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Resumo da dissertacao apresentada ao CCT-UENF como parte dos requisitos

para obtencdo do grau de Mestre em Engenharia e Ciéncias dos Materiais.

ANALISE MICROESTRUTURAL DE PORCELANA TRADICIONAL.

Bruno Carlos Alves Pinheiro

07 de abril de 2005

Orientador: Prof. Angelus Giuseppe Pereira da Silva.

Neste trabalho foi analisada a microestrutura de uma porcelana tradicional
queimada em 1200° 1340° e 1400°C, relacionando-se a microestrutura a
resisténcia a flexdo. Analisou-se aspectos como granulometria das particulas de
preenchimento, dispersdo dos componentes do sistema triaxial, temperatura de
queima, morfologia de fases, determinando-se a presenca de quartzo, fase vitrea,
poros, bolhas de gas, trincas, mulita primaria e mulita secundaria.

Vérios experimentos foram feitos e investigados, por uma série de ensaios
de caracterizacao, tais como: difracdo de raios-X, andlise microestrutural (MEV),
granulometria (peneiramento/sedimentacédo) e propriedades plésticas.

Os resultados entdo obtidos ditam que a resisténcia mecanica é resultado
principalmente da porosidade. A maxima resisténcia a flexdo foi obtida para uma
composicao de porcelana tradicional contendo particulas de quartzo de tamanho
aproximadamente 45um. Foi constatado que a resisténcia a flexdo para as
massas estudadas (M1, M2 e M3) aumenta com o aumento da densidade dos
corpos de porcelana e com a temperatura de queima, alcancando os valores
maximos em 1340°C, e depois do qual diminuem com o aumento da temperatura

devido ao inchamento dos poros.



Thesis abstract presented to CCT-UENF as part of the requirements for obtaining
the Master degree in Materials Science and Engineering.

MICROSTRUCTURAL ANALYSIS OF TRADITIONAL PORCELAIN

Bruno Carlos Alves Pinheiro

April 7, 2005.

Advisor: Prof. Angelus Giuseppe Pereira da Silva

The microstructure of a traditional porcelain sintered at 1200°, 1340° and
1400°C was analysed, relating microstructure to bending strength. Particle
distribution of the filler phase, dispersion of the raw materials, presence e
distribution of phases in the sintered structure were considered. The bending
strength is mainly determined by porosity. It reached a maximum at 1340°C, as the
structure densified due to the action of a large amount of a liquid phase, but
decreased at higher temperatures due to the expansion of the pores caused by
entrapped gases. Cracks formed in the glassy phase around the quartz grains also
contribute to weaken the structure and depends on the quartz particle size. The
formation and growth of secondary mulite is dependent on a solution-precipitation

mechanism of primary mulite in the glassy phase.
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Introdugdo 1

CAPITULO | - INTRODUGCAO

No estudo de materiais torna-se, necessario ou desejavel examinar 0s
elementos estruturais e os defeitos que influenciam suas propriedades. Tais exames
sdo importantes para assegurar que as associacdes entre as propriedades e a
estrutura (e os defeitos) sejam compreendidas de forma apropriada, e para prever as
propriedades dos materiais, uma vez estabelecidas tais relacdes (Callister, 2002).

Os elementos estruturais possuem dimensdes macroscopicas, isto é, podem
ser observadas a olho nu, e dimensBes microscépicas, ou seja, os detalhes que
devem ser investigados estdo contidos no que chamamos de microestrutura.

O termo microestrutura descreve caracteristicas estruturais encontradas nos
materiais poligranulares (policristalinos ou polifasicos). A microestrutura final de um
material depende de técnicas iniciais de fabricacdo, matérias-primas usadas, cinética
de mudanca de fases, crescimento de grads e sinterizacao.

As caracteristicas da microestrutura que podem ser determinadas sdo namero
e identificacdo de fases presentes, incluindo porosidade, quantidade relativa de cada
fase presente, caracteristicas de cada fase, tais como tamanho, forma e orientagéo
(Kingery, 1976).

Com o avanco de técnicas de analise de microestrutura, especificamente a
microscopia eletrébnica de varredura (MEV), a busca do entendimento do
desenvolvimento microestrutural ganhou um novo impulso. O uso do microscopio
eletrbnico de varredura € uma ferramenta Util e extremamente poderosa devido a
alta capacidade de resolucdo de imagens. A utilizacdo do MEV associada a
microssonda EDX (Energy Dispersive X-Ray), que permite a andlise quimica
elementar puntual, mostra ser um grande recurso na investigacado microestrutural.

Este trabalho explora o desenvolvimento microestrutural de uma composicao
de porcelana tradicional e a relagdo entre microestrutura e resisténcia mecanica. A
principal justificativa para a realizacéo deste trabalho é:

e A resisténcia mecanica de porcelanas € dependente do
desenvolvimento microestrutural durante o processamento ceramico.
Variaveis como temperatura de sinterizacdo, granulometria das
particulas de preenchimento e outras, influenciam fortemente o
desenvolvimento microestrutural da porcelana. Desta maneira, é

necessario o entendimento da relacdo entre essas variaveis para
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desenvolver produtos de baixo custo e com boas propriedades
mecanicas.

A presente Dissertacdo de Mestrado teve como objetivo principal analisar a
microestrutura de uma de porcelana tradicional queimada em diferentes
temperaturas, relacionando-se a microestrutura com a resisténcia mecanica. Foram
objetivos especificos deste trabalho:

¢ Relacionar o efeito da temperatura de queima, sobre a densidade, as fases
formadas e sua distribuicdo espacial;

e Investigar o efeito da granulometria das particulas de quartzo sobre a
resisténcia a flexao das pecas queimadas;

e Investigar o efeito de uma boa e de uma mé dispersdo dos componentes do
sistema triaxial na resisténcia a flexdo do produto final,

¢ Relacionar a densidade alcancada pelas pecas a sua resisténcia a flexao.
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CAPITULO 2- FUNDAMENTACAO TEORICA

2.1- PORCELANA

Porcelana é definida como um artigo ceramico vitreo vidrado ou nao vidrado
usado principalmente para propoésitos técnicos (Schneider, 1991). O setor de
ceramica branca apresenta uma classificagdo baseada no teor de agua absorvida
pelo corpo ceramico. Assim, denomina-se porcelana quando a absorgéo de agua é
zero (pode-se admitir até 0,5 %). As porcelanas s&o fabricadas a partir de massas
chamadas de triaxiais, pois, sdo constituidas por argilominerais (argila plastica e/ou
caulim), quartzo e feldspato, (por isso ceramica triaxial) que s&do queimadas a
temperaturas superiores a 1250°C. Os produtos apresentam baixa porosidade
(menor que 0.5%), baixa absor¢ao de agua, e alto conteudo de fase vitrea depois de
queimados. Compreendem produtos de uso doméstico e de hotelaria (pratos,
xicaras, jogos de cha etc.), isoladores elétricos e pegas para componentes
eletroeletrénicos, artigos decorativos, protese dentaria, revestimentos e outros
(Motta et. al., 2001).

No Brasil, o primeiro registro de producéao de porcelanas aconteceu com Joao
Manso Pereira em 1793 (Jye, 2000). Atualmente o Brasil ja € um dos maiores
produtores de ceramica, dentre elas porcelana doméstica, pecas de revestimento e
decoragdo, porcelana de aplicagdo elétrica e, ja alcanga o quarto lugar em
exportagao de pisos e azulejos no mercado mundial, sendo um dos pélos produtores

neste campo.

2.2- Matérias-Primas para Fabricacdo de Porcelana

O termo matérias-primas se refere a todos materiais incorporados ao produto
no processo de fabricacdo. Na elaboragdo de corpos ceramicos, também
denominados de biscoitos ou suportes, sdo utilizadas massas ceramicas que, de
acordo com as matérias-primas utilizadas, podem ser classificadas em massas
simples (ou naturais), quando se utiliza uma sé matéria-prima, e massas ceramicas
compostas (ou artificiais) quando ocorre a mistura de diversas matérias-primas na
massa. As massas triaxiais usadas para a fabricagdo de porcelanas se enquadram

como massas compostas (ou artificial) (Motta et al., 2002).
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Com respeito ao seu comportamento quando misturadas a agua, as matérias-
primas ceramicas se classificam em matérias-primas plasticas (minerais argilosos) e
matérias-primas ndo plasticas (fundentes, carbonatos, talcos, quartzo) (Motta et. al.,
1998).

No presente trabalho, as matérias-primas que serao utilizadas na fabricagao
de porcelanas sao: caulim (matéria-prima plastica), feldspato e quartzo (matérias-
primas ndo plasticas).

2.2.1- Matérias-Primas Plasticas

As matérias-primas consideradas plasticas sao aquelas que conferem
caracteristicas importantes na fase de conformacgao das pegas ceramicas, tais como
plasticidade (trabalhabilidade) e resisténcia mecanica a cru, e no processamento
térmico (sinterizagdo) como estrutura e cor (Motta et al., 2002). Plasticidade de uma
matéria-prima ceramica € definida como a capacidade desse material de mudar sua
forma por agdo de uma forgca externa e de reter posteriormente a nova forma
alcangada quando esta for¢ca é eliminada (Santos, 1989). Neste sentido o termo
“trabalhabilidade” pode ser usado como sinénimo de plasticidade.

Como mencionado anteriormente, a matéria-prima plastica que sera utilizada
€ o caulim. Por esta razdo, apenas o caulim sera tratado a seguir.

O caulim é uma argila formada por um grupo de silicatos hidratados de
aluminio, principalmente caulinita, que queima com cores branca ou clara a 1250°C.
Tem pouca contaminagédo de outros minerais, apresentando em geral cor branca ou
quase branca, devido ao baixo teor de ferro e sem matéria organica (Santos, 1989,
Silva, 2001 e Motta et. al., 2004). Pode entrar em adigao ou substituicdo as argilas
plasticas, apresentando plasticidade e resisténcia a seco inferiores a estas argilas,
mas o comportamento na queima é semelhante ou superior. E uma matéria-prima
importante, sobretudo por tratar-se de um material plastico de queima branca mais
abundante que as argilas plasticas (Motta et al., 1998).

Entre as propriedades fisicas do caulim, sao citadas na literatura
principalmente as mencionadas abaixo (Silva, 2001):

o Granulometria: é mais grosseira que as dos demais tipos de argila (menos

que 0,2um);

o Plasticidade: menos plastica que as demais argilas;

o Cristalinidade: apresenta lamelas hexagonais bem cristalizadas;
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o Resisténcia mecanica: baixa em relagéo as outras argilas;

o Principais aplicagbes: atualmente sdo empregados como agente de
enchimento (filler) no preparo de papel, como agente de cobertura
(coating) para papel “coché”, na composicao de pastas ceramicas, etc.

A unidade estrutural da caulinita consiste de uma folha tetraédrica de silicato e
uma folha octaédrica de gibsita (hidroxido de aluminio), ndo havendo cations ou
moléculas de agua entre as camadas estruturais e, sua composicado é
Al,03.2S5i0,.2H,0. A Figura 2.1 (Gardolinski et. al., 2003) mostra o modelo estrutural
basico da caulinita.

Figura 2.1- Estrutura da gibsita (a), silica (b), o processo de montagem da
estrutura ideal da caulinita (c) e a estrutura final da caulinita (d).
(Gardolinski et. al., 2003).

A caulinita é dioctaédrica, uma vez que os cations de aluminio ocupam
apenas 2/3 das posi¢des catidbnicas coordenadas na folha octaédrica. Apresenta
espacamento entre suas camadas estruturais consecutivas igual a 7 A. Um cristal de
caulinita apresenta entre 40-50 camadas estruturais. Essas camadas estruturais
adjacentes sao ligadas por ligacbes de hidrogénio (pontes de hidrogénio) entre

anions de oxigénio (O%) e grupos hidroxila (OH") de planos atémicos justapostos. Os
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anions de oxigénio do vertice da folha tetraédrica da caulinita apontam todos na
mesma direcéo (para a folha octaédrica), e situam-se no plano comum com o O e
OH desta folha.

A morfologia da caulinita apresenta-se como cristais lamelares de dimenséao
média entre 0,5 e 1um, geralmente com formas regulares pseudohexagonais.
Algumas espécies apresentam formas irregulares, bem como didmetro de seus
cristais individuais bem superiores ou inferiores aos valores citados anteriormente.
Neste caso, 0 mencionado acima refere-se a caulinita mal-cristalizada, apresentando
deslocamentos ao acaso das camadas paralelamente ao eixo “b” e ndo apresentam
um pequeno pico endotérmico em 950°C antes do pico exotérmico intenso cujo
maximo ocorre a 975°C na curva de ATD (Analise Térmica Diferencial), resultando
em um perfil menos nitido e placas mais finas (Santos, 1989). Deve-se ressaltar
contudo, que esta forma mal cristalizada da caulinita € mais frequentemente

encontrada.

2.2.2 Matérias-Primas Nao Plasticas

As matérias-primas nao plasticas sao aquelas que atuam nas fases de
conformacdo e secagem, diminuindo a retragcdo das pecgas e favorecendo a
secagem, e na fase do processamento térmico, desempenham o papel mais
importante, controlando as transformacgdes, deformagdes e a sinterizagdo. Devido
principalmente ao seu papel na fase de queima, os materiais nao plasticos sao ainda
qualificados de inertes, vitrificantes e fundentes (Motta et al., 2002). Dentre as
matérias-primas ndo plasticas destacam-se o quartzo, filitos, fundentes feldspaticos
(feldspatos, granito, sienito), talco e carbonatos (calcario e dolomito), sendo que o
filito, o talco apresentam também caracteristicas plasticas. Enfase maior sera dada
ao quartzo e feldspato, pois serdo as matérias-primas nao plasticas utilizadas no
presente trabalho.

O quartzo, forma alotrépica da silica (SiO2) na temperatura ambiente, € um dos
minerais mais puros e abundantes na crosta terrestre.

A estrutura atdbmica do quartzo € constituida de um reticulo tridimensional de
tetraedros SiO4 ligados numa estrutura compacta, o que esta de acordo com sua
elevada densidade e, os vazios abertos na sua estrutura sao tao pequenos de modo
que outros atomos ndo podem entrar, o que contribui para sua elevada pureza

(Norton, 1973). Porém, este material apresenta restricbes quanto ao seu uso
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industrial (Schneider, 1991). Isto €& atribuido as transformagbes polimorficas
apresentadas pela silica ao longo da faixa de temperatura de processamento dos
produtos ceramicos. Estas transformacdes alotropicas podem ser acompanhadas
por alteracdes na estrutura cristalina e consequentemente, na massa especifica do
material. A Figura 2.2 mostra um esquema envolvendo as transformacbes
polimoérficas e mudangas de volume da silica (Richerson, 1992). Como pode ser
observado, a silica apresenta dois tipos de inversdes ou transformacdes
polimdrficas: um é reversivel, onde ocorre leve distor¢do da estrutura (deslocativas),
mas nao ocorre quebra de ligagdes Si-O, e o outro é irreversivel, as quais envolvem
um maior rearranjo da estrutura (reconstrutivas), com algumas ligagcdes sendo

quebradas e outras se formando, originando novas estruturas.

R o R ) .
Quartzo de Alta Tridimita de Alta Cristobalita de
Temperatura < Temperatura <« Alta Temperatura
867 °C 1470 °C
4 D A vol. 4
160 °C 0,3%
D A vol. Tridimita de Média D Avol.
573°C 1,6 % Temperatura 200-270°C >3%
D Avol.
(o]
v 105°C 0,8 % v
Quartzo de Baixa Tridimita de Baixa Cristobalita de
Temperatura Temperatura Baixa Temperatura

Figura 2.2-Transformacdes Polimorficas Deslocativas (D) e Reconstrutivas
(R), e Mudancas de Volume da Silica (Richerson, 1992).

Entre as diversas aplicagcdes do quartzo, as principais sdo mencionadas abaixo:
o O quartzo é utilizado em massas de ceramica branca para controlar a
dilatagao e ajustar a viscosidade da fase liquida durante a queima.
o Fabricacdo de isolantes térmicos e de materiais refratarios.
o Em composigdes de vidro e esmaltes (vidrado).
Os feldspatos sdo aluminossilicatos de potassio (ortoclasio ou microclina),

sédio (albita) e calcio (anortita). A importancia destes materiais numa massa
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ceramica esta na capacidade de diminuir a temperatura de formagao de fase liquida
durante a queima, atuando como fundentes, devido a presenca de é6xidos como:
Na.O, K,O, CaO em sua composi¢do. Este liquido, formado durante a queima,
preenche os poros e forma um esqueleto vitreo, aproximando as outras fases
cristalinas (Riella et al., 2002). Os feldspatos sado constituidos de um reticulo
tridimensional formados por tetraedros SiO, com uma estrutura aberta na qual se
situam os atomos de metais alcalinos Na* e K* e alcalino terroso Ca** (Borba et. al.,
1996).

O feldspato potassico (ortoclasio) e o feldspato sddico (albita) sdo os fundentes
mais utilizados em composi¢des de porcelana (Chartterjee et. al., 2001). O ortoclasio
funde de maneira incongruente a 1150°C, formando leucita (K20.Al;03.4Si03) e uma
fase vitrea rica em silica. A albita funde de maneira congruente em
aproximadamente 1120°C. Este feldspato fundido possui viscosidade menor que o
ortoclasio (Mussolin, 1996 e Borba et. al., 1996). Os feldspatos sdo usados também
na fabricagcdo de vidros, fritas, esmalte (vidrados). Neste trabalho sera utilizado o

feldspato sodico (albita) como fundente.

2.2.3- Consideragdes sobre as Matérias-Primas Para Fabricacéo de Porcelanas

Como mencionado anteriormente, a porcelana deve possuir baixa absorgao
de agua (igual a 0%, pode-se admitir até 0.5%) e baixa porosidade, pois, poros
abaixam a resisténcia mecanica, diminuindo a massa na sec¢ao transversal, e sao
concentradores de tensdes, cuja existéncia reduz a tensdo necessaria a ruptura
(Callister, 2002).

As matérias-primas utilizadas na producdo de porcelanas devem conter
argilominerais caulinita e os minerais nao plasticos como quartzo e feldspato. Neste
caso as matérias-primas sao constituidas por duas tipologias fundamentais:
matérias-primas argilosas (plasticas) e matérias-primas ndo plasticas (quartzo e
feldspato).

Para a obtencdo de cor branca s&o utilizadas matérias-primas de baixo

conteudo de ferro, sendo tal aspecto evidenciado apés a etapa da queima.

2.2.4- Outras Matérias-Primas Para a Fabricacdo de Porcelanas
Além das porcelanas triaxiais do sistema caulim-quartzo-feldspato, deve-se

destacar as porcelanas formadas por alumina, feldspato e caulim, chamadas
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porcelanas aluminosas, utilizadas na fabricagdo de isoladores elétricos de alta
tensdo, devido as suas excelentes propriedades dielétricas e mecanicas superiores
as da porcelana do sistema caulim-quartzo-feldspato. A substituicdo do quartzo por
alumina é vantajosa por ndo apresentar transicdo de fase durante o resfriamento,
nao comprometendo a resisténcia mecanica da peca. Porém a alumina apresenta
elevado prego em relagdo ao quartzo e aumento na temperatura de sinterizagdo. O
aumento da temperatura de sinterizacdo deve-se a baixa taxa de dissolugdo da
alumina na fase vitrea, em comparagéo ao quartzo, gerando aumento nos custos de
fabricacdo da porcelana, tornando-se assim a principal desvantagem de seu uso
(Chinellato e Souza, 2000). Assim, a utilizacdo de bauxita em lugar da alumina, tem
sido uma alternativa para reduzir os custos de producdo (Liebermann e Schulle,
2002).

Yalgin e Seving (2000) investigaram o uso de um residuo de bauxita chamado
‘red mud” lama ou lodo vermelho em produtos ceramicos vitreos como porcelana,
artigos sanitarios e porcelana elétrica. Este residuo surge como um produto a partir
da lixiviacdo caustica de bauxita para producdo de alumina. Pode ser usado como
matéria-prima vitrea por que é formado principalmente de SiO,, Na,O, CaO, Al,O3,
Fe,O3, MgO, K,0 e TiO, pois, estes Oxidos sdo importantes constituintes de varios
tipos de vidro. Através de resultados praticos deste estudo, os autores concluiram
que € possivel o uso deste residuo de bauxita como pigmento e matéria-prima
vitrea.

A literatura apresenta trabalhos que utilizam outras matérias-primas para a
producdo de porcelana. Pil Tai et al., (2002) propuseram a fabricagdo de uma
porcelana utilizando matérias-primas nao plasticas tais como feldspato, quartzo e
cimento aluminoso sem uso de qualquer ligante e conformada por prensagem. O
cimento aluminoso tem como componente principal o aluminato de calcio e ao ser
usado como substituto da argila aumentou a resisténcia a verde devido a reacao de
hidratagdo em atmosfera umida com o feldspato. O cimento aluminoso junto com o
feldspato e quartzo formam um liquido durante a queima, e esta fase liquida
cristaliza-se e torna-se anortita (Ca0.Al,03.2Si0;). Os autores observaram elevada
resisténcia a flexdo numa composicdo contendo 30% em peso de feldspato e
atribuiram tal fato a origem de poucas trincas como resultado de uma vitrificagéo
apropriada e a tensbes residuais causadas pela diferenca no coeficiente de

expansao térmica entre a fase vitrea e os graos de quartzo e anortita.
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Pil Tai et al., (2002) investigaram as propriedades de uma porcelana fabricada
por matérias-primas nao plasticas como quartzo, vidro vulcanico, cimento aluminoso
e adicdo de alumina em substituicdo ao quartzo. O vidro vulcanico juntamente com o
quartzo e cimento aluminoso formam um liquido durante a queima. A fase liquida
formada cristaliza-se em anortita (Ca0.Al,03.2Si0O,). Os autores observaram que a
resisténcia a verde aumentou com o aumento da densidade a verde. Este aumento
foi atribuido ao aumento no conteudo de particulas pequenas de alumina Al,O3;. Uma
alta resisténcia a flexdo foi observada num corpo com adi¢cao de 10% em peso de
Al,O3 e esta alta resisténcia foi atribuida a fortes tensdes residuais induzidas pela
diferenca no coeficiente de expansao térmica entre a matriz vitrea e os graos de
quartzo, a um efeito adicional de reforgamento induzido pelos grdos de alumina e,
também a origem de poucas trincas e elevada densidade devido a uma melhor
vitrificacao.

Em ambos os trabalhos, concluiu-se que novos corpos de porcelana podem

ser produzidos usando somente matérias-primas nao plasticas.

2.3- Fabricacéo de Porcelanas

O processo de fabricagdo de alguns produtos ceramicos, tais como
porcelanas, pode apresentar variagées em fungao do tipo da pecga, da produgéo e do
estagio tecnolégico da empresa.

De um modo geral, os processos de fabricagdo compreendem as etapas de
preparagao da matéria-prima e da massa, conformacao, tratamento térmico e
acabamento.

Para ilustrar e descrever o processo de fabricagcdo de porcelanas, sera usado
o fluxograma mostrado na Figura 2.3, de forma simplificada, adaptado de um
processo industrial de fabricacdo de porcelanas usadas como isoladores elétricos de

baixa tens&o (Anuario Brasileiro de Ceramica - ABC, 2003).

2.3.1- Preparacao da Matéria-Prima

Apo6s a mineragdo, as mateérias-primas devem passar por tratamentos
preliminares, isto €, beneficiadas. Nestes tratamentos, as matérias-primas sao
desagregadas ou moidas, classificadas de acordo com a granulometria e muitas
vezes também purificadas. Para estes tratamentos preliminares utiliza-se: moinhos

de varios tipos como moinhos de impacto, moinhos de martelos e outros, para ajuste
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de granulometria (cominui¢do), peneiras no sentido de classificagcdo granulométrica
das particulas e também no sentido de purificagdo, eliminando impurezas (como
quartzo, mica, matéria organica grosseira e outras) e também o processo de
separagdo magnética para remover ferro ou minerais de ferro encontrados nas

matérias-primas, pois estes interferem na cor do produto final.

2.3.2- Preparacgao das Massas Ceramicas

Logo que terminadas as operag¢des de beneficiamento ou preparo da matéria-
prima, inicia-se a etapa de preparag¢ao das massas ceramicas.

A preparagao das massas ceramicas é considerada uma das etapas mais
importantes do processo de fabricagdo de produtos ceramicos.

Os diversos tipos de massas sao preparados de acordo com a técnica a ser
empregada para dar forma as pecas. De modo geral, as massas podem ser
classificadas em:

e suspensdo, também chamada barbotina, para obtengado de pegas em
moldes de gesso ou poliméricos;

e massas secas ou semi-secas, na forma granulada, para obtengao de
pegas por prensagem;

e massas plasticas, para obtencado de pecgas por extrusdo, seguida ou
nao de torneamento ou prensagem.

Primeiramente as matérias-primas plasticas e nao plasticas sdo colocadas em
moinho de bolas, onde ocorre a homogeneizagcdo das matérias-primas e a
preparagao de uma suspensao (matérias-primas, agua e defloculante).

Em seguida a mistura passa pelo processo de atomizagdo ou “spray drying” que
consiste na pulverizagdo da mistura numa camara onde, sob a agdo de uma corrente
de ar quente, ocorre rapida evaporagao da agua. Como resultado as particulas séo
reagrupadas em pequenas esferas. Spray drying € amplamente usado para a
obtencdo de pds de ferrita, outras composicdes de ceramica elétrica e corpos de

porcelana (Reed, 1995).

2.3.3- Conformacgéo das Pecas
O método de conformacgao considerado no presente trabalho € o método de

conformacgao por prensagem. Este procedimento de conformagao é o mais utilizado
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MATERIAS-PRIMAS ‘ MATERIAS-PRIMAS

PLASTICAS

NAO-PLASTICAS

v

MOAGEM INTERMEDIARIA

v

PENEIRAMENTO

v

SEPARACAO MAGNETICA

v

MOAGEM A UMIDO

v

ATOMIZACAO

v

PRENSAGEM

v

SECAGEM

v

APLICAGAO DO VIDRADO

v

QUEIMA

v

INSPECAO/EMBALAGEM/EXPEDICAO

Figura 2.3 — Fluxograma para a Fabricacdo de Porcelanas.
(Anuério Brasileiro de Ceramica — ABC, 2003).
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pela industria ceramica devido a sua elevada produtividade, facilidade de automagao
e capacidade de produzir pecas de tamanhos e formas variadas, sem contragao de
secagem e com baixa tolerancia dimensional (Amorods, 2000). Segundo Norton
(1973), a prensagem a seco €& usado na fabricacdo de pequenos isoladores
elétricos, azulejos, telhas e refratarios. De acordo com o Anuario Brasileiro de
Ceramica (ABC, 2003), isoladores elétricos podem ser fabricados por prensagem e
também por extrusdo seguindo-se ou nao de torneamento da coluna extrudada.

A prensagem baseia-se na compactagado de um p6 granulado (massa) contido
no interior de uma matriz rigida ou de um molde flexivel, através da aplicagao de
pressado. Neste método utiliza-se sempre que possivel massas granuladas, a fim de
se obter melhor escoamento e, consequentemente, um preenchimento mais
uniforme do molde. Esta operacdo tem como objetivos obter pegas uniformes, de
acordo com as dimensbes e a geometria pré-estabelecidas, contribuir para a
obtencao de uma microestrutura adequada as caracteristicas finais desejadas, bem
como fornecer resisténcia mecanica suficiente para manuseamento e transporte das

pecas até o secador (Amords, 2000).

2.3.4- Secagem

ApoOs a etapa de conformacdo, as pecas sao submetidas ao processo de
secagem.

A secagem € uma operagao importante na fabricagdo de muitos produtos
ceramicos. Nesta operagao ocorre a eliminagao de agua livre e o corpo adquire
resisténcia mecanica para a queima, evitando problemas de trincas e contracdes
diferenciais (Mello et. al., 2002), pois, apés a etapa de conformacado, as pecas
continuam a conter agua, proveniente da etapa de preparagao da massa. Para se
evitar tensdes e, consequentemente, defeitos nas pegcas como mencionado acima, é
necessario eliminar essa agua de forma lenta e gradual, pois uma programagao de
secagem demasiadamente rapida causa retracdo diferencial de tal ordem que
produz trincamento (Norton, 1973). A secagem é feita em secadores intermitentes ou

continuos, a temperaturas variaveis entre 50°C e 150°C.

2.3.5- Esmaltacao (Aplicacao do Vidrado)
Terminada a etapa de secagem, os isoladores recebem uma camada fina e

continua de vidro denominado esmalte ou vidrado. O principal objetivo desta
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camada é fornecer uma superficie dura, ndo absorvente e de facil limpeza, além de
contribuir para aspectos estéticos, higiénicos e melhoria de algumas propriedades
como mecanica e elétrica. O vidrado €, geralmente, aplicado como uma suspensao
em agua dos ingredientes empregados em sua composi¢ao. Depois de seca forma
uma camada sobre a superficie da peca e que, apds a queima, adquire aspecto
vitreo (Norton, 1973).

2.3.6- Sinterizacéao

O objetivo principal da queima, conhecida também por sinterizagdo é
consolidar o formato definido pela operacdo de conformacado (Melchiades et. al.,
1996).

As pecas sao submetidas a temperaturas elevadas em fornos continuos ou
intermitentes que operam em trés fases: aquecimento da temperatura ambiente até
a temperatura desejada, patamar durante tempo determinado na temperatura
desejada e resfriamento até temperaturas inferiores a 200°C.

Durante esta etapa ocorre a transmissao de calor as pecas, criando assim
condigbes para que ocorram transformacbes fisicas e quimicas que levam as
propriedades finais desejadas, tais como; perda de massa, formacao de fase vitrea,
desenvolvimento de fases cristalinas e outras. Por fim, as pecas sao retiradas do

forno, inspecionadas, embaladas e remetidas ao consumo.

2.4- Desenvolvimento da Microestrutura durante a Sinterizacao de

Porcelanas.

2.4.1-Fundamentos da Sinterizacao

A sinterizagdo € um processo natural em que um conjunto de particulas em
contato mutuo, sob agdo da temperatura, transforma-se em um corpo integro e de
maior resisténcia mecanica, podendo tornar-se totalmente denso. A forca motora da
sinterizagcao provém da reducdo de area superficial especifica do sistema. As
mudancas estruturais estdo associadas com a formacdo de novas fases,
crescimentos de gréaos, fechamento e mudanga na distribuicdo de tamanho de poros,
e dependem do mecanismo predominante de transporte de matéria. Neste sentido, o
processo é fortemente influenciado pelo tamanho das particulas envolvidas, uma vez

que, quanto menor o tamanho das particulas, maior sera a forgca motora da
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sinterizacao, ou seja, a superficie especifica de um sistema de particulas (soltas ou
aglomeradas) (Gomes, 1995).

De acordo com Gomes (1995), dependendo das fases envolvidas, destacam-
se basicamente trés tipos de sinterizagao: sinterizacido em fase sdlida, sinterizagao
por fase liquida e sinterizagao ativada. Em porcelanas, a sinterizagdo ocorre em fase

liquida. Por esta razdo, somente a sinterizagado em fase liquida sera tratada a seguir.

2.4.2- Sinterizacdo em Fase Liquida

Neste tipo de sinterizacéo, ha presenca de uma fase liquida na estrutura. Este
liquido pode ser causado pela fusdo de um dos componentes do sistema ou pode
ser resultado de uma reacao entre, pelo menos, dois dos componentes do sistema.
A ocorréncia deste liquido tem papel decisivo na determinacdo dos mecanismos de
sinterizacao e do aspecto final da estrutura sinterizada (Silva e Junior, 1998).

O liquido formado aproxima as particulas, e estas podem rotacionar,
permitindo seu deslizamento e rearranjo para uma configuragdo mais densa. A
sinterizagao assistida por fase liquida é intensificada quando ha alguma solubilidade
do sdlido no liquido, e uma alta difusividade. Estes requisitos podem aumentar a

taxa de transporte de massa e contragdo do material sinterizado (Reed, 1995).

2.4.3- Sinterizacéo e Microestrutura de Porcelanas do Sistema Caulim-Quartzo-
Feldspato

Neste trabalho serdo usadas as seguintes matérias-primas para a fabricagcao
de porcelanas: caulim, feldspato sédico (albita) e quartzo. O caulim serve como fonte
de caulinita (Al,03.2Si0,.2H,0) que durante a sinterizagado ira se decompor e formar
cristais de mulita e vidro (Pil Tai et al., 2002).

O feldspato, em composi¢cbes de porcelanas triaxiais atua como fundente,
promovendo a formacdo de uma fase liquida. Os feldspatos mais usados em
porcelana sdo os feldspatos potassicos (K;O.Al,03.6SiO;) ou microclina e os
feldspatos sddicos (Na20.Al;05.6SiO) ou albita, como mencionado anteriormente. O
feldspato sodico apresenta uma fase liquida de menor viscosidade comparado ao
feldspato potassico (Riella et al., 2002).

Chatterjee et al. (2001) investigaram a propor¢ao entre feldspato sédico e
feldspato potassico e seus efeitos sobre as propriedades finais de porcelanatos e

observaram que a adig¢ao de feldspato sédico em substituicdo ao feldspato potassico
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favoreceu a formacao de fase liquida, diminuindo a temperatura de sinterizacao.
Segundo os autores, a melhor opgéo tecnoldgica encontrada foi uma composi¢cao
rica em feldspato sddico. Para altos teores de feldspato sddico, a retracao linear das
pecas queimadas foi menor, com maior resisténcia a flexao e absor¢do de agua
razoavelmente baixa.

De acordo com Igbal e Lee (2001), o tamanho e a forma dos cristais de mulita
sao controlados pela viscosidade do liquido, no qual eles se formam e crescem.
Segundo esses autores, a viscosidade do liquido é controlada pela temperatura e a
composi¢ao do fundente usado. Assim um feldspato rico em Na,O produz um liquido
mais fluido comparado a um feldspato rico em K;O. Com isso, maiores cristais de
mulita se formaram em corpos de porcelanas ricos em Na,O do que em corpos de
porcelanas ricos em K;O queimados na mesma temperatura.

Das e Dana (2003) estudaram o comportamento de densificagdo em misturas
de porcelanas triaxiais contendo feldspato sodico e feldspato potassico e verificaram
que a composicdo de porcelana que continha feldspato sddico obteve melhores
resultados de densificagdo, com maior densidade bulk, menor absor¢édo de agua,
maior resisténcia a flexdao e uma taxa de densificagdo maxima numa temperatura
menor (24°C de diferenga) em relagao a porcelana que continha feldspato potassico.

O quartzo, responsavel pela formagdo do esqueleto da peca de porcelana,
participa na formacao da microestrutura de varias maneiras. Por ser relativamente
grosseiro na composi¢cao de porcelana, reduz a retragdo durante secagem, evitando
assim o trincamento das pecas. Em temperaturas mais elevadas, o quartzo se
dissolve na fase vitrea aumentando a quantidade de silicio e mantendo sua
viscosidade elevada. Durante quase todo processo de queima, a reatividade do
quartzo permanece baixa, garantindo a integridade estrutural da peca e ajudando
assim a prevenir a deformacédo do corpo. Braganca et al.,, (2001) analisaram a
relacdo do quartzo com propriedades como resisténcia mecanica, retracao,
estabilidade dimensional e observaram que as formulagdées que continham quartzo e
fundente apresentaram baixa retragdo comparadas com formulagdes que continham
100% de fundente. Este comportamento foi atribuido a baixa reatividade entre o
quartzo e a fase liquida formada pelo fundente. Concluiu- se que o quartzo realiza
um papel importante na estabilidade dimensional de pegas ceramicas, garantindo a

resisténcia estrutural das mesmas.
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No resfriamento, o quartzo que ndo se dissolve na fase liquida sofre uma
transformacao de quartzo-f para quartzo-a , gerando microtensdes que podem levar
a formacao de microtrincas, que por sua vez, podem causar uma diminuicado da
resisténcia mecanica da peca de porcelana, ou seja, o quartzo é limitador da
resisténcia mecanica de porcelanas (Carty e Pinto, 2002).

A sinterizacdo de porcelanas promove reacgbes fisico-quimicas que se
realizam no corpo de prova e sdo responsaveis pelas propriedades finais do produto.
A seguir serdo mostradas as principais rea¢des do processo de sinterizagdo de
porcelanas triaxiais.

A caulinita (Al203.2Si0,.2H,0) perde suas hidroxilas num processo chamado
desidroxilagdo e transforma-se em metacaulinita (Al,O3.2SiO2) em aproximadamente
550°C (Chen e Tuan, 2001). Esta reagédo € endotérmica e é acompanhada por um
disturbio na folha octaédrica Al(O,OH)s na qual, o grupo hidroxila & facilmente
removido (Chen et al.,, 2004). Diante disto, ocorre a reorganizacdo do aluminio
octaedricamente coordenado na caulinita para um aluminio tetraedricamente
coordenado na metacaulinita como observado por Kakali et al., (2001).

Em 573°C, ocorre a transformacdo do quartzo-a para quartzo-B. Esta
transformacao é reversivel, acompanhada de aumento de volume de suas particulas
(Zauberas e Riella, 2001).

Em aproximadamente 980°C ocorre a transformacdo da metacaulinita
(Al203.2Si03) para uma estrutura tipo espinélio e uma fase amorfa de silica livre. De
acordo com Chen et.al., (2004) os grupos SiO4, combinam com grupos AlOg para
formar a fase espinélio Al-Si. O espinélio Al-Si pode ser comparado ao espinélio de
magnésio MgsAl1sO32 e pode ser escrito como SigAlyp 23032, com o silicio e o
magnésio ocupando posi¢cdes tetraédricas. O espinélio Al-Si tem uma estrutura
cristalina com defeitos e o numero destes depende do valor do coeficiente entre os
numeros de atomos de silicio e de aluminio (Santos, 1989). Em seguida, a silica,
originada da decomposi¢cdo da metacaulinita reage com o feldspato sdédico
promovendo o inicio de formacao de fase liquida.

A formacao desta fase liquida inicia-se ao se atingir a temperatura eutética,
que para o feldspato sédico ocorre em aproximadamente em 1065°C e encerra-se
com a fusdo do feldspato, que ocorre por volta de 1118°C (Bragancga et. al., 2001).
Carty (2002) analisou a composi¢ao da fase vitrea em porcelanas e propés que a

composicdo da fase vitrea formada durante a queima é similar em qualquer



Fundamentag&o Tedrica 18

temperatura de sinterizacdo dada, situando-se no contorno de formacgao do vidro no
diagrama de fases do sistema R0.Al;03.SiO,, onde R>O representa Oxidos
alcalinos.

Corpos de porcelana contém dois caminhos diferentes de evolugao de mulita:
mulita primaria e mulita secundaria. A fonte exata e a temperatura que ocorre a
formacéo desses dois tipos diferentes de mulita continuam debatidas. Entretanto a
fase espinélio (metaestavel) se trasnforma em mulita acima de 1075°C (Carty e
Senapati, 1998). Chen e Tuan, (2001) também apontaram a formacdo de mulita
acima de 1075°C a partir da fase espinélio.

De acordo com Carty (2002), em aproximadamente 1200°C a fase liquida
torna-se saturada com silica devido a dissolu¢édo do quartzo, e entdo inicia-se a
transformacdo de quartzo em cristobalita. Acima de 1200°C, cristais de mulita
crescem como cristais prismaticos nos graos de feldspato remanescentes (Carty e
Senapati, 1998). Entretanto, de acordo com Kingery (1976) nenhum quartzo muda
até aproximadamente 1250°C e a transformagao em cristobalita ocorre para algumas
composi¢cdes queimadas a altas temperaturas, comeg¢ando na superficie dos graos
de quartzo. Segundo Reed (1995), quartzo em contato com o liquido feldspatico
dissolve lentamente acima de 1250°C, sendo esta dissolugédo de grande importancia,
pois aumenta o conteudo de silica e a viscosidade da fase liquida. Esta dissolugao
finaliza-se quando a fase vitrea estiver saturada com silica.

Restrepo e Dinger, (2003) sugerem que a temperatura na qual o quartzo
comeca a dissolver e a interagir com os materiais ao seu redor é fortemente
influenciada pelo diametro da particula e a composi¢cdao quimica da fase vitrea.
Esses autores, ao estudarem variaveis tais como razdo potassio/sodio, distribuicao
de tamanho das particulas de quartzo, observaram que quanto menor a razao
potassio/sddio mais baixa foi a temperatura na qual o quartzo comegou a se
dissolver e que um quartzo mais fino se dissolveu mais facilmente. Em ambos os
casos houve formacdo de muito liquido e a deformacdo piroplastica foi maior,
concluindo assim, que quanto maior a quantidade de liquido formado durante a
queima, maior sera a deformacgao piroplastica.

A medida que a temperatura aumenta, a viscosidade da fase liquida diminui,
mas a silica dissolvida compensa a diminuigdo da viscosidade, permitindo que a
porcelana tenha um intervalo de queima menos restrito (Braganga et. al., 2001). Esta

compensagao da diminuicdo da viscosidade €& favoravel tecnologicamente, pois,



Fundamentagéo Teorica 19

segundo Restrepo e Dinger (2003), uma fase liquida de alta viscosidade também
pode ajudar a prevenir o sistema de se deformar piroplasticamente, o que esta de
acordo com Carty (2002). Segundo esse autor a deformacgao piroplastica é causada
pelo enfraquecimento que ocorre em regides de baixa viscosidade na matriz de alta
viscosidade.

Através de modelos matematicos, Jackson e Mills (1997) consideraram que
os alcalis difundem a partir do liquido viscoso para o contorno das particulas de
quartzo, produzindo um anel de dissolugéo ao redor das particulas de quartzo. Uma
taxa de reagao pode inicialmente ocorrer, a qual diminui continuamente com o
tempo, devido ao aumento da concentragao de silica no liquido.

A Figura 2.4 ilustra uma particula de quartzo parcialmente dissolvida em um
corpo de porcelana (Jackson e Mills, 1997). Pode-se observar o anel de dissolugéo

formado ao redor das particulas de quartzo.

Figura 2.4- Particula de Quartzo parcialmente Dissolvida em um Corpo de
Porcelana (Jackson e Mills, 1997).

Quando o corpo comega a resfriar, a deformagao piroplastica e a relaxagéao
dentro da fase vitrea evita o desenvolvimento de tensdes residuais até que a
temperatura de transicdo vitrea seja alcangada. Com o resfriamento abaixo da
temperatura de transicdo vitrea, tensdes residuais sdo desenvolvidas devido as
diferencas de expansao térmica entre a fase vitrea e as fases cristalinas (mulita e

quartzo, e em alguns casos alumina e cristobalita) (Carty e Senapati, 1998).
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Durante o resfriamento, ocorre a transformagao do quartzo-B para quartzo-a
em aproximadamente 573°C, resultando em uma diminuicdo de 2% no volume dos
graos de quartzo, produzindo tensdes suficientes para trincar a matriz ou o proprio
grao (Islam et. al., 2003). Entretanto, Ohya et. al., (1999), apontaram que as trincas
vistas em volta dos graos de quartzo e neles préprios ocorrem durante o
resfriamento, entre 900° e 800°C devido aos diferentes coeficientes de expansao
térmica do quartzo e do vidro e da falta de relaxamento plastico de tensdes do vidro.

Finalmente, a inversédo de cristobalita-p para cristobalita-a em 225°-250°C é
similar a inversdo do quartzo, mas produz uma maior mudanga volumétrica (= 5%),
com uma maior barreira de energia de ativagao; esta transformacao € menos severa
que a do quartzo (Carty e Senapati, 1998).

A microestrutura da porcelana triaxial caracteriza-se pela presenca de graos
grosseiros de quartzo misturados a finos cristais de mulita, envolvidos por uma fase

vitrea que atua como cimento, ligando estas particulas.

Figura 2.5- Microestrutura de uma Porcelana Triaxial; PM= Mulita Primaria;

SM= Mulita Secundéria; Q= Quartzo (Braganca e Bergmann, 2003).

A Figura 2.5 mostra a microestrutura de uma porcelana triaxial, destacando
as fases citadas anteriormente (Bergmann e Bragancga, 2003).

Na Figura 2.5 pode-se identificar diferentes tipos de mulita. A mulita formada
a partir do espinélio Al/Si, ou seja, formada pela sequéncia de reag¢des caulinita-
mulita, € chamada de mulita primaria. Esta mulita aparece na forma de aglomerados

de pequenos cristais com tamanho menor que 0.5um. A mulita formada a partir da
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reacao entre relictos de feldspato e de argila e que se apresenta na forma de
agulhas (longos cristais) com tamanho maior que 1um, é chamada de mulita
secundaria (Igbal e Lee, 1999). Segundo este autor, o feldspato sozinho ndo gera
mulita, pois este é deficiente em alumina, mas juntamente com a argila, o teor de
alumina torna-se suficiente. Este mesmo autor afirma que a mulita secundaria tem
origem a partir da superficie externa da mulita primaria.

Como a mulita primaria € formada a partir da fase espinélio Al/Si, seus
precursores sao os argilominerais (Braganga et. al., 2001). Por outro lado, a mulita
secundaria surge da reacgao entre os reilctos de argila e os de feldspato. A mulita
secundaria deve ser mais pobre em alumina do que a mulita primaria porque o
feldspato deve buscar alumina nos relictos de argila (Igbal e Lee, 2001).

A mulita primaria pouco contribui para o aumento da resisténcia mecanica de
porcelanas, enquanto que a mulita secundaria (em forma de agulhas) refor¢a a
matriz vitrea e aumenta a resisténcia mecanica da porcelana, pois, estas agulhas
crescem em todas as diregcbes, se entrelagando em uma rede tridimensional,
formando estruturas semelhantes a arvores nas regides vitreas do feldspato fundido,
geralmente formadas nas interfaces argila-vidro (Restrepo e Dinger, 2003).

Igbal e Lee (2000) identificaram a presenca de um outro tipo de mulita
secundaria (mais alongada) e sugeriram uma nomenclatura para os tipos de mulita
identificadas. Assim, a mulita primaria foi chamada de Tipo |, a mulita secundaria (a
menor) de Tipo Il e Tipo lll para a mulita secundaria (mais alongada). A mulita Tipo
Il ocorre em regides que contém a mulita Tipo Il e estdo associadas com a
viscosidade da matriz.

A Figura 2.6 mostra um diagrama esquematico da morfologia dos tipos de

mulita mencionados acima.

O

Mulita Primaria (Tipo I) Mulita Secundaria (Tipo II) e (Tipo 1)

Aumento na Fluidez

»
»

Figura 2.6- Diagrama Esquematico da Morfologia de Mulita em Porcelana (Igbal
e Lee, 2001).
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Pode-se observar pela Figura 2.6 que os cristais de mulita crescem com o
aumento da fluidez da fase liquida, ou seja, o tamanho dos cristais de mulita
aumenta com a diminuigédo da viscosidade do liquido.

Igbal e Lee (2001) identificaram outro tipo de mulita que aparece em
porcelanas do sistema alumina-caulim-feldspato. Segundo os autores esta mulita
pode precipitar a partir do liquido rico em alumina, obtido pela dissolugdo dos gréos
de alumina. Explicaram também que os cristais de mulita secundaria crescem mais
que os cristais de mulita primaria pelo fato do liquido proveniente do feldspato ser
mais fluido que o liquido proveniente da argila, pois aquele possui uma alta
quantidade de ions alcalinos e alcalino terrosos, o que facilitaria a difusdo do
material necessario ao crescimento.

Liu et. al., (1994) também observaram mulita a partir do mecanismo solucao
precipitacao de alumina em misturas de caulinita-alumina, embora esta mulita tenha
sido chamada de mulita secundaria. Segundo os autores, até 1300°C ocorre
formagao de mulita primaria sem intervengao de alumina. A partir de 1400°C ocorre
formacdo de mulita secundaria a partir de um liquido e consumo de alumina. Eles
apontaram que a composig¢ao do liquido existente era inicialmente rico em silica,
mas a medida em que se aumentava a temperatura, a quantidade de alumina
aumentava.

Em Dubois et. al., (1995), a mulita que surge em 1260°C tem quantidade sub-
estequiométrica de alumina. Em 1500°C, a quantidade aumenta para préximo de 3:2
e em 1600°C torna a diminuir.

De acordo com Fischer et. al., (1996), a mulita pode se formar ja em 700°C e
pode atingir até 92% de alumina em 1000°C. Entretanto, a medida que a
temperatura de queima aumenta, ha reducdo do teor de alumina. Em 1650°C, a
mulita existente tem 63% mol de alumina, o que € metade do caminho entre 3:2 e a
2:1.

Segundo Parmentier et. al., (1997), existem diversos caminhos para a
formagao de mulita. A ocorréncia deles depende do tipo de precursor adotado para a
sintese. Aparentemente, a dispersao dos componentes basicos e sua composi¢ao
sdo os fatores mais influentes. Os autores citaram mecanismos tais como
cristalizacao direta, cristalizacdo a partir do espinélio e cristalizagao a partir de uma
fase amorfa em temperatura mais alta (aproximadamente 1200°C). Eles obtiveram

mulita com o teor molar de alumina além de 71%. O mais baixo teor foi 58,3%. A
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primeira mulita formada era mais rica em alumina e, com o aumento da temperatura,
a quantidade de alumina diminuia, porém sem se fixar nos dois extremos nas
composicoes 2:1 e 3:2. Os autores apontaram dois mecanismos para explicar a
diminui¢ao do teor de alumina. O primeiro € a incorporacao da silica amorfa expulsa
quando da formacgao do espinélio. O segundo é a decomposi¢cdao da mulita mais rica
em alumina, que € pouco estavel, e a formagdo de uma mulita mais estavel e mais
pobre em alumina. Neste ultimo caso alumina gama poderia ser formada também.

Chen et. al., (2000), apontaram que a mulita se forma primeiramente apds
1100°C com a formacéao de silica amorfa. Acima de 1200°C, ocorre nova formagao
de mulita (talvez a secundaria) e a transformacao de silica amorfa em cristobalita
que volta a ficar amorfa acima de 1500°C.

Em outro trabalho (Chen et. al.,, 2000) aponta que mulita foi primeiramente
detectada em 1200°C. A analise quantitativa de fases mostrou que ha rapida
formacgao de mulita entre 1300 e 1400°C com concomitante diminuicdo do teor de
alumina, levando a crer que se trata de um outro mecanismo de formacg&o de mulita.
Neste mecanismo (solugéo e precipitagdo), a alumina é dissolvida na fase vitrea e
precipita na forma de mulita. Tanto a alumina quanto a fase vitrea sdo diminuidas
em quantidade.

De acordo com Sainz et. al., (2000), ha a cristalizagdo de uma mulita inicial,
denominada primaria, que tem formato alongado e tem composicdo em 1650°C
perto de 3:2. A chamada mulita secundaria tem formato de placa e surge em
temperaturas mais elevadas. Ela tem composicdo um pouco mais rica em alumina
(62,2% mol).

Segundo Castelein et. al., (2001), mulita pode ser observada em 1100°C da
queima de caulinita. Esta mulita foi observada na forma de agulhas e surgiu em
resquicios de caulim, sem qualquer influéncia de impurezas como a mica presente
(sem qualquer relacdo com uma possivel fase liquida). A composicdo da mulita
surgida em 1100° e 1150°C com aquecimento de 3°C/min foi proximo de 3:2,
enquanto que a mulita precipitada com aquecimento de 20°C/min foi de 64% de
alumina.

Outro aspecto importante caracteristico da microestrutura de porcelanas é a
presenca de porosidade em volta das particulas de quartzo, devido a relaxacdo de
tensdo entre os graos de quartzo e a fase vitrea. Isto ocorre pela diferenga de

expansdo térmica do quartzo (23x10°K") e do vidro (3x10°K™) no intervalo de
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temperatura entre 20 e 750°C. Além da porosidade, observa-se também a presenca
de bolhas de gas na microestrutura. A presencga destas bolhas explica a redugao da
densidade de pecas queimadas a temperaturas mais altas. As bolhas se formam nas
regides do feldspato que contém os grupos OH" e nitrogénio, mas elas ficam retidas
nas regides das particulas remanescentes de argila e ndo na regido do vidro
formado a partir do feldspato. Assim, as bolhas se formam na regido de menor
viscosidade (feldspato fundido), nos estagios iniciais da sobrequeima. Contudo, em
temperaturas mais altas, a reducido da viscosidade facilita o escape destas bolhas
gue acabam ficando presas na argila remanescente mais viscosa (regido de relictos

da argila e argila fundida) (Braganca e Bergmann, 2003).

2.5- Propriedades Mecéanicas de Porcelanas

A resisténcia mecanica € uma propriedade complexa, pois depende da
microestrutura desenvolvida. Esta, por sua vez, esta associada a uma série de
fatores, como tamanho e distribuicdo de poros, tamanho de trincas, fases formadas,
etc. A busca pela melhoria dessa propriedade resultou no desenvolvimento de
teorias que tentam relacionar a microestrutura com o desempenho mecanico. As trés
principais teorias apresentadas e resumidas por Carty e Senapati (1998) sao:

Hipdtese do Refor¢co da Matriz: Nesta teoria a diferenca de coeficiente de
expansao térmica entre a matriz (fase vitrea) e os graos dispersos, tais como
quartzo e alumina ou outras fases cristalinas como mulita e cristobalita, produzem
forte tensdo compressiva na matriz (fase vitrea) com um consequiente reforcamento
da estrutura ceramica, ou seja, esta tensdo induzida leva a um aumento da

resisténcia mecanica da porcelana. A diferenca entre os coeficientes de expansao

térmica podem levar a tensbes radiais ou tangenciais. A tensao total, P, para uma

particula esférica numa matriz isotrépica pode ser dada por:

AaAT

P =
14V, 1+2V,
2F, E,

onde Aa € a diferenga no coeficiente de expansao térmica entre a matriz (fase

(2.1)

vitrea) e a particula; AT é a diferengca de temperatura do sistema matriz-particula no
resfriamento; vm, Vo, Em € Ep s@o 0os mddulos de Poisson e os mddulos elasticos da

matriz e da particula respectivamente.
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A ocorréncia e natureza das trincas em corpos de porcelanas depende das
diferencas dos coeficientes de expansao térmica das fases presentes. Se a matriz
(fase vitrea) contrai mais que a particula, P é positivo resultando em trincas radiais
originando-se das particulas cristalinas. Se as particulas contraem mais que a matriz
(fase vitrea), P é negativo resultando em um trincamento circunferencial ao redor
das particulas (Cavalcante et. al., 2004). Este é o caso para porcelanas do sistema
caulim-quartzo-feldspato, ou seja, particulas de quartzo e matriz vitrea feldspatica. A
presenga de particulas de quartzo geram tensdes e tricamento que tendem a ser
mais severos devido a rapida transformacgdo do quartzo-B para quartzo-a durante
resfriamento (Islam et. al., 2003). O tamanho da particula de quartzo é de
fundamental importancia no desenvolvimento de trincas, pois se as particulas forem
muito pequenas nao sao suficientes para colocar a matriz sob tensédo, enquanto que
particulas muito grandes podem gerar defeitos (fraturas) interconectados levando a
uma reducao das propriedades mecanicas. Foi determinado que o tamanho ideal
das particulas de quartzo situa-se na faixa entre 10-30pym (Chinelatto e Souza,
2004).

Carty e Pinto (2002) estudaram a tensao residual de grédos de quartzo e de
alumina, empregados com filler em porcelanas, e correlacionaram esses valores
com a resisténcia mecanica. Os resultados mostraram que utilizando um tamanho de
particula inicial maior de quartzo ou de alumina, a tensdo residual também
aumentava, chegando ao maximo para particulas de 87um para quartzo e 150um
para alumina (onde inicia o microtrincamento dos graos, aliviando a tensao), sendo
que o quartzo apresentou uma maior tensdo residual. Eles observaram que a
resisténcia mecanica aumentou atingindo um valor maximo para amostras contendo
graos de quartzo de tamanho 26um, diminuindo com o aumento no tamanho do
quartzo. De acordo com estes resultados, os autores afirmam que o trincamento
ocorre dentro do gréo e ndo na fase vitrea, como € comumente relatado, de modo
que a tensado no grao € radialmente trativa e tangencialmente compressiva.

Ece e Nakagawa (2002) mostraram que a resisténcia a flexdo de porcelanas
de composigcado 63% de argila, 12% de quartzo e 25% de feldspato foi maxima em
amostras contendo particulas de quartzo de tamanho 10-20pm queimadas entre
1300-1350°C. Os autores explicaram que a fratura inicia de falhas que eram
microtrincas em volta dos graos de quartzo atuando como conectores entre os poros

fechados.
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Stathis et. al., (2004) investigaram fatores como condicbes de queima
(temperatura de sinterizagcdo e tempo de queima), tamanho dos gréos de quartzo e
conteudo de quartzo na resisténcia a flexdo de porcelanas usadas como artigo
sanitario. Dentre os fatores investigados, o tamanho dos graos de quartzo foi o fator
gue mais influenciou na resisténcia a flexdo das pecas queimadas. A resisténcia a
flexdo foi maior para um tamanho de quartzo de 5-20um. Eles explicaram que este
tamanho de grdo de quartzo influenciou a resisténcia de duas maneiras:
diretamente, pela inducéo de fortes tensbes compressivas na fase vitrea, o que esta
de acordo com a teoria “Reforcamento da Matriz’, e indiretamente, pelo
desenvolvimento de uma microestrutura favoravel, ou seja, com poros pequenos,
esféricos e isolados.

Hipdtese da Mulita: Esta teoria ndo leva em consideragcdo os efeitos da
transicéo de fase das particulas de quartzo e sugere que a resisténcia mecanica das
porcelanas depende unicamente do entrelagamento tipo feltro de finos cristais de
mulita em forma de agulhas. Especificamente, maior o conteudo de mulita e maior o
entrelacamento de mulita, maior a resisténcia mecanica, ou seja, o entrelagamento
das agulhas de mulita é responsavel pelo aumento da resisténcia mecanica. Dai, a
resisténcia mecanica de porcelanas depende de fatores que afetam a quantidade e
o tamanho dos cristais de mulita, como a temperatura de sinterizagdo. Como dito
anteriormente, a mulita secundaria por ter cristais com morfologia acicular e agulhas
de pequenos diametros, podem aumentar mais a resisténcia mecanica que a mulita
primaria, desde que se mantenham devidamente entrelagados.

Hipotese de Reforgco por Dispersdo de Particulas: Esta teoria sugere que
particulas dispersas na fase vitrea de um corpo de porcelana, tais como cristais de
quartzo e mulita, com tamanho préximo ao tamanho das falhas de Griffith, levam a
um aumento da resisténcia mecéanica.

Maity e Sarkar (1996) estudaram o efeito da substituicdo de quartzo por
silimanita e feldspato por cordierita (mais refrataria) e também alumina. Os autores
mostraram que o aumento na resisténcia mecanica foi atribuido a presencga de
particulas de silimanita e alumina na matriz vitrea, pois ambas funcionaram como
solidos dispersos.

Em corpos de porcelana, os coeficientes de expansédo térmica da matriz (fase
vitrea) raramente séo idénticos aos das particulas dispersas, existindo sempre um

efeito de reforcamento da matriz. Além do mais, sempre ha o entrelagamento dos
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cristais de mulita, contribuindo assim, para o aumento da resisténcia mecanica.
Deste modo, uma teoria geral sobre a relagdo entre microestrutura e propriedade
mecanica de porcelana deveria levar em conta as trés hipdteses mencionadas
anteriormente. Experimentalmente € observado que a resisténcia mecanica de
porcelana é resultado do efeito que se manifesta ao mesmo tempo de todas as
variaveis comentadas anteriormente, isto é: da quantidade e tamanho das agulhas
de mulita, diferenca do coeficiente de expansdo térmica da matriz (fase vitrea) e
fases cristalinas, tamanho das particulas de quartzo (Chinelatto e Souza, 2004).

Além das trés hipoteses destacadas anteriormente por Carty e Senapati
(1998) para explicar a resisténcia mecanica das porcelanas, pode-se acrescentar
também os seguintes fatores citados por Braganga e Bergmann (2004): relagéo
entre a presenca de quartzo e cristobalita, efeito da porosidade e influéncia do tipo
de fundente.

Relacdo entre a presenca de quartzo e cristobalita: a presenca de
cristobalita em vez de quartzo geralmente aumenta a resisténcia mecanica, apesar
da cristobalita apresentar uma transformagdo com variagcdo volumétrica maior no
resfriamento do que o quartzo. Isto pode ser explicado por trés razdes: i) o didametro
da particula de cristobalita tende a ser bem menor que do quartzo porque a
cristobalita cristaliza em uma matriz vitrea ou provém da conversao direta do
quartzo; ii) a cristobalita se forma as custas do quartzo, reduzindo a quantidade
deste e iii) a faixa de temperatura de conversao da cristobalita € entre 225 e 250°C,
bem menor que 573°C do quartzo. Isto leva a um menor tensionamento durante o
resfriamento. Entretanto, esta temperatura mais baixa pode ser um problema
potencial para fadiga ciclica em porcelanas aquecidas e resfriadas em uso, como
para porcelanas de cozinha (Carty e Senapati, 1998).

Igbal e Lee (2000) identificaram a presencga de cristobalita para amostras
queimadas em temperaturas superiores a 1400°C.

As caracteristicas mineraldgicas do quartzo também afetam a resisténcia
mecanica, pois quartzos de diferentes origens podem apresentar maior ou menor
susceptibilidade a trincas, dissolugdo e transformacado a cristobalita. Dietzel (em
Bragangca e Bergmann, 2004) demonstrou que os quartzos que invertem mais
facilmente a cristobalita durante a queima, dissolvem-se rapidamente na fase liquida

do corpo de porcelana, resultando em aumento da translucidez da peca. Além disso,



Fundamentag&o Tedrica 28

estes quartzos sdo mais faceis de moer, o que também acelera a dissolugéao
(particulas menores), aumentando a translucidez.

Efeito da porosidade: a resisténcia mecanica de porcelanas diminui
exponencialmente com a porosidade (Callister, 2002). E relatado que o tipo de
porosidade é importante. Em particular, poros interconectados, em vez de isolados,
sdo mais prejudiciais a resisténcia mecanica. A posigao do poro e o formato do poro
devem ser analisados, pois poros arredondados ndo sao tdo prejudiciais, de um
modo geral, e 0os poros mais proximos da superficie (como uma trinca) sdo mais
criticos. O tamanho de poro é mais importante que a quantidade de porosidade. Por
outro lado, dependendo da sua posi¢cao, tamanho e forma, o poro pode ter uma
influéncia positiva no comportamento mecanico (Kobayashi et. al., 1992). Segundo
este autor, a porosidade influencia o modulo de elasticidade (que decresce
exponencialmente com o aumento da porosidade), diminuindo assim o
comportamento fragil de uma porcelana. Na queima, ocorre a sinterizacdo, a
retracdo e a expanséo da peca devido a expansao volumétrica de gases nos poros e
a liberagcdo de oxigénio em consequéncia da decomposigdo do oxido férrico. Este
fendbmeno esta associado ao aumento de porosidade na queima em temperaturas
mais elevadas (Braganca e Bergmann, 2003). Estes autores também sugerem a
liberagdo de gases devido a dissolugao do quartzo e cristalizagdo de fases.

Salienta-se que s6é em teores elevados de oxido de ferro pode ocorrer o
mecanismo proposto de liberagdo de oxigénio, pois, caso contrario, o 6xido de ferro
deve ficar ligado a estrutura do vidro, atuando com fundente e nao restando 6xido de
ferro cristalino (Braganga e Bergmann, 2004).

Braganca e Bergmann (2003) em outro trabalho relacionaram a resisténcia
mecanica com a temperatura de queima e a fase vitrea formada e mostraram que a
temperatura ideal de sinterizacao foi aquela na qual houve formacao de fase vitrea
suficiente para cobrir a pega inteira, envolvendo as fases cristalinas como quartzo e
mulita e, principalmente preenchendo os poros. Nesta temperatura (1340°C) a peca
apresentou menor porosidade, o que contribuiu para maior resisténcia mecanica e
maior densidade. Mostraram também que a densidade e resisténcia mecanica se
relacionaram: maior densidade, maior resisténcia mecanica. Na queima abaixo da
temperatura ideal observada (1340°C) a microestrutura apresentou porosidade

aberta, o que prejudicou também a resisténcia mecanica. Ece e Nakagawa (2002)
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também observaram que a resisténcia a flexdo das porcelanas por eles estudadas
aumentou com o aumento da densidade.

Segundo Evans et. al., (em Braganga e Bergmann, 2004), o poro aumenta a
severidade da trinca por duas razdes: a trinca passa a agir como uma falha de
supreficie porque intercepta a superficie de um poro e, segundo, a trinca fica no
campo de tensbes do poro. Em seu trabalho Oral (1983) (em Braganca e Bergmann,
2004) concluiu que a resisténcia mecénica maxima pode ndo ser obtida na
porosidade minima, porque nesta ndo se encontra necessariamente 0 menor
didmetro de poro. Este, por sua vez, tende a crescer com o aumento da temperatura.
Portanto, muitas vezes, a resisténcia mecanica maxima € obtida antes de se atingir a
temperatura de porosidade minima.

Influéncia do tipo de fundente: em principio, o tipo de fundente afeta todos
0s mecanismos citados, seja na reagdo da fase vitrea com a mulita, nas
propriedades do vidro formado, na quantidade de particulas dispersas, no tamanho
final da particula de quartzo e na formagéo da porosidade. Assim, um fundente forte
aumentara a dissolugcao do quartzo, determinando a quantidade final e tamanho das
particulas dispersas (Jackson e Mills, 1997).

Fundentes fortes normalmente baixam a temperatura de queima, mas em
contrapartida reduzem o intervalo de queima, podendo aumentar a dispersdo de
valores de resisténcia mecéanica (Braganga e Bergmann, 2004).

As propriedades de porcelanas feitas com feldspatos sddicos e potassicos
foram analisadas por Mortel et. al., (2000) em queima rapida. Os autores concluiram
que as propriedades finais sado fortemente influenciadas pela viscosidade da fase
vitrea formada durante a queima. O uso de feldspato sddico ndo proporciona a
mesma viscosidade elevada que feldspato potassico, porém, aumentando-se o
patamar de queima, o feldspato sddico pode levar a uma viscosidade maior que a
obtida com feldspato potassico, devido a dissolugdo do quartzo. Os autores
salientam também que as propriedades de porcelanas, como a deformacdo em
queima, sao influenciadas por diferengas na taxa de sinterizacdo em diferentes
locais em uma mesma pecga. Isto é atribuido a diferencas na densidade de
empacotamento e consequente diferengas na transmissao de calor da parte externa
para o interior do corpo ceramico durante sua queima, salientando assim a
importancia da homogeneidade dos corpos ceramicos antes da queima, para

obtencao de uma microestrutura homogénea no corpo ceramico apos queima.
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A utilizacdo de nefelina-sienito normalmente aumenta a resisténcia mecanica.
Esta matéria-prima, além de conter menos quartzo livre, resulta em uma matriz
vitrea cujo coeficiente de expansao térmica € mais proximo do quartzo, reduzindo o
problema de inversédo de fase mineraldégica no resfriamento (Carty e Senapati, 1998).

Para porcelanas com elevado teor de fundentes, ocorre pouca dissolugao do
quartzo e em temperatura baixa ja se forma a quantidade necessaria de fase vitrea.
Utilizando-se baixo teor de fundentes, a temperatura tem que ser aumentada,
obtendo-se uma maior quantidade de quartzo dissolvido, criando-se a mesma
quantidade de fase vitrea. Portanto, a quantidade de fase vitrea é fungdo da
temperatura de queima e quantidade de alcalis, porém a composi¢cao da fase vitrea
nao variaria, conforme anteriormente abordado, como concluséo a partir dos estudos
de Carty (2002). Este autor sugere que a composigdo quimica da fase vitrea é a
mesma para todas as porcelanas em qualquer temperatura, uma vez atingidas as
condigdes de equilibrio (saturacao de silica na fase vitrea encerrando a dissolugao
do quartzo). E propde também que a diferengca de deformacg&o piroplastica para
diversas porcelanas € devida as microheterogeneidades ou microrregides de
diferentes composi¢gdes quimicas dentro de um corpo de porcelana e
consequentemente diferente viscosidade nestas microrregioes.

Dana et. al., (2004) substituiram progressivamente o quartzo por 5, 10, 15%
em peso de “fly ash” (cinza) numa composicéo triaxial de porcelana e observaram
aumento na densidade, na resisténcia mecanica, no conteudo de mulita e redugcao
na porosidade, comparado a uma porcelana tradicional. Os autores atribuiram tais
mudangas a formagdo de um vidro de baixa viscosidade devido a presenca de
oxidos como: Fe,03, CaO, Kz0, NayO e também ao menor conteudo de silica, o qual
flui facilmente, tornando melhor a sinterizagao por fase liquida. O aumento no
conteudo de mulita também ajudou a aumentar a resisténcia mecanica. A maxima
resisténcia mecanica (70.5 MPa) foi obtida em 1300°C em amostras contendo 15%
em peso de “fly ash” (cinza).

Braganca e Bergmann (2004) compararam a microestrutura e a resisténcia
de uma porcelana que utiliza pé de vidro como fundente com uma porcelana
tradicional. A substituicdo de feldspato por vidro sodo-calcico diminuiu a temperatura
de queima em 100°C, provocou a maior presenca de poros na estrutura da

porcelana com vidro, o que impossibilitou este material atingir tensao de ruptura tao
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grande quanto a porcelana com feldspato, e ndo apresentou a formacdo de mulita
secundaria assim como a amostra de porcelana tradicional.

Assim, referente ao apresentado pelos diversos autores, pode-se inferir que o
modo como estas variagbes de composi¢ao quimica na fase vitrea e a presenca de
microrregides dentro de uma porcelana influenciam a resisténcia mecanica é dificil
de se quantificar. No entanto, variagbes de deformac&o piroplastica certamente
devem afetar o comportamento mecanico. Do mesmo modo, microrregides de
diferente condutividade térmica devem influenciar as tensdes térmicas geradas no
corpo ceramico. Portanto, na preparacdo de corpos de prova, € fundamental a
homogeneizagdo da composicdo no corpo ceramico para a obtengcdo de uma
porcelana de qualidade homogénea. A influéncia do tipo de fundente escolhido sera
em maior ou menor grau, dependente das propriedades fisicas da fase vitrea, como
viscosidade e condutividade térmica (Braganga e Bergmann, 2004).

Por tudo exposto anteriormente, fica claro a necessidade de estudos mais
aprofundados da relagdo microestrutura e propriedades mecanicas, de porcelanas
para obtencdo de produtos com melhores propriedades e baixo custo. Desta forma,
o presente trabalho tem como objetivo principal estudar o desenvolvimento
microestrutural de uma porcelana tradicional relacionando assim a microestrutura
formada durante o processamento ceramico e a resisténcia mecanica da

composic¢ao de porcelana em estudo.
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CAPITULO 3 - MATERIAIS E METODOS

Este capitulo apresenta os materiais usados e o método de investigagao
empregado no presente trabalho de dissertagdo de mestrado. O fluxograma,

mostrado na Figura 3.1, resume o procedimento seguido.

Matérias-primas B Preparagao dos corpos ceramicos
Caulim *Prensagem uniaxial
*Quartzo Y
*Feldspato sodico (albita) Secagem dos corpos ceramicos
¢ +110°C em estufa durante 24h
¥
Preparagao das matérias-primas Propriedades apds secagem
«Secagem *Massa Especifica
*Peneiramento
Sedimentacéo ¥
v Queima dos corpos ceramicos

+Ciclo de queima lento

Caracterizacdo das matérias-primas ,
Queima a 1200°C, 1340°C e 1400°C

*Mineraldgica

*Quimica y
*Fisica Propriedades fisico-mecanicas

* *Retragdo linear de queima

*Absorcdo de agua

Preparacao/Formulacdo das massas +Porosidade aparente
*Dosificagao por pesagem ‘Massa especifica aparente
*Mistura & homogeneizagao *Tensdo de ruptura a flexdo
*Umidificacao v

v Avaliagao estrutural e microestrutural
Caracterizagio das massas *Microscopia eletronica de varredura
+Difragdo de raios-X *Difragéo de raios-X

*Microscopia eletrdnica de varredura

Figura 3.1- Fluxograma da Metodologia Empregada
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3.1- Matérias- Primas

As matérias-primas que foram utilizadas neste trabalho sdo: quartzo, caulim e
feldspato sodico (albita), comerciais usados na industria ceramica. As matérias-
primas foram fornecidas pela ARMIL Mineragcao do Nordeste LTDA, localizada no

municipio de Parelhas - Rio Grande do Norte.

3.2- Preparacdo das Matérias-Primas

As matérias-primas que foram utilizadas neste trabalho foram fornecidas pela
industria na forma de po6. O beneficiamento ou preparagcao destas matérias-primas
(caulim, quartzo e albita) consistiu basicamente de secagem em estufa por 24 horas
a 110°C, moagem, peneiramento e sedimentagdo. Sendo que as etapas de moagem
e sedimentagao foram aplicadas somente para o quartzo. A moagem do quartzo foi
feita em moinho de bolas de marca Gardelin, modelo 1A MB5 e o tempo de moagem
foi de 6 horas.

O peneiramento foi feito da seguinte forma: caulim e feldspato foram
submetidos a um peneiramento em peneiras de 100 mesh (150um ABNT). O quartzo
como recebido da industria, foi submetido a um peneiramento em peneiras de 100
mesh (150um ABNT) e o quartzo resultante da moagem em moinho de bolas
durante 6 horas foi submetido a um peneiramento em peneira de 325 mesh (45um
ABNT). As fragcbes de quartzo passantes nas peneiras de 100 mesh (150um ABNT)
e 325 mesh (45um ABNT) foram chamadas de quartzo grosso e quartzo médio
respectivamente.

O processo de sedimentagédo do quartzo foi feito da seguinte forma: o quartzo
como recebido da industria foi colocado em recipientes plasticos contendo agua e
agitado. O quartzo mais grosso precipitava-se para o fundo do recipiente enquanto
que o quartzo mais fino permanecia como uma fragao sobrenadante. Esta fracao
sobrenadante (mais fina) era retirada de 8 em 8 horas com auxilio de uma
mangueira, e a medida que a agua contida no recipiente ia se esgotando uma nova
porcao de quartzo e agua eram colocados no recipiente . A fragao de quartzo que foi
retirada do recipiente juntamente com agua foi colocada em um becker de vidro, que
por sua vez, foi colocado em uma chapa aquecedora para retirada da agua,
restando assim somente a fracdo mais fina de quartzo. A fracdo de quartzo

resultante deste processo foi chamada de quartzo fino.
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A separagao através de peneiramento e sedimentagdo do quartzo foi feita
para que se possa investigar o efeito da granulometria das particulas de quartzo
sobre a resisténcia a flexdo das pecgas de porcelana queimadas. As granulometrias
das particulas de quartzo utilizadas no presente trabalho estdo dentro da faixa
analisada por Carty e Pinto (2002) (12um - 180um), Ece e Nakagawa (2002) (< 5
gm, 5 -10 ym e 10 - 20 ym) e Stathis et. al., (2004) (<5 ym, 5 - 20 ym e 20- 40 um),
e além disso, 325 mesh (45um), foi escolhido pelo fato deste tamanho de particula
de quartzo ser usado na maioria das industrias brasileiras segundo Braganga e
Bergmann (2003). Foram utilizadas somente as fracbes das matérias-primas

passantes em tais peneiras.

3.3- Caracterizacao das Matérias- Primas
Estas matérias-primas foram submetidas a diversos tipos de caracterizacao.
Sao elas: mineraldgica, quimica e fisica. Estas caracterizacbes sao descritas em

seguida.

3.3.1- Caracterizacao Mineraldgica

Com o objetivo de identificar os principais minerais argilosos e nao argilosos
cristalinos presentes nas matérias-primas foi feita uma analise qualitativa por
difracdo de raios-X. Os experimentos de difracdo de raios-X foram realizados em um
difratdbmetro de marca Sheifirt, modelo URD 65, utilizando radiagéo Cu Ka (1,54 A),
sob angulo 26 5° até 60°. A identificacdo das fases presentes foi feita através de
comparagao do angulo de Bragg, da distancia interplanar e da intensidade relativa

dos principais picos de difragcdo com fichas padrao JCPDS — ICDD (2000).

3.3.2- Caracterizacao Quimica
A composicdo quimica das matérias-primas foi determinada por
espectroscopia de absor¢cdo atdbmica, sendo fornecida pela ARMIL Mineragao do

Nordeste LTDA. Os resultados foram apresentados como o teor de oxidos.

3.3.3- Caracterizacao Fisica
Foram determinadas as seguintes caracteristicas fisicas das matérias-primas:
granulometria, limites de liquidez, limites de plasticidade, indice de plasticidade e a

massa especifica dos graos.
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A analise granulométrica foi feita segundo a norma NBR 7181-84 (ABNT),
combinando técnicas de peneiramento e sedimentagdo. Os limites de Atterberg
foram determinados segundo as normas NBR 6459-84 (limite de liquidez) e NBR
7180-84 (limite de plasticidade). A diferenga entre esses limites representa o indice
de plasticidade (Gomes, 1986). A massa especifica dos graos foi determinada por
picnometria baseada na norma NBR 6508-84 (ABNT). Além disso, a morfologia dos

poOs das matérias-primas foi investigada por microscopia eletrénica de varredura.

3.4- Formulacao e Preparacdo das Massas Ceramicas

ApOs a caracterizagdo individual das matérias-primas foram formuladas
massas ceramicas tipicas de porcelana tradicional. Em seguida as matérias-primas
foram dosificadas por pesagem e encaminhadas para a etapa de preparagdo das

massas.

3.4.1- Formulacao das Massas Ceramicas

No presente trabalho, optou-se por trabalhar com uma formulacéao tipica de
uma porcelana tradicional para que comparag¢des sejam mais facilmente feitas. De
acordo com a literatura, esta formulagao utiliza 50% de caulim, 25% de quartzo e
25% de feldspato sodico (albita) (Braganga e Bergmann, 2003).

Com a formulagdo mencionada anteriormente foram obtidas quatro massas
ceramicas denominadas de M1, M2, M3 e M4. Para relacionar a temperatura de
sinterizacdo com a formagao e distribuicdo espacial de fases, principalmente a fase
vitrea, trés massas foram preparadas (M1, M2 e M3). Variando-se a forma de
dispersar os pos constituintes, através de mistura manual e moagem, duas massas
foram preparadas (M1 e M2) com o objetivo de estudar o efeito da homogeneidade
da mistura sobre a resisténcia das pecas queimadas. Para investigar o efeito da
granulometria do quartzo, trés massas (M1, M3 e M4) foram preparadas com os pos
de quartzo grosso, médio e fino, respectivamente.

A partir da formulagdo empregada, foi possivel estimar as fases cristalinas
presentes no produto sinterizado. Para isto, admitiu-se que o equilibrio
termodinamico foi atingido e que todas as reagcbdes se completaram.

Considerando o sistema SiO; — Al,O3 — Na;O, os dados de composi¢cao
quimica das matérias-primas foram aproximados a 100%, em termos dos trés oxidos
de interesse SiO,. Al,O3 e NayO. Através do sistema linear de equacgdes (3.1 — 3.3)

foi possivel calcular os percentuais de SiO, Al,O3 e Na,O para a mistura final.
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(1) % SiO,;=A1x a+B1x B +C1x y= x% (3.1)
(2) % Al,O3 = A2x a+B2x 3 +C2x y= y% (3.2)
(3) % Na,O = A3x a+B3x B +C3x y=z% (3.3)

onde A1, A2, e A3 sao os percentuais de Oxidos presentes no caulim, B1, B2 e B3
sao os percentuais de 6xidos presentes no quartzo, e C1, C2 e C3 sdo os oxidos
presentes na albita. Os percentuais X, y € z % representam a composi¢do quimica
desejada. a, B e y sdo as fragbes em peso de caulim, quartzo e albita na formulagéao.

Calculando-se os percentuais dos oxidos SiO,, Al,O3; e Na,O da massa
ceramica e localizando estes valores no diagrama ternario do sistema SiO; — Al,O3 —
Na,O, pode-se entdo prever quais as fases que estardo em equilibrio no produto

final.

3.4.2- Preparacao das Massas Ceramicas

Uma vez definida a formulagao, as matérias-primas beneficiadas, foram secas
em estufa até obtengdo de um conteudo de umidade inferior a 1%. Em seguida, foi
feita a dosificacdo das massas ceramicas por pesagem, com o auxilio de uma
balanga digital (+ 0,01g), marca GEHAKA, modelo BG 2000. A partir da formulagao
descrita no item 3.4.1 (Formulagcdo de Massas Cerémicas) foram preparadas quatro
massas ceramicas tipicas de porcelana tradicional. Essas massas foram
denominadas de M1, M2, M3 e M4.

As massas M1 e M2 foram preparadas com todas as matérias-primas (caulim,
quartzo e albita) passadas em peneira 100mesh (150um ABNT). O quartzo usado
para obtencdo dessas massas (M1 e M2) foi o quartzo passado em peneira
100mesh (150um ABNT), ou seja, o quartzo chamado de quartzo grosso como
mencionado no item 3.2 (Preparacdo das Matérias-Primas). Para as massas M3 e
M4, manteve-se o caulim e albita passados em peneira 100 mesh (150um ABNT). A
diferenca entre essas massas (M3 e M4) esta na granulometria das particulas de
quartzo utilizado. Para a massa M3, utilizou-se o quartzo obtido ap6s moagem em
moinho de bolas por 6 horas e passado em peneira 325 mesh (45um ABNT), ou
seja, utilizou-se o quartzo chamado de quartzo médio. Para a massa M4, utilizou-se
0 quartzo obtido apds o processo de sedimentacéo, ou seja, o quartzo chamado de

quartzo fino.
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O processo de preparagao para as massas M1, M3 e M4 foi basicamente o
mesmo. Primeiramente, as matérias-primas foram colocadas em um recipiente de
porcelana juntamente com algumas bolas de porcelana que tiveram a fungéo de
quebrar aglomerados de caulim, quartzo e albita, aumentando assim a qualidade da
mistura. Este recipiente foi colocado para moer em um moinho de bolas (0 mesmo
usado no preparo das matérias-primas) durante 60 minutos para misturar e
homogeneizar as matérias-primas. Logo apds, as bolas de porcelana foram retiradas
e foi feita a umidificagao adicionando-se 7% em peso de agua, usando um borrifador
e as maos para misturar e espalhar a umidade (agua borrifada).

Em seguida essas misturas (massas) foram granuladas, usando uma prensa
hidraulica de marca SCHWING SIWA, modelo PHMA, com capacidade de 30 ton. A
pressdo usada para esta granulagdo foi de aproximadamente 3 ton (10 MPa). Os
corpos obtidos apds esta etapa (prensagem/granulagdo) foram quebrados
manualmente, destorroados em almofariz e, o p6 obtido foi passado em peneira 20
mesh (850um ABNT). Por fim, as massas obtidas foram armazenadas em sacos
plasticos, dentro de um dessecador, por um periodo de 24 horas, no sentido de
promover melhor a homogeneizagdo da umidade. Para a massa M2, as matérias-
primas foram colocadas em um recipiente plastico e agitadas durante 5 minutos. Os
processos de umidificagdo, prensagem/granulagdo e armazenamento para
homogeneizacdo da umidade foram os mesmos descritos para as massas M1, M3 e
M4.

3.5- Caracterizacao das Massas Ceramicas

A caracterizacao das massas ceramicas foi feita por difracido de raios-X. Os
procedimentos adotados foram os mesmos descritos no item 3.3.1 (caracterizagao
mineralégica das matérias-primas). Além disso, foi feita a analise por microscopia
eletrbnica de varredura dos aglomerados (granulos) obtidos ap6s o processo de

granulagao das massas ceramicas.

3.6- Preparacéo dos Corpos Ceramicos

As massas foram submetidas a um processo de compactagéo por prensagem
uniaxial em prensa hidraulica, marca SCHWING SIWA, modelo PHMA, capacidade
maxima de 30 ton, em matriz de ago retangular, com dimensbes de

aproximadamente 11,5 x 2,54mm? e um conjunto de pistdes de aco. A pressdo de
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compactacgao utilizada foi da ordem de 40 MPa. Foram elaborados cinco corpos
ceramicos com cerca de 60g cada um para cada temperatura de sinterizagdo para
as massas M1, M2 e M3, totalizando assim um total de quinze corpos de prova para
cada massa (M1, M2 e M3). Para a massa M4, foram elaborados somente cinco
corpos de prova. Estes foram sinterizados apenas na temperatura de 1340°C com o
objetivo de estudar o efeito da granulometria das particulas de quartzo na resisténcia
a flexdo das pecas queimadas. Para isso, os corpos obtidos a partir da massa M4 e
sinterizados em 1340°C foram comparados com os corpos obtidos a partir das
massas M1 e M3 sinterizados na mesma temperatura.

Foram elaborados também corpos de prova de caulim e albita puros. O
meétodo de preparagao para estes corpos de prova com apenas uma matéria-prima
(sistema uniaxial) foi 0 mesmo descrito para os corpos de prova de porcelana
tradicional. Entretanto, foi elaborado apenas um corpo de prova para cada

temperatura de queima usada.

3.7- Secagem dos Corpos Ceramicos

A secagem dos corpos ceramicos foi feita em estufa na temperatura de 110°C
durante 24h. Em seguida foi determinada a massa especifica das pecas secas
utilizando o método dimensional de acordo com a norma ASTM C373-72. A massa

especifica foi calculada utilizando a seguinte expresséo:

Pap = V2 (3.4)

Onde psp € a massa especifica aparente da pega seca (em g/em®); M e V sao,

respectivamente, a massa (g) e o volume (cm?®) dos corpos de prova secos.

3.8- Sinterizagao dos Corpos Ceramicos Prensados

A etapa de sinterizagcdo foi realizada em um forno elétrico de laboratodrio
Maitec, modelo FL 1300, em ciclo de queima lento, em atmosfera oxidante.

Os corpos de prova de caulim puro foram sinterizados em 480°, 600°, 920°,
1030°, 1100° 1150° e 1200°C e os corpos de albita pura foram sinterizados em
1100°, 1150°, 1200° e 1250°C para se avaliar as transformacdes de fases de cada

matéria-prima individual.
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Os corpos de porcelana tradicional foram sinterizados em 1200°, 1340° e
1400°C para se avaliar o efeito da temperatura de patamar sobre as propriedades e
a estrutura dos corpos queimados. A taxa de aquecimento e de resfriamento foi de
180°C/h (3°C/min) até alcangar a temperatura maxima, onde permaneceram por 30

minutos. (Braganca e Bergmann 2003).

3.9- Caracterizacdo dos Corpos Queimados.

Neste trabalho os corpos ceramicos produzidos foram avaliados através das
seguintes propriedades: retracdo linear de queima, massa especifica aparente,
porosidade aparente, absorcdo de agua e tensdo de ruptura a flexdo. Enfase foi
dada a correlagdo entre a microestrutura e resisténcia mecanica dos corpos

ceramicos.

3.9.1- Retracdo Linear de Queima
A retragdo linear de queima (Rlq) foi determinada segundo a norma MB-305

(ABNT), de acordo com a seguinte expressao:

L - Ly
RLQ =L—100 (3.5)

Q

Onde Ls é o comprimento do corpo ceramico seco € Lqg € 0 comprimento do corpo
ceramico queimado. As medidas foram realizadas com auxilio de um paquimetro
digital (x 0,01mm).

3.9.2- Massa Especifica Aparente (MEA)
Para determinacido da densidade aparente das pecgas queimadas, foi utilizado

0 método geométrico, ja mencionado no item 3.7.

3.9.3- Porosidade Aparente
A porosidade aparente (PA) dos corpos ceramicos queimados foi determinada

de acordo com a norma C373-88(ASTM), de acordo com a expressao a seguir:
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pa= My =M

>.100

U i

(3.6)

Onde Mi é a massa (g) do corpo ceramico imerso em agua, que sera medida pelo
método da balanga hidrostatica. Os outros parametros serdo descritos no item

seguinte.

3.9.4- Absorcéo de Agua

A absorgao de agua foi medida de acordo com a norma NBR 6480 (ABNT). O
procedimento consistiu em: secagem dos corpos ceramicos em estufa a 110°C por
um periodo suficiente para a obtencdo de peso constante, resfriamento em
dessecador, pesagem dos corpos ceramicos sSecos € imersao num recipiente
contendo agua destilada. A agua foi aquecida e mantida em ebulicdo pelo periodo
de duas horas. Apds eliminagdo do excesso de agua superficial com um pano
umedecido, os corpos ceramicos foram pesados, e a absor¢cédo de agua (AA) foi

determinada pela seguinte expresséo:

AA = My =M .100
M

S

(3.7)

Onde Mu é a massa (g) dos corpos ceramicos saturados com agua e Ms é a

massa (g) dos corpos ceramicos secos.

3.9.5- Tensédo de Ruptura a Flexao

A tensao de ruptura a flexdo (ensaio de carregamento em trés pontos) dos
corpos ceramicos queimados foi determinada de acordo com a norma C674-77
(ASTM), utilizando-se uma maquina de ensaios universal, marca INSTRON, modelo
5582, numa taxa de carregamento de 0,5 mm/min. A tensdo de ruptura a flexdo foi

calculada pela expresséo:
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3PL
o= 2bd2 (3.8)

Onde o é a tenséao de ruptura a flexdo (em MPa); P é a carga aplicada (em N); L é
a largura entre os cutelos de apoio (em mm); b é a largura do corpo ceramico (em

mm) e d é a espessura do corpo ceramico (em mm).

3.9.6- Anélise Estrutural e Microestrutural

A caracterizagao estrutural que visa identificar a estrutura cristalina e as fases
presentes nas amostras de porcelana tradicional foi realizada empregando a técnica
de difracdo de Raios-X, sendo que o objetivo agora foi identificar as fases presentes
remanescentes e as novas fases que foram formadas durante a etapa de queima. O
difratbmetro marca SHEIFERT, modelo URD 65 foi o equipamento utilizado. A
estrutura cristalina das amostras de caulim, de albita puros e também das amostras
de porcelana tradicional (na forma de pd) foi analisada utilizando radiagcdo CuKa
(1,54A) . Os espectros de difragdo de raios-X que foram obtidos foram comparados a
fichas dos padrdes existentes no JCPDS (Joint Commite on Difraction Standards,
2000). Os procedimentos foram basicamente os mesmos descritos no item 3.3.1
(Caracterizagao Mineralégica das Matérias-Primas).

A caracterizagcao por microscopia eletrbnica das pegas ceramicas queimadas,
foi feita utilizando-se um microscopio eletrénico de varredura, marca Zeiss, modelo
DSM 962, utilizando voltagem de aceleracéo de elétrons de 20KV. Esta analise teve
como objetivo acompanhar as mudangas microestruturais que ocorreram durante a
queima. Para as pecgas ceramicas queimadas, lixadas e polidas, foram observados a
forma, tamanho e distribuigdo de poros, presenca de bolhas de gas e distribuicao de
fase vitrea de acordo com a temperatura de sinterizagdo. Para as pecgas queimadas,
lixadas, polidas e atacadas foram observados a presenca de trincas, fases cristalinas
formadas e também aquelas fases remanescentes.

Para estas analises as amostras lixadas e polidas, foram cortadas utilizando-
se disco de alumina, diversas lixas, de grana em ordem crescente (180, 220, 320,
400 e 600 mesh) e polidas com pasta de alumina (1 e %4 um). As amostras lixadas,
polidas e atacadas, foram cortadas, lixadas e polidas, seguindo-se o mesmo

procedimento descrito acima. O ataque quimico realizado para essas amostras, foi
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feito por imersao das amostras em solugdo de acido fluoridrico (HF) 20% e 40%
durante 45, 60 e 90 segundos para remogao da fase vitrea superficial. Para evitar
efeitos de carregamento durante a analise, as amostras foram metalizadas com ouro

durante 80 segundos.
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CAPITULO 4 — RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1- Caracterizacao das Matérias-Primas
4.1.1- Caracterizacdo quimica
Na Tabela 4.1 sdo mostrados os resultados de composi¢cdo quimica para as

matérias-primas utilizadas, fornecidos pela ARMIL Mineracéo do Nordeste LTDA.

Tabela 4.1- Composi¢cdo quimica das matérias-primas utilizadas (% em peso).

Amostra | SiO; | Al,O3 | Fe;O3 | TiO, | CaO | MgO | KO | Na,O | P.F.

Caulim 49,07 |33,74| 0,22 | <0,01 | 0,30 | 0,061 | 1,97 | 0,52 | 14,01

Quartzo [98,97| 0,41 | <0,01 | 0,019 | <0,01 | <0,01 | 0,18 | 0,13 0,26

Albita 69,55| 18,82 | 0,14 | 0,017 | 0,17 | 0,09 1,47 | 9,63 | 0,32

P.F.= Perda ao Fogo

Verifica-se que o caulim é constituido essencialmente por SiO;, Al,Os. O
conteudo de SiO, € devido a silicatos (argilominerais, micas e feldspatos) e a silica
livre. A silica livre pode ser proveniente de quartzo (variedade cristalina), opala
(variedade amorfa), agata e calceddnea (variedades criptocristalinas), e acidos
silicicos amorfos. A alumina (Al,O3) encontrada numa argila esta em sua maior parte

combinada formando os argilominerais (Santos, 1989).

Geralmente se utiliza a razédo silica/alumina para prever o conteddo de
argilomineral que esta presente em uma argila. O caulim utilizado neste trabalho
apresentou uma razéo silica/alumina de aproximadamente 1,45. De acordo com
estudos ja realizados (Souza et al., 2002), quanto menor for esta razdo, menor sera
o teor de silica livre, maior entdo sera o teor de argilominerais que estara presente
na argila e, consequentemente, maior serd sua plasticidade. A razao silica/alumina

da caulinita tedrica é 1,18 aproximadamente.

Pequena quantidade de oxido de ferro (Fe,O3) foi detectada. Isto faz com que
o caulim seja apontado como material de queima clara. Em principio, o ferro pode
estar presente em uma argila de diversas formas; hematita, magnetita, limonita,
lepidocrocita, goetita e pirita ou substituindo parcialmente o aluminio na rede

cristalina dos argilominerais.
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Os teores de Oxidos alcalinos (KO e Na,O) sdo relativamente baixos. Eles
podem estar presentes fazendo parte de compostos como feldspato ou mica, ou
entdo na propria estrutura cristalina de argilominerais como a ilita. Sdo agentes
fundentes e, portanto, sdo fundamentais para a vitrificacdo de porcelanas e outros
produtos de ceramica branca. Geralmente o teor de K,O nas argilas € bem mais
elevado que o teor de Na,O, porque 0s minerais micaceos sdo mais resistentes ao
intemperismo (Santos, 1989).

Os teores de Oxidos alcalinos terrosos (CaO e MgO), também sdo baixos.
Estes Oxidos geralmente estdo associados a presenca de carbonato de calcio
(CaCO3), carbonato de magnésio (MgCQO3) ou carbonato duplo de célcio e magnésio
(CaMg(C0O3)2). A elevada perda ao fogo P.F. que o caulim apresenta &,
principalmente, devido a agua de hidroxilas dos argilominerais, mas também de
hidroxidos existentes, tais como Al(OH); e Fe(OH)3;, da decomposi¢cdo de compostos
como sulfatos, sulfetos e carbonatos, e ainda da oxidacdo de matéria organica
(Santos,1989).

O feldspato soédico ou albita utilizado neste trabalho é constituido
principalmente por SiO,, Al,O3 e Na,O. O 6xido de sddio (NaxO) é um dos elementos
mais eficientes para promover a formacéo de fase liquida. A viscosidade desta fase
liguida € uma funcdo da proporcdo entre os Oxidos formadores (SiO, e Al,O3) e
oxidos modificadores de rede (Na,O e K;0), sendo influenciada também pela
proporcao entre Na,O e K,O. Enquanto K,O forma eutéticos em temperaturas mais
baixas, o Na,O €& responséavel por valores de viscosidade menores (Riella et.al.,
2002). A baixa perda ao fogo esta relacionada a perda de agua adsorvida na
superficie da albita.

Os resultados da analise quimica indicam que o quartzo usado neste trabalho
é relativamente puro, sendo constituido quase que completamente de SiO,. A baixa

perda ao fogo estéa relacionada a perda de agua adsorvida na superficie do quartzo.

4.1.2- Caracterizacao Mineraldgica

A Figura 4.1 apresenta o difratograma de raios-X do caulim utilizado neste
trabalho. Os resultados mostram que o caulim é constituido principalmente das
seguintes fases cristalinas: caulinita, quartzo e um pico de mica-muscovita. E de
conhecimento geral que os caulins apresentam juntamente com seu argilomineral

constituinte, alguns minerais acessorios, tais como o quartzo, as micas e 0s minerais
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de ferro (Melchiades et. al., 2002). Pode-se perceber que o argilomineral
predominante é a caulinita, com picos evidenciados bastante intensos e definidos. A
presenca de mica-muscovita justifica o teor de éxido alcalino no caulim. O desvio da
razdo silica-alumina do valor tedrico da caulinita é explicado pela presenca de

quartzo.

C C = Caulinita
Q = Quartzo
Cc M = Mica-muscovita
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Figura 4.1- Difratograma de raios-X do caulim utilizado.

A Figura 4.2 mostra o difratograma de raios-X do quartzo utilizado no
presente trabalho, Foram identificados picos caracteristicos de quartzo bastante
intensos e de forma bem definida. A ndo identificacdo de outros minerais pode ser o
indicio de que esta matéria-prima utilizada possui um elevado grau de pureza.
Segundo a literatura (Norton, 1973), o quartzo possui em sua estrutura atdbmica
vazios abertos tdo pequenos de modo que outros atomos ndo podem entrar, 0 que
esta de acordo com sua elevada pureza. De acordo com a empresa fornecedora, o
quartzo possui 98,97% de SiO,.

A Figura 4.3 mostra o difratograma de raios-X do feldspato sédico (albita)
utilizado no presente trabalho. Foram identificados picos caracteristicos dos minerais
presentes na amostra estudada. Pode-se observar a presenca de albita
(Na,0.Al,03.6Si0,) e quartzo (SiOy).
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Q Q = Quartzo
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Figura 4.2- Difratograma de raios-X do quartzo utilizado.
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Figura 4.3- Difratograma de raios-X da albita utilizada.
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4.1.3- Caracterizacao Fisica
A Tabela 4.2 apresenta os dados de distribuicdo de tamanho de particula das
matérias-primas utilizadas, determinado através de técnicas de peneiramento e

sedimentacao.

Tabela 4.2- Distribuicdo de tamanho de particulas das matérias-primas (% em

peso).
Tamanho de Caulim Albita Quartzo
particula
<2um 19 12 5
2<@<60 um 79 83 89
60< @<200um 2 5 6
Massa especifica 2,57 2,62 2,66
real (g.cm™)

Pode-se observar que as matérias-primas apresentaram 79-98% de
particulas com didametro equivalente inferior a 60um. O caulim apresentou um
contetdo de particulas inferiores a 2um (fracdo argila) igual a 19% em massa,
enguanto 79% na fracdo silte e 2% de areia fina. Para um argilomineral, o p6 parece
ser muito grosso. Entretanto, de acordo com Barba et. al., (1997), os caulins
apresentam particulas mais grossas e estruturas cristalinas menos degradadas que
as demais argilas por pertencerem a diferentes origens geoldgicas, e 0s minerais
que geralmente estdo presentes no caulim bruto sdo quartzo, feldspato e a mica.
Outro fator a ser considerado é a contaminacdo do caulim por quartzo, como
mostrado na Figura 4.1, pois, segundo Carty (2002), impurezas tais como o0 quartzo
reduzem o teor de Al,O3 (alumina), reduzindo assim o teor de argilominerais (fracao
argila).

A Tabela 4.2 mostra que o quartzo e a albita sdo notadamente mais grossos
gue o caulim. Para estas matérias-primas, o conteudo de particulas com diametro
equivalente inferior a 2um foi de 5% e 12% em massa para quartzo e albita
respectivamente.

A Tabela 4.2 exibe ainda a massa especifica real dos grédos de cada matéria-
prima utilizada no presente trabalho. Pode-se observar que o quartzo apresentou
maior valor de massa especifica, seguido pela albita e depois pelo caulim. A elevada
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massa especifica apresentada pelo quartzo pode ser explicada pelo fato deste
mineral possuir uma estrutura atbmica constituida por um reticulo tridimensional de
tetraedros SiO,4 ligados em uma estrutura bem compacta, o que esta de acordo com
sua elevada massa especifica, como mencionado no item 2.2.2. Os valores de
massa especifica apresentados pela albita e caulim respectivamente estdo de
acordo com os dados apresentados pela literatura (Silva, 2001 e Anuario Brasileiro
de Ceramica — ABC, 2003).

A Tabela 4.3 apresenta os limites de consisténcia de Atterberg obtidos para o
caulim utilizado. Verifica-se que o caulim apresentou um elevado indice de
plasticidade 42%. A partir deste valor, o caulim pode ser classificado como sendo
uma argila de alta plasticidade (Santos, 1989). As demais matérias-primas nao foram
submetidas aos ensaios de determinagéo dos limites de Atterberg, por apresentarem

uma natureza nao plastica.

Tabela 4.3- Limites de consisténcia de Atterberg do caulim utilizado (% em

peso).
Matéria- Limite de Limite de indice de
prima Liquidez (%) Plasticidade (%) Plasticidade (%)
Caulim 64 22 42

As Figuras 4.4 — 4.8 mostram a morfologia dos pdés das matérias-primas
utilizadas no presente trabalho.

A Figura 4.4 mostra a morfologia do p6 de albita utilizado. Pode-se notar que
as particulas possuem um formato caracteristico de um material fragil que foi
mecanicamente fraturado. Existem particulas grandes, porém menores que 50um,
particulas médias e finas. Provavelmente, as médias sao resultado da fratura das
grandes e as pequenas do lascamento das grandes e médias. As pequenas tendem
a se aglomerar entre si ou sobre a superficie das maiores. As pequenas possuem
tamanho que varia de 2um a menos de 1um.

A Figura 4.5 mostra a morfologia do pé de caulim utilizado. Pode-se observar
que este po é notadamente mais fino do que o po de albita. As granulometrias ja
diziam isto. As micrografias mostram particulas finas. Sdo aglomerados de pequenas

plaguetas. Algumas vezes, estas plaquetas estdo empilhadas. Na maioria das vezes,
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as plaquetas formam pequenos aglomerados. Nado se vé aglomerados maiores do

que 10pm.

Figura 4.5 — Morfologia das particulas de caulim. (a) 1000x; (b) 2000x.

As Figuras 4.6 — 4.8 mostram a morfologia dos pos de quartzo utilizados
neste trabalho. O quartzo foi dividido em trés fracées. Uma como recebido, chamada
de quartzo grosso, outra ap6s moagem em moinho de bolas por 6 horas e
peneiramento em peneira 325 mesh, a qual foi chamada de quartzo médio e uma
terceira fracdo conseguida apds sedimentacdo chamada de quartzo fino.

A Figura 4.6 mostra a morfologia das particulas de quartzo como recebido
(quartzo grosso). Pode-se observar que este p6 possui particulas grandes, médias e
pequenas. Pode-se dizer que o mesmo ocorrido ao pé de albita emprega-se a este
pd com respeito a origem das particulas médias e finas. As particulas grandes deste
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poé sdo maiores que as correspondentes de albita. As particulas mais finas de

guartzo sao maiores também que as correspondentes de albita.

Figura 4.6 — Morfologia das particulas de quartzo como recebido utilizado.
(a) 1000x; (b) 2000x.

A Figura 4.7 apresenta a morfologia das particulas do po de quartzo 325
mesh, o qual foi chamado de quartzo médio. Este p6 foi obtido ap6s moagem do pé
de quartzo assim como recebido por 6 horas e peneiramento em peneira 325 mesh.
O peneiramento eliminou as particulas maiores que 45um. As imagens mostram
claramente que a fracdo de particulas finas e médias aumentou bastante e é
comparavel ao do po6 de albita. No entanto, o p6 de albita possui uma fracdo maior
de particulas mais finas. Aparentemente a albita € mais friavel do que o quartzo.

A Figura 4.8 mostra a morfologia das particulas de quartzo sedimentado
(quartzo fino). Este p6 foi obtido ap6s um processo de sedimentacdo do pd de
guartzo assim como recebido. Pode-se observar que este pO exibe particulas
menores que 5um. A grande maioria esta abaixo de 3um e também possui particulas

abaixo de 1um.
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Figura 4.7 — Morfologia das particulas de quartzo 325 mesh utilizado. (a) 1000x;
(b) 2000x.
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Figura 4.8 — Morfologia das particulas de quartzo sedimentado utilizado.
(a) 3000x; (b) 5000x.

4.2- Formulacdo das Massas Ceramicas

A formulagdo de materiais ceramicos parte do principio de que o equilibrio
termodinamico tenha sido alcancado. Além disso, admite-se que todas as reacdes
ocorreram durante o processo de sinterizagao.

A partir das quantidades e das composi¢des quimicas das matérias-primas é
possivel prever quais as fases que serdo formadas durante a sinterizacdo das pecas

ceramicas. Estas fases séo preditas através de diagramas de equilibrio de fases.
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No presente trabalho, optou-se por trabalhar com uma formulacéo tipica de
uma porcelana tradicional. De acordo com a literatura, esta formulag&o utiliza 50%
de caulim, 25% de quartzo e 25% de albita (Braganca e Bergmann, 2003).

O diagrama da Figura 4.9 (Morelli, 2002) mostra o ponto correspondente a
massa formulada a partir das matérias-primas que foram utilizadas. Este ponto situa-

se préximo a regido de uma porcelana dura (chinesa).

SiLICA

Cerdamica branca
semivitrificada _ Porcelana

elétrica
Porcelaria

dura
Ladrilho

Tipo parian

Azulejo
Porcelana
Ceramica bhranca rdentéria
vitrificada
ARGILA FELDSPATO

Figura 4.9 - Diagrama de Composicdes para Quartzo-Feldspato-Argila.
(Morelli, 2000).

Quatro massas foram preparadas com a mesma composicao (M1, M2, M3 e
M4). O método de preparacdo, com respeito a mistura das matérias-primas, e a
granulometria do quartzo foram os parametros variados. Isto permitiu avaliar o efeito
de uma boa e de uma ma dispersdo dos componentes do sistema triaxial
(principalmente por parte do fundente) na resisténcia a flexdo das pecas queimadas
para as massas M1 e M2. Para as massas M1, M3 e M4 variou-se a granulometria
das particulas de quartzo como também descrito no item 3.4.2 (Preparacdo das
Massas Ceramicas). Isto permitiu avaliar o efeito da granulometria das particulas de
quartzo na resisténcia a flexdo das pecgas sinterizadas.

Para a porcelana estudada no presente trabalho, os 6xidos majoritarios e de
maior interesse sao SiO,, Al,O3 e Na,O. Dessa forma, o diagrama de equilibrio de

fases de maior interesse é o do sistema SiO, — AlbLO3; — Na,O. A Tabela 4.4
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apresenta a composi¢cao quimica das matérias-primas (% em peso), em termos dos
oxidos principais, para o sistema SiO, — AlLbO3; — NayO. A partir da composicao
quimica das matérias-primas, foi obtida a composicdo quimica da mistura final em %

em peso.

Tabela 4.4 — Principais 6xidos para o sistema SiO; — Al,O3 — Na,O (% em peso).

Oxidos Caulim Quartzo Albita
SiO; 58,89 99,46 70,97
Al,O3 40,49 0,41 19,20
Na,O 0,62 0,13 9,83

A composicdo quimica da mistura composta de caulim, quartzo e albita nas
proporcdes de 50%, 25% e 25% respectivamente, em termos dos Oxidos principais
foi calculada, conforme mostrado nas Equagdes 4.1 — 4.3.

% SiO, = 58,89 x 0,5 + 99,46 x 0,25 + 70,97 x 0,25 = 72,05 % em peso  (4.1)
% AlL,O3 = 40,49 x 0,5 + 0,41 x 0,25 + 19,20 x 0,25 = 25,15 % em peso  (4.2)
% Na,O = 0,62 x 0,5 + 0,13 x 0,25 + 9,83 x 0,25 = 2,80 % em peso (4.3)

A composicdo quimica da mistura final (% em peso) em termos dos Oxidos
principais SiO,, Al,O3 e Na,O foi convertida para (% em mol), utilizando a Equagao
4.4, conforme mostrado a seguir.

W
a;, = M\;v_ (4.4)
i
2 M)

onde a; € o0 percentual atbmico ou molar do i — ésimo componente do sistema; w; é o
percentual em massa do i — ésimo componente do sistema; M; € a massa atdmica do
I — ésimo componente do sistema, se ele for um elemento quimico, ou € a massa

molecular deste componente, se ele for uma substancia quimica. Assim:
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72,05

_ 60 _an 40
%sio, = 7205 2515 _2,80 80,45%mol

60 102 62

25,15

_ 102 Ry
40 = 72,05 25,15 2,80 16,52%mol

60 102 62

2,80

_ 62 200
a0 =72 05 2515 2,80 3,03%mol

60 102 62

A composicdo da mistura das trés matérias-primas caulim, quartzo e albita,
naquelas proporgdes utilizadas, marcadas no diagrama da Figura 4.9 acabaram por
definir uma composigado quimica que pode ser marcada no diagrama de equilibrio de
fases da Figura 4.10, ou seja, a composi¢cao quimica da mistura constituida por
80,45% em mol de SiO,, 16,52% em mol de Al,O3; e 3,03% em mol de NayO, é
representada por um ponto no diagrama de equilibrio de fases dos 6xidos principais
SiO; — Al,O3 — Na,O.

Pode-se observar que existirdo em equilibrio as fases da silica (SiO,), mulita
(3Al,03.2Si0,) e do feldspato sodico (albita) (Na,O.Al,03.6Si0,), pois a composicao
da massa ceramica esta situada no triangulo de coexisténcia das fases mencionadas
em equilibrio & temperatura ambiente. Provavelmente, a microestrutura sera
composta de particulas de quartzo e finos cristais de mulita embebidos numa matriz
de silicato vitreo advindo do liquido rico em feldspato.

Existem limitacdes para os métodos de formulacdo de materiais ceramicos.
Uma limitacdo é o fato dos sistemas de equagdes nem sempre apresentarem uma
solucdo. Isto ocorre quando uma ou mais matérias-primas ndo sdo adequadas para
determinada composicao. Por outro lado, o sistema pode ter infinitas solugcdes. Por
isso, € comum a utilizacdo do método geomeétrico como recurso de visualizacao para
se verificar a possibilidade de solugdo. Uma outra limitacdo € a de considerar
somente os 6xidos majoritarios, e ndo a presenca de outros 6xidos, ou até mesmo
impurezas, que podem desviar os campos de existéncia das fases de interesse.

Sendo assim, qualquer variacdo composicional, por menor que seja, faz com que o
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ponto da composicdo formulada se desloque para outras regides dos triangulos de
de equilibrio das fases, e consequientemente, fases secundarias poderdo estar
presentes junto com a fase principal.

2

Figura 4.10- Diagrama de Equilibrio de Fases (Sistema Na,O-Al,03-SiOy).
(Osborn e Muan, 1960).

Calculou-se entdo a composi¢cdo quimica da formulagdo obtida, a partir das
analises quimicas reais das matérias-primas. Com o resultado de todos os Oxidos
presentes na mistura final e o conhecimento prévio dos efeitos provocados por cada
um deles, é possivel prever algumas caracteristicas do produto final. A Tabela 4.5
apresenta a composi¢ao quimica da massa formulada, que possui para cada um de

seus oOxidos a contribuicdo dos 6xidos presentes nas matérias-primas utilizadas.

Tabela 4.5 — Composic¢do quimica estimada da massa ceramica formulada
(% em peso).

SiO;

Al>O3

Fe,O3

TiO,

CaOo

MgO

K20

Na,O

P.F.

66,66

21,68

0,15

0,01

0,2

0,05

1,4

2,7

7,15

P.F. = Perda ao Fogo.
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4.3- Caracterizacao das Massas Ceramicas Preparadas

Como mencionado anteriormente, as massas ceramicas foram submetidas a
um processo de granulagdo que foi descrito no item 3.4.2 (Preparacdo das Massas
Ceramicas).

O processo de granulacdo a que foram submetidas as massas teve como
objetivo proporcionar a obtengcdo de aglomerados de particulas. Estes aglomerados
aumentam a compacidade das massas e proporcionam um aumento da massa
especifica a verde dos corpos ceramicos prensados. Além disso, promovem a
diminuicdo da retracdo de queima (Nasseti et. al.,, 1992). As Figuras 4.11 — 4.14
mostram a morfologia dos aglomerados obtidos apds o processo de granulacao para
as massas M1, M2, M3 e M4.

Para a massa M1, pode-se observar a partir da Figura 4.11 que o0s

aglomerados (granulos) obtidos raramente se apresentam de forma individual.

20Ky 1Smm x m — 20Ky 1Smm

Figura 4.11 — Morfologia dos aglomerados (granulos) da massa M1.
(a) 1000x; (b) 2000x.

A Figura 4.12 mostra a morfologia dos aglomerados obtidos ap6s o processo
de granulagéo para a massa M2. Como na Figura 4.11 (massa M1) néo se observa
aglomerados (granulos) individuais. Mas, pode-se ver um bom aglomeramento das
particulas das matérias-primas utilizadas.

Para a massa M3, também ndo se observa aglomerados (granulos)
individuais, mas pode-se notar um aglomeramento das particulas das matérias-

primas utilizadas como pode ser observado na Figura 4.13.
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» 1000 1 Z20kU 1Smm

Figura 4.12 - Morfologia dos aglomerados (granulos) da massa M2.
(a) 1000x; (b) 2000x.

1Smm

Figura 4.13 — Morfologia dos aglomerados (granulos) da massa M3.
(a) 1000x; (b) 2000x.

A Figura 4.14 mostra a morfologia dos aglomerados (granulos) obtidos a partir
da massa M4. Pode-se observar claramente os granulos individuais. Nota-se que a
forma e a superficie dos granulos obtidos séo irregulares. Neste processo de
granulacdo os granulos foram obtidos por aglomeracdo mecéanica e, por isso
apresentam este tipo de morfologia. Ao contrario, na preparacdo de massas por via
Uumida os granulos sédo obtidos por atomizacdo em spray — dryer e apresentam forma

e superficies regulares (esféricas) e os granulos obtidos s&o ocos.



Capitulo 4 — Resultados e Discussao 58

1Smm

Figura 4.14 — Morfologia dos aglomerados (granulos) da massa M4.
(a) 1000x; (b) 2000x.

A Figura 4.15 mostra o difratograma de raios-x da massa ceramica M1l
formulada no presente trabalho. Verifica-se que o argilomineral predominante é a

caulinita. Além da caulinita, foram identificados picos caracteristicos dos minerais
quartzo e albita.

Q A = Albita

C = Caulinita
Q = Quartzo
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Figura 4.15 — Difratograma de raios-X da massa ceramica M1.
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4.4- Caracterizacao dos Corpos Ceramicos Preparados
Apds secagem, foi determinada a massa especifica aparente (Ds) dos corpos
ceramicos. A Tabela 4.6 mostra os resultados obtidos para a massa especifica

aparente (Ds) dos corpos ceramicos ap0s secagem.

Tabela 4.6 — Massa Especifica dos Corpos Ceramicos apés Secagem.

Massas Ceramicas Ds (g/cm®)
M1 1,81 (+0,03)
M2 1,80 (+0,03)
M3 1,80 (+0,04)
M4 1,81 (+0,03)

Observa-se que os valores de massa especifica apds secagem permanecem
praticamente inalterados para as massas ceramicas preparadas. E muito importante
que todas as amostras tenham aproximadamente a mesma densidade para fazer
comparacao padrao das propriedades de processamento. De acordo com a literatura
(Braganca e Bergmann, 2003) o intervalo de massa especifica ap6s secagem das
pecas ceramicas tipicas para a fabricacdo de porcelana tradicional por eles
estudadas ficou entre 1,77 — 1,83g/cm®. Assim, 0s corpos ceramicos obtidos no
presente trabalho encontram-se dentro do intervalo mencionado anteriormente como

pode ser visto na Tabela 4.6.

4.5- Mudancas de Fases Durante a Queima e Microestrutura Final de Porcelana
Tradicional

A formagao de novas fases cristalinas durante a sinterizagdo exerce uma
grande influéncia sobre as propriedades tecnolégicas do produto final.

A sinterizacdo das massas ceramicas envolve uma série de reacdes fisico-
quimicas que dependem da temperatura de sinterizacdo, da natureza quimica e
mineraldgica das matérias-primas.

Durante a queima, algumas fases sofrem decomposicdo, algumas
permanecem, enquanto outras sdo formadas. Para melhor entender o processo de
sinterizacdo e também avaliar as transformacfes de fases no sistema triaxial da
porcelana foram realizados os experimentos descritos no item 3.8 (Sinterizac&do dos

Corpos Ceramicos Preparados).
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4.5.1- Mudancas de Fases Durante a Queima das Matérias-Primas Individuais

Em temperaturas abaixo de 1000°C, cada matéria-prima sofre suas reacoes
em um sistema independente dos outros materiais presentes na amostra.

A fase remanescente para as matérias-primas individuais e também para o
sistema triaxial € o quartzo. Este, de acordo com a literatura (Braganca e Bergmann,
2001), apresenta variacdo polimérfica, com as transformagfes de inversdo de
quartzo de baixa (o)) para quartzo de alta temperatura (), que ocorre a 573°C. As
transformacdes de inversdo sao severas por que acontecem rapidamente e
acompanha-se de acentuadas variagbes de volume. Tensdes violentas sdo geradas,
produzindo assim, microtrincas que podem levar ao trincamento da matriz ou do
préprio grdo. Este comportamento nao foi identificado aqui, mas pode ser observado
em uma curva de dilatacao linear. Segundo Carty e Senapati (1998), esta variacao
volumétrica é de pequena consequéncia durante o ciclo de aquecimento devido a
flexibilidade relativamente grande das particulas empacotadas na rede sendo,
entretanto problematica no resfriamento.

Os resultados de difracdo de raios-X (DRX) das amostras de caulim puro cru
e sinterizadas em diversas temperaturas estdo mostrados na Figura 4.16.
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Figura 4.16- Difratograma de raios-X do caulim queimado em diversas
temperaturas. (A) caulim puro cru; (B) 480°C; (C) 600°C; (D) 920°C; (E) 1030°C;
(F) 1100°C; (G) 1150°C e (H) 1200°C.

(C = Caulinita; Cr = Cristobalita; M = Mica-muscovita,

Mu = Mulita e Q = Quartzo).
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O caulim puro cru e o caulim sinterizado em 480°C apresentam picos
caracteristicos de caulinita, quartzo e um pico identificado como mica-muscovita.

Em 600°C, os picos caracteristicos do mineral caulinita, j& ndo estdo mais
presentes. Pode-se salientar ainda a presenga de uma banda larga em torno de 26 =
10° a 26 = 25° caracteristica de materiais de baixa cristalinidade. Nesta
transformacao, a caulinita perde suas hidroxilas e transforma-se em metacaulinita. A
metacaulinita mantém a forma de placas hexagonais da caulinita original. Com a
perda de hidroxilas h&d apenas uma diminuicdo de cristalinidade com pequena
distorcdo na camada octaédrica (Santos, 1989).

Nos difratogramas de caulim puro 920°C e 1030°C identifica-se a presenca de
quartzo e o pico identificado como mica-muscovita. Nao foi detectada a possivel
formacao da fase espinélio Al-Si ou y-Al,O3, provenientes da decomposicdo da
metacaulinita em torno de 980°C. A literatura apresenta discordancia sobre qual
destas estruturas realmente se forma (Chen et. al., 2000). A ndo identificacdo desta
fase pode estar relacionada a duas possibilidades: i) a formagdo de pequena
quantidade de fase cristalina, abaixo do limite de deteccdo da DRX ou ii) que esta
fase formada néo é cristalina (Carneiro et. al., 2003).

No difratograma de caulim puro 1100°C, ocorre o surgimento de alguns picos
de baixa intensidade nas regifes caracteristicas da mulita, aumentando sua
intensidade em temperaturas superiores (1150°C e 1200°C). De acordo com Chen e
Tuan (2001), a formacdo de mulita ocorre em aproximadamente 1075°C a partir da
fase espinélio Al-Si. Observa-se também a presenca de um pico relacionado a
cristobalita. Segundo Santos (1989), cristobalita é facilmente detectavel a partir de
1100°C, quando a fase espinélio Al-Si se transforma em mulita. Ainda em 1100°C,
tem-se a presenca de mica-muscovita.

Nos difratogramas de caulim puro sinterizado em 1150°C e 1200°C, observa-
se a presenca de mulita, cristobalita e picos de quartzo. O pico de mica-muscovita
nao esta mais presente.

Os difratogramas C, F, G e H exibem uma elevacdo larga com méaximo em
20° (C) e 18° (F, G e H). Sao caracteristicas da existéncia de uma fase amorfa. Em
600°C (C), a fase amorfa em questédo € a recém formada metacaulinita. Em 1100°C
e acima, a fase amorfa pode ser o resultado da agédo dos Oxidos alcalinos presentes,
dando origem a uma fase liquida.
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A Figura 4.17 exibe difratogramas de amostras de albita pura crua e
sinterizadas em diferentes temperaturas.
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Figura 4.17- Difratograma de raios-X da albita sinterizada em diversas
temperaturas. (A) = albita pura crua; (B) = albita 1100°C; (C) = albita 1150°C;
(D) = albita 1200°C e (E) = albita 1250°C. (A = Albita e Q = Quartzo).

Pode-se observar que a albita crua apresenta picos caracteriticos de albita e
quartzo.

A albita faz uma reacdo eutética com a silica amorfa livre originada da
decomposicdo da metacaulinita em aproximadamente 1065°C. Sua fusdo ocorre de
maneira congruente em 1120°C, e a fase liquida gerada pela albita, de acordo com
dados da literatura (Borba et. al., 1996), apresenta menor viscosidade que a fase
liquida gerada pelo feldspato potassico ou microclina.

No difratograma da albita sinterizada em 1100°C, observa-se que 0S picos
desta comecam a perder intensidade, e continuam a perder em temperaturas de
gueima superiores, como pode ser observado nos difratogramas de albita sinterizada
em 1150°C e 1200°C.

Em 1250°C, tem-se somente picos de quartzo. Nesta temperatura, percebe-se
a vitrificacdo total da albita decorrente de sua fusdo congruente. Porém, a literatura
(Braganca e Bergmann, 2001) relata que a fusao da albita deveria ocorrer por volta
de 1120°C. No entanto, em 1150°C e 1200°C notam-se nitidamente os picos de
albita todos presentes.
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4.5.2- Estrutura das Matérias-Primas Individuais

Para acompanhar as mudangas microestruturais que ocorreram durante a
sinterizagdo das matérias-primas individuais (sistema uniaxial) foi realizada a analise
microestrutural de algumas amostras sinterizadas em diversas temperaturas.

As Figuras 4.18 - 4.22 mostram as microestruturas de amostras de caulim
puro sinterizadas em 480°C, 600°C, 920°C, 1030°C e 1200°C.

O caulim puro sinterizado em 480°C como mostrado na Figura 4.18,
apresenta particulas com formato caracteristico da caulinita (hexagonal). Pode-se
observar que as particulas (plaquetas) formam pequenos aglomerados. Em 600°C, a
caulinita sofre desidroxilagéo, transformando-se em metacaulinita. A Figura 4.19

mostra a microestrutura da amostra de caulim puro sinterizado em 600°C.
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Figura 4.18 — Microestrutura do caulim puro sinterizado em 480°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.
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Figura 4.19 — Microestrutura do caulim puro sinterizado em 600°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.
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As Figuras 4.20, 4.21 e 4.22 mostram a microestrutura de amostras de caulim
sinterizado em 920°C, 1030°C e em 1200°C.

Figura 4.20 — Microestrutura do caulim puro sinterizado em 920°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.
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Figura 4.21 — Microestrutura do caulim puro sinterizado em 1030°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.
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Figura 4.22 — Microestrutura do caulim puro sinterizado em 1200°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.
Nota-se claramente que a estrutura caminha para a densificacdo, quando a

temperatura de queima é aumentada. A porosidade vai sendo fechada e a superficie
de fratura muda de aspecto, tornando-se mais densa e menos rugosa. Segundo
Santos (1989), entre 1030°C e1200°C tem-se a vitrificacdo da caulinita que se inicia
entre 950°C a 1225°C devido a liberagéo de cristobalita (SiO,), que ird reagir com 0s
oxidos metalicos livres, formando vidros, principalmente os alcalinos, alcalinos
terrosos e ferro. Nenhum sinal claro de fase liquida é claramente visto. No entanto,
segundo a difracdo de raios-X, existe uma fase amorfa e ela deve ser a responséavel
pela densificagdo da estrutura, especialmente de alguns locais da estrutura mais
densos. Tais locais mais densos poderiam ser mais ricos em fase liquida.

As Figuras 4.23 — 4.26 apresentam a microestrutura de amostras de albita

utilizada no presente trabalho sinterizadas em diferentes temperaturas.

Figura 4.23 — Microestrutura da albita sinterizada em 1100°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.
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Figura 4.24 — Microestrutura da albita sinterizada em 1150°C.
(a) 1000x; (b) 2000x.

Em 1100°C (Figura 4.23) pode-se ver que as particulas de albita estédo
praticamente inalteradas.

Em 1150°C (Figura 4.24), percebe-se que as particulas de albita estdo
comecando a fundir, ou seja, tem-se o inicio da vitrificacdo. Entretanto, de acordo
com dados de difragcdo de raios-X em 1150°C, ainda existem particulas de albita. Em
relagdo a Figura 4.23 (albita sinterizada em 1100°C), a amostra de albita sinterizada
em 1150°C apresenta uma microestrutura mais densa devido ao inicio de formacéao
de fase vitrea. Embora ja se tenha vitrificacdo, observa-se uma textura irregular e
também poros com formato irregular.

A Figura 4.25 apresenta a microestrutura de uma amostra de albita
sinterizada em 1200°C. Pode-se observar uma textura bem mais regular devido ao
avanco de formacado de fase vitrea e poros arredondados. Provavelmente os poros
com formato mais regular (arredondados) sejam resultantes do aprisionamento de
gases. A estrutura esta mais densa do que em temperaturas inferiores. De acordo
com dados de difracdo de raios-X, a albita sinterizada em 1200°C ainda apresenta
particulas de albita.
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Figura 4.25 — Microestrutura da albita sinterizada em 1200°C.
(a) 500x; (b) 1000x.

Em 1250°C, (Figura 4.26) observa-se bolhas de géas, poros e também uma
textura bem regular. Nesta temperatura, tem-se a vitrificacdo total das particulas de

albita, conforme os dados de difracdo de raios-X.
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Figura 4.26 — Microestrutura da albita sinterizada em 1250°C.
(a) 200x; (b) 500x.

A Figura 4.27 mostra as estruturas de feldspatos sodico e potassico
sinterizados em 1200°C. Nota-se claramente que a estrutura do feldspato potéassico

possui poros de formato mais irregular. Isto caracteriza um estagio menos avancado
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de sinterizacdo que pode ser causado pela menor viscosidade da fase vitrea
formada pela albita.
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Figura 4.27 — Microestrutura da albita sinterizada em 1200°C (200x) (a); e

microclina sinterizada em 1200°C (200x) (b).

4.5.3- Mudancas de Fases Durante a Queima de Porcelana Tradicional

Para acompanhar as mudancas de fases durante o processo de sinterizacao
da porcelana estudada no presente trabalho, além dos experimentos de difracdo de
raios-X das matérias-primas individuais (neste caso somente caulim e albita), foram
realizados também experimentos de difracdo de raios-X da massa ceramica M1 em
1200° e 1400°C. Nao foram apresentados os difratogramas das outras massas
porque os resultados foram basicamente iguais e, também n&o foi apresentado o
resultado em 1340°C porque optou-se por avaliar as mudancas de fases nas
temperaturas de extremo (1200° e 1400°C).

A Figura 4.28 exibe os difratogramas da massa ceramica M1 em 1200° e
1400°C. Pode-se observar que a fase remanescente € o quartzo.
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Figura 4.28- Difratograma de raios-X da massa ceramica M1 sinterizada em
1200° e 1400°C.

A partir dos difratogramas das matérias-primas individuais e também dos

difratogramas da massa ceramica M1 pode-se observar que:

e A mulita e 0 quartzo séo as Unicas fases cristalinas existentes.

e Os picos de difracdo da mulita em 1400°C sdo mais intensos e agudos do
gue em 1200°C, denotando o aumento do volume e da cristalinidade desta
fase. Segundo a literatura (Carty e Senapati, 1998), a mulita pode se
formar em 1075°C. O difratograma de caulim puro queimado em 1100°C ja
indica a presenca desta fase.

e Entre 18 e 25° ha uma elevacgédo da linha de fundo da curva de difracdo da
massa M1 para ambas as temperaturas. Esta elevacdo caracteriza a
existéncia de uma fase liquida que € mais abundante em 1400°C.

e Na&o hé sinal de cristobalita em 1200°C, assim como ocorreu para o caulim

puro nesta mesma temperatura.
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¢ Na&o ha sinal de picos de difracdo de albita em 1200°C, como ocorreu com
a albita pura. Isto indica a reacao da albita com a silica amorfa e/ou com o
guartzo, formando a fase liquida. Esta reacdo, segundo a literatura

(Braganca e Bergmann, 2001), ocorre em aproximadamente 1065°C.

4.5.4- Microestrutura Final de Porcelana Tradicional
As pecas de porcelana tradicional obtidas apds o processo de sinterizacao

sdo mostradas na Figura 4.29.

Figura 4.29 — Pecas de porcelana tradicional obtidas ap0s sinterizacao.

De um modo geral, a analise da microestrutura da porcelana obtida ap6s o
processo de sinterizagdo revelou a presenca de fase vitrea, poros, trincas, particulas
de quartzo, cristais de mulita primaria, cristais de mulita secundaria e também os
chamados anéis de dissolu¢do em torno das particulas de quartzo.

A Figura 4.30 exibe a estrutura de uma amostra de porcelana tradicional
sinterizada em 1340°C, destacando principalmente fase vitrea, poros e bolhas de

7

gas.
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Figura 4.30 — Microestrutura da porcelana tradicional (massa M2) sinterizada
em 1340°C (200x).

Da Figura 4.30, pode-se observar que a fase vitrea constitui a maior parte da
microestrutura da porcelana. Segundo Igbal e Lee (1999), corpos de porcelana séo
constituidos por mais de 60% em volume de uma matriz ou fase vitrea. Esta fase
vitrea formada durante a queima preenche os poros, envolvendo e aproximando as
particulas refratarias e assim, promovendo a densificacdo da estrutura.

Os poros observados na microestrutura de porcelanas podem ser resultado
da técnica utilizada para produzi-la, ou seja, como muitas ceramicas s&o
consolidadas por sinterizagéo, poros podem nao ser completamente fechados. Poros
também podem ser gerados pela liberacdo de gases (gerando porosidade fechada e
aberta), em conseqiéncia da precipitagdo e dissolucdo de fases cristalinas e/ou
expansdo de gas nos poros (porosidade fechada). Os poros funcionam como
amplificadores de tensdes, tendo a capacidade de aumentar a tensdo externa
aplicada para valores que excedem o limite tedrico, fazendo com que a estrutura se
rompa em tensfes externas bastante inferiores ao valor teorico, ou seja, poros
podem concentrar tensfes reduzindo assim a tensdo de flexdo necessaria para
causar ruptura. E relatado que poros interconectados, poros com formato irregular,
poros maiores, poros mais proximos da superficie (como uma trinca) e também a
guantidade de poros sao fatores prejudiciais a resisténcia mecéanica (Braganca e
Bergmann, 2004).

A presenca de bolhas de gas na microestrutura de porcelanas explica a
reducdo de densidade das pecas queimadas em altas temperaturas. Essas bolhas



Capitulo 4 — Resultados e Discusséo 72

sao resultantes do fenbmeno conhecido como inchamento (Ece e Nakagawa, 2002).
As bolhas surgem nas regides de feldspato devido a evolucdo de gases. Isto é
devido a componentes que contém grupos OH e nitrogénio. A observacéo de bolhas
nos relictos de argila e ndo nos relictos de feldspato resulta da baixa viscosidade do
liquido oriundo do feldspato que da mobilidade as bolhas que podem escapar,
enquanto proximo aos relictos de argila, o vidro existente é viscoso e ndo permite o
escape das bolhas (Braganca e Bergmann, 2003).

A Figura 4.31 mostra micrografias da microestrutura de uma amostra de

porcelana tradicional sinterizada em 1340°C e atacada com acido fluoridrico (HF).
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Figura 4.31 — Microestrutura da porcelana tradicional (massa M2) sinterizada
em 1340°C e atacada com &cido fluoridrico (HF); (a) 1000x; (b) 3000x.

(A = Anel de dissolugdo; MP = Mulita primaria; MS = Mulita secundaria)
(Q = Quartzo e T = Trincas).

A Figura 4.31 destaca principalmente a presenca de graos de quartzo, trincas
ao redor dos grdos de quartzo, mulita primaria, mulita secundaria e anéis de
dissolucdo em torno dos graos de quartzo.

Desta Figura, pode-se observar que nas interfaces entre os cristais de mulita
primaria e a fase vitrea (bordas dos lagos de vidro), tem-se maior quantidade de
cristais de mulita secundaria e, estes por sua vez, sdo menores. Enquanto, que em
locais mais distantes (centro dos lagos de vidro), os cristais de mulita secundaria sao
maiores e se apresentam em menor quantidade.

A presenca de graos de quartzo nas micrografias confirma que o quartzo é a
fase remanescente. Em temperaturas elevadas, os grdos de quartzo dissolvem
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parcialmente na fase vitrea, aumentando assim a quantidade desta. A evidéncia de
tal dissolucdo pode ser vista pela presenca de anéis de dissolucdo ao redor das
particulas de quartzo na Figura 4.31 e também pelos cantos arredondados no gréo
de quartzo mostrado na Figura 4.32. A Figura 4.32 também apresenta cristais de

mulita primaria e cristais de mulia secundaria.

z0ky Z4mm

%3000 10pm
H102TBS M2 1340 CA90S

Figura 4.32 — Fotografia (massa M2 sinterizada em 1340°C) mostrando gréo de
guartzo que foi dissolvido parcialmente pela fase vitrea na microestrutura de
porcelana; (3000x).

(MP = Mulita priméria; MS = Mulita secundaria e Q = Quartzo).

Pode-se notar também a partir da Figura 4.31 que grdos de quartzo menores
dissolvem mais rapidamente do que os graos maiores. Esta dissolucdo € de grande
importancia, pois além de aumentar a quantidade de fase vitrea, ajuda a aumentar
também a viscosidade desta. A dissolucao dos grdos de quartzo finaliza quando a
fase vitrea satura-se com silica.

A presenca de graos de quartzo na microestrutura de porcelanas traz consigo
a geracao de tensOes, as quais podem levar ao aparecimento de trincas devido a
diferenca de coeficientes de expansao térmica do vidro e do quartzo. Para
porcelanas com particulas de quartzo como preenchimento (filler) e matriz vitrea
feldspatica, como é o caso da porcelana estudada no presente trabalho, as trincas
resultantes da diferenca de coeficientes de expansao térmica sdo circunferenciais ao

redor dos graos de quartzo, como pode ser observado na Figura 4.33.
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Figura 4.33 — Fotografia (massa M4 sinterizada em 1340°C) mostrando trincas

ao redor dos graos de quartzo; (3000x).

As trincas e possivel interconexdo de trincas geradas pela diferenca de
coeficientes de expansao térmica entre as particulas de quartzo e a fase vitrea sao
também fatores prejudiciais a resisténcia mecanica das porcelanas, pois, assim
COMoO 0s poros, as trincas podem concentrar tensdes, reduzindo assim a tensao para
causar ruptura.

Em estruturas de porcelanas encontram-se dois tipos de mulita. Uma é a
mulita primaria, que surge primeiro, a partir de relictos de caulim (ou de argila) e a
outra é a secundaria, que surge dentro dos lagos de fase vitrea (ditos serem relictos
de feldspato) e nas interfaces entre estes lagos e relictos de caulim. A mulita
primaria aparece como pequenos cristais de forma cubica, aglomerados com
aparéncia de escamas. A mulita secundaria aparece como finas agulhas de
tamanhos (razdo de aspecto) variaveis. Nas interfaces vidro-caulim, a razdo de
aspecto € menor do que nas regides centrais dos lagos de vidro.

As Figuras 4.34 — 4.36 mostram os dois tipos de mulita encontrados em

estruturas de porcelana.
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Figura 4.34 — Fotografia (massa M2 sinterizada em 1340°C e atacada com
acido fluoridrico (HF)) mostrando os dois tipos de mulita encontrados em
estruturas de porcelana; (10000x).

(MP = Mulita primaria; MS = Mulita secundaria)
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Figura 4.35 — Fotografia (massa M2 sinterizada em 1340°C e atacada com
acido fluoridrico (HF)) mostrando mulita primaria; (1000x).(MP = Mulita

primaria).
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Figura 4.36 — Fotografia (massa M2 sinterizada em 1340°C e atacada com
acido fluoridrico (HF)) mostrando mulita secundaria; (1000x).
(MS = Mulita secundaria).

Das Figuras 4.34-4.36 pode-se notar que os cristais de mulita secundaria
crescem em todas as diregdes e se entrelagam. De acordo com a Teoria da Mulita,
este entrelagcamento dos cristais de mulita secundéria é responsavel pelo aumento
da resisténcia mecéanica de porcelanas.

A origem da mulita primaria € uma transformacdo que ocorre nos resquicios
ou relictos de caulim. Portanto, trata-se da decomposicdo de caulim, sem a
influéncia de quartzo ou albita. Havera uma transformacao direta da metacaulinita ou
através de uma fase temporéria (espinélio ou alumina gama). De qualquer modo, ha
formacao de silica amorfa. Esta silica amorfa, pelo menos a porcao que entra em
contato com a albita, juntamente com gréos de quartzo, pode influenciar o processo
ao reagirem, dando origem a uma fase liquida. Em sintese, a mulita primaria é
originada da sequéncia de rea¢des caulinita-metacaulinita, ou seja, seus precursores
sao os argilomonerais.

N&o ha divergéncia com respeito a formagdo de mulita priméaria. Ela envolve
somente a caulinita. Com respeito & composi¢do desta mulita, enquanto trabalhos
como Igbal e Lee, (1999), Igbal e Lee, (2000) e Braganca e Bergmann, (2003)
apontam para uma mulita rica em alumina, outros trabalhos como Sainz et. al.,

(2000) e Castelein et. al., (2001) apontam para mulita pobre em alumina.
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A analise microestrutural sugere que a formacéo de mulita secundaria se da a
partir de solucdo e precipitagdo, ou seja, a mulita primaria dissolve no vidro e
precipita na forma de mulita secundéria.

Suponha-se inicialmente que as mulitas tenham a mesma composi¢cao 3:2.
Cristais de mulita primaria, os menores, dissolveriam na fase liquida. Isto ocorreria
porque a composicéo do vidro ndo é a composicao de equilibrio. Portanto, tenderia a
dissolver mulita. O material dissolvido tende a difundir para longe. No entanto, a
composicao do vidro varia localmente. Em lugares em que a quantidade de alumina
dissolvida, adicionada a alumina ja existente no vidro de feldspato, for
suficientemente alta para nuclear cristais de mulita secundaria, isto iria ocorrer. O
liquido em torno desse cristal nucleado voltaria a ficar pobre em alumina e receberia
mais alumina dissolvida no vidro. Esta alumina seria usada para fazer crescer o
cristal. Este mecanismo estabelece um fluxo de alumina da regido de mulita primaria
para dentro do lago de vidro, o qual alimenta a formacdo de novos cristais de mulita
secundaria e seu crescimento. Como a difusédo de alumina dissolvida na fase vitrea
nao deve ser muito alta, a concentracdo de alumina nas proximidades dos gréaos de
mulita primaria deve atingir primeiro a concentracdo critica para a nucleacdo de
graos de mulita secundaria. Isto de fato é visto na estrutura da porcelana tradicional
como pode ser observado na Figura 4.31.

Um ponto importante é que, analisando esta situacao, chega-se a conclusao
de que € mais provavel que a mulita secundaria seja a mulita 3:2. Trabalhos como o
de Parmentier et. al., (1997) apontam que esta mulita é a mais estavel, portanto ela
pode ser cristalizada. Outro ponto importante é que ela é mais pobre em alumina do
que a mulita 2:1 (mulita priméria). Como a nucleacao da mulita secundaria exige que
uma concentragao critica de alumina seja atingida e como a mulita 3:2 € mais pobre
em alumina do que a mulita 2:1, entdo a concentragao critica para a nucleacdo da
mulita 3:2 € mais facil de ser atingida do que aquela da 2:1.

Este modelo explica também porque ha mais cristais de mulita secundéria na
borda dos lagos de vidro e estes sdo menores, enquanto que ha menos cristais no
centro dos lagos e estes sdo maiores. Como a alumina, que € a fonte critica para a
nucleacdo de mulita secundaria, € fornecida pela dissolugdo da mulita primaria, as
regides proximas dos cristais de mulita priméria (bordas dos lagos de vidro) atingem
primeiro a concentracdo critica. Em outras palavras, a probabilidade de locais

proximos as bordas atingirem esta concentracdo critica € maior do que em locais
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distantes das bordas, ou seja, no interior dos lagos. Isto significa que nas bordas dos
lagos surgem mais nucleos de mulita secundaria do que no interior. Uma vez
nucleados, os cristais competem por alumina dissolvida para crescerem. Onde ha
mais cristais havera menos alumina disponivel para alimentar o crescimento. Onde
h& menos cristais, a alumina que escapa dos cristais crescidos nas bordas é menos
disputada e os cristais podem crescer mais.

Suponha-se agora 0 caso em que a mulita secundaria seja mais pobre em
alumina do que a mulita primaria. O mesmo mecanismo de solucdo e precipitacao
pode ser empregado, com uma pequena alteracdo. A mulita primaria € menos
estavel do que a mulita secundéaria. Além disso, seus cristais sdo muito finos. Ha
entdo uma tendéncia a que esta mulita se dissolva na fase vitrea.

A mulita secundaria 3:2 é a mulita mais estavel naquela condicdo de
temperatura e ela cristalizara desde que a composicdo necessaria para sua
nucleacdo seja atingida na fase vitrea. Para tanto, o vidro deve enriquecer em
alumina. Isto ocorre gragas a dissolugdo da mulita primaria. Esta alumina dissolvida
difunde-se pela fase vitrea e nos locais em que a concentragdo critica é atingida, ha
nucleacdo. Tudo como no caso anterior, porém com uma pequena diferenca. A
composicao da mulita cristalizada 3:2 é diferente da composicdo da mulita dissolvida
(mais rica em alumina). Isto significa que a nucleagdo de mulita secundaria utiliza
silica pertencente a fase vitrea, deixando-a mais pobre em silica. Mas a silica pode
ser reposta na fase vitrea através da dissolucdo do quartzo. Isto é o que ocorre.
Entretanto, como pode ser visto nas estruturas da porcelana, esta restauracdo é
demorada, visto que o quartzo dissolve, criando-se uma regido vitrea muito rica em
silica ao redor das particulas de quartzo. Este anel de dissolucéo € muito viscoso, de
modo que aquela silica demora até se distribuir pela fase liquida, repondo os niveis
iniciais de silica no vidro de feldspato.

Vé-se que o processo de dissolucdo de mulita priméria na fase vitrea e a
precipitacdo da alumina dissolvida para a formacao da mulita secundaria € um passo
essencial para os mecanismos de formacédo de mulita secundaria. Caso haja uso de
uma semente de mulita primaria, a solucdo e precipitacdo € necessaria para fazer a
mulita secundéria crescer. Caso 0 mecanismo seja a nucleagdo de um novo cristal
de mulita na fase vitrea, € necesséario que haja dissolucdo para elevar o teor de

alumina na fase vitrea até um valor critico que possibilite a nucleacao de cristais de
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mulita secundaria. Depois, a dissolucdo e precipitacdo continuam necessarias para
fazer com que os cristais nucleados cresgam.

Outro ponto importante que deve ser citado é que o processo de dissolucao e
precipitacdo consome a mulita primaria, pois esta é a fonte de alumina usada na
formacdo de mulita secundaria. Isto significa que o surgimento de mulita secundaria
em porcelana implica na diminuicdo da quantidade de mulita primaria. Ohya et. al.,
(1999) apontaram que os picos de mulita diminuiram a partir de 1400°C, sugerindo

assim sua dissolugao.

4.6- Propriedades Ceramicas ap6s Queima

Os resultados de propriedades ceramicas dos corpos de prova apds queima
nas temperaturas de 1200° 1340° e 1400°C, sdo mostrados na Tabela 4.7
(utilizando cinco corpos de prova para cada temperatura de patamar). Nota-se
claramente que as propriedades fisico-mecanicas dos corpos ceramicos sao
influenciadas pela temperatura maxima de sinterizagdo utilizada. A partir dos dados
apresentados, foram elaborados graficos de retragdo linear de queima (RLqQ),
absorcdo de agua (AA), massa especifica aparente (MEA), porosidade aparente
(PA) e tensao de ruptura a flexdo (TRF) em cada temperatura de queima (Figuras
4.37 — 4.41).

A sinterizagdo de porcelanas ocorre em fase liquida. O liquido é
formado a partir de uma reacdo eutética entre a silica amorfa livre originada da
decomposicdo da metacaulinita e quartzo com a albita em aproximadamente
1065°C. Este liquido, por forcas de capilaridade, estabelece um fluxo laminar que
promove a reducdo gradativa do volume dos poros, eliminando paulatinamente os
pontos de interconexdao existentes, na porosidade, promovendo a densificacdo do
corpo ceramico, e também aderindo e aproximando as particulas solidas, de modo
gue estas podem rotacionar, permitindo seu deslizamento e rearranjo para uma
configuragdo mais densa. E quando solidifica, tem-se uma fase que cimenta as
particulas sélidas, tendo assim, uma estrutura resistente.

Com a diminuicdo de volume de poros ocorre também a contracdo da estrutura.
Assim, as medidas de retracdo linear e de absorcdo de &gua, uma vez que a
absorcdo de agua mede o volume dos poros interligados com a superficie da
amostra, denominada de porosidade aberta, estdo, portanto relacionadas. A

guantidade de liquido presente na estrutura em cada instante € importante, pois
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Tabela 4.7- Propriedades ceramicas dos corpos de prova apds queima nas trés

temperaturas.

MASSAS 1200°C 1340°C 1400°C

ABSORCAO DE AGUA (%)

M1 10,30 (+0,31) 0,12 (+0,02) 0,11 (+0,04)
M2 10,30 (+0,20) 0,11 (+0,03) 0,12 (+0,04)
M3 10,40 (+0,72) 0,07 (+0,02) 0,10 (+0,03)
M4 - 0,10 (+0,05) -
RETRACAO LINEAR DE QUEIMA (%)
M1 4,34 (+0,15) 10,38 (+0,09) 7,77 (+0,19)
M2 4,20 (+0,13) 10,30 (+0,26) 7,46 (+0,37)
M3 4,34 (+0,11) 10,55 (+0,10) 7,51 (+0,39)
M4 - 10,46 (+0,10) -
MASSA ESPECIFICA APARENTE (g/cm?®)
M1 1,96 (+0,01) 2,31 (+0,05) 2,10 (+0,06)
M2 1,97 (+0,03) 2,29 (+0,04) 2,10 (+0,04)
M3 1,98 (+0,03) 2,29 (+0,05) 2,08 (+0,06)
M4 - 2,13 (+0,05) -
TENSAO DE RUPTURA A FLEXAO (MPa)
M1 19,23 (+2,26) 41,65 (+5,72) 27,70 (+5,06)
M2 16,06 (+0,50) 37,28 (+4,35) 32,31 (x3,12)
M3 20,14 (+2,07) 44,12 (+4,70) 29,17 (+6,40)
M4 - 30,45 (+1,55) -
POROSIDADE APARENTE (%)
M1 20,88 (+0,51) 0,30 (+0,04) 0,24 (+0,10)
M2 20,90 (+0,33) 0,28 (+0,08) 0,28 (+0,10)
M3 21,10 (+1,14) 0,18 (+0,05) 0,23 (+0,08)
M4 - 0,21 (+0,12) -

(Média de cinco corpos de prova para cada temperatura de sinterizacao).
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codetermina a taxa de contracdo, a quantidade de contracdo que a estrutura
experimenta, além de influenciar na resisténcia mecéanica do material, visto que, se a
quantidade de fase liquida ou fase vitrea gerada ndo for suficiente para cobrir a
superficie inteira da amostra, resulta-se em uma estrutura porosa, de baixa
densidade e conseqientemente menos resistente. Entretanto, quando usada em
excesso, diminui a resisténcia do material por ser uma fase menos resistente,
podendo até provocar o colapso da forma da peca por torna-se fluida durante a
queima.

Entretanto, a partir de certo estagio do processo de sinterizacdo, o liquido
formado envolve praticamente todos os poros, ainda existentes no interior do corpo,
isolando-os do meio externo, dando origem a porosidade fechada do produto.
Devido a alta tensdo superficial deste liquido que envolve os poros, 0s gases
existentes no interior do compacto, dispersos ao longo de seu volume, bem como o0s
gases eventualmente formados em razdo das reacbes que vao ocorrendo entre 0s
componentes da massa passam a ficar aprisionados no interior do corpo, impedidos
de sair. A partir deste ponto, onde os pontos de interconexdo entre 0S poros e o
meio externo deixam de existir, o fluxo laminar do liquido ou fase vitrea passa a se
confrontar com o gas aprisionado nos poros.

Os gases aprisionados no interior dos poros dificultam o avango do fluxo
laminar da fase vitrea, e, a medida que este fluxo avanca, a pressdo dos gases
aprisionados no interior dos poros aumenta devido a diminuicdo do volume do poro,
tornando cada vez mais dificil a densificacdo. O aumento da temperatura, também
contribui para o aumento da pressao interna dos gases, € a0 mesmo tempo reduz a
tensdo superficial da fase vitrea, até atingir um ponto em que a pressao interna dos
gases aprisionados no interior dos poros supera o valor da tenséo superficial da fase
vitrea, fazendo com que o volume dos poros passe a aumentar, gerando assim o
fendbmeno conhecido como inchamento dos poros.

Segundo Ece e Nakagawa (2002), este fendmeno se da em altas
temperaturas, gera bolhas de gas, fazendo com a porosidade fechada aumente e a
densidade diminua. Eles apontam que a causa do inchamento pode ser o O,
liberado a partir da reagao de Fe,O3 para Fe3O,4, expansdo do ar aprisionado nos
poros e a desidroxilacdo dos grupos (OH) da estrutura do cristal de caulinita que
comeca em aproximadamente 500°C, mas que ficaram presos nos poros fechados.

Braganca e Bergmann (2003) também associam o aumento de porosidade fechada
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em altas temperaturas com a expansdo de gases nos poros € com 0 Oxigénio
liberado a partir da decomposicdo de Fe;Os. Em nenhum dos dois trabalhos foi
citado a temperatura de transformacdo de Fe,O; para Fe3O, Esta explicacédo
necessita, no entanto, de maior embasamento, ja que isto so faz sentido se houver
Fe,O3 livre em quantidade significativa, uma vez que o Fe tende a ficar ligado na
estrutura vitrea, formando um eutético com a silica. Chen et. al., (2000), ao estudar a
evolucdo microestrutural de mulita durante a sinterizagdo de compactos de caulim
apontaram que acima de 1500°C ocorreu diminuicdo de densidade em decorréncia
da transformacéo de Fe,O3 para Fe3O, liberando oxigénio e gerando também poros
arredondados.

Além da presenca de bolhas de gas, outros fatores tais como a presenca de
defeitos na estrutura como poros e trincas podem influenciar as propriedades fisico-
mecanicas, principalmente a resisténcia mecanica como mencionado anteriormente.

Para avaliar o efeito da temperatura de sinterizacdo sobre formacdo e
distribuicdo espacial de fases, principalmente a fase vitrea, as massas M1, M2 e M3
foram comparadas.

Das Figuras 4.37 — 4.41 pode-se notar que, como comportamento geral, para
as massas sinterizadas em 1200°, 1340° e 1400°C, a tensdo de ruptura a flexao,
massa especifica aparente (densidade) e retracdo linear de queima aumentam com
0 aumento da temperatura de queima e alcancam seus valores maximos em
1340°C, e a partir dai diminuem com o aumento da temperatura. Enquanto que
porosidade aparente e absorcdo de agua apresentaram o0s maiores valores em
1200°C, e em seguida diminuem com o aumento da temperatura.

Em 1200°C as massas ceramicas M1, M2 e M3 apresentaram seus menores
valores de tensao de ruptura a flexdo, massa especifica aparente e retracao linear
de queima e os maiores valores de absorcdo de agua e porosidade aparente como
pode ser visto nas Figuras 4.37 — 4.41. Nesta temperatura, embora ja se tenha a
presenca de fase liquida ou fase vitrea, a quantidade desta fase ainda nédo é
suficiente para cobrir a superficie inteira da amostra, resultando em baixa reducéo
de volume de poros, tendo assim uma estrutura muito porosa. Isto pode ser
observado pelos altos valores de porosidade aparente e absorcao de agua.

Como mencionado anteriormente, com a reducéo de volume de poros ocorre
a contracdo da estrutura, mas como nesta temperatura (1200°C) a reducao de

volume de poros € muito baixa, a contracao ou retracdo apresentada pela estrutura
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Figura 4.37 — Absorcao de agua das massas ceramicas M1, M2 e M3.
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Figura 4.38 — Porosidade aparente das massas ceramicas M1, M2 e M3.
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Figura 4.39 — Retragéo linear de queima das massas ceramicas M1, M2 e M3.
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Figura 4.40 — Massa especifica aparente das massas ceramicas M1, M2 e M3.
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Figura 4.41 — Tensao de ruptura a flexdo das massas ceramicas M1, M2 e M3.

ou corpo ceramico também é muito baixa, resultando assim em baixos valores de
retracao linear de queima.

A baixa quantidade de fase liquida presente na estrutura nesta temperatura, a
alta porosidade e a baixa retracao linear de queima fazem com que a densificacao
da estrutura ou corpo ceramico também seja muito baixa, o que resulta em baixos
valores de massa especifica aparente. Os menores valores de tensdo de ruptura a
flexdo apresentados pelas massas ceramicas nesta temperatura de queima podem
ser explicados pela alta porosidade apresentada pelas massas ceramicas, pois
poros podem concentrar tensfes e assim reduzir a tensao de flexdo necessaria para
causar ruptura.

As Figuras 4.42 — 4.44 apresentam a microestrutura das amostras referentes

as massas M1, M2 e M3 sinterizadas em 1200°C.
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Figura 4.42- Microestrutura da massa ceramica M1 sinterizada em 1200°C.
(a) 500x; (b) 1000x.
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Figura 4.43- Microestrutura da massa ceramica M2 sinterizada em 1200°C.
(a) 500x; (b) 1000x.
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Figura 4.44- Microestrutura da massa ceramica M3 sinterizada em 1200°C.
(a) 500x; (b) 1000x.

Das Figuras 4.42 — 4.44 observa-se que a quantidade de fase vitrea formada
nesta temperatura de queima ndo € suficiente para cobrir toda a superficie da
amostra, ou seja, a quantidade de fase vitrea ndo é suficiente para envolver todas as
particulas mais refratarias da amostra. Isto est4 de acordo com o que foi observado
através dos difratogramas da massa de porcelana tradicional sinterizada em 1200° e
1400°C. Pode-se ver uma textura ainda irregular. Uma grande quantidade de
porosidade aberta existe na estrutura. Isto explica as propriedades das amostras
nesta temperatura de queima particular.

Em 1340°C, observa-se um expressivo aumento na massa especifica
aparente, tenséo de ruptura a flexdo e na retracdo linear de queima, de modo que
nesta temperatura de queima estas propriedades alcangcaram seus maximos valores
como pode ser visto nas Figuras 4.37 —4.41.

Nesta temperatura (1340°C), a quantidade de fase vitrea formada foi maior do
gque em 1200°C, resultando em maior reducdo de volume de poros e maior
contracao da estrutura. Isto pode ser observado pelos baixos valores de porosidade
aparente, absorcdo de &gua e altos valores de retracdo linear de queima
apresentado pelas massas ceramicas nesta temperatura (Figuras 4.37, 4.38 e 4.39).

A maior reducdo de volume de poros juntamente com alta contracdo dos
corpos ceramicos fazem com que a densificacdo alcancada pelas pecas seja maior
gue em 1200°C, alcancando seu maximo valor nesta temperatura (1340°C). A
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menor presenca de poros na estrutura nesta temperatura de queima, resultante da
maior reducdo de volume de poros explicam os maiores valores de tensédo de
ruptura a flexdo alcancados pelas massas ceramicas nesta temperatura de queima.
As Figuras 4.45 — 4.47 exibem a microestrutura das amostras referentes as massas
M1, M2 e M3 sinterizadas em 1340°C.

N
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Figura 4.45- Microestrutura da massa ceramica M1 sinterizada em 1340°C.
(200x).
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Figura 4.46- Microestrutura da massa ceramica M2 sinterizada em 1340°C.
(a) 200x; (b) 500x.
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Figura 4.47- Microestrutura da massa ceramica M3 sinterizada em 1340°C.
(a) 200x; (b) 500x.

Nas Figuras 4.45 — 4.47, constatou-se que em 1340°C as amostras
apresentam uma porosidade menor do que as amostras queimadas em 1200°C,
provavelmente pela maior reacao entre o liquido formado e a fase cristalina. Pode-se
observar que a fase vitrea cobre a superficie inteira da amostra. O aumento da
temperatura leva a geracdo de maior quantidade de fase liquida que posteriormente
resfria em um vidro que contribui para fechar a porosidade. A menor porosidade
apresentada nesta temperatura explica a diferenca nas propriedades. Observa-se
também a presenca de bolhas de gas, resultantes da reacdo entre a fase vitrea e a
fase cristalina e do aprisionamento de gases (Braganga e Bergmann, 2003).

Em 1400°C, observa-se que houve uma redugdo nos valores de massa
especifica aparente, tensao de ruptura a flexao e retracéo linear de queima. Apesar
de nédo se ver aumento significante na porosidade aparente e absorcdo de agua das
pecas sinterizadas nesta temperatura, provavelmente a redugédo nas propriedades
mencionadas acima pode estar relacionada com a geracao de porosidade.

Nesta temperatura houve maior liberacdo de gases, o que, provavelmente,
levou a geracdo de porosidade, principalmente porosidade fechada. Segundo
Braganca e Bergmann (2003), a liberagdo de gases gera tanto porosidade aberta
guanto porosidade fechada e se d4 em conseqiéncia da precipitagdo e dissolucéo
de fases cristalinas. Entretanto os autores ndao dizem que fases cristalinas séo

essas.
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O gas aprisionado no interior dos poros se expande aumentando assim o
didmetro dos poros. Isto resulta em diminuicdo nos valores de retragdo linear de
gueima, pois a pressao interna dos gases aprisionados no interior dos poros passa a
se confrontar com o avanco do fluxo laminar da fase vitrea. Este confronto também
dificulta a densificacdo da estrutura resultando em queda nos valores de massa
especifica aparente.

A reducdo nos valores de massa especifica aparente também pode ser
explicada pela maior presenca de bolhas de gas na estrutura, gerando assim maior
porosidade. A maior porosidade gerada nesta temperatura e 0 aumento do diametro
dos poros explicam a reducéo nos valores de tenséo de ruptura a flexdo das pecas.

As Figuras 4.48 — 4.50 apresentam a microestrutura das amostras M1, M2 e
M3 sinterizadas em 1400°C.
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Figura 4.48- Microestrutura da massa ceramica M1 sinterizada em 1400°C
(200x).
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Figura 4.50- Microestrutura da massa ceramica M3 sinterizada em 1400°C.
(200x).

Nas Figuras 4.48 — 4.50, pode-se notar que as amostras sinterizadas nesta
temperatura apresentaram um aumento na porosidade em relacdo as amostras
sinterizadas em 1340°C. Além da maior porosidade nota-se também que o tamanho
dos poros aumentou em consequéncia da expansdo dos gases nos poros. Nesta
temperatura a expansdo de gases nos poros explica a deterioracdo da qualidade
das amostras. A expansao dos gases nos poros leva a presenca de poros maiores

do que em temperaturas inferiores aumentando assim a porosidade fechada.
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4.7- Influéncia do Método de Dispersao nas Propriedades Ceramicas ap0s
Queima

A dispersdo ideal das massas seria aquela em que, retirando pequenas
amostras delas e medindo-se suas composi¢des, ndo importando o0 quao pequenas
fossem tais amostras, a composicao seria sempre a mesma e igual a composicao
nominal da massa. Isto implica em que, principalmente o fundente usado deveria
estar homogeneamente distribuido entre as particulas das demais matérias-primas.

Para verificar a influéncia do método de dispersado, foram comparadas as
massas ceramicas M1 e M2. A massa M2 foi preparada utilizando a mistura manual
das matérias-primas, chocoalhada em recipiente plastico durante cinco minutos, ao
invés de mistura em moinho, que foi o procedimento padrao utilizado neste trabalho.
A disperséo € importante porque para que a densificacdo ocorra por toda a estrutura
€ necessario que o liquido esteja presente através de toda a estrutura. Caso haja ma
dispersao, alguns locais serdo mais ricos em liquido e outros locais serdo pobres em
liguido. Logo, algumas regifes irdo densificar enquanto outras regifes terdo uma
densificagéo de forma bem reduzida. Os resultados sdo exibidos nas Figuras 4.51 -
4.55.

Considerando-se as barras de erro ndo € possivel apontar com rigor o efeito
do procedimento de dispersédo sobre a massa especifica aparente, retragdo linear de
queima, porosidade aparente e absorcdo de agua. Entretanto, pode-se notar que a
tensdo de ruptura a flexdo € negativamente afetada em 1200° e em 1340°C, pois a
massa misturada em moinho (M1) apresenta valores de tensdo de ruptura
claramente superiores aos da massa misturada manualmente (M2). A massa M2
deve apresentar regides mais ricas em liquido e outras mais pobres em liquido.
Algumas destas regides, provavelmente algumas mais pobres em liquido devem
apresentar baixa resisténcia. Este tipo de regido sera o elo fraco da estrutura, a
responsavel pela diminuicdo da resisténcia a flexdo das amostras. Entretanto, esta
disperséo dos valores locais de concentracdo de liquido ndo afeta tao
significativamente os valores médios de volume de porosidade (absorcéo de agua),
massa especifica aparente, porosidade aparente e retracdo linear de queima, em

comparacao a tensao de ruptura a flexao.
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Figura 4.51- Absorcéo de 4gua das massas ceramicas M1 e M2.
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Figura 4.52- Porosidade aparente das massas ceramicas M1 e M2.
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Figura 4.53- Retracdo linear de queima das massas ceramicas M1 e M2.
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Figura 4.54- Massa especifica aparente das massas ceramicas M1 e M2.
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Figura 4.55- Tenséo de ruptura a flexdo das massas ceramicas M1 e M2.

As Figuras 4.56 e 4.57 exibem a estrutura das massas M1 e M2 sinterizadas
em 1340° e 1400°C.

Regido pobre em ligquido

Regido riea em liquido

Regido. riea, em ido

20kU 23mm 20kU Z4mm

x10 Zmm x10 Zmm
H102T61 1340 M1 3A #H102761 1400 ML 3A

Figura 4.56- Estrutura da massa ceramica M1 sinterizada em: (a) 1340°C (10x) e
(b) 1400°C (10x).
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Figura 4.57- Estrutura da massa ceramica M2 sinterizada em: (a) 1340°C (11x) e
(b) 1400°C (10x).

Das Figuras 4.56 e 4.57 pode-se notar a presenca das regides pobres em
liguido nas massas M1 e M2, tanto em 1340°C quanto em 1400°C. Essas regifes
sdo menos densas e devem apresentar baixa resisténcia mecéanica, sendo assim o
ponto fraco da estrutura. Pode-se notar também que a massa M1 apesar de ter sido
misturada e homogeneizada em moinho apresentou tais regides. A presenca de tais
regides em M1 sugere alguma irregularidade no processo de preparacdo da massa,
principalmente no processo de mistura.

As Figuras 4.58 e 4.59 mostram as micrografias das regides pobres em
liquido para as massas M1 e M2 nas temperaturas de 1340° e 1400°C.

Ao se comparar as regides ricas em liquido das massas M1 e M2
representadas também nas Figuras 4.45, 4.46, 4.48 e 4.49, com as regides pobres
em liquido representadas nas Figuras 4.58 e 4.59 pode-se notar claramente as
diferencas entre essas regides. As regides mais ricas em liquido séo mais densas e
consequentemente mais resistentes do que as regides mais pobres em liquido. Nas
regides mais ricas em liquido pode-se notar uma textura bem mais regular por parte
da fase liquida do que nas regi6es mais pobres em liquido. Isto também pode ser
constatado também ao se comparar essas duas regides nas Figuras 4.56 e 4.57.
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Figura 4.58- Regides pobres em liquido da massa ceramica M1 sinterizada em:
(a) 1340°C (200x) e (b) 1400°C (200x).
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Figura 4.59- Regides pobres em liquido da massa ceramica M2 sinterizada em:
(a) 1340°C (200x) e (b) 1400°C (200x).

De acordo com a Figura 4.55 (Grafico de tensao de ruptura a flexdo) a massa
M2 apresenta valores de tensdo de ruptura a flexdo menores que a massa M1 em
1200° e em 1340°C. Entretanto, em 1400°C observa-se o inverso. A massa M2
apresenta valor de tensao de ruptura a flexdo superior a massa M1.

Em 1200°C, o efeito da ma dispersdo dos componentes do sistema triaxial
devido ao método de mistura e homogeneizacdo usado para a massa M2,
provavelmente ocasionou o aparecimento de mais e maiores regides pobres em

liguido em M2 do que em M1. Além disso, a menor geracdo de fase liquida, o que
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ocasionou grande quantidade de porosidade aberta, também contribui para a
reducao dos valores de tenséo de ruptura. Pode-se notar que a massa M2 alcancgou
um valor de tensdo de ruptura de 16,06MPa enquanto a massa M1 alcancou
19,23MPa.

Em 1340°C, ao se comparar as Figuras 4.56 e 4.57 (10x e 11x) pode-se notar
gue a massa M2 apresentou uma regido mais pobre em liquido mais expressiva do
gue a regidao apresentada pela massa M1. Isto sugere que o efeito negativo
apresentado por tais regides (baixa resisténcia mecanica) tenha influenciado mais
fortemente a massa M2 do que a massa M1. Nesta temperatura de queima a massa
M2 alcancou um valor de tensdo de ruptura igual a 37,28MPa, enquanto que M1
alcangcou 41,65MPa. Além disso, deve-se levar em consideragdo a menor
porosidade apresentada pela massa M1 nesta temperatura, como pode ser visto nas
Figuras 4.45 e 4.46. Pode-se perceber também que os poros apresentados pela
massa M1 sdo menores, tem formato mais regular (mais arredondados), sdo mais
isolados, enquanto que a massa M2, apresenta poros maiores, com formato mais
irregular, além de apresentar mais poros interconectados. Estes fatores também tem
forte influéncia sobre a resisténcia mecanica das pecas. Estes fatores juntamente
com o efeito da ma dispersdo explicam o menor valor de tensdo de ruptura da
massa M2 em 1340°C.

Em 1400°C, a massa M2 atingiu um valor de tenséo de ruptura a flexdo maior
do que o valor alcancado pela massa M1. Sendo 32,31MPa para M2 e 27,70MPa
para M1. Nesta temperatura, aparentemente, o fator que mais influenciou na
resisténcia mecanica a flexdo das pecas foi a porosidade. A massa M1 apresentou
maior porosidade do que a massa M2 como pode ser observado nas Figuras 4.60 e
4.61. A maior porosidade apresentada pela massa M1 nesta temperatura sugere que
houve maior geracdo de gases durante a queima na massa M1 do que na massa
M2.
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Figura 4.60- Estrutura da massa ceramica M1 sinterizada em 1400°C (10x).
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Figura 4.61- Estrutura da massa ceramica M2 sinterizada em 1400°C (9x).

4.8- Influéncia da Granulometria das Particulas de Quartzo na Resisténcia a
Flex&do das Pecas Finais

Para investigar o efeito da granulometria do quartzo sobre a resisténcia
mecanica a flexdo, foram comparadas as massas M1 e M3 em 1200°, 1340° e
1400°C, e uma outra massa M4 foi comparada com as massas M1 e M3 somente
em 1340°C. A massa M1 contém o quartzo chamado de quartzo grosso, o qual foi
passado em peneira 100 mesh, correspondendo a 150um aproximadamente.
Enquanto que, a massa M3 contém o quartzo médio, passado em peneira 325

mesh, correspondendo a aproximadamente 45um e, por fim, a massa M4 que
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contém o quartzo sedimentado (quartzo fino), o qual possui a grande maioria de
suas particulas abaixo de 3um.

O tamanho de grdo de quartzo tem um grande efeito sobre a resisténcia a
flexdo. Gréos grandes (grossos) estéo sujeitos a causar trincas na fase vitrea como
foi visto em micrografias anteriores, enquanto que, graos de quartzo finos fundem
mais facilmente aumentando a quantidade de fase vitrea e em ambos os casos, eles
reduzem a resisténcia a flexdo das amostras (Ece e Nakagawa, 2002). Além disso,
de acordo com a Teoria de Reforcamento da Matriz, grdos de quartzo muito
pequenos (finos), ndo sao suficientes para colocar a matriz sob tensdo (Carty e
Senapati, 1998). Os resultados para as massas M1 e M3 sinterizadas em 1200°,
1340°, e 1400°C sdo mostrados na Figura 4.62 e o resultado para as massas M1,

M3 e M4 sinterizadas somente em 1340°C é apresentado na Figura 4.63.
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Figura 4.62- Tenséo de ruptura a flexdo das massas ceramicas M1 e M3
sinterizadas em 1200°, 1340° e 1400°C.
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Figura 4.63- Tenséo de ruptura a flexdo das massas ceramicas M1, M3 e M4
sinterizadas em 1340°C.

A partir das Figuras 4.62 e 4.63 pode-se perceber que a massa M3 alcancou
0s maiores valores de tensdo de ruptura a flexdo em todas as temperaturas de
gueima investigadas.

Em 1200°C, a massa M3 alcancou 20,14 MPa e M1 alcangcou 19,23 MPa.
Nesta temperatura de queima o baixo valor de tensédo de ruptura apresentado por
ambas as massas pode estar relacionado com a alta porosidade aberta apresentada
pelas pecas nesta temperatura. De acordo com os valores de absorcdo de agua
dessas massas, ndo se pode dizer que o maior valor de tensdo de ruptura
apresentado pela massa M3 se deve a menor porosidade aberta, visto que, tais
massas apresentaram basicamente os mesmos valores de absorcdo de agua
(10,30% para M1 e 10,40% para M3 respectivamente). O que provavelmente pode
explicar o menor valor de tensdo de ruptura alcancado por M1 é a maior
granulometria do quartzo utilizado em sua preparacdo. Esta massa (M1) apresenta o
quartzo grosso, o qual pode ter gerado um trincamento mais severo para M1 do que
para M3.

Em 1340°C, pode-se perceber que a massa M3 apresenta também valor de
tensao de ruptura superior aos das massas M1 e M4. A massa M3 apresentou 44,12
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MPa, a massa M1 apresentou 41,65 MPa e a massa M4 apresentou 30,45 MPa. Em
relacdo as massas M1 e M3, ao se comparar as Figuras 4.45 e 4.47, pode-se notar
gque a massa M3 apresenta uma menor quantidade de poros do que a massa M1.
Além disso, os poros apresentados pela massa M1 sdo maiores e mais irregulares
do que os poros apresentados pela massa M3. Estes fatores podem explicar o
menor valor de tensdo de ruptura a flexdo apresentado pela massa M1 nesta
temperatura de queima.

Para analisar as trés massas M1, M3 e M4 em 1340°C, sera discutido

primeiramente a microestrutura da massa M4, apresentada na Figura 4.64.

" (2) REGIOES IRREGULARES | REGIZ0, JRREGULAR
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%500 S0mm =
H1027B5 M4 1340 Sa

Figura 4.64- Estrutura da massa ceradmica M4 sinterizada em 1340°C.
(a) 200x e (b) 500x.

N&o se observa a presenca de poros nem bolhas de gas na microestrutura.
Porém, tem-se a presenca de algumas regibes que parecem que nao foram
penetradas pela fase liquida formada durante a queima (regides irregulares). Essas
regibes podem ser aglomerados de caulim e/ou de quartzo principalmente, j& que,
na preparacao desta massa foi utilizado o quartzo sedimentado (quartzo fino). Esses
aglomerados podem ou néo ter sido quebrados durante o processo de mistura e
homogeneizacdo, mas provavelmente, devido a granulometria muito fina do quartzo
utilizado, tais aglomerados se formaram novamente, resultando assim em regides

menos densas, ou seja, pobres em fase liquida. Como discutido anteriormente, tais
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regides devem apresentar baixa resisténcia mecanica, sendo assim, o elo fraco da
estrutura.

A auséncia de tais regides na massa M3 pode explicar os maiores valores de
tensdo de ruptura alcancados por esta massa. Além disso, o quartzo mais fino
utiizado na massa M4 pode ter dissolvido mais facilmente, aumentando a
guantidade de fase liquida, a qual é menos resistente que as fases cristalinas,
reduzindo assim a resisténcia mecéanica. A maior resisténcia mecéanica a flexao
apresentada pela massa M3 também pode ser explicada pela menor porosidade
apresentada em 1340°C, como mencionado anteriormente.

Outra analise que pode ser feita € relacionar diretamente a granulometria das
particulas de quartzo com as tensdes e trincas produzidas devido a diferenca de
coeficientes de expansado térmica entre os graos de quartzo e a matriz vitrea. A
Figura 4.65 mostram as estruturas das massas M1, M3 e M4 sinterizadas em
1340°C respectivamente.

A Figura 4.65 mostra que as massas M1 e M3 apresentam mais trincas que a
massa M4. Nao se pode afirmar com certeza que M1 apresenta mais trincas que M3.

A menor presenca de trincas em M4 pode, provavelmente, estar relacionada
com a granulometria mais fina das particulas de quartzo utilizadas, as quais geram
tensdbes menos severas, 0 que contribui para a menor formacdo de trincas.
Entretanto, particulas de quartzo muito finas (pequenas) ndo geram tensdes
suficientes para reforcar a matriz de acordo com a Teoria de Reforco da Matriz. Isto
também pode explicar o menor valor de tensao de ruptura alcancado por esta massa
em 1340°C. Para as massas M1 e M3, as quais utilizaram o quartzo grosso e o
quartzo médio respectivamente, o trincamento nessas massas foi mais pronunciado
(intenso) do que na massa M4. Isto é devido a maior granulometria das particulas de
quartzo utilizadas. Como a granulometria das particulas de quartzo utilizadas em M1
€ mais grossa do que aquela do quartzo utilizada em M3, a massa M1,
provavelmente experimentou um trincamento mais severo do que a massa M3,
explicando assim o maior valor de tensao de ruptura da massa M3 em 1340°C. Esta
analise também pode explicar o maior valor de tensdo de ruptura alcancado pela

massa M3 em 1400°C em relacéo a massa M1.
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Figura 4.65- Estrutura das massas ceramicas M1, M3 e M4 sinterizadas em
1340°C. (a) M1(2000x), (b) M3 (1000x) e (c) M4 (3000x).

Analisando também a microestrutura das massas M1 e M3 em 1400°C, pode-
se notar também a influéncia da porosidade. Através da Figura 4.66 pode-se
observar que a massa M1 € mais porosa que a massa M3. Além disso, 0s poros em
M1 sdo maiores do que os poros da massa M3. Isto também explica o maior valor de
tensdo de ruptura a flexao apresentado pela massa M3 em 1400°C.
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Figura 4.66- Estrutura das massas ceramicas M1 e M3 sinterizadas em 1400°C.
(a) M1( 10x) e (b) M3 (10x).

Pela andlise das propriedades fisico-mecénicas das pecas de porcelana
tradicional apds processo de sinterizagdo 1200°, 1340° e 1400°C, pode-se observar
gque todas as massas (M1, M2 e MS3) apresentaram 0s maiores valores de
densidade, tensédo de ruptura e retracao linear de queima em 1340°C. Enquanto que,
em 1200° e em 1400°C os valores de tais propriedades foram menores. Ao se
comparar as propriedades e as microestruturas das pecas de porcelana apés o
processo de sinterizagcdo nas temperaturas propostas neste trabalho, foi observado
gque a temperatura de 1340°C foi a temperatura ideal de queima, pois, nesta
temperatura propriedades tais como massa especifica aparente, retragcéo linear de
gueima e tensdo de ruptura a flexdo foram maximizadas e, os valores de absorcéo
de 4gua se encontraram dentro da faixa permitida para a classificacdo das pecas
como porcelana ( 0,5%). Além disso, nesta temperatura houve a formacdo de uma
microestrutura favoravel, ou seja, houve maior formagdo de fase vitrea e menor
porosidade do que em 1200°C, e também menor porosidade e principalmente a
presenca de poros menores em relacdo a 1400°C. Pode-se perceber também, que
para todas as massas (M1, M2 e M3) a maxima densidade foi alcancada na mesma
temperatura na qual ocorreu a maxima resisténcia mecanica mostrando assim que

resisténcia mecanica e densidade estdo relacionadas.
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CAPITULO 5- CONCLUSOES

e A temperatura de sinterizacdo ideal para a porcelana estudada no presente
trabalho foi 1340°C usando uma taxa de queima de 180°C/h e tempo na
temperatura de patamar de 30 minutos. Nesta temperatura a tenséo de ruptura

e densidade foram méaximas. Os parametros estao resumidos abaixo:

Tabela 5.1- Parametros técnicos das pecas queimadas em 1340°C.

MASSAS M1 M2 M3

Absorcéo de Agua
(%) 0,12 0,11 0,07

Porosidade
Aparente 0,30 0,28 0,18
(%)

Massa Especifica
Aparente 2,31 2,29 2,29
(g/cm?®)

Retracao Linear
(%) 10,38 10,30 10,55

Tenséo de
Ruptura a Flexéo 41,65 37,28 44,12
(MPa)

e A analise dos dados mostrou que a resisténcia mecanica a flexdo e a
densidade estdo relacionadas. A méaxima resisténcia foi resultado da minima
porosidade. Amostras queimadas em temperaturas abaixo da ideal (1340°C)
apresentaram porosidade aberta. Acima da temperatura de resisténcia maxima
(1340°C), ocorre 0 aumento da porosidade, através da liberagdo de gases em
consequéncia da precipitacdo e dissolugdo de fases cristalinas, mas
principalmente pela expansao do gas nos poros (porosidade fechada). Os dois
tipos de porosidade e, mais especificamente, o aumento do didmetro dos poros,

mostraram-se prejudiciais a resisténcia mecéanica a flexao das pecas.
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A andlise microestrutural mostrou que a temperatura ideal de sinterizacdo é
aquela em que foi gerada quantidade suficiente de fase vitrea para cobrir toda
a peca, envolvendo as fases cristalinas como o quartzo e a mulita, ou seja, é
aguela na qual se alcanca menor porosidade e maior resisténcia mecéanica a
flexdo.

A maior resisténcia mecanica a flexdo foi encontrada para a massa M3 em
1340°C, na qual foi usado grdaos de quartzo de tamanho 45um
aproximadamente.

Particulas de quartzo formam trincas periféricas aos graos devido a diferenca
de coeficiente de expansao térmica entre o vidro e o as particulas de quartzo
no resfriamento.

A presenca de trincas periféricas as particulas de quartzo e principalmente
trincas na fase vitrea (possivelmente interconectadas) também sao fatores
prejudiciais a resisténcia a flexao das pecas finais.

A formacdo de mulita primaria € uma consequéncia direta da decomposi¢cao
do caulim com o aumento da temperatura, ou seja, a mulita primaria surge a
partir da sequéncia de reacoes caulinita-metacaulinita. A formagcao de mulita
secundéaria se da pelo mecanismo de solucdo e precipitagdo da mulita
primaria na fase vitrea, sendo fortemente influenciada pela viscosidade e

composicao quimica da fase vitrea.
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