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RESUMO 

 

O TiO2 é amplamente utilizado em variadas aplicações. Nos últimos 

tempos, estas aplicações foram aprimoradas com o uso da nanotecnologia. 

Neste trabalho, foi investigado o processo de síntese por via sol-gel, a baixa 

temperatura, de nanopartículas de TiO2. Na síntese, foi usado o TiCl4 como 

precursor em diferentes solventes (Octanol, Etanolamina e Terathane) e os 

produtos foram caracterizados por Difração de Raios X (DRX), Absorção de 

Gases (BET), Técnicas de Termoanálise (ATG, DSC) e por Microscopia 

Eletrônica de Transmissão (MET). DRX e MET mostraram que o tamanho do 

cristalito vária de 4 a 16 nm, também foram mostradas diferentes morfologias 

de partículas e composições de fases (amorfa, anatase pura e mistura 

anatase/rutilo). As imagens de MET exibiram variações no comportamento 

morfológico dependendo das condições de síntese. Entre estas morfologias 

podem ser observadas nanoestruturas (1E e 3D) as quais são auto-montagens 

por coalescência orientada de  nanopartículas primárias. O processamento  

cerâmico destas nanopartículas foi também investigado a partir do 

comportamento na compactação, a densificação e a sinterização. A curva de 

compressibilidade resulta num comportamento típico de amostras 

aglomeradas. O processo de densificação foi investigado por análise 

dilatométrica usando experimentos não-isotérmicos. Os parâmetros da 

densificação foram determinados e foi proposto o escorregamento do contorno 

de grão assistida por difusão superficial como o mecanismo de retração 

dominante. Foram aplicados diferentes métodos de sinterização (SC, TSS e 

fast firing). A microestrutura, por MEV, foi analisada e confrontada com os 

resultados das técnicas anteriores. Este trabalho mostrou que as 

nanopartículas de TiO2 podem ser facilmente manipuladas e adaptadas pela 

seleção do tipo de solvente, a concentração de TiCl4 e o tempo de síntese. Os 

principais processos de síntese e processamento são fortemente dependentes 

do alto estado de aglomeração das nanopartículas. 
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ABSTRACT 

SYNTHESIS AND PROCESSING OF TITANIA NANOSTRUCTURED 

 

The TiO2 is widely used in several applications. In recent times these 

applications have been enhanced with the use of the nanotechnology. In this 

work, the sol-gel synthesis process, at low temperature, of TiO2 nanoparticles 

was investigated. The synthesis used TiCl4 as precursor in different solvents 

(Octanol, Ethanolamine and Terathane) and the products were characterized by 

X-Ray Diffraction (XRD), Gas Absorption (BET), Thermoanalytic Techniques 

(ATG, DSC) and Transmission Electron Microscopy (TEM). XRD and TEM 

showed the crystallite size ranging from 4 to 16 nm and different particles 

morphologies and phase compositions (amorphous, anatase pure, and 

anatase/rutile mixture) were also shown. TEM images displayed variations in 

the morphological behavior depending on the synthesis condition. Between 

these morphologies nanostructures (1D and 3D), which are primaries 

nanoparticles self-assembled by oriented attachment, can be observed. The 

ceramic processing of these nanopowders is also investigated from the 

compacting, densification and sintering behavior. The compressibility curve 

shows a typical behavior of agglomerates. The densification process was 

investigated by the dilatometric analysis using nonisothermal experiments. The 

densification parameters were determinate and the grain boundary sliding 

assisted by surface diffusion was proposed as the dominant shrinkage 

mechanism. Different sintering methods are applied (SC, TSS and fast firing). 

The microstructure, by SEM, is analyzed and confronted with previous results. 

This work showed that the TiO2 nanoparticles could be easily engineered and 

adapted by the solvent type, the TiCl4 concentration and the synthesis time. The 

principal processes of the synthesis and processing are dependents strongly of 

the high agglomerate state of the nanopowders.  
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1. INTRODUÇÃO  

 

Com o desenvolvimento sócio tecnológico surgem novas áreas para o 

conhecimento humano, dentre as quais se pode citar a nanotecnologia. Esta 

consiste no “design”, manipulação e produção de partículas, dispositivos e 

sistemas nos quais a forma e o tamanho são controlados em escala 

nanométrica. Um estudo mais completo de nanopartículas explora os métodos 

de obtenção, as propriedades, as técnicas de caracterização e a correlação 

entre a estrutura e as propriedades. Os sistemas nanoparticulados são 

conhecidos por apresentarem excelentes propriedades químicas e físicas de 

interesse para aplicações como catalisadores, fotocatalisadores, células 

fotovoltaicas, sensores de gás e como precursor para a construção de 

dispositivos nanoestruturados. Desta forma, a nanotecnologia se enquadra, 

dentro das tecnologias emergentes,como a mais multidisciplinar, centrando a 

interação de conhecimentos e técnicas da Física, da Química, da Biologia, da 

Medicina e da Informática, bem como dos diferentes ramos da En-

genharia.Áreas de grande impacto no cotidiano da vida humana estão sendo 

beneficiadas com essas pesquisas. 

 No presente estudo será explorada a via de síntese sol-gel não aquosa 

para a obtenção de nanopartículas de óxido titânio,TiO2. Este material é tema 

de um grande número de pesquisas devido a suas propriedades e aplicações 

físico-químicas nas áreas da catálise e fotocatálise, pigmentos, sensores de 

gás, dispositivos fotovoltaicos, de sistemas óticos e eletro-eletrônicos. É em 

virtude desta importância das nanopartículas de TiO2 que uma grande 

variedade de métodos e aproximações para a síntese têm sido reportadas na 

literatura, permanecendo em aberto um amplo campo de pesquisa nesta área. 

Além da síntese, muitos estudos mostram os variados métodos e técnicas 

utilizados e fenômenos que emergem durante o processamento cerâmico de 

pós nanométricos, assim como os esforços por aperfeiçoar as características 

do material para diferentes aplicações diante dos retos impostos pelas 

limitações e problemas que ainda existem.  
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Dificuldade tais como métodos de sínteses que resultam em fases 

amorfas não desejadas, problemas com o grau de dispersão/estabilização das 

soluções coloidais durante o processamento, tratamentos térmicos necessários 

para consolidar/sinterizar os nanomateriais que resultam num crescimento 

exagerado das partículas, entre outros, ainda são retos a serem superados 

nesta área. Neste contexto, a motivação deste trabalho é estudar e aprimorar 

vias de sínteses e condições de processamento do TiO2 nanométrico com o 

intuito de expor e/ou superar dificuldades típicas destes processos. Este 

trabalho explora a sólida competência do grupo de pesquisas na área de 

síntese não aquosa de óxidos nanométricos e a experiência nas mais variadas 

técnicas de caracterização. Sendo assim, foram estabelecidos os seguintes 

objetivos. 

OBJETIVOS  

• Obter cerâmicas de TiO2nanométricas pelo método de síntese sol-gel 

não aquoso e avaliar o efeito, no nanopó, das diferentes condições de 

sínteses; como: diferentes solventes, diferentes tempos de reação, entre 

outras; nas características finais; entre elas: tamanho, distribuição e 

formato das nanopartículas, fases presentes e grau de aglomeração; 

• Determinar o efeito destas características pós-síntese dos pós 

nanométricos no posterior processamento, assim como na evolução 

estrutural e morfológica; 

• Estudar diferentes condições de conformação e sinterização das 

nanocerâmicas de TiO2, avaliando o desempenho e eficácia dos 

diferentes métodos a serem utilizados. 

Através da análise dos resultados obtidos procura-se conhecer e aperfeiçoar os 

processos, mecanismos e fenômenos físicos que acontecem no material de 

modo a otimizar suas características e seu comportamento final. 

A finalidade do trabalho está na contribuição à descrição da via de síntese sol-

gel não aquosa de nanopartículas de TiO2 e o processamento destes nanopós 

desde o tratamento da solução coloidal até a sinterização final das cerâmicas. 

As contribuições científicas desta tese serão somadas ao acervo de trabalhos e 

ideias desenvolvidas pelo grupo no qual está sendo desenvolvido o trabalho.   
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2. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

2.1 Nanopartículas e nanoestruturas.  

Por conta do tamanho muito pequeno das partículas e, consequentemente, 

da alta área superficial, os nanomateriais cristalinos exibem uma variedade de 

propriedades que são diferentes e, em muitas ocasiões, consideravelmente 

melhoradas quando comparados com aquelas dos materiais convencionais 

com igual composição química [1]. Estas mudanças são devido a que muitos 

dos fenômenos responsáveis pelos comportamentos observados são 

fortemente dependentes, tanto dos efeitos de tamanho quanto das 

características físico-químicas das superfícies.   

Várias propriedades químicas são favorecidas pelo grande área superficial 

típica dos sistemas nanopartículados. Esta característica permite que um maior 

número de átomos encontre-se em contacto nas interfases promovendo a 

difusividade e, portanto, a reatividade entre as partículas. Este aumento da 

reatividade influencia na diminuição de temperaturas características onde são 

ativados processos como a cristalização, as transformações de fases, a 

sinterização, entre outras [2].  Também para detecção e aplicações catalíticas, 

a elevada área superficial é uma propriedade importante e fundamental. 

Em adição, propriedades físicas como as elétricas, óticas e magnéticas 

também apresentam forte dependência dos efeitos de tamanho e das 

características das interfases [3]. A redução do tamanho de grão e o tipo e 

nível de concentração das imperfeições nos contornos de grão e interfases têm 

grande influência na resistência elétrica, na propagação das vibrações, no 

espalhamento dos elétrons e da luz e na interação dos domínios magnéticos. 

Por outro lado, as distorções estruturais associadas às interfaces podem 

diminuir a Temperatura de Curie e reduzir o valor da Magnetização de 

Saturação [3]. Além disso, sistemas de partículas ultra pequenas podem cair 

num estado de transição das propriedades do material do domínio volumétrico 

ao domínio molecular que exibe efeitos de quantização [4-6], tais como: 

aumento da energia da banda proibida coma diminuição do tamanho da 

partícula e de mudanças de cor. 
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Um aspecto particularmente interessante e que tem atraído muita atenção é 

a possibilidade que oferecem as nanopartículas de serem utilizadas como 

unidade básica estrutural, ou “bloco de construção”, no design, obtenção e 

aplicação de nanoestruturas ou nanodispositivos [7-12]. Estas nano-

superestruturas podem ser 1D (com formatos de fios, fibras, tubos), 2D (folhas, 

recobrimentos) e 3D (esfera, flor, couve, ouriço). A utilização de nanoestruturas 

auto-organizadas1Dem construções hierárquicas de arquitetura 2D ou 3D tem 

atraído grande atenção porque eles podem apresentar propriedades 

interessantes por causa de: i) o grande número de sítios ativos, ii) a morfologia 

multi-dimensional, que pode produzir efeitos anisotrópico, e iii) a combinação 

dos efeitos nas escalas micro e nanométricas [8].Em filmes finos as 

nanoestruturas 1Dpodem acelerar o movimento de elétrons em uma direção e 

reduzir a sua recombinação, como é mostrado em fotoeletrodos de células 

solares a base de TiO2 e ZnO [8,11,12]. Porém, nanoestruturas hierárquica3D 

em forma de flor a base de TiO2, mostraram pobre capacidade de 

carregamento do corante sensibilizante podendo não ser adequada para o 

fotoeletrodo na célula solar [13]. Além disso, o complexo emaranhado que pode 

ser construído com nanoestruturas 3D torna-se altamente desejado e mais 

eficiente em aplicações que requerem de “colheita” de luz devido à excelente 

dispersão que sofre a luz incidente no interior das estruturas. Esta diversidade 

de resultados é evidência da necessidade da mais completa descrição e 

compreensão do(s) mecanismo(s) decrescimento pelo qual passa a 

“montagem” da nanoestrutura. Além da identificação do mecanismo de 

crescimento, é vital o estudo da influência e dos efeitos dos parâmetros de 

síntese e processamento: tempos e temperaturas de reação, pressão, 

concentrações de solventes e aditivos, entre outros. 

Nos últimos anos, um mecanismo que ganha espaços e força na 

interpretação do crescimento de nanoestruturas multidimensionais é o 

mecanismo de auto-montagem ou auto-organização por coalescência 

orientada,OA (do inglês “oriented attachment”) [14, 15-17]. Neste processo as 

nanopartículas, de grande área superficial e baixa massa, agrupam-se 

espontaneamente para reduzir a energia total, removendo a energia superficial. 
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O processo de cristalização não clássica envolve a disposição das 

nanopartículas primárias em um “cluster” iso-orientado cristalograficamente via 

OA, que pode formar um único cristal mediante fusão das partículas.Se estas 

estiverem revestidas com algum componente orgânico, eles podem formar um 

mesocristal, possivelmente seguido por fusão de um cristal iso-orientado e, 

finalmente, para um único cristal. Vários estudos foram realizados com o intuito 

de mostrar e interpretar os efeitos de diferentes parâmetros e condiciones 

sobre o mecanismo de AO tais como: temperaturas e tempos de reação, 

valores de pH, concentração e tipo de solvente, entre outros, e para tentar 

interpretar a cinética de crescimento destas nanoestruturas [7,15,18]. 

 

2.2 Sínteses, estabilização coloidal e tratamento térmico de pós 

nanométricos. 

 

O desenvolvimento dos métodos de sínteses tem por objetivo a obtenção 

de nanomateriais de características altamente específicas para potencializar 

determinadas propriedades e aplicações. A escolha do método de síntese 

depende do tipo de material que se deseja obter e das possibilidades de ter o 

maior controle sob as mais importantes características do nanomaterial a ser 

obtido [1, 19]. Em alguns casos também são observados aspectos tecnológicos 

como: o volume de produção requerido e a relação custo-beneficio. Para um pó 

cerâmico o método de síntese deverá permitir o controle sobre características 

físico-químicas ideais como: o tamanho e a distribuição e formato das 

nanopartículas, reduzir o grau de aglomeração, obter alto nível de pureza e 

homogeneidade química e um adequado controle dos defeitos e das 

propriedades superficiais [20,21]. 

Como processo inicial para a obtenção de nanopartículas cerâmicas, a 

etapa da síntese tem sido objeto de muita atenção [1,20,22,23]. São utilizados 

diferentes métodos de classificação das rotas de sínteses. Entre eles aquela 

que separa em duas categorias: os métodos por síntese física e os métodos 

por síntese química. A síntese física utiliza principalmente sólidos como matéria 

prima e com a aplicação de energia térmica e/ou mecânica, reduz o sólido a 
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um pó fino [22]. Por sua vez, a síntese por rotas químicas obtêm pós ultrafinos 

com reações simples, através de manipulação da cinética da reação 

favorecendo a nucleação das partículas [14,23]. Embora, em vários casos 

envolve técnicas mais complexas que os métodos cerâmicos convencionais, as 

rotas químicas apresentam varias vantagem sobre as rotas físicas. Com estas 

rotas pode-se ter um melhor controle das impurezas e de outros parâmetros da 

síntese aumentando a homogeneidade e a pureza do material obtido.  

Por estas vantagens este trabalho escolheu uma rota de síntese por 

método químico. Particularmente é direcionado à aplicação da via sol-gel de 

síntese de nanopartículas. No método sol-gel, primeiramente é preparada uma 

solução precursora apropriada (sais ou compostos orgânicos de metais), 

seguida pela conversão numa rede homogênea do óxido (gel) após a hidrólise 

e a condensação. O óxido resulta da secagem e subsequente calcinação. Uma 

das vantagens desta rota é a possibilidade de obter materiais de variados 

formatos como filmes finos, fibras, materiais densos, entre outros. A Figura 2.2 

mostra varias etapas e diferentes processamentos por este método. 

O método via sol-gel aquoso provou ser altamente satisfatório na síntese de 

óxidos metálicos convencionais [14,24]. Entretanto, para a obtenção dos 

correspondentes nano-óxidos esta rota da síntese não mostra igual eficiência 

nem se consegue adaptar diretamente. A razão principal é que o método sol-

gel aquoso conduz tipicamente a precipitados amorfos os que, para 

transformar-se ao material cristalino desejado, requerem de uma etapa de 

calcinação. Esta etapa leva, na maioria dos casos, a um crescimento de grão 

descontrolado. Por isto, para a síntese controlada do tamanho da partícula, uo 

outros parâmetros do sistema nanoparticulado, o método torna-se uma opção 

não viável. Além disso, outro problema resulta da ação dupla da água, atuando 

como ligante e solvente. 
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Figura 2.2 - Etapas do método sol-gel até a obtenção do formato final do 

produto. 

 

Quando comparadas, diferentemente das rotas aquosas e as rotas 

assistidas por surfactantes [24,25], as rotas não-aquosas simples usam 

orgânicos como solventes que atuam como ligantes e permite o controle do 

crescimento das nanopartículas sem precisar de ligantes adicionais [14,15,26]. 

A mudança da química da reação em meio aquoso e da elevada reatividade da 

água para processos não hidrolíticos diminui drasticamente as velocidades de 

reação e conduz a uma cristalização que pode ser mais “manipulada”. Por 

outro lado, a química da ligação carbono-oxigénio é bem conhecido da química 

orgânica e, por conseguinte, esta via possibilita adaptar os princípios da reação 

da química orgânica para a síntese de nanopartículas inorgânicas. A grande 

variedade de compostos orgânicos que podem ser utilizados tanto como 

solventes quanto como precursores é outra das vantagens desta via não 

aquosa. Esta diversidade de características nas reações em meio não aquoso 

e os efeitos no tamanho, formato, estrutura, composição e propriedades de 

diferentes nanomateriais foram mostradas na literatura [14,15,26,27].   

Os processos de síntese química em meio líquido, como é o caso do sol-gel 

não aquoso, passam pela obtenção das nanopartículas dissolvidas ou 



9 
 

dispersas numa suspensão coloidal. O sucesso no posterior processamento 

até atingir uma aplicação particular depende em grande medida da habilidade 

de dispersar corretamente estas nanopartículas no líquido [18,28-30]. Muitas 

das aplicações exigem que a suspensão seja inicialmente bem dispersada e 

que permaneçam, ao longo do tempo, nesse estado suprimindo qualquer tipo 

de aglomerados ou agregados. A suspensão coloidal é constituída pelo pó 

nanométrico e um solvente, ao qual podem ser adicionados dispersantes, 

plastificantes ou outros aditivos. Na consolidação da suspensão coloidal é 

importante observar as propriedades físico-químicas da superfície das 

partículas e a distribuição granulométrica do pó. O estado da estabilidade da 

suspensão coloidal depende da interação entre as partículas e destas com o 

meio [18,31]. Para as nanopartículas, a elevada área superficial acentua as 

forças de superfície aumentando a tendência à aglomeração [28,31,32]. As 

forças superficiais podem ser de natureza atrativa, como as interações de Van 

der Waals, e as de natureza repulsiva, como as interações eletrostáticas (tipo 

partícula-partícula ou tipo dupla camada) e as interações estéricas [28,31,33]. 

Uma suspensão é estabilizada quando as forças repulsivas excedem as 

atrativas. Os mecanismos básicos para a geração de forças repulsivas para 

aumentar a estabilidade baseiam-se nos efeitos: eletrostático, estérico e eletro-

estérico. Estes efeitos são conseguidos modificando as superfícies com 

aditivos incorporados durante ou posterior a síntese [28,33].   

No caso particular da síntese não aquosa, o orgânico utilizado, que podem 

ser compostos poliméricos ou não, transfere à solução um forte componente 

estérico.  Uma representação, do ponto de vista energético, do que pode 

acontecer na suspensão, quando consideradas somente os efeitos atrativos 

por Van der Waals e efeitos estéricos repulsivos, é mostrado na figura 2.3. A 

curva energética mostra dois mínimos e um ponto máximo de energia. A 

energia própria do sistema em relação a estes três pontos determinará o 

estado que pode ser alcançado na estabilidade de suspensão coloidal.  
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devido à polimerização e a efeitos de capilaridade e transporte de massa 

[34,35]. A calcinação é feita com o objetivo de consolidar ou estabilizar uma 

estrutura cristalina desejada. Esta etapa exerce grande influência nas 

características físicas dos pós obtidos dependendo de parâmetros como: a 

temperatura, o tempo e a atmosfera utilizados. Estes parâmetros são 

determinados pelas condições físicas necessárias para a formação dos óxidos. 

De modo geral, durante a calcinação, na medida em que a temperatura de 

calcinação aumenta, pode haver um aumento na taxa de reação levando ao 

aumento no tamanho das partículas e diminuindo a área superficial destas. Por 

outro lado, se a temperatura de calcinação for baixa, a taxa da reação pode ser 

muito lenta e resultar em pós com baixa homogeneidade química. Estes 

comportamentos impõem uma rigorosa observação do processo de tratamento 

térmico durante o processamento de pós nanométricos a fim de compreender 

os mecanismos e efeitos ativados. 

 

2.3 Conformação e sinterização de nano-pós cerâmicos.  

 

Além das vias de sínteses e o processamento da solução coloidal, a 

obtenção dos materiais cerâmicos passa por uma etapa na qual, o pó obtido é 

processado com o intuito de produzir microestruturas compactas, com contato 

inter-partículas consolidado e de alta densidade, tal que as propriedades 

intrínsecas possam ser aproveitadas na sua totalidade. Esta etapa, conhecida 

como sinterização, refere-se ao processo de queima e consolidação de um 

corpo (com a eliminação de espaços ou poros) a partir de um pó [22,36]. Mas, 

prévia à sinterização, necessariamente deve acontecer uma etapa na qual o pó 

é conformado num corpo volumétrico e pré-consolidado que é a etapa de 

compactação, nomeada também de conformação do corpo a verde. A 

compactação é necessária para colocar as partículas tão próximas quanto 

possível, com o objetivo de ter um corpo no formato desejado, com suficiente 

resistência ao manuseio e reduzir ao máximo a porosidade inicial. É necessário 

que a compactação seja adequada para aumentar o empacotamento das 

partículas e diminuir o estado de aglomeração do pó [22,36,37]. A 
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compactação é realizada basicamente por prensagem. Descrições das 

diferentes técnicas e variantes; prensagem uniaxial (uni ou bidirecional), 

prensagem isostática, entre outras; assim como as vantagens e desvantagens 

de cada uma destas técnicas são relatada na literatura [22,38].          

O comportamento da compactação do pó,denominado frequentemente grau 

de compactação, é descrito com o acompanhamento do comportamento da 

densidade relativa do compacto a verde. A densidade ideal para pós de 

partículas idealmente esféricas do mesmo tamanho e com empacotamento 

denso é de 74 % [22]. No entanto, em pós cerâmicos reais, as partículas se 

apresentam em formatos irregulares e tamanhos diferentes. No caso particular 

das nanopartículas é comum a presença de aglomerados que podem ter 

ligação fraca ou forte entre as partículas, como é representado na Figura 2.4. 

Existem muitas dificuldades na preparação de compactos de nanopós 

[34,35,37], as quais são relacionadas à: baixa densidade aparente causada por 

problemas de aglomeração; alta área superficial em relação ao volume; alto 

conteúdo de gases adsorvidos e grande fricção interpartículas. Durante a 

compactação do um pó aglomerado, as amostras formadas resultam em duas 

diferentes populações, ou distribuição bimodal, de poros. Os poros formados 

entre os “clusters” ou aglomerados, chamados de poros interaglomerados, e os 

espaços entre as partículas, chamados de poros intra-aglomerado ou 

interpartícula. 

 

Figura 2.4 Tipos de poros que podem-se formar em nanopós aglomerados 
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Figura 2.5 (a) Comportamento

de compactação p

forte [37]; (b) etap

aglomerado.  

 

A pressões de compactaç

partículas primárias. Neste

interpartículas pelo que a dens

refletida na maior inclinação 

nanopartículas se deformam. E

Além de altas pressões de co

da compactação para tentar

amostras. Estudos mostraram

o tempo de moagem [35]. 

portamento da densidade do corpo a verde com a

mpactação para pós com ligação intra-aglomerados

37]; (b) etapas da compressibilidade de um pó fra

 compactação maiores que Pb acontece o rearr

. Neste estado somente encontramos os

o que a densificação do material acontece mais rapid

 inclinação da curva. A pressões suficientemente 

 deformam. Estas etapas são representadas na figur

ssões de compactação, também recorre-se à moage

para tentar destruir os aglomerados e homogen

 mostraram um aumento da densidade a verde ao a

 

erde com a pressão 

aglomerados fraca e 

e um pó fracamente 

ece o rearranjo das 

ntramos os poros 

e mais rapidamente, 

ientemente altas as 

das na figura 2.5 (b). 

se à moagem antes 

e homogeneizar as 

a verde ao aumentar 



15 
 

Vencida a etapa da compactação, os corpos a verde encontram-se prontos 

para serem submetidos à sinterização propriamente dita. A sinterização pode 

ser considerada como um tratamento térmico no qual os pós cerâmicos 

compactados são submetidos a uma temperatura abaixo de sua temperatura 

de fusão até suas partículas aderirem umas as outras, por meio de um ou mais 

mecanismos de transporte ativados termicamente, resultando numa mudança 

na microestrutura do material para se obter um corpo com densidade o mais 

próximo a densidade ideal. Nesta etapa do processamento cerâmico será 

produzido um compacto consolidado e com uma microestrutura definida como 

ótima para uma determinada aplicação. Para que a sinterização possa 

acontecer é necessário um mecanismo para o transporte de material, além de 

uma fonte de energia para ativar e manter este transporte [22,36]. Os 

mecanismos primários para o transporte são a difusão e o fluxo viscoso de 

matéria. O calor é a fonte primária de energia, em conjunção com os gradientes 

energéticos provocados pelo contato partícula-partícula e a tensão superficial.   

Um processo clássico de sinterização no estado sólido é caracterizado por 

três estágios ou etapas: inicial, intermédia e final; aos quais correspondem três 

diferentes tipos de comportamento da microestrutura. Amplas discussões 

relativas a estes estágios e aos modelos e parâmetros característicos são 

apresentadas na literatura [22,36,37]. Usualmente os mecanismos básicos de 

transporte de matéria, na região de contacto entre duas partículas, que operam 

durante a sinterização são divididos em mecanismos densificantes e 

mecanismos não densificantes. Os mecanismos densificantes (difusão pelo 

contorno, difusão pela rede e escoamento viscoso) levam matéria desde o 

volume (mecanismos volumétricos) das partículas até o pescoço. O transporte 

de matéria com estas características reduz a distância entre os centros das 

partículas levando a um efeito de retração e, portanto, de densificação do 

material [22]. Mecanismos não densificantes, tais como difusão superficial e 

evaporação-condensação somente levam matéria desde as superfícies 

(mecanismos superficiais) até o pescoço e são associados somente ao 

aumento do tamanho das partículas (diminuição da área superficial) sem uma 

significativa densificação do material [22]. 
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Como foi dito, a principal força motriz para a sinterização é a redução da 

energia livre, por unidade de superfície, do sistema; ou seja, a tendência do 

sistema de atingir o estado de menor energia. Este variação de energia pode 

ser representada matematicamente, e de maneira simplificada, pelo membro 

esquerdo da equação 2.1, ( )Aγ∆ . Onde A é a área superficial total do sistema 

e γ a energia superficial total do sistema. Esta redução pode ser conseguida 

basicamente por dois processos: i) o crescimento do grão ( )A∆ ; isto é, 

redução da área superficial e das interfaces do compacto; e/ou ii) pela 

densificação ( )γ∆ ; através da substituição da interface sólido-gás pela 

interface de menor energia sólido-sólido).  

 

( ) ( ) ( )γ∆+∆γ=γ∆ AAA                                                                              (2.1) 

 

Assim, as variações microestruturais que resultam da sinterização devem-

se à combinação do crescimento do grão e a densificação [22,36]. Desde o 

ponto de vista experimental, a avaliação do processo de sinterização é 

realizada pelo seguimento destes dois parâmetros, densidade e tamanho de 

grão, em função de variações nas condições experimentais. Entre as principais 

variáveis no processo de sinterização estão: 

 - A temperatura (Ts) e o tempo (ts) utilizados em cada processo 

- Características das partículas do pó cerâmico: tamanho, distribuição e 

formato 

- Método de conformação, pressão de compactação e via (úmida ou seca) 

- Outros: atmosfera, aditivos, etc. 

Estas considerações gerais até agora mostrados são aplicáveis também à 

sinterização de cerâmicas nanométricas. Porém, o grande desafio para as 

técnicas de sinterização de nanocerâmicas é alcançar a condição máxima de 

densificação sem que os grãos da amostra sinterizada percam o tamanho 

nanométrico [2,37]. Esta tarefa de suprimir o crescimento das partículas exige 

de particular atenção, pois como foi dito, uns dos processos pelos quais 

acontece a sinterização é justamente o crescimento do grão. Outro aspecto de 
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interesse é estabelecer até que limite os processos clássicos de transporte de 

matéria, basicamente difusão atômica, são válidos quando confinados a 

espaços físicos tão pequenos como alguns centos de átomos que podem 

constituir um grão.     

São variadas as técnicas utilizadas para a sinterização de nanocerâmicas. 

Desde técnicas de ampla aplicação como a sinterização convencional e as 

técnicas assistidas por pressão, entre elas a prensagem a quente 

[22,37,39,40]; até técnicas não convencionais como a sinterização por 

microondas e a sinterização assistida por campo elétrico [37,41-45]. Estas 

últimas oferecem vantagens, como taxa de aquecimento mais rápido, curto 

tempo de sinterização e reduzem gradientes de temperatura no material. 

Outras combinam altas pressões e campos, como a ”Spark Plasma Sintering“ 

[42]. Embora elas mostrassem bons resultados na relação alta densificação - 

pequeno tamanho de grão, estas técnicas não convencionais demandam 

maiores requerimentos tecnológicos e maiores consumos de energia. Aspectos 

estes que atentam contra a utilização a grande escala na sinterização de 

nanocerâmicas.  

Mais recentemente vêm sendo testados procedimentos que dividem os 

tratamentos térmicos da sinterização em múltiplas etapas. Um destes, 

denominado sinterização em duas etapas, TSS (do inglês Two Steps 

Sintering), [37,46-49] tem mostrado interessantes resultados. Nesta técnica, a 

cerâmica é submetida a um primeiro tratamento térmico a uma temperatura tal 

que certos requerimentos mínimos de densificação sejam alcançados. Estes 

requerimentos têm a ver com a densidade relativa, o tipo de poro (aberto ou 

fechado), entre outros aspectos microestruturais e majoritariamente coincide 

com o primeiro estágio da sinterização [37,46]. Alcançado este estado da 

microestrutura, uma segunda temperatura, de menor valor que a primeira, é 

aplicada com o intuito de acessar os restantes estágios da sinterização até 

completar o processo todo, entretanto, esta menor temperatura suprime o 

crescimento do grão.          
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2.4 TiO2: Síntese, propriedades e aplicação. 

 

O TiO
2
cristaliza em três estruturas distintas: rutile, anatase e brookita. As três 

diferentes fases do TiO
2
dependem principalmente do arranjo e da distância 

interatômica entre os átomos de titânio e oxigênio. A fase cristalina anatase 

(tetragonal) possui densidade 3,84 g.cm
-3 

e índice de refração entre 2,53 - 2,55. 

A estrutura anatase possui dimensões de a = b = 3,782 Å, c = 9,502 Å. A fase 

rutile (tetragonal) apresenta densidade 4,26 g.cm
-3 

e índice de refração 2,68, 

sendo que a célula unitária do rutile possui dimensões de a = b = 4,587 Å e c = 

2,953 Å. A estrutura brookita é mais complexa, apresentando densidade 4,14 

g.cm
-3 

e índice de refração 2,58. Também é possível sintetizar a fase amorfa do 

óxido a qual apresenta densidade de aproximadamente 3,65 g.cm
-3 

e índice de 

refração variando entre 2,2 – 2,45. Na Figura 2.6 é possível observar as células 

unitárias das duas fases mais comuns, a fase anatase e a fase rutile. O Rutile é 

a fase mais estável do TiO2 a tamanhos relativamente grande das partículas 

(micrometros). As fases anatase e a brookita têm uma transformação 

irreversível ao rutile quando são aquecidas [50,51]. 

 

Figura 2.6 Estruturas das fases anatase e rutilo do TiO2.  
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Para o caso das nanopartículas de TiO2, devido à competição entre a 

energia superficial e a energia de transformação acontece uma inversão de 

estabilidade entre o anatase e o rutile (inversão da estabilidade termodinâmica) 

[51]. Como conseqüência, para pequenas dimensões das partículas, o anatase 

é mais estável do que o rutile [50,52,53]. Tipicamente para dimensão das 

partículas menores de 14 nm. A taxa da transformação não é muito rápida e 

acredita-se que ocorre independente em cada partícula [50]. Esta taxa de 

transformação (para uma dada temperatura) pode depender da forma da 

partícula e do tamanho [54-58], das condições de reação [55,57,58] ou do 

efeito da dopagem [60-62]. 

Algumas explicações têm sido propostas, tanto do ponto de vista 

termodinâmico [51] quanto do ponto de vista cinético [50], para tentar entender 

o efeito do tamanho das partículas sobre a transição de fase. Kumar encontrou 

que ambos, o tamanho de grão e a quantidade de rutilo, aumentam com tempo 

e temperatura de calcinação [51]. Gribb e Banfield encontraram que taxa da 

transformação anatase-rutilo é afetada significativamente pelas dimensões das 

partículas, eles concluírem que o aumento na taxa da reação é associado com 

a diminuição no tamanho [50,52]. Mais recentemente esta dependência com o 

tamanho foi explicada nos termos de distorção da estrutura e elevados valores 

da densidade de deslocações no contorno de grão da fase anatase [56]. A 

redução da densidade de deslocações nos grãos da fase rutile contribui ao 

rápido aumento do tamanho das partículas nesta fase. 

Barnard e colaboradores estudaram os efeitos da química da superfície 

sobre a morfologia e estabilidade das fases, anatase e rutilo, das 

nanopartículas usando um modelo termodinâmico baseado nas energias livres 

de superfície e as tensões de superfície obtidos a partir de cálculos por “ab 

initio” [63-65].Verificou-seque a partir das condições das 

superfícies,representadas porcondições ácidas (majoritariamente H) ou 

alcalinas (majoritariamente O), têm uma influência significativa tanto na forma 

dos nanocristais e no tamanho da transição anatase para rutilo. Eles 

mostraram que, no caso das partículas da fase anatase, apresentavam, como 

formato mais estável das nanopartículas, uma forma bipiramidal truncada. Para 



20 
 

quantificar o efeito das condições da superfície, foi definida a razão B/A, onde 

A e B são as áreas da base e da região truncada, respectivamente, na 

bipirâmide. Eles concluíram que com o aumento da condição ácida a razão B/A 

diminui. Este, e outros, resultados introduziram a possibilidade de modificar o 

formato e da indução de transições de fase através da modificação química da 

superfície. 

Como foi relatado neste trabalho, o método sol-gel mostrou a vantagem de 

permitir o controle sobre o tamanho das partículas obtidas na síntese. Para o 

TiO2, embora tenha sido mais explorada a síntese via sol-gel em meio aquoso, 

também se reportam inúmeras sínteses em meio não aquoso. Esta via 

mostrou-se especialmente versátil ao poder obter nanopós de TiO2 com 

diferentes morfologias (esferas, fibras, tubos), utilizar diferentes solventes, 

conformar em filmes, membranas ou volumétricos, obter materiais 

mesoporosos, entre outras vantagens [66-71]. Particularmente, o método sol-

gel tem permitido, de maneira bastante simplificada, a obtenção de TiO2 em 

formato de filmes finos para diferentes aplicações.      

De modo geral, são muito variados os campos de aplicações encontrados 

para o TiO2 [7,26,68]. Particularmente, uma das áreas mais promissoras para a 

aplicação de filmes de TiO2 é como fotoeletrodo em células solares [7, 

9,11,68,69]. Estes dispositivos, conhecidos como células solares sensibilizadas 

com corantes (DSSC, do inglês Dye Sensitized Solar Cells) ou células de 

Gratzel, representam uma tecnologia emergente como alternativa às células 

solares de Silício ou de outras ligas de elementos semicondutores. Embora as 

células baseadas em Silício apresentem maior eficiência na conversão da 

energia solar, as células a base de TiO2 nanométrico mostraram outras 

vantagens entre elas:   

• Requerimentos e instalações simples para o funcionamento,  

• A conversão é independente da incidência angular da radiação,  

• Aumento da eficiência de conversão com a temperatura,  

• Os filmes podem ser depositados em substratos flexíveis ou rígidos e 

podem ser utilizados diferentes métodos de deposição (“coating”, “printing”, 

“spray”). 
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• Podem ser usados diferentes corantes.  

 

Também tem-se estudado o TiO2como componente das Baterias de Lítio 

(BLi). Em comparação com outros materiais para eletrodo, tanto ânodo quanto 

cátodo, de BLi, o TiO2temvantagens tais como: menores custos, segurança 

relativamente mais elevada e ciclo de vida mais longo, no entanto, a sua  

aplicação nas BLi têm sido historicamente dificultado pela sua relativamente 

baixa condutividade iônica e elétrica, o que resulta em baixa densidade de 

armazenamento de energia.Por isso, nas últimas décadas, as abordagens para 

criar nanoestruturas a base deTiO2 para servir como ânodos de BLi têm sido 

exploradas visando melhorar a difusão dos íons de Lítio e, consequentemente, 

melhorar a condutividade elétrica [72,73]. 

Do ponto de vista das propriedades elétricas, o aproveitamento do 

comportamento semicondutor do TiO2, assim como do seu comportamento 

dielétrico, não fica restrito à aplicação como filme fino. Também foram 

realizados estudos do material em formato volumétrico [74-79]. Destes 

trabalhos podem-se estabelecer comparações do comportamento entre 

materiais com grãos na ordem dos nanos e das micras e mostrar os efeitos de 

tamanho sobre os principais parâmetros elétricos [74-76,78]. Na maioria dos 

casos, durante a conformação no formato volumétrico é necessário um 

processo de sinterização para o melhor aproveitamento das propriedades 

intrínsecas do material. Os efeitos dos principais parâmetros da sinterização: 

temperatura e tempo de sinterização; sobre as propriedades elétricas também 

foi estudado [76,77,79]. Pela avaliação e pelo comportamento dos parâmetros 

elétricos envolvidos em função das condições de sinterização é possível 

analisar e obter conclusões relativas aos estados da sinterização no material.         

 

 

 

 

 

 



22 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



23 
 

 

3. MÉTODOS E PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS. 

 

3.1 Reagentes e métodos de síntese. 

 

   Dos reagentes de partida, como precursor de titânio foi utilizado o 

Tetracloreto de Titânio (TiCl4, 99.99%) e como solventes para o sistema 

reacional foram utilizados n-Octanol (CH3(CH2)7OH, 99%), 2-Etanolamina 

(NH2CH2CH2OH, ≥99.0%) e Politetrametileno Éter Glicol(C4H8O)n(OH)2, 

99.9%) –Teratane, peso molecular médio Mw = 1000 g/mol –;todos adquiridos 

da Sigma-Aldrich. Pós de uma titania comercial ultrafina (PC-105 e PC-500, 

Millennium Inorganic Chemicals) foram utilizados para testes comparativos. 

Todos os produtos químicos foram utilizados sem aplicar procedimentos de 

purificação adicional. 

    A síntese foi realizada em ambiente de atmosfera controlada de N2 com 

umidade menor que 1 ppm utilizando caixa seca, marca mBRAUN, modelo 

Labmaster, com painel de controle SIMATIC. Na caixa seca o Tetracloreto de 

Titânio (IV) foi adicionado aos diferentes solventes os quais,no adiante, serão 

identificados como: n-Octanol ,Oc, 2-Etanolamina, ou Aminoetanol, Am, e 

Teratane-1000, Tr. Prepararam-se soluções com diferentes razões molares 

TiCl4:solvente; os valores destas razões são:   1:10, 5:10 e 10:10. O recipiente 

de reação, hermeticamente fechado, foi retirado da caixa seca e aquecido no 

banho de óleo de silicone sobre uma placa de aquecimento. A temperatura foi 

controlada com um termopar a 120°C e com tempos de síntese diferentes, que 

variavam de 12 a 72 horas. Ao final da reação obteve-se uma suspensão de 

um pó branco, como mostrada na Figura 3.1 para dois tempos de sínteses 

diferentes. Este precipitado foi centrifugado e lavado várias vezes com etanol 

absoluto para remoção de solventes e subprodutos. O pó foi então submetido a 

secagem a vácuo durante a noite a 60 °C. 

 

3.2 Técnicas Experimentais. 
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As análises por DRX foram 

cristalinos utilizando um difra

foram coletados com radiação

digitalização foi de 0,02 em 2

passo. O conjunto de fend

procuraram garantir que o feix

para toda a faixa angular estud

Figura 3.1 Produto da síntese 

 

A identificação das fases 

Committee on Powder Diffrac

de identificação: 21-1272, pa

rutile tetragonal. Além da iden

possível determinar os taman

Dr,a partir da fórmula de Deby

(110) de anatase e rutilo

determinar a porcentagem (%

porcentagem, ou fração, de ru

 

ifração de Raios X (DRX) 

DRX foram realizadas pelo método do pó para 

do um difratometro Rigaku D/MAX-2500. Os difrat

m radiação de Cu Ka (λ=1,54056Å). O tamanho de 

 0,02 em 2θ com um tempo de contagem de 1seg

to de fendas de espalhamento, divergência e 

tir que o feixe de raios X estivesse dentro da área da

ngular estudada. 

 da síntese para os tempos de síntese de 24 e 72 ho

 das fases do TiO2 foi realizada pela base de dad

Diffraction Standards, JCPDS-ICDD, com os 

272, para a fase anatase tetragonal, e 21-1276

lém da identificação das fases por esta técnica, tam

amanhos de cristalitos para a anatase, D

ula de Debye-Scherrer [20], utilizando o pico (101)

 e rutilo, respectivamente. Esta técnica também 

entagem (%) em massa das fases. No caso part

ração, de rutilo utilizou-se a equação:   

o pó para materiais 

Os difratogramas 

amanho de passo de 

em de 1segundo por 

rgência e recepção 

o da área da amostra 

 

e 24 e 72 horas. 

base de dados Joint 

com os números 

1276, para  o 

 técnica, também foi 

, Da, e o rutilo, 

o pico (101) e o pico 

ca também permitiu 

o caso particular da 



25 
 

%  �� ����	 
��
 = �
����.���� ��� ��                                                               (3.1) 

 

onde IAe IRsão a intensidade integrada dos picos (101) e (110) da anatase e do 

rutilo, respectivamente (a intensidade integrada foi calculada a pós o 

alargamento instrumental foi corrigido). 

 

3.2.2 Análise Termogravimétrica (ATG). 

As curvas termogravimétricas das amostras previamente dessecadas e 

pesada numa balança analítica da Denver Instruments – Modelo APXAY 200 - 

foram obtidas em um Analisador Termogravimétrico Netzsch TG209 F1. Cada 

amostra, com massa aproximada de 10,0 mg, foi colocada em um cadinho de 

alfa-alumina e as medidas foram realizadas sobre linha base obtida com 

anterioridade. Algumas das principais condições de análise foram: atmosfera 

de ar sintético com vazão de 250 mL/min, taxa de aquecimento de 10 °C/min, e 

temperatura inicial de 25 °C e  final de 900 °C. Para a obtenção, visualização e 

analises das curvas, foi utilizado o programa Proteus Analysis fornecido pelo 

fabricante.  

 

3.2.3 Calorimetria Exploratória Diferencial (DSC - do inglês-). 

As curvas de DSC foram obtidas em um equipamento com célula de DSC 

marca NETZSCH, modelo DSC404C controlada por um controlador TASC 

414/3. Cada amostra foi previamente pesada numa balança analítica com 

massa aproximada de 10 mg. Um cadinho vazio, idêntico ao da amostra, foi 

utilizado como referência.  Algumas das principais condições de análise foram: 

atmosfera de ar sintético com vazão de 100 mL/min, taxa de aquecimento de 

10 °C/min, e temperaturas, inicial de 25 °C e final de 1200 °C. Para a obtenção 

e processamento das curvas experimentais foram utilizados programas 

fornecidos pelo fabricante.  

 

3.2.4 Área Superficial Específica (BET). 

A determinação da área superficial específica foi realizada pelo método 

B.E.T. (Brunauer, Emmett e Teller), com as medidas de adsorção e dessorção 
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física realizadas a temperatura do nitrogênio líquido (- 196°C) em um 

equipamento da marca MICROMERITRICS, modelo STA-2000. Na 

determinação da área superficial, volume específico e diâmetro médio de poros 

e das isotermas de adsorção com este equipamento, as amostras foram 

previamente tratadas a 100°C, a vácuo, por 1 horas para eliminar possíveis 

condensados, gases adsorvidos e umidade existentes nos sólidos. 

 

3.2.5 Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) e de Varredura (MEV). 

A análise da morfologia das partículas foi observada por Microscopia 

Eletrônica de Transmissão (MET), e realizada com um microscópio Tecnai FEI 

F20 operado a 200 kV. Previa a observação, os pós bem diluídos em água 

deionizada foram depositados por gotejamento sobre porta amostra submetida 

a lavagem em acetona e clorofórmio.   

A análise da morfologia de superfície dos corpos sinterizados foi investigada 

em Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV). Os parâmetros de operação 

utilizados foram uma voltagem de 30 kV e uma distância de trabalho média de 

10 mm. Para evitar carregamento das superfícies não condutoras, as amostras 

foram recobertas com ouro, depositado por um metalizador Emitech - K550X 

sob corrente de 100 mA por 150 s. 

 

3.2.6 Conformação dos corpos volumétricos por prensagem. 

Os pós foram prensados uniaxialmente a seco para conformação em corpos 

volumétricos em uma prensa hidráulica, SCHWING SIWA, com capacidade de 

15 Tons. Foram acrescidos 2-3%, em massa, de ligante (solução de álcool 

polivinílico e etileno glicol) na massa total de cada composição. Os pós, 

colocados em moldes de aço, foram submetidos a pressões entre 125 e 

103MPa. Os corpos previamente conformados por prensagem uniaxial nas 

menores pressões foram prensados isostaticamente a frio. As amostras foram 

colocadas em moldes de látex, utilizando como fluido óleo incompressível, em 

um equipamento da marca AIP, modelo CP 360. A pressão utilizada foi de 190 

MPa por um período de 1 minuto. 

 



 

3.2.7 Dilatometría. 
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3.2.8 Sinterização. 
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     Amostras também foram submetidas a ciclos de Sinterização em Duas 

Etapas (TSS, do inglês Tow Step Sintering). Um esquema clássico de um ciclo 

de TSS é mostrado na figura 3.3. Neste trabalho, a temperatura T1 foi variada 

em valores similares às temperaturas utilizadas para a SC. Depois de 

permanecer nestes valores de T1 apenas um tempo t1 de um minuto, ela foi 

diminuída até T2, cujos valores foram entre 50 e 100 oC menores que a T1. A 

taxa de resfriamento entre T1 e T2 foi de 40 oC/min. Nesta segunda temperatura 

o tempo de patamar, t2, foi entre 4 e 20 horas.  

     Além destes dois métodos de sinterização um terceiro, denominado de fast 

firing, também foi aplicado. Em este método a temperatura de sinterização é 

acessada aplicando na amostra uma taxa inicial de aquecimento muito rápida. 

Para conseguir este efeito de rápido aquecimento o forno foi inicialmente 

aquecido até 1000 oC. Estabilizada esta temperatura, a mostra foi introduzida 

até o centro de forno. A distância entre a entrada do forno, à temperatura 

ambiente, e o centro do mesmo, a 1000 oC, que é de 35 cm, foi percorrida em 

um minuto. Desta maneira foi garantida a aplicação de uma taxa rápida de 

aquecimento de aproximadamente 930 oC/min.  

 

Figura 3.3 Esquema geral de um ciclo de Sinterização em Duas Etapas.  
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3.2.9 Análises da microestrutura. 

Para a determinação das densidades dos corpos empregou-se o método 

geométrico para os corpos a verde pela medida das dimensões geométricas, 

com um micrometro, modelo Mitutoyo; e a sua massa, por meio da balança 

analítica.  As densidades dos corpos sinterizados determinou-se pelo Método 

de Arquimedes. Neste método, as amostras sinterizadas foram lavadas para 

remover sujeira das superfícies. Primeiro foram aquecidas durante 24 h a 

150oC para determinar a massa a seco, mc. Depois desta etapa foram 

submergidas em água de um dia para outro. Em seguida, as amostras foram 

removidas da água e foi medida a massa em condição de imersão, ms. Na 

sequência foram transferidas para um pano absorvente durante alguns 

segundos, a fim de obter chamada condição de superfície saturada, e realizada 

a medida da massa, mu. Os valores das massas medidos foram relacionados 

na equação: 

L
SU

C
ARQ D

mm

m
D ⋅









−
=

                                                                                  (3.2)  

DL é a densidade absoluta da água a 25 oC, 0.997 g/cm3.  

Após determinada a densidade, as amostras foram embutidas em resina, 

lixadas na série de granulometria 360; 600 e 1200. Após o lixamento, as 

amostras foram polidas com pasta de diamante com granulometría de 9 µm por 

um período de 5 horas; e seguidamente com pastas de diamante de 

granulometrías de 3 e 1 µm, em seqüências decrescentes, por um período de 

uma hora, em cada pasta. Após o polimento, foi realizado o ataque térmico a 

temperaturas de 50ºC abaixo das temperaturas de sinterização por um tempo 

de 20 minutos, para a revelação dos grãos.  

A estimativa do tamanho de grãos foi realizada seguindo o método da 

interceptação linear, utilizando a equação 3.3 da ASTM. 









⋅







=

Mi

L
d

1
                                                                                                  (3.3) 

onde, d é o tamanho de grão; L é o comprimento das linhas; i é o número de 

interceptos ao longo de L e M é o aumento utilizado. 
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4.RESULTADOS E DISCUSSÃO. 

 

4.1 Síntese. 

4.1.1 Síntese das nanopartículas: formato, aglomeração e controle de fases. 

 

A Figura 4.1 mostra o padrão de DRX dos produtos da reação para a razão 

molar 1:10, a qual no adiante será identificada como concentração baixa, para 

cada um dos diferentes solventes utilizados neste estudo. É possível verificar 

que todos os picos podem ser atribuídos a estrutura do TiO2 com fase anatase 

e que nenhum pico de fase secundária ou impureza é observado. Os picos de 

difração são largos devido à pequena dimensão das partículas. Para a sínteses 

em Tr e Oc, o pico (101) de anatase é de grande intensidade, o que indica um 

processo intensivo de cristalização. No entanto, o TiO2 obtido da reação com 

Am como solvente exibe o pico (101) consideravelmente mais alargado e de 

menor intensidade do que o pico correspondente nas amostras com os outros 

dois solventes, e praticamente nenhum outro pico do anatase é observado 

nitidamente no padrão. Isto pode estar indicando que com este solvente obtêm-

se partículas de TiO2 tanto com dimensões menores quanto com menor grau 

de cristalinidade; ou seja, uma grande quantidade de material amorfo. Note-se 

também queno entorno do pico cristalino principal (101) para a síntese em Tr é 

observada uma anomalia , não muito intensa, em forma de corcova o que pode 

ser atribuído a uma percentagem relativamente baixa de material não 

cristalizado.  

Em vista destes resultados pode-se estabelecer que, embora 72 horas seja 

um tempo relativamente grande, o solvente tem um forte efeito sobre as 

condições que transcorre a cinética da cristalização da fase anatase. Cálculos 

baseados na equação de Scherrer, e cujos valores são mostrados na Tabela 

4.1, revelam que os cristais obtidos para esta baixa concentração possuem 

diâmetro médio entre 3 e 5 nm, tendo maior erro de determinação para o 

produto da síntese em Am.  Estes difratogramas indicam que os parâmetros 

experimentais empregados nesta síntese originaram partículas nanocristalinas, 
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com estrutura anatase e com alguma fração de material amorfo, a qual varia 

dependendo do solvente utilizado.  

10 20 30 40 50 60 70

Am

Tr
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n
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d
a
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( 
u

. 
a

. 
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2 theta  (  ) 

Oc

1:10      72  horas

 

Figura4.1. DRX da fase anatase das nanopartículas de TiO2 preparadas em 

diferentes condições de reação: razão molar 1:10 (baixa 

concentração de TiCl4) e 72 h de reação para os três diferentes 

solventes, após secagem (60oC/vácuo/12 h). 

 

Com o intuito de estudar o efeito do aumento da concentração de TiCl4, foi 

aumentada a razão molar para 5:10, que será denominada concentração 

intermediária, e 10:10,  nomeada de concentração alta. Os padrões de DRX 

dos pós sintetizados após 72 horas em Am e Tr são mostrados na Figura 4.2 

(a). Estes exibem pequenas variações em relação à baixa concentração. Pelo 

perfil da síntese em Am, é possível especular sobre a existência ainda de uma 

apreciável quantidade de fase amorfa. O efeito das variações tanto da 

concentração quanto do tempo de síntese sobre o tamanho de partícula são 

listados na Tabela 4.1. Os produtos continuam a ser monofásicos, fase 

anatase, sem qualquer evidência das restantes fases do TiO2. 
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Figura 4.2.DRX de nanopartículas de TiO2, majoritariamente em fase anatase, 

preparadas em diferentes condições de reação: (a) razões molares 

de 5:10 e 10:10 (intermédia e alta concentração de TiCl4, 

respectivamente) e 72 h para Am e Tr utilizados como solventes e 

(b) Oc como solvente nas três razões molares (1:10 é apresentada 

novamente a modo de comparação) e tempo de síntese de 72h. 

Picos da fase rutilo estão destacados com asterisco. 
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Entretanto, quando o solvente é o Oc, são observadas variações mais 

significativas, como ilustra a Figura 4.2 (b) e a Tabela 4.1. Para esta síntese 

começam a aparecer picos correspondentes à fase rutilo doTiO2 e tornam-se 

mais evidentes com o aumento tanto da razão molar quanto do tempo de 

síntese. A porcentagem da fase rutilo presente nos produtos da síntese foi 

calculada pela equação (3.1) e os valores reportados na Tabela 4.1. 

 

Tabela 4.1 Valores obtidos para o tamanho médio das partículas e a 

porcentagem de transformação de rutilo com algumas das diferentes condições 

de síntese utilizadas. 

 

Solvente Razão Molar  

(TiCl4:Solvente) 

Tempo de 

Síntese (h) 

do- anatase  

(nm) 

do- rutilo 

(nm) 

% 

Rutile 

Am 1:10 72 3.9 - - 

Tr 1:10 72 4.98 - - 

 5:10 36 6.00 - - 

 5:10 72 7.64 - - 

 10:10 72 8.46 * * 

Oc 1:10 72 5.14 - - 

 5:10 36 6.03 * * 

 5:10 72 13.78 8.88 27.5 

 10:10 36 15.96 8.9 24.7 

 10:10 72 16.56 10.10 36 

* não detectada a fase rutilo por DRX 

 

A porosidade dos pós de TiO2 para as diferentes condições de sínteses foi 

investigada por análise de adsorção e dessorção de Nitrogênio. De modo geral, 

para todos os solventes as curvas apresentam uma isoterma tipo IV com 

histerese típica de materiais porosos, mesoporos na faixa de 2-50 nm, segundo 

[80.]. A aparência das curvas pode ser agrupada basicamente em dois 

comportamentos, como mostra a Figura 4.3. Para as síntese com Am e Oc a 

histerese, confinada na região das altas pressões relativas, é de tipo H1, como 
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é observado na Figura 4.3 (a). Este ciclo de histerese estreito, com curvas de 

adsorção e dessorção quase paralelas, pode indicar poros aproximadamente 

cilíndricos, com tamanho de mesoporo e geometria aproximadamente regular. 

Mas, pelo revelado nos padrões de DRX, os pós resultantes das sínteses em 

Oc e Am parecem ter características bastante diferentes. No caso da reação 

em Am esta apresenta partículas em duas fases: amorfa e anatase. Também 

duas fases estão presentes na reação com Oc mas neste caso: anatase e 

rutilo. A natureza e disposição dos sítios adsorsores das superfícies é diferente 

entre estas fases, assim como deve resultar diferente também a disposição das 

partículas no aglomerado poroso. Desta maneira supõe-se que vários fatores 

de natureza diferente podem estar influenciando no comportamento das curvas 

de adsorção-dessorção trazendo resultados parecidos entre elas.  
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Figura 4.3 Curvas típicas das isotermas de absorção–dessorção de N2 obtidas 

para as amostras sintetizadas nos diferentes solventes utilizados.    

 

Para a síntese em Tr, mostrada na Figura 4.3 (b), é observada uma 

histerese Tipo H2. A isotérmica de adsorção-dessorção exibe múltiplas 

inflexões,o que pode indicar um pó com distribuição de poros multimodal ou 

não uniforme, tanto em tamanho do poro quanto no formato. 
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Tentando explicar a mudança no formato da histerese entre a reação em 

Oc e Tr encontrou-se que, para um mesmo sistema cerâmico poroso, já foram 

reportados mudanças no formato da histerese dependendo dos parâmetros da 

reação. Para a síntese de TiO2 foi reportada a mudança na histerese de tipo H2 

para tipo H1 ao aumentar a temperatura de calcinação [81]. Em sílica 

mesoporosa uma mudança similar foi observada ao diminuir os valores do pH 

da reação [82]. A mudança destes parâmetros resultaram em variações no 

tamanho, formato e distribuição de tamanho de poros e na relação tamanho de 

poro-tamanho de partícula.  Embora o pó resultante da reação em ambos 

solventes apresente característica de pó altamente aglomerado e poroso, é 

evidente, pelo tipo de histerese, que o solvente vai influenciar 

significativamente na estrutura mesoporosa do material.      

A caracterização por MET dos pós resultantes da síntese para a baixa 

concentração de TiCl4, 1:10 de razão molar, revelou partículas entre 3 e 5 nm 

de tamanho para todos os solventes, em boa concordância com as 

observações de DRX. As imagens, apresentadas na Figura 4.4, mostram pós 

nanopartículados bastante aglomerados. Para esta razão molar, a síntese em 

Am exibe maior grau de aglomeração, diminuindo levemente para a síntese em 

Tr e mostrando menor grau para o Oc. A Figura 4.4 (a) mostra uma grande 

quantidade de material amorfo quando Am é o solvente utilizado. Este fato de 

apresentar uma grande quantidade de material amorfo está em acordo com os 

resultados de DRX. Quando é usando Am e Tr como solvente, a microestrutura 

doTiO2 foi composta de nanopartículas de morfologia majoritariamente irregular 

e orientações aleatórias nas junções interpartículas, como se vê na Figura.4.4 

(a) e (b). No entanto, a síntese em Oc, Figura.4.4 (c), exibiu partículas com 

morfologia mais uniforme, num formato de bipirâmide tetragonal truncada. Em 

adição, nas junções interpartículas pode-se observar um aumento dos eventos 

de auto-organização por coalescência orientada (OA). 

Para o subsequente aumento da concentração de TiCl4, razão molar 5:10, a 

reação com o Am não apresentou alterações significativas no baixo grau de 

cristalinidade do pó, isto é, uma quantidade apreciável de material amorfo 

ainda persiste no produto final. No entanto, quando Tr ou Oc são usados como 
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Figura 4.5. Imagens de MET das nanopartículas de TiO2 sintetizadas em Tr 

com razão molar 5:10 de (a) 36 e (b) 72 h. Inserida em (a) e (b)  

ampliações que mostram parcial ou completa OA entre as partículas. 

Nas inserções em (b) a barra é de 10nm. 

 

Continuando a análise no Tr e para a maior concentração deTiCl4, razão 

molar10:10, foi obtido um pó aglomerado constituído de nanopartículas com 

uma melhor definição morfológica.Particularidade interessante resulta a síntese 

a 72h, mostrada na Figura4.6 (a), na qual é possível observar, além da 

majoritária população de nanopartículas de anatase, um reduzido número de 

estruturas em formato de bastonetes nanométricos. No sistema do TiO2, 

taisestruturas1D são comumente atribuído à fase rutilo. 

A baixa frequência de observação destes nano bastões é consistente com a 

não detecção da fase rutilo por DRX para esta amostra. Além da estrutura de 

bastonete individual, Figura 4.6(b), também foram observadas estruturas de 
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nanobastões ramificados. Na Figura 4.6 (c) - (e) são mostradas ampliações das 

imagens de MET destas estruturas ramificadas. O comprimento da ramificação 

o braço central varia entre 60 e 90 nm e do braço lateral varia entre 25 e 40 

nm. Dois valores angulares típicos podem ser observados para as estruturas 

ramificadas: 114o, Figura 4.6 (c), (d),(e),e55°, Figura 4.6(e). Estruturas 

multiramificadas têm sido reportadas na síntese deTiO2 com fase rutilo em 

diversos trabalhos [17,59,86,87]. Alguns destes trabalhos explicam estes dois 

valores dos ângulos na morfologia ramificada devido ao fato de que existem 

dois tipos de interconexão ou ligação entre duas partículas por faces, ou planos 

cristalográficos, coerentes. Estes dois tipos de ligações coerentes são as que 

resultam em dois valores típicos de ângulos. O mais comum, segundo a 

literatura e coincidentemente no nosso trabalho, de 114o está relacionado à 

coerência pelo plano (101). 
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poderia explicar porque a conexão coerente por este plano e, por conseguinte 

o ângulo de 114o, é a mais comumente encontrada.   

As mesmas razões molares, 5:10 e 10:10, e tempos de síntese, 36-72h, 

foram utilizadas em experimentos com Oc como solvente. As imagens de MET 

das amostras obtidas nestas diferentes condições de reação são apresentadas 

na Figura 4.7 (a), (b) e (c). Com estas condições experimentais foi observada a 

formação de grandes partículas secundárias com arquitetura bem definidas. As 

imagens mostram comportamento morfológico similar aos estudos prévios 

realizados no nosso grupo [71] para síntese realizada a 100oC neste mesmo 

solvente.  

Os nanopós são compostos principalmente por partículas secundárias com 

estruturas de Wulff bipiramidal truncada com uma superfície irregular. As 

estruturas ou formas de Wulff são figuras geométricas construídas a partir do 

principio de minimização da energia do sistema. Estas partículas secundárias 

são constituídas por nanocristalitos de morfologia bipiramidal os quais estão 

auto-organizados por OA. 

Também é observada a formação de estruturas de Wulff incompleta em 

algumas partículas secundárias. A distribuição de tamanhos das estruturas de 

Wulff é relativamente ampla e pode ser resultado de um processo de 

crescimento hierárquico durante a auto-montagem, tal como sugerido em [71]. 

Na Figura 4.7 (d) é apresentada a imagem correspondente a duas geometrias 

alternativas para a projeção bidimensional da Figura de Wulff bipiramidal em 

dois eixos de zona cristalográfica diferentes. 

       Para confirmara fase das estruturas de Wulff, foi realizada uma análise por 

microscopia eletrônica de alta resolução (HRMET) e a imagem é mostrada na 

Figura 4.8 (a). As imagens apresentam claramente franjas reticulares que 

permitem identificar o espaçamento cristalográfico. O espaçamento reticular de 

0,35 nm corresponde ao plano cristalográfico (101) da estrutura anatase, 

enquanto a 0,47 nm corresponde ao espaçamento do plano (002). Na figura se 

mostram os pontos do padrão da Transformada de Fourier ao longo do eixo de 

zona [010].  
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as estruturas de Wulff. Estas nanoestruturas 1D podem ser ligadas à fase rutilo 

detectada por DRX. O amplo range de valores nos tamanhos e o grau de 

aglomeração torna difícil determinar e atribuir valores médiosàs dimensões dos 

nanofios. Isto limita o estudo dos efeitos do aumento da concentração TiCl4 e 

de tempo de síntese sobre o crescimento destas estruturas 1D.  

 

Figura 4.8. Imagens de HRMET de nanopartículas de TiO2 sintetizados em Oc 

apresentando: (a) elementos cristalográficos que confirmam a fase 

anatase; e (b) OA perfeito entre os grãos A e B e imperfeito entre 

os grãos B e C.   

 



46 
 

Embora, se pode estimar que para a síntese em 5:10 a 72 horas epara10:10 a 

36 h, o tamanho do nanofio está na faixa de 250a 350 nm de comprimento; e 

são maiores que 450 nm para10:10 a 72 h. A análise de fase realizado através 

das imagens de HRMET, inserida na Figura 4.9, comprova a estrutura rutilo. O 

espaçamento interplanar de 0,32 nm corresponde ao plano cristalográfico (110) 

do rutilo, confirmado pela Transformada de Fourier, inserido na figura, ao longo 

do eixo de zona [001]. 

 

Figura 4.9. Imagens de HRMET do nanofio de rutilo sintetizado em Oc. 

 

4.1.2 Efeitos dos solventes nos diferentes processos durante a síntese. 

 

A presença de rutilo numa porcentagem inferior a 5 % foi reportado por 

nosso grupo para a síntese de anatase na reação de TiCl4 com Oc a 100 °C em 

condições estáticas (sem agitação) [71]. Entretanto, quando é utilizado um 

agitador magnético durante a síntese (condição dinâmica) foi observado um 

considerável aumento da percentagem de rutilo (ver ESI de [71]). Como tem 

sido reportado nesse e outros estudos, um ambiente ácido irá suprimir o 

crescimento de partículas de anatase e é favorável para a formação da fase 
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rutilo [87-89]. Por outro lado, a síntese em condições dinâmicas ajuda a vencer 

a barreira do solvente ligado na superfície da partícula promovendo a interação 

entre estas e o HCl resultando na formação de uma maior quantidade de rutilo 

em comparação com a condição estática.   

No presente trabalho a porcentagem de rutilo aumenta com o aumento da 

concentração de TiCl4 e tempo de síntese provavelmente porque mais HCl é 

formado como produto da reação incrementando assim o caráter ácido do 

ambiente químico. Isto confirma o efeito favorável do ambiente ácido na 

formação de rutilo. Em contraste com [71], para uma razão molar similar 

obteve-se uma porcentagem de rutilo mais elevada. Isto pode ser atribuído à 

temperatura de reação mais alta utilizada em nosso estudo. Este incremento da 

energia térmica pode promover o movimento Browniano, semelhante ao 

agitador magnético, e consequentemente aumenta a frequência e intensidade 

das colisões entre as partículas. Estes dois fatores podem contribuir para a 

quebra da ligação do solvente com a superfície da partícula e promover a 

interação HCl-superfície. O grande volume de área superficial esperados para 

pós nanométricos é outro fator a ter em consideração, o qual aumenta a 

reatividade do sistema. Portanto, do ponto de vista energético, partículas 

nanométricas necessitam de menor energia para ativara transformação de fase 

e aumentos relativamente pequenos na temperatura podem fornecer energia 

suficiente para aumentara taxa de transformação.     

   Para aprofundar um pouco mais no processo de transformação de fase 

foi realizado um estudo cinético. Este estudo é baseado nos resultados 

experimentais do trabalho precedente [71], a 100 oC, e deste trabalho, a 120 
oC, utilizando a porcentagem em peso de rutilo, x, a partir dos difratogramas de 

DRX, em função do tempo, t, e a temperatura, T, de síntese. De acordo com a 

Equação de Avrami [90]: 

 

( )nktexpx −=1        (4.1) 

 

onde k e n são a constante de velocidade e uma constante que depende do 

mecanismo, respectivamente. Graficamente é representada a relação de 
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ln[ln(1-x)] versus lnt, e são determinados os valores de k e n. A energia de 

ativação para a transformação anatase-rutilo pode ser determinada a partir de 

um gráfico de Arrhenius pela inclinação da curva do lnk versus 1/T. Os valores 

calculados para n estiveram no range de 1.1-1.2 e a energia de ativação foi de 

35 kJ/mol. Este último valor é maior do que valores reportados anteriormente: 

7,5-21 kJ/mol [91] e 20 kJ/mol [92] para sínteses não-aquosa de nanopartículas 

de TiO2. Deve ter-se em consideração que esta análise refere-se somente às 

temperaturas em uma faixa relativamente pequena, entre 100 e 120 oC, e de 

valores de temperatura baixos. Embora poderíamos tentar explicar este valor 

de energia de ativação maior como resultado de fatores como a distribuição 

ampla e não uniforme do tamanho das partículas e o estado das interfaces e/ou 

superfícies. Neste último aspecto, o qual desempenha um papel importante no 

processo de transformação de fase, o nosso sistema poderia ter superfícies 

com uma alta variedade e alta densidade de defeitos, o que é típico de 

processos de OA; além do grande volume de orgânico ligado nas superfícies. 

Para vencer o efeito adverso destes fatores no processo de transformação de 

fase seria requerido um consumo energético adicional. Por isso o aumento da 

energia de ativação quando comparado com os estudos reportados na 

literatura.        

     Ao analisar comparativamente os efeitos do Tr e do Oc, em reações onde 

são mantidas idênticas as restantes condições experimentais, foram 

observados algumas diferenças interessantes. Estas são, fundamentalmente, a 

percentagem de rutilo e a extensão do OA as que podem estar associados com 

a taxa de transformação de fase e com as características da superfície. Pode-

se explicar estes comportamentos diferentes considerando que eles estão 

baseados principalmente na diferença do comprimento da cadeia polimérica 

principal de cada um dos solventes. Como mostrado, a porcentagem da fase 

rutilo aumenta com a razão molar, isto é, com o TiCl4. Este efeito sobre a 

porcentagem tem sido atribuído à variação da acidez (HCl). No entanto, com 

razão molar igual foi detectado um teor de rutilo muito mais baixo na reação 

com Tr quando comparamos com o Oc. Portanto, poderíamos considerar que o 

ambiente ácido não é uma condição suficiente. Nesse caso pode ser tida em 
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conta com maior peso a eficácia da interação entre a superfície e o HCl. 

Quanto maior é a “capacidade de proteção” da camada de Tr sobre a superfície 

de anatase (devido ao maior comprimento de cadeia) esta será, em maior 

extensão, um fator limitante para uma efetiva interação HCl-superfície. Isto tem 

certa similitude a os resultados para condições estáticas e dinâmicas (agitador 

magnético) na mesma concentração de TiCl4 reportados em [71]. Além da 

influência na interação HCl-superfície, pode ser considerado um outro efeito 

relacionado com o comprimento da cadeia: a influência no grau de 

aglomeração das nanopartículas e  o favorecimento à auto-organização por 

OA. Como pode-se observar nas Figuras de MET, as partículas sintetizadas 

em Oc, com menor comprimento de cadeia, exibem maior grau de 

aglomeração e as estruturas secundárias são mais densas e melhor auto-

organizadas por OA. Esta auto-organização é tida como o mecanismo pelo 

qual o sistema reduz sua energia superficial total e, por sua vez, esta redução 

facilita a nucleação da fase rutilo a partir das interfaces.  

     Os resultados experimentais até agora mostrados dizem muito da forte 

dependência que têm tanto o tamanho e formato das partículas quanto as 

fases resultantes com o ambiente químico da reação. Uma tentativa 

interessante para modelar esta conexão foi reportado em [65]. Nesse trabalho 

é desenvolvido um modelo termodinâmico o qual contempla a dependência 

com o tamanho, o formato e a temperatura para gerar um diagrama de fases 

(DF) das nanopartículas de anatase e de rutilo e que inclui o efeito do estado 

química (básico ou ácido) da superfície. O DF permite estabelecer o limite de 

equilíbrio entre as fases anatase e rutilo e a região de coexistência de fases. O 

modelo teórico é confrontado com resultados experimentais para uma reação 

por via aquosa (a 180 oC) na qual é possível variar o pH da reação. Para 

analisar qualitativamente estes efeitos em nosso trabalho tomamos a síntese 

em Oc como objeto de estudo por apresentar maior diversidade nos resultados. 

A partir da possibilidade mostrada em [65] de desenvolver um DF e dos nossos 

resultados experimentais listados na Tabela 4.1, aplicamos a regra da 

alavanca, como é mostrado na Figura 4.10 (a), para determinar os limites das 

regiões do DF (anatase puro, coexistência de fases e rutile puro) para o nosso 



50 
 

sistema. WB representa a porc

tamanhos de partícula para o 

molares 5:10 e 10:10 é form

incógnitas: CA e CB, os quais, a

ser determinados. Na Figura

mostrados os resultados calcu

5.46 e 36.29 nm para CA 

molar 1:10 (ver Tabela 4.1) co

detectada a fase anatase, com

CA. 

Figura 4.10. Diagrama de fase

o TiO2: (a) repre

utilizada nos cálcu

os valores de C

descontinua e con

temperaturas util

respectivamente.  

 

   

        Em comparação aos res

significativa para o valor do tam

e o surgimento das primeiras

senta a porcentagem de fase rutilo e Co os corresp

cula para o anatase. Utilizando os resultados para a

0:10 é formado um sistema de duas equações c

, os quais, ao resolver o sistema de equações, pode

. Na Figura 4.10 (b), sobre o DF reportado em 

ltados calculados para nosso estudo. Os valores re

 e CB, respectivamente. Nota-se que para

bela 4.1) com tamanho de partícula de 5,14 nm so

natase, como esperado para valores de tamanho a

ama de fases (DF) tamanho de partícula – tempera

: (a) representação esquemática da regra da 

a nos cálculos; (b) sobre o DF proposto em [65] 

lores de CA e CB determinados neste estudo. A

ntinua e continua representam os valores experime

raturas utilizadas em [65] e no presente 

ente.   

ção aos resultados da literatura é observada uma

 valor do tamanho da partícula no limite entre o anat

as primeiras partículas de rutilo. Entretanto, o tam

os correspondentes 

tados para as razões 

equações com duas 

ações, podem assim 

ortado em [65] são 

s valores resultaram 

e que para a razão 

 5,14 nm somente é 

e tamanho abaixo de 

 

temperatura para 

 regra da alavanca 

 se mostram 

e estudo. As linhas 

s experimentais das 

presente trabalho, 

ervada uma redução 

 entre o anatase puro 

tanto, o tamanho da 



51 
 

partícula limite no qual se completa a transformação a rutilo aumenta 

ligeiramente. O tamanho a partir do qual começa a transição também é menor 

que o reportado nos trabalhos de Banfield e colaboradores [50,52,53,93]. Eles 

estudaram a dependência da transformação com o tamanho da partícula e 

propuseram a existência de um tamanho crítico, 11-14 nm, até o qual a 

anatase é termodinamicamente estável e a transformação de fase não 

começará em quanto tal tamanho crítico não é atingido. Deve-se apontar que 

tanto os trabalhos de Barnard como os de Banfield se referem a reações em 

meio aquoso. Tais reações aquosas permitem variar com maior facilidade o pH 

do meio para estudar os  possíveis efeitos do caráter básico ou acido do 

ambiente; esta possibilidade é uma limitação presente nos sistemas não 

aquosos.   

        Embora, pelos resultados apresentados, podemos concluir que a reação 

em meio não aquoso com Oc como solvente, e dentro dela o incremento da 

concentração do precursor TiCl4, conferem um forte caráter acido à reação, o 

qual resulta na aparição da fase rutile com menor tamanho de partícula. Ainda 

que até agora não seja proposta uma equação da reação específica, é claro 

que tal equação, para o caso do Oc, passa pela obtenção de complexos 

intermediários ou compostos finais com abundância de espécies -OH2 e de -Cl, 

os que dotem da alta acidez ao ambiente químico. Para a reação no Tr isto 

parece acontecer a maior concentração de TiCl4 que a utilizada neste trabalho. 

Outro resultado a analisar em relação ao ambiente químico é o efeito do 

mesmo sobre a morfologia das partículas. Nesta análise continuaremos a 

tomar como exemplo a reação no Oc. Como previsto na modelação teórica de 

Barnard [63-65] as partículas de anatase resultaram mais estáveis no formato 

bipiramidal truncado e as de rutile num formato 1D. No caso particular das 

partículas de anatase verificou-se, também em acordo com os reportes 

anteriores, que acontece uma variação da razão B/A. Lembrando que A é a 

área da base da bipirâmide e B a região truncada dos extremos da bipirâmide. 

Esta variação é mostrada na Figura 4.11 para a síntese a 72 horas com as três 

razões molares em estudo. Como pode ser notado, com o aumento da 

concentração de TiCl4, representado pela flecha na figura, a uma diminuição da 
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nesta reação com Oc. O mecanismo de OA reduz a energia superficial do 

sistema e consequentemente pode acontecer uma redução do estresse 

superficial. Então, se pode esperar que, em adição à acidez do ambiente 

químico, o alto grau de auto-organização por OA seja outro fator a ter em 

consideração como responsável pela diminuição do tamanho na estabilidade 

da partícula de anatase.   

Para esclarecer esta questão necessariamente devem-se discutir algumas 

idéias a cerca do mecanismo mais provável pelo qual pode transitara reação 

até a formação da estrutura rutilo a baixa temperatura e a tão pequeno 

tamanho de partícula. Inicialmente várias rotas podem ser consideradas. Uma 

primeira poderia considerar a formação inicial de todas as partículas primárias 

na fase anatase, seguido da auto-organização 3D destas por OA. Finalmente 

aconteceria a transformação a rutilo nas próprias partículas secundárias, das 

3D de anatase às 1D do rutilo. Mas esta rota é pouco provável pela própria 

dependência do tamanho que apresenta a transformação. As dimensões 

maiores observadas nos mesocristais das partículas secundárias do anatase 

levariam a uma maior temperatura para a aparição das primeiras partículas de 

rutilo. Por tanto parece mais provável que a rota seguida no mecanismo de 

surgimento do rutilo esteja conectada essencialmente às partículas primárias 

com menor dimensão e ainda sem aglomerar. Uma variante desta primeira rota 

inicialmente proposta poderia contemplar a “desmontagem” das estruturas 

secundárias de Wulff pelo desacoplamento das partículas primárias e a 

posterior transformação destas. Este processo de desacoplamento de 

partículas primárias em TiO2 já foi descrito em estruturas 1D pelo nosso grupo 

de trabalho [94]. Porém, desde o ponto de vista energético, as estruturas 3D de 

Wulff são energeticamente mais estáveis que as 1D e também o processo de 

desacoplamento antes descrito aconteceu a temperaturas mais elevadas (260 
oC) que a utilizada neste estudo. Estas considerações tornam também pouco 

provável a ocorrência de um processo destas características durante a síntese.  

    Em vista das anteriores desconsiderações, as próximas propostas de 

mecanismos passam por dotar a reação com um caráter não homogêneo. A 

não homogeneidade é entendida como que o sistema é composto por um 
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conjunto de i sub-regiões homogêneas, que apresentam variações nas 

condições de reação de uma sub-região para outra. Mais adiante esta idéia 

será retomada e ampliada desde o ponto de vista químico. Nestas condições 

não homogêneas, partículas primárias de anatase se formariam inicialmente 

em todo o sistema; porém se desenvolveriam, de subregião a subregião, em 

diferentes condições. Algumas destas regiões resultariam favoráveis para a 

transformação a fase rutilo. O processo seguiria com a automontagem das 

partículas de cada fase em nanoestruturas secundárias. Como uma variante 

poderia ser considerado inclusive que tais condições diferenciadas poderiam 

conduzir de forma direta à nucleação, estabilização e crescimento de partículas 

da fase rutilo. A nucleação da fase anatase ou rutilo é explicada a partir do 

octaedro básico da estrutura cristalina, TiO6. A forma em que este octaedro se 

apresenta como complexo intermediário leva a um particular arranjo entre eles 

e do qual resulta uma ou outra fase [95,96]. É conhecido que a ligação entre os 

octaedros de TiO6 pelas arestas da base resulta na estrutura do rutilo. A 

ligação pelas esquinas das caras laterais resulta na fase anatase. Por exemplo; 

em reações aquosas geralmente é proposto um complexo intermédio do tipo 

[Ti(OH)nXm]2− onde se cumpre que n+m=6 (pela coordenação octaedral do Ti) e 

X é um anion.  A condição de acidez elevada conduz a um menor número de 

grupos OH, enquanto que uma condição de baixa acidez irá produzir menos 

anions X. No caso particular deste trabalho poderia-se propor um complexo 

intermédio do tipo [Ti(O–R)6-n-m(OH)nClm]. O mecanismo sugerido pelo qual 

pode estar acontecendo a reação no nosso sistema não homogêneo para cada 

solvente é representado esquematicamente na Figura 4.12. Como pode ser 

apreciado, é sugerido que, devido ao predomínio de um ambiente químico com 

caráter mais básico, o mecanismo para a reação com Tr pode conduzir a um 

complexo intermédio do tipo [Ti(O–R)6-n-m(OH)nClm] com n < m, o que leva à 

obtenção da fase anatase. Quando a reação acontece em Oc, a não 

homogeneidade do sistema de reação perece ser mais acentuada. Neste 

solvente poderiam acontecer ambientes químicos que levassem ao 

cumprimento tanto da condição  n < m quanto a condição n > m, a qual resulta 

na nucleação da fase rutilo. Para os parâmetros de síntese utilizados neste 
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reação de difusão ou de superfície.As variações nas condições de reação 

(acidez do meio, grau de dispersão, nível de supersaturação, etc) conduzem a 

diferenças no diagrama de LaMer para cada i-ésima sub-região. 

Esquematicamente na Figura 4.13 (b) cada curva (no exemplo da figura i=I, II e 

III) descreve qualitativamente esta diferença. A cinética da reação e o 

desenvolvimento das nanopartículas evoluem diferentemente de uma sub-

região para outra. Como não há restrições ao transporte e intercâmbio de 

massa através dos limites imaginários de cada subregião, no tempo acontece 

que simultaneamente há: (i) confluência de nano-unidades de diferentes 

tamanhos e (ii) auto-organização espontânea por OA. O resultado final é o 

crescimento hierárquico exibido esquematicamente na Figura 4.13 (c) em boa 

concordância com os fatos experimentais observados. 

      Em vista dos resultados analisados até aqui, pode-se concluir parcialmente 

que o tipo de solvente influência significativamente nas características do 

nanopó sintetizado. E que uma apropriada seleção deste solvente e de outras 

condições de reação permite obter o TiO2 com características específicas no 

relativo à morfologia e tamanho de partícula assim como a composição de fase.   

 

4.2 Processamento. 

4.2.1 Tratamento térmico aos pós. 

 

    Inúmeras vezes, posterior à síntese, o processamento de um sistema 

nanoparticulado inclui um ou vários tratamentos térmicos aos quais é 

submetido o sistema com a finalidade de alcançar condições requeridas 

(tamanho e morfologia das partículas, composição de fases, comportamento de 

uma propriedade física, etc.). Porém, esta evolução térmica não só permite 

acessar um estado desejado. Por ser esta evolução dependente das condições 

inicias (antes do tratamento térmico) é possível também conhecer e estudar 

algumas das características iniciais do sistema. Neste trabalho, os testes e 

análises térmicos realizados nas amostras obtidos das reações dos diferentes 

solventes foram duplamente direcionados. Por um lado visou-se aprofundar 
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nas características após a síntese, prévio ao tratamento térmico, e por outro 

estudar a evolução morfológica com a temperatura.             

    Os resultados da Análise Termogravimétrica (ATG) são apresentados na 

Figura 4.14 para as sínteses em Tr  e Oc com diferentes condições da  reação. 

De modo geral, se observa uma maior perda de massa total para a reação em 

Tr. Em princípio se poderia associar esta diferença a um maior comprimento da 

cadeia do solvente ligado na superfície da partícula de TiO2 quando a reação 

utiliza Tr. Acreditamos que outros fatores também podem influir nesta 

diferença. A reação com Oc mostrou maior grau de aglomeração e maior 

tamanho médio das partículas; estes dois fatores reduzem significativamente a 

área superficial total acessível para a ligação de solventes ou outros resíduos 

da reação. Além, a presença da fase rutilo na reação com Oc modifica a 

relação de sítios de adsorção.  

    A perda de massa total até 500°C é mostrada na Tabela 4.2 para cada 

reação e podem ser separada basicamente em dois regimes, I e II, de 

temperatura, como mostra a Figura 4.14. Embora, para algumas condições de 

síntese, no Tr aprecia-se um regime adicional, o II’, intermédio aos anteriores e 

de menor perda de massa. O regime I, de maior perda de massa, vai até 

aproximadamente 150 °C. Este processo está diretamente associado à sinal de 

DSC mostrada na Figura 4.15, para o pico endotérmico abaixo de 100 °C. Pela 

natureza endotérmica e a faixa típica de temperatura este processo pode ser 

identificado como devido à perda da água adsorvida ou grupos OH. O segundo 

regime a T=150-450°C pode ser associado à perda decomponentes orgânicos, 

incluindo também perda de grupos OH mais fortemente ligados no interior do 

material. Pós obtidos da reação com os três solventes e calcinados a 400 oC 

apresentaram uma cor escura indicando a presença na superfície das 

partículas de material orgânico em via de decomposição.  
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Figura 4.14.ATGpara as sínteses enTr e Oc com diferentes condições da  

reação. São destacados diferentes regimes no comportamento das 

curvas. 

 

    Não obstante o regime II de perdas de massa se apresentar como um 

processo contínuo (com a variação II’), pelas curvas de DSC pode-se observar 

a ocorrência de múltiples picos exotérmicos. Isto revela que a eliminação dos 

orgânicos acontece pela conjunção de diversos processos (podendo ser 

decomposição, dessorção, combustão, etc) e pode envolver mais de uma 

espécie (Cl, OH, COx). Na Figura 4.15 se mostra também a curva de DSC para 

o produto de uma reação com Am como solvente. Nela se observa variações 

em relação aos outros solventes na quantidade de processo e a intensidade e 

temperatura dos picos que caracterizam estes processos que pode indicar 

alguma diferença em relação as etapas pelas quais transcorre o mecanismo da 

reação. Na curva não é facilmente reconhecível um pico típico de cristalização 

pelo que será preciso do auxilio de outras técnicas experimentais para poder 

descrever este processo. 
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Tabela 4.2. Valores das perdas de massa experimentados para os pós de TiO2 

em diferentes condições de reação e diferentes solventes 

∆m (%) para a reação em Oc 

 Regime I Regime II Total 

a) 5:10 - 72 h 7.3 5.5 12.8 

b) 10:10 - 36 h 4.3 5.7 10 

c) 10:10 - 72 h 3 3.9 6.9 

∆m (%) para a reação em Tr 

 Regime I Regime I’ Regime II Total 

a) 5:10 - 72 h 8 3.7 8.3 20 

b) 10:10 - 36 h 8 2.6 5.4 16 

c) 10:10 - 72 h 6.6 - 8.4 15 

∆m (%) para a reação (b) em Tr e diferentes regiões 

 Regime I Regime I’ Regime II Total 

Região  1 6.6 4.7 7.1 18.4 

Região  2 6 4.4 5.8 16.2 

Região  T 8 2.6 5.4 16 

 

Se observa que para a reação com Tr não há grande diferença entre as curvas 

de DSC para duas concentrações diferentes. Entretanto, ao comparar as 

curvas da síntese com Oc a diferença entre ambas curvas se torna maior, 

fundamentalmente em quanto à intensidade dos processos. Como foi 

mostrado, a variação nas condições  da síntese tem influenciado mais na 

reação com Oc em fatores tais como o grau de aglomeração, tamanho das 

partícula e presença da fase rutile. Acreditamos que esta maior diferença no 

comportamento das curvas para Oc é resultado destas diferenças já 

mostradas, agora refletidas na evolução térmica dos pós.   
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Figura 4.15. Curvas de DSC para o produto de uma reação em diferentes 

solvente e diferentes condições.  

 

 Anteriormente foi sugerido o caráter heterogêneo da reação para explicar o 

crescimento hierárquico das nanoestruturas aglomeradas. Para tentar 

confirmar esta hipótese através da Análise Térmica foram separadas alíquotas 

de diferentes partes do sistema de reação na síntese com Tr para as condições 

de 10:10 de razão molar e um tempo de 36 h de reação. A Figura 4.16 mostra 

a ATG para alíquotas de três regiões diferentes. Inserido na figura se apresenta 

o desenho das regiões a partir das quais foram tomadas as alíquotas. As 

regiões encontram-se sobre o mesmo plano α  que por sua vez é coincidente 

com o diâmetro do recipiente da reação e contem o termopar de medida da 

temperatura. Podem-se observar diferenças entre as curvas. 

Nas regiões 1 e 2 (na superfície, mas em posições oposta) é observada mais 

similaridade no comportamento para o intervalo de temperaturas relacionado à 

perda de água. Entretanto, na região de temperaturas relativas às perdas de 

orgânicos a similaridade é maior entre as curvas da região 2 e a do interior da 

reação, T. Para ajudar na análise comparativa, os valores das perdas se listam 

na Tabela 4.2. Embora sejam ligeiras diferenças podemos aceitar que a nosso 
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Este fato pode ser explicado a partir da dependência da transformação com o 

tamanho de partícula e a pouca diferença de tamanho entra as partículas 

obtidas em cada uma destas sínteses. Os picos da fase anatase são alargados 

indicando que ainda nestas temperaturas as partículas são nanométricas.  
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Figura 4.17: DRX para os pós obtidos da reação em Tr e calcinados em ar a 

diferentes temperaturas e taxa de aquecimento de 10 oC/min.   

 

    Os padrões de DRX dos pós obtidos para a reação em Oc e calcinados a 

diferentes temperaturas são mostrados na Figura 4.18. Estes pós, que 

apresentaram alguma porcentagem da fase rutile, mantém praticamente 

constantes os valores da porcentagem obtidas da síntese até 

aproximadamente 450 oC. A partir desta temperatura começa a mudar a 

correlação de intensidades entre os picos das fases até a completa 

transformação a rutilo. Diferentemente do acontecido para o Tr, o processo de 

transformação para as amostras obtidas nas razões 5:10 e 10:10 a 72 horas é 

diferente. 
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     Como é mostrado na Figura 4.18, a 900 oC o processo de transformação 

para a razão 5:10 está completo enquanto que o difratograma para 10:10 ainda 

mostra um pico de menor intensidade da reflexão mais intensa de fase 

anatase. Este fato também pode ser entendido devido ao efeito do tamanho da 

partícula sobre a taxa da transformação. Como é listado na Tabela 4.1, o 

tamanho de partícula inicial para a síntese em Oc na razão 5:10 é menor que 

para a razão 10:10 e esta diminuição pode aumentar a taxa de transformação.       
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Figura 4.18: DRX para os pós obtidos da reação em Oc e calcinados em ar a 

diferentes temperaturas e taxa de aquecimento de 10 oC/min.   

 

    Na Figura 4.19 (a) é mostrado comparativamente o processo de 

transformação entre os pós obtidos da síntese de ambos solventes. Nos pós 

sintetizados em Tr a taxa de transformação é visivelmente mais rápida como 

esperado para amostras de menor tamanho de partícula.O menor tamanho de 

partícula leva ao aumento da reatividade pela maior área superficial nos pós. 

No entanto, no pó produto da síntese em Oc, de maior tamanho de partícula, o 

processo de transformação começa a ativar-se a menor temperatura (faixa 

450-500 oC, por faixa 600-650 oC no Tr) o que resulta em uma aparente 

contradição. Porém, este comportamento pode ser devido à diferença que 
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apresentam os pós nas características da aglomeração. As imagens de MET 

mostraram que os pós da síntese com Oc apresentam a aglomeração em 

maior extensão e com maior grau de auto-organização por OA.  
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Figura 4.19 Comportamento com a temperatura de calcinação de: (a) a 

porcentagem de rutilo durante a transformação para a síntese em 

ambos solventes; e (b) a variação do tamanho da partícula para a 

síntese em Tr. 

 

      Esta maior abundância de interfaces traz consigo o aumento da população 

de sítios de nucleação (geralmente defeitos interfaciais) e de crescimento. Por 

outro lado podemos pensar também que a presença da porcentagem inicial de 

fase rutilo obtida diretamente na síntese se torna um elemento indutor da 

transformação a menor temperatura. As superfícies das partículas de rutilo 

presentes no sistema, em seu contato com as de anatase, operaram de forma 

natural como sítios para o surgimento e crescimento de novos núcleos de rutilo. 

Esta combinação de fatores leva à ativação da transformação a menor 

temperatura nos pós da síntese com Oc, embora eles apresentem um tamanho 

de partícula maior.     

    A Figura 4.19 (b) mostra o comportamento do tamanho da partícula com a 

temperatura de calcinação para a síntese em Tr. Durante a transformação, a 
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nucleação e crescimento da fase rutilo resulta em partículas de maior tamanho 

que as da antiga fase. Este é um comportamento típico deste processo. 

Independente da diminuição da fase anatase, calor e transporte de massa 

fazem com que as partículas de anatase cresçam, provavelmente, através de 

um processo da coalescência das partículas. 

    Os padrões de DRX resultantes da calcinação a diferentes temperaturas de 

calcinação do pó obtido da síntese em Am são mostrados na Figura 

4.20.Observa-se que a amostra contém ainda uma significativa quantidade de 

material amorfo até 400 oC. Já o pó obtido a 500 oC apresenta apenas picos de 

anatase e quase nenhuma evidência de material amorfo. Esta taxa de 

transformação elevada para a cristalização mostra que deve haver, ainda nesta 

faixa de temperaturas, um tamanho de partícula tão pequeno que justifique tal 

rapidez. O valor obtido para 500 oC, aplicando a Equação de Scherrer, de 

12,31 nm, justifica este comportamento. Não obstante este valor pequeno do 

tamanho, outros fatores tais como: o grau de aglomeração, o estado químico 

das superfícies, entre outros; mantêm a estabilidade da fase anatase num 

amplo intervalo de temperaturas. A transformação a-r não começa até o 

intervalo de 650-700 oC. 
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Figura 4.20 DRX para os pós obtidos da reação em Am e calcinados em ar a 

diferentes temperaturas e taxa de aquecimento de 10 oC/min.   
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   No intuito de se obter mais informação da transformação a-r foi realizado o 

estudo cinético da mesma. Este foi baseado nos resultados da síntese em Tr 

para a razão 10:10 e 72 h de síntese.  Existem vários trabalhos de estudos 

cinéticos na transformação de fase da titânia nanocristalina [60,93,98-

102].Geralmente, a equação de Avrami, também conhecida como equação de 

Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMKA) pelas sucessivas adaptações, é 

amplamente utilizada para descrever esta transformação de fase no estado 

sólido. Contudo, ela apresenta algumas limitações em sistemas nanométricos. 

Neste trabalho é utilizado o modelo cinético proposto por Zhang e Banfield 

[100], que combina a nucleação interfacial nas áreas de contacto entre duas 

partículas de anatase com a formação e crescimento do rutilo, através da 

porcentagem de rutilo (x). A expressão matemática para este modelo, equação 

4.3 na Tabela 4.3, é desenvolvida em [100] considerando uma cinética de 

segunda ordem. Utilizando as mesmas considerações que o artículo citado foi 

desenvolvida e obtida neste trabalho a expressão para a cinética de primeira 

ordem, equação 4.2 na Tabela 4.3.  

    Nesta tabela, os parâmetros do, x, k, t, R e T mantêm os significados 

atribuídos anteriormente (tabela 4.1 e equação 4.1); d representa o valor do 

tamanho da partícula para a fase anatase em cada temperatura de calcinação, 

segundo o gráfico da Figura 4.18 (b). Também é mostrada a equação para o 

modelo JMKA e as expressões de trabalho para o regime não-isotérmico deste 

estudo a partir da substituição do parâmetro k pela sua dependência tipo 

Arrhenius com a temperatura. Nestas expressões a energia E é entendida 

como uma energia de ativação efetiva global do mecanismo como um todo. 

    A representação gráfica da dependência do membro esquerdo das 

expressões, f(x,d), com o inverso da temperatura resulta em uma linha reta da 

qual é obtida, pela inclinação, a energia de ativação, E, do processo. Nesta 

representação o gráfico experimental para cada modelo é mostrado na Figura 

4.22. Também foi analisada a cinética do crescimento do grão. Este processo 

de crescimento de grão foi representado graficamente em função da 

temperatura de acordo com a equação 4.4 mostrada na Tabela 4.3, onde kG é 

uma constante e Q a energia de ativação do processo. O parâmetro cinético m, 
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usualmente na faixa 2-5, foi assumido com o valor de 3, segundo [100,103]. Os 

valores da energia de ativação para todas as representações gráficas são 

listados na Tabela 4.3. 

 

Tabela 4.3. Expressões utilizadas e valores de energia de ativação 

determinados para diferentes modelos que descrevem a transformação a-r. 

Modelo Equação Em regime não-isotérmico E  (kJ/mol) * 

JMKA (Equação 4.1) [ ][ ] ( )
RT

nE
tklnn)x(lnln o −=−− 1  

232 ± 24.94§ 

[0.966]
 

1ra 
Ordem 

( )[ ] ktdd)x(ln o −=− 3
1

 

(Equação 4.2) 

( )[ ][ ] ( )
RT

E
tklndd)x(lnln oo −=−− 1

 

69.24 ± 2.38 

[ 0.993]
 

2da 
Ordem ( )
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=−
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1
1

1
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(Equação 4.3) 
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o

−=











−

−
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220 ± 28.45 

[0.935]

 

Cresc. 
de grão 

( ) tkdd m

o
=− 1

 
(Equação 4.4)

 

( )[ ] ( )
RT

Q
tklnddln G

m
o −=− 1

 

104 ± 7.34 

[0.963] 

* Entre colchetes o fator de correlação do ajuste linear.  
§ O valor obtida da inclinação na equação 4.1 é nE e não exatamente E 

 

  Como pode ser observada na tabela 4.3, entre colchetes, a melhor correlação 

para a regressão lineal é obtida para uma cinética de primeira ordem. Desde o 

ponto de vista físico uma equação cinética de transformação de fase de 

primeira ou segunda ordem pode ser entendida como a rapidez com a qual a 

transformação à nova fase afeta a matriz na qual ela surge. Pode ser lógico 

que uma nucleação a partir da interface afete com menos rapidez o restante do 

sistema (o volume todo) quando comparada com uma nucleação na qual os 

núcleos surgem no próprio volume. Esta última resultaria melhor descrita por 

uma equação cinética mais rápida, o seja, de segunda ordem. 
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Figura 4.22 Gráfico do ln[f(x,d)] vs o inverso da temperatura para vários    

                  modelos cinéticos da transformação de fase. A figura mostra  

                  também o comportamento para o crescimento de partícula.  

 

     Então, no nosso sistema físico, onde as interfaces estão tendo uma forte 

influência, é esperado que a transformação possa ser descrita adequadamente 

por uma equação cinética de primeira ordem se é considerada que a nucleação 

do rutilo acontece a partir das interfaces. Este resultado confirma hipóteses 

anteriores. Reações de primeira ordem já foram reportadas para 

transformações no TiO2 [93,98,99]. O valor da energia de ativação, 69 kJ/mol, 

resulta menor que outros valores já reportados como pode ser observado, 

comparativamente, na Tabela 4.4       

Dos valores listados se observa, de modo geral, uma dependência da 

Energia de Ativação para a transformação com o tamanho da partícula. Na 

medida em que é reduzido o tamanho inicial da partícula também diminui a 

energia de ativação do processo. Desta maneira podemos estabelecer que a 

redução do tamanho da partícula de anatase é um fator importante na redução 

da energia de ativação da transformação. Consequentemente, a transformação 

pode ser ativada a menores temperaturas, como tem sido mostrado até agora 
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neste estudo. Contudo, neste estudo foi obtida uma energia de ativação 

bastante menor em comparação a faixas similares de tamanho de partícula. 

Este resultado leva a supor que alguns outros fatores podem influenciar 

também nesta redução da energia de ativação. O modo pelo qual o método de 

síntese modifica as interfaces, o grau e a natureza da ligação da aglomeração 

e o estado de defeitos na superfície podem ser alguns destes fatores.  

 

Tabela 4.4. Algumas características relacionadas aos processos de 

transformação a-r reportadas e os resultados do deste estudo.  

Tamanho 
inicial (nm) 

Energia 
(kJ/mol) 

Método de síntese Modelo / Mecanismo Referê
ncia 

6 147 Sol-gel aquoso JMAK 99 

6 165 Sol-gel aquoso 2da ordem - JMAK 
modificado 

100 

12 180 deposição química 

de vapor 

organo-metálico 

Transformação de 

1ra ordem 

 

101 

 
18 236 

27 299 

NR 328.4 Precipitação 
(TiCl4:uréia) 

Nucleação e crescimento 
de núcleos sobrepostos 

60 

200-700 439-448 NR JMAK 98 

8 69 Sol-gel não 

aquoso 

1ra ordem - JMAK 
modificado 

Este 
trabalh

o 

NR - Não reportado 

 

Embora fosse considerado o modelo JMAK com falhas para sistemas 

nanométricos, pela sua ampla utilização e possível realizar algumas análises 

de utilidade para a interpretação do mecanismo a partir da expressão para tal 

modelo. Da Tabela 4.4 pode-se observar que a inclinação da representação 

gráfica da função f(x, d), segundo a equação 4.1, providência o valor de nE e 

não diretamente E. O parâmetro n, conhecido como expoente de Avrami, é 
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frequentemente utilizado para identificar o mecanismo da transformação [104]. 

Uma estimativa do valor de n pode ser obtida da razão entre as inclinações das 

representações lineais das equações 4.1 e 4.2. Esta razão, 232/69, resulta num 

valor de n=3.36. Este valor próximo de 3 é típico de mecanismos limitados por 

processos de interface [104]. As determinações desta análise empírica são 

bastante compatíveis com os resultados experimentais pelo que podemos 

aceitar que o mecanismo que domina a transformação a-r está relacionado a 

um processo ativado na interface. Concretamente se dá ao longo da grande 

população de contornos de grãos num sistema com um alto grau de 

aglomeração.     

 

4.2.2 Comportamento da compactação. 

 

Diversos testes, experimentos e até mesmo aplicações requerem da 

conformação do pó em um corpo volumétrico e compacto de formato 

determinado e com propriedades específicas. Neste sentido este trabalho visa 

explorar as características e o comportamento do TiO2  durante os processos 

de compactação e o posterior tratamento térmico para a consolidação e 

sinterização dos corpos volumétricos. Para este estudo foi utilizado o produto 

da reação com Tr por ser inicialmente puro em fase anatase e ter menor 

heterogeneidade no formato das partículas.  

Os pós submetidos a compactação foram previamente calcinados para a 

eliminação dos orgânicos. A dependência da densidade relativa, DR, do 

compacto a verde como função do logaritmo da pressão de compactação para 

amostras calcinadas a duas temperaturas diferentes é apresentada na Figura 

4.23. As temperaturas de calcinação utilizadas foram 400°C e 600°C, 

nomeando as amostras como Tr400 e Tr600, respectivamente. Para o 

comportamento da amostra Tr400 o gráfico mostrou duas partes lineares com 

um ponto de intersecção a uma pressão que denominaremos de Pb. De acordo 

com as investigações anteriores sobre a compactação de nanopós 

aglomerados, Pb é uma medida da resistência ou força de coesão do 

aglomerado [37]. Pressões de compactação maiores que Pb são 
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suficientemente fortes para fragmentar os aglomerados, em quanto que a 

pressões inferiores a Pb os mesmos são apenas rearranjados. Neste trabalho, o 

valor determinado para Pb foi ~ 380MPa, valor este muito mais elevado que o 

valor de 37 MPa reportado para TiO2 na literatura [105]. No entanto, este valor 

está de acordo com os valores reportados para outros nano-oxides 

[48,106,107] preparados por diferentes métodos químicos. Estes valores 

podem ser comparados na Tabela 4.5. A resistência dos aglomerados pode 

variar desde algumas dezenas de MPa [105,108,109], classificando o 

aglomerado como fraco; até centenas de MPa [48,106,107], nomeados de 

aglomerados fortes. O valor de Pb para o nosso material é elevado, o que 

indica uma forte ligação entre as partículas primárias que compõem os 

aglomerados. A Figura 4.23 mostra também a curva para um pó comercial de 

TiO2 (Millennium Inorganic Chemicals), nomeado PC500. Este pó não foi 

submetido a tratamento térmico, as partículas primárias têm um tamanho de 5 

a 10 nm e um conteúdo de aproximadamente 15 % em massa de orgânicos.  
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Figura 4.23 Densidade do compacto a verde (em % da densidade teórica) vs o 

log da pressão de compactação das amostras Tr400, Tr600 e 

PC500. As setas indicam o ponto de quebra dos aglomerados.  
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Apesar de este pó apresentar características diferentes, o ponto de 

intersecção dos comportamentos lineais, Pb, tem um valor de 

aproximadamente 350 MPa, similar ao valor do pó sintetizado neste trabalho. 

Para a amostra calcinada a 600oC, com menor densidade a verde, não foi 

possível identificar ponto de mudança na inclinação. No entanto, a curva não é 

completamente linear. Este comportamento é devido a que o valor de Pb 

excede a faixa de valores de pressão de compactação utilizados neste 

trabalho. A formação de aglomerados está relacionada com a coalescência das 

nanopartículas durante a precipitação e secagem, por meio da colisão e 

adesão das partículas coloidais. O controle sobre a  coalescência é possível 

através da manipulação e modificação da superfície da partícula usando-se 

aditivos como surfactantes ou outros compostos moleculares modificadores de 

superfície. Como mostrado anteriormente, os aglomerados apresentados neste 

trabalho se originam por um mecanismo de AO formando mesocristais. 

 

TABELA 4.5 Valores de Pb reportados para vários nano-óxidos.  

Material Método Síntese Força 
(MPa) 

Tamanho  
(nm) 

Observação Ref. 

8Y-FSZ Co-precipitação 80 22 Calcinado a 
400o C 

108 

Y-TZP Co-precipitação 32 6  109 

8YSZ Glicine-nitrate 370 24.5 Sintetizado e 
moído 

48 

Y-TZP Co-precipitação 200-400  Calcinado a 
700o C 

106 

CeO2-8YSZ Co- precipitação 250 NR  107 

CeO2-8YSZ Co- precipitação 573 NR Calcinado a 
350o C 

107 

TiO2 (P25, 
Degussa) 

Spray pirólise 37 11-27  105 

TiO2 Solvotermal não 
aquoso. 

380 10  Este 
estudo 
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A formação de aglomerados fortes nas amostras em análise pode estar 

relacionada com os efeitos de modificadores superficiais e também com o 

aumento da adesão interfacial pelo OA. Na amostra calcinada a 600°C não foi 

observada mudança na inclinação.Isto pode ser devido ao fato de que esta 

maior temperatura de calcinação torna os aglomerados tão fortes que não 

podem ser quebrados.O aumento da temperatura de calcinação pode ter 

ativado a difusão superficial o suficiente para promover a formação de 

pescoços entre as partículas dentro do aglomerado resultando em um aumento 

da resistência mecânica. Nestas condições os aglomerados passam a ser 

considerados agregados. Estes resultados evidenciam que a resistência do 

aglomerado depende fortemente do método de síntese, da microestrutura do 

aglomerado (tamanho e empacotamento das partículas primárias e 

porosidade), da história térmica e das propriedades mecânicas intrínsecas. 

Cada região linear da curva de compressibilidade pode ser descrita pela 

equação empírica [107,110]: 

 

1+







=

oP

P
lnbDR

                                                                                   
(4.5) 

 

O parâmetro b descreve quão intenso é a compressibilidade ou 

densificação do pó compactado. O aumento de b, promovido pelo aumento da 

resistência dos aglomerados, indica um aumento da intensidade da 

densificação [107]. O parâmetro Po é o valor crítico da pressão de 

compactação extrapolada à condição de zero porosidade. Define o limite de 

elasticidade do corpo a verde sob pressão. A redução de Po melhora as 

propriedades de plasticidade do compacto a verde. Cada uma das sessões 

lineares do gráfico da Figura 4.23 foi ajustada pela equação 4.5 a fim de 

caracterizar o comportamento dos compactos durante sua deformação através 

da análise dos parâmetros b e Po. A partir de dados relatados na literatura e 

dos resultados obtidos é possível obter a relação existente entre estes 

parâmetros para pós nanométricos e que é mostrada na Figura 4.24. Esta 
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figura relaciona os valores de ambos os parâmetros tanto para a região linear 

onde P <Pb, no estado aglomerado, quanto para a região de P >Pb.  Resulta 

facilmente apreciável a relação inversa entre estes dos parâmetros. Quanto 

maior é a compressibilidade dos pós perante deformações experimentadas 

pelo sistema, menor será o valor da pressão critica Po para a qual é alcançado 

o estado de compacto livre de porosidade. Analisando particularmente os pós 

de TiO2 pode-se observar  que para o estado aglomerado os valores de Po 

abrangem uma ampla faixa entre 106 e 1011 unidades, círculos abertos na 

Figura 4.24. Entanto que para o estado não aglomerado os valores encontram-

se na mesma ordem de grandeza, círculos fechados na mesma figura. 

Acredita-se que esta ampla faixa no comportamento esteja estreitamente 

relacionada com as características da porosidade intrínseca dos aglomerados 

para cada uma das amostras de TiO2. As particularidades desta porosidade 

intra-aglomerados puderam ser bastante diferentes de uma amostra para outra 

no relativo à distribuição do tamanho e formato dos poros, a razão entre 

tamanho de poro e tamanho de partícula, entre outras.   
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Figura 4.24 Relação entre os parâmetros Po e b, da equação 4.5, para vários 

sistemas reportados na literatura e os deste estudo.  
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      Por outro lado, no estado não aglomerado, o menor intervalo de valores 

encontrado para todas as amostras de TiO2 pode ser um reflexo de um mesmo 

comportamento nas propriedades mecânicas das partículas primárias de um 

mesmo composto. No caso particular dos compactos deste estudo, a amostra 

Tr600, em relação a Tr400, mostrou maior valor no parâmetro de 

compressibilidade, b. Este comportamento está relacionado com o aumento da 

forçados aglomerados, sendo condizente com a literatura. Contraditoriamente, 

maiores valores para b nas amostras PC500 e P25, esta última reportado em 

[105], quando comparadas a Tr400, não eram esperados já que elas 

apresentaram menor resistência do aglomerado, refletido em seus valores de 

Pb. Tal inconsistência mostra que a análise da compressibilidade de pós 

nanométricos é um processo bastante complexo.    

 

4.2.3 Retração e cinética de densificação. 

 

       Previamente aos estudos de sinterização foram realizadas análises de 

dilatometría e da cinética de densificação.O comportamento dilatométrico, pela 

relação retração linear (∆L/Lo) vs temperatura , da amostraTr400 aquecida até 

1250°C numa taxa de 10 oC/min é mostrado na Figura 4.25. São mostrados os 

comportamentos para três diferentes condições de compactação. As curvas 

dilatométricas podem ser separadas em duas etapas ou estados de 

sinterização. A primeira termina ligeiramente abaixo de 800oC, na qual é 

alcançada uma retração de 18 %. A segunda etapa acima de 800oC apresenta 

uma menor retração. Não são observadas alterações significativas entre as três 

curvas na primeira etapa da densificação, no entanto, após esta primeira etapa 

e com o aumento da temperatura as curvas tornam-se mais diferenciadas entre 

elas quando comparado o efeito da pressão de compactação, observando-se 

uma redução da densificação com o aumento da mesma.   

Na Figura 4.26 é mostrada a taxa de retração linear (ou retração linear 

diferenciada), dΨ/dt (Ψ=∆L/Lo), em função da temperatura para algumas 

amostras com diferentes condições de processamento. Para as curvas 

dilatométricas da amostra Tr400 compactadas a pressões antes e depois da 



78 
 

pressão de ruptura dos aglomerados, 190 e 540 MPa, respectivamente, é 

observada a presença de dois picos ou máximos na taxa de retração. Este 

comportamento em compactos de pós aglomerados comumente é relacionado 

à sinterização entre os aglomerados, pico de menor temperatura (P1), e à 

sinterização das partículas primárias dentro dos aglomerados, pico de maior 

temperatura (P2). 
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Figura 4.25 Retração linear (∆L/Lo) como uma função da temperatura, numa 

taxa de 10 oC/min, da amostra Tr400 para diferentes condições de 

compactação.  

 

      Em contraste, amostras compactadas acima de Pb apenas apresentam um 

máximo na taxa de retração, P2 [111]. Contrário ao estabelecido na literatura, 

as amostras deste estudo apresentaram o mesmo comportamento antes e 

depois de Pb. O comportamento do TiO2 comercial (PC500), também foi 

pesquisado e inserido na Figura 4.26. Como se pode observar ele apresenta 

dois máximos, P1 e P2, para amostras compactadas a P <Pb e um máximo 

somente, P2, para amostras compactadas acima de Pb. Um terceiro pico, P3, 

foi observado nesta amostra e relacionado com a transformação anatase-rutilo. 

Para efeitos de comparação também é mostrado na figura o comportamento 

para a amostra Tr600 onde se observa também os dois picos. Este 
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comportamento típico de pós aglomerados poderia ser esperado nesta última 

amostra pois não foi possível achar nela, para a faixa de pressões utilizadas 

neste trabalho, o valor de pressão de ruptura dos aglomerados, Pb. A similitude 

no comportamento na Tr400 independente da pressão de compactação, 

salvando as pequenas diferenças na posição e intensidade dos picos, indica a 

presença ainda de uma grande quantidade de aglomerados na amostra 

compactada acima de Pb. Nestas condições o processo de desaglomeração e 

o ponto de ruptura Pb poderiam deixar de ser considerados com suas 

definições típicas.  

 

400 600 800 1000 1200
-1,0

-0,8

-0,6

-0,4

-0,2

0,0

200 400 600 800 1000

-1,0

-0,8

-0,6

-0,4

-0,2

0,0

P3

P2

 

 Temperatura  ( oC )

PC500 

P < P
b

P > P
b

1/
dt

(∆
L/

L
o)

   
(%

/m
in

)

P1

 

 

1/
d
t(
∆
L
/L

o
) 

  
(%

/m
in

)

Temperatura  ( oC )

 Tr400  540  MPa
 Tr400  190 MPa
 Tr600  540 MPa

 

Figura 4.26 Curva da taxa de retração linear em função da temperatura, numa 

taxa de 10 oC/min, para as amostras Tr400 e Tr600 para diferentes 

condições de compactação. É inserido a comportamento para a 

amostra PC500. 

 

A partir dos resultados experimentais das curvas de compressibilidade e de 

dilatometría, duas possíveis explicações são sugeridas para interpretar os 

resultados observados: 
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I) Existe uma “distribuição” nas características da força dos aglomerados, e 

por conseguinte, nos valores da pressão de ruptura. Sendo assim, o valor de 

Pb encontrado no experimento resultaria de um valor médio de ruptura  dos 

aglomerados, bP . Acima dele pode-se encontrar tanto partículas primárias que 

constituíam os aglomerados de menor resistência já quebrados (com valor de 

pressão de ruptura abaixo ou aproximado a bP ) além dos aglomerados que 

ainda não puderam ser quebrados por apresentarem maiores valores que bP . 

Este processo de ruptura acontece de modo “clássico”, isto é, através do 

volume dos aglomerados, como mostrado na Figura 2.5 (b). Esta distribuição 

poderia dar-se pelo caráter não homogêneo da síntese das nanopartículas e a 

aglomeração das mesmas, expostas anteriormente.      

II) Do ponto de vista microestrutural, os aglomerados estariam constituídos 

por um núcleo de partículas primárias mais fortemente ligadas, formando 

agregados, e uma camada externa, ao redor deste núcleo, de partículas 

aglomeradas com menor força de ligação. Ao atingir o valor de pressão Pb, a 

fragmentação dos aglomerados não se produziria do modo “clássico”, ver 

Figura 2.5 (b),  através do volume dos aglomerados e sim pela camada 

externa de partículas menos fortemente ligadas. Nesta situação, Pb teria sua 

definição habitual como ponto de ruptura de partículas aglomeradas e ficariam 

sem quebrar os núcleos das secundárias, formado pelas partículas primárias 

agregadas. A Figura 4.26 apresenta esquematicamente esta situação de 

ruptura não “clássica”. A partir do estado inicial ao ser atingido o valor de P=Pb 

inicia a fragmentação da camada externa de partículas aglomeradas mais 

fracamente ligadas, Figura 4.27 (b), a diferencia da fragmentação tradicional 

pelo volume do aglomerado, Figura 4.27 (c). Desta primeira fragmentação 

surgem partículas secundárias maiores constituídas basicamente por 

agregados de nanopartículas primárias e partículas secundárias menores 

formadas por nanopartículas aglomeradas. Sucessivos aumentos da pressão 

de compactação acima de Pb levam a: i) fragmentação, em muita menor 

extensão que em b, e rearranjo dos agregados de maior tamanho e ii) 

fragmentação e rearranjo dos aglomerados de menor tamanho, como 
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Uma vez que a variação da pressão de compactação altera muito pouco o 

estado de aglomeração da amostra Tr400, é possível também entender as 

semelhanças observadas nas curvas de retração quando comparadas as 

amostras compactadas a 190 MPa nos modos uniaxial e isostático. A alta 

heterogeneidade e resistência dos aglomerados não permitem acessar as 

vantagens de um método sobre o outro para a obtenção de melhorias na 

densificação.    

Contrariamente ao observado na amostra PC500 na faixa de temperaturas 

até 1000 oC, as taxas de retração da Tr400 e Tr 600 não revelam facilmente o 

terceiro pico, P3, que foi atribuído a transição de fase a-r. Considerou-se neste 

estudo que este processo encontra-se muito próximo ou quase encoberto pelo 

máximo P2. Esta redução da temperatura do pico P3 se deve ao menor 

tamanho de partícula, maior densidade de área superficial e ao algo grau de 

aglomeração das amostras sintetizadas neste trabalho. Por isso é possível 

considerar nas nossas amostras que o processo revelado pelo máximo P2 é, 

de maneira global, um pico associado a uma sinterização assistida por 

transição de fase das partículas primárias.  

Embora as curvas dos compactados a 190 e 540 MPa tenham mostrado 

semelhanças no comportamento da retração linear até 1000 oC, Figura 4.25; 

também  foram apontadas diferenças acima desta temperatura. Estas 

diferenças foram constatadas em uma análise isotérmica a 1150oC. A relação 

da retração linear com o tempo, em um gráfico log-log, para esta isoterma é 

mostrada na Figura 4.28. Como observado, até um tempo de aproximadamente 

5 minutos o mecanismo de densificação é o mesmo para ambos os compactos, 

pela igualdade do valor da inclinação, podendo estar relacionado aos 

aglomerados, pois são elementos microestruturais presentes em ambas as 

amostras. Acima desse tempo, na amostra compactada a 540 MPa aprecia-se 

uma ligeira variação do valor da inclinação em relação ao valor para menores 

tempos. O inverso do valor da inclinação é um parâmetro adimensional (em 

teoria deve ser um valor inteiro) indicador do mecanismo que domina a 

densificação [112-114]. Embora a literatura associe valores diferentes deste 

parâmetro para um mesmo mecanismo, de modo geral, ele aumenta ao passar 
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de um mecanismo dominante de difusão pelo volume a um mecanismo de 

difusão pelo contorno de grão. No nosso trabalho, a mudança observada na 

inclinação da reta, ao passar de menores tempos a maiores, é leve pelo qual 

se preferiu assumir não como uma mudança de mecanismo, e sim como que 

começa a ser perceptível a influência de outro mecanismo a tempos maiores. 

Para esta amostra compactada a 540 MPa, obteve-se uma diminuição da 

inclinação que está relacionada ao aumento do parâmetro da densificação. 

Sendo assim, é sugerido que acima de 5 minutos há o inicio da influência de 

um mecanismo de densificação associado à difusão pelo contorno de grão. 

Este resultado é condizente com o aumento do número das pequenas 

partículas, e consequentemente da área superficial, produto da quebra parcial 

que os aglomerados experimentam nesta pressão de compactação. 

Contrariamente, o pó compactado a 190 MPa (abaixo de Pb) e que manteve a 

integridade dos aglomerados, não experimentou mudanças da inclinação 

indicando o domínio do mecanismo associado a o estado aglomerado em todo 

o intervalo de tempo do teste isotérmico.                  
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Figura 4.28. Isoterma a 1150oC da retração lineal vs tempo, na forma log-log, 

da amostra Tr400 para duas diferentes pressões de compactação.   
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       As curvas dilatométricas também permitiram realizar uma análise da 

cinética da densificação. A análise é baseada na teoria de sinterização do 

estágio inicial de acordo com Young e Cutler [115] é foi aplicada nas curvas de 

retração até 1000oC utilizando as equações para a densificação não isotérmica 

com taxa de aquecimento constante segundo [112, 116]. 

    A Figura 4.29 mostra o gráfico, segundo um comportamento de Arrhenius, 

do ln [(∆L/Lo)/T} vs 1/T com diferentes taxas de aquecimento.As curvas não 

são completamente lineares em toda a faixa de temperaturas em análise, o que 

é esperado para compactos microestruturalmente não homogêneos. A não 

homogeneidade está refletida, de maneira simplificada, nas duas secções 

aproximadamente lineares e é mais evidenciada na curva 1 para a taxa de 10 
oC/min. Nesta taxa de aquecimento as faixas de temperatura das seções 

lineares coincidem com os dois máximos revelados no comportamento da 

retração lineal diferencial com a temperatura como representado na figura (P1 

e P2).   
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Figura 4.29. Representação da retração lineal na forma ln[Ψ/T] vs 1/T, com 

três diferentes taxas de aquecimento, para a amostra Tr400.  
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     Nota-se que com o aumento da taxa de aquecimento as seções lineares 

relativas a P1 e P2 têm a tendência a se unificar em uma seção linear como 

mostra a curva para a taxa de 25 oC/min (curva 3). Este comportamento sugere 

que com o aumento da taxa de aquecimento os aglomerados e as partículas 

individuais sinterizam com comportamentos similares. Um resultado 

semelhante foi reportado por [111] mostrando que taxas de aquecimento altas 

podem levar a uma microestrutura mais homogênea.    

O valor da inclinação das curvas da Figura 4.29 é igual à relação QS/nR, onde 

QS é a energia de ativação e n é o parâmetro que identifica o processo de 

sinterização. Os resultados experimentais também são analisados segundo a 

expressão, obtida em [117]    

 

tetancons
RT

Q

t
Tln S +

−
=








∂
Ψ∂

Ψ⋅                                                                   (4.6)  

 

De maneira semelhante, valores de QS são obtidos da inclinação da relação do 

membro esquerdo versus 1/T. Os valores dos parâmetros as sinterização 

determinados a partir das relações anteriores são listados na Tabela 4.6 

 

Tabela 4.6 Parâmetros da sinterização.  

Equação Parâmetros 10 oC/min. 20 oC/min. 25 oC/min. 









∂
Ψ∂

Ψ⋅
t

Tln  QS  (kJ/mol) 94,47 88,85 78,70 

( )T/lnΨ  QS/n (kJ/mol) 43,64 39,92 25,45 

n 2,16 2,22 3,09 

 

Note-se que existe uma ligeira dependência dos parâmetros da sinterização 

com a taxa de aquecimento. Isto pode indicar uma possível mudança no 

mecanismo dominante da sinterização neste primeiro estágio com o aumento 

da taxa de aquecimento. Destes resultados, quatro características podem ser 

destacadas: 
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(i) a temperatura de inicio da retração é dependente da taxa de 

aquecimento e diminui com o aumento da mesma; 

(ii) a temperatura do máximo da curva de retração diferencial foi 

praticamente independente da taxa de aquecimento; 

(iii) este primeiro estágio da densificação finaliza aproximadamente na 

mesma temperatura independentemente da taxa de aquecimento; 

(iv) o valor do máximo da taxa de retração é muito elevada (1,33-2,59 x 

10-4s-1) e estes valores elevados não podem ser explicados por 

processos de difusão [113,118]. Para processos de retração 

dominados apenas por mecanismos de difusão são sugeridos 

valores entre10-8-10-5  s-1 [118]. 

 

     Por estes fatos, principalmente (iv), considera-se que a primeira etapa da 

retração observada na curva dilatométrica, até 850-900°C, ocorre mais 

provavelmente devido a um rearranjo das partículas por um mecanismo de 

deslizamento ou escorregamento pelos contornos de grão. Esta 

“deslizabilidade” requer um certo grau de “flexibilidade” do contorno de grão, 

que poderia dar-se durante o estado de relativo desordem ao acontecer a 

transformação a-r.O baixo valor determinado para a energia de ativação, menor 

do que qualquer mecanismo de difusão puro, pode ser compatível com o 

escorregamento de contorno de grão assistido por difusão superficial. Além 

disso, o efeito da mudança de fase, que levam a mudança de volume, também 

deverá ser considerado. 

 

4.2.4Análise microestrutural. 

 

Na continuação da análise do comportamento do processo de sinterização foi 

avaliada a evolução da microestrutura. Os pós foram submetidos a um 

processo de sinterização convencional (SC) às temperaturas de 1000, 1150, 

1250 e 1400 oC com taxa de aquecimento de 10 oC/min. Os valores das 

densidades relativas (DR), determinadas pelo Método de Arquimedes, são 

resumidas na Tabela4.7. Uma amostra foi submetida a temperatura e tempo de 
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sinterização maiores, 1500 oC e 4 horas, respectivamente; mas, por limitações 

do equipamento, a taxa de aquecimento aplicada nestas condições foi de 5 
oC/min. O valor da DR desta amostra é reportado também na Tabela 4.7. Como 

pode ser observado, as DR resultaram, majoritariamente, em valores < 92 % 

da sua densidade teórica. Geralmente, 92% de DR está atribuído ao valor limite 

entre a porosidade aberta e a porosidade fechada. Nas amostras analisadas, 

este valor não é atingido e por isso se assume que uma grande quantidade de 

poros abertos ainda permanece nas cerâmicas. 

A fim de promovera densificação das amostras foi aplicado o método de 

sinterização de duas etapas (TSS). A tabela 4.7 lista alguns dos diferentes 

esquemas de TSS utilizados e os correspondentes valores de DR obtidos. 

Nestas amostras observa-se um aumento de densidade em relação às 

amostras submetidas à SC. Porém, deve-se notar que os corpos sinterizados 

não são suficientemente densos já que não são alcançados valores de RD 

>97%, típicos de uma microestrutura final quase totalmente densa. 

Normalmente, em TSS, um pré-requisito para uma densificação bem sucedida 

durante a segunda etapa de sinterização é que ao final da primeira etapa os 

poros tenham adquirido um tamanho critico que os tornem instáveis durante a 

retração. Este pré-requisito é alcançado, por exemplo, a 75% [47] e 82% [119] 

da DR para nano-pós de ítria e alumina, respectivamente. No entanto,estes 

valores não podem ser aceitos como estritamente válidos. Nossos resultados 

experimentais mostram que para 92% de DR, não é alcançado um estado de 

instabilidade da porosidade. Isto indica que uma porosidade “crítica” a partir da 

qual obter uma boa densificação na segunda etapa da TSS depende não só 

dos valores absoluto de porosidade, mas também, entre outros, de parâmetro 

como: distribuições de formato e tamanho de poro e a mobilidade do contorno. 

Como foi reportado [111] e sugerido anteriormente neste trabalho, taxas de 

aquecimento altas podem levar à homogeneização da microestrutura. Com 

esse intuito, foi aplicado um processo de sinterização no qual a amostra é 

submetida a uma taxa de aquecimento muito alta, denominado fast firing. Os 

detalhes do procedimento foram explicados no capitulo dos procedimentos 
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experimentais. Os valores de DR estão listados na tabela 4.7 para duas 

amostras com diferentes condições de compactação.  

Tabela 4.7 Ciclos utilizados para SC e TSS no presente trabalho e as 

correspondentes DR determinadas. 

Regime T1 (
oC) t1 (min) T2  (

oC) t2 (h) DR (%) 

 1000 1 - - 82.2 

CS 1150 1 - - 87.1 

 1250 1 - - 89.5 

 1400 1 - - 91.1 

(5 oC/min.) 1500 240 - - 93.6 

(Fast Firing) 1000 20 - - 84.3*-88.7‡ 

 1000 1 950 20 86 

 1150 1 1050 4 90.4 

TSS 1250 1 1150 4 90.9 

 1250 1 1150 10 92.8 

 1250 1 1200 4 90.1 

 1400 1 1300 4 93.2 

* Compactada a 540 MPa / uniaxial 
‡  Compactada a 190 MPa / isostática 
 

 

Inicialmente, e como era esperado, a amostra compactada a menor 

pressão apresentou uma densidade a verde, 50.8 %, menor que a amostra 

compactada a maior pressão, 55 %. Apesar disso, após o fast firing, a amostra 
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de menor pressão de compactação, e conformada por prensagem isostática, 

apresentou um valor maior de DR, 88.7%, que a amostra conformada a maior 

pressão; porém, por prensagem uniaxial, 84.3%. De modo geral a aplicação do 

fast firing não representou uma melhoria significativa na DR destas amostras 

com alto grau de aglomeração quando comparada aos métodos de SC e TSS. 

Entretanto, no comportamento da SC estas diferentes condições de 

compactação tiveram, até 1000oC, uma quase nula influência na DR, 

comportamento muito diferente ao observado agora para o fast firing. Este 

último mostrou uma maior eficiência na relação compacto a verde-compacto 

sinterizado. Como é conhecido, com a prensagem isostática é possível 

homogeneizar as amostras reduzindo ou eliminando gradientes de densidade 

que a prensagem uniaxial impõe aos pós. Por estes resultados é possível 

sugerir que efeitos relacionados a altas taxa de aquecimento como: gradientes 

de temperatura e stress térmica; resultam mais favoráveis durante a 

sinterização em amostra com maior homogeneidade na sua conformação.          

As imagens da microestrutura das amostras sinterizadas foram observadas 

por MEV. A Figura 4.30 mostra estas imagens para superfícies polidas e 

atacadas termicamente. As imagens 4.30 (a) e 4.30 (b) correspondem às 

amostras processadas por SC e fast firing, respectivamente, a uma 

temperatura de sinterização de 1000 oC. Ambas as amostras apresenta range 

nanométrico no tamanho de grão e uma microestrutura não uniforme. Esta não 

uniformidade é mais acentuada na amostra obtida por SC como foi sugerido 

por análises anteriores. Ela apresenta uma distribuição ampla de tamanho de 

grão, com dimensões desde < 100 nm chegando até os 400 nm, e alta 

porosidade. Estas características microestruturais também estão presentes na 

amostra obtida por fast firing, embora o tamanho médio dos grãos e a 

aglomeração são menores. A Figura 4.30 (c) e 4.30 (d) mostra a microestrutura 

das amostras sinterizadas por SC a 1150 e 1250 oC, respectivamente. 

Destaca-se como fato interessante a microestrutura apresentada pela amostra 

sinterizada a 1150 oC. É evidente a presença de uma distribuição bimodal de 

tamanhos de grão. São observadas agrupações de partículas de tamanho 

nanométrico em adição a partículas de maior tamanho, 1-2 µm.  
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Figura 4.30 Micrografias das amostras processadas por: (a) SC e (b) fast firing, 

ambas a 1000oC; e por SC a (c) 1150 oC e (d) 1250 oC. 
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Estas partículas maiores poderiam ser inicialmente os aglomerados de 

partículas primárias mais fortemente ligadas que devido a esta condição de 

forte coesão começaram a sinterizar entre elas a temperaturas entre 1000 e 

1150 oC. Entretanto, as partículas menores constituíam os aglomerados mais 

fracamente ligados que foram quebrados durante a compactação e que estão 

em um estágio menos avançado de sinterização entre elas. Esta diversidade 

pode levar à ativação de mais de um mecanismo de sinterização (entre 

partículas menores, entre partículas maiores e entre partículas menores e 

partículas maiores). Resultado este que condize com o resultado mostrado na 

Figura 4.28 para a retração isotérmica a 1150 oC. Também permite sugerir, 

pelo agrupamento bem localizado das partículas menores, que o 

comportamento observado durante a compressibilidade parece ser melhor 

descrito pela situação I). A micrografia da amostra tratada a temperatura de 

sinterização de 1250 oC, Figura 4.30 (d), parece indicar que as partículas 

menores já terminaram de sinterizar entre elas e a microestrutura, embora não 

uniforme, não resulta em uma marcada distribuição bimodal de tamanho de 

grão.      

Em todas as temperaturas de sinterização, as micrografias das amostras 

apresentaram regiões com presença de poros grandes. Este tipo de 

característica da microestrutura pode ser observada na Figura 4.31 para duas 

condições distintas de sinterização. Esses poros grandes provavelmente foram 

originados a partir de defeitos ocorridos durante o processo de conformação e 

devido ao alto grau de aglomeração dos pós. Mesmo após longos períodos de 

sinterização, como temperatura e tempo de sinterização de 1500 oC e 4 horas, 

respectivamente; estes poros não foram eliminados. Provavelmente sejam os 

responsáveis pelo limite da DR determinado neste trabalho. 

A não uniformidade de distribuição do tamanho dos grãos continua-se 

manifestando para a amostra sinterizada a 1400oC, como é observado na 

Figura 4.32 (a). Nesta temperatura podem ser ressaltados alguns fatos que, em 

principio, poderiam ser associados a um processo de cavitação, isto é, grandes 

poros de diferentes morfologias que não foram observados em anteriores 

micrografias e estão presentes nesta temperatura. Esta variedade de 
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morfologias pode ser comparada à microestruturas típicas de processos de 

cavitação por fluência [120,121].  

 

 

 

Figura 4.31 Micrografia mostrando regiões de grandes poros nas amostras 

sinterizadas por SC a 1000oC (a), e 1200 oC (b). 

 

Muitos materiais cerâmicos exibem deformação por fluência através da 

cavitação nos contornos de grãos em temperaturas entre 1/3 e 2/3 do ponto de 

fusão a baixas tensões, bem abaixo de 100 MPa [121]. Estas cavidades podem 
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Por outro lado, têm sido reportadas evidências experimentais em cerâmicas 

que apresentam o escorregamento de contorno de grão como a força motriz 

para processo de cavitação [121-123]. O escorregamento de contorno de grão 

pode ser promovido por (i) uma densidade de contorno de grão relativamente 

elevada e/ou por (ii) o movimento de discordâncias nos contornos de grãos. 

Diversos mecanismos têm sido propostos por meio dos quais o movimento de 

discordâncias pode acomodar contornos de grão deslizantes. Este processo 

pode levar, inclusive, à formação de uma deformação localizada, ou campo de 

tensões, adjacente a pontos de juntura tripla de grãos [124-126]. Em adição, a 

alta densidade de contornos de grão é típica de sistemas nanométricos e as 

discordâncias são defeitos comumente gerados durante a coalescência de 

grãos e/ou crescimento de cristais por OA [123, 127-129]. 

Este trabalho mostrou a OA como um mecanismo presente durante síntese 

do TiO2 e também o escorregamento do contorno de grão foi proposto como o 

mecanismo dominante no estágio inicial da retração. A conjunção dos 

elementos anteriores, desde a síntese até a sinterização a 1400 oC, poderiam 

levarmos a aceitar a possível ocorrência de uma nucleação de cavidades por 

fluência nos contornos de grão, podendo resultar na morfologia observada na 

figura 4.32. 

 No sentido de compreender como poderiam estar conectados todos estes 

elementos é proposto na Figura 4.33 um esquema onde são mostradas 

diferentes etapas, desde a síntese até a sinterização, e como vão se inserindo 

estes elementos até resultar na microestrutura final de cavidades. As etapas a 

e b estão associadas à síntese, na qual o mecanismo de OA tem um 

importante papel na aglomeração e formação de defeitos como as 

discordância, já consolidadas na etapa c.  Evidencias experimentais relativas a 

estas discordâncias foram mostradas na microestrutura da Figura 4.8. Na etapa 

d se representa o movimento destas discordâncias durante o escorregamento 

do contorno de grão; mecanismo que foi proposto como responsável principal 

pela retração na primeira etapa da sinterização. Este movimento de 

discordâncias gera uma zona, ou campo, de tensões adjacente a pontos de 

juntura de três o mais grãos, os quais são sinalados na etapa e. 
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A impossibilidade de atingir alta eficiência no processo de sinterização, nas 

suas diferentes variantes, para remover a porosidade final pode ser explicada 

como uma consequência do alto grau de aglomeração e a dureza que estes 

apresentaram. Estas características impediram eliminar efeitos diretos 

indesejados ou foram responsáveis pelo surgimento de outros efeitos 

igualmente nocivos para a densificação. 
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5. CONCLUSÕES 

 

Foram obtidas nanopartículas de TiO2 por via sol-gel não aquosa; os 

diferentes solventes e condições de síntese utilizados permitiram a 

manipulação das características das nanopartículas conseguindo-se variações 

do tamanho da partícula, na faixa entre 5 e 16 nm; na composição das fases: 

amorfo, anatase puro e mistura anatase/rutilo e na morfologia com: partículas 

bipiramidais, na anatase, e alongadas, no rutilo.  

Os pós sintetizados resultaram altamente aglomerados em diferentes graus 

dependendo das condições de síntese, variando desde aglomerações 

irregulares até nanoestruturas auto-organizadas, 1D e 3D, por o mecanismo de 

coalescência orientada. Foi sugerido o mecanismo de crescimento hierárquico 

para estas nanoestruturas. A traves da evolução térmica dos nanopós foi 

avaliadaa transformação de fase anatase-rutilo,concluindo-se que esta 

acontece por um mecanismo de nucleação e crescimento interfacial.  

A aglomeração impôs efeitos nocivos durante o processamento cerâmico. 

Entre eles, grandes poros responsáveis pela não completa densificação do 

material independentemente dos diferentes métodos de sinterização utilizados. 

Além de possíveis problemas de densificação não homogênea pela presença 

de aglomerados mais duros e aglomerados mais moles. Esta densificação não 

homogênea pode implicar á coexistência de mais de um mecanismo de 

sinterização o que dificulta a abordagem do processo integralmente.   

Embora esta marcante dificuldade, foi possível propor o mecanismo de 

escorregamento do contorno de grão como responsável pela densificação 

durante o primeiro estágio da sinterização, fato este coerente com uma 

possível alta população de discordâncias no contorno de grão produto da auto-

montagem por coalescência orientada operada durante a síntese. Ao mesmo 

tempo, este processo de escorregamento foi indicado como responsável por 

um processo de nucleação de cavidades observado em estágios mais 

avançados da sinterização.     
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6. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Submeter os materiais analisados neste trabalho a testes de dispersão das 

partículas e avaliar o processamento dos mesmos no estado desaglomerado a 

fim de comparar o comportamento de processos, mecanismos e fenômenos 

entre as condições de aglomeração e desaglomeração no TiO2.  

Realizar analises e testes com outras técnicas de caracterização físico-

químicas na síntese com Am a fim de avaliar o real efeito e os mecanismos 

pelos quais o produto resulta majoritariamente num material amorfo e as 

condições pelas quais pode-se conseguir a cristalização do mesmo sem perda 

do caráter nanométrico das partículas. 

Aplicar métodos não convencionais de sinterização, tais como prensagem a 

quente, Spark Plasma Sintering, entre outros; visando melhorar a densificação 

do material e estudar a eficácia destas técnicas para contornar os problemas 

da sinterização de pós aglomerados. 

Aplicar técnicas de caracterização mecânica que permitam corroborar as 

propostas sugeridas neste trabalho de processos relativos ao escorregamento 

do contorno de grão e a cavitação por fluência.      
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