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RESUMO

A zircOnia estabilizada com InO15 (INSZ) € um material com potencial aplicacao
como revestimentos para barreira térmica (TBC) resistentes a corrosao.
Contudo, a instabilidade de fases impede aplica¢gdes industriais da InSZ. Esta
tese investiga a acdo da co-dopagem por compensagcao de cargas como uma
estratégia para aumentar a estabilidade de fases da InSZ. Quatro sistemas de
co-dopagem foram sintetizados por co-precipitacdo e estudados:
(ZrO2)1-(x+y)(INO1,5)x(MOz)y com MO; = TaOzs, NbO25, MoOs ou WOs. Apbs a
sintese, 9 %mol de InO15 somado a concentracdo de 6xidos compensadores
de carga foi suficiente para estabilizacido da fase tetragonal. Area superficial
especifica de até 106,1 m?.g~' e tamanho de cristalitos de ~11 nm foram
obtidos utilizando a lavagem com etanol seguida por destilacdo azeotropica
como técnica de desidratacdo dos precipitados. Para estes poés, testes de
estabilidade térmica indicaram instabilidade da fase tetragonal, com extenséo
de transformagdo t—m menos detrimental no sistema InMoSZ. Aumentando
gradativamente a concentracdo de InO15-MoO3 na InMoSZ resulta em
amostras monofasicas com retencdo da fase cubica. A InMoSZ cubica exibiu
dureza e coeficiente de expansdo térmica até 13,5% e 9% superiores aos
valores da InSZ, respectivamente. No entanto, tratamentos em temperaturas =
1200 °C indicaram que a InMoSZ é também suscetivel a desestabilizacdo da
fase cubica. Embora a InMoSZ cubica tenha sido o sistema mais promissor
obtido nesta tese, os resultados de estabilidade indicam que sua aplicacéo
como TBC ndo é possivel em temperaturas = 1000 °C. Uma avaliagdo
detalhada das fases formadas apds os tratamentos entre 1000 a 1200 °C
demonstrou que a instabilidade dos sistemas estudados € decorrente de uma
transformacao progressiva tipo c—»t—m. A origem da transformag¢do c—»t—m é
associada a reducao da concentracdo do estabilizador InO1,5 em solucdo sdélida
por volatilizacdo como In20 durante os testes de estabilidade térmica. Em
temperaturas < 800 °C, a transformagdao c—m nao ocorre, neste caso, TBCs

baseadas em InSZ séo estaveis termicamente para aplicacdes industriais.

Palavras-chave: TBC; zirconia estabilizada; co-dopagem; estabilidade de fases.
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ZIRCONIA CO-DOPED BY CHARGE COMPENSATION IN THE SYSTEMS
(ZrOZ)l.(x+y)(In01,5)X(MOz)y WITH MO, = TaO25, NbO25, M0O3, OR WO3, AS
THERMAL BARRIER COATING

ABSTRACT

InO15-stabilized zirconia (InSZ) is a potential hot corrosion resistant thermal
barrier coating (TBC). However, the thermal instability prevents real applications
of InSZ-based TBC. This thesis investigates the hypothesis of co-doping
using the charge compensation to improve the phase stability of InSZ. Four
co-doping systems were synthesized by coprecipitation and studied:
(ZrO2)1-(x+y)(INO15)x(MOz)y with MOz = TaO2s5, NbO2s, MoOs, or WOs. After
synthesis, 9 mol% of InO15 plus the charge-compensating oxides was sufficient
to stabilize the tetragonal phase. Specific surface area up to 106.1 m?.g* and
crystallite size ~11 nm were achieved using ethanol washing followed by
azeotropic distillation as dehydration technique in the precipitates. In these
powders, initial thermal stability analysis indicated instability of the tetragonal
phase, with extension of the t—m transformation less detrimental in the InMoSZ
system. Further increase in the concentration of InO15:M00O3 results in
monophasic samples with retention of cubic phase in the InMoSZ. Cubic
InMoSZ exhibited hardness and thermal expansion coefficient of 13.5% and 9%
higher than those of InSZ, respectively. However, thermal treatments at
T =2 1200 °C showed that the InM0oSZ is also passive to destabilization of the
high temperature cubic polymorph. Although the cubic InMoSZ was the most
promising system found in this thesis, the stability results do not support its
application as TBC for temperatures = 1000 °C. A deep evaluation of the phase
transformations between 1000 to 1200 °C indicated that the instability of the
proposed systems is due to a progressive c—t—m destabilization of the
polymorphs. This c—t—m transformation is directly associated with the
reduction of the InOus stabilizer in solid solution by volatilization as In20 during
heat treatment. At temperatures < 800 °C, the c—t phase transformation do not

occurs, then, InSZ-based TBC is stable in these conditions.

Keywords: TBC; stabilized zirconia; co-doping; phase stability.
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1 INTRODUCAO

Em projetos de turbinas a gas, a selecdo de materiais é criteriosa devido as
elevadas temperaturas e pressfes nos quais 0S componentes estardo expostos
durante a operacdo. Materiais ceramicos tém sido amplamente aplicados como
revestimentos para barreira térmica (do Inglés: Thermal Barrier Coating, TBC) com a
finalidade de proteger os componentes metalicos destas sessfes em turbinas a gas
[1-3]. O uso de TBCs promove beneficios consideraveis ao sistema [4]. Uma TBC
age como isolamento térmico, reduzindo o fluxo de calor dos gases quentes para 0s
componentes metélicos, permitindo operacdo sem fusdo do metal base. Assim, a
aplicacdo desta camada de isolamento permite maiores temperaturas na secao de
entrada do rotor e reduzido fluxo de ar de resfriamento interno, o que sao fatores
importantes para o aumento da eficiéncia em turbinas a gas terrestres para producao

de energia elétrica [5,6].

Como uma tecnologia ja consolidada nos dias atuais, TBCs sao aplicadas
sobre uma ampla variedade de componentes metalicos em turbinas a gas
produzidas pelas fabricantes lideres no mercado mundial, como: General Eletric
heavy-duty gas turbines, Siemens gas turbines, MTU aero engines, Rolls-Royce aero
engines e Mitsubishi heavy industries. O crescente interesse destes fabricantes no
segmento de turbinas a gas € fundamentado pela elevada demanda energética
futura. Atualmente, o consumo de energia no mundo é de ~21 TWh, sendo previsto
para 2030 um crescimento para 36,7 TWh [6,7]. Embora fontes de energia
renovaveis serdo essenciais, mais de 58% deste valor ainda serd gerado por
sistemas que utilizam combustiveis fosseis [6,7]. Dentro desta porcdo estdo as
turbinas a gas, ao passo que a competitividade entre as empresas do segmento
estara baseado na habilidade de produzir turbinas mais eficientes e com prolongado
tempo de vida. De fato, estas projecdes energéticas incentivaram o aumento no uso
de turbinas a gas consideravelmente. Apenas como exemplos, dados recentes
disponibilizados pela Siemens gas turbines [7] demonstram que existem mais de
2000 turbinas em operacgéo ao redor do mundo deste fabricante, com algumas das
turbinas com capacidade de geragdo de 500 MW em menos de 30 minutos de

operacédo. Outra empresa do segmento, a General Eletric heavy-duty gas turbines [8]
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possui um total de 7000 turbinas a géas instaladas, acumulando mais de 200 milhdes

de horas de operacao.

Desde o desenvolvimento inicial de TBCs pela NASA em 1970 [9], a zircOnia
tetragonal (t') estabilizada com itria (YSZ) vem sendo ainda a principal escolha como
TBC. Apesar de mais de 40 anos de aplicacao industrial, atualmente, o uso da YSZ
€ considerado limitado por dois aspectos principais. Um deles € a instabilidade da
fase t' durante longos periodos nas elevadas temperaturas de operacao das turbinas
[10,11]. E crucial que ndo ocorram transformacdes de fase em TBCs. Este aspecto é
agravado pelo fato do tendencial aumento na temperatura de operacdo das futuras
geracdes de turbinas a gas [12]. Outra limitacdo da YSZ esta relacionada a sua
elevada suscetibilidade a corrosdo a quente por sais fundidos provenientes do
combustivel ou ingestdes durante operacdo [13-17]. Em relacdo a corrosdo a
guente, as turbinas tém sistemas de combustdo projetados com capacidade de
aceitar queima conjunta de diversos tipos de combustiveis ndo tradicionais, como:
lignito, coque de petréleo e 6leos pesados. Por exemplo, a General Eletric heavy-
duty gas turbines desenvolveu uma linha de turbinas especifica para uso destes
combustiveis alternativos. Existiam até 2013 mais de 1200 unidades em
funcionamento, com 60 milhées de horas de operacdo [8]. A tendéncia do uso de
combustiveis alternativos € uma causa direta da elevada concentracdo dos
elementos; Na, S, P e V, que sdo responsaveis pela corrosao a quente em TBCs, 0

gue requer projetos de TBCs mais resistentes a corrosdao do que 0s atualmente

disponiveis.

Estratégias utilizadas para superar o problema de corrosdo a quente por sais
fundidos foram inicialmente centradas na selecao de diferentes estabilizadores para
a zirconia. Neste sentido, pesquisas demonstraram que o 6xido de indio (InOx,;5)
apresenta uma suscetibilidade a reacdo com compostos de enxofre, vanadio e
fosforo muito inferior ao estabilizador Y203 [18,19]. Esta descoberta impulsionou
novas pesquisas que, de fato, comprovaram que a zircOnia estabilizada com 6xido
de indio (InSZ) é um potencial substituto a YSZ para o desenvolvimento de TBCs
resistentes a corrosdo. Apesar da potencialidade da InSZ, este material ja “nasceu”
com uma severa deficiéncia associada a sua estabilidade de fases em temperaturas

em que TBCs estdo expostas em turbinas a gas. No geral, a instabilidade da InSZ
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impede que TBCs homogéneas sejam formadas devido a transformacgdes de fases ja
durante a deposicdo [20], ao passo que TBCs baseadas em InSZ ndo possuem

estabilidade satisfatéria para aplicacéao industrial.

1.1 Objetivo

A presente tese tem como objetivo aumentar a estabilidade de fases da InSZ
através do desenvolvimento de sistemas baseados em (ZrO2)i-(x+y)(INO1,5)x(MOz)y
com MOz = TaOz2;5, NbO2,5, MoOz ou WOs. A hipbtese é que a utilizagdo do conceito
de co-dopagem pelo mecanismo de estabilizagdo por compensacédo de cargas
possa ser uma estratégia para produzir sistemas com estabilidade de fases

satisfatoria para utilizacdo como TBCs resistentes a corroséo.






2 REVISAO DA LITERATURA - PARTE I: FUNDAMENTACAO

2.1 TBCs

TBCs sdo amplamente utilizadas como materiais isolantes para protecao
de componentes metélicos contra gases quentes em turbinas a gas para
propulsdo na aviacédo, turbinas terrestres para geracdo de energia elétrica e
turbinas navais [21,22]. Fabricantes de turbinas estdo constantemente em
busca de maior eficiéncia energética, o que tem gerado um cenario em que
turbinas irdo operar em temperaturas e velocidades consideravelmente
superiores as atuais [23-25]. Por este fato, o desenvolvimento de novos
materiais como TBC é considerado um fator indispensavel para a vida atil dos
componentes metalicos e eficiéncia das proximas geracdes de turbinas a gas
[26].

Os beneficios da utilizacdo de TBCs estdo diretamente associados ao
isolamento térmico provido por esta tecnologia. A temperatura no metal base
pode ser reduzida entre 100-300 °C [9,21,22,26] com a aplicacdo de uma TBC.
Esta reducdo permite que a temperatura do gas de operacdo seja elevada
enquanto reduzido volume de fluido de resfriamento € utilizado nos
componentes metalicos, resultando em um aumento na eficiéncia do sistema
[23,27]. Também, a TBC reduz os gradientes térmicos no metal base. Uma vez
que estes gradientes sdo uma forca motriz para a fratura por fadiga, as tensbes
termicamente induzidas nas ligas serédo menores com a presenca de um TBC,

resultando em superior resisténcia a fadiga térmica [28—30].

Na Figura 2.1 é exibido um componente metalico revestido com TBC. E
importante notar que a TBC apresenta uma arquitetura composta por quatro
camadas (totalizando entre 100-500 um [22]), cada uma projetada para

exercer as seguintes funcdes:



e Revestimento superior! (top coat): Camada ceramica (100-400 pm)
utilizada para promover o isolamento térmico. Tem objetivo de reduzir a
transferéncia de calor dos gases quentes para o metal base. Caracteristicas
microestruturais como porosidade e trincas perpendiculares sao
intensionalmente introduzidas nesta camada durante o processo de

deposicéao [9,22].

e Camada de 6xido crescida termicamente (Thermally grown oxide -
TGO): Formada por uma camada uniforme de a-Al2O3 (1—10 um) crescida
durante a oxidacdo da camada de ligacdo nas condi¢cdes de operacao das
turbinas. A TGO promove a fixacdo do revestimento superior com a camada
de ligacdo, além de que a pequena difusividade de ions de oxigénio através
da TGO reduz subsequente oxidacdo da camada de ligagao [9,21,22,29].

e Camada de ligacdo (bond coat): E uma camada metalica de NiCrAlY,
NiCoCrAlY ou B-NiPtAl (75-150 um) aplicada sobre o metal base. Esta
camada de ligagdo tem como finalidade promover a resisténcia a oxidagao
do metal base e acomodar tensdes térmicas decorrentes da diferenga entre
os coeficientes de expansao do revestimento superior e metal base. Esta
camada foi modelada para ser a fonte de aluminio para criar a TGO em

ambientes oxidantes [9,21,22].

e Metal base: Sao superligas de niquel (e. g. [%p.] 63,8 Ni + 6,5 Co + 7,8 Cr
+2Mo+57W+52Al+11Ti+ 79 Ta [21]) ou cobalto que formam os
componentes internos de turbinas. O metal base € refrigerado por um

sistema de escoamento interno de fluido refrigerante [22].

1 A sigla TBC sera utilizada daqui em diante nesta tese para fazer referéncia
apenas ao revestimento superior. Esta terminologia é aceita e difundida na

comunidade cientifica.
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Figura 2.1 Exemplo de aplicagédo de TBC em uma turbina para propulsdo. TBCs
sdo utilizados principalmente em partes médveis (rotagdo) como:
palhetas, e em componentes estacionarios como: laminas, injetores
e partes do combustor. Um perfil de redugcdo de temperatura no
interior da TBC ¢é representado por uma linha azul. Adaptado das
Refs. [9,22,25,31].

2.1.1 Principal material como TBC: beneficios e limitacdes

A selecdo de materiais para aplicagdo como TBCs exige como
requerimentos [21,26,32,33]: (I) elevado ponto de fusédo, (I) nenhuma



transformacdo de fase entre a temperatura ambiente até a temperatura de
operacédo, (lll) baixa condutividade térmica, (IV) ndo reagir quimicamente
durante operacdao, (V) coeficiente de expanséo proximo ao do metal base para
evitar elevadas tensdes térmicas, (V1) boa aderéncia com a camada de ligagao,
(VII) reduzida cinética de sinterizacdo da microestrutura porosa na temperatura
de operacédo, (VIII) boa resisténcia a corrosdo e (IX) elevadas propriedades

mecanicas, promovendo tolerancia a esforcos mecanicos.

Devido a esta série de exigéncias, praticamente todas as TBCs aplicadas
em turbinas nos dias atuais sdo baseadas em zircOnia estabilizada com itria
(YSZ). Varios dos requerimentos I-1X sdo satisfeitos com a aplicagdo da YSZ,
uma vez que a YSZ possui: elevada temperatura de fusdo (2700 °C) [22],
melhoradas caracteristicas de isolamento devido a baixa condutividade térmica
(<15 W m™ K" [9,21,23,32], elevado coeficiente de expansdo térmica
(11x10-% °C1) que minimiza o desacordo com o metal base (14x10¢ °C%)
[9,22,23,32], dureza de até 14 GPa, tornando-a resistente a erosao e impacto
causado por ingestdes sdlidas [9,22], além da densidade baixa de 6,4 g cm=
[22], esta que é uma caracteristica importante devido a restricdo de peso dos

componentes moveis.

A YSZ utilizada como TBC é estabilizada com 4—4,5 %mol de Y203 [34].
Com estas concentracdes de Y203, ocorre a retencdo de cristais com simetria
tetragonal na forma t'. A fase t' € gerada durante a transformacéo martensitica
da fase cubica para tetragonal no resfriamento rapido resultante do processo
de deposicdo de TBCs [35]. De maneira contraria ao que ocorre com a fase
tetragonal transformavel (adi¢cao < 3 %mol de Y20s, fase t), a fase t' mantem-se
tetragonal dentro do ciclo térmico de operacdo de turbinas comerciais
(~1200 °C). Também, o mecanismo de tenacificacdo bem conhecido da fase t
da zirconia ndo € util em TBCs [20,36]. Evans et al. [29] considera que este
mecanismo é inapropriado em TBCs por: (i) ser termodinamicamente proibido
nas elevadas temperaturas de operacdo, em que nao ha forca motriz para
transformagao t—m, o que a tornaria ineficaz durante a operacao das turbinas,

e (ii) devido ao fato de que ciclos repetitivos de transformacéo resultariam em



modificagdes no volume cada vez que a fase tetragonal fosse transformada em
monoclinica no resfriamento e regenerada no aquecimento, o que levaria a

formacéao de microtrincas e posterior desprendimento da TBC.

Apesar da interessante combinacéo de propriedades, TBCs baseadas em
YSZ sao consideradas limitadas em projetos recentes de turbinas a gas. Estas
novas geracdes de turbinas a gas estdo sendo projetadas para operar com
temperaturas superficiais de até 1500 °C [37]. E bem conhecido que nestas
condi¢cOes severas de temperatura ocorre a transformacéo da fase t' para uma
matriz composta por uma fase rica em Y203 (cubica) e outra fase com baixa
concentracdo de Y203 (t), sendo a ultima suscetivel a transformacdo para
monoclinica durante ciclos térmicos [38]. Outra restricdo a aplicacdo da YSZ
em temperaturas de operacdo acima de 1200 °C é a elevada cinética de
sinterizacdo, o que leva a ndo preservagao da arquitetura porosa originada na
etapa de deposicdo, reduzindo os efeitos de tolerancia a tensdes térmicas e
aumento da condutividade térmica [32]. Também, uma inapropriada
caracteristica da YSZ é a sua elevada condutividade de ions de oxigénio,
fazendo com que a TBC seja “transparente” para difusdo de ions oxigénio em
altas temperaturas, portanto, facilitando a oxidagdo da camada de ligacao e do
metal base [9,34]. Além destas limitagbes, um fator que reduz de forma
consideravel o desempenho em vida util de TBCs baseadas em YSZ é a

corrosdo a quente durante a operacao das turbinas [23,33].

2.2 Corroséao a quente por sais fundidos em TBCs baseadas em YSZ

2.2.1 Aspectos fundamentais sob a corrosdo a quente

A corrosdo a guente é fundamentalmente um tipo de reacdo quimica em
elevada temperatura entre um oOxido metalico e um sal fundido [13]. Em
turbinas que gqueimam combustiveis de elevada pureza, os efeitos da corrosao

a quente ndo séao significativos na reducdo da vida util da TBC. No entanto, &
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desejavel para turbinas industriais que gastos com processos de refino
demasiado de combustiveis sejam evitados [20], a0 passo que recentes
esforcos para reducdo de custos operacionais utilizando combustiveis de
menor qualidade estdo impactando negativamente o desempenho de TBCs [5].
Por exemplo, numerosos projetos estdo considerando a utilizacdo de
combustiveis derivados de 6leos residuais de refino do petréleo, portanto, um

significativo aumento no nivel de impurezas [39,40].

Sabe-se que contaminantes dos combustiveis como: sédio, enxofre,
vanadio e fosforo sdo os principais responsaveis pela corrosdao de TBCs
baseadas em YSZ [6,41-44]. Durante a combustdo, estes contaminantes sao
convertidos nos oxidos de Na20, SO2/S0Os3, V20s e P20s, que reagem formando
sais de baixa temperatura de fusdo e elevada acidez, responsaveis pela
corrosdo [23,45]. Na presenca de elevada taxa de corrosdo ocorre 0
desprendimento da TBC durante sua operacdo, e portanto, aumento da
temperatura do metal base e acelerada reducdo da vida Gtil dos componentes
[20,27,28].

2.2.1.1 Corrosao a quente por compostos de vanadio

O vanadio é a impureza presente no combustivel mais nociva na corrosao
de YSZ utilizadas como TBC. Este elemento entra em turbinas na forma de
complexos organicos e inorganicos presentes no combustivel, sendo que estes
complexos reagem com oxigénio durante a combustdo dando origem a uma
série de oxidos de vanadio (VO, VO3, V205 e VO3s), com superior nocividade
reportada na formacédo de V20s [46]. Normalmente, a corrosdo ja é observada
com uso de combustiveis habituais contento em média 50 ppm de vanadio [47].
No entanto, a corrosdo a quente € intensificada quando sdo utilizados
combustiveis ndo refinados pelo fato destes combustiveis conterem até
200 ppm de vanadio [33].
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A corrosdo a quente por vanadio em TBCs baseadas em YSZ é
representada por meio da Reacdo 2.1. De acordo com esta reacao, elevadas
concentracdes de V205 correspondem a extensiva transformacao da fase t—m,
com formacao de vanadato de itrio (YVOa4) [1,17,39,44,48]. Embora a difusdo
do céation V°* na estrutura da zirconia tetragonal inicia-se a 600 °C, o inicio da
reacdo entre o cation estabilizador e o V205 foi observado a 800 °C [41]. Com o
progresso da reacdo, completa remocgdo do cation estabilizador Y3* para
formacao de YVOs e total desestabilizacdo da fase tetragonal foi reportada em
temperaturas tdo baixas quanto 980 °C [41]. Portanto, como as turbinas a géas
operam em temperaturas superiores a 1000 °C, o suprimento continuo de V205
sera catastrofico devido a rapida desestabilizacdo da YSZ. Mesmo a fase
cubica (maior concentracdo de Y203) é sensivel a desestabilizacdo por V20s.
Susnitzky et al. [47] induziram rea¢cBes em monocristais de zircbnia cubica
(9 %mol Y203 ) com vapor rico em V20s entre 810 e 950 °C e observaram que
proximo as particulas de YVOs4 formadas existem particulas de simetria
tetragonal com concentracdo de Y203 bastante inferior ao do monocristal
padréo. Portanto, a corroséo da fase cubica também é seguida de remocéao de
Y203 da fase cubica para formacdo de YVO4 e consequente transformacgdo

c—t. Neste caso, o prosseguimento da corrosao resulta na transformagao t—m.
ZrO2—-Y203 (YSZ, t')s) + V20s5(1) — ZrO2(m)is) + 2YVO4s) (2.1)

Normalmente, a corrosdo a quente ndo ocorre apenas pela presenca de
V20s. E mais comum a reacdo entre compostos de sddio presentes no ar
atmosférico com o V20s formando uma série de vanadatos de soédio
(Na2V12031, NaVsOs, NaVOs, NasV207 e NasVOs) que condensam nos
componentes das turbinas [41,46,49]. Como descrito na Reacado 2.2 (exemplo
com NaVO3), o efeito na corrosdo a quente destes vanadatos é similar ao V20s
puro [42]. E importante notar que o ion Na* ndo reage com ZrO2 ou Y203,
sendo que a extensdo do ataque do vanadato de sédio estara relacionado a
concentracdo do fon V°" no vanadato de sédio formado. Alguns testes de
corrosdo em YSZ por NaVOs a 900 °C [45] indicam completa transformacéo

t—m apds tempos de exposigao tdo curtos quanto 300 h (Figura 2.2). Park et
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al. [45] consideram que o mecanismo de corrosao por sais de vanadato de
sédio fundidos em TBCs ocorrem em trés passos principais: (i) ocorre
penetracdo do sal fundido na TBC por meio dos contornos de graos,
microtrincas e poros, (i) o sal fundido reage com o estabilizador da zirconia
(Y3*) para formar YVOa. Devido a expansdo causada pela transformagao t—m,
iniciam-se falhas sob modificagbes ciclicas de temperatura, e (ii) com a
continua exposicao ao ambiente rico em sais fundidos, a regido de degradacao
gradualmente é expandida da superficie até a camada de ligacdo, restando
apenas zircbnia monoclinica, o que gera o desprendimento da TBC.

ZrO2—Y203 (YSZ, t)s) + 2NaVOs() — ZrO2(m)s) + 2YVOa(s) + Na2Oq) (2.2)

TBC depositada

Corrosédo por70 h Corroséo por 300 h

Icarmada do ligaso o2 100 um
Figura 2.2 Corrosao a quente por NaVOs a 900 °C em uma TBC baseada em
YSZ: (a) YSZ sem exposigao ao sal fundido, (b) exposi¢ao por 70 h
e (c) exposigao por 300 h, demonstrando a profundidade de
penetracao do NaVOs. Adaptado da Ref. [45].

2.2.1.2 Corrosao a quente por compostos de enxofre e fosforo

Mesmo que o combustivel ndo contenha vanadio, o enxofre tem sido
considerado como outro severo agente na corrosdo da YSZ. As fontes mais
comuns de enxofre sdo os combustiveis, normalmente contendo entre 0,3 a
1 %p., podendo chegar a até 5 %p. em combustiveis de baixa qualidade [50].
Além do mais, outra fonte expressiva de enxofre € o sal Na2SO4 presente em
até 2600 ppm na atmosfera marinha [33,43]. Por este motivo, a corrosdo é

intensificada em turbinas para propulséo naval. A presenca de Na2SOa4 também
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é alta pelo fato de que o ar marinho néo filtrado contém 19000 ppm de NacCl
[33] que reage com dioxido de enxofre e oxigénio para formar Na2SO4 (Reacao
2.3) [43,46]. De modo similar a corrosdo por vanadio, elevadas pressdes
parciais de SOs e exposicdo ao Na.SOs fundido desestabilizam a zirconia
tetragonal pela remocao do cation estabilizador, formando neste caso Y2(SOa4)s,
embora nenhuma reagdo com ZrO2 acontega como representado na Reacéo
2.4 [1,17,40,51]. Para a YSZ, a presenca de NaSOs + SOs apos 380 h a
900 °C ja resulta em uma consideravel desestabilizacdo superficial. Além do
mais, a camada da TBC afetada pela corrosdo é altamente dependente da
pressdao parcial de SOs. Por exemplo, com uma pressdo parcial de
2,5 x 10~ atm, apos 24 h, a profundidade de corrosdo em uma TBC chega a 15
um. Porém, aumentando a pressdo parcial de SOz para 2,4 x 102 atm, um

aumento de 185 pym na camada de corrosao foi observado [5].
2NaCl + SO2 + O2 — Na2S04 + Cl2 (2.3)

ZrO2-Y203(YSZ, t')s) + 3S03(g) (+Na2S0a4q)) —
ZrO2(m)es) + Y2(SOa4)3s) em NazSOa4) (2.4)

Outro fator importante é que a presenca de enxofre reduz a temperatura
em que as reagbes de corrosao ocorrem. Este fato agrava severamente a
corrosdo. Por exemplo, a Reacdo 2.1 ndo se inicia em temperaturas inferiores
a 800 °C. No entanto, na presenca de Na2S04/SOs, esta reacéo foi observada
a 700 °C, com desestabilizacdo da fase tetragonal [42]. Um exemplo de
corrosdo a quente conjunta por sais fundidos de vanadio e enxofre é

apresentada na Figura 2.3.
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Figura 2.3 Imagens superficiais de uma TBC baseada em YSZ exposta por
100 h a sais fundidos de Na2S04—-30%p. NaVOs (900 °C). O efeito
dos produtos de reagao e transformacado t—m pode ser observado
em (a). Em (b) Os cristais de YVO4 exibem um aspecto planar e
crescimento paralelo a superficie, enquanto os cristais de zirconia
monoclinica apresentam crescimento perpendicular a superficie da
TBC (c) [17].

Apesar de menos comum, TBCs baseadas em YSZ também séao
suscetiveis a corrosao por impurezas de fosforo existentes no combustivel [40].
O processo de corrosdo por fosfatos é idéntico ao dos vanadatos, conforme

Reacéo 2.5.

ZrO2—Y203 (YSZ, t')s) + P20s(g) — ZrO2(m)is) + 2YPOuys) (2.5)

2.2.1.3 Fundamentos gerais das reacdes de corrosao

Todas as reacdes de corrosdo citadas anteriormente apresentam como
singularidade a interagdo entre as impurezas com o cation estabilizador da
zirconia. Sdo todas fundadas na remocdo do Y3* da YSZ, e consequente
inducéo da transformagéo t—m. Esta transformacado € acompanhada de uma

expansao volumétrica entre 3-5 % que levara ao desprendimento ou formacéao
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de trincas na TBC durante ciclos térmicos em torno de 1017 °C. Também,
tensdes destrutivas na TBC sdo geradas pelos produtos de reacdo YVOs,
Y2(SO4)se YPO4 [2,42,52,53].

Um grande numero de pesquisas sobre a corrosdo da YSZ por sais
fundidos convergem no fato de que a resisténcia a corrosdo depende em
grande parte da natureza do cation selecionado para estabilizagdo da zirconia.
Termodinamicamente, a tendéncia a desestabilizacdo da YSZ por sais fundidos
apresenta coeréncia com a teoria de Lewis para reacao entre acidos e bases
[40,49,54,55]. Nesta teoria, a basicidade de Lewis reflete na possibilidade do
6xido estabilizador (Y3*) agir como uma base, e assim, reagir com os sais
fundidos que possuem carater altamente acido [56]. Deste modo, a extenséo
da corrosdo a quente por V205, NaVOs, Na2SO4 e P20s pode ser reduzida de
forma significativa com a utilizagdo de estabilizadores com caréater acido [2,54].
Com base nesta teoria, 0 InO1,5 tem sido identificado como um 6xido promissor
para substituicdo do Y203 na estabilizagdo da zirconia. Por ser mais acido que

0 Y203, a propenséao do InOa15 para reagir com os sais fundidos é inferior.

2.3 Sistema ZrO2-InO15como potencial substituto para as TBCs

baseadas em YSZ

2.3.1 Fases no sistema ZrO2-InO15 e resisténcia a corrosao por sais

fundidos

Algumas pesquisas importantes que suportaram  posteriores
consideragbes da InSZ como TBC eram inicialmente apenas voltados a
compreensao das relagdes entre fases no sistema ZrO2>—InO1,5. Notavelmente,
Sasaki et al. [57] desenvolveram o diagrama de fases no sistema ZrO2—InOz15
mais aceito até hoje. Neste diagrama de fases (ANEXO A) os autores reportam

que concentracdes de até 25 %mol de InO15 possibilitam a transformacéo
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martensitica da fase cubica para tetragonal (t) apoOs tratamentos em
temperaturas de 1500 °C ou superiores. No mesmo ano esta transformacéo
importante para as TBCs foi também reportada por Sheu et al. [58]. Dentro de
todo o campo de composi¢des no sistema ZrO2—InO1,5, 0 campo monofasico de
estabilidade para fase tetragonal foi reportado como sendo de até 9 %mol de
INO1,5 [57-59]. Também, no sistema ZrO2—InO1,5, apenas as fases monoclinica,
tetragonal e cubica na regido rica em zirconia sdo observadas entre 800 a
1700 °C, indicando que ndo ocorre formacdo de fases intermediarias neste
sistema [57].

Estas pesquisas no sistema ZrO2-InOis somadas ao emergente
problema de corrosao a quente na YSZ fizeram com que R. L. Jones [18,19] do
Laboratério de Pesquisa Naval dos EUA fosse pioneiro em propor a utilizacao
da InSZ como TBC resistente a corrosdo. Simulando algumas condicfes
potencialmente nocivas a TBC, Jones et al. [18,19] observaram que a
resisténcia do InO15 contra reagcdo com sais fundidos é consideravelmente
superior a exibida pelo estabilizador Y203 [18]. Sob a presenca de compostos
de SOs3/Na2S04 a 750 °C, enquanto apenas 1% do InO15 € convertida para
In2(S0O4)3, quase completa sulfatacdo da Y203 para Y2(SOa)s foi observada [18].
Também, quando exposto sob sais de NaVOs e V20s a 700 °C, a taxa de
desestabilizacdo da YSZ € 10 vezes superior a da InSZ. Foi demonstrado que
0 InO15 ndo apresenta reacdo — ndo ha formacdo de InVOs — com sais
fundidos baseados em vanadatos com teores de V20s menor que 50 %mol a
900 °C [18], condicdo em que a itria reagiria completamente para formacéo de
YVO.a. A elevada resisténcia a corrosdo por sais fundidos da InSZ em relagéo a
YSZ é um fendbmeno, entdo, unicamente associado a maior acidez do InO15 em

relacdo ao Y203 [18].

Apesar da potencial aplicagdo como TBC, a alta instabilidade da InSZ
tetragonal em temperaturas = 1000 °C é considerada a principal deficiéncia
deste material. A Unica tentativa para melhorar a estabilidade da InSZ por
longos periodos em altas temperaturas foi reportada por Hill et al. [20]. Neste

caso, o0 conceito foi a incorporacdo de lantanideos no sistema binario ZrO>—
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InO15. Os autores reportaram que a interacdo quimica entre o InO15 com 0O
Sm203 adicionado, formando SminOs, resultou na maior retengcdo dos
estabilizadores nos revestimentos apés deposicao fisica de vapores por feixe
de elétrons (EB-PVD), embora, a qualidade dos revestimentos depositados
ndo tenha sido satisfatéria para aplicacfes reais. Por esta baixa instabilidade

de fases, a aplicagédo da InSZ ainda né&o atingiu niveis industriais.

2.4 Zircbdnias co-dopadas pelo mecanismo de compensagao de cargas

para nova geracdo de TBCs

E bem conhecido que melhorias nas propriedades de zircOnias
estabilizadas podem ser obtidas por meio da co-dopagem por compensacao de
cargas [2,60]. Foi encontrado que a adicdo de NbO2;5/TaO25 na YSZ gera uma
melhoria da estabilidade da fase tetragonal, sem ter interferéncias em outras
propriedades intrinsecas da YSZ, como coeficiente de expansdo térmica e
habilidade de deposicdo como TBC. Quando adicionados aos polimorfos da
zircOnia estabilizada com itria, os céations Nb%*/Ta%, por seu menor raio
atdbmico, adotam coordenacao tetraédrica ao invés da octaédrica habitual para
as posicdes do ion Zr**, levando a acentuada anisotropia nas ligacdes com
oxigénios. A sinergia destas distor¢cdes da rede possibilita a maior estabilidade
da zirconia tetragonal [61].

Os beneficios da co-dopagem também foram observados sobre a
resisténcia a corrosdo. Ensaios de corrosdo na zirconia tetragonal estabilizada
com itria e co-dopada com 6xido de tantalo (TaYSZ) exibiram menor
sensibilidade a corrosdo por NaVOs e Na2SO4 do que os valores encontrados
para a YSZ [2]. Claramente, sugerindo que a remocéo do Y203 na TaYSZ pelas
impurezas dos combustiveis torna-se mais dificil do que a remocéo do Y203 na
YSZ. No entanto, mesmo com superior resisténcia a corrosao em relacao a
YSZ, a zircbnia estabilizada com Ta20s+Y203 ainda ndo € imune a corrosao

por V20s e NaVOs [61,62]. Isto foi demonstrado em um estudo recente em



18

compoésitos YSZ-Ta20s por Habibi e Guo [24] em que mesmo 40 %p. de Ta20s
adicionado na YSZ ainda apresenta alta suscetibilidade para formacao de

YVO4 na presenca de impurezas de vanadio.

Outra importante caracteristica obtida em zircbnias co-dopadas com
cations trivalentes e pentavalentes € a reducdo da condutividade térmica. Foi
observado que a condutividade térmica da YTaSZ e da zircbnia estabilizada
com itria e co-dopada com oOxido de niébio (YNbSZ) sao inferiores ao da YSZ
em uma ampla faixa de temperaturas. Por exemplo, a 800 °C a condutividade
térmica da YSZ é de 4,5 W.m1.k?, valor muito superior ao de ~0,7 W.m*.k*
encontrado para YTaSZ e YNbSZ [63].

Considerando as teorias sobre condutividade térmica, a adicdo de
dopantes com elevada massa atbmica e que induzam defeitos pontuais irdo
prover centros efetivos de espalhamento dos féonons contra o fendbmeno de
conducéo térmica. A efetividade destes defeitos na reducdo da condutividade
térmica dependera de sua influéncia nas ligacdes atdmicas adjacentes [63,64].
Com isso, durante a co-dopagem com Y3* + Ta®*/Nb%, a redugdo da
condutividade térmica esta vinculada ao espalhamento de fénons causado por
defeitos substitucionais nas posicdes de Zr** [64]. Além do mais, Shen et al.
[65] relataram que no sistema ZrO>-YO15-TaO25 com mais de 14 %mol de
YO15:TaO25, a condutividade térmica é praticamente independente da
temperatura e os baixos valores apresentados também sdo causados por
efeitos de diferenca de massa atdémica dos constituintes apés a co-dopagem da
zirconia com cations trivalentes e pentavalentes. Portanto, embora as
vacancias de oxigénio sejam centros efetivos de espalhamento de fénons na
YSZ [66], os defeitos substitucionais disponiveis apdés a co-dopagem por
compensacdo de cargas com os cations Ta®*/Nb>* sdo mais efetivos na
reducdo da condutividade térmica de TBCs [62,63].

Ambos os efeitos de aumento da resisténcia a corrosao por sais fundidos
e reducéo da condutividade térmica em zirconias co-dopadas com Ta20s5+Y203
ou Nb20s + Y203, séo atribuidas a interagdo entre os céations substitucionais

Ta>/Nb> + Y3* na aniquilacdo das vacancias de oxigénio nos polimorfos
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metaestiveis da zircnia [67]. Quanto a resisténcia a corrosdo, supostamente
[2], ocorre associacdo entre os cations de raio idnico maior (Y3*) e céations de
raio idbnico menor (Ta>*/Nb°*), dificultando a difusdo destes “clusters” de defeito
para as zonas de reacdo com V205, NaVOs e Na:SO4, e consequentemente
aumentado a resisténcia a corrosdo da YTaSZ e YNbSZ em relagdo a YSZ.
Para estes casos, medidas de condutividade elétrica comprovaram que 0S
cations Ta®>*/Nb°* residem como defeitos substitucionais na rede da zirconia
[67,68].

E importante ter em mente que um sistema de co-dopagem, considerando
0 mecanismo de compensacao de cargas, apresenta estabilidade de fases
apenas em algumas concentracdes especificas. Por exemplo, para o sistema
de co-dopagem ZrO>-YO15-TaO25, as regides de ndo-transformabilidade
ocorrem entre 16 a 20 %mol YO15:TaO25 (Figura 2.4). De acordo com Pitek e
Levi [17], estas regibes de néo-transformabilidade sdo apenas originadas em
concentracdes onde ocorram completa solubilidade dos ions co-dopantes na
estrutura da zircbnia [66,69]. De fato, este aspecto foi observado
experimentalmente por Bhattachaya et al. [69,70], relatando que o sistema de
co-dopagem por compensacdo de cargas com 20 %mol YO15:TaO25 apenas
nao é suscetivel a transformacdo t—m se houver completa formagao de
solucdo solida do YOi15:TaO25 apos tratamento a 1500 °C. Além do mais,
regides de nao-transformabilidade foram também recentemente encontradas

em um sistema analogo de co-dopagem ZrO2-YbO1,s5-TaO25[60].



20

Q.0 1500°C

transformavel

fase tetragonal
4 ndo-transformavel

10 I 0 YT=YTaO4
YT3 = YTa3z09
O =ortorrémbico

Figura 2.4 Secao isotérmica a 1500 °C do diagrama de fases do sistema
ZrO2-YO15-TaOz2;5 indicando a regidao transformavel onde nao
ocorre estabilidade da fase tetragonal durante o resfriamento. Em
contraste, é apresentada a regidao de nao-transformabilidade, em
que a fase tetragonal pode ser retida a temperatura ambiente apds

co-dopagem [17,71].
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3 HIPOTESE

As pesquisas citadas nas sec¢Oes anteriores demonstram que a
potencialidade da utilizacdo da InSZ como TBC resistente a corrosdo € limitada
pela instabilidade de fases neste sistema durante exposi¢cdo nas temperaturas
de operacéo de turbinas. Por outro lado, foi demonstrado que a co-dopagem
por compensacdo de cargas tem sido aplicada com sucesso na YSZ,
resultando em consideraveis melhorias na estabilidade de fases, além de
outras propriedades de interesse para TBC. Nesta secdo sera exemplificado o
conceito de co-dopagem por compensacdo de cargas em uma célula unitaria
hipotética de simetria tetragonal utilizando a notagdo de Kroger-Vink [72]. Este
conceito sera a base para o desenvolvimento das composi¢cdes estudadas

nesta tese e analise dos sistemas propostos.

Se for considerado apenas a substituicdo pura dos ions hospedeiros Zr4*
por fons estabilizadores In3*, a retencdo da fase tetragonal na zircbnia em
baixas temperaturas pode ser considerada como um efeito direto da geracao

de defeitos pontuais [73—75], conforme esquema exibido na Figura 3.1. Quando

uma quantidade de InO1 5 for adicionada & zircénia, vacancias de oxigénio ( Vo

) serdo geradas para que a eletroneutralidade do cristal seja mantida de acordo
com a Reacéo 3.1 [76]. Estas vacancias ocorrem devido a menor valéncia do

fon In®*, agindo como um aceitador e formando os defeitos de carga efetiva

negativa (In/Zr). A manutencdo da eletroneutralidade (Reacbes 3.2 e 3.3)

restringe a concentracdo teodrica de vacancias de oxigénio como sendo metade

da concentracdo de ions estabilizadores In3* incorporados.

Por outro lado, a estabilizacdo da zirconia por meio da co-dopagem com
os cations Ta>*/Nb®" fundamenta-se na atuacdo destes ions como doadores
[77] por possuirem valéncia superior ao fon Zr*", assim, modificando a
estequiometria de defeitos pontuais (Figura 3.2). Do modo descrito no
paragrafo anterior, o cation In®" atua, aqui, normalmente como um dopante

aceitador. Se apenas InO15 for adicionada a zircOnia, vacancias de oxigénio
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serdo geradas para que a eletroneutralidade do cristal seja mantida. Porém, na
co-dopagem com TaO2s/NbO25, uma vacancia de oxigénio incorporada por
dois ions In®* serd compensada a cada dois cations Ta®>*/Nb>* substitucionais

(Reagbes 3.1 e 3.4). Portanto, as vacancias de oxigénio serdao consumidas

[71,78], a0 passo que o defeito pontual positivamente carregado ( Ta/Nb, ) sera

0 novo compensador para os defeitos de carga efetiva negativa (In/Z,)

(Reacdo 3.5). E importante notar, que no caso das zirconias estabilizadas com
InO1,5 + TaO25/NbO25, a concentragdo atdmica dos céations incorporados deve
ser mantida na razéo de 1:1 (In® : Ta>*/Nb®*). Esta razdo é prevista por meio
das Reac0es 3.6 e 3.7, demonstrando que a eletroneutralidade na estrutura da
zircbnia ocorre apenas quando ha equimolaridade na concentracdo destes

dopantes.

R R

Monoclinica Tetragonal
Qo D@z
Figura 3.1 Representagcédo da estabilizagdo da fase tetragonal da zircénia por

meio da incorporagao de In3*.

In,0,—5—>21In,+ V5 +305 (3.1)
\!

—[In}, ]+2[ V5] =0 (3.2)
2

[In}, ]=2[ V5] (3-3)
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Monoclinica Tetragonal Tetragonal co-dopada

@O @I @z @ (TaNb)™
Figura 3.2 Representacdo da estabilizagdo da fase tetragonal da zirconia
usando o conceito de compensagao de cargas com a co-dopagem

com In3* + Ta%*/Nb5*.

/ oo X
InZO3TOZ)2 Ian+ VO +3OO

+

- . (3.4)
(Ta/ Nb), Og+ V5" —55—> 2(Ta/ Nb);, +505
In,0.+ (Ta/ Nb), 0, —5—> 21+ 2(Ta/ Nb);, +80, (3.5)
s
~[n}, ]+ [ Ta/ Nb)zr] (3:6)
\2
[In%, ]=[(Ta/ Nb);, | 3.7)

Nesta tese € aplicado pela primeira vez o conceito de estabilizacdo da
zirconia por compensacao de cargas utilizando cations hexavalentes. Os
cations W6*/Mo®*, por também possuirem valéncia superior aos ions de
zircbnio, atuam como &atomos doadores, como exibido na Figura 3.3. Do
mesmo modo, a incorporacdo do dopante aceitador In®*" forma vacancias de
oxigénio para manutencdo da eletroneutralidade do cristal (Reacdo 3.1).
Diferente da incorporagdo de TaO25/NbO2s, na co-dopagem com WO3/MoOs3
uma vacancia de oxigénio incorporada por dois fons In* serd compensada
para cada um fon W& /Mo®* substitucional (Reacdo 3.8). Neste caso, as

vacancias de oxigénio serdo novamente consumidas, ao passo que o defeito
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pontual positivamente carregado (W/Mo, ) sera o novo compensador para 0s

defeitos de carga efetiva negativa (Inlzr) (Reacgao 3.9). Para a zirconia co-

dopada com InO15 + WO3/M0oOs, a concentragdo atbmica de dopantes deve
respeitar a razdo teérica de 2:1 (In®*: W®/Mo®*). Esta razéo se deve ao fato de
gue a incorporacdo de um cation W6*/Mo®*, necessariamente, exige a

substituicdo de duas posicdes de Zr** por In3*, conforme Reacdes 3.10 e 3.11.

Monoclinica Tetragonal Tetragonal co-dopada

@O @ @z @WMo)*
Figura 3.3 Representacdo da estabilizagdo da fase tetragonal da zirconia

usando o conceito de compensagédo de cargas por meio da co-

dopagem com In3* + W%*/Mo6*.

/ oo X
|nZO3TOZ>2 Ian+ VO +3OO

N

(W/ M0) O+ Vg ——>(W/ Mo);, +305 (3.8)

In,0,+ (W/ Mo)O,—55—>2In;,+ (W/ Mo)}; +60; (3.9)
\2

~[In%, ]+2[ (W/ Mo)3; | =0 (3.10)
\2

[1n}, ]=2[ (W/ Mo);; | (3.11)

Com este conceito de estabilizacdo por compensacdo de cargas,
espera-se que a co-dopagem traga melhorias na estabilidade térmica da InSZ,

0 que suportaria 0 avanco em estudos para aplicacdo destes materiais como
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TBCs resistentes a corrosdo a quente durante a operacdo das turbinas. Esta
melhoria na InSZ utilizando a hip6tese proposta é fundamentada pelos bons
resultados reportados quando este conceito é aplicado na YSZ. E importante
notar que o conceito de compensacdo de cargas apresentado prevé que a
eletroneutralidade sera mantida apenas pelos cations doadores, o0 que resultara
na efetiva reducdo da concentracdo de vacancias de oxigénio nos sistemas
propostos. E um fato conhecido que a elevada condutividade de ions de
oxigénio (proporcional a concentracdo de vacancias de oxigénio) € uma
caracteristica indesejada em zircénias estabilizadas como TBC, uma vez que
promove alta difusdo de ions oxigénio nas altas temperaturas de operacao,
facilitando a oxidacdo da camada de ligacdo e do metal base [9,34]. Neste
caso, a reducdo das vacancias de oxigénio previstas pelo fenbmeno de
compensagcdo de cargas pode ser um fator adicional na reducdo desta
oxidacdo das partes metélicas. Além do mais, embora vacancias de oxigénio
sejam centros efetivos de espalhamentos de fénons, a condutividade térmica
das zircbOnias estabilizadas propostas deve ser reduzida para valores abaixo
dos valores apresentados para InSZ devido aos efeitos mais eficientes de
espalhamento derivados da diferenca de massa atdémica dos constituintes apos

co-dopagem da zircbnia.

3.1 Relacdes entre defeitos pontuais e estabilizacao da zircénia

A hipétese apresentada baseia-se na premissa de que a estabilizacéo
dos polimorfos de alta temperatura da zirconia apenas depende de alteracdes
no tipo e concentracdo de defeitos pontuais. Esta é uma das principais
vertentes cientificas utilizadas para explicar fendmenos de estabilizacdo na
zirconia. Outro aspecto correntemente considerado, que ndo € utilizado para
fundamentar resultados desta tese, consiste no conceito de raio critico de
cristalitos. Mais detalhes sobre este conceito é apresentado no APENDICE A.

Nesta se¢cdo serdo apresentadas algumas pesquisas que suportam o principio
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entre defeitos pontuais e a estabilizagdo dos polimorfos de alta temperatura da

zirconia.

Esta relacdo entre defeitos pontuais e a estabilizacdo da zirconia é
originada de observacgdes cientificas, em que; a incorporacdo de cations de
diferente valéncia e raio ibnico aos ions Zr** desfavorecem a formacéo da fase
monoclinica e, favorecem fases mais simétricas como a cubica ou tetragonal a
temperatura ambiente. Teoricamente [74], a adicdo destes cations resulta no
aumento da concentracdo de V0, fazendo com que os ions Zr** hospedeiros
alterem seu nimero de coordenacdo com oxigénio de 8 para 7 a medida que a
concentracdo de VO é progressivamente acrescentada na estrutura da zirconia.
Quando introduzidos na estrutura da zircbnia, os cations estabilizadores
tendem a formar coordenacdo com 8 ions de oxigénio originalmente
associados ao ion hospedeiro, deixando a maior parte das V6 coordenadas
com os fons Zr**. Uma vez que o forte carater covalente da ligacdo Zr—O
favorece a coordenagdo com 7 ions de oxigénio, as fases de alta temperatura
podem, assim, ser estabilizadas com esta reducdo na coordenacédo [75]. Por
este mecanismo, a simetria dos cristais de zirconia €, portanto, apenas
dependente da concentracdo de Vo, ou seja, no modo como os ions Zr** se
coordenam [74]. Este aspecto foi demonstrado por Hillert [79], que usando
modelos termodindmicos em uma solugdo sélida (Zr**,Y3*)1(0%,V0). e
comparando-0s com uma solucdo padrao de zirconia deficiente em oxigénio
(Zr4+,Zr3*)1(0%,V6)2, demonstrou que a fronteira tetragonal-clbica nos
diagramas de fases sao coincidentes para ambos. Portanto, o autor propde que
a estabilizacdo dos polimorfos de alta temperatura depende primariamente da
concentracdo de VO e, independe do modo como as vacancias foram

introduzidas na estrutura da zirconia.

Em sua série de artigos, Li et al. [61,75,80] demonstraram por um ponto
de vista estrutural como a estabilizacdo do sistema Zri1xM™xOz2x|@-n+)y2] OCOrre
utilizando diferentes cations de metais de transicdo (M™). No caso de
sesquioxidos (M203), suportados por dados de espectroscopia de absorcéo de

raios X (EXAFS), foi relatado que a efetividade na estabilizacdo dos polimorfos
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de alta temperatura com introducdo de cations M3* é também dependente do
tamanho destes céations. Céations M3* de tamanho maior que os ions Zr* se
coordenam com 8 ions de oxigénio permitindo a associacao de unidades Zr-Vo6
com grande parte das vacancias geradas ap0s substituicdo. Porém, cétions
M3* de raio menor do que Zr**, exibem coordenacdo preferencial com 6 ions de
oxigénio, neste caso, competindo com os ions Zr*" por V0. Esta competicéo
leva a existéncia de unidades M-V6-M, que no caso dos dopantes com raio
atdbmico maior ndo é esperada, existindo apenas unidades Zr-V6—Zr. Assim, a
fracdo de Zr com coordenacdo ZrOz7, para uma mesma concentracdo de
dopantes, ser4 maior para dopantes com raio ibnico maior. Em seu recente
estudo, Fabris et al. [73] comprovaram que 0s cations estabilizadores estdo em
média localizados nos segundos sitios mais proximos (NNN) as vacancias de
oxigénio e, realmente, reduzem o nimero de coordenacédo dos atomos de Zr#*
nos polimorfos estabilizados de 8 ions de oxigénio para valores préximos a 7.
Estas observacbes estabelecem que a existéncia de simetria tetragonal ou

cubica € primariamente um reflexo da concentracédo de unidades ZrOzv.

O aumento das unidades ZrO7z nos polimorfos de alta temperatura e
consequentemente uma diminuicdo na razao entre os parametros de rede c/a
definida como tetragonalidade [61,75,80]. Li et al. [80] propdem que a
tetragonalidade € um indicador da estabilidade da fase tetragonal. Menores
valores de tetragonalidade sdo acompanhados de um aumento na estabilidade
da fase tetragonal contra desestabilizacdo para monoclinica. Os autores
classificaram que a eficiéncia dos estabilizadores na reducdo da
tetragonalidade diminui na ordem M3* (raio maior que Zr**) > M3* (raio menor
que Zr*"). Este efeito de reducdo da razdo c/a foi comprovado por Foschini et
al. [81]. Considerando clusters de Zr4Os e Zr4O7%*, os autores demonstraram,
por simulagdo computacional, que a presenca de VO gera centros de
polarizacdo e atracdo que tornam a célula unitaria da zircénia mais compacta

(reducédo da tetragonalidade).

Neste fendmeno de estabilizacdo por V6, a importancia da deficiéncia de

oxigénio para estabilizagdo das fases de alta temperatura na zirconia tem sido
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comprovada por pesquisas de tratamentos térmicos em diferentes atmosferas.
Cheng e Thompson [82] investigaram os fendmenos da formacdo de Vo
gerados por anions de nitrogénio na estabilizacéo da zircbnia em atmosfera de
N2. A estabilizacao de polimorfos na zircénia por nitrogénio péde ser observada
apoés a zirconia ser sinterizada em atmosfera de N2. Foi relatado que a YSZ
tetragonal é completamente transformada para fase cubica apés tratamento em
N2 a 1800 °C, levando a uma gradual reducéo na tetragonalidade. O efeito da
introducao de N na estrutura da zirconia foi considerado como sendo similar ao
observado pela substituicdo do Zr** por cations de valéncia inferior. Este efeito
de estabilizacdo por exposicdo em Nz foi também estudado por Lerch e
Rahauser [83]. Nesta pesquisa foi proposto um mecanismo (Reacéo 3.12) que
descreve a formacéo de V6 devido a incorporacao de nitrogénio na estrutura da
zirconia. Com a incorporacédo de N, foi observado que o valor do parametro de
rede a aumenta enquanto o eixo ¢ diminui. Este fato é similar ao encontrado
com adicdo de dopantes, no qual o aumento da concentracdo de VO leva a
uma reducéo do volume da célula unitaria, ou seja, reducao na tetragonalidade
[80,81].

303+N2T02>2N/O+V5+%OZ (3.12)

Mommer et al. [84] demonstraram que tanto a fase monoclinica como a
fase tetragonal tratadas em temperaturas entre 1000 a 1300 °C em pressodes
parciais de oxigénio menores que 102 Pa se transformam na fase cubica,
embora, esta transformacéo tenha sido completamente revertida com posterior
tratamento em atmosfera rica em oxigénio. Neste caso, a estabilizacdo da fase
cubica em baixas pressfes parciais de oxigénio ocorre devido a alta densidade
de Vo criadas, elevando o niumero de unidades ZrOz7 na estrutura. Roy e Ghose
[85] relataram este mesmo efeito, no qual os polimorfos de alta temperatura na
zirconia nado dopada podem ser desestabilizados se tratados em altas

temperaturas sob atmosfera rica de O-.

Todas estas pesquisas sobre fenbmenos associados as V6 estabelecem

que: (i) ndo importa quais fatores levem a criacdo de V0, (ii) a estabilizagdo dos
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polimorfos de alta temperatura na zirconia ocorre pela formagdo da
coordenacgao ZrO7 durante a associagao Zr-Vo—Zr. Estes pontos foram usados
para explicar a estabilizacdo da zircnia sem dopantes, considerado por Garvie
[86,87] no passado como um fendmeno do tamanho de cristalitos (APENDICE
A). Usando o conceito de defeitos pontuais, Srinivasan et al. [88] considera que
como a superficie do Zr(OH)y ap0s precipitacdo € formada por unidades de
OH-, no aquecimento, estas pontes de hidroxilas sdo removidas e deixam sitios
superficiais de Zr* com menor coordenacdo. Estes sitios superficiais
deficientes em oxigénio, estaveis até certa temperatura (< 800 °C), podem ser
0S responsaveis pela estabilizagdo de fases sem dopagem. Este fato foi
comprovado recentemente por Mahmood et al. [89], considerando que a
formacdo de cristais de zirconia estabilizada sem introducdo de céations
estabilizadores é um simples efeito da formacéo de subodxidos de zircbnia apos

calcinagdo dos géis em baixas temperaturas.
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4 REVISAO DA LITERATURA - PARTE II: SINTESE

4.1 Sintese de Zr(OH)y por precipitacédo e Zr1.xMx(OH)y por co-precipitagdo

O método de sintese por co-precipitacdo em solucdo aquosa permite a
policondensacdo simultdnea dos cations precursores, fendmeno que leva a
formacdo de misturas com elevado grau de pureza ao nivel molecular [90].
Estes fatos tornam adequadas as técnicas de precipitacdo para obtencao de
pés com morfologia desejada, tamanho de particulas controlado e
homogeneidade quimica. Normalmente, este método de sintese produz pos
ultrafinos com cristalitos nanométricos (< 100 nm) [91]. N&o obstante, outras
vantagens da sintese por co-precipitacdo sdo os baixos custos envolvidos e

simplicidade dos equipamentos necessarios para a sintese [92].

4.1.1 Variaveis do método de sintese: efeito do pH, agente precipitante e

precursores

Muitos artigos tém sido publicados demonstrando como as variaveis
durante a sintese afetam as caracteristicas dos géis de hidréxido de zircénio
(Zr(OH)y) obtidos. Um aspecto bem estabelecido é o fato de que o pH da
solugéo de precipitacdo durante a sintese dos hidréxidos influencia a taxa de
polimerizagdo e, assim, o nivel de ordenamento local das unidades de Zr(OH)y
[93]. Por exemplo, a estabilidade da fase tetragonal é dependente do pH de
precipitacdo. Foi reportado [94] que amostras de zircbnia sem dopantes
precipitadas em pH 13,5 apresentaram apenas simetria tetragonal, mesmo com
aquecimento a 500 °C por 200 h.

Partindo de uma solucéo de precursores de ZrCls e YClIs, Haberko et al.
[95] demonstraram que a solugdo com ZrCls inicia a precipitagdo em pH té&o

baixo quanto 3, no entanto, a precipitacdo de Zr(OH)y apenas € completa em
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pH 9. Estes autores também demonstraram como a concentracdo de
estabilizadores nos pds é sensivel ao pH de precipitacdo. A YSZ (6 %mol de
Y203) preparada sobre pH acido (pH 4) apresentou conteudo de Y203 apenas
de 1,2 %mol, enquanto, em condi¢des basicas de pH 9-10, a concentracao final
foi de 6 %mol, como desejado pelos autores. Este mesmo fenémeno de perda
dos cations estabilizadores usando solugbes de precipitacdo de baixo pH foi
observado por Chang et al. [96]. Além do mais, por analises de espectroscopia
por dispersao de energia (EDS), os autores demonstraram que a concentracao
molar de Y20z na zircbnia € menor para menores tempos de sintese. Apenas
acima de 8 h, a concentracgao ficou proxima aos 8 %mol adicionados durante a

sintese.

A variacdo de pH na solucdo de precipitacdo é também um fator
importante durante a sintese. Chuah et al. [97] propde que no processo de
precipitacdo, a ordem nos quais 0s reagentes sao adicionados influenciam as
caracteristicas do p6, demonstrando que a adigdo do precursor sobre a solucéo
de precipitagdo — conhecido como precipitagao reversa — leva a maior area
superficial que o contrario [98]. Este resultado foi atribuido a ndo modificacéo
do pH durante a adicdo de precursores. Srinivasan et al. [99] demonstraram
gue tanto o pH do liquido sobrenadante apds a precipitagdo dos géis como o
tempo até que a solucdo atinja este pH sao fatores cruciais na estabilizacdo da
fase tetragonal da zirconia. Géis de Zr(OH)y precipitados usando sais de ZrCls
obtidos pela lenta adicdo da solucdo de NH4OH na solucdo do precursor
favorecem a fase tetragonal. Enquanto, em casos em que o tempo de mistura
das duas solucbes ocorre rapidamente foi observada uma tendéncia para

formacéao de fase monoclinica [100].

Mamott et al. [93] investigaram por métodos dindmicos de difracdo de
raios X (DRX) as caracteristicas do Zr(OH)y ndo dopado preparado em
diferentes condi¢cdes de pH da solucédo de precipitacédo. Eles observaram que a
temperatura de cristalizacdo da zirconia € mais elevada em condicdes de
precipitacdo de maior pH (na faixa de 8,1 a 9,8). Também, demonstrando que a

temperatura no qual a cristalizacdo da fase tetragonal ocorre €
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aproximadamente 200 °C menor para pH 9,8 do que o observado em pH 8,1. O
aumento na estabilidade da zircénia tetragonal sem dopagem com o aumento
do pH pode ser obtido nas condi¢cdes de sintese estabelecidas por Srinivasan
et al. [100]. Por difracdo de raios X em alta temperatura (HTDRX), os autores
observaram que a precipitagdo em pH < 7 gera pds no qual a transformacéao
t—-m & completa a 520 °C. Ja a precipitagdo em pH =213, resulta em
estabilidade dos p6s até 800 °C. Em pos de YSZ, Haberko et al. [95]
demonstraram por analise térmica diferencial (DTA) que a temperatura de
cristalizacdo da fase tetragonal ocorre entre 400 a 462 °C, embora a entalpia
destas cristalizacdes diminuisse com o0 aumento da concentracdo de

estabilizador.

Todos estes fendmenos foram explicados considerando que o alto pH
promove polimerizagdo de menores e mais numerosas unidades
tri/bidimensionais ordenadas. Durante a calcinagéo essas unidades agem como
nucleos efetivos de cristalizagdo da fase tetragonal. Por outo lado, Srinivasan
et al. [94] propdem que fatores relativos a estabilizacdo da zircnia tetragonal
sem dopantes, como efeito do pH durante o processo de precipitacdo, se
devem a facil incorporacdo no hidroxido de anions OH~ em pH basico. Assim, o
pH afeta as transformacdes dos grupos hidroxilas ligados em grupos Zr-O.
Este mesmo fato foi posteriormente comprovado por Noh et al. [101]. Eles
demonstraram que a cristalinidade dos géis aumenta com o pH devido a
elevada taxa de substituicdo dos ions O? por unidades OH- em altos valores
de pH. Portanto, em um gel de hidroxido de zircénio, modificacdes nas ligacdes
entre os ifons Zr** duplamente coordenados com OH- modifica a temperatura

necessaria para cristalizacao [102].

Em relacdo ao tamanho de cristalitos, Mayo [91] demonstrou que esta
caracteristica na YSZ (3 %mol de Y203) pode ser controlada com modificagdes
no pH, ou de modo equivalente controlando a molaridade do agente
precipitante na solucédo de precipitacdo. Em pH 9, pés nanocristalinos de YSZ
apresentaram tamanho de cristalitos de 18 nm (estimado por difracao de raios

X), enquanto o aumento do pH para 12,5 leva a redugcdo do tamanho dos
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cristalitos para 13 nm, indicando a tendéncia de que elevados pHs resultam em
menores tamanhos de cristalitos ap6s calcinacédo [96]. No estudo de Chuah
[103] foi reportado que o aumento do pH (8 a 12), de fato, torna os cristalitos

menores.

O NH4OH tem sido utilizado como principal agente para modificagcdo do
pH e precipitagdo de Zr(OH)y. Usando NH4OH como agente precipitante tem
sido observado que a reagdo de precipitacdo entre Zr* g € NHsOH@q) ocorre
de modo consideravelmente rapido, ao passo que, pequenas variacdes de
temperatura durante a reacdo sdo secundarias para o0 controle das
caracteristicas dos precipitados [96]. O esquema ilustrado na Figura 4.1
resume os principais passos do método de co-precipitacdo em solucdo aquosa
de uma zircOnia estabilizada com um céation MY* em solucdo precipitante de
NH4OH. Outros agentes precipitantes como hidroxido de sédio (NaOH) e
hidroxido de potéssio (KOH) também séo utilizados [103], normalmente, para
sinteses nas quais é necessario pH > 12. No entanto, o uso destes hidréxidos
alcalinos é restrito devido a alta concentracédo de ions Na* e K* adsorvidos nos
precipitados apdés a sintese, sendo que estes ions ndao séo facilmente
removidos com tratamentos térmicos. Também, considerando o trabalho de
Chuah [103], o uso de NaOH e KOH né&o é vantajoso em relacdo NH4OH, uma
vez que esta pesquisa reporta que a area superficial de zircbnias é maxima em
pH proximo a 11, além de que, a fase tetragonal € preferencialmente formada
entre pH 8 a 12, e todas estas condicdes de pH podem ser obtidas com
solucdes de precipitacao derivadas de NHsOH.



Figura 4.1

(i) Dissociagdo de NH,OH e sais metalicos:

(i) Reacéo de precipitagao :

2+ _ + _ + 2-
ZrO’+ 2NO3 .o+ 4NH, i+ 40H-, — Zr(OH), o, ¥ + 4NH; ..+ O% .,
My(;q)-'- XNOg(aq)"- yNHZ (aq)+ yOH_(aq) - M(OH)V(S) ‘l’ + yN HZ (aq)

(i) Reacao de formacao dos cristais :
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NH,OH — NH; .+ OH-

4 (aq)

ZrO(NO,), .y = Zroz(;q)+ 2NO3, .,
M(NO,)

(ag)

— M+ xNO;

x(aq) (aq) 3(aq)

Zr(OH), o —5—> 210, o+ 2H,0,
M(OH)y MO, ot (y'b)Hzo(g)
Zr0, 4+ M0, ,——>zirconia estabilizada

Representacéo dos principais passos do método de sintese por co-
precipitacao de zircOnia estabilizada com um cation metalico MY*
[96]. Neste exemplo, foram utilizados nitratos como sais
precursores e solugao de NH4OH como agente precipitante. De
forma simples, o processo pode ser dividido em trés passos
principais: (i) em que ha dissociagdo dos precursores e agente
precipitante em ions nas solugdes, (ii) a precipitagdo dos hidroxidos
devido ao contato dos cations metalicos com o meio basico rico em
ions OH-, (iii) cristalizacdo da solugcdo solida de zircénia com o

tratamento térmico.

4.1.1.1 Efeito do tratamento térmico nos géis de Zr(OH)y

O efeito de tratamentos hidrotermais nos géis de Zr(OH)y pds sintese nos

liquidos sobrenadantes é algo bem documentado. Chuah et al. [97] reportaram
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gue tratamentos térmicos nos géis de Zr(OH)y em meio basico com excesso de
NH4OH geram um aumento na area superficial da zircbnias ndo dopada apos a
calcinacdo. Os beneficios de tratamentos térmicos sobre os géis em solucao de
NH4OH foram também demonstrados por Yin e Xu [104] utilizando géis de
hidroxido de zircénio ndo dopado e tratando-os em temperaturas de ~100 °C
em solucao aquosa com NH4OH de pH 11,5. Foi observado que a amostra nao
submetida ao tratamento apresentou area superficial de 289 m2.g~'. Apds
tratamento do gel por 24 h, o valor de area superficial especifica aumentou
para 427 m2.g~" (ndo calcinado). Jakubus et al. [98] também avaliaram o efeito
do tratamento sobre os géis precipitados de Zr(OH)y. Os autores observaram
gue o tratamento prolongado a 100 °C por 48 h € uma maneira eficaz de
obter apenas simetria tetragonal nos cristais apds calcinacéo. A area superficial
desta zirconia foi de 77 m?2.g~' com tamanho de cristalito de 15 nm. De modo
similar, foi reportado por Chuah e Jaenicke [105] elevada area superficial de
250 m2.g~' na sintese por precipitacdo de zircOnia e posterior tratamento
hidrotermal dos géis a 100 °C em solucdes de NaOH e KOH (pH 14). E aceito
gue o fato dos hidroxidos tornarem-se mais estaveis com tratamentos térmicos
apresenta relacdo direta com 0 aumento na energia para cristalizacdo das

zirconias submetidas a estas etapas [106].

No caso de zircOnias estabilizadas, pesquisas indicam que melhorias em
géis tratados termicamente nao sao tao significativas. Por exemplo, Boutz et al.
[102] demonstraram que em poés de YSZ (2,5 %mol de Y203), a sintese por co-
precipitacdo resultou em area superficial especifica de 113 m2.g~', tamanho de
cristalitos de 7 nm com 12 %vol. de fase monoclinica, ao passo que o
tratamento hidrotermal gerou pés similares com area superficial especifica de
110 m?.g~', tamanho de cristalitos de 7 nm e 18 %vol. de fase monoclinica.
Também na YSZ (2,5 %mol de Y203), Sagel-Ransijn et al. [107] reportaram as
mesmas caracteristicas observadas por Boutz et al. [102], onde géis de YSZ
submetidos a um processo hidrotermal a 200 °C por 2 h apresentaram tamanho

de cristalito de 8 nm e area superficial especifica de 100 m2.g~".
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4.1.1.2 Estrutura dos géis de Zr(OH), durante a polimerizacdo

Grande parte das alteragbes nas caracteristicas dos géis devido a
precipitacdo em diferentes pHs sdo originadas de modificacGes estruturais das
unidades Zr(OH)y durante a polimerizacdo. Na precipitacdo, 0s ge€is séao
formados por unidades fundamentais de tetrameros de zirconio:
[Zr(OH)2+4H20]48* [97,103,105,106,108]. Os tetrameros sdo constituidos por
guatro fons Zr** em um quadrado com ligacdes duplas de hidroxilas entre os
cations. A coordenacdo de cada atomo Zr € completada com 4 moléculas de
H20. Cada unidade de tetramero apresenta 16 sitios nos quais a condensacéao
de unidades adjacentes pode ocorrer, ao passo que durante a sintese, a

polimerizacdo € livre para ocorrer em varias dire¢cdes [93]. A estrutura

fundamental dos tetrameros de zirconio € exibida na Figura 4.2.

Figura 4.2 Representagdo de um tetramero resultado da hidrolise de sais de
zircbnio. Os géis apods precipitacdo sao formados pela

polimerizagao tridimensional destas unidades [93].

O efeito demonstrado nas secdes anteriores quanto a cristalizagéo e
simetria dos cristais de zirconia, formados ap0és precipitacdo em diferentes pHSs,
foi bem documentado por Clearfield [108]. O autor ndo apenas considera que o
pH seja responsavel pela estrutura final da zircénia ndo dopada, mas também,
atribui consideravel influéncia a taxa na qual a solucdo do precursor e de

precipitacdo sdo misturados. Por exemplo, a rapida adicdo de uma solucao de
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precipitacéo bésica (pH 7-11) fornece predominantemente simetria monoclinica
aos cristais. Este aspecto foi atribuido ao fato de que a rapida adicdo de uma
base aumenta o numero de hidroxilas nos tetrameros de zirconia em direcdes
randdémicas, de forma que a polimerizagdo ocorra rapidamente e de forma nao
ordenada. Em outras palavras, ndo ha tempo para formacdo de redes

poliméricas ordenadas de tetrameros.

Por outro lado, uma etapa de precipitacdo longa nas condi¢cdes de pH 7-
11 gera um processo de polimerizagdo lento. Neste caso, duas unidades
Zr4(OH)s unem-se em um processo que leva a formacdo de camadas de
Zr(OH)4*xH20 como exibido na Figura 4.3. Neste mecanismo, quanto mais
lento o processo de precipitacdo, maior serd a concentracdo de cristais de

simetria tetragonal apés calcinacgao.

O mesmo fendbmeno de ordenamento observado durante a precipitacéo
lenta também ocorre sobre pH elevado. Nestas condigBes, o hidréxido de
zircbnio € mais solluvel, ao passo que a dissolucao-reprecipitacado (Reagéo 4.1)
do hidroxido é um processo que forma camadas ordenadas, levando a
preferencial formacdo de simetria tetragonal. Denkewicz et al. [109] sugerem
gue a simetria predominante apés calcinagdo depende de trés regimes distintos
derivados de variacbes no pH durante a precipitacdo; um regime de
dissolucao/precipitacdo em pH < 2 que forma preferencialmente a fase
monoclinica, outro de solubilidade controlada em pH 2-11 formando as fases
monoclinica/tetragonal e, por fim, um eficaz regime controlado entre pH 11-14,

formando majoritariamente a fase tetragonal apos calcinacao.
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Figura 4.3 Representacdo de diferentes condi¢bes para polimerizagdo dos
tetrdmeros durante a precipitacdo. Em (a) € exibida a
polimerizacdo ordenada, resultado da adi¢cdo lenta de agente
precipitante e, em (b) a estrutura desordenada devido a rapida

adicao de agente precipitante [93].
Zr(OH)4 *xH20 + OH~ S Zr(OH)s7*yH20 (4.1)

As melhorias observadas ap0s tratamentos hidrotermais nos géis sao
também derivadas de modificagcdes na estrutura em curto alcance do hidroxido
de zirconio. Jakubus et al. [98] sugerem que a estabilizacdo preferencial da
fase metaestavel tetragonal em géis tratados termicamente a 100 °C resulta da
formacdo de hidroxidos de zircénia com maior quantidade de H20 em sua
estrutura, promovendo, como nos casos de pH elevado e precipitacédo lenta,
uma rede ordenada para sitios de nucleacdo da fase tetragonal apos
calcinacdo (efeito similar ao exibido na Figura 4.3). Este mecanismo de
modificacdo dos hidroxidos de zirconio e efeitos do tratamento € geralmente
explicado com base na quimica de éxidos em meio aquoso [110]. Quando sais
precursores fontes de zirconio sédo dissolvidos em agua em altas temperaturas,
os tetrameros [Zr(OH)2+4H20]48* existentes sofrem hidrélise liberando prétons
das unidades de agua coordenada (Reacédo 4.2) [108]. Este &€ também um
fendbmeno de polimerizacdo que leva a reticulagdo dos tetrameros formando
géis primérios de hidroxido de zirconio ordenados. Apds a formagédo destes

hidroxidos modificados, o processo de cristalizacdo da zirconia procede
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conforme Figura 4.4 [111]. Resumidamente, o aquecimento do hidroxido de
zirconio enriquecido com unidades OH- leva, primeiro, a remocdo de agua
adsorvida e, posteriormente, a agua existente entre as camadas ordenadas. A
continua desidratacdo forma unidades deficientes em OH- do tipo
ZrO1+x(OH)2-2x, que cristalizam na simetria tetragonal acima de 400 °C.

[Zr(OH)2+4H20]48* — [Zr(OH)2+n+(4-n)H20]4@40* + AnH* (4.2)

4.1.1.3 Efeito dos sais metalicos utilizados como precursores

Nitratos e cloretos tém sido utilizados como principais sais metalicos
fontes de zirconio para precipitacdo de Zr(OH)y. O oxicloreto de zirconio
(ZrOCl2+xH20) € o sal mais comum para preparacao de pds de ZrO: e zirconia
estabilizada [101,112]. InvestigacBes sobre o efeito dos sais metalicos (cloretos
ou nitratos) em relacdo as caracteristicas do Zr(OH)y sédo divergentes. Em um
estudo recente, Petrunin et al. [111] sintetizaram zirconias partindo de solucdes
com trés sais distintos: ZrCla, ZrOCl2¢8H20 e ZrO(NO3)222H20, precipitados em
solugcdes de NH4OH entre pH 9-9,5. Eles observaram que o Zr(OH)y obtido por
ZrO(NO3)222H20 inicia a cristalizacdo em temperaturas mais altas e, € o sal
precursor que forma cristais de zircbnia mais resistentes contra a
transformagao t—m. Estas diferengas foram atribuidas a maneira como os sais
precursores afetam a polimerizacdo dos géis durante a formagcdo do Zr(OH)y.
No entanto, Rezaei et al. [113] observaram que melhores caracteristicas nos
pos finais s@o obtidas com uso de precursores baseados em cloretos. Neste
estudo, os autores avaliaram comparativamente sais de ZrO(NO3)2:6H20 e
ZrOCl2¢8H20 como fontes de ions de zirconio, precipitando-os em solucédo de
NH4OH. Foi reportado que ap0Os calcinagcdo a 600 °C por 10 h, zircbnias
derivadas do ZrOCl2+8H20 foram constituidas por 100 %vol. de fase tetragonal
em relacdo a apenas 88 %vol. com uso de ZrO(NO3)2¢6H20, além de que foi
obtida maior &rea superficial com uso de ZrOCI2*8H20. Estes resultados

contrastantes implicam que, embora algum efeito possa ser derivado dos sais
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selecionados, outras variaveis da sintese, como temperatura, pH da solugéo de

precipitacdo e taxa de precipitacdo devem exercer papel majoritario nas

carateristicas finais dos pos de zircnia sintetizados por co-precipitacao.

8+
[Zr4(OH)8 ¢ (HZO)J_B]
Dissolucéo J Hidrélise primaria
(8-x)+
[Zr4(OH)s+x * (Hzo)a-x (Hzo)a]
Introducé@o de OH- Condensacéo
\2 Formacéo de particulas primarias (3-5 nm)
e agregacao (200-400 nm)
(8-x-y)m+ m +
[21,0,(OH),,,., * (H,0),, (H,0),] +(_2y)H
\
[74,0,(OH), *(H,0),] ° Gel
Introducéio de OH- \2
16-x-2y-7)s-
[Zr4Ov(OH)x+Z .(HZO)s-z]S( )
Lavagem \2
ZrO(OH), *(85-90)H,0 Precipitado
Secagem ~25°C \2 Desidratacéo
ZrO(OH), *(1,75-2)H,0
Tratamento térmico
a 150-200 °C 2
ZrO(OH), P6 amorfo
Tratamento térmico
a 350-400 °C 2
Zr0,,,(OH), ,, Nanocristais
Tratamento térmico
a >400 °C \A
Zr0,
Figura 4.4 Esquema detalhado proposto por Petrunin et al. [111] pa

ra

cristalizacdo da zirconia sintetizada por precipitacdo em solugao

aquosa.
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4.1.2 Formacédo de aglomerados nos géis de hidroxido de zirconio

Pé6s originados da sintese por co-precipitagdo sdo constituidos por
aglomerados de particulas nanométricas. Para materiais preparados por esta
técnica, a aglomeragcdo ocorre devido a existéncia de grupos hidroxilas
capazes de formar pontes de hidrogénio entre as nanoparticulas adjacentes
[114]. Para sintetizar pdés de zircbnia nanométrica com baixo nivel de
aglomeracao por co-precipitacdo em solucdo aquosa é necessario o uso de
estratégias que evitem a aglomeracdo dos nanocristais, como: (i) remoc¢ao da
agua adsorvida e grupos OH~ do hidroxido sob condicGes controladas e, (ii)
condicbes em que as nanoparticulas podem ser estabilizadas contra

aglomeracgao por substituicdo dos grupos OH™ superficiais [115].

Neste método de sintese, os aglomerados ndo se formam durante a
precipitacdo dos pds, mas sim, durante as etapas posteriores de secagem e
calcinacdo [91]. Kaliszewski e Heuer [116] propbem que alguns tipos de
aglomerados formados apOs calcinagdo dos géis sdo mais prejudiciais as
caracteristicas dos p0s. Segundo os autores, apenas aglomerados fortes
derivados da acdo dos grupos OH- sobre os cristalitos primarios podem
prejudicar os processos futuros de aplicac6es de pds de zircbnia. Um exemplo
cldssico da morfologia de pds produzidos por precipitacdo sdo exibidas na

Figura 4.5.

E um consenso que po6s formados por cristais hanométricos, com baixo
grau de aglomeracéo sao preferiveis em zircbnias para aplicacdes industriais.
No entanto, estas caracteristicas esbarram nas desvantagens da sintese por
co-precipitacdo para producdo de pds de zirconia [91]. Ainda assim, técnicas
como a lavagem com etanol, a destilacdo azeotropica e a liofilizacdo tém sido
aplicadas com sucesso no tratamento dos géis pés-precipitacdo para atenuar o
efeito de aglomeracéo de cristalitos primarios.
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Figura 4.5 Representacdo esquematica de pos de zircbnia calcinados
produzidos por precipitacdo em solugdo aquosa. Podem ser
observados o0s poros intercristalitos e os grandes poros

interaglomerados [91].

4.1.2.1 Desidratacdo dos géis: lavagem com etanol

Um dos fatores que geram melhorias em relacdo a aglomeracdo apés
lavagem dos géis precipitados em meio alcoolico é a inibicdo das reagbes de
policondensacdo envolvendo grupos OH- superficiais entre particulas
adjacentes devido a troca destas hidroxilas por grupos alcoxi [114,117-119].
Durante a lavagem com etanol, ocorre a remocado de maior parte dos grupos
OH- néo ligados, deste modo, reduzindo a concentracdo destas unidades
adsorvidas nos géis [120]. Readey et al. [121] demonstraram que, além da
adicdo de grupos alcéxi na superficie dos géis em substituicdo aos grupos OH-,
a aglomeracao das particulas é também resultado da baixa tensédo superficial
do etanol — menor que a da agua — apo6s lavagem, nédo gerando forgas
capilares elevadas que contribuem para aglomeracao dos pos [122]. Este efeito
da elevada tensdo superficial da dgua em relacdo ao etanol também foi

observado por Kaliszewski e Heuer [116].

Um esquema da reducdo da aglomeracdo por meio da lavagem com

etanol é exibido na Figura 4.6. Convencionalmente (Figura 4.6a), existem
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ligacbes de hidrogénio devido aos grupos OH~ superficiais nos hidroxidos
precipitados e, estas interacdes ligam precipitados vizinhos, sendo que a
conversdo de hidréxido para oxido na calcinacdo forma uma unido quimica
entre os cristalitos. Ja apds lavagem com etanol (Figura 4.6b), durante a
calcinagdo, os grupos alcoxi se decompdem preservando a integridade do

cristalito, sem interacéo entre unidades adjacentes.

a) b)

c
74
Grupos OH- adsorvidos Substitui¢ao dos grupos OH- por H_O_E_E_H

grupos CH3CH20-
Elevada tens3o superficial l

da agua Baixa tens&o superficial do etanol

l Formagé&o de aglomerados entre :
cristais de ZrOz adjacentes Atenuagéo do efeito de aglomeragao

'o o‘

+
+

H20 o[£ 2 CH2CHz + H20

Figura 4.6 Mecanismo de acado dos grupos alcoxi apds lavagem dos geéis de
hidroxido de zircdnio com etanol [116,121]. Em (a) é exibido o
efeito dos grupos OH- na formagdo de aglomerados e (b)

atenuagao da aglomeragao por lavagem com etanol.

Vérias pesquisas tém comprovado as vantagens derivadas da lavagem
dos géis de hidroxido de zircbnio com etanol. Readey et al. [121] avaliaram o
efeito da lavagem com etanol na aglomeracdo de pos de zircbnia estabilizada
com oOxidos de magnésio e itrio (MgYSZ) sintetizados por co-precipitacdo. Os
géis de MgYSZ lavados com etanol e calcinados a 600 °C por 1 h
apresentaram tamanho do cristalito entre 10 a 8,2 nm. Por outro lado, embora o

tamanho dos cristalitos tenham sido similares, os géis lavados apenas com
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agua apresentaram pos mais aglomerados, como exibido na Figura 4.7.
Elevada area superficial especifica de 82,28 m2.g* foi também reportado por
Duh e Wan [123] em pés de zirconia estabilizada com oxidos de cério e itrio
(CeYSZ) calcinados a 500 °C por 1 h.

Figura 4.7 Imagens obtidas por microscopia eletrénica de transmissdo (MET)
em pos calcinados de MgYSZ exibindo a atenuacgéo do efeito de
aglomeragao apds lavagem com etanol. Em (a) apds lavagem do
gel com etanol e em (b) gel lavado com agua. Publicado por
Readey et al. [121].

Apesar das vantagens, Sagel-Ransijn et al. [107] sugerem que se a
lavagem com etanol ndo for completa, algumas partes dos géis com alto teor
de agua ainda existirdo apd6s a calcinacdo. Por este fato, em um estudo
recente, Patil et al. [124] determinaram a concentragdo 6tima de etanol para
lavagem de géis de YSZ sintetizados por co-precipitagdo. Os autores usaram
razdes massicas entre 1:1 até 1:5 para gel:etanol. Imagens de MET obtidas
dos pos lavados com agua e diferentes concentracdes de etanol sao exibidas
na Figura 4.8. Para todas as raz6es n&do houve modificagdo no tamanho dos
cristalitos, como também encontrado por Readey et al. [121]. No entanto, as
imagens exibem a elevada aglomeracdo de pds derivados da lavagem com
agua em relacdo a lavagem com etanol, sendo que os pés lavados com agua
apresentaram area superficial especifica de 274 m2.g~' apds calcinagdo a
100 °C, enquanto a lavagem com etanol na razédo 1:2,5 resultou em pdés com
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area superficial especifica maximizada de 318 m2.g~". Os autores consideram
gue a concentracdo de 1:2,5 de etanol substituiu a agua/OH- totalmente e
gerou maxima adsorcao de grupos alcéxi na superficie do gel, ao passo que o
posterior aumento na concentracdo de etanol ser& um excesso que nao

resultard em melhorias contra aglomeracao.

Figura 4.8 Imagens obtidas por MET em pds de YSZ lavados com diferentes
razdes gel:etanol: (a) apenas lavado com agua, (b) 1:2, (c) 1:2,5 e
(d) 1:3. Publicado por Patil et al. [124].

4.1.2.2 Desidratacdo dos géis: destilacdo azeotropica

Outra forma de remover os grupos hidroxilas dos géis sintetizados por co-
precipitacdo é utilizando a técnica de destilacdo azeotrépica [114]. A acdo da
destilacdo azeotropica é desidratar de forma eficiente os géis de hidréxido de
zircbnio, eliminando a possibilidade de formacdo de aglomerados fortes
durante a secagem e calcinacdo. O processo de desidratagcdo durante a
destilacdo ocorre pela remoc¢éo dos grupos terminais de hidroxilas e moléculas
de &gua fisicamente absorvidas devido a formacdo de um azedtropo binéario
entre agua/solvente organico. O butanol tem sido considerado como um
solvente ideal para esta técnica, pois possibilita a maior concentragdo de agua

(44,5 %p.) no aze6tropo em comparagdo a outros solventes [120]. Durante a
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destilacdo azeotropica com butanol, o aquecimento da suspensao contendo
hidréxido de zircénio até o ponto azeotropico agua/butanol faz com que a agua

adsorvida ou quimicamente ligada aos géis seja removida.

Os fendmenos que levam a reducdo no nivel de aglomeracdo do pés
depois da destilacdo azeotrdpica sdo bastante similares aos observados por
meio da lavagem com etanol. Um dos fatores é a substituicdo dos grupos OH~
pelos grupos butdxi originados da interacdo entre o butanol e o hidréxido de
zircénio durante a destilagdo azeotrépica [120,125]. Shan e Zhang [125]
observaram por espectrometria de massa que 0s grupos superficiais OH™ sé&o

de fato substituidos por unidades —OC4Ho, conforme Reagéo 4.3.
Zr(OH)y + HOC4H9 — H20 + (OH)n-1...Zr—-O—-C4Hg (4.3)

Com esta técnica, as fortes pontes de hidrogénio H-O-H nos géis
hidratados responsaveis pela formacdo dos aglomerados fortes tornam-se
unidades O-C4Hg fracamente ligadas por forcas de van der Waals apés os géis
serem destilados. Portanto, a possibilidade de liga¢cdes quimicas formadas pela
aproximacdo de nanocristais € minimizada [126,127]. Um esquema desta
substituicdo € apresentado na Figura 4.9. Também, outro fator considerado
responsével pela formagcédo de aglomerados fracos € a tenséo superficial entre
géis apos exposicao ao butanol [125]. Isto baseia-se no fato de que os géis ndo
destilados estdo expostos a elevada tensdo superficial de 72,75 dyn.cm~' para
agua a 20 °C, causando aglomeracao dos géis. De modo contrario, a agua nos
géis destilados foi substituida por, p.ex. (iso)butanol, que apresenta uma menor
tensdo superficial de 25 dyn.cm=' a 25 °C, resultando na reducéo no efeito de

aglomeracéo.
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Figura 4.9 Esquema demonstrando a substituicdo dos grupos hidroxilas no

Zr(OH)y por grupos butoxi apos destilagao azeotropica [120].

A elevada qualidade dos pés de zirconia produzidos pela técnica de
destilacdo azeotrépica é algo bastante difundido na comunidade académica.
Qiu et al. [120] aplicaram a técnica de destilacdo azeotrdpica na desidratacao
de géis de YSZ (3 mol% de Y203) para preparacdo de pés nanomeétricos. Eles
obtiveram pds com tamanho médio de cristalitos entre 10 a 20 nm e area
superficial especifica de 53,5 m2.g~' mesmo apds calcinagdo a 650 °C por 1 h,
como pode ser observado na Figura 4.10. Tadokoro e Muccillo [114] também
reportaram significativas melhorias em pés de YSZ (3 mol% de Y203) apos
destilacdo azeotrépica. Neste caso os autores obtiveram alta area superficial

especifica de 132,5 m?2.g~" apds calcinac&o a 500 °C.

Recentemente, Yao et al. [128] reportaram o efeito da destilacdo
azeotrdpica na sintese por co-precipitacao de pés de YSZ (8 mol% de Y203). A
significativa reducdo no nivel de aglomeracdo pode ser observada na Figura
4.11. Com a utilizacdo da destilacdo azeotropica, 0os autores obtiveram pos
com tamanho médio de cristalito de 7,8 nm apds calcinacdo a 400 °C. Pandey
e Biswas [129] também observaram melhorias na YSZ (8 mol% de Y20s3)
calcinada a 600 °C por 2 h, gerando pés com &rea superficial especifica de
145 m2.g* ap6s destilacdo azeotrépica contra apenas 56 m?.g* apds secagem

convencional.
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Figura 4.10 Imagem obtida por MET de um p6 de YSZ (3 mol% de Y203)
submetido a destilagdo azeotrdpica e calcinado. Publicado por Qiu
et al. [120].

100 nm

Figura 4.11 Imagens obtidas por MET de (a) p6 de YSZ (8 mol% de Y20s3)
lavado com agua e calcinado a 600 °C e (b) mesmo pd submetido
a destilacao azeotropica e calcinado a 600 °C. Publicado por Yao
et al. [128].

4.1.2.3 Desidratacao dos géis: liofilizacéo

Outra técnica, ndo tdo comum, de desidratacdo dos géis ap0Os sintese por
co-precipitacdo € a liofilizac&o. A liofilizagdo consiste no congelamento de uma
suspensao liquida seguida pela remocéo do solvente resfriado por sublimacéao
sobre presséo reduzida [130-132]. Caracteristicas dos pés derivados deste

processo sdo dependentes de fatores como a temperatura de congelamento do
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solvente, concentracao de particulas na solucdo, natureza dos solvente/soluto
e o controle da direcdo de congelamento. Um beneficio da liofilizacdo é que a
utilizacdo da agua como solvente produz cristais de gelo que durante a
sublimacao facilitam a formacédo de estruturas microporosas [132], a0 passo
que o rapido resfriamento em nitrogénio liquido (-196 °C) tem sido utilizado
para produzir p6s com menor nivel de aglomeracdo [133,134]. Além deste
efeito, outra vantagem da liofilizacdo - devido a agua passar diretamente do
estado sélido para 0 gasoso - é a inexisténcia das forcas capilares derivadas
da tenséo superficial da agua no estado liquido [131,135].

Este método de desidratacéo foi comparado com a destilacdo azeotropica
por Luan et al. [126] na desidratacdo de géis co-precipitados de titanato de
bario (BaTiOs3). Os autores relataram que a liofilizagdo resulta em menor
tamanho de cristalitos. Foram reportados tamanhos de cristalitos de 20, 24 e
30 nm usando a liofilizagédo, destilagdo azeotropica e secagem convencional
(secador), respectivamente. No entanto, as melhorias induzidas com a
utilizacdo da liofilizacdo parecem depender fortemente do sistema estudado.
Por exemplo, géis co-precipitados de zirconato de lantanio (Laz2Zr207)
liofilizados apresentaram praticamente os mesmos valores de area superficial
especifica em relagdo ao gel seco convencionalmente (secador) [122]. Por
outro lado, a liofilizacdo de géis precipitados de hidréxido de itrio [135] resulta
em pos menos aglomerados e com maior area superficial quando comparados
a géis desidratados por destilacdo azeotrOpica ou secagem convencional.
Neste caso, as melhorias foram associadas a maior habilidade da liofilizagéao
em formar uma morfologia tipo placas, portanto, efeitos de coalescéncia entre
particulas adjacentes sdo minimizadas pela reducdo do contato fisico entre

estas placas durante a calcinagéo.

Estudos recentes tém considerado a liofilizacdo em géis de hidréxido de
zirconio como uma forma de reduzir a aglomeracdo [136]. Algumas condicdes
de liofilizacdo otimizadas para sintese de nanoparticulas de zircbnia néo
dopada foram estudadas por Tallén et al. [137]. Hsu et al. [92] reportaram 0

efeito da liofilizacdo em géis de YSZ (3 mol% de Y203) sintetizados por co-
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precipitacdo. Foi observado pelos pesquisadores que os p6s derivados da
liofilizacdo cristalizam a fase tetragonal com valor de energia de ativacdo de
169 kJ.mol', o que foi menor que o encontrado para zirconias nao
processadas por liofilizagdo. O autores reportaram, por meio de estudos
cinéticos sobre os parametros de cristalizacdo e crescimento das
nanoparticulas, que modificacbes na cristalizacdo da zircbnia ocorrem em
razdo da liofilizacdo induzir certo crescimento bidimensional. Um exemplo de

cristalitos de YSZ liofilizados € apresentado na Figura 4.12.

Figura 4.12 Imagens obtidas por MET do p6 de YSZ (3 mol% de Y203)
sintetizado por co-precipitacdo, desidratado por liofilizagcdo e,

calcinado a 1000 °C por 5 min. Publicado por Hsu et al. [92].
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5 MATERIAIS E METODOS

5.1 Preparacdo dos po6s de (ZrO2)1-x+)(INO1,5)x(MOz)y com MO, = TaOzs,
NbO25, MoO3 ou WO3

5.1.1 Sintese por co-precipitacdo dos géis de hidréxido de zircénio co-

dopado

Para a sintese, os precursores utilizados como fonte de cations foram:
ZrOCl2+8H20 (99,9%, Alfa Aesar), InCls (99,99%, Alfa Aesar), NbCls (99,9%,
Alfa Aesar), TaCls (99,99%, Alfa Aesar), (NH4)sM07024*4H20 (>99,9%, Synth) e
(NH4)6W12039°4,7H20 (>99,9%, Alfa Aesar). Os sistemas estudados tém
estequiometria baseada na formula (ZrO2)i1-(x+y)(INO15)x(MOz)y com X
representando a concentracdo molar do estabilizador InO15 e y a concentracao
molar dos co-dopantes MO; = TaOz5, NbOz25, MoO3 ou WO3s. Cada formulagéo
respeitou a concentragcdo molar prevista pelo mecanismo de compensacao de
cargas tedrico apresentado na secéo 3 HIPOTESE. Considerando que nenhum
dos sistemas propostos nesta tese foram alvos de pesquisas anteriores, a
definicio de concentracbes que resultem na estabilizacdo de fases
metaestaveis da zircOnia €, inicialmente, uma matéria de experimentacgéao.
Portanto, as concentragcdes estudadas nesta tese serdo gradualmente
apresentadas durante a secdo 6 RESULTADOS E DISCUSSAO. Os sistemas
derivados de zircOnias co-dopadas com InO1s + TaO2s5 ou NbO2zs, serdo,
respectivamente, representadas pelos codigos InTaSZ e InNbSZ. As zirconias
co-dopadas com InO15 + MoO3 ou WO3 serdo representadas pelos cédigos

INM0oSZ e INWSZ, respectivamente.

Para um definido sistema, os geéis de hidroxido de zirconio foram
sintetizados pelo método de co-precipitacdo em solucdo aquosa em meio
basico. Para sintese das zirconias derivadas das composi¢bes InTaSZ e

INNbSZ, inicialmente, todos os reagentes foram misturados na solucdo de
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precursores em concentracdes de 0,1 M em &gua destilada (200 mL). Esta
solucdo foi mantida sob agitacdo a 25 °C por 10 min. Depois de
homogeneizada, a solucdo de precursores foi adicionada a um recipiente de
vidro de borosilicato com 200 mL de solucédo aquosa de precipitacdo contendo
23 %vol. de hidroxido de amonio (NH4OH, teor de NHs entre 28-30%) e pH
~12, sob agitacdo. A adicdo da solucdo de precursores na solugdo de
precipitacdo foi feita em quatro etapas de 30 min; na qual 50 mL da solucéo de
precursores eram adicionadas a uma taxa de 2-8 mL.min™', juntamente com
50 mL de solucéo de precipitacdo, em cada etapa. Apds 2 horas de sintese, 0
gel foi mantido por 48 h em digestdo sem agitacdo na prépria solugdo de
precipitacdo a temperatura ambiente. Posteriormente, o precipitado foi lavado e
filltrado 8 vezes. Nas duas primeiras lavagens foi utilizada uma solucdo de
200 mL com 1 M de NH4OH para prevenir a perda de céations. As seis lavagens
seguintes foram realizadas utilizando 100 mL de agua destilada. Durante a
lavagem, o gel ficou sob agitag&o por 30 min e, posteriormente em repouso por
1 h antes da filtragem. A presenca de ions CI~ foi monitorada no residuo liquido

da filtragem por meio de uma solucdo 1 M de AgNOs.

Embora tenha sido possivel formar uma Unica solugdo contendo todos os
precursores nas zirconias estabilizadas com cations pentavalentes, o mesmo
nao foi possivel para zircénias estabilizadas com céations hexavalentes pelo fato
de que a precipitacdo de Mo®" e W® ndo ocorre em meio basico. Para os
sistemas InMoSZ e InWSZ, primeiro, foi realizado separadamente a
precipitagcdo de MoOzxH20 e WOz*xH20 em meio acido e, entdo, misturados
na proporcdo adequada, no final da etapa de lavagem, com o hidroxido de
zirconio dopado com oOxido de indio. Para preparacdo do MoOsz*xH20 [138],
primeiro, uma solu¢cdo com 0,2 M de (NH4)6sM070244H20 em &gua destilada
ficou sob agitagéo por 20 min a 25 °C. Como agente precipitante, foi adicionado
HNO3 (64-66%) na solugédo de (NH4)sM07024°4H20 mantendo-se a agitacédo por
30 min, com o aumento da temperatura para 80 °C, para que a precipitacdo de
MoO3s*xH20 ocorra. A quantidade de HNOs utilizada foi definida por meio da

Reacao 5.1.
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(NH4)6M07024°4H20aq) + 6 HNO3(aq) —
7 MoO3*xH20(s) + 6 NHaNO3@q) + 7 H20@q  (5.1)

Para precipitacdo de WOz3*xH20 [139], as condicbes foram as mesmas
aplicadas para o0 MoOsz*xH20. Apenas, foi utlizado o precursor
(NH4)6W12039°4,7H.O0 e HCIl (36,5-38%) como agente precipitante. A
quantidade de HCI foi definida seguindo a Reacdo 5.2. Neste caso foi
necessario excesso de HCI, até que precipitados amarelos de WOzxH20

comecassem a ser observados.

(NH4)6W12039°4,7H20aq) + 6 HCl (aq) —
12 WO3*xH20 (s) + 6 NH4Cl (aq) + 7,7 H20 aq)  (5.2)

Apos sintese dos géis de hidroxido de zircénio co-dopados, a destilacao
azeotropica e a liofilizacado foram comparadas como técnicas para desidratacéo

dos géis.

Para a destilacdo azeotrdpica, incialmente, os géis foram lavados duas
vezes com etanol (C2HsO) por 30 min sob agitacéo, em seguida, deixados por
1 h em repouso e filtrados. A razdo massica entre gel:C2HgsO foi fixada em 1:2,5
[124]. Apds lavagem com etanol, os géis foram misturados com (iso)butanol
(C4H100) em uma razado massica de 1:1 entre gel:CsH100 para a destilagédo
azeotropica. Nesta etapa a suspenséao foi vigorosamente agitada por 1 h. Em
seguida submetida a etapa de destilacdo a 93 °C — ponto azeotropico para a
mistura agua\(iso)butanol — até que a 4gua fosse completamente removida.
Ap6s remocgdo da 4gua, o gel foi mantido a 117 °C para evaporagdo do
(iso)butanol (~16 h).

Para liofilizacdo foi utilizado um liofilizador de bancada Liotop, modelo
L101. Primeiro, os géis de hidréxido de zircénio co-dopados foram resfriados a
-196 °C com nitrogénio liquido por 5 min. O congelamento em nitrogénio liquido
foi utilizado, pois preserva a estrutura dos géis devido a criagdo de pequenos

cristais de gelo. As temperaturas do condensador e da camara de liofilizacdo
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foram mantidas a —52 e 20 °C, respectivamente. Vacuo de 5 Pa foi aplicado a

camara de liofilizacédo, sendo que todo o processo levou 48 h.

Os pos obtidos da destilacdo azeotropica e liofilizacdo foram calcinados a
600 °C por 1 h com taxas de aquecimento e resfriamento de 3 °C.min~'. Todo o

processo de sintese é sumarizado na Figura 5.1.

zr* Inf+ NTH Ta™"
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Figura 5.1 Fluxograma exibindo os principais passos do método de sintese por
co-precipitagdo dos géis de hidroxido de zirconio co-dopados. As
imagens exibem as particulas de WOs3*xH20 e MoOz*xH20 na

solugdo de precipitagéo.
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5.2 Técnicas de caracterizacao
5.2.1 Difragao de raios X

A identificacdo de fases foi feita por difracdo de raios X. Foram utilizados
difratbmetros Siemens modelo D5005 e Rigaku modelo ultima IV, poténcia de
40 kV a 30 mA, usando radiacdo Cu Ka (A = 0,15418 nm). Os difratogramas
foram coletados em um intervalo 26 de 5 a 85° com passo de 0,03° e tempo de
contagem de 2 s. A avaliacao dos difratogramas de raios X para identificacdo
das fases foi feita com auxilio dos softwares DIFFRACPplus-EVA® e
Crystallographica Search-Match® com buscas na base de dados Joint

committee on powder diffraction standarts (JCPDS).

A fracdo em volume de zirconia monoclinica (Vm) em coexisténcia com a
fase tetragonal foi determinada por meio das Equacdes 5.3 e 5.4 descritas por
Toraya et al. [140]. Este método é baseado na razdo entre intensidades e
permite que a quantidade relativa de fases na zircOnia sejam estimadas. As
relacées propostas nestas equacgdes sao derivadas de curvas néo lineares de
calibracéo da fracdo em volume de zircénia tetragonal e monoclinica pela razao
entre a intensidade de planos especificados. Na Equacdo 5.3, (Xm) € a
integracédo da razdo entre intensidades, onde (I) representa a intensidade de
difracdo nos planos cristalograficos com subscritos (m) e (t) referentes as fases

monoclinica e tetragonal, respectivamente.

x = 111)+l (111) (5.3)
| (111)+ (111)+1(101)

A integracao da razao entre intensidades € aplicada na Equacéo 5.4 para
obtencéo de Vm. Destas relacdes, a fracdo da fase tetragonal € 1-Vm. O valor

da constante (P) € de 1,311. O erro deste método esta entre 1 a 3%.



58

PX

"L (P-L)X_ (5-4)

De maneira similar, a fragdo volumétrica da fase monoclinica em
coexisténcia com a fase cubica foi determinada por meio da Equacdo 5.5,

também descrita por Toraya et al. [141].

L (112)+], (111)
| (112)+ (111)+(111)

X.=

(5.5)

O valor de Xm obtido pela Equacéo 5.5 é aplicado na Equacao 5.4 para
obtencdo da fracdo de zircbnia monoclinica, sendo a fracdo de fase cubica
igual a 1-Vm. O valor de P aplicado neste caso € igual a 1,324. Como o valor
de P depende da concentracdo de estabilizador (Ref. [141]), o valor de 1,324
foi obtido simulando uma concentracao (x) de YO1,5 que fosse equivalente, por
meio da relacdo a = 0,5105+0,02026x, ao parametro de rede médio de a =
0,5116 nm encontrado para todas as composicfes estudadas, como sera
exibido na sessdo 6 RESULTADOS E DISCUSSAO.

Os picos (004) e (400) da fase tetragonal e (400) da fase cubica
existentes entre 20 de 71-76° foram utilizados para discriminacdo e
guantificacdo das fases tetragonal (Vi) e cubica (1-Vi) de acordo com a
Equacéo 5.6 [142,143]. Para este proposito, difratogramas foram obtidos entre

os angulos 26 de 71 a 76° com passo de 0,01° e tempo de contagem de 6 s.

___1(004)+(400)
' 1(004)+1(400)+(400)

(5.6)

Para as amostras compostas apenas pela fase tetragonal, o tamanho de
cristalitos (D) e microdeformagdes (¢) foram determinados pela Equagéo 5.7,
derivada da avaliacdo do alargamento de pico inicialmente elaborada por
Williamson e Hall [144] e, aperfeicoada por outros pesquisadores [145-148].
Esta equacédo tem como premissa o fato de que o alargamento de pico se deve

majoritariamente as  contribuicbes do tamanho de cristalito e
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microdeformagdes. Embora a contribuicdo instrumental para o alargamento
seja um fator normalmente considerado, nesta tese foi observado que seu
efeito € desprezivel em relacdo aos outros fatores devido a baixa temperatura
de calcinacdo utilizada. Assumindo que o tamanho de grédo e
microdeformagbes apresentam perfis Lorentzianos, a convolugdo destas
variaveis de alargamento de pico pode ser descrita como a soma de cada

componente [149], conforme:

B.cose=O’T%+4.s.sine (5.7)

Em que o (B) (ou FWHM) é a largura total a meia altura do pico de difracdo (em
rad), enquanto O representa o angulo de difragdo no ponto de maxima
intensidade (em rad ou °). A Equacéo 5.7 pode ser decomposta em uma funcéo
de primeiro grau; f(x) = b + ax. Plotando B.cos® (ordenada) versus 4.sin©
(abcissa), o resultado serd uma reta, pelo qual, os valores de tamanho de
cristalitos e microdeformacgdes podem ser encontrados no intercepto (0,9.A/D) e
inclinacdo (¢) da reta, respectivamente. Os valores de 3 e 6 foram obtidos nos
planos de difracdo: (101), (110), (112) e (211) da fase tetragonal da zircéonia.

Os parametros de rede para as fases monoclinica e cubica foram obtidos
por refinamento dos dados de DRX pelo método de Rietveld, utilizando o
programa General Structure Analysis System (GSAS) [150] e sua interface
grafica EXPGUI [151]. Os difratogramas para o refinamento dos parametros de
rede foram obtidos em um intervalo 26 de 20 a 75° com passo de 0,03° e
tempo de contagem de 2 s. O arquivo de parametros instrumentais foi gerado
com a utilizacdo de um padréo de silicio. Os arquivos padrdo para as fases
refinadas, Crystallographic Information File (CIF), foram obtidos no banco de
dados: Inorganic Crystal Structure Database (ICSD). Com estes arquivos, 0
refinamento foi feito partindo-se dos parametros: a = 0,5145(5) nm, b =
0,52075(5) nm e ¢ = 0,53107(5) nm, para a fase monoclinica (ICSD No.
18190). Para fase cubica foi utilizado a = 0,5135(9) nm (ICSD No. 89429).
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5.2.2 Espectroscopia Raman

Ensaios de espectroscopia Raman foram utilizados para confirmar os
dados de DRX quanto a estrutura cristalina da zircénia [3]. Os espectros
Raman das amostras calcinadas foram obtidos em um espectrometro Micro-
Raman, Renishaw modelo inVia, a 25 °C com comprimento de onda de
excitagcao de 532 nm. Os espectros foram obtidos em uma amplitude espectral
de 1 a 1000 cm™. Alguns espectros Raman foram obtidos em um
espectrometro Dimension-P2, a 25 °C com comprimento de onda de excitacao
de 785 nm. Neste caso, 0s espectros foram obtidos em uma amplitude
espectral de 138 a 2000 cm™'. O comprimento de onda de excitacdo sera

especificado em cada grafico experimental.

5.2.3 Espectroscopia de Infravermelho por Transformada de Fourier

Amostras dos pés néo calcinados obtidos apés a destilagcdo azeotrépica e
a liofilizacdo foram analisadas por espectroscopia de infravermelho por
transformada de Fourier (FT-IR) para observagao dos grupos M-OH, C-O, C-H
e H-O. Os espectros de FT-IR foram obtidos em um espectrdometro Thermo
Scientific modelo Nicolet 6700 com resolucdo de 2 cm™', 128 varreduras em um
range espectral entre 400 a 4000 cm~". Foram utilizadas pastilhas de KBr (0,1g)

misturados em uma razdo massica de p6:KBr igual a 1:100.

5.2.4 Calorimetria de Varredura Diferencial

A temperatura de cristalizacdo dos hidréxidos de zircénio foi determinada
por calorimetria de varredura diferencial (DSC). Foram coletadas amostras dos
géis apobs lavagem, sendo posteriormente secas por 24 h a 80 °C e submetidas

(13 mg) ao ensaio de DSC com taxa de aguecimento de 10 °C.min~" até 700 °C
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em atmosfera de argénio (vazdo de 10 mL.h~"). As amostras derivadas da
liofilizacdo e da destilacdo azeotrdpica também foram submetidas aos ensaios
de DSC com aplicacdo simultdnea de termogravimetria (TG) nas mesmas
condi¢cdes citadas para os géis, exceto que neste caso, ndo houve a etapa de
secagem por 24 h a 80 °C.

5.2.5 Area Superficial Especifica

A area superficial especifica dos pos foi obtida por meio do método de
Brunauer-Emmett-Teller (BET) a partir de adsorcao fisica de moléculas de Na.

Foi utilizado um equipamento da Micrometrics modelo Gemini 2370 V1.02.

5.2.6 Microscopia Eletronica de Transmissé&o

Amostras calcinadas dos pos obtidos apdés os métodos de desidratacéo
foram dispersas em acetona por ultrassom durante 10 min, posteriormente
gotejadas sobre grades de cobre (200 Mesh) com filme de carbono e secas a
temperatura ambiente para observacdo por MET, também em modo de alta
resolucdo (HRTEM). Foi utilizado um microscopio FEI Tecnai G?> F20 sob
tensdo de aceleracdo de 200 kV. A indexacdo dos planos cristalograficos (hkl)
de anéis gerados pela difracdo de elétrons em regides policristalinas foi feita
considerando que o raio dos anéis de difracdo (rnk)) € inversamente
proporcional & distancia interplanar (dy) dos planos cristalogréficos, conforme
Equacdo 5.8 [152]. Nesta equacdo, (A) representa o comprimento de onda
(0,00251 nm para 200 kV) e (L) a distancia entre a camera e a amostra.

U= 2 (5.8)

iy
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Para observacé@o por MET em amostras densificadas, os p0s sintetizados
foram transformados em uma massa plastica ap6s mistura com uma solucéo
aquosa de 5 %p. de alcool polivinilico ((C2H40)x). A mistura com esta solugéo
tem como objetivo aumentar a flexibilidade e resisténcia mecanica das
amostras durante o processo de preparacdo. Amostras no formato de filmes
finos com 80 uym de espessura foram obtidas por prensagem uniaxial, sendo
em seguida lixadas a seco até 60 um com lixas 1500 e 2000. Estas amostras
foram entdo sinterizadas a 1500 °C por 3 h com taxa de aquecimento e
resfriamento de 5 °C.min~". Apds este processo de sinterizacéo, foram obtidas
amostras com 3 mm de didmetro e 50 ym de espessura. Para obter uma sec¢é&o
transparente ao feixe de elétrons e observacdo por MET, as amostras com
3 mm de didmetro e 50 ym de espessura foram entdo polidas com ions de
argonio em um equipamento Gatan modelo 691 com angulo de incidéncia de 6°
e aceleracéo de 5 keV por 8 h. Aqui, as imagens de MET foram obtidas em um
microscoépio eletronico Philips CM-120 com tensao de aceleragdao 120 kV (A =

0,00335 nm), distancia de camera de L =470 mm.

Imagens de difracdo de elétrons de area selecionada (SAD) foram
também obtidas por MET utilizando a técnica de preparacdo de amostras por
cominuicdo. Primeiro, amostras densas foram moidas em almofariz e passadas
por uma peneira com abertura de 170 mesh. Posteriormente, para cada
amostra, 50 mg do po6 obtido foi disperso por ultrassom em 0,5 mL de
(iso)butanol. Uma aliquota da suspenséo foi entdo gotejada sobre grades de
cobre (200 mesh) com filme de carbono e secas a 60 °C. Os padroes SAD
foram obtidos em um microscépio FEI Tecnai G2 (ASTAR) usando feixe de
elétrons convergente sobre tenséo de aceleragao de 200 kV (A = 2,511 pm). As
imagens de SAD e linhas de Kikuchi experimentais foram comparadas com
simulagbes obtidas com auxilio do software JEMS versdo 3.6907U2011
[153,154]. Para simulacéo dos padrdes SAD e linhas de Kikuchi, foi utilizado o
CIF para zirconia cubica ICSD No. 89429 com parametros estruturais ajustados

apos refinamento dos dados de DRX.
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A indexagéo dos padroes SAD monocristalinos foi feita considerando uma
relacdo derivada da lei de Bragg para pequenos angulos de difracdo [155]
como apresentado nas Equacdes 5.9 a 5.11. Neste caso, como o valor de AL é
constante, a indexacao dos spots associados a cada distancia (Rnk) da origem
pode ser obtida com a comparacdo da razdo entre dois valores de dh,

conforme Equacéo 5.11.

Ry =AL (5.9)
R iy 1 =R iy Iy (5.10)
Reign _ Gz (5.11)
R w2 d(hkl)l

5.2.7 Microscopia eletronica de varredura

Caracteristicas microestruturais das amostras foram estudadas com a
utilizac&o de técnicas de microscopia eletrénica de varredura (MEV). Para este
proposito foi utilizado um microscopio FEI Inspect S 50 com detectores de
elétrons secundarios (SE) e elétrons retroespalhados (BSE). Este MEV estava
equipado com espectroscopia por dispersdo de energia (EDS), que foi usado
para obter andlise quimica pontual e mapas de distribuicdo dos elementos em
diferentes regides das amostras. Antes da obtenc&o de imagens, as amostras
passaram por um processo de lixamento e polimento superficial. Inicialmente
foram lixadas em uma sequéncia de trés lixas, na ordem: 1° - 320 (29-32um),
2° - 400 (20-23um) e 3° - 600 (12-17um). Apods o lixamento, as amostras foram
polidas em uma politriz automatica. Para esta etapa, panos para polimento
foram impregnados com pasta de diamante na ordem: 1° - 4-8um, 2° - 3-6 um e
3° - 1-2um. O acabamento superficial foi obtido com polimento final utilizando
uma solucdo aquosa de silica coloidal. Cada etapa do processo de lixamento e
polimento durou entre 10 a 15 min. Depois de lixadas e polidas, a

microestrutura foi revelada por meio de um atague térmico em temperaturas
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150 °C abaixo da méxima temperatura de tratamento térmico por 15 min. Para
amostras em po, uma quantidade desejada do material foi desaglomerada em
almofariz, sendo posteriormente submetidas as etapas de aquisicdo de
imagens. Todas as amostras foram fixadas em porta amostras metélico
utilizando tinta prata e recobertas com uma fina camada condutora de ouro

para observacao por MEV.

Imagens MEV foram utilizadas para quantificacdo do tamanho médio de
graos e concentracao de fase secundaria. O tamanho médio de graos foi obtido
por meio do procedimento dos trés circulos de Abrams descrito na American
Society for Testing and Materials (ASTM) E112-12 Standard Test Methods for
Determining Average Grain Size. A fracdo volumétrica foi calculada conforme
procedimento de contagem manual de pontos descrito na: ASTM E562-11
Standard Test Method for Determining Volume Fraction by Systematic Manual

Point Count.

A quantificacdo elementar de indio em cortes transversais nas amostras
apos os ensaios de estabilidade térmica foram feitas por EDS em um MEV
Philips XL-30 FEG com magnificacdo de 3000x, tensdo de aceleracdo de
25 kV, distancia de trabalho de 10 mm e spot 4. Algumas quantificacdes foram
comparadas com resultados de Fluorescéncia de raios X (FRX) em um
equipamento Shimadzu EDX-720.

5.2.8 Preparacao das amostras para os ensaios de estabilidade térmica

Ensaios de estabilidade térmica foram incialmente conduzidos para
selecionar o sistema mais promissor para posterior avaliagdo. Neste caso, 150
mg de p6 foi conformado por prensagem uniaxial a 80 MPa no formato de
pastilhas cilindricas com 10 mm de diametro e 1 mm de espessura. Antes da
prensagem, os poOs sintetizados e calcinados passaram por um processo de
disperséo por 4 h em moinho de bolas com meio de alcool isopropilico e bolas

de zircbnia. Depois de secos a 120 °C, os pés foram desaglomerados em
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almofariz e passados por peneira de abertura de 37 um (malha 400 Mesh).
Estes ensaios prévios de estabilidade térmica foram conduzidos entre 1000 a
1500 °C.

Posteriores ensaios de estabilidade de fases nos sistemas mais
promissores foram conduzidos em temperaturas = 1200 °C. Para estes
ensaios, amostras densas (sinterizadas a 1500 °C por 3 h) foram lixadas
conforme procedimento descrito na secdo; 5.2.7. Microscopia eletronica de
varredura, entdo, nestas superficies lixadas, foram obtidos difratogramas de
raios X apos exposicdo das amostras por varios periodos nas temperaturas
especificadas. Ensaios de estabilidade térmica para a InSZ foram feitos nas
temperaturas de 1200, 1000 e 800 °C por até 2000 h para determinacdo do
mecanismo de desestabilizacdo da InSZ cubica. A Unica diferenca nos
tratamentos em temperaturas < 1200 °C é que, para estes experimentos, a
INSZ foi sinterizada a 1400 °C por 1 h para evitar a formacdo de fase

monoclinica ja durante a etapa de sinterizacao.

5.2.9 Dureza

As medidas de dureza foram obtidas pelo método de indentacdo Vickers
com um microdurémetro Stiefelmayer KL2. A forca aplicada foi de 49 N,
permanecendo com a carga aplicada por 10 s. Para o célculo da dureza
Vickers foram utilizadas as equagdes descritas na ASTM E 384-11e1 Standard
Test Method for Knoop and Vickers Hardness of Materials. Os valores de

dureza apresentados foram valores médios obtidos de 10 indentacdes.

5.2.10 Anélises dilatométricas

Por ser uma importante caracteristica em materiais utilizados como TBC,

o coeficiente de expansdo térmica linear foi determinado por meio de
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dilatometria de contato, utilizando um dilatdbmetro NETZSCH modelo DIL402C.
Amostras cilindricas densas de aproximadamente 4 mm de comprimento e
3 mm de diametro foram avaliadas com uma taxa de aquecimento de
10 °C.min! até temperatura maxima de 1200 °C para obtencédo dos valores de
coeficiente de expanséo. A dilatometria em compactos verdes foi utilizada para
observar modifica¢cdes dimensionais relacionadas a volatilizacdo dos 6xidos co-
dopantes. Neste caso, 300 mg de p6 foram prensados em amostras cilindricas
com 5 mm de didametro e 4 mm de espessura. As dilatometrias em compactos
verdes foram feitas em etapas separadas até as duas temperaturas maximas
de 1300 e 1500 °C. Os ensaios até 1300 °C foram feitos com auxilio de um
dilatbmetro de contato NETZSCH modelo DIL402C. Para ensaios
dilatométricos até 1500 °C foi utilizado um dilatbmetro 6tico Misura® HSM
ODHT 1400. Ambos os ensaios foram feitos com taxa de aquecimento de

5°C.min™t,

5.2.11 Condutividade elétrica

Como o conceito de estabilizacdo por compensacéao de cargas é baseado
na modificacdo da natureza dos defeitos pontuais, estas alteracdes podem ser
observadas por medidas de condutividade elétrica. O comportamento elétrico
dos sistemas de co-dopagem foi determinado utilizando-se a técnica de
espectroscopia de impedancia. Os espectros de impedancia foram obtidos por
um equipamento Novocontrol Alpha-A. As medidas foram realizadas ao ar,
entre temperaturas de 100 a 400 °C, utilizando uma amplitude de frequéncia de
1 a 4x107 Hz. Para esta técnica, amostras de aproximadamente 1 mm de
espessura e 8 mm de didametro foram lixadas até obtencdo de superficies
paralelas. Ap0s a preparacdo das amostras, uma fina camada de ouro foi

depositada em ambas as superficies para servirem como eletrodo.

Os espectros obtidos irdo consistir em elementos de resisténcia (R) e

capacitancia (C). Por mais que os eletrodos sejam detectados nos espectros,
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representados por uma capacitancia (Ce) e resisténcia (Re) caracteristicos, seu
efeito ndo serd considerado nos calculos de resisténcia das amostras. Os
valores de condutividade dos graos (og), condutividade aparente de contornos
de gréao (ocg) e condutividade total (ot) foram calculados utilizando os fatores
geométricos (h/A), em que, (A) significa a area do eletrodo na superficie das
amostras e (h) a distancia entre os eletrodos. Estes valores de resisténcia
foram obtidos manualmente dos espectros de impedancia gerados. As formulas

utilizadas para condutividade elétrica séo exibidas nas Equagfes 5.12 a 5.14.

h 1
o =Nx L (5.12)
A" R,
h 1
Opy=—~X——— (5.13)
A" R,
_h 1
o=yt (5.14)
A" R+R,

A dependéncia da condutividade elétrica com a temperatura e a energia
de ativacdo (Ea) foram examinadas por meio da Equacéo 5.15, onde (k) € a
constante de Boltzmann, (T) a temperatura absoluta e (oo) uma constante pré-

exponencial.

E
0 =0,exp (-ﬁj (5.15)
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6 RESULTADOS E DISCUSSAO

6.1 Fases formadas ap0s a sintese dos géis de hidroxido de zircénio co-

dopados

Devido as superiores propriedades da estrutura tetragonal (t') da zirconia
para aplicaggo como TBC, primeiro, o0s sistemas de co-dopagem
(ZrO2)1-(x+y)(INO1,5)x(MOz)y foram delimitados entre 0,030 < x < 0,090 como uma
tentativa de atingir o campo de fase do polimorfo t' [57-59]. O teor de y
respeitou as relacdes de compensacao de cargas. As formulacdes inicialmente

sintetizadas s&o apresentadas na Tabela 6.1.

Tabela 6.1 Formulagdes das zircbnias co-dopadas e respectivos cédigos. Os
nameros em frente aos elementos quimicos nos cddigos indicam o
percentual molar. Devido a equimolaridade na InTaSZ e InNbSZ,
apenas é apresentado um unico numero na dopagem com o6xidos

pentavalentes.

Formulagao Caédigo
(Z2r0O2)0,940(INO1,5)0,030(TaO2,5)0,030 3InTaSZ
(Zr0O2)0,880(INO1,5)0,060(TaO2,5)0,060 6InTaSZ
(Zr0O2)0,820(INO1,5)0,000(TaO2,5)0,090 9InTaSZ
(Z2r0O2)0,940(INO1,5)0,030(NbO2,5)0,030 3InNbSZ
(Zr0O2)0,880(INO1,5)0,060(NbO2,5)0,060 6InNbSZ
(ZrO2)0,820(INO1,5)0,090(NbO2,5)0,090 9InNbSZ
(ZrO2)0,910(INO1,5)0,060(M00O3)0,030 6In3MoSZ
(Zr0O2)0,865(InO1,5)0,000(M00O3)0,045 9In4,5Mo0SZ
(Zr0O2)0,910(InO1,5)0,060(WO3)0,030 6In3WSZ

(Zr0O2)0,865(1nO1,5)0,000(WO3)0,045 9In4,5WSZ
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A Figura 6.1 exibe o monitoramento do pH durante a sintese por co-
precipitacdo. No caso das composicdes nos sistemas INNbSZ e InTaSZ, o pH
final do liquido sobrenadante foi de ~10,4, sendo constante apés 1 h e 30 min
do inicio da sintese. Quase as mesmas caracteristicas podem ser observadas
nos géis derivados dos sistemas InWSZ e InMoSZ, embora, o pH um pouco
superior de ~10,5 seja um resultado de que nestas composi¢des, 0s cations
hexavalentes apenas foram adicionados no processo posterior de lavagem. Os
valores de pH acima de 10,4 no final da etapa de sintese garantem que nao
houve perda de ions Zr** ou In®* devido ao excesso de unidades OH- na

solucéo de precipitacéo inicial [95,96].

a) Adicdo de precursor (cumulativo, mL) b) Adigao de precursor (cumulativo, mL)
0 50 100 150 200 0 50 100 150 200
12’0 1 1 1 1 1 ,III 12,0 1 1 1 1 1 ,I,I
3InTaSZ ® 3inTasz 3InNbSZ @ 3InNbSZ
¥ 6InTaSz ¥ 6InNbSZ
11,6 6InTaSZ A\ 9InTaSZ 11,6 1 6InNbSZ /A 9InNbSZ
9InTaSZ 9InNbSZ
11,24 11,2
o - =
o o
10,8 10,8
10,4 10,4
A
T T T T T Illl T T T T T T II/I T
0 1/2 1 312 2 48 0 1/2 1 312 2 48
Tempo (h) Tempo (h)
c) Adicao de precursor (cumulativo, mL) d) Adicao de precursor (cumulativo, mL)
0 50 100 150 200 0 50 100 150 200
1 2 4 0 1 1 1 1 1 ,I,l 1 2,0 1 1 1 1 1 ,/,/
X 6In3WSZ X 6In3MoSZ
A 9Ina5WSZ bAY A 9In4,5MoSZ
11,6 LTS 9Ind,5WSZ 11,6 6in3MoSZ _ 9In4,5MoSZ
11,24 11,24
i3 3
10,8 10,8 7
X
B A9 PAY
FAY
10,4+ 10,4 -
T T T T T /I/I T T T T T T l//l T
0 112 1 312 2 48 0 1/2 1 3/2 2 48
Tempo (h) Tempo (h)

Figura 6.1 Graficos da variagdo do pH dos géis com o tempo de sintese e apds
48 h de digestao. Géis de (a) InTaSZ, (b) InNbSZ, (c) INWSZ e (d)
InMoSZ.
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Como exibido para todos os sistemas, nas Figuras 6.2 a 6.5, os géis ndo
calcinados desidratados por liofilizacdo e destilagdo azeotropica sdo amorfos
independentemente da concentracdo de estabilizadores utilizados. Apos a
calcinacdo, nas formulacdes contendo 3 %mol de InO15 ja é possivel observar
a retencdo da simetria tetragonal na zirconia de grupo espacial P4>/nmc (PDF
50-1089). No entanto, nestas composi¢cdes, a concentracdo de estabilizadores
ndo é suficiente para retencédo apenas da fase tetragonal, sendo que podem
ser detectados cristais de zirconia com simetria monoclinica de grupo espacial
P21/c (PDF 37-1484). Quando presentes em baixa concentracdo, os cristais de
zircbnia monoclinica podem ser identificados pelos planos de difracdo (111) e
(111) em torno do pico mais intenso de difracdo (101) da fase tetragonal. Com
0 aumento na concentragdo de InO1 5 para 6 %mol e, consequente aumento na
concentracdo dos cétions para compensacao de cargas, € possivel observar
que em quase todas as composicoes foi apenas detectado a fase tetragonal,
embora a amostra 6InTaSZ desidratada por destilacdo azeotropica (Figura
6.3e) tenha apresentado baixo valor de estabilizacdo, com apenas 51 %vol. de

fase tetragonal.

Outra caracteristica que pode ser observada em todos os sistemas com
concentracdo de 6 %mol de InO15 € que a desidratacdo dos geis por liofilizacdo
gera pos de zircbnia apenas com simetria tetragonal e sem o0 suave
background dos planos (111) e (111) caracteristicos quando ha existéncia de
fase monoclinica. Portanto, para poés liofilizados, 6 %mol de InO15 mais a
concentracdo de co-dopantes é suficiente para completa estabilizacdo do
polimorfo tetragonal na zirconia. Para poOs desidratados por destilacao
azeotrépica e calcinados a 600 °C por 1 h, apenas as amostras; 9InNbSZ,
9InTaSZ, 9In4,5M0oSZ e 9In4,5WSZ apresentaram ~100 %vol. de fase
tetragonal. Este fato implica que a desidratacdo por destilacdo azeotrdpica
requer uma concentracdo de cétions estabilizadores superior ao observado

para liofilizagdo para completa estabilizacdo do polimorfo tetragonal.
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Figura 6.2 Difratogramas de raios X das
x+y)(INO1,5)x(NbO25)y desidratadas por

composigdes  (ZrO2)1-

liofilizacdo e destilacéo

azeotropica. (a) 3InNbSZ néo calcinado, (b) 6InNbSZ nao calcinado,

(c) 9InNbSZ né&o calcinado, (d) 3InNbSZ calcinado, (e) 6InNbSZ

calcinado, (f) 9InNbSZ calcinado.
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Figura 6.3 Difratogramas de raios X das composigdes (ZrO2)1-
x+y)(INO1,5)x(TaO25)y desidratadas por liofilizagdo e destilagéo
azeotropica. (a) 3InTaSZ nao calcinado, (b) 6InTaSZ nao calcinado,
(c) 9InTaSZ nao calcinado, (d) 3InTaSZ calcinado, (e) 6InTaSZ

calcinado e (f) 9InTaSZ calcinado.
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Figura 6.4 Difratogramas de raios X das composigdes (ZrO2)1-

x+y)(INO1,5)x(MoO3)y desidratadas por liofilizagdo e destilagdo
azeotropica. (a) 6In3MoSZ nao calcinado, (b) 9In4,5MoSZ néo

calcinado, (c) 6In3MoSZ calcinado e (d) 9In4,5MoSZ calcinado.
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azeotropica. (a) 6In3BWSZ nao calcinado, (b) 9In4,5WSZ nao

calcinado, (c) 6In3WSZ calcinado e (d) 9In4,5WSZ calcinado.
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Pelo fato da baixa temperatura de calcinagéo, a descriminagdo entre o
polimorfo tetragonal e o cubico da zircbnia ndo é conclusivo se apenas forem
considerados os difratogramas apresentados nas Figuras 6.2 a 6.5. Por DRX,
uma prova da existéncia da fase tetragonal - o que a difere da cubica - é a
divisdo entre os picos (110) e (002) em 206 ~35° (112) e (200) em 206 ~50° e,
(103) e (211) em 206 ~59° [156,157]. No entanto, nos difratogramas
apresentados nas Figuras 6.2 a 6.5, esta caracteristica ndo € observavel
devido aos fendbmenos de alargamento de pico, derivados do tamanho de
cristalito e microdeformagdes. Neste caso, foi utilizado o espalhamento Raman
para descriminacdo exata entre os polimorfos tetragonal e cubico. Como o
espalhamento Raman com luz no visivel fornece informa¢des tanto da
superficie como do volume, os resultados dos espectros Raman com
comprimento de onda de 532 nm complementardo os resultados das analises
de DRX [158].

Na Figura 6.6 sao exibidos os espectros Raman para as composi¢des no
sistema de co-dopagem InTaSZ. Pode ser observado na Figura 6.6a que a
composicao 3InTaSZ exibe bandas a 176, 188, 219, 330, 343, 381, 460, 501,
538, 558 e 618 cm~'. Estas bandas sdo caracteristicas da fase monoclinica.
Neste caso, podem ser observadas 11 das 16 bandas tedricas permitidas nos
modos de acdo Raman a temperatura ambiente para a zircénia monoclinica
[3,159-161]. A deteccdo da fase monoclinica na 3InTaSZ por Raman esta em
concordancia com a existéncia de 58 %vol. desta fase calculado por DRX
(Figura 6.3d). No caso da composicao 9InTaSZ (Figura 6.6c) pode ser
observado bandas a 147, 276, 310, 470 e 637 cm™', sendo que estas bandas
representam 5 dos 6 modos Raman ativos preditos pela teoria de grupos para
a simetria tetragonal na zirconia [160,162,163]. Espectros Raman similares
foram publicados por Ghosh et al. [157] para p6s de YSZ tetragonal calcinados
a 650 °C. Portanto, a amostra 9InTaSZ €, de fato, composta por cristais de
estrutura tetragonal e, devido a similaridade nos padrées de DRX, as amostras
9InNbSZ, 9In4,5M0SZ e 9In4,5WSZ também podem ser consideradas
constituidas apenas pela fase tetragonal. Além do mais, o sistema 9InTaSZ

ndo é formado pela fase cubica, uma vez que o espectro Raman da zirconia
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com simetria cubica deve ser, teoricamente, constituido apenas por uma Unica
banda entre 400 a 670 cm~'[156,159,160,163], 0o que ndo pode ser observado

no espectro apresentado na Figura 6.6c.

(c)

t-ZrO2
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7000 600 00 400 3060 oo
Deslocamento Raman (cm™)

Figura 6.6 Espectro Raman (comprimento de onda de excitagdo de 532 nm) de
amostras desidratadas por destilacdo azeotrépica e calcinadas a
600 °C por 1 h: (a) 3InTaSZ, (b) 6InTaSZ e (c) 9InTaSZ.

Os difratogramas de raios X e 0 espectro Raman indicam que as zirconias
dopadas com 9 %mol de InO15 apresentam apenas simetria tetragonal depois
de calcinadas a 600 °C por 1 h. Foi demonstrado por Li et al. [61] que os ions
Nb>* (mesmo efeito com Ta>*) apds tratamentos em altas temperaturas ocupam
sitios substitucionais em solu¢cbes sélidas na zircbnia, embora mantenham
coordenacdo diferente dos ions Zr**. Na fase tetragonal da zircénia, Nb>* adota
a coordenacdo tipo: NbO4. Quando aplicados para estabilizagédo de polimorfos
da zircOnia por compensacéo de cargas, portanto, os cations Nb>*/Ta>*, por seu
menor raio atbmico, adotam coordenacdo tetraédrica ao invés da octaédrica
habitual dos Zr**, além de introduzir acentuada anisotropia nas ligacdes com

oxigénios. No entanto, estes aspectos apenas ocorrem quando o0s ions
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pentavalentes estdo introduzidos na estrutura da zirconia. Como pode ser
observado na Figura 6.7, por meio de imagens por MET com analises por EDS
nas amostras 9INNbSZ e 9InTaSZ, foi possivel identificar grandes particulas de
Nb20s e Ta20s apds calcinacdo dos géis desidratados por destilacao
azeotrépica. A existéncia destes 6xidos implica que ndo ha total formacédo de
solucdo solida entre os 0xidos pentavalentes e a zirconia ja durante a sintese
ou apos a calcinacdo a 600 °C. Isto ocorre pelo fato de que os precursores
fontes de Ta*™ e Nb*™ foram os cloretos TaCls e NbCls, respectivamente, ao
passo que estes cloretos, devido seu carater covalente, sofrem rapida hidrdlise
em contato com 4gua durante o processo de co-precipitacdo, formando os
oxidos Ta20s e Nb20s, como descrito nas Reagfes 6.1 e 6.2. Isto dificulta a
incorporacdo destes elementos ao hidréxido de zirconio durante a etapa de

sintese, diferentemente do ion estabilizador In3*.

Apesar das observacdes em que particulas de Ta2Os e Nb20s ndo estao
completamente incorporadas a zircOnia apds a calcinagdo, estes oxidos, em
conjunto com o estabilizador InO15, ainda sdo responsaveis por modificagdes
na temperatura de cristalizacéo da zirconia co-dopada. Como exibida na Figura
6.8, andlises por DSC demonstraram que o pico exotérmico de cristalizacao da
zircbnia aumenta para maiores concentracdes no sistema InNbSZ. Enquanto
para a amostra 3INNbSZ o pico € observado a 477 °C, o aumento na
concentracdo de dopantes para a amostra 9InNbSZ resulta em uma elevacao
de 14 °C da temperatura de cristalizacdo. Este aumento de temperatura tem
direta relagdo com o polimorfo estabilizado. Por comparagédo com a Figura 6.2,
tanto para a destilacdo azeotropica como para a liofilizacdo, o aumento na
temperatura de cristalizacdo dos géis acontece como um fenémeno de
estabilizacdo da fase tetragonal. Este valor de temperatura de cristalizacao de
491 °C na amostra 9InNbSZ é préximo aos de 480 °C [92] ou 486 °C [124]
recentemente reportados para cristalizacdo da YSZ tetragonal. Além do mais,
para outras zirconias estabilizadas € normal o aumento da temperatura de

cristalizagcdo com a concentracao de dopantes [95].

2TaCls + 5H20 — Ta20s + 10HCI (6.1)
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2NbCls + 5H20 — Nb20s + 10HCI (6.2)
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Figura 6.7 Analises por EDS com local de inspecao identificado por imagens
de MET nas amostras: (a) 9InNbSZ e (b) 9InTaSZ, desidratadas por

destilacao azeotropica e calcinadas a 600 °C por 1 h.
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Figura 6.8 Temperatura de cristalizagdo para zirconia no sistema InNbSZ: (a)
3INNbSZ, (b) 6InNbSZ e (c) 9InNbSZ. Estas analises de DSC foram

feitas nos géis precipitados secos a 100 °C por 24 h.
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No caso das amostras 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ, como os co-dopantes
MoOs e WO3 foram sintetizados separadamente e depois adicionados aos geéis
de hidroxido de zirconio dopado com indio, estes 0xidos hexavalentes também
nao devem ter sido completamente incorporados a estrutura da zirconia
tetragonal apds calcinagdo a 600 °C. No entanto, nos difratogramas
apresentados na Figura 6.4, mesmo apods calcinagdo a 600 °C, nado foi
observada a formac&o do composto ZrMo20s [164] ou mesmo a detecdo de
MoOs como uma fase isolada, demonstrando que concentracbes de até
4,5 %mol de MoOs ndo levam a segregacao ou formacao de fases secundarias

em baixas temperaturas. O mesmo foi observado no sistema INWSZ.

Algumas pesquisas sobre a sintese de zircOnias indicam que a dispersao
superficial de MoOs e WOs3 é eficiente na retencdo da estrutura tetragonal nos
sistemas Mo0Os3-ZrO2 [165] e WOs3-ZrO2 [166]. O fato de que nas amostras
desidratadas por destilacdo azeotropica 6In3MoSZ (Figura 6.4c) e 6In3WSZ
(Figura 6.5c) a concentracdo de fase monoclinica foi menor do que na amostra
6InTaSZ (Figura 6.3e), representa uma acdo mais eficiente dos cations
hexavalentes em relagdo aos pentavalentes na estabilizacdo em baixa
temperatura da zirconia, como co-dopantes. No entanto, a quase total
estabilizacdo na amostra 6InNbSZ (Figura 6.2e) desidratada por destilac&o
azeotropica e, existéncia apenas do polimorfo tetragonal para todas as
amostras com 6 %mol de InO1s desidratadas por liofilizagdo, indicam que
qualquer efeito dos 6xidos compensadores de carga na estabilizacdo em baixa
temperatura é secundario em relacédo a concentracdo do estabilizador InO15 e

0 método de desidratacdo dos géis.

6.2 Caracteristicas dos poés calcinados ap6s diferentes métodos de

desidratacéao

As caracteristicas dos poés originadas pelos diferentes métodos de

desidratacdo séo apresentadas na Tabela 6.2. A area superficial especifica das
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amostras desidratadas por destilagdo azeotropica foram consideravelmente
maiores que as encontradas para liofilizacdo para todos os sistemas. Como
exemplo, a amostra 9InNbSZ liofilizada exibiu area superficial de 60,5 m?.g~",
enquanto na destilacdo azeotrépica foi obtido 85,9 m2.g~'. A proximidade
destes valores com o encontrado para a amostra 9InTaSZ indica que os 0xidos
Nb20s e Ta20s apresentam efeitos similares durante a cristalizagdo dos géis.
Por outro lado, as zircénias co-dopadas com os o6xidos MoOz e WOs
apresentaram area superficial maiores que as observadas para os Oxidos
pentavalentes. Por exemplo, a maior area superficial foi obtida na amostra
9In4,5MoSZ, com 106,1 m2.g~' apds destilacdo azeotrépica. Os valores
similares de é&rea superficial encontrados para as amostras 9In4,5WSZ e
9In4,5M0SZ demonstram um comportamento equivalente entre os 0xidos WOs

e MoO3z na modificacao dos géis do hidréxido de zircénio co-dopado.

O fenbmeno no qual a adicdo de Oxidos hexavalentes gera um aumento
da éarea superficial na zircbnia foi relatado por Scheithauer et al. [166]. Os
autores propuseram que a formacdo de uma camada superficial de pequenos
clusters de M®*Ox ancorados na superficie da zirconia, formando ligacdes do
tipo M8*—O— M®* e M®*=0, sdo responsaveis pela reducdo dos fendmenos
difusionais na superficie dos cristalitos de zircbnia, assim, inibindo a
coalescéncia dos cristalitos primarios e mantendo a area superficial elevada,

em concordancia com o observado nos sistemas InMoSZ e InWSZ.
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Tabela 6.2 Caracteristicas dos pds de zircbnia co-dopada calcinados a 600 °C

por 1 h. As letras L e D representam os métodos de desidratacao

por liofilizacdo e destilagao azeotrépica, respectivamente.

Area
Fase - Tamanho _
_ superficial - Microdeformagéo
Caodigo tetragonal : de cristalito
especifica (adm.)
(%ovol.) (nm)
(m*.g™)

L 29 - - -
3InTaSZ

D 42 - - -

L 100 - - -
6InTaSZ

D 51 - - -

L 100 64,2 30,3 0,007
9InTaSZ

D 100 84,6 10,3 0,004

L 74 - - -
3InNbSZ

D 48 - - -

L 100 - - -
6InNbSZ

D 100 - - -

L 100 60,5 35,7 0,006
9InNbSZ

D 100 85,9 11,0 0,003

L 100 - - -
6In3MoSZ

D 75 - - -

L 100 87,4 35,6 0,007
9In4,5Mo0SZ

D 100 106,1 12,0 0,003

L 100 - - -
6In3WSZ

D 72 - - -

L 100 85,3 15,4 0,004
9In4,5WSZ

D 100 103,5 11,7 0,003

Sao apresentadas nas Figuras 6.9 a 6.12 as imagens obtidas por MET

dos poOs desidratados por destilacdo azeotropica e liofilizacdo. As imagens

obtidas da amostra 9InTaSZ desidratada por destilacdo azeotrdopica (Figura
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6.9a-c) indicam um baixo nivel de aglomeracdo entre os cristalitos. Este fato
esta de acordo com a elevada area superficial exibida na Tabela 6.2. O padréo
de difracdo de elétrons (Figura 6.9d) também suporta a existéncia da fase
tetragonal devido aos anéis de difracdo relativos aos planos na simetria
tetragonal. Estas mesmas caracteristicas foram observadas para a amostra

9INNbSZ desidratada por destilagcdo azeotropica (Figura 6.10).

A amostra 9InTaSZ desidratada por liofilizagdo apresentou superior nivel
de aglomeracdo como pode ser observado na Figura 6.11a-c. Resultados
semelhantes também foram observados para a amostra 9InNbSZ, conforme
Figura 6.12. A menor area superficial derivada desta técnica de desidratacao
tem origem nesta densa formacdo de aglomerados. Estes aglomerados
também refletem nos padrdes de difracdo de elétrons. Como exibido na Figura
6.11d, embora a amostra 9InTaSZ liofilizada seja formada apenas pela fase
tetragonal, os anéis de difragdo desta amostra sdo menos continuos, indicando
certa orientacdo preferencial dos cristalitos. Este fendmeno € caracteristico de
pos de zircbnia com alto grau de aglomeracdo [121]. Independentemente do
método de desidratacdo utilizado, o espacamento interplanar de 0,29 nm
determinado em todas as amostras por HRTEM € um valor caracteristico para

o plano (101) de cristais de zircbnia com simetria tetragonal [167,168].

Para as amostras 9InTaSZ e 9InNbSZ desidratadas por destilacdo
azeotropica, o tamanho de cristalito entre 10 a 12 nm estimado pela equacéo
de Williamson e Hall - linearidade exibida na Figura 6.13 — estd em
concordancia com o observado nas imagens de MET (Figura 6.9c e Figura
6.10b). Estes menores tamanhos de cristalitos sdo responsaveis pelo maior
FWHM nos difratogramas das amostras desidratadas por destilacdo
azeotrépica em relacdo a liofilizacdo (Figura 6.14). Outra interessante
caracteristica é que em média, a microdeformacao calculada nos pés derivados
da liofilizacdo é duas vezes maior que a determinada para as amostras
desidratadas por destilacdo azeotropica (Tabela 6.2). Estes superiores valores
de microdeformacdo apos liofilizacdo explicam a estabilizacdo da fase

tetragonal com concentracdo de InOgy s inferior a necessaria para estabilizacao



84

com a destilagdo azeotrépica. O fato de que as amostras com 6 %mol de InOx1s
liofilizadas apresentarem apenas a fase tetragonal (Figuras 6.2 a 6.5) € um
resultado da constricdo exercida nos cristalitos em um estado de alto nivel de
aglomeracdo. Este fenbmeno foi recentemente publicado por Shukla et al.
[169], propondo que a estabilizacdo da fase tetragonal apds sintese pode
ocorrer devido a supressdo do aumento de volume associado com a

transformagao t—m na ocorréncia de densa aglomeracao dos cristalitos.

Figura 6.9 (a-c) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InTaSZ
desidratada por destilagao azeotropica. (d) Padrdao de difragdo de
elétrons. (e) Imagem em modo de alta resolugdo dos cristais de

zirconia.
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Figura 6.10 (a,b) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InNbSZ
desidratada por destilagao azeotropica. (c) Imagem em modo de
alta resolugao dos cristais de zircdnia e (d) padrao de difracao de

elétrons.

Figura 6.11 (a-c) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InTaSZ
desidratada por liofilizagdo. (d) Padrao de difracao de elétrons. (e)

Imagem em modo de alta resolu¢do dos cristais de zirconia.
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Figura6.12 (a,b) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InNbSZ
desidratada por liofilizacdo. (c) Imagem em modo de alta
resolugdo dos cristais de zircénia e (d) padrédo de difracdo de

elétrons.
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Figura 6.13 Graficos de [.cosB versus 4sinB utilizados para determinagdo dos
valores de tamanhos de cristalitos e microdeformacao: a) 9InTaSZ,
b) 9InNbSZ, c) 9In4,5MoSZ e d) 9In4,5WSZ. As letras L e D
representam os métodos de desidratacdo por liofilizagdo e

destilacao azeotropica, respectivamente.
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Figura 6.14 FWHM para o plano cristalografico (101) das composi¢des de
zircbnia co-dopada com simetria tetragonal: (a) 9InNbSZ, (b)
9InTaSZ, (c) 9In4,5WSZ e (d) 9In4,5MoSZ. Os perfis foram

simulados por meio da fungdo Pseudo-Voigt.

6.3 Modificagdes nos géis relacionadas aos métodos de desidratacéo

As modificacbes nas caracteristicas dos pdés com a aplicacdo das
diferentes técnicas de desidratacdo foram decorrentes de um efeito direto da
alteracdo dos géis de hidroxido de zirconio co-dopados. Nas Figuras 6.15 e
6.16 sdo apresentas curvas de DSC/TG para as técnicas de desidratacdo. A
amostra 6InNbSZ liofilizada (Figura 6.15a) exibe apenas dois picos. O primeiro
pico, endotérmico, ocorre a ~130 °C, associado com uma perda de massa de
15 %, € originado da eliminacdo de agua molecular fisicamente adsorvida nos

géis [98,113,137]. Nesta amostra liofilizada, a remoc¢&o de agua prossegue até
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495 °C, sendo que nesta temperatura, pode ser observado um pico exotérmico
relacionado com a cristalizacdo da zircénia. Devido a inexisténcia de unidades
organicas nas amostras liofilizadas, a continua perda de massa entre 25 até
495 °C (17,2 %) é apenas um efeito da dessorcéo de agua fisicamente ligada e
remocao de grupos hidroxila quimicamente ligados aos hidroxidos de zirconio.
Como proposto por Hsu et al. [92], a perda de massa e transformacbes no
hidréxido de zircdnio com o aquecimento ocorre progressivamente da Reacao
6.3 para 6.5. A amostra 9In4,5MoSZ liofilizada (Figura 6.16a) apresentou perfil
similar a 6InNbSZ, ao passo que nas curvas DSC/TG apenas a temperatura de
cristalizacdo é modificada pela substituicdo de NbO25 por MoOz e aumento da

concentracao do estabilizador InOxs.

[Zra(OH)g][OH]s—[Zra(OH)404][OH]4 + 4H20 (6.3)
[Zra(OH)404][OH]4 —[Zr4(OH)206][OH]2 + 2H20 (6.4)
[Zra(OH)206][OH]2— 4ZrO2+ 2H20 (6.5)

A desidratacdo da amostra 6InNbSZ por destilacdo azeotrépica resultou
em mudancas significativas nas curvas DSC/TG (Figura 6.15b). O amplo pico
endotérmico em torno de 130 °C para as amostras liofilizadas foi substituido
por um atenuado pico a 100 °C apds destilacdo azeotropica, demonstrando a
eficiente desidratacdo causada pela destilacdo azeotrépica [120]. A lavagem
com etanol antes da destilacdo azeotropica também levou a modificacdes
guimicas nos hidréxidos como detectado pelo pico endotérmico entre 250 a
290 °C. Esta reacao endotérmica € originada apés substituicdo de parte dos
grupos OH- por grupos C2HsO— quimicamente adsorvidos aos géis durante a
lavagem com etanol [124]. O efeito da destilagdo azeotropica com (iso)butanol
pode ser observado por dois picos endotérmicos a 290 e 461 °C para amostra
6INNbSZ, que ocorrem devido a remocdo dos grupos organicos CiHoO-
superficiais adicionados durante a destilacdo [33]. Além do mais, 0 aumento na
temperatura do pico exotérmico de cristalizacdo observado apos destilacédo
azeotropica é um fenbmeno bem documentado [28], resultado das alteracdes

na estrutura dos géis pelos grupos organicos.
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Com base nas curvas de DSC/TG, a interacdo entre o hidroxido de
zirconio co-dopado e os solventes organicos incorporados pela lavagem com
etanol seguido pela destilacdo azeotrOpica sdo responsaveis pela maior area
superficial (Tabela 6.2) e menor grau de aglomeracdo deste método de
desidratagcdo em relacgédo a liofilizagao.

A interacdo quimica entre os géis e os solventes é também visivel nos
espectros FT-IR. Como exibido na Figura 6.17, o espectro FT-IR da amostra
6InNbSZ liofilizada apresenta uma banda de absorcéo localizada a 3400 cm™'
associada com o modo de vibracdo de deformacéo axial das ligagbes O—H nas
moléculas de H2O adsorvidas [116]. A banda na regido de 1630 cm™' é
derivada das vibracées dos grupos Zr—OH nas unidades de &gua estrutural
ligadas aos cations no hidroxido Zr(OH)y [113,170]. Também é possivel
observar uma banda de absorcédo a 1360 cm~' devido a formacéo de espécies
carbonatadas resultado da incorporacdo de CO2 atmosférico pelos géis [167].
As mesmas bandas podem ser observados na Figura 6.18 para a amostra
9In4,5MoSZ liofilizada.

Para as amostras 6InNbSZ (Figura 6.17) e 9In4,5MoSZ (Figura 6.18)
desidratadas por destilacdo azeotrdpica é possivel observar nos espectros FT-
IR uma banda de absorcdo a 2971 cm™" devido as ligagdes C—H da lavagem
com etanol, além de um pequeno pico a 1159 cm~' derivado do etanol
adsorvido [116]. A destilacdo azeotropica com (iso)butanol adicionou uma
banda de absorcéo a 2861 cm™' correspondente a vibragdo das ligagdes C—H,
embora, uma banda caracteristica a 1446 cm™' relativa a ligagbes C—C do
(iso)butanol adsorvido ndo possa ser identificada devido a sobreposicdo com a
regiao Zr(OH)y [125].

Os espectros FT-IR confirmam a incorporagcdo das unidades organicas
C2Hs0- e C4H9O— nos géis apds lavagem com etanol seguida de destilacdo
azeotropica, em concordancia com as curvas de DSC/TG. Estes aspectos
demonstram que a eficiéncia desta técnica de desidratacdo para producdo de
pos com baixo nivel de aglomeracao e alta area superficial € um efeito direto

da modificacdo quimica da estrutura dos hidréxidos de zirconio.
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destilagao azeotrépica e liofilizagao.

6.4 Estabilidade da fase tetragonal nos sistemas InTaSZ, InNbSZ,
INM0oSZ e INWSZ

Os resultados das secOes anteriores demonstraram que 9 %mol do
estabilizador InO1,5 mais a concentragao dos co-dopantes TaOz;5, NbO2zs, MoOs
ou WOs, resulta na estabilizacdo da fase tetragonal da zirconia, nos sistemas:
9InTaSZ, 9InNbSZ, 9In4,5M0SZ e 9In4,5WSZ. Nestes sistemas, a destilacdo
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azeotrépica foi a técnica de desidratacdo selecionada pelo fato de ter gerado
melhores caracteristicas nos pos e, sera daqui em diante, utilizada em todas as

sinteses.

6.4.1 Estabilidade em T 2 1000 °C nos sistemas 9InNbSZ e 9InTaSZ

Esta secdo avalia a estabilidade da fase tetragonal nas composicoes
9InTaSZ, 9InNbSZ, 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ em temperaturas = 1000 °C. Na
Figura 6.19 sao exibidos os resultados da estabilidade de fases das
composicoes 9INNbSZ e 9InTaSZ. As amostras da composicdo 9InNbSZ
(Figura 6.19a) apresentaram completa desestabilizagcdo da fase tetragonal para
monoclinica em temperaturas tdo baixas quanto 1000 °C. Esta total
transformagao t—m resultou, inicialmente, na formacédo de trincas e destruicdo
das pastilhas apods tratamento a 1500 °C. Nenhum produto de reacdo foi
detectado por DRX na amostra 9InNbSZ apos a transformagao t—m, embora, a
formacdo de InNbO4 tipo wolframita fosse possivel [171]. A formacdo de
INNbO4 em misturas equimolares de InOis e NbO2s foi relatada [172] em
temperaturas tdo baixas quanto 750 °C (2 h), sendo que em temperaturas
superiores a 950 °C (2 h) ocorre completa formacédo de InNbOa4. No entanto,
mesmo acima de 1000 °C nenhuma reflexdo pode ser indexada como INNbO4
na amostra 9INnNbSZ.

De modo similar, a composicdo 9InTaSZ também apresentou
instabilidade na retencéo da simetria tetragonal em elevadas temperaturas nos
testes de estabilidade térmica (Figura 6.19b). Trincas e, em alguns casos,
destruicao das pastilhas de 9InTaSZ foram observadas. Esta destruicdo ocorre
devido a expanséao volumétrica que acompanhada a transformagao t—m [173—
175]. Além da baixa estabilidade térmica, pode ser observado na 9InTaSZ a
formacdo de tantalato de indio (InTaO4). A completa formacédo desta fase tem
sido reportada na literatura a 1100 °C por reacdo no estado solido entre os

oxidos de InOy5 e TaO2,5 em concentragcfes equimolares [171,176]. A formacgao



93

da fase InTaO4 € um fator adicional que faz da 9InTaSZ inapropriada para
aplicacdo em elevadas temperaturas, uma vez que este composto é formado
em detrimento da reducdo da concentracdo de estabilizadores na estrutura da
zircbnia co-dopada (Reacao 6.6). Além do mais, a InTaO4 € suscetivel a uma
transformacéo reversivel com modificacdo de volume durante ciclos térmicos
que excedam 1300 °C [177,178].

(Zr02)0,820(IN0O1,5)0,090(TaO2,5)0,090 —
(ZrO2)0,820+2x(INO1,5)0,000-x(TaO2,5)0,000x + XINTaO4  (6.6)

a b I *ZrO2 - monoclinica b * *Zr02 - monoclinica
1500 °C * *InTaO, - tetragonal
*k
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Figura 6.19 Difratogramas de raios X das composigdes: (a) 9InNbSZ e (b)
9InTaSZ, tratadas por 3 h entre temperaturas de 1000 a 1500 °C.
Para comparagdo sao apresentados os difratogramas dos poés
sintetizados e calcinados a 600 °C.

Em ambas as imagens de MEV exibidas da Figura 6.20 ndo € possivel a
observacéo direta de fases secundarias apds as transformagdes t—m. No caso
da amostra 9InNNbSZ, a existéncia apenas de particulas de zircénia (Figura
6.20a) esta de acordo com o observado por DRX (Figura 6.19a). Embora a fase
InTaO4 tenha sido identificada por DRX na composicdo 9InTaSZ, nao foi

possivel identificar esta fase na imagem de MEV (Figura 6.20b). Isto pode ser
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devido a existéncia de cristais de InTaO4 com tamanho consideravelmente
inferior aos de zircbnia monoclinica, o que dificulta a identificacdo visual por
contraste quimico derivado do sinal de elétrons retroespalhados, mesmo com o
elevado peso molecular da fase InTaOs (351 g mol') em relacdo ao ZrO>
(123 g mol™"). Além do mais, foi observado (Figura 6.21) que mesmo apoés a
desestabilizacdo da fase tetragonal nas amostras 9InNbSZ e 9InTaSZ, as
particulas de zircbnia monoclinica ainda contém grande quantidade do
estabilizador InO15 e dos Oxidos NbOzs e TaOzs5 aplicados na co-dopagem.
Estes fatos indicam que um grande percentual dos dopantes permanecem em
solugéo solida na 9InNbSZ mesmo apds completa transformagédo t—m, e no
caso da 9InTaSZ nem todo o InO15 e TaO25 reage para formagédo de InTaOa4

durante o processo de desestabilizacdo no sistema InTaSZ.

Figura 6.20 Imagens de MEV (BSE) das composigbes: (a) 9InNbSZ e (b)
9InTaSZ. Imagens obtidas de amostras tratadas termicamente a
1300 °C por 3 h.
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Figura6.21 Em (a) é exibido uma analise quimica por EDS sobre uma
particula na amostra 9InTaSZ e (b) mapa de constituicdo quimica
na amostra 9InNbSZ. Na imagem (b) a barra de escala representa
30 um. Imagens obtidas de amostras tratadas termicamente a
1300 °C por 3 h.

Esta instabilidade das composicfes 9INNbSZ e 9InTaSZ é similar a
observada no sistema ternario ZrO2-Y20s-Ta:0s fora do campo de
composi¢cado nado-transformavel (Figura 2.4). Varias pesquisas relatam que a
transformagdo t—m € induzida pela co-dopagem com pentavalentes no

dominio de néo-transformabilidade [78,179,180]. Para o co-dopante Nb20Os,
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Yamana et al. [181] observaram quase completa transformagdo t—m na
zirconia estabilizada com 3 %mol Y203 e co-dopada com 2,65 %p. de Nb20s
apos tratamento a 1400 °C. Yang et al. [182] também relataram a destruicéo
das amostras devido a transformagao t—m apds introducéo 5 %p. de Nb20s na
YSZ tratada a 1350 °C por 2 h. Mesmo a YSZ utilizada como TBC néo é
estavel se houver co-dopagem com Nb20s apés tratamentos a 1400 °C por
250 h [183,184]. Da mesma maneira, fora do campo ndo-transformavel, a co-
dopagem com Ta20s tem sido associada a desestabilizacdo da YSZ [78,185].
Completa transformagé&o t—m na YSZ foi induzida com apenas 0,5 %mol de
Ta20s [71]. Adicionando 2,5 %mol de Ta20s na YSZ tetragonal, Lu e Chen [77]
relataram desestabilizacdo das amostras ja a 1250 °C. Em todos estes casos, a
extensado da transformacao t—m aumentou com a concentragcdo de Ta20s ou
Nb20s e com a temperatura. Portanto, a instabilidade da fase tetragonal da
9INnNbSZ e 9InTaSZ ocorre por estas composi¢coes estarem fora da regido nao-
transformavel, ao passo que a definicho de composi¢cdes estaveis
necessitariam do desenvolvimento de diagramas de equilibrio ternarios nos
sistemas ZrO2>—In0O1,5-NbO2 s e ZrO>—-InO15-TaO2s.

O fenbmeno de desestabilizacdo fora do campo néo-transforméavel tem
sido creditado ao aumento na temperatura em que a transformagdo t—m
ocorre devido a interacdo sinérgica entre 0 Ta20Os ou 0 Nb20Os incorporados
com o estabilizador trivalente na estrutura da zirconia [26]. De fato, estas
modificagdes estruturais podem ser observadas por meio dos parametros de
rede refinados (Tabela 6.3) para a fase monoclinica transformada da 9InNbSZ
e 9InTaSZ (Figura 6.22). E possivel observar na Tabela 6.3 que o volume da
célula unitaria é reduzido de 0,1405(5) nm® em uma zirconia de alta pureza
para 0,1401(6) e 0,1400(7) nm?® no caso da 9InNbSZ e 9InTaSZ,
respectivamente. Para ambos os casos, a reducao do volume da célula unitaria
ocorre devido a contracdo dos parametros de rede a e b, embora o parametro c
tenha expandido com a incorporacgédo de ions In3* e Nb>*/Ta%". Apenas levando
em consideracéo o raio idnico dos dopantes, a reducdo do volume da célula
unitdria na zircénia monoclinica transformada é consistente, indicando

substituicdes dos ions Zr** (0,078 nm [186]) por ions menores de Nb>* (0,069
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nm [186]) e Ta®* (0,069 nm [186]). Os dados de parametros de rede estdo de
acordo com as andlises quimicas (Figura 6.21), demonstrando que parte dos
fons nos sistemas de co-dopagem In3:Nb°* e In3*:Ta> remanescem na

estrutura da zircénia mesmo apdés completa transformacao t—m.
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Figura 6.22 Difratogramas refinados pelo método de Rietveld para (a)

9InNbSZ e

(b) 9InTaSZ. Por

nado ser necessaria neste

refinamento, a difracdo do plano (101) tetragonal foi removida.

Logo abaixo do difratograma sao exibidas as posi¢des dos picos

de Bragg para simetria monoclinica.
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Tabela 6.3 Parametros de rede refinados pelo método de Rietveld para a fase

monoclinica. Amostras tratadas termicamente a 1300 °C por 3 h.

Qualidade do
Amostra Parametros de rede refinamento
a (nm) b (nm) ¢ (nm) v (nm?) Rwp X2

9In4,5Mo0SZ 0,5157(4) 0,5210(0) 0,5321(7) 0,1411(4) 0,1948 2,47
9In4,5WSZ 0,5150(5) 0,5196(8) 0,5325(5) 0,1407(8) 0,1357 1,34
ZrO2" 0,5146(5) 0,5208(2) 0,5312(5) 0,1405(5) 0,115 1,34
9InNbSZ 0,5139(6) 0,5185(2) 0,5323(6) 0,1401(6) 0,1660 1,74
9InTaSZ 0,5139(9) 0,5187(9) 0,5317(8) 0,1400(7) 0,1297 1,43

* Padréo de ZrO2 monoclinica com pureza de 99,9 %. Adquirido na Nanostructured and

Amorphous Materials, Inc.

6.4.2 Estabilidade em alta temperatura das composic¢cdes 9In4,5WSZ e
9In4,5M0SZ

A fase tetragonal na composicao 9In4,5WSZ nédo apresentou estabilidade
com aquecimento acima de 1000 °C, exibindo completa transformacao para
fase monoclinica a 1300 °C, como demonstrado na Figura 6.23. De forma
similar nas composi¢bes 9InNbSZ e 9InTaSZ, a transformagdo t—m na
9In4,5WSZ levou a formacdo de trincas nas amostras apds os tratamentos
térmicos. Como pode ser observado na Figura 6.23a, apds a total
desestabilizacdo, apenas foi detectado zircébnia monoclinica. O composto
intermediario Zrw20sg [187,188] com simetria cubica de formacdo mais estavel
no sistema binario ZrO>-WOs3 n&o foi observado, além da ndo observacéo de
picos associados aos compostos IneWOi12 e [n2W3012, normalmente
encontrados no sistema InO1,5—WO3 [189-192]. A modificacdo dos parametros
de rede da zircénia monoclinica derivada da composicao 9In4,5WSZ é exibido
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na Tabela 6.3. Neste caso, ocorre um pequeno aumento no volume da célula
unitaria para 0,1407(8) nm3 na fase monoclinica transformada da 9In4,5WSZ
em comparacdo a zircbnia de alta pureza. O aumento € relacionado a
expansao dos parametros a e c. Portanto, indicando certa permanéncia dos

oxidos InO15 e WO3 em solucédo sélida na zircénia monoclinica transformada.
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Figura 6.23 Em (a) é exibido o difratograma refinado pelo método de Rietveld
para a amostra 9In4,5WSZ tratada a 1300 °C por 3 h. Abaixo do
difratograma s&o exibidas as posi¢des dos picos de Bragg para
simetria monoclinica. Para comparag¢ao, em (b) é apresentado o
difratograma do p¢ sintetizado e calcinado. Uma imagem de MEV
(BSE) da amostra 9In4,5WSZ é apresentada em (c).

Ao contrario de todos os sistemas de co-dopagem anteriores, 0
9In4,5Mo0SZ foi o Unico sistema que apresentou integridade das amostras
mesmo apos tratamentos térmicos até 1500 °C, ndo havendo destruicdo das
amostras ou formacéao de trincas. No entanto, este sistema também apresentou
instabilidade da fase tetragonal, sendo suscetivel a transformagédo t—m, como
exibido na Figura 6.24. A zircdnia monoclinica formada na amostra de
9In4,5M0SZ exibe um consideravel efeito de orientacdo preferencial, bem
visualizado, pela baixa intensidade observada no plano (111) exibido na Figura

6.24a. Assim como no sistema InWSZ, o mais provavel composto
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intermediario, INn2MoO4 [193-195] no sistema binério INO15-Mo0Os, ndo foi
detectado. Outro comportamento diferenciado da 9In4,5MoSZ foi 0 maximo
valor induzido no volume da célula unitaria. Como pode ser observado na
Tabela 6.3, o volume de 0,1411(4) nm? para a zirconia monoclinica neste
sistema € consideravelmente superior a zirconia de alta pureza e aos sistemas
com oxidos pentavalentes. Este aumento ocorre devido as maiores expansdes

dos parametros a e b dentre todos os sistemas investigados.
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Figura 6.24 (a) Difratograma refinado pelo método de Rietveld para a amostra

9In4,5MoSZ. Abaixo do difratograma sao exibidas as posi¢oes

dos picos de Bragg para simetria monoclinica. Para comparagéo,

em (b) é apresentado o difratograma do poé sintetizado e

calcinado. Imagem de MEV (SE) da superficie da amostra

9In4,5MoSZ é apresentada em (c).
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6.5 Efeito do aumento da concentracédo de InO15-M0O3z na estabilidade

da fase tetragonal

Os resultados prévios de estabilidade da fase tetragonal em temperaturas
= 1000 °C nos sistemas 9InNbSZ, 9InTaSZ, 9In4,5WSZ e 9In4,5MoSZ
demonstraram que o sistema de co-dopagem com InO15—MoOs apresentou
desempenho superior. O sistema de co-dopagem com InO15-MoO3z ndo foi
suscetivel a formacdo de compostos intermediarios, fazendo-o superior ao
INO15-TaOz2;s, pelo fato de que neste ultimo, houve detecdo de InTaO4. Além
do mais, a co-dopagem com InO15-MoOs apresentou uma superioridade,
principalmente, no que diz respeito a ndo destruicdo das amostras mesmo com
a transformacao t—m. Estes aspectos, classificam para estudos subsequentes

como mais promissor o sistema de co-dopagem com INO1,5—MoOs.

Como a instabilidade da fase tetragonal na 9In4,5MoSZ pode ser um
efeito relacionado a insuficiente concentragdo dos Oxidos co-dopantes, duas
novas composicoes: 11In55Mo0SZ e 13In6,5MoSZ (Tabela 6.4), foram
desenvolvidas para avaliar o efeito do aumento da concentracdo dos oOxidos

dopantes na estabilidade em alta temperatura da zirconia tetragonal.

Tabela 6.4 Formulagbes das zircbnias co-dopadas no sistema InMoSZ e

respectivos codigos.

Formulagao Cddigo

(£r0O2)0,835(1Nn0O1,5)0,110(M00O3)0,055 11In5,5M0SZ
(Zr0O2)0,805(InO1,5)0,130(M0O3)0,065 13In6,5Mo0SZ
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6.5.1 Sistemas 11In5,5M0SZ e 13In6,5M0SZ

Como exibido na Figura 6.25a, a composicdo 11In5,5M0SZ apoés
tratamento a 1500 °C exibe acentuada formacdo de fase monoclinica. A
concentragcdo de fase monoclinica calculada para a composi¢cdo 11In5,5M0SZ
foi de 61,56 %vol. (Tabela 6.5). Mesmo com a elevada concentracdo de
zirconia monoclinica, esta amostra ainda apresentou a integridade mecéanica
caracteristica do sistema InMoSZ, embora a microestrutura seja composta em

grande parte por grdos monoclinicos transformados.

O aumento da concentracdo dos dopantes InO15:M003 para a amostra
13In6,5M0SZ reduziu a formacdo de zircbnia monoclinica para 38,33 %uvol.
Apesar desta reducdo, a concentracdo de co-dopantes na amostra
13In6,5M0SZ levou a retencédo da fase de alta temperatura cubica da zircénia
de grupo espacial Fm3m (PDF: 89-9069). Os grdos da fase cubica podem ser
visualizados na imagem de MEV (Figura 6.25b). Nesta imagem, a fase cubica

corresponde aos graos grandes com tonalidade mais clara.

Portanto, o aumento na concentracdo dos co-dopantes passando da
9In4,5M0SZ para 11In55Mo0SZ, e indo até a 13In6,5M0SZ, levou a uma
benéfica reducédo na concentracédo de zircdnia monoclinica de 100 %vol. para
61,56 %vol., e finalmente para 38,33 %vol.,, respectivamente. Com as
informacgBes de todas as composi¢des do sistema InMoSZ obtidas até aqui é
possivel considerar a fase tetragonal como sendo instavel em temperaturas =
1000 °C neste sistema. Isso fundamenta-se no fato de que néo foi possivel
reter a fase tetragonal até a composicdo 13In6,5M0SZ, sendo que esta
concentragdo de InO15+MoOs no sistema de co-dopagem InMoSZ j& foi
suficiente para iniciar a retencdo da fase cubica. Os grdos cubicos foram
estaveis nas amostras mesmo apdés tratamentos a 1500 °C, demonstrando uma

potencial estabilidade deste polimorfo da InMoSZ em elevadas temperaturas.
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Nas proximas secdes serdo analisadas novas composices com o
objetivo de estabilizar apenas a fase cubica no sistema InMoSZ e, posterior
avaliacdo detalhada das propriedades do polimorfo cubico para aplicagdo como
TBC.
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Figura 6.25 Difratogramas refinados pelo método de Rietveld para (a)
11In5,5M0SZ e (b) 13In6,5M0SZ. Ambas as amostras foram
tratadas termicamente a 1500 °C por 3 h. Logo abaixo do
difratograma sao exibidas as posi¢cdes dos picos de Bragg para: 1
- fase cubica e 2 - fase monoclinica. Ao lado dos difratogramas
sdo apresentadas as imagens de MEV (BSE) da superficie das

amostras.
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Tabela 6.5 Parametros de rede refinados para as fases monoclinica (-m) e
cubica (-c) obtidos pelo método de Rietveld. Dados obtidos dos

difratogramas apresentados na Figura 6.25.

Qualidade
Amostra Parametro de rede Fase do

refinamento

a (nm) b (nm) ¢ (nm) v (nm?®) %vol. Rwp X

0,5122(8) - - 0,1344(4) 38,43-c
11In5,5M0SZ 0,1796 1,48
0,5154(0) 0,5210(2) 0,5322(8) 0,1411(5) 61,56-m

0,5118(9) - - 0,1341(3) 61,67-c
13In6,5M0SZ 0,1801 1,88
0,5150(2) 0,5194(2) 0,5315(7) 0,1404(5) 38,33-m

6.6 Estabilizacdo de fases e propriedades no sistema InMoSZ cubico

Para estudar a retencdo e estabilidade da fase cubica no sistema
INMoSZ, novas composi¢des foram sintetizadas como descrito na Tabela 6.6.
Trés novas composi¢cdes foram desenvolvidas respeitando a co-dopagem com
InO15:M00s3 utilizando o conceito de compensacédo de cargas; 16In8MoSZ,
20In10MoSZ e 25In12,5MoSZ. Também, duas outras composicfes foram
desenvolvidas como controles para observar o real efeito do MoOs como
compensador de cargas na estabilidade de fases e propriedades da InMoSZ.
Como pode ser observado na Tabela 6.6, devido a mesma razao molar entre
ZrO2/InO15, a composicdo 17,4InSZ foi sintetizada como um controle para a
16In8M0SZ, ou seja, a primeira representa a Ultima apenas sem adicao de

MoOs. Da mesma maneira a 22,2InSZ € um controle para a 20ln10MoSZ.
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Tabela 6.6 Composicdes das zircdnias co-dopadas com InO1,5:Mo00Os.

Razao molar
Formulagao Cddigo
ZrO2/InO1 5

(Zr0O2)0,76(INO1,5)0,16(M00O3)0,08 4,75 16In8MoSZ
(Zr0O2)0,70(INO1,5)0,20(M00O3)0,10 3,50 20In10MoSZ
(Zr0O2)0,625(In0O1,5)0,250(M00O3)0,125 2,50 25In12,5Mo0SZ
(ZrO2)o,826(INO1,5)0,174 4,75 17,4InSZ
(ZrO2)0,778(INO1,5)0,222 3,50 22,2InSZ

6.6.1 Formacao de fases

Incialmente, as novas composi¢coes apresentadas na Tabela 6.6 foram
sinterizadas a 1500 °C por 3 h. Os difratogramas de raios X refinados apos
este tratamento s&o apresentados na Figura 6.26. E possivel observar que
todas as novas formulacdes desenvolvidas apresentam estabilizacdo da fase
de alta temperatura cubica da zirconia. Uma comprovacdo da existéncia da
fase cubica pode ser observada devido a presenca dos picos (200)c em 26
~35°%, (220)c em 26 ~50° e (311)c em 26 ~60° [156,157]. Além do mais, como
os picos (004) e (400) da fase tetragonal e (400) da fase cubica existentes
entre 20 de 71-76° sao bastante distinguiveis, eles foram usados para
descriminacdo destes polimorfos [142,196,197]. Uma ampliacdo desta regiao
apresentada na Figura 6.26 comprova que apenas o pico (400) da fase cubica
esta presente, sem ocorréncia, do pico (004) esperado caso houvesse a fase
tetragonal. Note que o pico (400) da fase cubica é formado por reflexdes de Cu
Kai e Cu Kaz [198,199], mais visivel na Figura 6.26c. Também mais visivel na
Figura 6.26c, ao lado esquerdo dos picos de maior intensidade existem
pequenos picos que sdo originados por uma contaminacdo da radiacdo CuKaq

com WLa1 do filamento de tungsténio. Estes picos sdo apenas difragbes dos
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mesmos planos da fase cubica, neste caso, como resposta ao comprimento de
onda de 0,1476 nm para WLaz [200].

Os resultados de DRX comprovam que a fase cubica € um polimorfo que
pode ser estabilizado no sistema InMoSZ. Os parametros de rede refinados
para a fase cubica sdo exibidos na Tabela 6.7. Estes valores obtidos séo
consistentes com o valor de a igual a 0,5114 nm reportado por Hohnke [201]
para a zirconia cubica contendo entre 9-19 %mol de O6xido de indio. Uma
interessante caracteristica da fase cubica nestas formulacbes é a nao
modificacdo do parametro de rede a com o aumento da concentracéao de InOz15
(Tabela 6.7). Este fendbmeno foi reportado [57,202] como um efeito da
proximidade entre os raios idnicos do estabilizador In3* (0,080 nm [186]) e o0 ion
hospedeiro Zr* (0,078 nm [186]). Com isso, dentro do dominio da fase cubica,
a concentracdo de InO1s pode ser variada sem alteracdo do parametro de
rede, o que explica a similaridade nos valores refinados do parametro de rede a
para as duas extremas composi¢cdes 17,4InSZ e 25In12,5M0SZ. Também, a
co-dopagem com MoOs ndo afetou o pardmetro de rede da fase cubica. Por
exemplo, o valor de a igual a 0,5117 nm para a composi¢cdo 20In10MoSZ foi o

mesmo valor encontrado para o seu controle 22,2InSZ.

Micrografias da superficie das composi¢fes que resultaram na retengao
da fase cubica séo exibidas na Figura 6.27. Todas as amostras consistem em
uma matriz cubica com formacdo de fase secundaria entre os contornos dos
graos cubicos. Os padrdes de difracao de elétrons apresentados na Figura 6.28
comprovam a simetria cubica dos graos da matriz [47,203]. O contraste entre a
matriz cubica com a fase secundaria obtidos nas imagens de MEV pode ser
mais bem visualizado na Figura 6.29. A cor mais clara dos gréos cubicos
ocorre devido a superior emissao de elétrons de alta energia associada a maior
concentracdo de indio nesta fase. Isto é comprovado por meio da linha de
varredura (Figura 6.29b) e mapa quimico (Figura 6.29c), ambos, comprovando
gue a fase secundaria nos contornos de gréo é pobre em In3* - estabilizador de
elevado peso molecular - sem aparente modificagdo na concentracdo de

molibdénio e oxigénio.
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Figura 6.26 Difratogramas refinados pelo método de Rietveld para as
amostras: (a) 17,4InSZ, (b) 16In8MoSZ, (c) 22,2InSZ,
(d) 20In10MoSZ e (e) 25In12,5MoSZ. Logo abaixo do
difratograma sdo exibidas as posi¢ées dos picos de Bragg, em
sequéncia de cima para baixo, respectivamente para as fases
cubica e monoclinica. Os subscritos ¢ e t representam as fases

cubica e tetragonal, respectivamente.
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Tabela 6.7 Parametros de rede refinados pelo método de Rietveld para a fase

cubica. Dados obtidos dos difratogramas apresentados na Figura

6.26.
Qualidade do
Amostra Parametros de rede
refinamento
a (nm) v (nm?) Rwp NG

17,4InSZ 0,5115(6) 0,1338(7) 0,2053 2,46
16In8MoSZ 0,5116(7) 0,1339(6) 0,2172 2,69
22,2InSZ 0,5117(3) 0,1340(1) 0,1992 2,05
20In10MoSZ 0,5117(9) 0,1340(5) 0,2118 2,08
25In12,5Mo0SZ 0,5113(9) 0,1337(4) 0,1990 1,88

A diferenca entre a composicdo da matriz cubica e a fase nos contornos é
exibida na Figura 6.30. As analises de EDS para a matriz cubica s&o coerentes,
apresentando maior concentracdo de indio nos graos cubicos da
25In12,5M0SZ quando comparado ao encontrado para a 16In8MoSZ. No
entanto, o mais interessante é que a fase nos contornos de gréo apresenta
uma composicdo quimica constante. Isto foi observado em todas as
composi¢cdes estudas, ndo havendo influéncia para as composicdes com
presenca de molibdénio em relagdo as formulaces de controles. Para todas as
composicdes, esta fase secundéria foi observada sendo composta em média
por 12 +1,5 %mol de InOxgs.
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Figura 6.27 Imagens de MEV (BSE) da superficie das amostras: (a) 17,4InSZ,
(b) 16In8Mo0SZ, (c) 22,2InSZ, (d) 20In10MoSZ e (e) 25In12,5Mo0SZ.
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Figura 6.28 Imagens de TEM (BF) para a amostra 22,2InSZ e padrboes SAD
dos gréaos cubicos orientados nos eixos de zona (a) [111] e (b)

[112]. As setas indicam a posi¢cao de aquisicao dos padroes SAD.
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Figura 6.29 (a) Imagem de MEV (BSE) da amostra 25In12,5Mo0SZ. Em (b) é
exibido o resultado da composicdo quimica por EDS na linha de
varredura exibida em (a). Uma ampliacdo da fase nos contornos

com mapa quimico para os elementos In e Zr é apresentada em

(c).
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Figura 6.30 Imagens de MEV (BSE) para: (a) 16In8MoSZ e (b) 25In12,5Mo0SZ.
Para ambas as imagens sdo exibidas as analises quimicas por

EDS dos graos e fase nos contornos de grao.

Considerando que a fase presente nos contornos da matriz cubica
apresenta composicao constante, esta fase secundaria foi sintetizada para
determinacdo mais precisa de sua estrutura cristalina. Os resultados sédo
apresentados na Figura 6.31. O tratamento desta composi¢cdo que simula a
fase secundéaria a 1500 °C (Figura 6.31a) induz a formagéo de 65 %vol. de fase

monoclinica e a outra parcela remanescente € constituida pela fase cubica.

Estas fases ndo sdo as previstas considerando o diagrama de fases para o
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sistema ZrO2-InO15 proposto por Sasaki et al. [57]. E provavel que a fase
secundaria contendo 12 %mol de InOy5, quando tratada a 1500 °C no campo
de fases cubica + tetragonal, sofra, no resfriamento abaixo da reacdo eutetoide
(cs) — ts + InO155) a 1315 °C, uma transformacdo em que apenas ha
retencdo da fase cubica com transformacdo da fase tetragonal prevista no
diagrama para monoclinica (Figura 6.31b). Portanto, a matriz cubica de InMoSZ
e InSZ apos tratamento a 1500 °C exibe forte tendéncia a formacdo de uma
fase secundaria nos contornos de grdo contendo as fases; monoclinica +

cubica pobre em InOys.
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Figura 6.31 (a) Difratograma refinado pelo método de Rietveld para a fase
secundaria com 12 %mol de InO15 tratada a 1500 °C por 3 h. (b)

Diagrama de fases para o sistema ZrO2-InO1,5 [57].

6.6.2 Modificagcbes microestruturais introduzidas por meio da co-

dopagem com MoOs

Algumas importantes modificagbes microestruturais foram observadas no
sistema InMoSZ em relacdo aos padrdes InSZ. O tamanho médio dos gréaos da
matriz cubica é aumentado com adicdo de MoO3s, como exibido na Tabela 6.8.

Por exemplo, o controle 22,2InSZ tem seu tamanho medio de grdo aumentado
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de 6,4 para 7,3 um na presenga de MoOs (20In10MoSZ). Esta modificacéo
microestrutural € também visivel nas imagens de MEV apresentadas na Figura
6.27. Os valores de tamanho médio de gréos para os sistemas InMoSZ estéo
dentro da amplitude de 6 a 8 um normalmente reportados para outros sistemas
de co-dopagem, como YTaSZ e YNbSZ [26]. O aumento do tamanho médio
dos grdos com incorporagdo de MoOs esta de acordo com o conceito de
Hwang e Chen [204], onde ions substitucionais de maior valéncia induzem
maiores tamanhos de grdo na zircOnia. Isto se deve ao fato de que cations
doadores — como, por exemplo o Mo®* - ndo segregarem para os contornos de
grédo, nao induzindo, assim, qualquer efeito na reducdo da mobilidade dos

contornos de grao.

Tabela 6.8 Quantificagdo de caracteristicas microestruturais obtidas com
avaliacdo de imagens de MEV da superficie de amostras tratadas

termicamente a 1500 °C por 3 h.

Tamanho médio dos Concentragao de fase secundaria

Amosira graos cubicos (matriz) (contornos)
Mm %vol.
17,4InSZ 6,1 31,97
22,2InSZ 6,4 33,86
16In8MoSZ 7,0 33,54
20In10MoSZ 7,3 1,77
25In12,5Mo0SZ 7,7 17,79

Outra modificagdo microestrutural causada pela incorporacdo de MoOs €
a reducéo da concentracdo da fase secundaria monoclinica + cubica pobre em
InO15. A redugdo da concentragcdo de fase secundaria nos sistemas InMoSZ
pode ser verificada visualmente comparando as imagens de MEV para as
composi¢cdes 20In10MoSZ e 22,2InSZ exibidas na Figura 6.27. Por exemplo,
de forma quantitativa, a fracdo em volume de fase secundaria na 20In10MoSZ
é reduzida em aproximadamente um terco dos 33,86 %vol. calculados para o

controle 22,2InSZ (Tabela 6.8). Uma vez que esta fase dissociada da matriz



114

cubica contém zirconia monoclinica e fase cubica menos estavel, devido a
deficiéncia de estabilizador, a reducdo da sua formacdo é um importante
aspecto alcancado com a co-dopagem. Aparentemente, a co-dopagem com
MoOs auxilia a formacdo de uma matriz formada quase totalmente por gréaos

cubicos em zirconias derivadas do sistema binario ZrO2-InO1 s.

6.6.3 O fenGmeno de volatilizacdo do co-dopante MoOs3

Para todas as novas composicdes de co-dopagem do sistema InMoSZ no
campo de fase do polimorfo cubico, a concentracdo de molibdénio
remanescente apos tratamento térmico foi inferior a 1 %p. de MoOs, conforme
resultados de quantificacdo quimica por EDS apresentados anteriormente na
Figura 6.30.

Para estudar a perda do co-dopante MoOs, foram realizados testes
dilatométricos e de perda de massa (Figura 6.32). Quando ainda presente em
elevada concentracdo nas composi¢coes InMoSZ, o co-dopante MoOs reduz de
forma consideravel a retracdo em relagdo as amostras de controle (Figura
6.32a). O efeito de retardar fendbmenos de densificacdo ocorre devido a
pequenos clusters de molibdénio ancorados na superficie das particulas de
zircOnia, o que reduz a mobilidade dos defeitos e, consequentemente, difusao
na superficie dos graos [166,205-207]. Este € o0 mesmo fenbmeno associado
as elevadas areas superficiais obtidas ap0s calcinacdo dos géis sintetizados de
INM0oSZ e INWSZ (Tabela 6.2). A inibicdo da densificacdo com a co-dopagem
com MoOz é uma interessante caracteristica para aplicagdo como TBC, sendo
gue esta reducdo da cinética nos estagios iniciais da sinterizacdo é uma
vantagem da InMoSZ cubica em relacdo a YSZ. Sabe-se que TBCs baseadas
em YSZ durante a operacdo de turbinas em elevadas temperaturas
apresentam densificacdo da arquitetura porosa originada na deposicao do
revestimento, fendmeno indesejado que reduz os efeitos de tolerancia a

tensdes térmicas e aumenta a condutividade térmica [15,32,208].
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Figura 6.32 Em (a) é exibido a retracdo linear até 1300 °C das amostras verdes
sem nenhum tratamento térmico prévio. Um acompanhamento da
perda de massa com a temperatura é exibida em (b). Para este
ensaio, a variacdo de massa foi medida por uma balangca de
precisdo apos exposicao por 1 h na temperatura especificada. Um
esquema de volatilizagdo de MoOs adaptado da Ref. [209] é
apresentado em (c). Em (d) sao apresentados ensaios
dilatométricos até 1500 °C em amostras previamente tratadas a
1300 °C por 1 h.

Apesar da inibicAo da densificacdo observada na InMoSZ ser um
fendmeno bastante interessante para TBCs, 0 seu uso pode ser prejudicado
devido a elevada volatilizagdo do molibdénio, como exibido na Figura 6.32b.
Por exemplo, a composicdo 16In8MoSZ exibiu 15 % de perda em massa,
enquanto o seu controle sem 6xido de molibdénio 17,4InSZ apresentou apenas
4 % de perda de massa. Além do mais, quanto maior a concentracdo dos co-

dopantes InO1,5-M0Oz na INMoSZ maior € a perda de massa. Esta acentuada
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perda de massa ocorre em grande parte devido a perda de molibdénio na
forma de MoOs gasoso [210-212].

A baixa retencédo de 6xido de molibdénio na estrutura da InMoSZ explica
a nao modificacdo do parametro de rede para fase cubica apresentado
anteriormente na Tabela 6.7. No entanto, a principal consequéncia da
acentuada perda do co-dopante é que o efeito de retardamento na cinética de
sinterizacdo é consideravelmente reduzida. Conforme esquema apresentado
na Figura 6.32c, em altas temperaturas, quando grande parte do MoOs foi
perdido, as particulas estardo novamente suscetiveis aos fendmenos de
densificagdo. Isto é evidenciado na Figura 6.32d. Um ensaio dilatométrico em
amostras submetidas ha um tratamento prévio a 1300 °C — temperatura apoés a
gual a perda de massa cessa (Figura 6.32b) — demonstra que as amostras do
sistema InMoSZ ainda retraem devido a ndo existéncia de MoOs, enquanto os

controles apenas apresentam expansao térmica.

6.6.4 Propriedades da InMoSZ cubica

Embora fosse de interesse a estabilizacdo da fase tetragonal (t'), por ser o
polimorfo da zirconia com melhor desempenho para aplicagdo como TBC,
algumas propriedades das zircbnias cubicas no sistema de co-dopagem
InNM0oSZ sdo comparaveis ao de materiais alternativos propostos como TBC.

Os valores de coeficiente de expansdo apresentam uma significativa
variacdo, embora, seja possivel observar um leve aumento desta propriedade
com a adicdo de MoOs (Tabela 6.9). No geral, os valores apresentados séo
equivalentes a valores reportados para outras zirconias estabilizadas
resistentes a corrosao propostas para substituicdo da YSZ como TBC. Por
exemplo, alguns dos valores de coeficiente de expanséo térmica exibidos na
Tabela 6.9 estdo entre 10,4 a 10,9x10°6 °C~1 [213], que s&o valores reportados
para zircOnia resistente a corrosao estabilizada com 6xido de escandio (ScSz)

[11,214-216]. Também, sdo proximos a 10x107® °C-1 [217] para a zirconia
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estabilizada com 6xido de magnésio (MgSZ), que € outro sistema
recentemente proposto para o desenvolvimento de TBCs resistentes a
corrosdo [218]. No entanto, o mais interessante € o elevado coeficiente de
expanséo térmica de 11,2x10¢ °C! para a 20In10MoSZ, o qual representa um
valor idéntico ao das zirconias baseadas em YSZ atualmente utilizadas como
TBC [9,22,23,30,32]. Com esse valor, a 20In10MoSZ cubica seria tdo eficaz
quanto a YSZ tetragonal no alivio de tens@es térmicas geradas devido a
diferenca entre os coeficientes de expansao do revestimento ceramico e do

metal base, o que é um aspecto responsavel por falhas em TBCs [15].

Tabela 6.9 Propriedades no sistema InMoSZ cubico e controles InSZ.

Coeficiente de

Amostra Densidade* Expansao Térmica Dureza
Linear
g.cm= x10-6°C- GPa (+0)

[200-1100 °C]

17,4InSZ 6,04 9,2 10,95 (0,3)
22,2InSZ 5,98 10,3 10,42 (0,4)
16In8MoSZ 6,02 10,0 11,06 (0,1)
20In10MoSZ 6,02 11,2 11,83 (0,1)
25In12,5M0SZ 5,95 9,8 11,73 (0,3)

* Valores correspondem a 94-96 % da densidade tedrica calculada para os padrdes 22,2InSZ
(6,28 g.cm™®) e 17,4InSZ (6,24 g.cm™).

Em relacdo a dureza, os valores apresentados na Tabela 6.9 sao
inferiores ao de 14 GPa [9,22] reportado para a fase tetragonal (t') na YSZ
atualmente utilizada como TBC, o que, de fato, tornaria a InMoSZ menos
resistente a erosdo por ingestdes solidas durante a operagédo de turbinas. No
entanto, os melhores valores observados para a fase cubica no sistema de co-
dopagem InMoSZ séo superiores ao de 11,3 GPa reportado para a zirconia

tetragonal co-dopada com 16 %mol de YO15-TaO25 [71], que é considerado um
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dos mais promissores materiais para as proximas geracdes de TBC. Além do
mais, a dureza de até 11,83 GPa € bastante superior a outras zirconias
concorrentes resistentes a corrosdo, como; 9,8 GPa para MgSZ [219] e 6 a
9 GPa para a zircbnia estabilizada com o6xido de cério (CeSZz) [219-221].
Portanto, os valores de dureza para a InMoSZ sdo satisfatorios para aplicacédo

como TBC em relagéo aos sistemas concorrentes.

Mesmo com a baixa retenc&o do co-dopante MoQOs, a sua incorporacao foi
responsavel por introduzir o aumento da dureza. Ambas as amostras com
adicdo de MoOs exibem dureza superior quando comparados com os controles.
Por exemplo, o aumento derivado da co-dopagem com MoOs fica claro se
forem comparados os valores de dureza de 11,83 GPa para a 20In10MoSZ em
relacdo a apenas 10,42 GPa para o seu controle 22,2InSZ. Um aumento na
dureza da YSZ com adicdo de molibdénio também foi reportado por outros
autores [222]. No caso do sistema InMoSZ estudado nesta tese, existe um forte
indicativo de que o efeito do MoOs na reducgéo da formagéo da fase secundaria
monoclinica + cubica pobre em InO15 seja responsavel pelo aumento da
dureza. Esta relacéo € suportada pela comparacéao entre 0 aumento na dureza
da InSZ para InMoSZ (Tabela 6.9) com a reducdo da fase secundaria (Tabela
6.8).

6.6.5 Uma observacéao do efeito de compensacé&o de cargas no sistema
InMoSZ

A condutividade elétrica pode trazer importantes informacdes sobre o
efeito da co-dopagem com MoOs na estrutura cubica da InSZ, principalmente,
guanto a hipotese do ion hexavalente estar agindo como um cétion
substitucional doador. Na Figura 6.33 sdo apresentados diagramas de
resistividade complexa obtidos a partir dos dados gerados por espectroscopia
de impedancia. Para toda a amplitude de temperatura monitorada, a

resistividade elétrica foi sempre menor para as composi¢cdes co-dopadas com
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MoOs em relagdo aos seus controles. Por exemplo, a 250 °C, a resistividade
elétrica total de 7,7x10* Q.m para 16In8MoSZ é praticamente duas vezes

menor que 2,0x10° Q.m para seu controle 17,4InSZ.

Os dados de resistividade elétrica foram discriminados nos componentes
de grdo e contorno de grao, e, entdo, convertidos para condutividade elétrica,
como apresentado na Figura 6.34. Os graficos de Arrhenius comprovam o
aumento de condutividade elétrica para o sistema de co-dopagem InMoSZ,
com um comportamento linear esperado para um processo de condugéo iénica
termicamente ativada. Estes valores de condutividade elétrica podem ser
considerados gerados majoritariamente por ions de oxigénio como portadores
de carga, uma vez que as condi¢cdes de temperatura, pO2 e concentracao de
InO15 utilizadas neste trabalho estdo dentro do dominio eletrolitico da InSZ
[76,201,202]. Mesmo o aumento da condutividade elétrica com a co-dopagem
com MoOs ainda é causada por ions de oxigénio como portadores de carga,
uma vez que foi demonstrado que a incorporacédo de MoOs em um condutor
ibnico ndo introduz nenhuma contribuicdo eletrdnica na condutividade elétrica
total [223].

Os dados de energia de ativagédo exibidos na Tabela 6.10 sdo coerentes
com a superior condutividade nos sistemas de co-dopagem InMoSZ. A
incorporagdo de MoOs reduziu a energia de ativagdo total. Os valores para
INM0oSZ sédo também inferiores a alguns valores reportados para InSZ cubica
como de 1,3 eV [202] e 1,25 eV [224]. A energia de ativacdo de contornos de
grao pbde apenas ser discriminada para as amostras controle 17,4InSZ e
22,2InSZ, sendo que os valores mais elevados de energia de ativacdo para 0s

contornos de grédo em relacdo aos graos é consistente com a literatura [225].
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Figura 6.33 Diagramas da parte imaginaria da resistividade versus a parte real

da resistividade em diversas temperaturas para os sistemas

InNMoSZ e controles InSZ.

A implicagdo do aumento da condutividade elétrica da fase cubica na

InMoSZ é a discordancia com a hipotese do 6xido de MoOs estar atuando

como compensador devido aos ions aceitadores Mo®*. Embora a descricdo do

fendbmeno de compensacao de cargas tenha sido baseada orginalmente em

uma célula tetragonal hipotética (se¢éo 3 HIPOTESE), o efeito de redugéo da

concentracdo de vacancias de oxigénio deve ser, teoricamente, similar quando

considerado uma célula unitaria cubica. No entanto, a superior condutividade

elétrica do sistema InMoSZ em relagcdo aos controles InSZ indica que o
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primeiro ndo apresenta menor concentragdo de vacancias de oxigénio como
efeito previsto pela compensacdo de cargas. E provavel que o efeito de
compensacao de carga previsto ndo ocorra pelo fato da dificuldade na retencdo
do co-dopante MoOs na matriz cubica devido a acentuada volatilizacdo. Este
aumento da condutividade elétrica é contrario ao observado com a co-dopagem
da YSZ com ions M>* [68,226,227], no qual a condutividade idnica diminui com
a adicdo do ion pentavalente devido a supresséo da formacéo de vacéancias de
oxigénio [228] gerada pela substituicdo dos ions hospedeiros Zr** por doadores
M®* [71,77,78]. No mais, a elevada condutividade elétrica da fase cubica no
sistema InMoSZ é uma propriedade indesejada para uso como TBC, uma vez
gue a alta difusdo de ions oxigénio nas temperaturas de operacdo de turbinas
pode facilitar a oxidacdo da camada de ligacdo e dos componentes metalicos
[9,34].

a e 17.4InSz b 11 ® 17,4InSz
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Figura 6.34 Graficos de Arrhenius para os dados de condutividade elétrica do

a) grao, b) contornos de grao e c) condutividade elétrica total.
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Tabela 6.10 Valores de energia de ativagdo para condugao elétrica obtidos dos

graficos de Arrhenius apresentados na Figura 6.34.

_ Energia de _
Energia de _ Energia de
Amostra _ ativagéo contorno _
ativacao grao _ ativacao total
de grao
eV eV eV
17,4InSZ 1,17 1,24 1,14
16In8MoSZ 1,11 - 1,11
22,2InSZ 1,19 1,24 1,24
20In10MoSZ 1,21 - 1,21

Normalmente, o efeito de ions compensadores de carga na condutividade
elétrica de zircbnias co-dopadas é mais pronunciando nas propriedades de
contornos de gréo. Por exemplo, Yamana et al. [181] demonstraram que a
contribuicdo dos contornos de grédo para resistividade elétrica total é
predominante na co-dopagem da YSZ com Nb20s. Na YSZ cubica, Guo [67]
também reportou que a resistividade elétrica de grao sofre pouca mudancga, em
contraste com expressivas modificacdes na resistividade dos contornos de grao
apos adicdo de um cation aceitador. De fato, o efeito do co-dopante MoOsz na
condutividade da InMoSZ cubica também foi originado majoritariamente de um

efeito de contornos de gréo.

Como exibido na Figura 6.35, a amostra controle 17,4InSZ exibe trés
semicirculos bem definidos que contribuem para a resistividade elétrica total.
Cada um destes semicirculos apresenta uma capacitancia associada que esta
de acordo com os fendmenos de grdos (10! F), contornos de grdo (108 F) e
eletrodos (10° F) [229]. No entanto, a co-dopagem com MoOs resultou na
supressao da resistividade associada aos contornos de grdo, apresentando
apenas os efeitos de gréo e eletrodo nos diagramas. O efeito de supresséo do
componente associado com o0s contornos de grao pode ser observado para
varias temperaturas na Figura 6.36. Para a 16In8MoSZ e 20In10MoSZ (Figura
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6.36b e d) é bastante claro que o componente de capacitancia 10® F
desaparece em relacdo as zirconias cubicas sem o co-dopante MoOs. Estes
fatos demonstram que a supressdo do componente resistivo de contornos de
grao € a principal causa no aumento da condutividade iénica das zircOnias
cubicas no sistema InMoSZ. A supressédo do efeito resistivo de contornos de
grdo € consistente com o aumento observado do tamanho médio de gréos
(menor “densidade” de contornos) induzido na presenga MoOs (Tabela 6.8),
além do efeito do MoOs na reducdo da decomposicao da matriz cubica para
uma fase secundaria nos contornos de grdo monoclinica + cubica pobre em
InO1,5 (Tabela 6.8). No ultimo caso, a fase secundaria age como uma restricao

fisica contra a mobilidade de portadores de carga.

_ 2100} ' ' —e—17,4InSZ

£

i -11 -8 -5
& 10 F . 10°F _,10°F

© 1400 I ' e
L
g Pg ch £,

8 700f o "%, -
g . ..,. ‘® .,...... .....

D/ |

. o T T T T =

0 1400 2800 4200
pReal (Q.m)
E 2100 | —eo— 16In8Mo0SZ A
g
A1 -5

214 YT F 10 F 7
(O 1

=

= P P

o 700} g = i
£ 0®* %%,

Q

: 0 I T 1 T -

0 1400 2800 4200
p Real (Q.m)

Figura 6.35 Parte imaginaria versus parte real da resistividade elétrica a 350 °C
para a amostra 16In8MoSZ e seu controle 17,4InSZ. Valores de
capacitancia associados as resisténcias sdo apresentados para
cada componente: pg (resistividade de grao), pcg (resistividade de

contorno de grao) e pe (resistividade do eletrodo).
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Figura 6.36 Logaritmo da parte imaginaria da resistividade elétrica versus
frequéncia para: a) 17,4InSZ, b)16In8MoSZ, c) 22,2InSZ e d)
20In10MoSZ. Os valores de capacitancia (C) sao derivados da sua
relacdo com a frequéncia de relaxacdo (fo) e resisténcia (R)

conforme férmula inserida nos graficos.

6.7 Estabilidade térmica da InMoSZ cubica a 1400 e 1200 °C

Embora tenha sido demonstrado que a zircOnia cubica no sistema
INMoSZ apresente propriedades que s&o superiores a outras zirconias
concorrentes para uso como TBC resistente a corrosdo, € importante uma
avaliacdo detalhada da estabilidade da fase cubica nestes sistemas de co-
dopagem durante longos periodos de tratamentos em temperaturas que

simulam a operacéo de turbinas. Inicialmente, a estabilidade da fase cubica na
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InMoSZ foi avaliada durante tratamentos a 1400 °C. Esta alta temperatura foi
selecionada pelo fato de que as novas geracdes de turbinas a gas estdo sendo
projetadas para operar com temperaturas superficiais de até 1500 °C [37].
Antes dos tratamentos térmicos, amostras densas de InMoSZ e InSZ foram
obtidas por sinterizacdo a 1500 °C por 3 h. Estas amostras foram preparadas
de acordo com a secédo; 5.2.8. Preparacdo das amostras para os ensaios de

estabilidade térmica, depois, submetidas aos ensaios de estabilidade de fases.

Os resultados de estabilidade de fases a 1400 °C séo exibidos na Figura
6.37. As composi¢gbes 20In10MoSZ e 16In8Mo0SZ estudadas apresentaram
completa desestabilizacdo da fase cubica inicial para formagdo de ~100 %uvol.
de fase monoclinica ap6s exposicdo a 1400 °C por 10 h. O mesmo efeito pode
ser observado para os controles sem adi¢cdo do co-dopante MoOs. Isto implica
que a fase cubica no sistema INMoSZ néo é estavel para aplicagdes como TBC
em altas temperaturas, ao passo que a co-dopagem com MoOs ndo aumenta a
estabilidade da InSZ a 1400 °C em um periodo de exposi¢éo tdo curto quanto
10 h.

As limitacbes em elevadas temperaturas (T = 1400 °C) da InMoSZ cubica
sdo muito evidentes quando os resultados de estabilidade térmica observados
sdo comparados com valores reportados para outros sistemas de co-dopagem.
Um caso é o sistema ZrO2-YO15-TaO25, no qual a estabilizacdo da zirconia
com 15 a 22 %mol de YO1,5:TaO2;5 resulta em amostras estaveis mesmo apos
tratamentos térmicos a 1500 °C [71]. Resultados promissores foram também
observados ap6s a co-dopagem da ScSZ. Enquanto a ScSZ (7,35 %mol Sc203)
tratada a 1400 °C por 140 h apresentou uma significativa desestabilizacao, a
co-dopagem no sistema ScYSZ (6,57 %mol Sc203 + 1,00 %mol Y203) resultou
em majoritaria retencéo do polimorfo de alta temperatura [230]. Também, TBCs
depositadas por plasma (APS) baseados no sistema de co-dopagem
ScGdYbSZ (5,5 %mol Sc203 + 2,0 %mol Gd203 + 2,0 %mol Yb203)
apresentaram apenas a fase tetragonal apos tratamento a 1400 °C por 300 h
[231]. Na YSZ, foram reportados melhorias na estabilidade térmica em

elevadas temperaturas apdés co-dopagem, como observado para o0 sistema
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Yb203-Y203-ZrO2 (YbYSZ) que apresenta apenas 6 %mol de fase monoclinica
apo6s 100 h a 1400 °C [232] e a 1500 °C [233]. Em suma, esta analise
comparativa do sistema InMoSZ cubico estudado nesta tese com sistemas
concorrentes publicados, indica uma severa deficiéncia na estabilidade de
fases da InMoSZ cubica para a utilizagdo como TBC em elevadas
temperaturas. Portanto, restringindo futuros esfor¢cos deste material como TBC

resistente a corrosédo para nova geracao de turbinas a gas.
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Figura 6.37 Difratogramas de raios X em para as amostras (a) sinterizadas e (b)
apos tratamento térmico a 1400 °C por 10 h. Picos originados por

WLa: estao presentes ao lado esquerdo dos picos Cu Ka.

Como demonstrado a 1400 °C, existe uma deletéria instabilidade de fases
no sistema INMoSZ para aplicacdo em temperaturas elevadas. No entanto,
como a operacdo de turbinas a gas comerciais atualmente é em torno de
1200 °C [17,38], alguns ensaios foram realizados para avaliar a possibilidade

da utilizagéo do sistema InMoSZ nesta condigao.
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Como pode ser observado na Figura 6.38, o aquecimento a 1200 °C por
até 10 h gera um comportamento linear de transformacédo da fase cubica
original para monoclinica (c—m) idéntico nos sistemas InMoSZ e InSZ,
resultando em 40 %vol. de fase monoclinica transformada. Tempos superiores
continuam induzindo a transformagdo c—m em uma menor taxa, chegando a
30 h com 80 %vol. de fase monoclinica para a 20ln10MoSZ e 58 %vol. para a
16In8MoSZ.

Mesmo a 1200 °C, a extensdo de desestabilizacdo da InMoSZ cubica é
bastante superior a outros sistemas. A YSZ (4,5 %mol Y203) atualmente
utilizada como TBC néo apresenta transformacéo de fases a 1200 °C por até
100 h [234,235], e mesmo a menos estavel CeSZ (25 %p. CeO2) nao
apresenta transformacéo de fases nesta mesma condi¢cédo [236]. Uma extenséo
de desestabilizacdo tdo elevada quanto a observada nesta tese de 40 %vol. de
fase monoclinica em 10 h para a InMoSZ apenas ocorre apés 10000 h na YSZ
utilizada como TBC [237]. Também, a zircbnia co-dopada com GdO15:YO15
(GdYSZ) ndo apresenta qualquer indicio de formacdo de fase monoclinica
mesmo apos 24 h a 1200 °C [238]. De forma similar aos resultados a 1400 °C,
nao foi observado aumento na estabilidade da fase cubica apds a co-dopagem
com MoOs. A semelhangca entre os resultados de estabilidade térmica da
INMoSZ com os padrdes InSZ deve-se ao fato da dificuldade de retencdo do
co-dopante MoOs por volatilizagéo, assim, ndo restando concentragdes deste
co-dopante para que qualquer efeito sinérgico da compensacdo de cargas
possa ser observado. Neste sentido, a InMoSZ é também instavel para
utilizacdo como TBC a 1200 °C. Isto introduz limitagcdes na potencial utilizacao
e posteriores investigacdo da InMoSZ como TBC. Além do mais, a severidade
em que a desestabilizacdo da fase cubica ocorre na INMoSZ é sem paralelo a
outros sistemas de co-dopagem considerados na literatura.
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Figura 6.38 Comparagcdo entre os sistemas de co-dopagem InMoSZ e
controles InSZ em relacao a desestabilizacdo da fase cubica para

fase monoclinica a 1200 °C.

6.8 Origem dainstabilidade da fase cubica no sistema ZrO2-InO15

A elevada instabilidade de fases da InMoSZ cubica restringe
consideravelmente esforcos na aplicacdo destes sistemas como TBCs
resistentes a corrosdo a quente em turbinas a gas. E surpreendente como o
mecanismo de estabilizacdo por compensacédo de cargas € ineficiente para
gerar zirconias no sistema ZrO2-InO1,5 com estabilidade de fases. No caso do
sistema InMoSZ, a volatilizagdo do co-dopante MoOs suporta a similaridade
entre a estabilidade de fases na InMoSZ e InSZ observada entre 1400 e 1200
°C.

Seria possivel desenvolver zircbnias cubicas no sistema ZrO2-InO15
térmicamente estaveis? Nao ha uma pesquisa na literatura cientifica disponivel
gue avalie a origem da elevada instabilidade de fases observada nesta tese em
um ponto de vista de transformacdes de fases, mesmo em zirconias cubicas no

sistema ZrO2-InO15. As proximas sec¢des serdo voltadas para a compreensao
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da origem deste fen6meno de instabilidade de fases e verificacdo da extenséo
da desestabilizacdo em temperaturas < 1200 °C. Considerando que nao foram
observadas modificacbes na estabilidade de fases entre os sistemas InSZ e
INM0oSZ, os ensaios seguintes foram realizados apenas nos controles InSZ,
pelo fato de que estes resultados poderdo ser extendidos a pesquisas futuras

em zirconias estabilizadas no sistema ZrO2-InO1 s.

6.8.1 Fase cubica nos sistemas 22,2InSZ e 17,4InSZ

Para iniciar um estudo detalhado quanto a estabilidade térmica da InSZ
cubica é importante partir de espécies sem fase monoclinica inicial. A
temperatura de sinterizacdo de 1500 °C por 3 h, utilizada até aqui, ja resultava
na formacao de até 16 %vol. de fase monoclinica nas amostras 22,2InSZ e
17,4InSZ (Figura 6.26a e c). Por este motivo, as condicbes de sinterizacao
foram reduzidas para 1400 °C por 1h, com objetivo de minimizar a formagéo de
fase monoclinica na etapa de sinterizacdo. Os difratogramas de raios X
refinados exibidos na Figura 6.39 demonstram que nos sistemas 22,2InSZ e
17,4InSZ sinterizadas a 1400 °C por 1 h ha apenas ocorréncia da fase cubica.
Nenhum pico associado a fase monoclinica foi observado. Os parametros de
rede refinados para a fase cubica sé&o exibidos na Tabela 6.11. Assim como
nas amostras sinterizadas a 1500 °C (Tabela 6.7), o parametro de rede a nao é
modificado de modo significativo mesmo com o aumento da concentracdo de
InO15 da 17,4InSZ em relacéo a 22,2InSZ.
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Figura 6.39 Difratogramas de raios X refinados pelo método de Rietveld para as
amostras: (a) 22,2InSZ e (b) 17,4InSZ sinterizadas a 1400 °C por 1 h.

Logo abaixo do difratograma sao exibidas as posi¢des dos picos de

Bragg para fase cubica. Picos originados por WLa: foram subtraidos.

Tabela 6.11 Parametros de rede refinados pelo método de Rietveld para a fase

cubica nas amostras sinterizadas a 1400 °C por 1 h.

Amostra Parametros de rede nglldade do
refinamento
a (nm) v (nm3) Rwp X2
22,2InSZ 0,5116(3) 0,1339(2) 0,1964 2,07
17,4InSZ 0,5118(2) 0,1340(7) 0,1348 1,28

Na Figura 6.40 sdo apresentadas padrdes SAD para uma particula
isolada da amostra 17,4InSZ. Ambos os padrbes de difragdo orientados nos

eixos de zona [111] e [112] comprovam a simetria cUbica da amostra analisada
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e sdo similares ao observado por outros autores para a YSZ cubica
[47,203,239]. Note que no eixo de zona [111] (Figura 6.40a), as reflexdes
proibidas proximas do feixe transmitido ocorrem por difracdo dupla, onde spots
intensos da fase cubica servem como feixe primario para novas difracdes [240—
242].

Portanto, para os estudos de estabilidade térmica da fase cubica na
INSZ, as amostras 22,2InSZ e 17,4InSZ podem ser consideradas como sendo

constituidas inicialmente apenas pela fase cubica.

Figura 6.40 Padrées SAD para amostra 17,4InSZ sinterizada a 1400 °C por 1 h

obtidas nos eixos de zona (a) [111] e (d) [112]. Na imagem (a), os

circulos indicam difracdo dupla. Também sao exibidos mapas com
linhas de Kikuchi experimentais nas imagens (b) e (e). Simulagées

sdo exibidas em (c) e (f).
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6.8.2 Estabilidade da InSZ cubica a 1200 e 1000 °C

A transformacdo c—m na amostra 22,2InSZ ap0ds tratamentos a 1200 e
1000 °C é apresentado na Figura 6.41. A extensao da transformagdo c—m a
1200 °C (Figura 6.41a) € bastante elevada, resultando em 90 %vol. de fase
monoclinica apés 50 h. A extencdo de 40 %vol. de fase monoclinica
transformada em um tempo téo curto quanto 7 h a 1200 °C é consistente com o
observado anteriormente na Figura 6.38. Esta alta concentracdo de fase
monoclinica em um periodo curto de tempo € um reflexo da maxima taxa de
transformagdo c—m 5 h apds inicio dos experimentos de estabilidade térmica

(insercéo na Figura 6.41a).

Os resultados do tratamento térmico a 1000 °C sdo apresentados na
Figura 6.41b. Novamente, a InSZ cubica € instavel nesta temperatura, com
uma elevada extensao de transformacdo c—m, embora, consideravelmente
inferior a observada a 1200 °C. Por exemplo, a 1000 °C foi calculado 70 %vol.
de fase monoclinica apés 1000 h, ao passo que esta mesma extensdo de
transformagdo c—m ocorre em apenas 15 h a 1200 °C. A 1000 °C, a InSZ
também é menos estavel que a YSZ utilizada como TBC atualmente. Testes de
estabilidade de fases na YSZ (4,5 %mol Y203) por 10000 h a ~1000 °C né&o
indicam formacdo de fase monoclinica [237]. Inclusive, a fase cubica da
zirconia co-dopada ScYSZ nao apresenta transformagcdo c—m em tratamentos
a 1000 °C por até 2000 h [243]. Portanto, na InSZ, também ocorre a
desestabilizacdo do polimorfo cubico para formacdo de fase monoclinica em
tratamentos térmicos a 1000 °C.
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Figura 6.41 Curvas da variagdo da concentragdo de fase monoclinica (m) com
o tempo para a amostra 22,2InSZ: (a) 1200 °C e (b) 1000 °C.

Inserido no grafico (a) é exibida a taxa da transformagéo c—m a
1200 °C.

Para avaliar se a transformagédo c—m é direta ou gradativa, passando
pelo polimorfo intermediario tetragonal (c—t—m), foi conduzido uma verificagao
dos picos (004) e (400) da fase tetragonal e o (400) da fase cubica entre 20 de
72-76° apos tratamentos a 1200 °C. Primeiro, as posicoes teoricas destes
picos foram calculadas considerando: (i) o parametro de rede a = 0,5116 nm

para fase cubica refinado da amostra 22,2InSZ (Tabela 6.11) e, (ii) parametros
de rede av2 = 0,5089 nm e ¢ = 0,5183 nm para fase tetragonal reportados na
literatura [35,225]. Estes parametros de rede foram utilizados para calcular a

distancia interplanar (d) associada aos planos (hkl) de interesse, utilizando as
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Equacdes 6.7 e 6.8 para os polimorfos cubico e tetragonal, respectivamente.
Os valores de d obtidos foram entdo aplicados a lei de Bragg (Equacao 6.9)
para o calculo das posi¢des 26 tedricas, utilizando nA = 0,15418 nm. Os valores

calculados sao apresentados na Tabela 6.12.

d—lzza—lz(h2+k2+lz) (6.7)
d—lzza—lz(h2+k2)+ci2(|2) (6.8)
nA=2dsin6 (6.9)

Tabela 6.12 Posi¢des tedricas para os angulos de difracdo nos planos (hkl) para
as estruturas cubica e tetragonal na InSZ.

Plano (hkl) 20
(004) tetragonal 73,0°
(400) tetragonal 74,6°

(400) cubica 74,1°

A regidao 20 entre 72° a 76° exibida na Figura 6.42a demonstra que a
amostra 22,2InSZ, antes de ser tratada termicamente a 1200 °C (0 h), exibe
apenas o pico (400) da fase cubica, com posicdo em 20 de 74,1° no
difratograma de raios X, que é idéntica a posicdo calculada (Tabela 6.12). O
inicio do tratamento por 2 h ja induz a formacao de fase tetragonal devido ao
surgimento dos picos (004) e (400) nas posicbes 20 de 73,2° e 74,6°
respectivamente. Novamente, estas posicdes experimentais sdo consistentes
com posic¢des 20 previstas para a estrutura tetragonal na InSZ (Tabela 6.12). O
aumento no tempo de tratamento a 1200 °C leva a uma progressiva
transformacéo c—t até estar completa em um curto periodo de tempo de 8 h. A
progressédo da transformagdo c—t com base na concentracdo de fase

tetragonal é apresentada na Figura 6.42b.
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Os resultados indicam que a desestabilizagdo c—m na InSZ passa por
um estagio intermediario de formacdo da fase tetragonal, devendo ser
corretamente descrita como uma transformacdo progressiva entre 0s
polimorfos da zirconia: c—t—m. Estes mecanismo de desestabilizacdo da InSZ
cubica é diferente do reportado para a YSZ cubica (8 %mol Y203) pois, ha YSZ,
ndo h& ocorréncia de formacao de picos da fase tetragonal na regiao 26 de 70-

76° apos tratamentos térmicos por longos periodos [29].
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Figura 6.42 (a) Difratogramas de raios X da regido 206 entre 72-76° para a
amostra 22,2InSZ tratada a 1200 °C por varios tempos. Perfis com
linha tracejada representam picos Cu Kaz2. Em (b) é apresentado a
extensdo de transformacéo da fase cubica para tetragonal com o
tempo a 1200 °C.

6.8.3 Estabilidade da InSZ cubica a 800 °C

Os resultados de estabilidade de fases da InSZ a 800 °C nao indicaram

transformacdo da fase cubica para monoclinica apods tratamentos por até
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2000 h (Figura 6.43a). A estabilidade a 800 °C da InSZ contra transformacéao
t—m é consistente com a observacéo de outros autores para a InSZ tetragonal
(7,8 %mol InO15) tratada a 900 °C por 550 h [18].

Embora ndo tenha sido observada a transformagao c—m a 800 °C, os
espectros Raman exibidos na Figura 6.43c demonstram que nesta temperatura
a InSZ cubica ainda é suscetivel em certa extensdo a transformagao c—t.
Antes do tratamento térmico, a amostra 22,2InSZ é formada apenas pela fase
clbica, de acordo com a leve banda em torno de 600 cm~' na Figura 6.43c que
corresponde a simetria cubica [156,159,160,163]. J& ap0s o tratamento térmico
por 2000 h a 800 °C, pode ser claramente observado na Figura 6.43c o
surgimento de bandas a 270, 314, 460 e 634 cm~', que sdo bandas esperadas
para simetria tetragonal na zirconia [160,162,163]. Estes espectros Raman,
comprovam que a transformagdo c—t procede em certa extensdo na InSZ
mesmo a 800 °C, que € uma temperatura considerada baixa para

transformacgdes de fases termicamente induzidas em zirconias cubicas.

E interessante como 0s espectros Raman sdo contrarios aos dados de
DRX, que podem ser apenas indexados como fase cubica (Figura 6.43a), além
de que na Figura 6.43b ndo h& ocorréncia do pico (004) esperado para a fase
tetragonal. Uma explicacdo para esta inconsisténcia é que a fase tetragonal
transformada deve possuir um valor de tetragonalidade muito proximo a 1,
tornando-a indistinguivel da fase cubica original por DRX. Neste sentido, o
efeito do alargamento do pico (400) para a fase cubica apdés o tratamento
térmico (Figura 6.43b) deve, portanto, estar associado ao surgimento da
difracdo do plano (400) tetragonal. Neste sutil fenbmeno, a espectroscopia
Raman € uma técnica mais sensivel que a DRX para acompanhar leves

alteracdes estruturais tipo c—t em zircénias estabilizadas.
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Figura 6.43 Analises comparativas para a amostra 22,2InSZ antes do
tratamento térmico (0 h) e apds tratamento a 800 °C por 2000 h.
Em (a) e (b) sdo apresentados difratogramas de raios X, (c)
espectroscopia Raman (comprimento de onda de excitagdo de
785 nm) e (d) analise quimica elementar por fluorescéncia de
raios X, em que as setas indicam a concentragcdo original

sintetizada.

Um outro fenbmeno observado apds os tratamentos térmicos a 800 °C foi
a gradativa reducdo do parametro de rede da fase cubica e consequente
reducdo do volume da célula unitaria. Como exibido na Figura 6.44, o valor
inicial de a = 0,5116(3) nm chega a 0,5112(3) nm apos tratamento por 2000 h,
que representa uma leve contracdo de 0,25% no volume da célula unitéria.

Esta contracdo € consistente com algumas observacdes na literatura, que
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descrevem que tratamentos em temperaturas < 1000 °C causam um
ordenamento de curto alcance das vacancias de oxigénio com os ions Zr#*, que
termodinamicamente ocorrem para reduzir a anisotropia da distorcdo da rede
no polimorfo cubico [235,241]. Neste sentido, apds longos periodos de tempo
em temperaturas intermediarias, o ndmero de coordenagdo dos primeiros
vizinhos mais préximos ao ion Zr** reduz e as suas distancias interatdbmicas
diminuem, o que é a causa desta contracdo observada na célula unitaria cubica
da InSZ.
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Figura 6.44 Dependéncia do parametro de rede e volume da célula unitaria da
fase cubica com o tempo para a amostra 22,2InSZ tratada a 800
°C.

Outro aspecto alterado nos difratogramas de raios X ap0s tratamentos a
800 °C foi o desparecimento do “ombro” posicionado ao lado esquerdo do
plano (111) em 26 = 29,9° para a fase cubica (Figura 6.45a). Embora a origem
deste “ombro” em zircdnias estabilizadas ainda esteja em debate atualmente
[244], o desaparecimento ap0s tratamentos térmicos é também associado ao
ordenamento de curto alcance de vacancias de oxigénio para relaxar a
anisotropia na fase cubica [245,246]. A reducdo do volume da célula unitaria e

a extingdo do “ombro” suportam o ordenamento estrutural na InSZ cubica
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durante tratamentos a 800 °C. Também, foi observado o aumento na largura
dos picos com os tratamentos a 800 °C (Figura 6.45b), fenbmeno também
reportado na YSZ cubica tratada termicamente [235,247,248]. No caso da InSZ
cubica estudada nesta tese, este fendbmeno de alargamento de pico deve
ocorrer devido ao surgimento da fase tetragonal, introduzindo reflexdes
(103)/(211) em 26 de 60°, que justificam o alargamento do pico (311) da fase
cubica original (Figura 6.45b). Este caso soma-se ao alargamento exibido na
Figura 6.43b para suportar difracdes de planos emergentes da fase tetragonal
com tetragonalidade proxima a 1.
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Figura 6.45 (a) Pico (111) da fase cubica para a amostra 22,2InSZ. As setas
indicam a posicdo o “ombro” associado ao plano (111). Em (b) é

apresentada a FWHM do pico (311) para fase cubica.
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6.8.4 Observacbes por MET antes e ap0s tratamentos térmicos

Na maioria das vezes, alteracbes estruturais em zirconias apos
tratamentos térmicos sao visiveis nos padrées SAD. Na Figura 6.46 séo
apresentados padrées SAD para a amostra 22,2InSZ antes e apds o
tratamento térmico a 800 °C por 2000 h. E importante ressaltar que
transformacgdes de fases nos cristais cubicos in situ devido a incidéncia do feixe
de elétrons podem ser negligenciados, uma vez que este fenbmeno apenas €
relevante para zirconias parcialmente estabilizadas [249,250]. E possivel
observar que o padrdo SAD antes do tratamento térmico (Figura 6.46a) €
formado apenas por spots associados a simetria cubica [240,251]. No padrao
SAD apés o tratamento térmico (Figura 6.46b) ainda ocorrem spots associados
a fase cubica, que estdo de acordo com as observacbes por DRX (Figura
6.43a). No entanto, o tratamento térmico por 2000 h a 800 °C gerou spots mais
difusos. Esse aumento da intensidade das reflexdes difusas também foi
reportado por Kondoh et al. [235,241] em SADs para YSZ (8 %mol Y203) apos
tratamento por 1000 h a 1000 °C.

Outra importante caracteristica observada apdés o tratamento térmico a
800 °C foi o aparecimento de reflexdes fracas proibidas para fase cubica nos
padrdes SAD. Os spots proibidos para simetria cubica sdo indicados por setas
na Figura 6.46b. Embora a origem destas reflexdes tenha sido algumas vezes
associada a fendbmenos como superestruturas na matriz cubica [241] ou
formacé&o de fases ordenadas [235,252,253], no caso da InSZ, o surgimento de
cristais da fase tetragonal na matriz cubica durante os tratamentos térmicos é
responsavel por estes spots. A mesma associacao foi feita por Butz et al. [240]

para spots proibidos observados na YSZ cubica apds tratamentos térmicos.

Os padrbes SAD reforcam os resultados de espectroscopia Raman, de
gue a InSZ cubica é suscetivel em certa extensdo a transformacédo para fase
tetragonal apds tratamentos por longos periodos a 800 °C. No entanto, nao foi

possivel localizar estes precipitados de fase tetragonal por TEM mesmo em
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modo dark-field ou de alta resolugdo. A maior parte dos cristais analisados
antes e ap6s o tratamento, como na Figura 6.46¢c e d, apresentaram um
espacamento interplanar ~0,26 nm, valor que é apenas proximo ao de
0,256 nm do plano (200) para fase cubica. Aparentemente, grande parte dos
grdos na InSZ ainda conservam sua estrutura cubica original apés 2000 h a
800 °C.
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Figura 6.46 Padrées SAD no eixo de zona [011] para amostra 22InSZ (a) sem
tratamento térmico e (b) apds tratamento a 800 °C por 2000 h.
Imagens de HRTEM sao apresentadas para (c) antes e (d) apds
tratamento a 800 °C por 2000 h.
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6.8.5 Mecanismo de desestabilizacdo na InSZ cubica

A transformagado progressiva na InSZ entre os polimorfos c—t—m a
1200 °C é um modo de desestabilizacdo completamente diferente do reportado
para outras zircOnias estabilizadas. Como exemplo, durante o processo de
desestabilizacdo da YSZ como TBC, a fase metaestavel tetragonal (t) em
elevadas temperaturas € transformada inicialmente nos trés polimorfos: cubico
+ tetragonal com baixa concentracdo de Y203 (t'1) + tetragonal com alta
concentracdo de Y203 (t2). Com o prosseguimento do tratamento térmico, a
quantidade de fases cubica + t'1 cresce, sendo a cubica, estavel como fase final
e a fase t'1 remanescente suscetivel a transformacéo para monoclinica durante
ciclos térmicos [199,234,247,254]. Obviamente, transformacdes nas zircbnias
estabilizadas sdo dependentes da temperatura de tratamento [234,237]. Miller
et al. [255] reportou que na YSZ, apenas 1 h de tratamento a 1400 °C é
suficiente para causar as mesmas transformacdes observadas a 100 h a
1200 °C. Isto é verdadeiro também para a InSZ cubica, ao passo que a mesma
extensdo de desestabilizacdo observada apdés 15 h a 1200 °C necessita de
1000 h para ser observada em uma temperatura menor de 1000 °C (Figura
6.41).

A origem da rapida transformagdo c—t—m na InSZ cubica pode ser
compreendida se for observado o perfil de concentracdo de indio em sec¢des
transversais das amostras apos os tratamentos a 1000 e 1200 °C (Figura 6.47).
Sem tratamento, a amostra exibe um perfil aproximadamente linear com
variacdes de indio entre 21 a 24 %p. da superficie ao centro da amostra. Com
o tratamento a 1000 °C por 1000 h, a concentracdo de indio na superficie ja
reduz para 16,5 %p. No entanto, o perfil de reducdo na concentracéao de indio é
bastante severo apos tratamentos a 1200 °C, ao passo que apds 150 h foi
medida uma concentracdo de indio na superficie de apenas ~2 %p., com perfil
de reducédo estendendo-se a uma profundidade na amostra de até 15 uym. Os
perfis exibidos na Figura 6.47 também demonstram que temperaturas mais

elevadas e tempos maiores de tratamento resultam em menores concentracées
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superficiais de indio até posicbes mais profundidas nas amostras. Além do
mais, as imagens microestruturais apresentadas na Figura 6.48 indicam que a
transformagao c—t—m resulta na destruicdo dos graos cubicos para formacgéao
de uma microestrutura irregular formada por grdos monoclinicos desprendidos.
Esta microestrutura rica em defeitos € originada da modificacdo de volume
durante as transformacdes entre os polimorfos da zirconia, que sdo da ordem
para c—t de ~2,31% e para t—m de ~4,5% [175]. Para aplicacdes como TBC,
as transformacdes c—t—m certamente resultariam, durante ciclos térmicos, na

formacdo de microtrincas e posterior desprendimento do revestimento

ceramico.
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Figura 6.47 Perfil da concentragdo de indio em se¢des transversais da
amostra 22,2InSZ apds tratamentos térmicos em diferentes
temperaturas. A espessura total das amostras era de 1 mm. A
linha tracejada representa a concentragdo original sintetizada.
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Figura 6.48 Imagens de MEV (BSE) para a amostra 17,4InSZ tratada
termicamente a 1200 °C por: (a) 0 h (sem tratamento), (b) 10 h e
(c) 40 h.

O fendbmeno observado de perda do estabilizador € um ponto chave para
o entendimento da desestabilizacdo da fase cubica nos sistemas InMoSZ e
INSZ. Um estudo experimental sobre a estabilidade do oxido InO15 a 1000 °C
[256], indicou que a formagcdo do suboxido gasoso In2O em elevadas
temperaturas é responséavel pela volatilizacdo do éxido de indio (Reagéo 6.10)
[193,257,258]. Em uma pesquisa recente [194], a veracidade da Reacé&o 6.10
foi, de fato, comprovada em temperaturas proximas a 1077 °C. Esta reacdo
suporta que a origem da transformagdo c—t—m na InSZ é primariamente
associada a reducao da concentracdo do estabilizador InO1,5 por volatilizagéo
apo6s os tratamentos térmicos. Os perfis de perda de indio exibidos
anteriormente na Figura 6.47 comprovam que a volatilizacdo do estabilizador &
a causa das transformacfes de fases observadas durante exposi¢cédo a 1000 e
1200 °C. As fases secundarias monoclinica + cubica pobre em InOy5s (Figura
6.29) €, portanto, uma decomposi¢ao inicial da matriz cubica rica em InO1,5 que

ocorre pela volatilizacdo do estabilizador ja durante a etapa de sinterizagao.
2 INO1,55) — IN20(g) + O2(g) (6.10)

Os resultados de desestabilizacdo da InSZ cubica a 1000 e 1200 °C séo
coerentes com os principios da Reacdo 6.10, em que o aumento da
temperatura deve acelerar as taxas de volatilizacdo de InOis [259] e a
severidade da volatilizacdo de InO15 € consideravelmente aumentada em torno

de 1200 °C [257,260]. Calculos termodinamicos da presséao parcial de vapor do
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In2O(g) em ar indicam valores de 101 bar a 1200 °C e 10-? bar a 800 °C [258].
Esta presséo parcial mais de dez ordens de grandeza superior é consistente
com as observacdes experimentais de elevada perda de InO1s5 a 1200 °C e
nenhuma volatilizacéo a 800 °C. Pelo fato de que ndo ha perda de estabilizador
a 800 °C (Figura 6.43d), a InSZ cubica ndo é suscetivel a transformacédo
c—t—m nesta temperatura. A 800 °C, a transformagdo c—m ndo ocorre,
portanto, devido a perda de estabilizador, mas sim, ocorre para relaxar a

anisotropia da estrutura cubica dopada [245,246].

De uma maneira simplificada, sendo que a formacédo do suboxido gasoso
In20 é responsavel pela perda do estabilizador, 0 mecanismo de transformacao
c—t—m em temperaturas = 1000 °C em todas as zircénias cubicas estudadas
nesta tese € esquematizado na Figura 6.49. Primeiro, partindo-se de uma
matriz cubica (Figura 6.49a), a permanéncia por longos periodos de tempo em
elevadas temperaturas faz com que a concentracdo x de InOis inicial na
solucdo solida ZrixInxO25 cUbica reduza gradativamente para uma
concentracdo y de InOis na solucdo ZriylnyO25 em que apenas a fase
tetragonal é estavel. O prosseguimento da volatilizacdo do estabilizador
alcanca uma pequena concentracao z que é abaixo do limite para estabilizacédo
de qualguer um dos polimorfos de alta temperatura da zircbnia e a fase

termodinamicamente estavel monoclinica predomina (Figura 6.49b).

Neste mecanismo, a desestabilizacdo da fase cubica para monoclinica
em zirconias estabilizadas nos sistemas ZrO2-InOi1s nao ocorre em
temperaturas inferiores ao inicio da volatilizacdo do InO15 0 que restringe
significativamente aplicacdes tecnoldgicas deste materiais em temperaturas
maiores que 800 °C. Estas condi¢cdes sdo menos severas do que as utilizadas
nesta tese nos ensaios de estabilidade das fases tetragonal e cubica nos
sistemas InMoSZ, InWSZ, InTaSZ e InNbSZ. Portanto, a ineficacia da co-
dopagem pelo mecanismo de compensacado de cargas é um simples aspecto
da inabilidade deste método na restricdo da volatilizacdo do estabilizador
INO45.
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Figura 6.49 Esquema de decomposigdo de uma matriz inicialmente composta
por (a) graos de InSZ cubicos que sdao em (b) transformados para
graos monoclinicos durante tratamentos térmicos. As regides
escuras em (b) representam defeitos microestruturais criados
durante a transformacdo c—t—m, como microtrincas e

desprendimento de graos.
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7 CONCLUSOES

Zircbnias estabilizadas com InO15 e co-dopadas com Oxidos metalicos

hexavalentes (WO3s, MoOs) ou pentavalentes (NbO2s, TaOz;5), considerando o

mecanismo de compensacao de cargas, foram sintetizadas nesta tese. Uma

detalhada avaliacdo da estabilidade de fases, propriedades e caracteristicas

fisicas foram conduzidas com o objetivo de verificar a adequagéo dos sistemas

propostos como candidatos a TBCs resistentes a corrosdo. Os mais relevantes

progressos obtidos nesta pesquisa foram:

A lavagem com etanol seguida por destilacdo azeotrdpica foi superior a
liofilizacdo, nas condi¢cdes experimentais desta tese, para producao de
pds de elevada area superficial nos sistemas InMoSZ, INWSZ, InTaSZ e
INNbSZ. A efichcia da destilacdo azeotrépica € originada pela
substituicdo do grupo superficial OH- nos precipitados por grupos
organicos C2HsO— e C4HoO-. N&o obstante, os 6xidos compensadores
de carga WOs e MoOs contribuem de forma mais efetiva com
modificacdes superficiais nos hidroxidos de InSZ se comparados aos
Oxidos NbO25 e TaO2;s.

Estudos de estabilidade da fase tetragonal nos sistemas 9InNbSZ,
9InTaSZ, 9In4,5WSZ e 9In4,5M0SZ demonstraram que nenhum destes
sistemas exibiu estabilidade de fases apds tratamentos térmicos em
temperaturas superiores a 1000 °C. Portanto, a fase tetragonal ndo é
estavel nos sistemas de co-dopagem propostos. No caso dos co-
dopantes pentavalentes, na 9InNbSZ e 9InTaSZ ocorre uma completa
transformagao t—m com formacéao de trincas e destruicdo dos corpos de
prova. Um efeito similar foi observado na amostra 9In4,5WSZ. Embora a
transformacgao t—m também foi observada na amostra 9In4,5MoSZ, a
extensdo desta transformacdo n&o foi suficiente para induzir a
destruicdo dos corpos de prova mesmo apos tratamentos a 1500 °C,

indicando superioridade do sistema InMoSZ.
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e Concentragbes de InO15-MoOs3 dentro dos limites das composi¢des
16In8M0SZ a 25In12,5MoSZ resultaram na retencdo do polimorfo
cubico. Embora o interesse inicial estivesse centrado na estabilizagédo da
fase tetragonal (t'), a fase cubica na InMoSZ apresentou propriedades
potenciais para ser aplicado como TBC, como; elevados coeficiente de
expansdo térmica e dureza. Estas melhorias estdo relacionadas ao
efeito do co-dopante MoOs na minimizacdo da decomposi¢cao da matriz
cubica da InSZ para as fases secundarias monoclinica + cubica pobre
em InO15. Além do mais, o0 MoOs induz uma reducdo da cinética de
sinterizagdo que é extremamente Util para evitar o indesejado efeito de
densificacédo da arquitetura microestrutural porosa em TBCs. No entanto,
a manutencdo da estequiometria no sistema InMoSZ cubico é
prejudicada pela volatilizacgdo do co-dopante MoOs ja durante o

processo de sinterizagéo.

e Tratamentos térmicos indicaram que a InMoSZ cubica ndo é estavel
mesmo durante curtos periodos de tempos em temperaturas de 1200 e
1400 °C. Estudos aprofundados utilizando a InSZ cubica como padréo
indicaram que nestas temperaturas ocorre uma progressiva
desestabilizacdo de fases, com mecanismo derivado da transicéo
c—t—m. Esta transformagdo c—t—m induz a destruicdo dos graos
cubicos para formacéo de uma microestrutura rica em defeitos composta
por graos monoclinicos. Considerando que a desestabilizacdo é
governada pela perda do estabilizador como suboxido gasoso In20, a
exposicao em temperaturas e tempos superiores aos avaliadas nesta
tese devem agravar a instabilidade de fases da InSZ e InMoSZ. Ja a
800 °C, zirconias cubicas no sistema ZrO2-InO15 sdo estaveis contra

transformagdo c—m por ndo ocorrer volatilizagdo do estabilizador INOxs.

Em suma, esta tese conclui que a estabilidade de fases da InMoSZ e da
INSZ é baixa em temperaturas = 1000 °C. Levando em consideracédo que TBCs
para turbinas a gas normalmente operam em temperaturas no qual ira ocorrer a

volatilizacéo do InO15, a utilizacdo dos sistemas aqui propostos € limitada pelo



149

fato de que modificagbes de volume associadas as transformagdes entre os
polimorfos resultardo em falha da TBC durante ciclos térmicos de operacao.
Esta severa limitacdo ndo fundamenta futuras perspectivas de aplicacéo destes
sistemas como TBCs resistentes a corrosdo para novas geracdes de turbinas a
gas terrestres para producdo de energia elétrica que operam em T = 1000 °C.
Por outro lado, os resultados desta tese demonstraram que a INnSZ e sistemas
derivados sdo estaveis termicamente em condicdes no qual ndo ocorra
volatilizacdo do estabilizador, suportando aplicacdes destas zirconias como
TBCs para temperaturas < 800 °C.
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8 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

A densificacdo da estrutura porosa gerada durante a deposicdo de TBCs
baseadas em YSZ é um fendbmeno indesejado por aumentar a
condutividade térmica e elevar as tensdes termicamente induzidas
devido ao desacordo com o metal base durante a operacéo de turbinas.
Os resultados desta tese suportam que pequenas adicbes de MoOs
podem ser uma possivel rota para inibicdo da densificacdo pela acao do
MoOs no retardamento da sinterizacdo de zircOnias. Testes simples
podem ser avaliados por impregnacéao de pés de YSZ (4-4,5 %mol Y203)
comerciais com sais de molibdénio e verificacdo do comportamento de
TBCs depositadas por APS.

A superior condutividade ibnica ap0s a co-dopagem da InSZ cubica com
MoOs suporta futuras pesquisas similares na YSZ. A YSZ é o principal
material utilizado atualmente como eletrélito sélido para células a
combustivel de 6xido sélido (SOFC). Neste caso, a adicdo de MoOs
pode ser uma estratégia para aumentar a condutividade iénica da YSZ
(8 %omol Y20s3) e, assim, elevar seu desempenho como condutor de ions
de oxigénio. Neste caso € importante um estudo conjunto sobre
aspectos da sinterizagcdo que podem ser alterados na presenca de
MoOs.

Como a desestabilizagdo da InSZ por volatilizacdo do estabilizador
InO1,5 ndo deve ocorrer em temperaturas menores que 800 °C, existe a
possibilidade de direcionamento destes materiais em pesquisas futuras
como TBCs resistentes a corrosdo para sistemas térmicos (p. ex. motor
a diesel ou tubulagdes no processo de refino de petréleo) que estejam
em T < 800 °C na presenca de liquidos e gases contendo alto teor de S,
PeV.
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APENDICE A

A estabilizacdo da fase metaestavel tetragonal na zircénia ndo dopada é
muitas vezes considerada como um fendmeno unicamente relacionado ao
tamanho dos cristalitos. Este efeito do tamanho de cristalitos foi proposto por
Garvie [86,87], que reportou como o0 tamanho dos cristalitos afetam a
estabilizacdo dos polimorfos de alta temperatura na zircbnia. A sua teoria
propde que cristais de zirconia — em temperaturas menores que 1017 °C onde
ocorre habitualmente a transi¢cdo t—m [261] — apresentam simetria tetragonal
apenas se existirem em tamanhos inferiores a um certo tamanho critico. Por
calculos termodinamicos, a estabilizacdo da fase tetragonal a temperatura
ambiente foi atribuida ao excesso de energia superficial no polimorfo
tetragonal, sendo que, quanto menor o tamanho dos cristalitos, maior serd a
tensdo superficial que reflete em um aumento na pressédo interna no cristal.
Esta presséo é responsavel pela estabilizacdo dos polimorfos da zirconia, sem

qualquer dependéncia de cations estabilizadores.

Para determinar o tamanho critico que estabiliza a zircOnia tetragonal,
Garvie [86,87] aplicou formalismos termodinamicos na modelagem da energia
livre para cristais de zircbnia isolados, esféricos, com energia superficial
constante e nenhuma for¢ca externa aplicada [262], sendo que para estas

restricbes, a energia livre total (G) da particula pode ser expressa por:

G:% Trig+4TTrey (A.1)

Onde (r) é o raio da particula, (y) a energia livre por unidade de volume
de um cristal de raio infinito e (y) a energia livre superficial da particula. Para a
transformacgao t—m, a diferengca de energia livre relacionada a mudanga entre

os dois polimorfos é:

AG=%1TF3 ('-g)+4T1r? (y-y) (A.2)
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Onde os simbolos com apoéstrofo se referem as propriedades da fase
tetragonal. Se o tamanho de particulas € reduzido para algum tamanho critico

(rc) em que (AG) é igual a zero, o polimorfo tetragonal existira, se:

rC:-s(V,—'V) (A.3)
(W)
Desenvolvendo uma expansdo em série da energia livre por unidade de

volume sobre a temperatura de transformagéo em um cristal infinito chega-se:

Q:-3% (A.4)
o)

Onde (q) é o calor da transformagédo t—m, (Tv) € a temperatura de
transformacdo em um cristal infinito e (T) é uma temperatura abaixo da
temperatura de transformacéo observada em um cristal infinito. De acordo com
a Equacéo A.4, a estabilizacdo da fase tetragonal pode ser atribuida apenas a
um efeito negativo na diferenca de energia superficial entre as duas fases
[263]. Aplicando dados termodinamicos recentes, Rezaei et al. [113]
encontraram um tamanho critico igual a 9,6 nm para a transformacéo t—m a
temperatura ambiente em casos de particulas isoladas. Porém, para
nanoparticulas de zircbnia em um sistema real, os autores propdem que devem
ser consideradas as modificacBes nas propriedades termodinamicas devido a
aglomeracao entre os nanocristais, devendo, neste caso, ser considerado um

tamanho critico de 33,2 nm.

Um namero significativo de pesquisas tém reportado resultados em
concordancia com a teoria de Garvie [86,87] quanto a existéncia de um
tamanho critico de cristalito para estabilizacdo da fase tetragonal da zirconia.
Murase e Kato [264] investigaram a relagao entre crescimento dos cristalitos e
a transformagéo t—m e concluiram que a transformagéo t—m esta relacionada
ao crescimento dos cristalitos acima do tamanho critico e consequente
diminuicdo da diferenca entre a energia superficial dos cristais de zircbnia nas

fases tetragonal e monoclinica. Chraska et al. [265] também desenvolveram
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estudos experimentais para observacgao da teoria de Garvie [86,87]. Os autores
sintetizaram poOs nanocristalinos de zircébnia ndo dopada, e observaram
inicialmente apenas a existéncia de simetria tetragonal apds a sintese com
tamanhos de particulas < 14 nm, em concordancia com o estabelecido pela
teoria do tamanho critico [113]. Nesta pesquisa, o tratamento térmico nos pés
de zirconia tetragonal a 500 °C levou a formacdo de 5 %vol. de fase
monoclinica e aumento do tamanho dos cristalitos para até 18 nm. Com
posterior tratamento a 900 °C, foi observado a formacao de aproximadamente
70 %vol. de fase monoclinica (Figura A.1). Os autores sugerem que O
aquecimento resultou na coalescéncia dos cristalitos levando a extensiva
formacdo de fase monoclinica, sendo que qualquer coalescéncia dos cristalitos
acima de certo valor critico — por volta de 18 nm neste trabalho — foi
responsavel pela transformagdo t—m. Os autores concluiram que a
estabilidade da fase tetragonal é derivada majoritariamente de aspectos
relativos a energia superficial dos cristalitos de zircbnia menores que o

tamanho critico.

Figura A.1 Imagens obtidas por MET de particulas de zirconia calcinado a 900
°C por 1 h, onde a existéncia dos polimorfos com um efeito do
tamanho dos cristalitos pode ser observada. Publicado por Chraska
et al. [265].

Mais evidéncias sobre e existéncia de um limite de tamanho de cristalitos
abaixo da qual a fase tetragonal é estavel foram reportadas por Ji e Rigsbee

[266]. Os autores sintetizaram nanocristais de zirconia por meio de deposicao
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reativa por bias-sputtering. Foi detectado apenas fase tetragonal em particulas
com tamanho de 20 nm, enquanto cristalitos com tamanho de 84 nm
apresentaram simetria monoclinica. A existéncia de simetria monoclinica nos
flmes depositados foi atribuida ao tamanho de cristalito superior ao
determinado pela teoria do tamanho critico. Noh et al. [101] prepararam pGés
nanocristalinos de zirconia por processos hidrotermais, e relataram que durante
o tratamento hidrotermal dos géis, os pos derivados do tratamento a 150 °C
eram formados apenas por cristalitos de 15 nm de fase tetragonal. No entanto,
0s pos preparados a 250 °C eram monoclinicos com alguns cristais chegando a
até 1 ym de comprimento. Os autores interpretaram estes resultados sugerindo
gue o aumento da temperatura de reacao resultou no aumento no tamanho dos

cristalitos acima do tamanho critico.
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FiguraA.2 Diagrama de fases do sistema ZrO2-InO15. Este diagrama foi
construido experimentalmente com analises entre 800 a 1700 °C.
Mon ss = solugao sdlida de ZrO2z monoclinica; Tet ss = solugao
sélida de ZrO2 tetragonal; Cub ss = solugéo sélida de ZrOz cubica;
InO1,5 ss = solugado solida de InO1,5 cubica. Publicado por Sasaki et
al. [57].



