevadas só 

apresentam uma zona linear. Os declives das rectas de alta temperatura demonstrarn que a 

cinética da reacçáo é lenta, aproximando-se da ciilética do segundo estágio das reacções 

de baixa temperatura. 

Paralelamente, a partir de observações inicroestruturais verifica-se que, para 

temperaturas elevadas, devido à elevada força motriz química, há uma nucleação quasi- 

instantânea, desenvolvendo-se rapidamente uma camada de 0-&Tio, ao longo das 

interfaces A1203/Si02. Após a formação quasi-instântanea dessa camada a via de 

transporte deverá ser similar à do estágio final da reacção a baixas temperaturas. 

Esta constataçáo está coerente com a tendência dernoilstrada nas curvas cinéticas 

das amostras de alta temperatura, verificando-se que, após a nucleação quasi-instantânea, 

que não se torna perceptível devido a rapidez com que ocorre, entra-se no refeiido regime 

lento idêntico ao do segundo estágio de baixas teinperaturas. 

Perante toda a informaçáo recolhida a partir destes trabalhos Freudenberg e 

Mocellin26 tentaram caracterizar de uma maneira sistemática os vários regimes definidos, 

demoilstrando quais os inecanismos de transporte envolvidos. Essa caracterização foi 

subdividida em três regimes, de acordo com a evolução da reacção de  foimaçáo: 

1) Fenómeno de nucleaçáo. 

De acordo com o demonstrado, à medida que a temperatura de siiiterização 

aumenta os mecanismos de ~~ucleaçáo vão-se alteraiido. Passam, do caso extremo do 

regime de baixas temperaturas, de nucleaçáo num número limitado de sítios, indefinidos, 

de fácil nucleaçáo, para o outro extremo, correspondeiile ao regime de teinperaturas 

elevadas, ein que as iilteriaces de A1203rri02 sáo qi~asi-ii~sta~~taneamente cobertas por P- 
AbTiO,. 

A alteraçáo do inecanisrno de ~~ucleaçáo pode ser explicada pelo auinento da 

energia de defor~naçáo arinazeiiada dada a elevada diferença de volume entre a fase 

forinada e as fases precursoras. 

Baseando-se num modelo demonstrado por Davidge et  al., Freudenherg e 

Mocellin2G estimaram as energias de deforinaçáo por volnme de núcleos para os diferentes 

tipos de mecaiiisinos de niicleaçáo possíveis para o sistema. 



De acordo com este modelo, a ilucleaçáo e o crescimento de uina incliisão sólida 

numa matriz sólida envolve uina detenninada energia de defoimação devida à mudança de 

volume inolar. 

Consideraiido a forinaçáo de iiiclusão esférica, de acordo com um inodelo 

elástico linear isotrópico, ~ a v i d g e ~ ~  deinonstrou que a energia de defoi~nação total, por 

volume de núcleo, seria dada por: 
r 1 

Sendo EM e VM as constantes elásticas isotrópicas da inatiiz e Ei e vi as da 

inclusão. E é a exparisáo linear inédia da inclusáo sem tensóes que por sua vez será dada 

pela expressão: 

Como se pode verificar a expansão linear média depeiide da razão entre o volume 

molar da inclusão e o volume molar da matriz consiimida nessa for~nação. 

Na prática verifica-se que os valores de energia de defoimação tomain-se 

proibitivos assim que E exceder valores de = 0.02, devido à rigidez da matriz e da 

inclusão. 

A partir do cilculo do valor da energia de deformação para cada um dos 

mecanismos de transporte possíveis, chegaram à conclusão que o mecanismo de ilucleação 

e cresciinento eiiergeticainente mais favorável seiia a forinação por dif~isáo ein volume no 

Tioz, com coiitradifusáo dos catiões, ohteiido-se, neste caso, uin valor de AG v"1.,, = 60 

I 30 M J I ~ ~ .  O valor de energia deteriniiiado pode, ainda, baixar devido à relaxação de 

tensóes locais via delòi~naçáo plástica. 

Este tipo de dedução, apesar de ter sido ahordado de urna fo i~na  inuito 

simplificada, peimitiu cvidenciai. o efeito da energia de defoi~naçáo sobre o mecailismo de 

n~~cleação a temperatura elevadas, defiiiiiido-se, iiiclusiv6, o mecailisino de ilucleação mais 

provável. 



2) Regime de crescimento rápido. 

A dificuldade de iiucleação a temperaturas baixas permite o aparecimento deste 

estágio de cresciinento. 

Considerando o tipo de microestrutura apresentada pelo P - W i O ,  após a 

nucleação, tanto nos pós finos, como nos pós grosseiro, verifica-se que para que a reacção 

de formação se mantenha é necessáiio que haja transporte de alumínio. O alumínio 

difunde-se a partir da interface metaestive] A1203/ri02 para a interface Ti02/P-Al,TiO,, 

interfaces estas definidas com base na microestrutura das amostras. 

Esse transporte não pode ocorrer via fase gasosa, porque a pressão de vapor do 

alumínio, para as gamas de temperaturas em causa, 6 baixa e também não pode ocorrer 

através do P-A12Ti0,, pois a velocidade de transporte observada é cerca de três vezes 

superior à velocidade de transporte através deste. Então, de acordo coin o que já se tinha 

constatado no estudo anterior, o transporte de alumínio deverá dar-se por difusão em 

volume no Tio2. 

Na figura 2.20 representa-se a variação qualitativa da energia livre, determinada a 

partir da velocidade experimental de difusão nas ulterfaces, em função do diagrama de 

composição para o sistema AZO3-Tio2. Observa-se nesta tigura a existência de dois 

potenciais químicos diferentes ao longo do Tio2, o Ap*Ai203 responsável pelo transporte 

do alumínio para o lado do P-AI,TiO,, e o Ap*Ti02 responsável pelo transporte do titânio 

na direcção do A1203. 

Uma vez que a difusão do Tio, em fase gasosa S excluída, a existência destes 

dois potenciais quírnicos resulta na formação de pares de difusão, de foima a que se 

mantenha a electroneutralidade da rede. Somente duas espécies iónicas permitem essa 

electroneutralidade, a difusão de 02- em paralelo com o A?+, ou a contradifusão de 

catióes. No entanto, considerando a difusão ein paralelo os valores de energia de 

deformação toinain-se muito elevados, de acordo coin o que atrás foi apresentado 

relativamente ao efeito da energia de deformação. Por outro lado, o mecanismo de 

contradifusão de catiões é consistente coin as consideragões M a s  relativamente a esse 

mesmo efeito da encrgia de deforinaçiío, mantendo-se essa energia na gama dos 30 a 90 

M J / ~ ? .  

A coiijugaçZo dc todos csies l~ctos,  levou os autores ;i concliiir que cstc regime 

funciona dentro de uma conligiir~c;áo, que denoininaniin de parcs inetaestáveis, 



constituída pela seguinte sequência P-A12Ti05/Ti02/A1203. Esta configuraçáo é possível 

devido ao impedimento da nucleação na u~terface A1203íTi0,. Nesta situação, como já 

tinha sido constatado anteriormente, o Tio2  tem uma função dupla, como reagente e 

como meio de difusão rápida do alumínio. 

n - 11" de átoinos de cada composto 

Figura 2.20 - Energia livre qualitativa versus diagrama de composição para o sistema 

A120,-Ti0,26. 

3) Regime de crescimento lento 

Neste regime, de acordo com as ohservações efectuada, as velocidades de 

crescimento tornam-se significativamente mais lentas. 

Para que possa continuar a formar-se o P-A12Tí05, Freudeilberg e Mocellin26 

considerai-am ser necessáiio ter em conta dois tipos de transporte. O transporte de um ou 

mais reagentes através da camada de produto que separa o M203  do Tio, e o transporte 

de titânio a partir da superfície livre, para o local de crescimento do P-A12Ti0,. 

Como já foi referido o transporte em volume no P-&,Tio5 é um mecanismo 

bastante lento, que é ohservado para todas as gamas de teir,pe~-atura, levando ao 

aparecimento dos pares de difusão terinodii~ainicainente estáveis com a seguinte 

configuraçáo TiO,/P-A12Ti0,/Ai203. 

Consideraildo que « B-A12Ti05, ncstc tipo de configuraçáo, Toima uma camada 

contínua que impede o traiisporte cm T~se gasosa, entáo, as espécies reagentes teráo de se 



difundir em volume. Esta difusão em volume pode processar-se mediante o transporte de 

pares de espécies distiiltos. No entanto, as condiçóes que envolvem a formação de P- 
Al,TiO, levaram Freudeiiberg e ~ o c e l l i i l ~ 6  a concluir que a contradif~~sáo de catiões seria 

o mecanismo mais favorável. 

Por outro lado, verifica-se que essa camada contínua de P-A12Ti05 se forma 

preferencialmente à volta do AZO3, podendo o Tio, estar afastado da zona de reacção. 

Isto implica que, paralelamente ao transporte em volume dos reagentes através da camada 

de P-A12Ti05, deva ser considerado o trailsporte do titânio dos grãos de Tio2 para a zona 

de reacção. Devido à configuração do sistema o mecanismo de transporte de titânio mais 

provável é o de fase gasosa, por evaporação-condeilsação. 

No entanto, o facto de as taxas de crescimento da cainada de produto serem 

superiores às previstas, caso se considerasse somente o transporte de titânio por fase 

gasosa, levou os autores a coiicluir que teiia de haver um mecailisino alternativo para o 

transporte de iitânio a estas temperaturas. ExpeiiEiicias compleineiltares, permitiram 

evidenciar que a difusáo superficial do titânio no P-Al,TiO, podeiia fuilcionar como uma 

importante via alternativa de difusão. 

Os resuliados de experiEncias coin pares de reacção, constituídos por 

monocristais macroscópicos plaiios de N2O3 e Tio2, foram descritos nuin outro trabalho 

apresentado por Frwdenberg e Mocellin27. 

A utilização deste tipo de configuração para o estudo da forinação do P-&Tio5 

pode iláo corresponder a uina ampliaçáo simples do que se passa 110s coinpactos de pós, 

pois o mecailisino de reacçáo pode, por exemplo, ser afectado pela oiieiitação dos 

monocristais, mas permite evidenciar e fuildameiltar alguils pormenores da reacção de 

foimação já defiiidos. 

Um porineilor realçado neste tipo de coiifig~iraçáo foi a iinportâilcia do passo 

inicial de dissoluçáo do A1203 no Tio2. quando a reacção se processa coin rnonociistais 

em configuraçóes estáveis do tipo Ti0,1~-Al,Ti0,/A1z03. No entanto, ein coinpactos de 

pós este efeito é praticamente desprezável, devido ao reduzido tamanho das partículas do 

pó coinparativaineiite coin o tainanlio dos inonocristais. 

Estas experiêiicias peiinitirain, aiiida, dctcriniiiar que a fòrinaçáo do P-AI,TiO, 

segue uina lei parabólica de cresciineiito, ohtcndo-se uina velocidade de crcsciineiito de 

16-~6*' in/s a 169OK. Esic valor 6 comparável ao deterininado para os pós, de 16-15.5'1 



rnls. A semelhança entre estes dois valores indica que o transporte através do p-A12Ti0, é 

o passo controlante ein ainbas as situaçóes, ou seja, o p-AI,TiO, funciona como barreira à 

difusão. 

Calculando os valores da velocidade de crescimento para diferentes temperaturas 

e construindo uma curva de Ari-henius com base lios valores destas constantes, 

determinaram uma energia de activação aparente do processo de 700 kJ/mol. 

Estes estudos sistemáticos de caracterização do fenómeno de formação, 

permitiram a Freudenberg e M o ~ e l l i n ~ ~ , ~ 6 , ~ 7  compreender e definir muitos dos 

mecanisinos envolvidos na formação do P-AI,TiO,, sendo, ainda, iiecessário estudar 

melhor alguns pormenores menos claros. 

Para completar a descrição dos estudos efectuados por Freudenberg e 

~ o c e l l i n ~ ~ , ~ 6 , ~ ~  falta referir que, tal como Hennicke e Li i ige~lberg~~,  também estes 

autores constataram que grande parte da densificação das amostras ocorria antes de se 

iniciar a reacção de formação, parando pouco depois de esta reacção começar. Por outro 

lado, verificaram que a sinteiização do p-A12Ti0, só era detectada para temperatura iguais 

ou superiores a 1650K. 

A questão da formação do P-AI,TiO, foi também abordada por Wolhfromm et 

a1.28 num estudo efechrado recentemente. 

Neste trabalho processaram amostras constittiídas por multicamadas altetnadas 

de A120, e Tio2, mediante a utilização de um processo de enchimento. As intei-faces entre 

as camadas consecutivas de A120, e Tio, obtidas por este tipo de processainento ficam 

bastante liomogé~ieas. 

Ao utilizarem este processaineiito os autores pretendiam siinular a geometria 

utilizada nos inonocristais planos de A1203 e Tio,, evitando algumas das possíveis 

interferências iiiereiites ao efeito da oiientação cristalina, oriurida de configuraçóes 

baseadas em inoiiociistais. 

De forma seinelliairte, verificaram que a densificação dos precursores se iniciava a 

temperaturas inferiores às de lòrmação, começando por densillcar primeiro as camadas de 

Tio2, por volta dos 1200 "C e ern seguida as de A1203, celca dos 1300 'C. 



Tal como FI-eudenherg e ~ o c e l l i n ~ ~ , ~ ~ , ~ ~ ,  Wollifromm et  aL28 constataram que a 

haixas temperaturas, por volta dos 1300 "C, ocorre a nucleação do P-A12Ti05 ein alguns 

pontos discretos, localizados na ou próximo das intehces do TIO,, que crescem de  uma 

maneira irregular para o interior da camada de Tio2. Aumentando a temperatura, o 

número de grãos que se formam alimenta. 

Prolongando o tempo de tratamento t6rmico verificaram que os gráos de P- 
&Tio,, uma vez formados e bem desenvolvidos no seio da camada de Tio,, penetravam 

também na camada de A1203. 

Este tipo de comportamerito, semelhante ao observado em compactos de pós 

grosseiros, levou-os a coiicluii- que a nucleaçáo a baixas teinperaturas é dificultada, sendo 

necessáiio ultrapassar um determinado nível de energia de deforlnação para que a 

nucleação seja extensa. 

Por outro lado, coiicluírain que o facto do P-A12Ti0, crescer mais facilmente na 

camada de  Tio,, apesar de a camada de AZO3 ser mais porosa, teria de estar relacionada 

não tanto com uma questáo de minimização da energia de deformação, inas mais com um 

problema de transporte de massa iiecessário para manter esse crescimento. 

Miao et  a1.29, baseando-se no facto de a formaçáo do P-A12Ti05 envolver 

processos de nucleaçáo e cresciinento resolveram estudar o efeito da adiçáo de "grãos 

semente" de  P-Al,Ti05 na forinação do próprio P-Al,TiO,. 

Este procedimento permitiu-lhes concluir que a presença desses grãos acelera a 

cinética da reacçáo de forinaçáo do P-A12Ti05, no estado sólido, a partir dos óxidos 

precursores. 

Os grão semente introd~izidos actuam como sítios adicionais de fácil nucleação, 

aumentado a densidade de núcleos formados. Uina vez que o crescimento dos gráos de P- 
A2Ti0, ocorre a t i  que estes entrem em contacto com os grãos vizinhos, entáo, o 

aumento do núinero de riúcleos vai fazer com que o tamanho de gráo do rnaterial se torne 

mais reduzido. Esta reduçáo do tamanho de grão facilita o processo de eliminação das 

inclusões de óxidos e dos poros presos durante o rcgiine de cresciinento rápido. 

Na globalidade, a adiçáo de gráos semente leva a uin aliinento da densidade f i a1  

do P-A1,Tr05 e permite rcrinar a inicrocstrutiira do inatcrial, lcvandii a uma dirninuiçáo do 

tainanho de grão e da pososidade do inateiial. 



O tema da formação do P-Al,TiO, ainda está longe de ser esgotado. Contudo, a 

coinpilação dos diferentes estudos pcimitiu evidenciar que se trata de uma reacção 

puramente de estado sólido, etivolvendo estados clássicos de nucleação e crescimento, 

controlados por difusão de diferentes espécies, quer através da fase produto, quer através 

de outras fases do sistema. 

2.1.6. Decomposição Térmica do B-AI2Ti05 

Como já se tinha tido a oportlinidade de referir na secção 2.1, Lang, Fillmore e 

~ a x w e l l l  foram os responsáveis pela descoberta da zona de insiabidade do P-AlzTi05, 

tendo determinado que esta se situaria entre os 750" e os 1300 "C. 

No entanto, coritinua a existir uma certa poléinica quanto à delinição do limite 

superior da zona de instabilidade, correspondente à temperatura de decomposição 

eutéctoide. Esta temperatura de decomposição eutéctoide coincide com a temperatura 

mínima de início da Sormação do P-A12Ti05. A coii.espondEncia entre estes dois 

ieiióinenos é coinprecnsível atendendo ao facto de se ter chegado à conclusão que os 

processos opostos de formação e decoinposiçáo, descritos pela equação (2.15), se 

encontram em equilíbrio dinâmico. Na gama de temperaturas referentes à zona de 

instabilidade este equilíbrio é deslocado no sentido da decomposição. 

Alguns autores2? sugeriram inesino que o campo de estabilidade do 0-A12Ti05 

só deveiia existir para temperaturas superiores às do limite de instabilidade. Para 

temperaturas infcriorcs a 750 'C o P-A12Ti05 pcrinaneceria iiriin estado tnetaestável. 

Tarasovskii e ~ u k i n ? ~ ,  utilizaram a figura 2.21, elaborada por Kameyama e 

Yamaguchi, para evidenciasem o deito co11.junto da temperatura c do tempo de 

sinterização, sobre o grau de decomposiçáo do P-A12Ti05. 

Como se pode verificar a partir da figura 2.21, para temperaturas entre 850' e 

1200 "C o grau de ciecomposição aumenta com o tempo de sinterização. Para 

temperaturas iguais ou superiores a 1250 "C ohserva-se iiin feiic\ineno inverso, ou seja, há 

a formação de P-Al2TiOS. 

Tliornas e iStcveiis?l c Heiinickc c Liiigcilherg2? coinpilarain alguns dos valores 

refereiiciados por 'diversos autores para o limite superior da zoiia de iiistabilidade, 



observando-se que estes valores se situam numa gaina vasta, entre 10(no e 1380 "C, 

estando, no entanto, a inaioria deles perto dos 1250 "C. 

sri,ipo ,te pntar>iar, I, 

Figura 2.21 - Influência da temperatura e do tempo de sinterização sobre o grau 

de  decomposição do P-AlzTi05~0. 

Kato et al.32, durante o estudo que Ihes peimiiiu definir a temperatura de 

decomposição referenciada, conslalaram que coin laxas de aqueciineilto elevadas e 

tempos de síiitese curtos, isto é, 1 inin, era possível detectar P-Ai2TiOs para temperaturas 

da ordem dos 1250 "C. No entailto, se para a mesma temperatura, o tempo de  patamar 

fosse prolongado para uma hora o P-Ai2TiOS desaparecia, indicando que a cristalização 

primária obseivada teiia um carácter inetaestável. 

A reacção só entrava ein equilíbrio entre os 1279" e os 1281 "C, o que os levou a 

concluir que a temperatura de decoinposiçáo teiia de ser dada, tal coin foi referenciado, 

pelo valor de 1280 I 1 "C. 

Mais importante do que a discussão relativa ao posicionainento do hni le  supeiíor 

da zona de iilstahilidade, oii do lunite iiifeiior da zoiia de forinação é a coinpreensão dos 

mecanisinos que estão na origem dessa decoinposição. 

Na sequência do estudo de f o i ~ n a ç ã o ~ ~ ,  Hennicke e Lingeiiherg estudaram, 

também, o fenómeno de decoinposição2~, teiitaiido, da inesina ferina, encontrar uma 

explicaçáo coin bases teimodiilâmicas. 

Como se teve a oportunidade de veiilicai- duraiitc o estudo de formação, a partir 

dos dados terinodiiiâinicos. I-cpresciilados lias curvas I c 2 da Sig~ira 2.1 h, vciilica-sc q ~ i c  

o iníiiimo de ciit~lpia livi-c, que costuina esiar associado i zona dc eslahilidade ináxiina, se 



localiza a 1000 "C. Este ponto encontra-se no seio da zona de instabilidade do titanato de 

alumínio, havendo uma contradição aparente entre os resultados termodinâmicos e o 

comportamento do material. 

Segundo os autores, esta contradição aparente pode ser explicada pela existência 

de um mecanismo de decoinposição alternaiivo à decoinposição nos óxidos precursores. 

Tendo constatado que o fenómeno de decomposição, ao contrário do de 

formação, ocorre mediante um mecanismo de nucleação homogénea, coerente ou 

parcialmente coerente, chegaram à conclusão que o mecanismo de decomposição mais 

provável seria mediante a formação de uma fase metaestável intermédia. 

Por outro lado, o facto de ter sido demonstrada a existência de uma série 

continua de soluções sólidas entre a anosovite, Ti2Ti05 e a tialite, P-A12TiOj a 1150 "C, 

levou-os a pôr a hipótese dessa fase metaestável poder ser a anosovite, apesar de, como se 

pode verificar a partir da figura 2.16, aparentemente ser tei~nodinamicainente iinpossível a 

decomposição da tialite nos snbóxidos de Tio2. 

Posto isto, propuseram a existência do seguinte equilíhiio para explicar a 

decomposição do P-A12TiOs: 

As iinplicações microestruturais que este mecanismo acarreta, nomeadamente o 

aparecimento de partículas de A1203 e de porosidade interciistalina, devido à foimação 

duma fase gasosa, 02, sáo coerentes com as observaçáes microestruturais apresentadas. 

Apesar do inecltiiismo descrito ser o mais provável, os resultados experimentais 

não permitiram eliminar a segunda hipótese, posta pelos autores, para explicar o fenómeno 

de decomposição. A hipótese alternativa, referida mas não testada, coi-respondia à 

possibilidade da decoinposição se poder dar, náo a partir da formação de uma fase 

metaestável, mas a partir de um mecanismo de dissociação suh-liquidus. 

Kameyama e Yamaguchi citados por Tlioinas e Stevens31, fizeram uma 

abordagem ao mecanismo de decomposição semelhante à utilizada por Freudenherg e 

~ o c e l l i n ~ ~ , ~ 6 , ~ 7 ,  relativamente ao fenóineno de formação. Kameyaina e Yamaguchi 

constataram, como se pode verificar através da figura 2.21. que a taxa de decoinposiçáo 

ináxiina era observada a 11(X) "C. 



A forma sigmoidal das curvas de decoinposição obtidas, indica que a cinética, tal 

como para a iòrmação, pode ser descrita pela equação de Avraini, equação (2.16), que 

rearranjada aparece na seguinte foima: 

Neste caso, a corresponde à fracção volúmica de material decoinposto e k e m são as 

constantes relativas e este mecanismo. 

Com base neste trahalho, Kameyama e ~ a m a g u c h i ~ l  concluíram que o fenómeno 

de nucleação tinha uin papel dominante durante a decomposição. 

Kato et  al. citados tamhém por Tliomas e Stevens31 fizeram um estudo idêntico, 

caracterizando a infl~iência de diferentes condiçóes de processamento sobre o mecanismo 

de decomposição. Os resultados obtidos levaram-nos a concluir que a decomposição se 

processava por um mecanismo de nucleação e crescimento. 

Tal como Kameyarna e Yamag~iclii3l, Kato et a1.3~ utilizaram a equação de  

Avrami para descrever a cinética do mecanismo de decoinposição, tendo determinado o 

valor do índice de Avraini, correspondente à coiistante in da equaçiío (2.20), em diferentes 

situações. Nos estágios iniciais de decoinposição rápida o in assume o valor de 2, em 

seguida o m passa para 3. Quando a amostra é sujeita a um tempo de sinterização 

prolongado o m toma o valor 4. 

Este tipo de coinportamento levou-os a deduzir que as tensóes coinpressivas nas 

fronteiras de grão, devido à anisotropia de expansão tirmica, aumentavam a taxa de 

nucleação e levavam à saturação local da nucleação. 

O valor de m=2 e in=3 aparecem q~iando 11á nucleação seguida de crescimentn 

iridiinensioiial em condiçóes de saturação-local. Por outro lado, o valor de m=4 

corresponde ao crescimento tiidimensional com uma taxa de nucleação constante e baixa, 

devido ao patamar, que perinite a libertação de algumas tensóes cornpressivas da fronteira 

de grão. 

Num segundo traballio, Kato et al. citados ainda por Thoinas e Stevens31, 

utilizando amostras em pi,, aprohiiidarain o estudo cinético do processo de decoinposiçáo. 

Verificaram que enti-c os 1O(X)" e os 1200 "C as isotirinicas de decoinposição 

aprcsciitavain foiina siynioidal, q ~ i c  cons~alarani scr dcpciidci~tc da tcinpcratura c do 



tamanho de  grão. Considerando a coildiçáo de nucleação num úriico gráo, deduziram 

equações cinéticas adaptadas às duas regiões de decomposição observadas. 

Existe Lima zona inicial correspondente a um período de aceleração do processo 

de decomposição, c~rja cinética pode ser desciita pela seguinte equaçáo: 

Esta região é seguida por um período de desaceleraçáo do processo, sendo, neste 

caso, a cinética descrita por uma outra equaçáo: 

in (1 - a )  = 111 [o&) x (e-" - -I)] - kt (2.22) 

em que T é o tempo médio que vai desde que a decoinposiç2o se inicia até que se 

completa num determinado gráo. 

Na figura 2.22 pode visualizar-se, de uma foima esqueinática as diferentes 

regiões de decoinposiçáo. 

Figura 2.22 - Represeniaçáo esqueinálica das regióes de decoinposiçáo31 

Kato et  al.31 cornprovarain que as equaçóes (2.21) e (2.22) estavam de acordo 

com os res~rltados experimentais ohtidos para as arnoslras de p6s. 



A elaboração de curvas de Arrheiiius peimitiu veiificar que o valor de k se 

tornava máxiuno a 1100 "C. Por outro lado, constataram que a taxa de  crescimento 

constante, definida como liz, dependia de uma forina linear do tamaiilio de grão. 

Para concluírein o trabalho Kato et  deteuninaram as energias de activação 

correspondentes a cada uin dos regimes descritos, ohtendo respectivamente 150 kcdmol  

e 57 kcal/mol para a nucleação e para o crescimento. Segundo os autores, o valor elevado 

de  energia de activação para a nucleação deve-se ?I existEncia de tensóes nas fronteiras de 

grão que vão interferir com o processo de iiucleação. 

Como se pode depreender a partir dos factos apresentados neste capítulo, B- 
AbTi05 é instável numa deteirninada gama de temperaturas, c'jos limites podem variar 

ligeiramente ein furição das características dos pós e das coiidiçóes de processamento 

utilizadas. 

Esta decoinposiçáo processa-se mediante um mecanismo de nucleação e 

crescimento. Foi ainda proposto que a decomposição pudesse ocorrer através da fonnação 

de uma fase metaestável interintkiia, que terinodinainicamente h s s e  mais estável que o 

próprio P-A12Ti05, na gama de temperaturas da zona de insiahilidade. 

A existência desta zona de instabilidade lunita o campo de aplicações do P- 
A12Ti05, uma vez que o material não pode ser utilizado ern sit~iaçóes em que haja a 

possibilidade de a temperatura de traballio atingir a refe~ida zorra. Neste caso, ao fm de 

um determinado período de tempo o material decoinpor-se-ía, perdendo as características. 

Para reduzir a decomposição térmica é usual a iiitroduçáo de aditivos sobre o que nos 

debruçaremos na secçáo seguilite. 

2.2. Caracterização do sistema AI203 - Ti02 com aditivos 

2.2.1. Efeito dos aditivos na decomposição 

Os aditivos podcin ser ~rtilirados para controlar não s6 a decomposiçáo térrnica, 

mas tamhéin outras propriedades. como poi- cxcinplo a rcsistSiicia inccâiiica ou o 



coeficiente de expansão térmica. Grande parte das vezes um determinado aditivo actua 

mesmo simultaneamente sobre várias características do material. 

O facto de ser necessário controlar diversos parâmetros do P-A12Ti05 promoveu 

o estudo do efeito de diferentes tipos de aditivos, que duma forma genérica podem ser 

classificados dentro de três grupos distintos31. 

Num primeiro grupo, são englobados os aditivos que podem dar origem a 

compostos com baixos pontos de fusão, permitindo o desenvolvimento da sinterização em 

fase liquida que promove a densificação. Neste gmpo podem ser inseridos compostos 

como o Li,O, o B,O, e o SiO,. 

Num segundo grupo, aparecem os aditivos que promovem a formação de 

soluções sólidas. A formação destas soluções sólidas poderá ser favorecida pela existência 

de semelhanças estruturais entre o P-A12TiOj e a fase correspondente ao aditivo, elou 

ainda, pela proximidade dos raios iónicos do catião de substituição e de um dos catiões da 

estrutura base. Nesta situação aparecem materiais como o MgO, o Fe203 ou o Cr203. 

Por último, considerain-se os aditivos que apresentam baixa solubilidade no B 
Ai2TiOj. Um exemplo deste último tipo de aditivos será o Zr02. 

O facto de os vários grupos de aditivos interactuarem de maneira distinta com a 

estrutura do titanato condiciona a eficácia que cada um deles tem sobre o controlo das 

diferentes características do material. 

Segundo Jung et a1.33 a decomposição do P-Ai2TiOj poderá ser controlada 

mediante dois tipos de mecanismos distintos. 

O primeiro corresponderá à estabilização termodinâmica do material mediante a 

formação de soluções sólidas. A formação destas soluções sólidas vai incrementar a 

entropia do sistema diminuindo a temperatura de decomposição para valores 

suficientemente baixos tais que é possível a inibição cinética da decomposição. 

Uma outra form-. de promover a estabilização do material será através da 

formação de fases secundárias nas fronteiras de grão do j3-Ai2TiOj. Estas fases vão 

funcionar como barreiras de difusão a reacção de decomposição. 



No entanto, as observações globais parecem demonstrar que os aditivos que 

promovem a foimação de soluçóes sólidas são os mais eficazes no controlo da estabilidade 

do P-A12~i0534. 

Num trabalho realizado ein 1981, Kolomeitsev et a1.34 caracterizaram o efeito da 

adição de MgO e uralite a misturas estequioinétricas de AZO3 e Tio2. 

Com base nesse estudo, chegaram à conclusão que a iiltrodução destes aditivos 

promove a aceleração do processo de formação. Por outro lado, determinaram que a 

resistência do material à decomposição se tornava cerca de três a quatro vezes superior à 

do material puro. 

Observaram ainda que a introdução de Al2O3 ein teores superiores ao da relação 

estequiométrica dava origem a um aumento da velocidade de decomposição do P- 
A12Ti05. 

Kato et al. citados por Tliomas e ~teveris3~.  lia continuidade do estudo de 

caracterização do feiióineno de decomposiçáo, dedicaram iambéin alguma atenção ao 

efeito dos aditivos. 

Para abordarem a questáo começaram por estudar a possibilidade do p-A12Ti05 

fonnar soluções sólidas com outros materiais do tipo da pseudobrookite e o efeito da 

introdução de catióes de substituição. 

Na figura 2.23 é sulnariada a influêiicia dos aditivos estudados sobre o fenómeno 

de decoinposiçáo, para Lima temperatura de 1120 "C. 

A partir destc traballio cliegaratn à conclusão que a forrnação de sol~içóes sólidas 

ternáiias com o MgTi205 e o FezTi05 melliora a estabilidade do sistema, especialmente 

quando a quantidade de ~ e 3 +  auinenra. No eníaiito, pai-a teores inais elevados de ~ e 3 +  o 

material obtido é muito sensível a atmosferas red~itoras. 

Babayan et al. ciíados por Tarasovskii e ~ u k i i i ? ~ ,  comprovaram esta seilsibilidade 

ao estado da atmosfera. Estes autores concluíram que em atmosferas redutoras o Fez03 

não funcionava como estahilizaiite. Nestas condiçóes o Fe203 cliega mesmo a contribuir 

para que ocorra a decoinposiçáo eui6ctoide, ou ein ierinos mais ger-ais impede a formação 

do tiíaiiato de aluiníiiio. 



Figura 2.23 - Efeito dos aditivos sobre a decomposição do P-AlzTi05 a 1120 "C3l. 

~illoca35 também estudou o efeito da substituição de Al3+ por Fe3+ sobre a 

estabilidade do sistema. Corroborarldo o que Kato et al.3I tinliarn constatado para os 

sistemas ternários, verificou que no caso da formação de soluções sólidas binárias, com 

estequiometria A12~i.,)FezxTi05 para 0<x<0.2, a estabilidade a longo termo aumentava. 

Por outro lado, verificou que quer o coeficiente de expansão tirinica, quer as 

propriedades mecânicas do material obtido uestas condições se ~nantinharn idênticas às do 

P-A12Ti05 sem aditivos. 

Para além das soluções sólidas ternánas Kaio et a1.31 caracterizaram ainda a 

formação de soluções sólidas binárias entre o A12TiOs e o MgTi205 ve~ificando que neste 

sistema havia uma redução na decomposição, mas que a estabilidade a longo termo não 

parecia aumentar de forina significativa. 

Compleineniarineilte, estudaram tainbkin o efeito da substituição do ião de titânio 

por iões tetravalentes como o zP+ e o si4+. Verificaram que, no caso do si4+, bastava 

somente uma pequena quantidade deste material para melhorar significativamente a 

estabilidade do P-A12Ti05. 

Com base nestas ohscrvaçóes, os autores concluírain que dos diferentes tipos de 

sistemas analisados o que apresenta melhores características. ou seja, permanece estável 

durante 16 dias a 1120 "C, 6 dado pela seguinte composição pse~ido teinária: 



Segundo os autores o aumento da estabilidade deste tipo de solução sólida pode 

ser atribuído ao efeito conjunto das duas espécies catióiiicas de substituiçáo que dão 

origem a uma redução no grau de distorção da estrutura cristalina. 

Byme et a1.36 estudando o efeito da introdução de ziscão (ZrSi04), talco 

(aluininosilicato de inagnésio), argila (aluminosilicato) e magnésio, ou de coniuntos 

binários destes materiais, chegaram à conclusão que os inais eficazes no controlo da 

decomposição eram aqueles que conduziam à incorpração con.junta de magnésio e silício. 

Num outro trabalho Ishitsuka et al.37 caracterizaram o efeito da introdução de 

magnésio, silício e zircónio em sol~rçáo sólida, como uma via possível para a estabilização 

do titanato de alumínio. Começaram por calcular os limites de solubilidade da cada um 

dos elementos no P-A12Ti05, tendo definido a foimaçáo das seguintes soluções sólidas: 

Os limites de solubilidade determinados, correspondentes aos valores de X  

máximos para os quais só se foima a solução sólida, evidenciaram que o magnésio 

apresenta uma gama de solubilidade completa no titanato de alumínio, O X I 1 .  Por outro 

lado, o silício e o zircónio apresentam limites de solubilidade mais restritos de 0.1 e 0.05 

respeclivamente. 

Na figura 2.24-(A), sáo apresentados os resultados do estudo de estabilidade 

dessas soluções sólidas a 1100 "C, correspondente à zona onde a taxa de decomposiçáo é 

mais elevada. 

Como se pode verificar a partir da figura 2.24-(A) a incorporação do zircónio em 

soluçáo sólida tem pouca iiitluência sohre o fcnómeno de decomposiçáo. Ao coiitrário, a 

introdução quer de silício, quer dc inagnésio em soluçáo sólida é bastante eficaz na 

redução do grau de decomposiçáo. Isto permite concluir que, quer a suhstituiçáo de um 

ião de A1 por um ião de Si com a foimaçáo duma lacuna de Al, quer a substituição de dois 

ióes dc Al por urn ião de Mg e outro de Ti, respectivamente, são eficazes no aumento da 

estahilidade da so1uc;áo scílida. 
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Figura 2.24 - Caracterizaçáo da estabilidade das diferentes soluções sólidas a 

1100°C. (A) Ishitsuka et a1.37; (E) Demaestri et. a138. 

Para além da composiçáo coin 10 mol% MgO, foi ainda caracterizado o 

comportamento de outras soluções sólidas com teores crescentes do referido elemento. 

Esta caracterizaçáo permitiu a Isliitsuka et al. coiicluírem que em soluções sólidas com 

teores iguais ou superiores a 20 mol%i o grau de decoinposição do material torna-se 

bastante reduzido, como se pode verificar a a partir da figura 2.25. 

Figura 2.25 - Relaçáo entre o grau de decomposiçáo e a fracçáo de magnésio da 

soluçáo sólidaY7. 



De forma a poderem compreender que tipo de mecanismos poderiam estar 

envolvidos na decomposição das soluções sólidas coin silício e zircónio, Ishitsuka et a1.37, 

representaram os dados relativos à taxa de decomposição destas amostras em função do 

tempo, de acordo com a equação (2.20). Com hase nessa representação, determinaram os 

índices de Avrami para as diferentes composiçóes tendo obtido um valor de m = 2 para o 

&Tio5 sem aditivos e para a solução sólida com zircónio e um valor de m = I para a 

solução sólida com silício. 

Estabelecendo um paralelo entre a interpretação de Kato et d.31 para o mateiial 

puro e os resultados ohtidos para as soluçóes sólidas, Isliitsuka et d.37 concluíram que os 

valores de in = 1 e 2 indicam a exist6ncia de um mecanismo de nucleação de uma nova 

fase, com a condição de saturaçáo local, respectivamente nas frontekas de grão e nas 

arestas. Esta nucleação será seguida de crescimento a uma velocidade radial constante. 

Num trahallio recente, publicado por Jung et a1.33, estes autores refutaram a 

hipótese de o silício poder foimar soluções sólidas coin o P-AI2TiO5, de acordo com o 

proposto por Isliitsuka et a1.37. 

Segundo puderam constatar as ligeiras mudanças nos parâmetros de rede do P- 
A12Ti05 não são suficientes para provar que o silício entra em solução sólida. 

A partir dos resultados ohtidos conseguiram demonstrar que a adição do silício 

promove a formação preferencial de Cases secundárias à base de inulite. Segundo os 

autores determinaram, esta segunda fase à hase de inulite é que apresentará as 

características de uma solução sólida, uma vez que permite a incorporação de uma 

pequena fracção de titâiiio em solução sólida. 

Esta fase fica dispersa no seio do P-AlzTiOS, aumentando a estabilidade, não por 

um mecanismo de diminuição da temperatura de decomposição, como seria de esperar 

devido a formação de soluçóes sólidas, mas mediante um processo de inibição da reacção 

de decomposição, devido à presença desta fase dispersa na matriz. 

Demaestri et al.38, num trahallio posterior caracterizaram, de uma forina bastante 

similar à utilizada por Isliitsuka et a1.37, o efeito dos mesmos elemeiitos, magiiésio, silício 

e zircóiiio, sobre a estabiliza<;ão do P-A12Ti05. 

A diferença eiitre este estudo c o ctèctiiado por Isliitsiika et a1.37 reside na 

SI-acção de aditivos ulilizada e na aus2iicia de compensação de carga. Por outras palavras, 



os aditivos foram adicionados a misturas estequiométncas de AkO? e Tio2. O teor de 

aditivos introduzidos nas coinposiçóes analisadas foi de 2 %p/p para o MgO (ATM), e o 

Zr02 (ATZ), e de 8 %~plp no caso do Si02 (ATS). Outro ponto que distingue os dois 

trabalhos prende-se coin o facto de o teor de silício adicionado à composição estudada ser 

substancialmente superior ao da composição estudada por Isliitsuka et a1.37. 

Na figura 2.24-(B) são apresentados os resultados do estudo de estabilidade 

destas composiçóes a 1100 "C, referindo-se a sigla AT ao P-A12Ti05 sem aditivos. 

Verifica-se que dos três elementos estudados o único que melhora a estabilidade 

do P-QTiO5 é o MgO. Inclusivamenlc, nestas condiçóes, os outros aditivos parecem 

mesmo promover o fenóineno de decomposição. 

Comparando os resultados obtidos em condiçóes distintas constata-se que o 

procedimento de compensar a introdução de ióes de suhstituição na coinposição parece 

ser benéfico para a inelhoria da estabilidade dos materiais. 

Considerando a estequiometria proposta por Isliitsuka et d.37, a não- 

compensação leva a que a fracção relativa de alumina, das composições elaboradas por 

Demaestri et a1.38, sqja superior tanto para o inate~ial coin inagntkio como para o material 

com silício, havendo um excesso de A1203 em relação à estequiometria. Na solução sólida 

com magnésio, para além do excesso de A1203, essa não compensação leva a que esta 

composição tenha um défice de titâiiio em relação à solução sólida considerada no 

trabalho de Ishitsuka et al.. 

Estas observaçóes parecem eslar de acordo com o que Tarasovskii e Lukin30 

citaram, referindo que. amostras com excesso de AZOi lcvatn il decomposição mais 

rápida, do que amostras estequioinétricas e que o excesso de Tio2 parece Ler tendCncia a 

reduzir a decomposição. 

Ka.jiwaram num estudo relativo ao efeito dos aditivos sobre as propriedades do 

titamato de alumínio, fez menção a um outro aditivo que tamhéin actua como estahilizante. 

Segundo este autor, a adição de cerca de 3 %p/p de MgF2 a misturas estequiornétiicas de 

4 2 0 3  e Tio2 torna o material estável, uina vez que s~~.jeitaiido-o a uina temperatura de 

1100 "C durante 24 lioras iião se decompõe. No entanto, não [»i feita qualquer rel'erEncia 

quanto i estahilidade a longo termo deste tipo de material. 



Um outro campo também explorado coin o intuito de se obterem novos materiais 

à hase de Al2TiO5 com melhor estahilidade, 6 o da síiitese de compósitos cerâmico- 

cerâmico. 

Um dos trabalhos publicados neste tcma foi elaborado por Yano e t  a1.40241,42 

tendo caracterizado o comportamento de diferentes mateliais compósitos à base de P- 
A12Ti05 - mulite. 

Para além de outras propriedades, Yano et a1.4°,41,42 estudaram a estabilidade 

deste tipo de materiais compósitos, sujeitando-os a calcinações por períodos de 5 a 15 

horas a uma temperatura de 1190 "C. Verificaram que, utilizando este procedimento, as 

características dos materiais estudados, tais como o coeficiente de expansão térmica e a 

resistência mecânica, não variavam significativainente, levando-os a concluixem que a 

adição de mulite aumentava a estabilidade do matesiai. 

Num trabalho p~iblicado em 1988, Pena et ~ 1 . ~ ~  apresentaram também um estudo 

no âmbito dos materiais compósitos, mas referente a um outro tipo de sistema baseado em 

misturas teinárias de P-A12Tr05 - mulite - ZrOz. 

O material estudado foi obtido por sinterização reactiva de misturas de A1203, 

Tio2 e ZrSi04 de acordo com o equilíbrio dado pela seguinte expressão: 

Procedendo à caracterizaçáo da estabilidade deste tipo de materiais, mediante o 

estudo da variaçáo do grau de decomposição em função do tempo de calcinação a 1100 

"C, determinaram que havia uma mellioria significativa de estahilidade e das propriedades 

mecânicas em relaçáo ao rnateiial puro. 

Comparando os resultados obtidos para este inaterial coin os dos materiais 

estudados por Isliitsuka et al.37 concluíram que, em termos de estabilidade, o 

comportamento deste material cornpósito à hase de B-A12Ti05(80 %p/p) - mulite - Zr02 

se situa entre o das soluç«es sólidas coin Zr02 e %O2, respectivainente. 

Num trabalho posterior. Wohlfroinin, Moya c retomaram esva lulha de 

est~ido, evoluiildo no sentido de obter um mateiia1 coin maior estabilidade e propriedades 

mecânicas ainda mais atractivas. 



Utilizando a mesma via de processamento, sintenzação reactiva, sintetizaram dois 

conjuntos de materiais com características distintas. 

O primeiro conjunto, no qual se enquadra o sistema estudado por Pena et a1.43, 

baseia-se em misturas ternárias de IJ-A12Ti05 - mulite - Zr02 com diferentes teores de 

Ai2Ti05. O segundo conjunto é em tudo semelhante ao primeiro, excepto no pormenor de 

ter sido adicionado a cada uma das composiç0es cerca de 2 %plp de MgO. 

Estas composiç0es foram elaboradas com base nos seguintes equilíírios: 

As amostras obtidas de acordo com o equilíírio dado pela equação (2.28) foram 

integradas na série AT, que inclui as amostras AT80 e AT90. Foi preparada ainda uma 

terceira amostra correspondeilte à sinterização reactiva do A203 e do Tio2 sem qualquer 

aditivo, como referência, que foi denominada de AT100. Por sua vez, os materiais com 

MgO, obtidos a partir do equilíhio dado pela equação (2.29), foram denominados de 

MAT80, MAT90 e MAT100. 

Na figura 2.26 são apresentados, de uina foiina gráfica, os resultados do estudo 

da estabilidade das diferentes amostras a 1150 "C. A figura 2.26-(a) apresenta os 

resultados das amostras sinterizadas previamente a 1450 "C durante duas horas, e a figura 

2.26-(h) corresponde às amostras processadas a 1500 "C durarite uma hora. 

Como se pode veiificar a partir dos resultados apresentados, a estabilidade das 

séries sem MgO é. rnuito reduzida. A adição do ZrSi04 náo parece influenciar a 

estabilidade das amostras. 

Baseando-se no facto do Si02 ser uin agente estabilizante bastante efectivo, o 

reduzido efeito do ZrSi04, seguildo os autores, só poderia ser explicado se o Si02 

introduzido a pai-tir da decomposiçáo deste eieinento náo forinasse soluçáo sólida com o 

Al2TiOS. Este Cacto permitiu aos aulores concluir que se forinava a inulite. 
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Figura 2.26 - Caracterização da estabilidade das diferentes amostras sinterizadas em 

condições distintas. (a) 1450 "C12h. (b) 1500 "C/11i44. 

No entanto, apesar de se verificar que ocorre a formação de mulite, a justificação 

anterior poderá não ser a mais adequada uma vez que, tal como Jung et al.33 tinham 

concluído anterioimente, o Si02 poderá mesmo promover a estabilização sem formar 

necessariamente soluções sólidas com o Al2TiO5. 

Tal como tinham previsto, Wohlfromm et a1.44 comprovaram que as amostras 

dopadas com MgO eram muito mais estííveis do que as congéneres sem o MgO, 

concluindo que este entrava em solução sólida no &Tio5, permitindo a estabilização do 

compósito. 

De tudo isto, os autores puderam concluir que o MgO é efectivo na estabilização 

do A12Ti05 não só em amostras inoiiofisicas como também na presença de outras fases 

como a mulite elou o Zr02, quando são seleccionadas as condições de sinterização 

adequadas. 

Um outro facto realçado neste trabalho foi a forte influência que a temperatura de 

sinterização parece ter sobre a estabilidade, como se pode veiiiicar a partir da comparação 

das figuras 2.26 (a) e (h). As amostras multifásicas com MgO são menos estáveis quando 

sinterizadas a temperatura superior. 



Segundo os autores o facto da estabilidade dimimuir deve-se à formação de uma 

quantidade apreciável de fase vítrea que pode dissolver parte do MgO, diminuindo a sua 

fracção na solução sólida. 

Num trabalho posterior, Wohlfromrn et al.45 estudaram com mais detalhe a fase 

vítrea formada nas fronteiras e nas junções dos grãos, caracterizando a composiçáo desta 

fase nos diferentes mateiiais, por espectrometria de energia dispersiva. 

Este procedimento peimitiu confirmar que a fase vítrea era rica em silício e 

continha uma certa fracção de magiiésio, apoiando a hipótese de que na presença de fase 

vítrea nem todo o MgO entra em solução sólida, não podendo desta foima contribuir para 

o aumento da estabilidade do material. 

Os estudos efectuados por microscopia electrónica de transmissão, TEM, 

permitiu-lhes ainda detectar a existEricia de uma elevada densidade de partículas 

submicrométiicas, essencialmente de A1203, no seio dos grãos de titanato. Segundo os 

autores, a presença destas inclusóes pode ser explicada peka incorporação de pequenas 

fracções de ~ i 4 +  no titanato, foimaiido-se uma solução sólida do tipo da apresentada em 

seguida, que leva à exsolução de A1203: 

No entanto, estas inclusóes também poderão ser somente meras partículas de 

A1203 por reagir, que tenham ficado retidas no seio do titanato. 

Contudo, ainda o mais importarite é o facto destas inclusões poderem funcionar 

como centros de nucleação para que ocorra a decomposição do A12Ti05, influeilciando a 

estabilidade do tiianato. Na realidade, existem algumas evidEricias de que, nestes materiais 

a decomposição começa no inteiior dos grãos e não nas fronteiras de grão como foi 

referenciado em trabalhos anteriores. 

Como se pode veiíficar a partir da análise dos diferentes trabalhos desenvolvidos 

sobre este assunto, ainda não se coiiseguiu estabelecer com muita clareza quais os 

mecailismos envolvidos ila decoinposição do @-A12Ti05 e de que forma os diferentes 

aditivos infiuenciam esse processo. 

Não ohstante esse facto, consensualmente, parece ser um dado adquiiido que o 

magnésio é o aditivo mais eficaz no controlo do fenómeno da decomposição, 



especialmente se actuar ein conjunto com o silício promovendo a forinação de soluções 

sólidas ternárias, ou de compósitos cerâmico-cerâmico. 

2.2.2. Incorporação do MgO 

Como se pode constatar a partir da informação disponível até ao momento, o 

efeito estabilizador do MgO deve-se à forinação de uma solução sólida cuja fórmula, de 

acordo com Ishitsuka et a1.37, é dada pela equação (2.24) que 6 equivalente a: 

Esta equação traduz a existência da refeiida gama completa de soluções sólidas 

entre o A12Ti05 e o MgTi205, tal como se pode verificar através do diagrama de 

equilíbrio apresentado na figura 2.27. 
Tio, 

Figura 2.27 - Diagrama ternirio do sistema MgO-A1203-~i0246 

No entanto, ainda não foi hem esclarecida a razão pela qual a solução sólida com 

o MgO é mais estável do que as soluçóes sólidas formadas entre o titanato e os restantes 

aditivos. 

Uma explicaçiio dada na literatura45 refere que a maior eficiência do Mg2+ se 

deve ao facto deste iáo, cujo raio ióriico é 0 . 6 6 ~ ~  ao entrar em solução sólida de acordo 

com o equilíírio: 



levar à redução da distorção dos octaedros de oxigéiiio da estrutura, causada pela grande 

diferença entre o raio ióiiico do ~ l ~ + ,  0 . 5 1 ~ ,  e o raio iónico do ~ i ~ + ,  0.68Â. 

Contudo, Epicier et a1.10, através de micsoscopia electrónica de alta resolução, 

HREM, não conseguirain provar a existência de um mecanismo deste tipo. Através desta 

técnica, verificaram que a estrutura da solução sólida com magnésio parece ser idêntica, 

em termos de posições atómicas, à do material puro, existindo de igual fonna uma 

desordem no posicionaineiito dos iões metilicos lia estrutura. 

Por outro lado, algiiiis a u t o r e ~ ~ ~ , ~ 3  achain que a instabilidade téimica do titanato 

de alumínio pode estar relacionada com uma deficiência estequiométrica da subrede de 

oxigénios. No entaiito, tainbéin não coiisegiiù.am provar que a decomposição dependia da 

pressão parcial de oxigéiiio, no caso do mate1Tal puro, podendo ser especulado se o MgO 

poderá afectar o nível de defeitos de oxigénio. 

Lianmeng, Maoli e Lixin47 cwzte~iraram o ineca~iisino de formação de soluções 

sólidas com magnésio, tendo constatado que este era ligeiramente distiiido do mecanismo 

de formação do titaiiato de aliiiníiiio sem aditivos. 

Segundo estes autores, a fomação do titaiiato no sistema &Tio5-MgTi205 é 

precedida pelo aparecimento de deteirnuiadas fases iiitermédias que têm como 

consequência a diminuição da temperatura de formação da sol~ição sólida. 

No início desta sequência de reacções aparece o MgTiO?, que começa a ser 

detectado por volta dos 800 "C. 

Logo em seguida, por volta dos 850 "C, começa a foimar-se Lima segunda fase 

de espiiiela, MgA1204, verificando-se que o MgTi03, funcioiia como precursor, a par com 

os restantes óxidos presentes no sistema, ocorrendo simultaiieamente as reacçges: 

Mg0.Ti02 + N2o3 o MgA1204 + TioZ (2.33) 

MgO + A1207 o MgA1204 (2.34) 

Por último, cerca dos 1100 "C, começa a formar-se o titairato, com base liLima 

terceira reacção dada pelo equilíiio: 

MgA1204 + Tioz o N2TiO2 + MgO (2.35) 



Pela vakaçáo dos parâmetros de rede, veiifica-se que, em siinultâneo com esta 

reacção, o magnésio e o titânio váo-se difundir ira fase de titanato recéin formada, dando 

origem ao aparecimento das soluções sólidas descritas pela equaçáo (2.24), obtidas a 

partir do equilíbrio de defeitos dado pela seguinte eqiiaçáo: 

Por sua vez, a solução sólida formada mediante o desenrolar das reacções (2.35) 

e (2.36) em simultâneo vai, ela própria, funcionar como núcleo de reacçáo acelerando 

efectivamente a sinterizaçáo do sistema A12Ti05-MgTi205. 

Num trabalho hastante recente, puhlicado em 1994 por Buscaglia et al.48 foi 

também caracterizado o efeito da introdução de MgO sobre o processo de formação de 

soluções sólidas de titanato de alumínio. 

Neste trabalho os autores utilizaram amostras estequiométiicas de Azo3 e TioZ 

às quais adicioilarain 2 %p/p MgO. Por outras palavras, não foi feita qualquer 

compensação catiónica devido à introduçáo do aditivo, havendo um excesso de alumínio e 

uma deficiência ein titâiiio ein retaçáo à esteqiiiometria, prevista pela eq~iaçáo (2.24), para 

a solução sólida. 

Tal coino Lianineng et aL47, veiificaram que abaixo de 1100 "C se foimava a fase 

de espinela. No entanto, coino náo conseguiram detectar a formação de nenhuma fase de 

titanato de magnésio a estas temperaturas, consideraram que, neste sistema, a formação da 

espinela ocorreiia somente de acordo com a reacçáo (2.34). 

Seguldo Buscaglia et al.48 a energia livre padráo envolvida na forinação de 

qualquer uma das fases de titairato de magiiésio a estas temperaturas é meilos negativa do 

que a envolvida na reacçáo de foi~naçáo da espineka. 

Estes dados podein não entrar em conhxliçáo com os do trabalho anterior, uma 

vez que a fase de MgTi03 detectada se foima a temperatura inferiores às da espinela e 

decompõe-se, de acordo com o eq~iilíbrio (2.33), a partir do momento em que a formação 

da espinela passa a ser inais favorivel 

Por outro lado, verificaram que a partir dos 1200 "C começavain a ser detectadas 

as referidas soluções sólidas. Segundo poderain constatar, ilo início a solução sólida 

formada é inais rica ein magnésio, valor de x da equaçáo (2.24) superior, tornando-se mais 



baixo o valor de x à medida que a temperatura vai aumentando. Esta variação do valor de 

x está relacionada coin a quantidade de MgO que é necessário ter ein solução sólida para 

que o titanato se mailteiiha estável. 

Baseando-se nas energias livres envolvidas nos processos de formação e 

decomposição os autores provaram que a temperaturas mais baixas seria necessário uma 

maior quantidade de MgO para estabilizar o titanato. Desta foima, a reacção de formação 

inicial deverá ocorrer entre os 1150" e os 1200 "C, de acordo com a seguinte equação: 

112 MgN204 + 312 Tio2 0 A1Mg0.5Ti1.505 (2.37) 

À medida que a temperatura vai aumentando a fracção de MgO na solução sólida 

vai diminuindo por reacção com o excesso de A1203 e Tio2 presente. 

Em termos de variação de volume, a formação da soliição sólida é mais favorável 

do que a formação do P-A12Ti05 puro uma vez que, este processo só envolve um 

aumento de 7 a 8 %, em oposiçáo ao valor de 10 a 11% correspondente ao P-&Tio5. 

Fazendo iiin balanço da energia livre total envolvida na nucleação, os autores 

chegaram também à conclusão que os cristais formados inicialmente actuam como sítios 

preferenciais para que liaja mais n~icleação e crescimento. 

O processo de caracterização da forinaçáo das diferentes fases efectuado por 

Bnscaglia et ~11.~8 envolveu ainda o estudo da evol~içáo das reacções e da sinterização. 

Neste estudo os autores, utilizando dados obtidos a partir de análises dilatométricas, 

caracterizaram a variação da densidade e da taxa de densificação, calculada na forma de 

derivada da densidade em ordem ao tempo, durante a sinterização reactiva das amostras. 

Na figura 2.28 sáo apresentados os resultados desse trabalho, correspondentes a 

variação da densidade e da taxa de deilsificação em função da temperatura, para uma 

amostra sem aditivos e para outra amostra coin 2 %p/p MgO. 

De acordo com estes resiiltados os autores definixam a existência de três 

processos consecutivos relacionados com os seguintes mecanismos: 

a) Zona de contracção inicial, rekativa à densificação da mistura dos óxidos 

precursores; 

h) Zoiia de expaiisáo, devido à formação do titanato de aluinínio; 

c) Segunda zoiia de contracçáo, relativa à sinteiização do titanato de alumínio. 
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Figura 2.28 - (a) Material sem aditivos, K; (b) Material com 2 %p/p M ~ O , K M ~ ~ .  

Segundo os autores, o posicionamento do máximo da curva de densidade 

corresponde ao ponto onde a expansão devida à formação do titanato de alumínio se 

sobrepõe ao efeito da densificação da matriz. 

Como se pode constatar por observação da figura 2.28-(a), na amostra sem 

aditivos existem dois mínimos nas curvas. Estes dois pontos mínimos podem ser 

correlacionados com a existência de dois mecanismos de reacção diferentes. O primeiro, 

localizado por volta dos 1345 "C, corresponderá a um processo de nucleação e 

crescimento. O segundo, ocorrendo por volta dos 1385 "C, estará relacionado com a 

conversão das incl~isões de óxidos presas no interior dos grão de titanato. 

A taxa de densificação do titanato de alumínio sein aditivos é muito reduzida, 

constatando-se que a densidade h a l  estará essencialmente relacionada com a densidade 

inicial e com a sinterização dos óxidos da matriz. 

A adição da MgO, como já foi referido, altera o processo de forinação tendo, 

segundo os autores, dois efeitos que são bem visíveis no gráfico 2.28-(b): 

- Diminui a temperatura de formação do titanato reduzindo a densificação da 

mistura dos óxidos precursores; 

- Elimina o processo de expansão relativo à formaçáo e diminui a temperatura de 

início de sinteiização do titanato. 



A formação da sol~içáo sólida dá-se a temperatura mais baixa, mas a uma taxa 

mais reduzida do que a observada para o material sem aditivos, iniciando-se a sua 

densificação por volta dos 1300 "C. 

Num artigo posterior os mesmos autores49 estudaram o efeito da introdução de 

aluininas com diferentes características sohre a formação do titanato de alumínio com e 

sem aditivos. As curvas relativas às diferentes amostras apresentam comportamentos 

bastante distintos entre si. 

A análise destes resultados, permitiu aos autores concluir que o nível e a natureza 

das impurezas presentes nas diferentes aluminas determina a microestrutura final do 

material, mediante o controlo do número de sítios de fácil nucleação. Quanto mais pura 

for a alumina, maior será o tamanho de grão do material após sinterização. Para além de 

influenciar a microestrutura, tarnhém afecta a cinética da reacção de formação e em 

particular a quantidade de inclusões de óxidos por reagir. 

Como se pode verificar após a apresentação e discussão dos diferentes trabalhos 

desenvolvidos relativo ao tema em estudo verifica-se que ainda existem muitas questões, 

tais como a própria incorporação do MgO, que precisam de ser analisadas com maior 

detalhe. 

Esse facto, motivou o desenvolvimerito do presente t~aballio, versando o tema da 

caracterização do efeito da introdução de óxido de magnésio sohre a formação do titanato 

de alumínio. 



3. Procedimento experimental 

Neste capítulo pretende-se caracterizar de uma forma sumária as propriedades 

dos pós precursores e descrever o trabalho experimental desenvolvido. 

A descriçáo do trabalho experimental incluirá, não só o processo de preparação e 

de síntese do titanato de alumínio puro e com adições de MgO, como também as técnicas 

analíticas utilizadas. 

3.1. Caracterização e síntese dos precursores 

3.1.1. Precursores do titanato de alumínio 

Para a síniese do titanato de alumínio e das sol~ições sólidas respectivas foram 

seleccionados três precursores com elevada pureza e tamanho de gráo reduzido. 

Na tabela 3.1 indica-se o tipo e a fracção percentual de containiiiantes dos pós de 

Tio2 e MgO, de acordo com as refexgncias dadas pelos respectivos fornecedores. A 

alumina utilizada é dos laboratórios da Alcoa, refesncia XA-139SG, obtida por via 

química e de elevado grau de pureza. Não foram, contudo, conseguida informações mais 

específicas sobre a composição química deste reageilte. 

Tabela 3.1 - Caracterizaçáo sumária dos pós efectuada pelos fornecedores. 

Perda 
Elementos Pureza C1 Soa PI> Pe Zn Ca Ba/Sr@a) As Rubro 

( 1  (%I (%) % (%) (%) (%) (%) (%) (%I 

TiOiGAB) 99 - <0.05 <0.003 <0.005 - <0.0005 - 
Merck 

MgO (p.a.) >97 <0.01 <0.001 <0.005 <0.005 <0.005 10.02 <0.005 <3% 
Fluka 
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Nas figuras 3.1 (a), (h) e (c) sáo apresentados os espectros, obtidos por difsacçáo 

de raios-X, DRX, de cada um dos pós precursores. Para se conseguir identificar os 

componentes minoritáiios presentes, procedeu-se a uma logaiitmizaçáo das escalas de 

intensidades, evidenciando-se assim os picos de menor intensidade. Na tabela 3.2 estão 

compiladas as informaçoes estruturais resultantes deste tipo de caracterização. 

Tabela 3.2 - Coinpilaçáo dos dados resultantes da caracterização cristalográfica. 

Parametros de rede 
Fase Fórmula Estrutura (A) Ficha 

a,, bn c" ICDD9 

Alumina Coiirndum a-A1203 Trigorial 4.758 =ao 12.991 10-173 

Gihsite Al(OH)3 Monoclínica 8.641 5.070 9.719 12-460 

Titânia Anatase Tioz Tetragonal 3.7852 =an 9.5139 21-1272 
Rutilo Tio2 Tetragonal 4.5933 =a0 2.9592 21-1276 

Magnésia Penclase MgO Cúhica 4.213 =w =C% 4-829 
Bi~~ci te  Mg(OH)2 Hexagonal(Trigona1) 4.147 =ao 4.769 7-239 

Com base na fig. 3.1 (a), verifica-se que a aluinina aparece essencialmente sob a 

forma cnstalogrifica de corundurn, com as características estruturais mais relevantes 

dadas na tabela 3.2. Além desta fase é ainda possível detectar a exist8ncia de traços de 

gibsite, oriunda provavelmente do processo de síntese utilizado para a obtenção desta 

alumina. 

A partir da fig. 3.1 (h) constata-se que a titalia se encontra basicamente na forma 

de anatase, sendo, contudo, ainda possível detectar a presença de vestígios de titânia na 

forma de rutilo. 

Finalmente, no caso do pó precursor de magnésia, correspondente à fíg. 3.1 (c), 

detecta-se como fase maioritáiia o MgO, periclase, e vestígios de hidróxido, brucite. O 

aparecimento deste hidróxido de inagnésio deve-se, muito provavelmente, à hidratação do 

óxido de magnésio. 



Com o intuito de se poder avaliar a reactividade dos pós precursores dos óxidos 

base do titanato de alumínio, a alumiila e a tiíâiua, foi ainda deteiminada a área superficial 

específica, S,, por adsorsão gasosa de N2, segundo o inStodo de BET, a densidade real 

com um picnómetro de He e a distribuição granulom6tiica por sedimentação, associado a 

uma técnica óptica de medição da densidade de partículas em suspeilsão, por absorção de 

raios-X. 

A partir da densidade do pó e do valor da área superficial específica é, ainda, 

possível determinar o diâmetro esfirico equivalente, G BET, com base na seguinte eq.: 

Tahela 3.3 - Caracteifsticas físicas dos pós. 

F~~~ Densidade Densidade s Distribuição de 
teóricas0 real do pó tamanhos de grão 

a-A1203 Corunduin 3.1)869i0.0011 3,1)08i0,001 8 0.19 40 pm 0.47 pm 
Gibsite 2.441i0.001 

Tio2 Aiiatase 3.893i0.005 3.1)20i0,002 
8 0.19 25 pm 0.45 pm 

Rutilo 4.2453i0.0017 

MgO Periclnse 3.5837i0.0013 2.903+0,003 

Brucite 2.368i0.006 

Como se pode constatar a densidade real do pó afasta-se ligeiramente do valor da 

densidade teórica da fase maioi.itária, reflectindo ein cada uin dos casos a intl~~ência da 

presença das fases ~niiioritáiias detectadas por DRX. Este facto, levou a que 

alternativamente ao valor da densidade teórica, fosse utilizado o valor da densidade real 

no cálculo do diâmetro esfhico equivalente. 

Com base neste resultados, pode concluir-se qne ambos os materiais apresentam 

distribuições de tamanho de grão reduzidas e elevada área superficial especifica, o que 

contribui para o aiimeiito da reactividade dos pós. 



Observando os p6s, atrav6s de microscopia electrónica de vanimento, SEM, 

verifica-se, como se pode constatar a partir das fig. 3.2 (a) e (b), que o p6 de aiumina é 

constituído por partículas com aspecto facetado, com uma distribuição de tamanhos de 

grão razoavelmente larga, que segundo se pode observar parecem variar entre os 60 nm e 

os 600 nm. No caso do p6 de titânia, as partículas já são mais arredondadas e a 

distribuição de tamanhos de grão parece ser muito mais estreita, variando 

aproximadamente entre os 60 nm e os 400 nm. O pó de titânia parece ter tendência para 

formar pequenos aglomerados de partículas como se pode observar na fig.3.2 (b). 

Apesar de não ter sido possível obter fotografias do p6 de magnésia, devido ao 

p6 se apresentar muito aglomerado e ao facto de ter uma grande fracção de material na 

forma de hidróxido, foi contudo efectuada uma caracterização visual desse p6. A partir 

dessa caracterização verificou-se que este é constituído por aglomerados de grandes 

dimensões, que podem chegar a atingir os 300 pm. No entanto, os grão que fazem parte 

desses aglomerados têm dimensóes bastante reduzidas. 

(a) ('0) 

Figura 3.2 - Morfologia das partículas dos pós de (a) A1203 e (b) Tio2. 



3.1.2. Síntese do MgTi03 pelo método de Pechini 

Como se poderá constatar durante o decorrer da apresentação do trabalho, numa 

das fases do estudo da formação do titanato de alumínio com adição de magnésia 

detectou-se a formação dum titanato de magnésio na forma cnstalogr&fica de geikielite, 

MgTi03, ficha 6-4949. 

Pelo método de Pechini é possível sintetizar, por via química, um pó bastante 

puro de MgTi03 com as características referidas. Por essa razão, utilizou-se este método 

para sintetizar o referido pó, que posteriormente foi utilizado como precursor em 

experiências que coinplementam o estudo da formação do titanato de alumínio. 

3.1.2.1. Descrição do método de Pechini 

A síntese do MgTi03 processa-se em três etapas distintas, correspondendo duas 

delas à síntese prévia de precursores de magiiésio e titânio, respectivamente, e a última à 

síntese do pó de ~ g ~ i 0 3 ~ l .  

3.1.2.1.1. Síntese do precursor de Magnésio 

Nesta priineira fase do processo é sintetizado o carbonato de magnésio 

tnhidratado, MgC03.3H20, por método de precipitação em meio aquoso, partindo-se de 

carbonato de amóilio e de nitrato de inagnésio hexahidratado, de acordo com o seguinte 

equilíbrio: 

Mg(N03)2.6H20(aq) + + H ~ ) Z . C O ~ ( ~ ~ )  MgC03-3H20(pP) + 

Para se obter o precipitado com as características pretendidas é necessário 

dissolver perfeitamente, ein água destilada, cada um dos reagentes em separado. Em 

seguida as duas sol~ições são misturadas, muito lentamente, uma na outra deixando-se 

ficar em repouso, durante 24 horas, a soluç.50 ohtida. Após esse tempo de espera a 

solução é £iltrada, lavando-se muito bem o precipitado recolhido no filtro. 



O filtrado é seco a 110 "C, durante cerca de 1 hora, de forma a obter-se o 

composto pretendido. Para se comprovar que houve a formação do MgC03.3H20 o 

precipitado é analisado por DRX, devendo o difractograma obtido apresentar somente os 

picos da forma cristalográfica correspondente a este composto, ficha 20-6699. 

No caso de se determinar a existência de um composto com um grau de 

hidratação superior deve continuar-se o processo de secagem, agora por períodos de 

tempo mais curtos, até ser obter o composto com o grau de hidratação pretendido. 

3.1.2.1.2. Síntese do precursor de Titânio 

A preparação deste precursor é substancialmente mais complexa que a anterior e 

baseia-se no facto de alguns ácidos orgânicos a-hidroxicarboxilicos, neste caso específico 

o ácido cítrico, terem a capacidade de formar quelatos ácidos polibásicos com diversos 

catiõesj2,53. 

A formação do precursor de titânio corresponderá então a um processo de 

síntese de um citrato de titânio a partir do tetraetiloortotitanato (TEOT) e de ácido cítrico, 

tendo como meio de solução etilenoglicol, de acordo com a seguinte reacção. 

Tetraortoctiiotitanuto Ácido iitririi 

H 

H-$-" 

H-Ç-H 
H 

Um destes reagentes, o TEOT, é bastante higroscópico podendo, muito 

simplesmente, alterar-se durante o tempo de mistura, inviabilizando todo o processo de 

síntese deste precursor. 



O processo de síntese começa pela adição do TEOT ao etilenoglicol que se 

encontra a 60 "C, sob agitação vigorosa, subindo-se a temperatura da solução, para 

llO°C, após a junção do TEOT, o que leva a alteração das características da solução, que 

adquire uma cor branca leitosa. Em seguida, adiciona-se a esta solução o ácido cítrico que 

ao reagir vai, de novo, dar origem a uma alteração das características da solução que se 

torna transparente adquirindo um tom amarelo, sinal de que houve a formação do citrato 

de titânio. 

Esta solução é mantida sob agitação vigorosa a 110 "C, durante o tempo 

necessário para que a reacção se complete, isto é, cerca de uma hora. Após esse período 

de tempo, o recipiente onde a solução se encontra é tapado e colocado dentro de uma 

estufa a 120 "C, durante cerca de três horas, obtendo-se um líquido bastante viscoso que 

será utilizado como precursor do Tioz. Para isso, basta apenas determinar 

gravimetricamente a fracção de Tio2 (gíml) em solução. 

3.1.2.1.3. Preparação da resina e do MgTi03 

Na presença de um álcool polihidroxilado, neste caso o etilenoglicol, e com 

aquecimento, os quelatos poliesterificam formando um polimero vítreo, resina poliménca 

sólida, que mantém os catiões homoçeneamente distribuídosj2,53. 

Isto significa que adicionando o precursor de magnésio a solução do citrato de 

titânio em etilenoglicol e aquecendo-se vai ocorrer uma reacção de poliesterificação do 

tipo da representada pela equação seguinte, onde o M corresponderá aos iões de Mg e Ti. 

Quelitos de ácido eitrico Etilenogliç<i 

Na prática, os precursores, devidamente balanceados, são misturados a quente, 

80 'C, adicionando-se a solução com titânio, o carbonato de magnésio e um pouco de 

ácido nítrico, HN03,  para ajudar o carbonato a decompor-se. Após a homogeneização da 

solução adiciona-se um certo volume de água destilada, obtendo-se uma resina. Esta 



resina é, em seguida, sujeita a um processo gradual de secagem que se inicia a 120 "C e 

termina aos 260 'C. Durante a secagem a resina expande fortemente, ficando com o 

aspecto de uma espuma sólida, de cor castanha. 

Por último, o material é desagregado e sinterizado a 600 "C, durante 3 horas, 

obtendo-se um pó totalmente branco. Este pó é controlado, por DRX, para se comprovar 

a formação do MgTi03 com a forma cristalográfica pretendida. 

3.1.3. Caracterização dos precursores e do pó de  MgTi03 

Na tabela 3.4 são apresentadas as características dos diferentes precursores 

utilizados na síntese do MgTi03, de acordo com as referências dadas pelos respectivos 

fornecedores. 

Na figura 3.3 pode observar-se o resultado da caracterização do pó obtido com o 

processo de síntese descrito. 

Figura 3.3 - Difractograma do MgTi03 

Como se pode verificar a partir dos resultados de DRX o material obtido é 

constituído essencialmente por MgTi03. No entanto, representando a escala de 



intensidades i ~ a  foima logaritinica, aiilda é possível determinar vestígios da presença de 

outro titanato de inagnksio, o MgTi205, ficha 35-7929. 

Tabela 3.4 - Caracterizaçáo sumária dos precursores do MgTi03. 

Carl~onato de Nitrato de magnésio 
Etilenoglicol Ácido cítrico Tetraetilo 

amónio hexaliidratado ortotitanato 

Teor 95.3 % 99.0 % 99.5 % 99.7 % (ein Ti) 95 % 
mínimo 



3.2. Síntese do titanato de alumínio 

3.2.1. Elaboração das composições 

Foram preparados três conjuntos de composições. No primeiro conjunto foram 

englobadas as deiioinii~adas composições estequiométricas que, tal como o nome indica, 

integram um grupo de três composições com diferentes fracções de MgO, mas com uma 

fracção molar de Ai203/Ti02 constante e igual a um, descrita pelo seguinte equilíbiio: 

AZO3 + Tioz + x MgO e &Tio5 + x MgO (3.5) 

Este conjunto corresponde às três piiineiras composições referenciadas na tabela 

3.4, designadas em confoimidade de composições esteqiiiométiicas. 

No segundo coniunto de composições foram englobadas as amostras com uma 

fracção aproximadamente constante de MgO de cerca de 2.5 %p/p, mas em que varia a 

relação entre a fracçáo de aluiniiia e a fracção de MgO. Estas coinposições foram 

elaboradas partindo de pressuposto de que ao introd~izu-se o MgO ila composição das 

amostras este vai entrar nas rede do titanato por substit~iição de iões de alumínio, de 

acordo com o seguinte equilíbrio de defeitos: 

Considerando a exisGncia do equilíiio 3.6 foram elaboradas duas coinposições, 

uma considerando que soineiite metade do MgO introduzido eiitra na rede do titanato e a 

outra considerando que a totalidade de MgO introduzido entra nessa mesma rede. Nestas 

condições obteve-se um novo conjunto de composições correspondentes às duas 

composições inte~médias da tabela 3.5, considerando a substituiçáo de alumínio por 

magnésio. 

O terceiro e íítimo conjunto foi elaborado com base na esteq~riometria prevista 

por Ishitsuka et d.37 dada pela eq. (2.24). Ein termos de defeitos, este tipo de 

estequiometria deverá ser descrita existência do seguinte equilíbiio: 

Ai2Ti05 

MgO + Tio2 o M ~ A ;  + TiAI' + Ai2O3 (3.7) 



Tal como para as comnposições estequioinétricas foram preparadas, neste caso, 

duas composições, uma com 2.5 %plp e outra com 5 %p/p de MgO, considerando a 

substituição de Ai por Mg e Ti. 

Tabela 3.5 - Composições base preparadas. 

Referência [%p/p MgO] Fórmula Respectiva Tipo de composição 

(Li)  O %p/p MgO O AI7TiOs 
(Li)  + 2.5 %p/p MgO 2.50 lls7Ti0, Estequiométrica 
(1:l) + 5 %p/p MgO 5.00 A1zMgo.z374Ti05 

112 MgAi 2.5 %plp MgO 2.54 AI1 ~ 7 7 M g 0  1ls7TiOs Substit~iição de AI 
1Mgai 2.5 %p/p M ~ O  2.58 *I1 .a843"go.l 1 ~ 7 ~ ~ ~ 5  por Mg 

Mgx 2.5 %p/p MgO 2.50 A11 n18Mgn l141Til ~ I * ~ O S  Substituição de Ai 
Mgx 5 %p/p MgO 5.00 *'I .~384"go.z308Til ,2308~5 por Mg e Ti 

3.2.2. Preparação das composições e síntese do titanato de alumínio 

A hoinogeiieização das composições anteriores foi efectuada por agitação 

mecânica dos pós precursores, em via liúmida. Para isso, os pós precursores são 

introduzidos, juntamente coin esferas de alumina, em recipientes de PVC adicionando-se 

ao conjunto um determinado volume de água destilada. Estes recipientes são colocados 

num agitador mecânico durante uina hora com Lima vibração constante. 

Para se poder foimular correctamente as composições com MgO foi determinada 

a perda ao rubro do MgO utilizado como reagente, devido ao facto da fracção de 

hidróxido de magnésio presente neste ser significativa, figura 3.1 (c). 

Após a lioinogeneização a suspensáo é transferida para uina cápsula de 

porcelana, sendo adicionado iirn ligante como auxiliar de prensagem, o PVA 

(polivinilalcool). A opção pelo PVA como ligaiite foi feita coin base num estudo prévio 

sobre a optimização das condições de prensagem do titanato de alumínio54. De acordo 

com esse estudo adicionou-se uin vol~ime de solução de ligalite (a 3 %p/p) de foima a que 

seja introduzida u n a  fracção pondera1 de 3 %, tendo por base o peso de material seco. 



Finalmente, a suspeilsão é seca em banho-malta a 110 "C e desagregada com a 

ajuda de um pilão de ágata. 

A coilfoimação das ainosuas 6 efect~iada por prensagem uniaxial (prensa 

Herzog), tendo-se preparado pastilhas ciiíndiicas com dois diâmetros 20 mm e 10 mm. 

Utiiizou-se uma pressão de prensagein de 200 MPa durante 2 minutos, já que iio estudo 

referido atrás obtiveram-se densidades em verde mais elevadas nessas condições. 

Na tabela 3.6 apresentam-se os valores de densidade dos compactos, medidos 

por iinersão em mercúrio, após prensagem. 

Tabela 3.6 - Caracterização dos compactos e dos pós. 

Densidade em verde SW.BET 
Composição ( g ~ m - ~ )  (mZg-1) 

~ 

( 1 : l )  O %plp MgO 2.36 
(1:l) + 2.5 %plp MgO 2.19 
( 1 : l )  t 5 %plp MgO 2.15 

112 Mg*, 2.5 %plp MgO 2.32 
1 M g ~ ~  2.5 %p/p MgO 2.33 

Mgx 2.5 %plp MgO 2.36 
Mgx 5 %p/p MgO 2.31 13.075 

Para além dos valores de densidade dos compactos apreseiltain-se também os 

valores de Area superficial específica de duas composições, urna com e a outra sem MgO. 

Como se pode veiiiicar os pós com MgO apresentam uma área superficial 

específica mais elevada, o que poderá iiifluenciar quer as condições de processamento 

quer as condições de sinterização. 

Nas figuras 3.4 (a) e (h) pode observar-se a morfologia dos compactos prensados 

das mesmas composições. Não parecem existir difei-eilças inorfológicas notórias, notando- 

se contudo uma pequena diferença na distribuição de tamanhos de parlíc~ila, que parece 

ser inais homogénea na amostra coin MgO. 



Após a confoimaçiio das pastilhas, segue-se o processo de síntese do titanato de 

alumínio efectuado por sinterizaçiio reactiva dos p6s precursores. 

(a) (1:l) O %plp MgO (h) Mgx 5 %plp MgO 

Figura 3.4 - Morfologia dos compactos prensados (a) sem MgO, (h) com MgO 

Todas as sinteiizaçóes foram efectuadas num forno tuhular com tubo em 

refractário aluminoso e resistancia em "Super Kanthal", configuraçiio esta que permite a 

ohtençáo de uma temperatura máxima de 1710 "C, junto das resistzncias de aquecimento. 

Está equipado com uma unidade de controlo térmico, marca Eurotherm, com controlo 

PID (proporcional, integrativo e derivativo) e com dois termopares independentes, em 

Pt/Ptl3%Rd, um de controlo posicionado junto das resistzncias e outro de  medida 

colocado sob a zona da amostra. 

Com hase nos estudos de formaç3o r e f e r e n c i a d o ~ ~ ~ . ~ ~ . ~ , ~ ~ ,  foram escolhidas 

três temperaturas de sinterizaç3o diferentes 1350". 1400" e 1500 'C. Estas sinterizaçóes 

foram efectuadas utilizando uma taxa de aquecimento de 10 "Clmin até a temperatura 

seleccionada, onde 6 feito um patamar de uma hora, deixando-se em seguida arrefecer as 

amostras até à temperatura amhienle no interior do fomo. 

Posteriomente, para estudar a evoluçáo microestrutural do processo de 

formaçiio do titanato de alumínio no sistema com magnésia foram sinterizadas amostras a 

diferentes temperaturas, definidas a partir dos resulrados da análise dilatométrica e da 

análise ttirmica diferencial. Para evitar algumas das possíveis transformações que podem 

ocorrer durante o arrefecimento, o aquecimento é feito utilizando a mesma velocidade, 



10°C/min, mas após a etapa de luna hora de patamar, é feito um mefecimento 

extremamente rápido da amostra, "quenching". Este tipo de ai~efecimento é conseguido 

mediante a descida do tilho refractáiio de suporte da amostra, que se encontra na zona 

quente, retirando-o do forno e transfetindo rapidamente a amostra colocada no cimo desse 

refractário para uma superfície metálica mantida à temperatura ambiente, de foima a que 

haja um mefecimento forçado da amostra. 

3.3. Caracterização das amostras 

3.3.1. Ensaios dilatométricos 

Os ensaios dilatométricos foram efectuados num dilatómetro vertical, LINSEIS- 

L70/2000, com Lima célula dilatomStiica em aliirnina, ligado a uin sistema de aquisição 

directa de dados por inteimédio de um microcompntador com programas de tratamento 

específico. O forno do dilatómetro está eqiiipado com uina resistência de aquecimento em 

Super Kanthal que permite trabalhar até a uma temperatura ináxuna de 1800 "C. O 

controlo de temperatura do forno e da amostra é feito aWavés de dois termopares de 

medida referenciados como sendo do tipo EL18. O termopar de controlo de temperatura 

está ligado a nm controlados PID, com turi amplificador de medida LINSEIS. 

Os eiisaios dilatométricos foram efectuados utilizando uma velocidade de 

aquecimento e de mefecimento constante de 5 "Clmiii, tendo-se prolongado o ensaio até 

cerca dos 1550 "C. 

Os ficheiros com os resultados da análise dilatoinétrica, corrigidos a partir da 

análise em branco e do coeficiente de expai~são da aluinina, foram coilvertidos com a 

ajuda do programa específico de aquisição de dados de foima a poderem ser tratados 

numa folha de cálculo, neste caso Excel versão 4.0 em ainhiente "Windows" da Microsoft. 

Os gráficos ohtidos com base nos resultados da análise dilatométtica foram 

construídos a partir do tratamento dos dados corrigidos mediante a utilização das 

equações apresentadas lia tahela seg~iinte, sendo 1 a retracção do compacto, lO o 

compiimento inicial, p a densidade relativa e p0 a densidade relativa inicial. 



Tabela 3.7 - Equações usadas no tratamento dos dados de dilatometria. 

Equação Notas No 

(10-1) -$ y=- - Retracção (3.8) 
10 10 

Densidade (3.9) 

(3.10) 

Densificação (3.11) 

3.3.2. Calorimetria diferencial de varrimento 

O princípio de funcionamento deste tipo de análise térmica assenta no facto bem 

reconhecido de que a maioria dos mateliais quando sujeitos a ciclos térmicos sofrem 

reacções que podein ocorrer com absorção ou libertação de calor, ou seja, dão-se 

reacções endot6imicas ou exot6rinicas. 

Aquecendo simiiltaneameiite a ainosti-a e um material inerte, que funciona como 

padrzo, detectam-se, por diferença de temperatura, as reacções que ocorrem entre a 

amostra e o padrão. 

O equipainento utilizado para a realizaçáo deste tipo de ensaio, Netzscl~, modelo 

DSC 404, é constitiiído por um forno tuhular vertical com um elemento de aquecimento 

em PtlORd%/Pt, adaptado para hahalhar numa gama de temperaturas que vai desde a 

ambiente até aos 1500 "C. O controlo do equipamento é feito por intermédio de um 

microcompiitador configurado com programas específicos para realizarem não só o 

conti-olo mas também a aquisição e o tratamento dos dados. 

As amostras foram colocadas em porta-amostras de alumina que encaixam no 

topo de uma vareta especial construída de forma a que os termopares de PtRdlO%/Pt 

entrem em contacto perfeito com o referido porta-amostra. 



Os ensaios de caloriinetria diferencial de variimento, DSC, foram efectuados com 

uma velocidade de aquecimeilto e ai~efecimento constante de 10 "Clmin, tendo-se 

prolongado o ensaio até uma temperatura de 1500 "C. 

3.3.3. Caracterização microestrutural 

3.3.3.1. Ensaios de difracção de raios-X 

3.3.3.1.1. Caracterização das fases cristalográficas 

Este tipo de caracterização foi utilizado como base para o estudo de formação do 

titanato de alumínio. 

Neste est~ido utilizou-se iiin equipainento de difracção de raios-X, Philips, com 

um sistema de controlo e aquisiçáo de dados coinandado por u n  microprocessador 

inserido numa unidade referenciada como PW1710. Esta unidade está ligada a um 

microcomputador equipado com um programa específico que recebe e trata os dados 

adquiridos. 

O difractometro está equipado com uma fenda de dispersão automática, que 

permite um controlo automático da abertura da saída do feixe de raios-X, gerado na 

ampola e que vai incidir sobre a amostra, pecmitiudo a análise a partir de 1.2 "28. Tem, 

ainda, um monocroinador de grafite entre a amostra e o cintilados que aumenta a 

resolução dos espectros, com base numa melhoria do sinal que chega ao referido 

cintilador, uma vez que permite eliminar parte da radiaçso proveniente de efeitos de 

fluorescência de raios-X, que podem ocorrer em paralelo com a difracção. Os raios-X são 

produzidos numa ampola com filamento de cobre, BF, aplicando uma teilsão de 40KV e 

uma coilente de 301nA. 

Após a sinteiizaçáo reactiva das amostras as pastillias são moídas num almofariz 

de ágata, obtendo-se um pó que é. analisado através da difracção de raios-X. 

A análise das amostras preparadas para este estudo foi efectuada com uma 

velocidade de gonióinetro de 0.5 "28/miii, utilizaildo um "step" de 0.01 "28, numa gama 

de 10 a 80 "28. Da gama est~idada foram seleccionadas zonas representativas mais 

restritas que peimitein demonstrar com mais clareza os fenómeuos que ocoirem. 



Uma vez que se pretende estudar com uin certo detalhe as transformações que 

ocorrem durante a formação do titaiiato de alumíiiio com ou sem MgO, é importante 

identificar com clareza todas as fases ciistalográficas presentes em qualquer das amostras 

e, muito especialmente, os componentes minoritários, urna vez que estes podem ser 

cruciais para a compreensão do tipo de feuómenos intermédios que podem alterar a 

cinética de formação. Para evidenciar a presença dessas fases minoritíí~ias os espectros de 

difracção de raios-X, difractogramas, foram todos analisados e apresentados coin a escala 

de intensidade na foima logaiítmica. 

3.3.3.1.2. Determinação dos parâmetros de rede 

Para se fazer a determiiiação dos parâmetros de rede iitilizou-se um outro 

equipamento de difracção de raios-X, Rigaku, com tima geometria idêntica ao 

difractómetro anterior, mas com um programa específico com maior potencialidade de 

tratamento dos dados adquiridos. 

Os ensaios foram efectuados com uma velocidade de 1 "20/miu, e uin "step" de 

0.01 "20, fazendo-se um varximento dos 4 aos 80 "20. 

A partir dos picos identificados com base nos espectros de difracção obtidos é 

possível utilizar um programa de cálciilo que deteimiiia os parâmetros de rede de uma 

deteiminada fase cristalogrifica, existente lia amosti.&, desde que seja coiihecida a 

estrutura e os índices de Miller dos picos utilizados lia determiiiação desses parâinetros de 

rede. 

Este programa calcula os parâmetros de rede utilizando o método dos mínimos 

quadrados. Esse cálculo foi feito sein se aplicar iieilliuin dos filtros matemáticos 

disponíveis no programa, irma vez que se verificou que os resultados obtidos para uma 

amostra de referência coin parâmetros de rede coiiliecidos apresentavam uina boa 

correlação. 



3.3.3.2. Determinação da densidade das amostras 

A determinação da densidade das amostras em verde e sinterizadas foi, como já 

referido na secção 3.1.1. deste capítulo, efectuada pelo método de Arquirnedes, mediante 

a imersão em mercúiio. 

Nas amostras onde foi efectuada análise dilatométrica, a densidade relativa, p, foi 

também, alternativamelite, calculada utilizando as eq. (3.9) ou (3.10) da tabela 3.7, a partir 

dos valores de retracção linear dos compactos, considerando esta retracção linear e 

isotrópica e dos valores iniciais ou finais da densidade, determinada pelo método de 

Arquimedes. Este último processo permite a construção de curvas representando a 

variação de densidade coin a temperatura, durante a sinterização, com base nos resultados 

da anhlise dilatométrica. 

3.3.3.3. Microscopia 

A caracterização das amostras foi efectuada por inicroscopia electrónica de 

vanimento num microscópio Hitachi S-4100 de emissão de campo, equipado com um 

espectrómetro de energia dispersiva, Kevex, com iiina janela polimérica, Quantum, que 

permite a detecçáo de elementos desde o boro ao urâiiio. 

As superfícies de fractura das ainostras analisadas foram coladas em porta- 

amostras com uma cola condntora de grafite e revestidas com uma película de AuIPd. No 

caso dos pós utilizou-se fita-cola de dupla face para fixaçiio dos pós aos porta-amostras, 

pintando-se ciiidadosamente uma das zonas de iuterface entre a fita-cola e o porta- 

amostras com cola condutora para garantir o contacto entre a supei-fície do pós a revestir 

com AuIPd e o porta-amostras que faz a ligação à teil-a. 

O recobiimento coin a película condutora de AuIPd foi feito por "spputering" 

num equipamento Polaron E5000, em atmosfera de argon, por aplicaçiio de uma tensão de 

1.2 kV e uma corrente de 12 mA, durante aproxirnadameilte 90 segundos. 



4. Análise e'discussão dos resultados 

Parte do estudo de síntese do &Tio5 com e sem MgO baseou-se na 

caracterização cristalográfica, por DRX, das fases formadas complemeniada por análise 

térmica diferencial, DSC, análise dilatométrica com velocidade de aquecimento constante 

e microscopia electrónica de vai~imeiito, SEM. 

Este esquema analítico petmitiu não só seguir a evolução da formação e da 

sinterização do A12Ti05 com o aumento da temperatura, como também deteirninar o 

efeito do MgO sobre o grau de conversáo dos precursores. 

4.1. Escolha da composição 

Nesta pikneira fase do tsahallio pretendeu-se optiinizar a coinposição das 

amostras com adição de MgO de forina a atingir-se um máximo de conversão dos 

precursores em titanato de alumíiiio. 

4.1.1. Composições estequiométricas 

Nas figuras 4.1 (a) e (h) sáo apresentados os difi-actograinas das coinposições 

estequiométiicas com diferentes fracções de MgO obtidas por siuteiização reactiva, 

respectivamente a 1350" e 1400 "C. 

Em qualquer uma das três amostras siiiterizadas a 1350 "C, i ~ a  figura 4.1 (a), é 

possível detectar a existÍ2nciía de a-al~unina (Alz03), rutilo (Tio2) e tialite (P-AI2TiO5), 

sendo porém as fracções relativas de cada uma das fases variLvel com o teor de MgO na 

coinposição inicial. Na amostra sem MgO os precursores aparecem como componentes 

maioritáxios, detectando-se somente vestígios de 0-A12Ti05. Nas amostras com MgO a 

situaçáo inverte-se, isto 6, o componente maioritino passa a ser o P-A12Ti05 e o grau de 

conversão dos precursores em titanato de alumínio aumenta com o aiunelito do teor de 

MgO. 



(a) 1350" C 

(h) 1400" C 
Figura 4.1 - Difractogramas das çornposiçócs cstequiinétiicas. 



Convém chamar a atenção para o pormenor de nas amostras com MgO não se 

detectar exactainente a fase de P-A12Ti05, mas sim uma fase correspondente a formação 

de uma solução sólida entre o AlzTi05 e o MgTi20555, de acordo com a estequiometria 

prevista por Ishitsuka et a1.37. 

Nas amostras com MgO existe ainda uma outra fase, o MgA1204 pertencente ao 

grupo estrutural das espinelas. Como seria de esperar, existe uma fracção superior desta 

fase na amostra com maior percentagem de MgO, detectando-se somente traços da sua 

existência na amostra coin 2.5 %plp de MgO. 

Aumentando a temperatura de sinterização para 1400 "C, figura 4.1 (b) verifica- 

se que na amostra sein MgO o titanato de alumínio passa a ser o componente inaioritário, 

apesar da fracção relativa dos componentes precursores ser ainda significativa. Nas 

amostras com MgO iiáo se nota um auinento m~rito significativo da fracção relativa de 

titanato de alumínio com o auinento da teinperatura de sinterização para 1400 "C mas 

observa-se uma redução da fracção relativa de precursores presentes, em especial da 

fracçáo de iutilo. A presença da espinela, só é detectada na amostra com 5 %p/p MgO. A 

formação desta espinela será ai~alisada com mais poimeilor na discussão dos inecanismos 

de formação do P-A12Ti05. 

Estes resultados perinitem concluir que a introdução do MgO contribui para que 

haja um aumento da fracção relativa de titanato que é significativo a 1350 "C. Este tipo de 

comportamento poderá ser explicado por dois efeitos distiiitos: 

(i) - A introdução do MgO pode promover a reacção de forinaçáo, quer por 

permitir que se inicie a temperaturas mais baixas, alargando a zona de reacção, quer por 

dar origem a um auinento da taxa de forinação; 

(u)- Devido ao seu efeito estabilizante a introdução do MgO vai evitar que haja a 

decomposição do P-A12Ti05 durante o ai~efecimento. 

A correlação observada na figura 4.1 (a) entre o teor de MgO na amostra e a 

fracção relativa de P-Al2TiO5 formado a 1350 "C, não é coino referido tão directa a 1400 

"C. Considerando o possível efeito (i) da adiçáo de MgO este tipo de comportamento 

pode estar relacioi~ado coin os inecanisinos que envolvem a formação do P-A12Ti05, que 

ocoire por ilucleação e crescimeilto22-26,27. 

Segundo os resultados de Freudenberg e MocellinZG, ira figura 2.19, a 

temperatura de 1350 "C é relativamente próxima da temperatura de início de formação do 

titanato de alnmíilio, correspondente à zona onde a nucleaçáo ocorrerá em locais de fácil 



nncleaçáo, alguns dos quais poderão ser fornecidos pela introdução do MgO. Neste caso, 

quanto maior for a quantidade de MgO introduzida mais locais de fácil nucleaçáo 

existirão. Esta fase será seguida pelo crescimento dos núcleos a uma velocidade constante 

e lenta22,26,27. 

A temperaturas próximas de 1400 "C é de esperar a nucleação quasi-instantanea 

dos núcleos de P-AI2TiO5 na generalidade da amostra, de acordo com os resultados de 

Freudenherg e ~ocellin26 na figura 2.19 e consequentemente a fracção relativa de tiaiite 

deverá ser semelhante nas três amostras. 

Um outro poimenor evidenciado no espectro 4.1-(h), é a acentuada dimuluição 

da fracção de rntilo com o aumento do teor em MgO da composição. Esta redução pode 

ser explicada pela entrada do titânio, em conjunto com o MgO, na rede do titanato de 

alumínio para formar a soluçáo sólida, de modo a haver cornpensaçáo de cargas como foi 

sugerido por Ishitsuka et a1.37, eqtiaçáo (2.24). A ligeira redução da fracção de alumina da 

amostra sem MgO para as amostras com MgO pode ser explicada, por um lado devido à 

deficiência da rede do titanato de alumínio em alumiila segundo o equilííbrio proposto por 

Ishitsuka et al.37 e por outro lado devido à formaçáo duma pequena fracção de espinela, 

sendo, no conjunto, o consumo de alumiiia reduzido. 

4.1.2. Composições considerando a substituição de A1 por Mg 

Neste conjunto de composições pretende-se analisar qual o efeito da 

compensação total ou parcial da introdução do MgO por A1203 siipoildo que o equilíbrio 

de defeitos é descrito pela equaçáo (3.6), ou seja que o Mg2+ vai ocupar os lugares do 

Al3+ na rede. 

A escolha duma fracção aproximadamente constante de 2.5 %p/p de MgO e da 

temperatura de sinterização de 1400 "C foi efectuada tendo em conta os resultados 

obtidos para o gixpo de amostras esteqiiiométricas. A partir desses res~iltados verificou-se 

que esta amostra é a que, na globalidade, se encontra mais próxima dos objectivos 

pretendidos, uina vez que apresenta Luna fracção elevada de P-A12Ti05, uma fracção 

reduzida de precursores e náo é detectada a presença da espinela. 

Na figura 4.2 apresentam-se os difractogramas das amostras preparadas de 

acordo com as condições descritas. 



1400 'C 

Figura 4.2 - Difractogramas das composições considerando a substituição de A1 por Mg. 

Analisando os resultados obtidos para este grupo de amostras verifica-se que a 

compensação parcial ou total do MgO por AZO3 leva a um ligeiro aumento da fracção de 

P-A12Ti05 em ainbas as amostras relativamente à amostra sem coinpensação e a uma 

redução também equivalente da fracção de rutilo nas duas composições. Contudo, 

detectam-se vestígios de espinela, que são mais nítidos ila amostra com compensação 

total, lMgAl. 

4.1.3. Composições considerando a substituição de A1 por Mg e Ti 

Na figura 4.3 (a) e (h) são apresentados os difratogramas das amostras 

englobadas neste grupo de coinposiç6es, obtidas por siiiterizaçáo reactiva a 1400 "C e a 

1500 "C respectivainente. 



(a) 1400 "C 
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(h) 1500 "C 

Figura 4.3 - Coinposiç5es çonsideraiido a suhstiluição dc A1 por Mg e Ti. 



Analisando os resiiltados obtidos para a amostra sinterizada a 1400 "C, figura 4.3 

(a), constata-se que a fracção relativa de precursores presentes nas duas composições com 

MgO diminui em relação à amostra sem MgO. Na amostra com 2.5 %p/p MgO ainda é 

possível detectar vestígios dos dois óxidos precursores, enquanto que na amostra com 5 

%p/p MgO só se detectam traços da presença da espinela e de rutilo. 

Procedendo-se à sinterização reactiva a uma temperatura superior, 1500 "C, 

verifica-se na figura 4.3 (h) que existe uma evolução na reacção de formação do titanato 

de alumínio em todas as composições com redução da fracção de precursores, 

relativamente à sintenzação a 1400 "C na figura 4.3 (a). Na amostra com 2.5 %p/p MgO 

só se detectam vestígios da presença de rutilo e de espinela, enquanto que na amostra com 

5 %p/p MgO para além da solução sólida, só poderão eventualmente existir traços da 

presença de espinela. 

O tipo de compensação catiónica aqui considerado parece com efeito ser o 

adequado para a introdução do MgO na rede, quando se comparam os difractogramas 

para 2.5 %p/p de MgO com compensação total sinteiizadas a 1400 "C na figura 4.3 (a), 

com os difsactogramas das amostras, com o mesmo teor de MgO e sinterizadas à mesma 

temperatura, da amostra estequiométrica e com compensação parcial de MgO por N2O3, 

apresentados na figura 4.2. Observa-se coin efeito que a fracção de sol~ição sólida de 

titanato de alumínio relativamente à fracção de precursores é superior para a amostra com 

compensação total, figura 4.3 (a). Ainda na figura 4.3 (b), nas amostras sinterizadas a 

1500 "C e com coinpensação total de MgO obteve-se a síntese do titanato de alumínio 

praticamente livre de precursores e de segundas fases o que corrobora as constatações 

antesiores e, logo, o eqnilíbiio de defeitos na rede do titanato de alumínio com MgO 

descrito pela equação (2.24), tal como proposto por Ishitsuka et a1.37. 

4.2. Efeito do MgO na decomposiçáo térmica e na síntese do B-Al2Ti05 

4.2.1. Decomposição térmica 

Tendo sido demonstrado1 que o P-A12Ti05 é instivel numa gama de 

temperaturas entre aproximadainente os 750" e os 1250 "C, é de esperar que ocorra a 

decomposição de uma determinada fracção de titanato de alumínio durante o 



arrefecimento efectuado às taxas usuais, entre os 5" e os 10 "C/min, após a sintei-izaçáo 

reactiva. 

A utilização de um ciclo de arrefecimento bastante rápido, efectuado de acordo 

com o descrito no procedimento experimental, poderá miniinizar, senão impedir, o 

desenvolvimento do fenómeno de decomposição ténnica durante o arrefecimento, uma 

vez que, tal como foi determinado por Hennicke e Lingenberg23, este ocorre mediante um 

mecanismo de nucleaçáo hoinogénea, coerente ou parcialmente coerente. Este 

procedimento levará o titanato a permanecer num estado metaestável, permitindo 

distinguir com mais clareza os efeitos do MgO na formação e na decomposição térmica. 

Neste estudo utilizaram-se duas composições uma sem e a outra com adição de 

MgO. No caso da coinposiçáo sem MgO, (1:l) O%MgO, sinterizaram-se as amostras a 

1500 "C, apresentando-se na figura 4.4 os difractogramas respectivos ein amostras sem e 

coin ail-efecimento rápido. 
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Figura 4.4 - Coinposição sem MgO, (1:l) 0% MgO. 
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Figura 4.5 - Composição com MgO, Mgx 5 %p/p MgO, a 1400 "C. 

Para se efectuar o mesrno tipo de caracterizaçáo nas amostra com MgO foi 

escolhida a composiçáo com teor superior de MgO, Mgx 5 %plp MgO e, neste caso, esse 

efeito foi estudado utilizando uma temperatura de sintenzação de 1400 "C, para a qual, 

nas amostras com MgO, a conversão em titanato de aluiníilio é elevada. Os resultados 

dessa composiçáo sáo apresentados na figura 4.5. 

Analisando os resultados ohtidos para a amostra sem MgO, figura 4.4, verifica-se 

que a utilização de uina taxa de a~~efecimento rápida leva a um aumento da intensidade 

dos picos relativos ao titanato comparativamelite à ainostsa arrefecida naturalmeiite. 

O aumento da intensidade dos picos referentes ao titanato de alumínio, ou seja, o 

aumento da fracção de P-AlzTi05 devido a ~itilizaçáo de uma taxa de ai~efecimento rápida 

está de acordo com o previsto, uina vez que 6 dificultado o deseiivolviineilto do fenómeno 

de decomposição térmica. 

Na amostra com MgO, Mgx 5 %plp MgO, a 1400 'C,  figura 4.5, a utilização de 

ai~efecimento rápido não altera signiiicativainente a lYacção de titanato de alumínio da 

amostsa relativaineiite à de espinela. A adiçáo do MgO à composição tornou-a mais 

estável náo devendo por isso ser afectada pelo ciclo de arrefeciinento imposto como é 

observado noutros estudo~31,?7,38,~~. 



Por outro lado, são perceptíveis pequenas variaçóes, não muito significativas, na 

fracção de rutilo em a m b i  as composiçóes, figuras 4.4 e 4.5, verificaildo-se que para as 

amostras aixefecidas rapidamente a fracção relativa deste componente parece ser mais 

elevada do que no caso das amostras arrefecidas a uma taxa normal. 

No caso da amostra com MgO, o componente maioritário, a solução sólida, não 

parece ser significativamente influenciado pela utilização de um ciclo de arrefecimento 

rápido, o que vem reforçar o facto do MgO introduzido estar a actuar de acordo com o 

que seria esperado, isto é, estabilizando o titaiiato de alumínio. 

Comparando as curvas de ai~efecimento rápido das amostras com e sem MgO 

observa-se que o efeito do MgO 6 iniiito importante na síntese do titanato de alumínio, 

sendo a conversão mais elevada na amostra com aditivo e observando-se paralelamente a 

formação de fase secundárias, neste caso da espinela. Este tipo de constatação, levou a 

que a linha de estudo seguida fosse oiientada de forma a que o conhecimento relativo ao 

papel do MgO na formação do titaiiato de aluinínio pudesse melhorar. 

4.2.2. Síntese por sinterização reactiva 

Para se poder definir a sequência de reacçóes de formação do titanato de 

alumínio preparado por sinteiização reactiva e estudar o efeito do MgO na síntese daquele 

composto, recorreii-se à calorimetrka diferencial e à dilatometiia com velocidade de 

aquecimento constante, juntamente com a análise por DRX nas diversas composiçóes 

ensaiadas. 

Este estudo foi depois complementado duma forma sistemática com a 

caracterização cristalográfica por DRX e microestnitiiral por observação em SEM de duas 

composições distintas, uma sem aditivo e a outra referente à Mgx 5 %p/p MgO. A escolha 

desta última composição deve-se, por um lado, ao facto de se encontrar dentro do grupo 

de composiçóes para as quais se obteve os melliores resultados, em termos de foimulaçáo 

de composição, e por outro lado, à fracção superior de MgO o que toma as alterações na 

formação da solução sólida, nomeadamente no tipo de reacções intermédias durante o 

período inicial da foimação, mais significativas. 



4.2.2.1. Zonas de reacção 

Nas figuras 4.6, 4.7 e 4.8 são representadas as curvas obtidas por DSC das 

diferentes composições, apresentando-se cada uin dos diferentes conjuntos de 

composições ein separado. 

Observa-se que as curvas das diferentes coinposiçóes apresentam alguns picos 

bem definidos mas também algumas inflex6es cuja identificação como zona de 

transformação é dificultada pelos desvios da linha de base. Neste caso, a identificação das 

zonas de infiexão como zonas de transfoimação endotéimica ou exotérinica foi feita por 

análise comparativa das diversas curvas. 

Figura 4.6 - DSC das coinposições estequioinétricas 
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Figura 4.7 - DSC das composiç6es consideraildo a substit~iiçáo de A1 por Mg. 
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Figura 4.8 - DSC das coinposições com compe~isaçáo catióilica completa. 



Na tabela 4.1 e seguindo o critério referido, define-se o tipo de hansfoimação, 

endotérmica ou exotéi~nica, e a temperatura de pico da respectiva transfonnaçáo. 

Tabela 4.1 - Transfoimações observadas nas composiçóes esteqniométricas. 

Temperatura ("C) 

Composição Endo Endo Endo Exo Endo Endo 

(1:l) sem MgO 262 963 1371 

(1:l) + 2.5 %p/p MgO 262 363 850 1297 
(1:l) + 5 %p/p MgO 259 346 875 1282 1405 

Mgx 2.5 %plp MgO 260 374 881 1298 1372 
Mgx 5 %p/p MgO 257 373 547 895 1271 1382 

Os piiineiros dois picos endotérmicos ila tabela 4.1, nm localizado entre os 256" 

e os 262 "C e o o~itro entre os 346' e os 375 "C, estão relacionados respectivamente com 

as condições de processamento e com as características dos pós. O primeiro, observado 

em todas as composiçóes, correspoiide ao início da decomposição do ligante, PVA 

confirmado com base num DSC do ligante puro. O segundo, observado somente nas 

composiçóes coin MgO, está relacionado com a decoinposição da hrucite, ou seja, com a 

transfoimação do hidróxido de magnésio no respectivo 6xido50. 

Os outros picos observados a temperaturas superiores já poder20 ser originados 

por transfoimaçóes relacioi~adas com a formação do titanato de ahinínio ou da solução 

sólida. 

O piimeiro pico observado logo após estas duas transfoimações é perceptível 

com alguma clareza somente na amostra com 5 %plp MgO com compensação catiónica 

completa, figura 4.8, e aparece por volta dos 550 "C. Coi-responde a uma ti-ansfoimação 

endotéimica seildo o pico inal definido, podendo, eventualmente, na curva referente à 

amostra com 2.5 %plp MgO, figura 4.8, também já haver indícios da formação dum pico 

nessa mesma zona. Igualmente na amostra com 5 %plp MgO da composição 



estequiométrica, na figura 4.6, assim como nas amostras com 112 MgA1 e 1 MgA1 da 

figura 4.7, obseiva-se uma ligeira perturbação próximo desta temperatura mas que é 

insuficientemente definida para se identificar como pico. 

A segunda transformação ou reacção também é mal definida e ocorre numa gama 

alargada de temperaturas, pois corresponde a um pico exotérmico alargado e de baixa 

intensidade. Na amostra sem MgO esse pico aparece aproximadamente a 960 'C 

eqnquanto que nas amostras com MgO o mesmo tipo de pico aparece para temperaturas 

inferiores à temperatura observada na amostra sem MgO. Se se tratar de mesmo tipo de 

transfoimação tanto nas amostras com como na amostra sem MgO, então a introdução de 

MgO na composição desloca a transfo~mação para temperaturas mais baixas. Por outro 

lado, nas amostras com MgO, não parece existir uina depeiidência clara entre a 

composição e o posicioiiamento dessa transfoimação. 

As últimas transfoimações, do tipo endoténnicas, pela gama de temperaturas em 

que ocorrem nas diferentes composições, deverão corresponder à formação do titanato de 

alumínio47,48. Verifica-se que nas amostras com MgO essa tTansfonnação inicia-se a 

temperaturas inferiores à do titanato de alumínio sem MgO, o que está de acordo com os 

resultados obtidos com base na caracterização ciistalogrifica das amostras, na secção 4.1, 

e com os resultados referidos por diferentes a11tores~7,~*. 

O pico correspondente à formação do titanato de alumínio puro, na amostra sem 

MgO, tem uma definição superior aos das outras composições, sendo mais estreito e mais 

intenso. Esta característica poderá significar que, apesar da reacção de formação do 

titanato de alumínio se iniciar a temperaturas mais elevadas, a velocidade a que ocorre a 

estas temperaturas é bastante elevada, com nucleação quasi-instântailea como foi refeiido 

por Freudenberg e M o ~ e l l i n ~ ~ , ~ 6 ~ ~ 7 .  Esta observação está de acordo com os resultados 

obtidos por difracção de raios-X, para as amostras sinteiizadas a 1400 "C, onde se verifica 

que a fracção de titanato é semelhante para as amostras com e sem MgO, respectivamente 

nas figuras 4.1 (b) e 4.3 (a). 

No entanto, ao contrário do observado nas amostras com MgO, antes do pico 

hipoteticamente correspondente à formação do titanato de alumínio existe uma inflexão 

inicial na curva, observável a partir dos 1230 "C, podendo essa inflexão ser devida a um 

fenómeno do tipo do referenciado por Frerideiiberg e ~ o c e l l i n ~ ~  em pós finos sinterizados 

a baixas temperaturas onde era observado o apareciineiito de alguns núcleos, em locais de 

fácil nucleação, ou seja, essa inflexão estaiia relacionada com o mecanismo de nucleação 



pouco exteiisa, a temperaturas ligeiramente inferiores àq~ielas em que a formação do 

titanato de alumínio ocorre por n~icleação quasi-instantâiiea26, e onde é observado um 

pico bem definido iio DSC. 

Os picos, observados nos DSC a aproximadamente 1280 "C deverão, em todas as 

composições com MgO, analogamente estar relacionados com a formação ou evolução da 

solução sólida. 

A observação dos dois picos em algumas das composições com MgO e a menor 

definição de qualquer um destes picos relativamente ao observado a 1371 "C na 

composição sem MgO, parece indicar que o inecanisino de formação da solução sólida de 

titanato de alumínio deverá obedecer a uma sequgncia de reacções mais complexa do que 

a do titanato de al~imínio puro, que ocorrerá, eventualmente, numa gama de temperaturas 

mais alargada. 

Para coinplemeiltar a caracterização das diferentes composições analisar-se-ão 

seguidamente os resultados obtidos por análises dilatométrica. De acordo coin Hennicke e 

~ ingenberg~1 ,~3  a análise dilatométrica deverá ser mais sensível do que a análise térmica 

diferencial às transformações que ocorrem d~irante a formação do titaiiato de alumínio, 

devido à grande variação de voliune envolvida na formação desta fase, cerca de 10 % em 

volume. 

Nas figuras 4.9,4.10 e 4.11 são representadas a retracção durante o aquecimento 

e o arrefecimento e. a derivada da retracção em ordem L temperatura durante o 

aquecimento, obtidas a partir da análise dilatométrica das diferentes composições. 

Obseivando as curvas de retracção e as respectivas derivadas pode constatar-se 

que as curvas derivadas são substailcialmeiite mais seilsíveis do que as curvas integrais, no 

que diz respeito a pertiirbações na retracção e por isso, mais adeqnadas para análise. 

As iiiflexões observadas na taxa de retracção podem ser devidas a diferentes tipos 

de transfoimações, nomeadamente à sinteiização diferencial em compactos coin 

aglomeração ou coin lieterogeneidades57 a m~idailças de fase ou ao desenrolar de 

reacções que podem não só reduzir o processo de densificação devido ao efeito de 

~irkendall58. 
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Figura 4.9 - Resultados da análise diiatom6trica das composiçáes estequiom6tricas. 
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Figura 4.10 - Resultados da análise dilatomktrica das composições considerando a 

suhstituição de AI por Mg. 



(a) Retracção. 

5.00E02 (]:I1 O%M@ - 2.5'0 Myo 
4.00E02 

191- 5% blgO - 
? 3.00E02 E ... 

2.00E02 
U 

1.00E02 

0.00E+00 

-1.00E02 I 

7W 8W 903 1 O03 l1W 12W 13W 14W 15W 16W 

Temperatura ("C) 

(h) Derivada da retracçáo ern ordem à temperatura. 

Figura 4.11 - Resultados da análise dilatoin6trica das composições com coinpeiisação 

catiónica cotnpleta. 



Como se pode verificar a partir dos resultados apresentados nas figuras 4.9 (a), 
4.10 (a) e 4.11 (a) o valor de retracção total das amostras com MgO varia 

aproximadamente entre os 12% e os 18 % ao contririo do observado na amostra sem 

MgO em que o valor de retracção total se situa por volta dos 7%, ou seja, é 

substancialmente inferior ao das amostra com MgO. 

Por outro lado, a partir das derivadas destas curvas, figuras 4.9 (b), 4.10 (b) e 

4.11 (b), constata-se qiie apesar da taxa de retracçáo começar a aumentar em todas as 

amostras por volta dos 800 "C nas amostras com MgO numa fase inicial esse aumento é 

superior ao observado para a amostra sem MgO. As curvas apresentam diversas 

perturbações até 1200 "C que podem ser devidas, como já foi referido a uma densificação 

diferencial do compacto com heterogeneidades, a miidanças de fase e a reacções. 

Para a amostra sem MgO como se pode verificar coin mais detalhe na figuras 4.9 

(h) e 4.11 (b), a taxa de retracção começa a aumentar por volta dos 800 "C, temperatura 

esta que, de acordo com os diferentes estudos de síntese, se situa abaixo da temperatura 

de formação do titanato de alumínio, podendo ser relacionada com o início da 

densificação dos óxidos precursores23,24,48. 

As perturbações observáveis na curva durante este período poderão ser devidas a 

uma homogeneização insuficiente dos compactos favorecendo a densificação diferencial 

dos óxidos da matriz, nomeadamente do TioZ que segundo Wohlfromm et al.28 a 1200 "C 

poderá já ter densificado siibstancialmente, enquanto que a alumina ainda pode estar 

atrasada no processo de densificação. Esta primeira zona prolonga-se até cerca dos 1330 

"C. 

A partir desta temperatiira a taxa de retracção diminui drasticamente até cerca 

dos 1370 "C, chegando mesmo a haver uma ligeira expansão da amostra. Esta diminuição 

da velocidade de retracção deverá ser atribuída à reacção de formação do titanato de 

alumínio, que, como foi referido2?, ocorre com uma elevada variação de volume, podendo 

sobrepor-se ao efeito da densificação dos óxidos da matiiz. 

A diminuição brusca da velocidade de retracção, indica que a partir desta 

temperatura a reacção de formação do titanato ocorre a uma velocidade elevada, tal como 

se sugeriu anteriormente pela boa definição do pico observado por DSC nesta gama de 

temperaturas. 



Estabelecendo um paralelo de comparação entre as curvas de DSC e as taxas de 

retracção verifica-se que existe uma boa correlação entre os resultados obtidos a partir 

destas duas técnicas. Quando é observada uma alteração da taxa de retracção devido a 

alguma transformação a temperatura onde se inicia essa alteração não corresponderá 

exactamente à temperatura de pico no DSC, mas ao inicio da formação desse pico. Posto 

isto, como se pode veiifcar a partir da figura 4.9 (b), para a amostra sem MgO, a 

diminuição da velocidade de retracção observada a partir dos 1330 "C coincide com a 

temperatura onde o pico de DSC se começa a formar, figura 4.6, donde corresponderão à 

mesma transfoimação. 

A análise dos resultados obtidos a partir da análise dilatométrica das diferentes 

composições foi feita globalmente porque as amostras com MgO entre si, salvaguardando 

pequenas flutuações experimentais, apresentam todas coinportameilto muito semelhante. 

A forma das curvas derivadas das amostras com MgO é semelhante para 

qualquer uma das~composições mas distinta da amostra sem aditivo, figuras 4.9 (b), 4.10 

(b) e 4.11 (h), apresentando dois máximos, ao contrário do observado na amostra sem 

MgO onde existe um só máximo. 

Comparando o traçado das curvas com e sem MgO, figura 4.9 (b) e 4.11 (h), é 

possível constatar que, nas amostras com MgO, entre os 800" e os 1000 "C, existem 

algumas perturbações que, neste caso, poderão ser explicadas não só pela densificação 

diferencial dos óxidos da matiiz, como também poderão ser devidas a reacções 

inteimédias na formação da solução sólida. 

A zona onde a taxa de retracção é crescente prolonga-se até por volta dos 1200 

"C, ponto onde se começa a observar uma diminuição dessa velocidade. Contudo, essa 

diminuição, para além de ocorrer a temperaturas inferiores às da amostra sem aditivo, não 

é tão marcada como a observada nessa amostra. 

Essa diminuição da taxa de retracção entre os 1200" aos 1270 "C, figuras 4.9 (b), 

4.10 (h) e 4.11 (b) poderá ser explicada pelo desenrolar diima reacção, diminuindo a 

velocidade não só devido ao efeito de Kirkendall, mas podendo também diminuir devido a 

uma variação de voliime das fases eilvolvidas na reacção. Por outras palavras esta inflexão 

poderá estar relacioilada com a formação oii evolução da solução sólida, uma vez que 

aparece na mesma gama de temperaturas em que se observam os picos de DSC, figuras 

4.6, 4.7 e 4.8. 



A partir dos 1270 "C a velocidade de retracção volta a aumentar até cerca de 

1400 "C, reduzindo-se depois gradualmente, mas sem se anular até às temperaturas limites 

das dilatometrias, isto é, aproximadamente 1550 'C. 

Nas amostras com MgO o segundo pico observado na velocidade de retracção, 

figuras 4.9 (b), 4.10 (b) e 4.11 (b), aparece na mesma gama de temperaturas onde são 

observados os últimos picos endotérmicos nos ensaios de DSC, figuras 4.6, 4.7 e 4.8, e 

poderá corresponder à continuação da formação de solução sólida de titanato de alumínio. 

Neste caso, não se observa, porém, a rediição brusca e a expansão observada nas amostras 

sem MgO o que poderá indicar que a reacção de formação da solução sólida, nesta zona já 

é muito menos extensa do que no titanato de alumínio sem MgO. 

Para complementar os resultados das análise dilatométrica foi ainda determinada 

a densidade destas amostras, sendo os resultados apresentados na tabela 4.2. 

Tabela 4.2 - Caracteiização dos compactos utilizados na análise dilatométnca. 

Temperatura Densidade em Densidade Densidade 
de sinterização verde final relativa 

Po P PfPt 

Composição ( "c) ( ~ c m - ~ )  ( g ~ m - ~ )  (%I 

Medida Calculada Medida Calculada 
[eq. (3.10)] h. (3.911 

(1:l) O %p/p MgO 1552 2.4 2.4 2.8 2.9 77 

(1:l) + 2.5 %plp MgO 1550 1.8 3.2 86 
(i: 1) + 5 %plp MgO 1550 1.9 3.1 84 

i Mg~l2.<%p/p MgO 1549 2.0 3.4 92 

Mgx 2.5 %plp MgO 1547 2.4 3.6 97 
Mgx 5 %plp MgO 1553 2.3 2.2 3.2 3.3 88 

No caso da amostra sem MgO e da amostra com composição Mgx 5 %plp MgO 

a densidade em verde foi determinada paralelamente pelo método de Arquimedes e por 



cálculo, utilizando a equação (3.10) da tabela 3.7, partindo dos valores da densidade final 

e da retracção dos compactos. Com base neste procedimento verificou-se que a correlação 

entre os resultados experimentais e calculados era elevada. Os valores de densidade em 

verde nas restantes amostras foram determinados utilizando a referida equação. 

Considerando que à temperatura de sinterização, temperaturas >I500 "C, as 

amostras são constituídas quase só por titanato de alumínio ou solução sólida, o valor da 

densidade teórica, pt=3.7 g ~ m - ~ ,  do titanato de alumínio pode ser utilizado, de igual 

fonna, para calcular a densidade relativa das composições sem e com MgO, sem que se 

cometam erros significativos, uma vez que a densidade teórica da soluções sólidas do 

sistema Al2TiO5:MgTi2O5 é praticamente constante em toda a gama55, sendo 

aproximadamente igual a 3.65 no extremo oposto, correspondente ao MgTi205 puro. 

Tal como já observado para o valor total de reiracção atingida à temperatura 

máxima de sinterização a densidade relativa após sinterização das amostras com MgO é 

bastante superior à da amostra sem MgO. A variação de densidade relativa nas amostras 

com MgO refiecte não só a variação de densidade em verde nas mesmas amostras como, 

possivelmente também, a variação da sequência das transformações coin a composição. 

Em resumo desta secção, com o conjunto de dados apresentados, v e ~ ~ c a - s e  que 

a adição de MgO ao titanato de alumínio, coin o intuito de se conseguir a sua 

estabilização, pode alterar significativamente os mecanismos de formação, assim como o 

grau de densificação atingido à inesina temperatura. 

4.2.2.2. Evolução cristalográfica e microestrutural 

A evolução cristalográfica e microestrutural durante a siilterização reactiva do 

titanato de alumínio foi seguida analisando por DRX e SEM amostras sujeitas a um 

tratamento térmico com velocidade de aquecimento constante de 10 "Clmin até uma 

deteirninada temperat~~ra com um patamar de uma hora a essa temperatura e 

arrefecimento biusco até à temperatura ambiente. 

Com este tipo de tratamento térmico pretendeu-se desenvolver as reacções que 

ocorrem a uma dada temperatura e congelar a ~nicroestrutura da amostra naquele ponto. 



As temperaturas de tratamento tkrmico foram escolliidas com base nas inflexões 

das curvas de DSC e análise dilatoinétrica apresentadas lia secçáo anterior. 

4.2.2.2.1. Titanato de alumínio sem aditivo 

Na figura 4.12 representa-se a densidade relativa e a velocidade de densificação 

do titanato de alumínio sem aditivo calculadas a partir da curva de retracçáo apresentada 

na figura 4.11 utilizando as equações (3.9) e (3.11) da tahela 3.7. Na mesma figura estão 

representados os valores experimentíais de densidade relativa nas amostras preparadas para 

análise microestrutural. 

Figura 4.12 - Representaçáo da densidade, calculada e medida e da taxa de densificação 

do compacto sem aditivo. 

Observa-se que, denlro do erro expeiimeiital, os valores da densidade das 

amostras para análise microestr~itural sáo concordaiites coin a variação de densidade em 



função da temperatura calculada a partir da ai~álise dilatométrica, assumindo-se retracçáo 

isotrópica, com excepçáo dos poiltos correspoiidentes à zona de velocidade de 

densificação máxima. 

O afastamento observado nesta zona é provavelmente uma consequência da 

diferença de tratamentos térmicos. Efectivamente, e salvaguardando a diferença na 

velocidade de aqueciinento, o efeito do patamar de 1 hora à temperatura de sinterização 

nas amostras para ohservação microestrutural deverá reflectir-se em desvios de 

densificação que serão sobretudo importantes quando a velocidade de densificaçáo for 

elevada. 

Na figura 4.13 são apresentados os difractogramas das amostras sinterizadas às 

diferentes temperaturas. É possível ohservar uina determinada evolução nas 

transfoimaçóes que ocorrein durante a sinteiização reactiva do titanato de alumínio puro. 

Por sua vez, na figura 4.14 pode observar-se a evolução da inicroestrutura com a 

temperatura, feita com base na observação de superfícies de fractura das mesmas amostras 

por microscopia electrónica de vai~iineilto. 

Analisando os resultados apresentados na figura 4.13 verifica-se que a 1000 "C, 

ou seja, para uma temperatura onde a taxa de retracçáo aiida é diininuta só se detecta a 

presença dos óxidos precursores, aparecendo o Tio2 na foima de anatase e de rutilo. O 

rutilo é um polimorfo do Tio2 com menor volume inolecular, e por essa razão estável a 

alta temperatura. Com o aumento de temperatura a anatase transfoi-ma-se em rutilo e essa 

transfonnação é muito lenta para teinperaturas iiiferiores a 600 "C, aumentando 

significaiivamente a velocidade de trailsfoi~naçáo a partir desta temperatiira55. 

Observando as microestruturas apreseiitadas na figura 4.14, veiifica-se que, da 

amostra em verde para a amostra siuterizada a 1000 "C não parece haver grande evolução 

microestrutural, não se notando densificaçáo apreciável da matriz relativamente ao 

material cru, em consequência da velocidade de densificação ser ainda muito reduzida 

àquela temperatiira, figura 4.12. 

Dos 1000" para os 1200 "C coiltiilua a dar-se a traiisfoi~nação do Tio2 de 

anatase para rutilo estando a transformação coinpleta a 1250 "C, figura 4.13. 

Nesta gama de temperaturas observa-se também um aumento significativo da 

taxa de densificação, figura 4.12, facto este atribuído à densificação dos óxidos da matriz., 

uma vez que não é detectada a presença de qualquer outra fase. 
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Figura 4.13 - Difractograinas referentes à coinposiçáo sem MgO. 



(a) Em verde (e) 1270 "C 

(h) ~ o o o  "C (i) 1330 "c 

(d) 1250 "C (li) 1450 "C 

Figura 4.14 - Evoluc;áo da inicrocstriiiura para a coinposir;ão sem MgO 



Em termos de microestrutura, dos 1000" para os 1200 "C, figuras 4.14 (b) e (c), 

obseiva-se uma evolução da matriz fina inicial, sendo a densificação acompanhada dum 

ligeiro aumento do iamanho médio de grão, figuras 4.15 (a) e (h). Este crescimento de 

grão leva ao desaparecimento dos grãos mais finos tal como é previsto para o mecanismo 

de crescimento de grão do estágio inicial proposto por Greskovich e ~ a ~ 5 9 .  

Em resumo, pode dizer-se que a conversão do Tioz para a forma de mtiio 

completa-se antes de ser detectado qualquer indício da formação do titanato de alumínio e 

ocorre em paralelo com o início da densificação dos óxidos da matriz. 

A 1270 'C, temperatura imediatamente antes da zona onde é observada a forte 

redução da taxa de retracção, figura 4.12, começam a detectar-se os primeiros indícios de 

formação do titanato de alumínio, figura 4.13. 

Observando a microestrutura desta amostra, figura 4.14 (e), constata-se que a 

densificaçáo da matriz continuou a evoluir lentamente sendo acompanhada dum ligeiro 

crescimento de grão, como se pode verificar a partir da figura 4.15 (c). Não se observa 

qualquer tipo de formação microeshuturd passível de ser identificada como núcleo de 

tialite. No entanto, a utilização de superfícies de fractura para observação em SEM 

dificulta a contrastação das fases devido à topografia da superficie. Adicionalmente a 

nucleação a estas temperaturas é, como já referido, ainda pouco extensa. 

A 1330 "C, temperatura que se situa logo após a observada descida brusca da 

taxa de retracção, figura 4.9 (a), verifica-se que o componente maioi.itário passa a ser o 

titanato de alumínio. A redução da taxa de retracção pode então ser atribuída, pelo efeito 

de Kirkendd, à formação do titanato de al~unínio. Como já referido o pico endotérmico 

do DSC a aproximadamente 1370 "C, tabela 4.1, corrobora também esta constatação. 

Em estudos anteriores Hennicke e Lingenberg23 e Thoinas e Stevens24 também 

com base na deiivada da curva da a~iálise dilatoméhica definiram a existência de diferentes 

zonas durante o processo de formação. Tal como no presente trabalho constataram que a 

partir duma determinada temperatura, aproximadamente 1300 "C, dependente das 

características dos pós, havia uma redução da velocidade de retracção. Hennicke e 

~ingenberg23 atiibuiram essa redução da velocidade de retracção ao crescimento dos 

núcleos de titanato de alumínio tendo Thomas e stevensZ4 interpretado da mesma maneira 

esse fenómeno o que está de acordo com os resultados aqui explanados. 



(a) 1000 "C 

(h) 1200 "C. 

( C )  1270 OC. 

Figura 4.15 - Evoluç3io do tamanho media de grão da matriz para haixas temperaturas 



Entre os 1330' e os 1400 "C a evolução da reacçáo de forinação do titanato de 

alumínio é pouco significativa e acompanhada, por isso, duma ligeira redução da fracção 

de óxidos precursores, figura 4.13. Esta evoluçáo mais lenta da reacção de foimaçáo 

indicia que se entrou no período de crescimento lento dos núcleos formados22. 

A partir dos 1330 "C praticamente não há densificação mas a microestrutura é 

substancialmente diferente com um engrossamento visível do tamanho de grão da amostra, 

figuras 4.14 (g) e (h). O crescimento acentuado do grão leva ao aparecimento de 

microfissurasl5,16,17,18 como é visível nas fotografias 4.14 (g) e (h) nas zonas assinaladas 

por círculos. 

Este crescimento acentuado do grão juntamente com o aparecimento das 

microfissuras e o crescimento lento das ciistalites de titauato de alumínio inibe o processo 

de densificação, limitando, por isso, a densidade final obtida. 

Um aspecto detectado atrav6s da caracterização microeshrutural foi o facto do 

procedimento utilizado na preparaçáo das amostras iiáo pei~nitir a obtenção duma boa 

homogeneização dos p6s precursores. Esta constatação foi feita com base na detecção de 

certas formações, com o aspecto de "ilhas" no seio da matriz, visíveis em todas as 

amostras sinterizadas a temperaturas onde já existe uma certa densificação da matriz de 

óxidos precursores. 

Na figura 4.16 pode observar-se o aspecto inicroestrutural destas foimações e a 

forma como elas evoluem ?i medida que a temperatura de sinterizaçáo aumenta. 

Como se pode veiiticar a partir das microestruturas apresentadas na figura 4.16, 

estas "ilhas" parecem densificar mais rapidamente que a inatiiz circundante. A 1200° e 

1250 "C são constituídas por cristais coin uma razão de aspecto elevada, de diinensóes 

bastante superiores aos grãos da matriz circundante. A 1330 "C estas zonas já 

densificaram, podendo os grãos crescer mais rapidamente nestas zonas densas e logo 

livres da acção de travagens dos porosG0, figura 4.16 (e). 

Estas zonas ricas em titânio permanecem até temperaturas elevadas e uma vez 

formadas são extremamente difíceis de eliiniiiar por reacçáo, pois prolongando-se o tempo 

de sinterização de 1 para 4 lioras estas forinações contin~iain a ser visíveis na inatiiz. Estas 

heterogeneidades dificultam consequentemente a eliminação dos precursores para a síntese 

do titanato de alumínio. 



(a) 1200 "C. (d) 1330 "C. 

(h) 1250 "C. (e) 1400 "C 

(C) 1270 "C. (i) 1450 "C. 

Figura 4.16 Evol~1$3c1 da rnicroes~ru~i~ras das "illias" iicas cin titâiiio. 



A caracterizaçáo elementar destas "ilhas", por espectrometria de energia 

dispersiva, demonstra que todas estas formações visíveis às diferentes temperaturas, em 

todas as amostras, sáo extremamente ricas em titânio, como se  pode constatar a partir da 

figura 4.17 onde 6 apresentada o resultado duma análise linear efectuada sobre uma destas 

formações. 

Figura 4.17 - VariaçZo da fracçáo de titiinio ao longo da linha que intercepta uma "ilha". 

Sendo a matiiz das amostras pouco homogénea é de esperar que de acordo com 

estudos de sinterizaçã« do TiOZ6' e A120362 o TioZ densifique a temperaturas mais 

baixas do que o AZO3, tal como Wollifroinrn et a1.2X poderain constatar, durante um 

estudo de formaçZo do titanato de alumínio. Neste estudo, as amostras foram preparadas 

de forma a obterem, por um processo dc enchimento, camadas alternadas de AZO1 e 

Tio2 o que lhes permitiu verificar que a 1200 "C as camadas de Tio2 já apresentavam 

uma densificaçáo apreciável. enquanto as camadas de AZO3 ainda permaneciam com 

elevada porosidade, s6 começando a haver evidzncias do início da densificaçáo das 

camadas de A1203 a I300 'C. 

O aparecimento duma microestrulura deste tipo evidencia a existsncia da  referida 

densificaçZo diferencial da matriz de cíxidos precursores, com a titania a densiticar mais 

cedo do que a alumina. Este tipo de densificaçáo diferencial tende a gerar inflexões na 

velocidade de retracçáo tal como sáo ohservadas na figura 4.1 1 (h) e 4.12 durante a 

densificação destes aglomerados atS aproximadamente 1330 'C. 

Para eliminar estas Iieterogeneidades procedeu-se a uma moagem prolongada da 

mistura de óxidos, num moinho planetário coin almofariz de alumiiia durante 100 horas. 

Uma amostra sujeita a este procedimento e sinterizada a I330 "C, durante 1 hora, foi 



observada em SEM e náo sáo mais visíveis os aglomerados ricos em titânio como se 

mostra na figura 4.18. 

Figura 4.18 - Microestrutura da amostra Iiomogeneizada mediante moagem prolongada 

(100 h) e sinterizada a 1330 "C. 

Em resumo, pode dizer-se que 6 detectado O aparecimento dos primeiros núcleos 

de titanato de aluinínio puro, por DRX, a 1270 "C, temperatura esta que está de  acordo 

com os valores referenciados pelos diferentes autores23,31. 

A evoluçáo microestrutural demonstra que após a formação do titanato de 

alumínio o material náo tem tendência a densificar, mas sim a engrossar o que vai levar ao 

aparecimento de uma elevada densidade de  microfissuras na matriz dos compactos e 

permanecendo a microestrutura com porosidade elevada. 

4.2.2.2.2. Titanato de alumínio com MgO 

O estudo da síntese do titanato de alumínio com MgO foi efectuado, pelas razões 

já apresentadas, na composiçáo Mgx 5 %~plp MgO. 

Na figura 4.19 representa-se a densidade e a velocidade de densificação 

calculadas com as equaçóes (3.9) e (3.11) a partir dos resultados da análise dilatométrica 

duma amostra com aquela composiçáo e p0= 2.3 g ~ m - ~ .  Os valores de densidade das 

amostras preparadas para a análises cristalogrática e microestiutural estáo assinalados na 



mesma figura. Tal como para o titanato de alumínio sem aditivo observa-se na figura 4.19 

que os pontos experimentais de densidade relativa seguem os valores calculados a partir 

da análise dilatométrica com excepção dos valores na gama de temperaturas 

correspondente ao primeiro máximo da velocidade de densificação sendo, como já foi 

referido, esta diferença atribuída ao patamar de 1 hora às temperaturas a que se sujeitam 

as amostras para observação microestrutural. 

Temperatiira ('C) 

Figura 4.19 - Representação da densidade, calculada e medida e da taxa de densificação da 

coinposição Mgx 5 %p/p MgO. 

Na gama de temperaturas correspondente ao segundo máximo da curva de dp/dt 

este efeito já nso é observado. A estas temperaturas é. provável que o desenvolvimento de 

microfissuras, com subsequente expansão de volume, seja também mais extenso nas 

amostras com ai-refecimento mais rápido, o que tende a compensar o efeito duma 

velocidade de densificação mais elevada. 

Na figura 4.20 são apresentados os difractogramas relativos à composição com 

MgO, permitindo caracterizar as transformações que ocorrem durante o processo de 

formação do titanato de alumínio com este aditivo, ou seja, da solução sólida. Na figura 

4.21 são apresentadas as microestruturas representativas da evolução observada para as 

amostras com esta composição. 



Figura 4.20 - Difraclograinas refereiites à c»mposic;%o coin MzO. 



(a) Em verde (e) 1330 "C 

(c) 1200 "C 

(d) 1270 "C 

Figura 4.21 - Evoluc;So da inicri 



Neste sistema detecta-se a forinaçáo de fases que indiciam a exisencia de 

reacções intermédias que podem promover a formação do titanato de alumínio, isto é da 

solução sólida, a temperaturas significativamente mais baixas do que no titanato de 

alumínio sem aditivo. 

Como se pode verificar a partir da figura 4.20 a 800 "C já é detectada a foimação 

duma fase intermédia correspondente ao MgTiO?. 

Na verdade, nas curvas do DSC desta coinposição, figura 4.8, é detectado um 

pico por volta dos 547 "C que poderá corresponder à formação desta fase. Para confirmar 

este facto calcinaram-se duas amostras suplementares uma a temperatura inferior e a outra 

a temperatura superior à do pico ohservado no DSC. Estas experiências complementares 

permitiram deteiminar que por volta dos 640 "C esta fase já é detectável, como se pode 

verificar a partir dos difractogramas apresentados na figura 4.22, seudo, contudo, mjximo 

seu teor entre os 700" e os 800 "C. 

Figura 4.22 - Definiçáo da zona de fonnação do MgTiO?. 

Este resultados iudicam que o pico ohservado iio DSC, figura 4.8, poderá 

corresponder à formaçáo do MgTiO? pois como se pode constatar a partir dos resultados 



de DRX antes do pico só é detectada a presença dos óxidos precursores e após o pico é 

detectada a presença do MgTi03. A identificação deste pico coin a formação do MgTi03 

também é concordante coin a mellior detlnição do referido pico na composição com 

5%p/p de MgO e com compensação catiónica completa, já que é nessa composição que os 

teores relativos de MgO e Tio2 são mais elevados e logo onde se espera que a reacção de 

formação do MgTi03 seja mais extensa. 

A formação do MgTi03 nas amostras com MgO já tinha sido observada por 

Lianmeng et al.47 sendo, contudo, a sua formação detectada só a partir dos 800 'C. Ainda 

segundo estes autores a partir dos 850 "C começa a fonnar-se a espinela, MgA1204, de 

acordo com a equação (2.33), levando à decomposição do MgTi03 formado 

anteriormente. 

Relativamente à formação da fase de espinela, e com base no DRX da amostra 

sinterizada a 890 "C detecta-se, de facto, a sua formação tal como foi mencionado por 

Lianmeng et al.47. 

No entanto, para além de se foimar a espinela foima-se também um outro 

titanato de maguésio, o MgTi205, detectado já a 890 "C e identificado só como titanato 

no respectivo DRX. Este titanato é eventualmente uma solução sólida muito próxima do 

MgTizOs devido à possibilidade de haver a incorporação de uma pequena fracção de 

alumina. 

Uma observação interessante diz respeito ao facto de se verificar que a 

transformação da anatase em rutilo pode ser infiuenciada pela introdução do MgO na 

composição, pois verifica-se, a partir dos resultados obtidos por DRX, que a zona onde a 

evolução dessa transfoi~nação é mais significativa, nas amostras sein MgO, figura 4.13, se 

situa entre os 900" e os 1000 "C, enquanto que nas amostras com MgO, figura 4.20, será 

entre os 800" e os 900 "C, ou seja para temperaturas cerca de 100 "C mais baixas. 

Estabelecendo uma analogia entre esta observação e os resultados dos DSC das 

diferentes composiçóes, poderá relacionar-se a transformação de anatase em rutilo com o 

pico exotérmico que ocorre por volta dos 963 "C lia amostra sein MgO, e com o pico 

exotérmico detectado nas amostras com MgO para temperaturas inferiores, isto é, =87W 

22 "C. 

De acordo com os resultados da caracterização cristalográfica na amostra sem 

MgO a única transformação que ocoi-re nesta gama de temperaturas é a do Tioz na forma 



de anatase para a do rutilo, indicando que esta hansforinação é provavelmente a 

responsável pelo aparecimento desse pico. Nas amostras coin MgO esse pico é deslocado 

para temperaturas mais baùtas, o que coincide coin as observações obtidas a partir dos 

DRX. No entanto, convém sempre ter em conta que, nas amostras com MgO, nesta gama 

de temperaturas, ocorrem válias reacçóes em paralelo podendo qualquer uma delas 

contribuir para o aparecimento deste pico. 

Pena et ai.44 também já tinham feito referência ao facto da introdução de MgO 

acelerar a transfoimação da anatase em rutilo. 

Continuando a analisar o que se passa a temperaturas sucessivamente mais 

elevadas verifica-se que a 1000 "C já náo é possível detectar a presença do MgTi03, 

continuando, contudo, a detectar-se a presença da espinela e do MgTi205. 

Como é possível constatar para esta composição as duas fases podem coexistir, 

ao contrário do que foi observado por Bnscaglia et al.48. Existem, contudo, certas 

diferenças entre a composição utilizada por estes autores e a composição em estudo, isto 

é, enquanto que nesta composição se compensou a introdiiçáo do MgO na rede, os 

referidos autores haballiaram com composições estequiométiicas e por outro lado 

utilizaram teores de MgO mais reduzidos, isto é, 2 %p/p. Na coinposição ensaiada por 

Buscaglia et ai. haverá, portanto um menor teor de MgO do que neste estudo e uma razão 

molar superior de A1203/Ti02, ou seja, A1203/Ti02=2 no trabalho de Buscaglia et al. e 

A1,03/Ti02=1.25 neste trabalho. Este facto, poderá justificar a não detecçáo desta fase, 

pois, neste caso será favorecida a formação da espinela em detiimento da formação do 

MgTi205 

Em termos microestruturais, mediante a observação das figura 4.21 (a) e (b), é 

possível constatar que não existem alterações sign5cativas do compacto em verde, para o 

compacto sinterizado a 890 'C. Embora a taxa de densificação, figura 4.19 comece a 

aumentar para temperaturas da ordem dos 800 "C, ainda é muito baixa a 890 'C para 

provocar uma densificação apreciável. 

Nesta gama de temperaturas a curva da taxa de retracção apresenta mais 

inflexóes do que a curva do titanato de aluinínio sem aditivo, figura 4.11, o que poderá ser 

uma consequência da interferência destas reacções na velocidade de densificação. 

Como se pode verificar, com base na comparação dos difractogramas dos 

compactos sinterizados às diferentes temperaturas, é a 1115 "C que a fracção de espinela 



atinge o seu valor máximo. A esta temperatura obseiva-se também, e ao contrário do 

observado nas amostras sem MgO, que a transfoimação da ailatase em rutilo já está 

completa. 

Por outro lado, enquanto que a 1000 "C ainda se pode pôr em causa o facto do 

titaiiato presente poder corresponder, quer ao MgTi205 "puro", quer ao início da 

formação duma solução sólida, mediante a incorporação de pequenas fracções de alumina 

na rede do titanato, a 1115 "C o aumeuto da fracção desta fase e as alterações estruturais 

comprovadas pela alteração do posicionamento dos picos de DRX, demonstram que a fase 

presente apresenta já as características da referida solução sólida53. Esta solução sólida 

ainda se encontra bastante próxima do MgTiZO5, verificando-se que a incorporação do 

alumínio na rede leva à deslocação de alguns dos picos. 

Com o aumento de temperatura para 1200 "C há uma evolução nítida da reacção 

de formação, passando o titanato a ser o componente maioiitário, reduzindo-se não só a 

fracção dos óxidos precursores presentes, como também a fracção de espinela. Esta 

evolução coincide com o início da formação do pico de DSC que apresenta um máximo a 

1280 OC, figura 4.8, e com o decréscimo marcado da velocidade de densificação, que dá 

origem ao primeiro máximo, figura 4.19. 

Como já se havia refeiido previamente, a 890 "C não se notam alterações 

significativas na inicroestrutura da amostra ein relação ao material em verde. No entanto, 

dos 890" para os 1200 "C, como se pode ohseivw lias figuras 4.21 (b) e (c) existe uma 

evolução microestrutural, ve~~cai ido-se  que para além de haver nina certa densificação, 

figura 4.19, há também um crescimento do tamanho médio de grão. O aumento do 

tamanho médio do grão da matiiz é observado com mais pormenor nas figuras 4.23 (a) e 

(b). 

Nas amostras com MgO, para temperaturas superiores a 1200 "C, a densificação 

prossegue, apesar de ser observada Lima ligeira redução da velocidade de densificação 

aproximadamente entre os 1200" e os 1270 "C, figura 4.19, como se pode veiificar pela 

observação das microestruturas das amostras siuteriradas a temperaturas superiores a 

1200 "C, figuras 4.21 (d), (e), (f) e (g). Esta evolução da densificação é acompanhada 

dum cresciinento de grão significativo, que é obseivável nas microestruturas das amostras 

apresentadas nas referidas figuras 4.21. 



(a) 890 "C (h) 1200 "C 

Figura 4.23 - Pormenor da matriz das amostras. 

A tendsncia para um acentuado crescimento do tamanho médio de grão vai fazer 

com que este ultrapasse 0 valor crítico de 1 a 2 pin ~~ferenciado para o titanato de 

alumínio", tal como se pode constatar a partir da ohservação das microestruturas 

apresentadas nas figuras 4.21 (t] e (g). Sendo este tamanho médio de gr&o superior ao 

crítico o mateiial vai ter tendência para microfissurar, detectando-se, de facto, o 

aparecimento microiissuras, nas referidas microestruturas, como se pode veiiticar no 

interior das zonas assinaladas por um cíi-culo. 

Dos 1200" para os 1400 "C a reacção de formação do titanato de alumínio 

prossegue, como se pode verificar a partir dos resultad«s de DRX apresentados na figura 

4.20, observando-se que a 1400 "C os precursores foram quase todos consumidos. 

Ainda retomando a análise da variação da velocidade de densificaçáo apresentada 

na figura 4.19, pode por-se a liipótese do segundo pico ohservado na referida cuiva poder 

resultar da formaçáo de núcleos de titanato de alumínio a partir dos precursores residuais 

a 1300 "C. Esta hipótese 6 con.oborada, como referido, pelo último pico endotérmico do 

DSC, observável em a lymas  das composiçóes com MgO por volta dos 1380 "C, tabela 

4.1, e que coincide com a temperatura de forrnação do titaiiato de alumínio puro. No 

entanto, o crescimento acentuado do grão a partir dos 1330 "C, figura 4.21, é por si só 

suficiente para diminuir a velocidade de deiisiticaçiio. 

Embora e como já referido, a microestrutura da amostra a 1400" e a 1450 "C 

mostre que a densificaçáo prosseguiu, observando-se uma menor fracção de porosidade 



relativamente às amostras de temperaturas inferiores, o valor de densidade medida a 

1200°C é igual ao de 1450 "C. Esta discrepância é consequ6ncia da menor densidade 

teórica do titanato de alumínio relativaineilte à dos precursores e pelo efeito da 

microfissuração das amostras de temperatura mais elevada. 

Quer o processo de densificaçáo quer o do engrossamento do grão progridem 

mais nas amostras com MgO do que no titanato de alumínio sem aditivo como se pode 

verificar por comparação das microestruturas das amostras sinterizadas a temperaturas 

mais elevadas, apresentadas nas figuras 4.24. 

A velocidade de densificação do titanato de alumínio com MgO é mais elevada 

provavelmente porque as fases ricas em titânio, nomeadamente a refeiida soluçáo sólida, 

que se formam a temperaturas mais haixas, tal como se pode verificar a partir dos 

i-esultados apresentados, começam, juntamente com o TioZ, a densificar nesta gama de 

temperaturas. 

Noutros tamhim se obseivou que o titanato de alumínio com 

MgO densifica mais que o material sem aditivo. Buscaglia et ~11.~8 referiu que a introdução 

do MgO tinha diferentes efeitos nomeadamente diminuía a temperatura de formação do 

titanato de alumínio reduzindo a densificaçáo dos óxidos precursores, mas peimitindo que 

se inicie a densificaçáo da solução sólida a temperaturas da ordem dos 1300 'C, ou seja a 

temperaturas mais baixas. 

Para além disso, a microestrutura final das amostras com e sem magnésio é 

substancialmente distinta, verificando-se que, enquanto nas amostras sem MgO os grão 

sáo arredondados, com um tamanho médio inferior e uma distribuição de tamanhos 

relativamente estreita, na amostra com MgO existe urna elevada dispersão do tamanho 

médio de gráo, aparecendo uma fracçáo significativa de gráos de elevadas dimensões com 

forma paralelepipédicas, mas cuja análise náo revela enriquecimento especial nem em Tio2 

nem noutro dos componentes, correspondendo a uma microestrutura quimicamente 

homogénea. 

Uma microestruh~ra semelhante à da figura 4.24 (g), com gráos alongados e de 

forma pwalelepipédica, foi também ohservada por Freudenherg e Mocellin22 durante a 

sinterizaçáo reactiva de pós precursores finos onde as condições de síntese favoreciam a 

nucleação restrita e um crescimento lento dos núcleos de titanato de alumínio. 



(a) Sem MgO (e) Com MgO 

(d) Sein MgO 
Figura 4.24 - Coinpaiação das 

(li) Coin MgO 
.ilui.as das duas coinposiç0es. 



Na amostra com MgO a formação do titanato ocorre a temperaturas inferiores, 

não havendo uma nucleação muito extensa, começando por se formar uma fase de titanato 

rica em magnésio que com o aumento de temperatura vai evoluindo lentamente, 

favorecendo-se dessa forma, como Freudenherg e M o ~ e l l i n ~ ~  verificaram, o crescimento 

dos núcleos e o desenvolvimento dum liáhito cristalino mais próximo da forma de 

equili"0rio temodinâmico. 

No caso das amostras sem MgO, a nucleação do titanato de alumínio começa a 

temperaturas siiperiores e deve ser mais extensa, dando origem a uma inicroestrutura mais 

íina e homogénea tal como se pode verificar por observação das respectivas 

microestruturas, figura 4.24. 

Pena et al.& e Wolhfromm et d 4 5  também constataram que nas amostras com 

MgO as microestrritiiras denotam a existência de grãos com uma razão de aspecto 

superior à do titanato de alumínio sem aditivo cujas microestiuturas indicam ser 

constituída por gráos qnasi-equiaxiais, tal como se verifica a partir das microeshuturas 

apresentadas na figura 4.24. No entanto, em oposição ao que se verifica a partir da figura 

4.24, apesar da razão de aspecto ser diferente, constataram que o tamanho médio dos 

grãos era da mesma ordem de grandeza para as amostras com aditivo e sem aditivo. 

Contudo, tal como no presente trabalho, Lianmeng et d 4 7  também observou que 

o tamanho de grão das amostras com MgO era superior ao da amostra sem aditivo, tendo 

posto a hipótese de isto se veiificar devido à temperatura de formação ser inferior, 

podendo assim a sinte~ização e nomeadamente o engrossamento de grão evoluir mais do 

que no caso da amostra sem aditivo. 

Nas amostras com MgO também são obseivadas zonas ricas em titânio, tal como 

nas amostras sem MgO, sendo representadas na figura 4.25 alguns exemplos desse tipo de 

formação para amostras sinterizadas a temperaturas distintas. 

A existência destas zonas ricas em titânio, zonas heterogéneas, pode dificultar a 

reacção de formação permanecendo por isso as fases precursoras até temperaturas mais 

elevadas. Obser~a-se na figura 420 que o rutilo permanece como uma fase resídual. 

Estas ilhas são merios abundantes no MgO provavelmente pelo facto de haver 

reacções entre o Tio2 e o MgO a temperaturas inferiores às de início de densificação dos 

gráos individuais de titânio que originam a formação das referidas "ilhas". 



(a) 890 "C. 

(h) 1200 OC, 

(C) 1450 "C. 

Figiira 4.25 - Microcstriiiiiras das "illias" iicas cin iitâiiio nas rirniisircis coin MgO 



4.3. Mecanismo de formação e evolução da solução sólida 
MgTi205:A12Ti05 no titanato de alumínio com adição de MgO 

A análise da evolução ciistalográfica e microestrutural nas secções anteliores 

mostrou que a síntese do titanato de alumínio é signC~cativamente diferente no material 

puro e com MgO. Com a adição do MgO a sequência de reacções de síntese é bastante 

mais complexa e leva i formação duma solução sólida A12Ti05:MgTi205. 

A formação dessa solução sólida é referida tanto no trabalho Lianmeng et a1.47 

como no de Buscaglia et al.48, contudo, ambos detectam a formação da solução sólida a 

temperaturas substancialmente mais elevadas do que as aqui observadas, ou seja a 

1100°C47 e a 115O0C48, considerando qualquer um deles que a formação se dá a partir da 

reacção da espinela com os óxidos precursores. 

Os resultados deste trabalho moswam, contudo, que a solução sólida 

Al2TiO5:MgTizO5 se forma a temperaturas inferiores começando a ser detectada por 

volta dos 890 "C. 

A evolução da refeiida solução sólida AlzTiO5:MgTi2O5 com a temperatura foi 

segiiida com maior detalhe, neste trabalho, podendo observar-se, ila figura 4.26, um 

deslocamento perceptível dos picos referentes ao titanato para os planos cristalográficos 

[O241 e [042], na gama de temperatura onde a evolução da solução sólida é mais 

significativa. 

O posicionamento dos picos, mais significativos, do titanato às diferentes 

temperaturas é apresentado na tabela 4.3. Indica-se, tamhkm, com base ira comparação 

dos resultados obtidos com o resultado da caracterização das diferentes soluções sólidas 

do sistema Al2TiO5:MgTi2O5 efectuada por Sakkilari et d53,  o enquadrainento dos 

picos, para cada temperatura, na gana de soluções sólidas referenciadas por estes autores. 

Como se pode constatar a partir dos resultados apresentados na tabela 4.3, para 

temperaturas entre 890" e 1115 "C a soliição sólida A12Ti05:MgTi205 enquadra-se numa 

gama de composições correspondente a uma solução sólida substancialmente rica no 

componente MgTi205. 



Figura 4.26 - Porinenor dos picos de difracção correspondentes aos planos [O241 e [042]. 

Tabela 4.3 - Alteração do posicionamento dos picos de DRX da saluçáo sólida 

Al2TiO5:MgTi2OS com a temperatura. 

Temperatura ( "C) 

(hkl) 890 930 1000 1115 1200 1270 1330 1400AI2TiO5 

002 4.9856 4.9198 4.9525 4.9790 4.8430 4.8242 4.8367 4.8304 4.8367 
020 4.8620 4.7993 4.8304 4.8556 4.7323 4.7203 4.7323 4.7263 4.7203 
110 * 8 ' V 4 5 1 4  3.3683 3.3623 3.3743 3.3773 3.3563 Espaçamento 
112 2.8459 2.8166 2.8312 2.8333 2.7677 2.7637 2.7697 2.7697 2.7577 (-4 
023 2.7419 2.7224 2.7283 2.7302 2.6713 2.6657 2.6713 2.6694 2.6565 
024 ** ** 2.2078 2.2078 2.1796 2.1557 2.1593 2.1581 2.1475 
042 "" ** 2.1712 2.1712 2.1605 2.1278 2.1313 2.1361 2.1187 

A17,TiOq:MgTi7,0ç; 
MT? (10:90) (1090) (10:90) (4050) (80:20) (80:20) (80:20) 

Gama de 
(10:90) (40:60) (20:80) (20:80) (60:40) 10OTA 10OTA 100TA TA 

composi+053 

* sobreposto a ouuo pico ** ainda não detective1 



A 1200 'C a solução sólida já enriqueceu substancialmente em titanato de 

alumínio, uma vez que se enquadra agora na gaina de soliições sólidas 

40A12Ti05:60MgTi205 elou 60AlzTi05:40MgTi205, referenciados por Sakkilaii et a1.53. 

Este tipo de evolução da solução sólida, com o aumento de temperatura, 

continua a ser perceptível para temperaturas mais elevadas, verificando-se que desde os 

1200 "C até aos 1400 "C a solução sólida continua a reagir com alumina e titânia, 

aproximando-se cada vez mais da solução sólida final, prevista com base na composição 

preparada. A 1400 "C, utilizando como referências os resiiltados do estudo efectiiados por 

Sakkilaii et a solução sólida já estará próxima da correspondente à composição 

80A1,Ti05:20MgTi205. 

De forma a se poder entender coin mais clareza este mecanismo, fez-se também 

um estudo da evolução dos parâmetros de rede do titairato desde que é detectada a sua 

formação até à temperatiira mais elevada. 

Para se poder fazer esse tipo de caracterização iisarain-se ainda os dados 

cristalográficos referenciados por Sakkilari et dS3 relativos às diferentes soluções sólidas 

no sistema AlzTi05:MgTi205. Nesse haballio foram determinados as reflexões 

características e os respectivos índices de Miller. 

Com base nesses resultados, nomeadamente lios índices de Miller, foi possível 

determinar os parârnetros de rede para cada ponto, coin uin programa existente no 

software do computador e que se baseia no mStodo dos mínimos quadrados. A adequação 

deste método foi testada mediante o cálculo dos parâmetros de rede do titanato de 

alumínio, numa amostra sem aditivo calcinada a 1330 "C, cujo resultado é apresentado na 

tabela 4.4 em paralelo com os valores indicados na bihliografiag. 

Na tabela 4.4 são também apresentados os parâmetros de rede do titanato, ou das 

soluções sólidas AlzTiO5:MgTi2OS, para as diferentes temperaturas. Esses valores dos 

parâmehos de rede são apresentados considerando a estrutura de acordo com o grupo 

espacial Cmcm para todas as composições. 

A variação dos parâinetros de rede com a temperatiira pode tainbém ser 

visualizada na figura 4.27 onde são apresentados de uina foima gráfica os valores 

apresentados na tabela 4.4. 



Tabela 4.4 - Vaiiação dos parâmetros de rede do titanato com a temperatura. 

Parâmetros de rede 
Temperatura ("C) an bn cn Ficha ICDD9 

3.7483I.0003 9.7501+0.0006 9.9802+0.0006 135-792) MgTi205 

890 3.728+0.015 9.650t0.039 9.895i0.040 
930 3.70410.017 9.703t0.045 9.901t0.046 
1000 3.69710.007 9.66610.018 9.949i0.018 
1115 3.689t0.009 9.Cí810.023 9.95210.024 
1200 3.616i0.009 9.534-0.025 9.717k0.025 
1270 3.61010.003 9.50110.009 9.70010.009 
1330 3.615i0.002 9.505+0.004 9.707t0.004 
1400 3.61610.007 9.492i0.019 9.700+0.019 

1330 3.588i0.004 9.43310.010 9.636t0.010 A12Ti05 
3.591i0.001 9.42910.002 9.63610.002 (26-40) 

Temperatura ( "C) 

Figura 4.27 - Variação dos parârnetros de rede com a temperatura. 



Como se pode veiificar a partir dos resultados apresentados na tabela 4.4 e da 

observação da figura 4.27, a 890 "C, os parâmetros de rede aproximam-se ainda muito 

dos do MgTi205, mas parece observar-se um ligeiro desfasarnento, indicando a 

possibilidade de incorporação de uma pequena fracção de aliirnina na rede do MgTi205. 

Os valores destes parâmetros vão-se afastando gradualmente dos relativos à 

estrutura base do MgTi205 até 1115 "C. Entre os 1115" e os 1200 'C há uma grande 

variação nos parâinetros de rede do titanato, aproximando-se agora mais dos do titanato 

de alumínio. Este facto poderá significar que existe uma transformação estrutural das 

solução sólida entre os 1115' e os 1200 "C, deixando de ser uma solução sólida com a 

estrutura base do MgTi205 com incorporação de alumínio, para passar a ser uma solução 

sólida com a estrutura base do AlzTi05, com incorporação de magnésio na rede. 

Com o aumento de temperatura os parâmetros de rede contin~rain a aproximar-se 

cada vez mais dos do titanato de ahmínio demonstrando a existência da referida evolução 

estrutural, ou seja, que o valor de x da solução sólida prevista por Ishitsuka et al.37 vai 

diminuindo com o aumento da temperatura, aproximando-se do valor x relativo à fracção 

de MgO introduzido na composição em causa. 

Buscaglia et d.48 já tinham observado a existência dum fenómeno deste tipo, 

tendo-o explicado com base na variação da energia livre do sistema pois segundo eles para 

temperaturas mais baixas só seriam estáveis as soluções sólidas mais ricas em magnésio. 

No entanto, com o aumento de temperatura começarka a aumentar a estabilidade das 

soluçóes sólidas com menor fracção de MgO, isto é, menor valor de x. 

Este tipo de comportamento também pode, segundo estes autores, explicar o 

facto de nestes sistemas a temperatura de formação ser menor uma vez que se parte de 

uma composição mais estive1 a temperaturas baixas evoluilido essa composição à medida 

que se vão tornando estáveis as soli~ções sólidas com maior fracção de titanato de 

alumínio. 

Contudo, uma vez que estes autores não conseguiram detectar a formação de 

nenhum titanato de magnésio a temperaturas mais baixas, partiram do pressuposto que a 

formação dessa solução sólida se daria a partir da reacção da espinela com a titânia. 

Segundo Buscaglia et a1.48, a 1000 "C, a energia livre padrão, AGO, envolvida na 

formação do MgTi205, -25110 (Jlmol), é menos negativa do que a envolvida na reacção 

de formação da espinela, -28440 (Jlmol), favorecendo a formação da espinela, tendo os 



autores utilizado este argumento para justificarem o facto de não terem detectado a 

formação de nenhuma foima de titauato de rnagnésio. 

Contudo, a temperaturas de 800"-900 "C, segundo os resultados obtidos, a 

formação do MgTi205 compete com a formação do MgA1204 e até é mais extensa do que 

esta, figura 4.20. Com o aumento de temperatura, é mais favorável a formação da solução 

sólida A12Ti05:MgTi205 e a espinela reage com os óxidos precursores para foimar 

também a refeiida solução sólida. 

No entanto, perante os resultados obtidos, neste trabalho, parece mais provável 

que essa reacção ocorra não só entre a espinela e a titânia mas também entre o titanato de 

magnésio e as restantes fases presentes na matriz, ou sejam os óxidos precursores 

remanescentes. Uma vez consumida grande parte da espinela presente, a reacção já só 

poderá progredir a partir da reacção desta solução sólida rica em maguésio com os óxidos 

precursores, observando-se a transformação numa sol~ição sólida cada vez mais rica em 

alumina e titânia, ou seja, em titanato de alumínio, como se pode veiificar pela evolução 

dos parâmetros de rede apresentados na tabela 4.3. 

Este tipo de informação pode alargar um pouco mais a compreensão dos 

mecanismos envolvidos na formação do titanato de alumínio com adição de MgO, 

podendo-se constatar que se trata dum processo em que estão envolvidos diferentes 

equilíbrios cujas estabilidades se vão alterando com a variação de temperatura. 

Com base nestes resultados pode, então, propor-se uma sequência de reacções 

para explicar a evoluç%o da formação da solução sólida q i 0 5 : M g T i 2 0 5  com a variação 

de temperatura. Essa sequência de reacçóes poderá ser esquematizada da seguinte forma: 

i) Entre os 400' e os 640 "C: 

ii) Dos 800' aos 1115 "C ocorrerão em simultâneo as reacções: 

MgTi03 + Tioz + A1203 o A12(1-x)MgxTi(l+x)05 (com x20.8) (4.2) 



iii) Por sua vez, dos 1115" aos 1270 'C virá: 

%(l-x)MgxTi(l+x)05 + Ti02 + A1203 * A % ( l - ~ ) ~ g x ~ ~ ( l + x ) ~ 5  
(com x20.8) (coin 0.82x20.2) 

iv) Finalmente para temperaturas superiores a 1270 "C virá: 

~2(l-x)MgxTi(l+x)05 + Tio2 + 4 2 0 3  * Ai2(1-x)M~xTi(l+x)05 
(com 0.82x20.2) (com xzO.2) 

Para confirmar o papel de precursor do MgTi03 lia forinação da solução sólida, 

prepararam-se composições onde em vez de se introduzir o MgO na foima de óxido se 

introduziu na foima de MgTi03, obtido pelo tnétodo de Pecliini, descrito lia secção 3.1.2. 

do procedimento experimental. 

Foram preparados três conjuntos de composições, com relações molares 

próximas da relativa à amostra Mgx 5 %p/p MgO, uma com uina fracção de MgO inferior 

90Al2TiO5:10MgTi2O5, outra semelhante 80AkTiO5:20MgTi2O5 e a terceira com 

fracção superior 70AI2TiO5:30MgTizO5, sendo, tal como foi refeiido, a magnésia 

introduzida não na foima de óxido mas na forma de MgTi03. 

Como se pode coiistatar o MgTi03 preparado pelo método de Pechiili iião é tão 

reactivo como o MgTiO? formado a partir do MgO introduzido nas coinposições, pois 

ainda permanece uma deterininada fracção de MgTi03 por reagir aos 950 "C, figura 4.28, 

ao contrário do observado na amostra Mgx 5 %p/p MgO, onde a 890 "C, figura 4.20, 

praticamente todo o MgTi03 formado anteiiormente foi consumido. 

As composições com fracção de MgTi03 s~iperior, forain sititerizadas a duas 

temperaturas 950" e 115O0C, figuras 4.28 e 4.29, enquanto que a coin fracção inferior foi 

ensaiada someiite a 1150 "C. 



Figura 4.28 - Coinposições sinteiizadas a 950 "C. 

I I 

Figura 4.29 - Coinposições sinlerizadas a 1150 "C. 



Como se pode verificar a partir da figura 4.28, a 950 "C, em ambas as 

composições há a formação duma pequena teor de MgTi205, não sendo contudo possível 

detectar a formação da espinela, o que comprova que o MgTi205 se forma 

preferencialmente em relação à espinela a temperaturas inferiores a 1000 "C. 

A 1150 "C já não existe MgTi03 observando-se um aumento significativo na 

fracção de MgTi205, que é tanto maior quanto maior for a fracção de MgTi03 

introduzida. Obseiva-se também a formação duma pequena quantidade de espinela em 

todas as composições. 

Estas constatações corroboram a sequência de reacções propostas nesta secção 

para a formação da solução sólida, coinprovando que a temperat~iras snperiores a 1000 "C 

a formação de solução sólida AlzTiO5:MgTi2O5 e espinela a partir do MgTi03 se tornam 

reacções concoirentes e que a forinação dessa solução sólida não se processa só a partir 

da espinela. 



5. Conclusões 

Com base neste trabalho experimeiital foi possível coiifirmar, de acordo com o 

referenciado na bibliografia, que a síntese do titanato de alumínio é favorecida pela adição 

de MgO. 

A formulação das composições com MgO pode ser relevante na obtenção duma 

solução sólida de titanato de alumínio com MgO sem a formação de segundas fases. 

Determinou-se a formação duma solução sólida do tipo ~ ( l . x ~ M g x T i ~ l + x ~ O j  donde a 

introdução do MgO deve ser compensada de acordo com esse equilíbrio. Caso não se 

utilize este tipo de compensação caiiónica, permanecerá sempre após tratamento térmico 

do pó a temperatura elevada tima fase residual de espiilela. 

O efeito do MgO na síntese do titanato de alumínio traduz-se na formação duma 

série de soluções sólidas no sistema Al2TiO5:MgTi2O5 A formação duma solução sólida 

iica em MgTi205 inicia-se por volta dos 900 "C, a partir do MgTi03, evoluindo com o 

aumento de temperatura para uina soluçiío sólida rica ein Al2TiO5. Ein contrapartida no 

sistema puro, a formação do titaiiato de aliiinínio só é detective1 a partir dos 1270 "C. 

O início da formação das solução sólidas A12Ti05:MgTi205 a temperaturas 

inferiores à da sintenzação dos óxidos precursores peimite, por outro lado, que a 

densificação da matiiz atinja valores sigiiificativamente mais elevados que os obtidos no 

titanato de alumínio puro. 

A introdução do MgTi03 oii evenhialmeiite do MgTi2O5 como precursor da 

solução sólida AlzTiOj:MgTi2OS poderá ser proinissor se for garantido uma reactividade 

mais elevada deste componente siinultaneainente coin i11n grau de homogeneização 

superior ao que foi "obseivado" neste trabalho. 
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