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RESUMO 

A zircônia estabilizada com InO1,5 (InSZ) é um material com potencial aplicação 

como revestimentos para barreira térmica (TBC) resistentes à corrosão. 

Contudo, a instabilidade de fases impede aplicações industriais da InSZ. Esta 

tese investiga a ação da co-dopagem por compensação de cargas como uma 

estratégia para aumentar a estabilidade de fases da InSZ. Quatro sistemas de 

co-dopagem foram sintetizados por co-precipitação e estudados:  

(ZrO2)1-(x+y)(InO1,5)x(MOz)y com MOz = TaO2,5, NbO2,5, MoO3 ou WO3. Após a 

síntese, 9 %mol de InO1,5 somado a concentração de óxidos compensadores 

de carga foi suficiente para estabilização da fase tetragonal. Área superficial 

específica de até 106,1 m2.g‒1 e tamanho de cristalitos de ~11 nm foram 

obtidos utilizando a lavagem com etanol seguida por destilação azeotrópica 

como técnica de desidratação dos precipitados. Para estes pós, testes de 

estabilidade térmica indicaram instabilidade da fase tetragonal, com extensão 

de transformação t→m menos detrimental no sistema InMoSZ. Aumentando 

gradativamente a concentração de InO1,5-MoO3 na InMoSZ resulta em 

amostras monofásicas com retenção da fase cúbica. A InMoSZ cúbica exibiu 

dureza e coeficiente de expansão térmica até 13,5% e 9% superiores aos 

valores da InSZ, respectivamente. No entanto, tratamentos em temperaturas ≥ 

1200 ºC indicaram que a InMoSZ é também suscetível a desestabilização da 

fase cúbica. Embora a InMoSZ cúbica tenha sido o sistema mais promissor 

obtido nesta tese, os resultados de estabilidade indicam que sua aplicação 

como TBC não é possível em temperaturas ≥ 1000 ºC. Uma avaliação 

detalhada das fases formadas após os tratamentos entre 1000 a 1200 ºC 

demonstrou que a instabilidade dos sistemas estudados é decorrente de uma 

transformação progressiva tipo c→t→m. A origem da transformação c→t→m é 

associada a redução da concentração do estabilizador InO1,5 em solução sólida 

por volatilização como In2O durante os testes de estabilidade térmica. Em 

temperaturas ≤ 800 ºC, a transformação c→m não ocorre, neste caso, TBCs 

baseadas em InSZ são estáveis termicamente para aplicações industriais.  

Palavras-chave: TBC; zircônia estabilizada; co-dopagem; estabilidade de fases. 
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ZIRCONIA CO-DOPED BY CHARGE COMPENSATION IN THE SYSTEMS 

(ZrO2)1-(x+y)(InO1.5)x(MOz)y WITH MOz = TaO2.5, NbO2.5, MoO3, OR WO3, AS 

THERMAL BARRIER COATING  

ABSTRACT 

InO1.5-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)(InO1.5)x(MOz)y with MOz = TaO2.5, NbO2.5, MoO3, or WO3. After 

synthesis, 9 mol% of InO1.5 plus the charge-compensating oxides was sufficient 

to stabilize the tetragonal phase. Specific surface area up to 106.1 m2.g-1 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 InO1.5:MoO3 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 ≥ 1200 °C showed that the InMoSZ 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 ºC. 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 InO1.5 stabilizer in solid solution by volatilization as In2O during 

heat treatment. At temperatures ≤ 800 ºC, 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   INTRODUÇÃO 

Em projetos de turbinas a gás, a seleção de materiais é criteriosa devido às 

elevadas temperaturas e pressões nos quais os componentes estarão expostos 

durante a operação. Materiais cerâmicos têm sido amplamente aplicados como 

revestimentos para barreira térmica (do Inglês: Thermal Barrier Coating, TBC) com a 

finalidade de proteger os componentes metálicos destas sessões em turbinas a gás 

[1–3]. O uso de TBCs promove benefícios consideráveis ao sistema [4]. Uma TBC 

age como isolamento térmico, reduzindo o fluxo de calor dos gases quentes para os 

componentes metálicos, permitindo operação sem fusão do metal base. Assim, a 

aplicação desta camada de isolamento permite maiores temperaturas na seção de 

entrada do rotor e reduzido fluxo de ar de resfriamento interno, o que são fatores 

importantes para o aumento da eficiência em turbinas a gás terrestres para produção 

de energia elétrica [5,6].  

Como uma tecnologia já consolidada nos dias atuais, TBCs são aplicadas 

sobre uma ampla variedade de componentes metálicos em turbinas a gás 

produzidas pelas fabricantes líderes 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 gás é 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 

renováveis serão essenciais, mais de 58% deste valor ainda será gerado por 

sistemas que utilizam combustíveis fósseis [6,7]. Dentro desta porção estão as 

turbinas a gás, ao passo que a competitividade entre as empresas do segmento 

estará baseado na habilidade de produzir turbinas mais eficientes e com prolongado 

tempo de vida. De fato, estas projeções energéticas incentivaram o aumento no uso 

de turbinas a gás consideravelmente. Apenas como exemplos, dados recentes 

disponibilizados pela Siemens gas turbines [7] demonstram que existem mais de 

2000 turbinas em operação ao redor do mundo deste fabricante, com algumas das 

turbinas com capacidade de geração de 500 MW em menos de 30 minutos de 

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

de horas de operação. 

 Desde o desenvolvimento inicial de TBCs pela NASA em 1970 [9], a zircônia 

tetragonal (t′) estabilizada com ítria (YSZ) vem sendo ainda a principal escolha como 

TBC. Apesar de mais de 40 anos de aplicação industrial, atualmente, o uso da YSZ 

é considerado limitado por dois aspectos principais. Um deles é a instabilidade da 

fase t′ durante longos períodos nas elevadas temperaturas de operação das turbinas 

[10,11]. É crucial que não ocorram transformações de fase em TBCs. Este aspecto é 

agravado pelo fato do tendencial aumento na temperatura de operação das futuras 

gerações de turbinas a gás [12]. Outra limitação da YSZ está relacionada à sua 

elevada suscetibilidade à corrosão a quente por sais fundidos provenientes do 

combustível ou ingestões durante operação [13–17]. Em relação à corrosão a 

quente, as turbinas têm sistemas de combustão projetados com capacidade de 

aceitar queima conjunta de diversos tipos de combustíveis não tradicionais, como: 

lignito, coque de petróleo e óleos pesados. Por exemplo, a General Eletric heavy-

duty gas turbines desenvolveu uma linha de turbinas específica para uso destes 

combustíveis alternativos. Existiam até 2013 mais de 1200 unidades em 

funcionamento, com 60 milhões de horas de operação [8]. A tendência do uso de 

combustíveis alternativos é uma causa direta da elevada concentração dos 

elementos; Na, S, P e V, que são responsáveis pela corrosão a quente em TBCs, o 

que requer projetos de TBCs mais resistentes à corrosão do que os atualmente 

disponíveis.  

Estratégias utilizadas para superar o problema de corrosão a quente por sais 

fundidos foram inicialmente centradas na seleção de diferentes estabilizadores para 

a zircônia. Neste sentido, pesquisas demonstraram que o óxido de índio (InO1,5) 

apresenta uma suscetibilidade a reação com compostos de enxofre, vanádio e 

fosforo muito inferior ao estabilizador Y2O3 [18,19]. Esta descoberta impulsionou 

novas pesquisas que, de fato, comprovaram que a zircônia estabilizada com óxido 

de índio (InSZ) é um potencial substituto a YSZ para o desenvolvimento de TBCs 

resistentes à corrosão. Apesar da potencialidade da InSZ, este material já “nasceu” 

com uma severa deficiência associada a sua estabilidade de fases em temperaturas 

em que TBCs estão expostas em turbinas a gás. No geral, a instabilidade da InSZ 
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impede que TBCs homogêneas sejam formadas devido a transformações de fases já 

durante a deposição [20], ao passo que TBCs baseadas em InSZ não possuem 

estabilidade satisfatória para aplicação 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)1-(x+y)(InO1,5)x(MOz)y 

com MOz = TaO2,5, NbO2,5, MoO3 ou WO3. A hipótese é que a utilização do conceito 

de co-dopagem pelo mecanismo de estabilização por compensação de cargas 

possa ser uma estratégia para produzir sistemas com estabilidade de fases 

satisfatória para utilização como TBCs resistentes a corrosão.   
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2   REVISÃO DA LITERATURA - PARTE I: FUNDAMENTAÇÃO 

2.1 TBCs 

TBCs são amplamente utilizadas como materiais isolantes para proteção 

de componentes metálicos contra gases quentes em turbinas a gás para 

propulsão na aviação, turbinas terrestres para geração de energia elétrica e 

turbinas navais [21,22]. Fabricantes de turbinas estão constantemente em 

busca de maior eficiência energética, o que tem gerado um cenário em que 

turbinas irão operar em temperaturas e velocidades consideravelmente 

superiores às atuais [23–25]. Por este fato, o desenvolvimento de novos 

materiais como TBC é considerado um fator indispensável para a vida útil dos 

componentes metálicos e eficiência das próximas gerações de turbinas a gás 

[26]. 

Os benefícios da utilização de TBCs estão diretamente associados ao 

isolamento térmico provido por esta tecnologia. A temperatura no metal base 

pode ser reduzida entre 100‒300 ºC [9,21,22,26] com a aplicação de uma TBC. 

Esta redução permite que a temperatura do gás de operação seja elevada 

enquanto reduzido volume de fluido de resfriamento é utilizado nos 

componentes metálicos, resultando em um aumento na eficiência do sistema 

[23,27]. Também, a TBC reduz os gradientes térmicos no metal base. Uma vez 

que estes gradientes são uma força motriz para a fratura por fadiga, as tensões 

termicamente induzidas nas ligas serão menores com a presença de um TBC, 

resultando em superior resistência a fadiga térmica [28–30].  

Na Figura 2.1 é exibido um componente metálico revestido com TBC. É 

importante notar que a TBC apresenta uma arquitetura composta por quatro 

camadas (totalizando entre 100‒500 μm [22]), cada uma projetada para 

exercer as seguintes funções:  
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 Revestimento superior1 (top coat): Camada cerâmica (100‒400 μm) 

utilizada para promover o isolamento térmico. Tem objetivo de reduzir a 

transferência de calor dos gases quentes para o metal base. Características 

microestruturais como porosidade e trincas perpendiculares são 

intensionalmente introduzidas nesta camada durante o processo de 

deposição [9,22]. 

 

  Camada de óxido crescida termicamente (Thermally grown oxide - 

TGO): Formada por uma camada uniforme de α-Al2O3 (1‒10 μm) crescida 

durante a oxidação da camada de ligação nas condições de operação das 

turbinas. A TGO promove a fixação do revestimento superior com a camada 

de ligação, além de que a pequena difusividade de íons de oxigênio através 

da TGO reduz subsequente oxidação da camada de ligação [9,21,22,29]. 

 

 Camada de ligação (bond coat): É uma camada metálica de NiCrAlY, 

NiCoCrAlY ou β-NiPtAl (75‒150 μm) aplicada sobre o metal base. Esta 

camada de ligação tem como finalidade promover à resistência a oxidação 

do metal base e acomodar tensões térmicas decorrentes da diferença entre 

os coeficientes de expansão do revestimento superior e metal base. Esta 

camada foi modelada para ser a fonte de alumínio para criar a TGO em 

ambientes oxidantes [9,21,22]. 

 

 Metal base: São superligas de níquel (e. g. [%p.] 63,8 Ni + 6,5 Co + 7,8 Cr 

+ 2 Mo + 5,7 W + 5,2 Al + 1,1 Ti + 7,9 Ta [21]) ou cobalto que formam os 

componentes internos de turbinas. O metal base é refrigerado por um 

sistema de escoamento interno de fluido refrigerante [22].    

 

 

 

1 A sigla TBC será utilizada daqui em diante nesta tese para fazer referência 

apenas ao revestimento superior. Esta terminologia é aceita e difundida na 

comunidade científica. 
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Figura 2.1 Exemplo de aplicação de TBC em uma turbina para propulsão. TBCs 

são utilizados principalmente em partes móveis (rotação) como: 

palhetas, e em componentes estacionários como: lâminas, injetores 

e partes do combustor. Um perfil de redução 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: benefícios e limitações 

A seleção de materiais para aplicação como TBCs exige como 

requerimentos [21,26,32,33]: (I) elevado ponto de fusão, (II) nenhuma 
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transformação de fase entre a temperatura ambiente até a temperatura de 

operação, (III) baixa condutividade térmica, (IV) não reagir quimicamente 

durante operação, (V) coeficiente de expansão próximo ao do metal base para 

evitar elevadas tensões térmicas, (VI) boa aderência com a camada de ligação, 

(VII) reduzida cinética de sinterização da microestrutura porosa na temperatura 

de operação, (VIII) boa resistência à corrosão e (IX) elevadas propriedades 

mecânicas, promovendo tolerância a esforços mecânicos. 

Devido a esta série de exigências, praticamente todas as TBCs aplicadas 

em turbinas nos dias atuais são baseadas em zircônia estabilizada com ítria 

(YSZ). Vários dos requerimentos I‒IX são satisfeitos com a aplicação da YSZ, 

uma vez que a YSZ possui: elevada temperatura de fusão (2700 ºC) [22], 

melhoradas características de isolamento devido à baixa condutividade térmica 

(~1,5 W m‒1 K‒1) [9,21,23,32], elevado coeficiente de expansão térmica   

(11x10‒6 ºC-1) que minimiza o desacordo com o metal base (14x10‒6 ºC-1) 

[9,22,23,32], dureza de até 14 GPa, tornando-a resistente à erosão e impacto 

causado por ingestões sólidas [9,22], além da densidade baixa de 6,4 g cm‒3 

[22], esta que é uma característica importante devido à restrição de peso dos 

componentes móveis.  

A YSZ utilizada como TBC é estabilizada com 4‒4,5 %mol de Y2O3 [34]. 

Com estas concentrações de Y2O3, ocorre a retenção de cristais com simetria 

tetragonal na forma t′. A fase t′ é gerada durante a transformação martensítica 

da fase cúbica para tetragonal no resfriamento rápido resultante do processo 

de deposição de TBCs [35]. De maneira contraria ao que ocorre com a fase 

tetragonal transformável (adição ≤ 3 %mol de Y2O3, fase t), a fase t′ mantem-se 

tetragonal dentro do ciclo térmico de operação de turbinas comerciais       

(~1200 ºC). Também, o mecanismo de tenacificação bem conhecido da fase t 

da zircônia não é útil 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 operação, em que não há força motriz para 

transformação t→m, o que a tornaria ineficaz durante a operação das turbinas, 

e (ii) devido ao fato de que ciclos repetitivos de transformação resultariam em 
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modificações no volume cada vez que a fase tetragonal fosse transformada em 

monoclínica no resfriamento e regenerada no aquecimento, o que levaria a 

formação de microtrincas e posterior desprendimento da TBC.   

Apesar da interessante combinação de propriedades, TBCs baseadas em 

YSZ são consideradas limitadas em projetos recentes de turbinas a gás. Estas 

novas gerações de turbinas a gás estão sendo projetadas para operar com 

temperaturas superficiais de até 1500 ºC [37]. É bem conhecido que nestas 

condições severas de temperatura ocorre a transformação da fase t' para uma 

matriz composta por uma fase rica em Y2O3 (cúbica) e outra fase com baixa 

concentração de Y2O3 (t), sendo a última suscetível a transformação para 

monoclínica durante ciclos térmicos [38]. Outra restrição à aplicação da YSZ 

em temperaturas de operação acima de 1200 ºC é a elevada cinética de 

sinterização, o que leva a não preservação da arquitetura porosa originada na 

etapa de deposição, reduzindo os efeitos de tolerância a tensões térmicas e 

aumento da condutividade térmica [32]. Também, uma inapropriada 

característica da YSZ é a sua elevada condutividade de íons de oxigênio, 

fazendo com que a TBC seja “transparente” para difusão de íons oxigênio em 

altas temperaturas, portanto, facilitando a oxidação da camada de ligação e do 

metal base [9,34]. Além destas limitações, um fator que reduz de forma 

considerável o desempenho em vida útil de TBCs baseadas em YSZ é a 

corrosão a quente durante a operação das turbinas [23,33].  

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

2.2.1 Aspectos fundamentais sob a corrosão a quente 

3  

4 A corrosão a quente é fundamentalmente um tipo de reação química em 

elevada temperatura entre um óxido metálico e um sal fundido [13]. Em 

turbinas que queimam combustíveis de elevada pureza, os efeitos da corrosão 

a quente não são significativos na redução da vida útil da TBC. No entanto, é 



10 

 

 

desejável para turbinas industriais que gastos com processos de refino 

demasiado de combustíveis sejam evitados [20], ao passo que recentes 

esforços para redução de custos operacionais utilizando combustíveis de 

menor qualidade estão impactando negativamente o desempenho de TBCs [5]. 

Por exemplo, numerosos projetos estão considerando a utilização de 

combustíveis derivados de óleos residuais de refino do petróleo, portanto, um 

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

Sabe-se que contaminantes dos combustíveis como: sódio, enxofre, 

vanádio e fósforo são os principais responsáveis pela corrosão de TBCs 

baseadas em YSZ [6,41–44]. Durante a combustão, estes contaminantes são 

convertidos nos óxidos de Na2O, SO2/SO3, V2O5 e P2O5, que reagem formando 

sais de baixa temperatura de fusão e elevada acidez, responsáveis pela 

corrosão [23,45]. Na presença de elevada taxa de corrosão ocorre o 

desprendimento da TBC durante sua operação, e portanto, aumento da 

temperatura do metal base e acelerada redução da vida útil dos componentes 

[20,27,28].  

2.2.1.1 Corrosão a quente por compostos de vanádio 

O vanádio é a impureza presente no combustível mais nociva na corrosão 

de YSZ utilizadas como TBC. Este elemento entra em turbinas na forma de 

complexos orgânicos e inorgânicos presentes no combustível, sendo que estes 

complexos reagem com oxigênio durante a combustão dando origem a uma 

série de óxidos de vanádio (VO, VO2, V2O5 e VO3), com superior nocividade 

reportada na formação de V2O5 [46]. Normalmente, a corrosão já é observada 

com uso de combustíveis habituais contento em média 50 ppm de vanádio [47]. 

No entanto, a corrosão a quente é intensificada quando são utilizados 

combustíveis não refinados pelo fato destes combustíveis conterem até        

200 ppm de vanádio [33].  
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A corrosão a quente por vanádio em TBCs baseadas em YSZ é 

representada por meio da Reação 2.1. De acordo com esta reação, elevadas 

concentrações de V2O5 correspondem à extensiva transformação da fase t→m, 

com formação de vanadato de ítrio (YVO4) [1,17,39,44,48]. Embora a difusão 

do cátion V5+ na estrutura da zircônia tetragonal inicia-se a 600 oC, o início da 

reação entre o cátion estabilizador e o V2O5 foi observado a 800 oC [41]. Com o 

progresso da reação, completa remoção do cátion estabilizador Y3+ para 

formação de YVO4 e total desestabilização da fase tetragonal foi reportada em 

temperaturas tão baixas quanto 980 ºC [41]. Portanto, como as turbinas a gás 

operam em temperaturas superiores a 1000 oC, o suprimento contínuo de V2O5 

será catastrófico devido à rápida desestabilização da YSZ. Mesmo a fase 

cúbica (maior concentração de Y2O3) é sensível à desestabilização por V2O5. 

Susnitzky et al. [47] induziram reações em monocristais de zircônia cúbica      

(9 %mol Y2O3 ) com vapor rico em V2O5 entre 810 e 950 ºC e observaram que 

próximo às partículas de YVO4 formadas existem partículas de simetria 

tetragonal com concentração de Y2O3 bastante inferior ao do monocristal 

padrão. Portanto, a corrosão da fase cúbica também é seguida de remoção de 

Y2O3 da fase cúbica para formação de YVO4 e consequente transformação 

c→t. Neste caso, o prosseguimento da corrosão resulta na transformação t→m. 

ZrO2‒Y2O3 (YSZ, t′)(s) + V2O5(l) → ZrO2(m)(s)  + 2YVO4(s)                        (2.1)   

Normalmente, a corrosão a quente não ocorre apenas pela presença de 

V2O5. É mais comum a reação entre compostos de sódio presentes no ar 

atmosférico com o V2O5 formando uma série de vanadatos de sódio 

(Na2V12O31, NaV3O8, NaVO3, Na4V2O7 e Na3VO4) que condensam nos 

componentes das turbinas [41,46,49]. Como descrito na Reação 2.2 (exemplo 

com NaVO3), o efeito na corrosão a quente destes vanadatos é similar ao V2O5 

puro [42]. É importante notar que o íon Na+ não reage com ZrO2 ou Y2O3, 

sendo que a extensão do ataque do vanadato de sódio estará relacionado a 

concentração do íon V5+ no vanadato de sódio formado. Alguns testes de 

corrosão em YSZ por NaVO3 a 900 ºC [45] indicam completa transformação 

t→m após tempos de exposição tão curtos quanto 300 h (Figura 2.2). Park et 
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al. [45] consideram que o mecanismo de corrosão por sais de vanadato de 

sódio fundidos em TBCs ocorrem em três passos principais: (i) ocorre 

penetração do sal fundido na TBC por meio dos contornos de grãos, 

microtrincas e poros, (ii) o sal fundido reage com o estabilizador da zircônia 

(Y3+) para formar YVO4. Devido à expansão causada pela transformação t→m, 

iniciam-se falhas sob modificações cíclicas de temperatura, e (iii) com a 

contínua exposição ao ambiente rico em sais fundidos, a região de degradação 

gradualmente é expandida da superfície até a camada de ligação, restando 

apenas zircônia monoclínica, o que gera o desprendimento da TBC.  

ZrO2‒Y2O3 (YSZ, t′)(s) + 2NaVO3(l) → ZrO2(m)(s) + 2YVO4(s) + Na2O(l)        (2.2)                   

 

Figura 2.2 Corrosão a quente por NaVO3 a 900 ºC em uma TBC baseada em 

YSZ: (a) YSZ sem exposição ao sal fundido, (b) exposição por 70 h 

e (c) exposição por 300 h, demonstrando a profundidade de 

penetração do NaVO3. Adaptado da Ref. [45]. 

2.2.1.2  Corrosão a quente por compostos de enxofre e fósforo 

Mesmo que o combustível não contenha vanádio, o enxofre tem sido 

considerado como outro severo agente na corrosão da YSZ. As fontes mais 

comuns de enxofre são os combustíveis, normalmente contendo entre 0,3 a     

1 %p., podendo chegar a até 5 %p. em combustíveis de baixa qualidade [50].  

Além do mais, outra fonte expressiva de enxofre é o sal Na2SO4 presente em 

até 2600 ppm na atmosfera marinha [33,43]. Por este motivo, a corrosão é 

intensificada em turbinas para propulsão naval. A presença de Na2SO4 também 
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é alta pelo fato de que o ar marinho não filtrado contém 19000 ppm de NaCl 

[33] que reage com dióxido de enxofre e oxigênio para formar Na2SO4 (Reação 

2.3) [43,46]. De modo similar à corrosão por vanádio, elevadas pressões 

parciais de SO3 e exposição ao Na2SO4 fundido desestabilizam a zircônia 

tetragonal pela remoção do cátion estabilizador, formando neste caso Y2(SO4)3, 

embora nenhuma reação com ZrO2 aconteça como representado na Reação 

2.4 [1,17,40,51]. Para a YSZ, a presença de Na2SO4 + SO3 após 380 h a      

900 oC já resulta em uma considerável desestabilização superficial. Além do 

mais, a camada da TBC afetada pela corrosão é altamente dependente da 

pressão parcial de SO3. Por exemplo, com uma pressão parcial de                 

2,5 x 10‒4 atm, após 24 h, a profundidade de corrosão em uma TBC chega a 15 

μm. Porém, aumentando a pressão parcial de SO3 para 2,4 x 10-2 atm, um 

aumento de 185 μm na camada de corrosão foi observado [5]. 

2NaCl + SO2 + O2 → Na2SO4 + Cl2                                      (2.3) 

ZrO2‒Y2O3 (YSZ, t′)(s) + 3SO3(g) (+Na2SO4(l)) → 

              ZrO2(m)(s) + Y2(SO4)3(s) em Na2SO4(l)          (2.4) 

Outro fator importante é que a presença de enxofre reduz a temperatura 

em que as reações de corrosão ocorrem. Este fato agrava severamente a 

corrosão. Por exemplo, a Reação 2.1 não se inicia em temperaturas inferiores 

a 800 oC. No entanto, na presença de Na2SO4/SO3, esta reação foi observada 

a 700 oC, com desestabilização da fase tetragonal [42]. Um exemplo de 

corrosão a quente conjunta por sais fundidos de vanádio e enxofre é 

apresentada na Figura 2.3. 

 

 



14 

 

 

 

Figura 2.3 Imagens superficiais de uma TBC baseada em YSZ exposta por 

100 h a sais fundidos de Na2SO4–30%p. NaVO3 (900 oC). O efeito 

dos produtos de reação e transformação t→m pode ser observado 

em (a). Em (b) Os cristais de YVO4 exibem um aspecto planar e 

crescimento paralelo à superfície, enquanto os cristais de zircônia 

monoclínica apresentam crescimento perpendicular à superfície da 

TBC (c) [17]. 

 Apesar de menos comum, TBCs baseadas em YSZ também são 

suscetíveis à corrosão por impurezas de fósforo existentes no combustível [40]. 

O processo de corrosão por fosfatos é idêntico ao dos vanadatos, conforme 

Reação 2.5. 

ZrO2‒Y2O3 (YSZ, t′)(s) + P2O5(g) → ZrO2(m)(s)  + 2YPO4(s)            (2.5) 

2.2.1.3  Fundamentos gerais das reações de corrosão 

Todas as reações de corrosão citadas anteriormente apresentam como 

singularidade a interação entre as impurezas com o cátion estabilizador da 

zircônia. São todas fundadas na remoção do Y3+ da YSZ, e consequente 

indução da transformação t→m. Esta transformação é acompanhada de uma 

expansão volumétrica entre 3-5 % que levará ao desprendimento ou formação 
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de trincas na TBC durante ciclos térmicos em torno de 1017 ºC. Também, 

tensões destrutivas na TBC são geradas pelos produtos de reação YVO4, 

Y2(SO4)3 e YPO4 [2,42,52,53].  

Um grande número de pesquisas sobre a corrosão da YSZ por sais 

fundidos convergem no fato de que a resistência à corrosão depende em 

grande parte da natureza do cátion selecionado para estabilização da zircônia. 

Termodinamicamente, a tendência a desestabilização da YSZ por sais fundidos 

apresenta coerência com a teoria de Lewis para reação entre ácidos e bases 

[40,49,54,55]. Nesta teoria, a basicidade de Lewis reflete na possibilidade do 

óxido estabilizador (Y3+) agir como uma base, e assim, reagir com os sais 

fundidos que possuem caráter altamente ácido [56]. Deste modo, a extensão 

da corrosão a quente por V2O5,  NaVO3, Na2SO4 e P2O5 pode ser reduzida de 

forma significativa com a utilização de estabilizadores com caráter ácido [2,54]. 

Com base nesta teoria, o InO1,5 tem sido identificado como um óxido promissor 

para substituição do Y2O3 na estabilização da zircônia. Por ser mais ácido que 

o Y2O3, a propensão do InO1,5 para reagir com os sais fundidos é inferior.  

2.3 Sistema ZrO2-InO1,5 como potencial substituto para as TBCs 

baseadas em YSZ  

2.3.1 Fases no sistema ZrO2-InO1,5 e resistência à corrosão por sais 

fundidos  

Algumas pesquisas importantes que suportaram posteriores 

considerações da InSZ como TBC eram inicialmente apenas voltados a 

compreensão das relações entre fases no sistema ZrO2‒InO1,5. Notavelmente, 

Sasaki et al. [57] desenvolveram o diagrama de fases no sistema ZrO2‒InO1,5 

mais aceito até hoje. Neste diagrama de fases (ANEXO A) os autores reportam 

que concentrações de até 25 %mol de InO1,5 possibilitam a transformação 
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martensítica da fase cúbica para tetragonal (t') após tratamentos em 

temperaturas de 1500 ºC ou superiores. No mesmo ano esta transformação 

importante para as TBCs foi também reportada por Sheu et al. [58]. Dentro de 

todo o campo de composições no sistema ZrO2‒InO1,5, o campo monofásico 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 monoclínica, 

tetragonal e cúbica na região rica em zircônia são observadas entre 800 a  

1700 ºC, indicando que não ocorre formação de fases intermediárias neste 

sistema [57].  

Estas pesquisas no sistema ZrO2‒InO1,5 somadas ao emergente 

problema de corrosão a quente na YSZ fizeram com que R. L. Jones [18,19] do 

Laboratório de Pesquisa Naval dos EUA fosse pioneiro em propor a utilização 

da InSZ como TBC resistente à corrosão. Simulando algumas condições 

potencialmente nocivas a TBC, Jones et al. [18,19] observaram que a 

resistência do InO1,5 contra reação com sais fundidos é consideravelmente 

superior à exibida pelo estabilizador Y2O3 [18]. Sob a presença de compostos 

de SO3/Na2SO4 a 750 ºC, enquanto apenas 1% do InO1,5 é convertida para 

In2(SO4)3, quase completa sulfatação da Y2O3 para Y2(SO4)3 foi observada [18]. 

Também, quando exposto sob sais de NaVO3 e V2O5 a 700 ºC, a taxa de 

desestabilização da YSZ é 10 vezes superior à da InSZ. Foi demonstrado que 

o InO1,5 não apresenta reação – não há formação de InVO4 – com sais 

fundidos baseados em vanadatos com teores de V2O5 menor que 50 %mol a 

900 ºC [18], condição em que a ítria reagiria completamente para formação de 

YVO4. A elevada resistência à corrosão por sais fundidos da InSZ em relação a 

YSZ é um fenômeno, então, unicamente associado a maior acidez do InO1,5 em 

relação ao Y2O3 [18].   

Apesar da potencial aplicação como TBC, a alta instabilidade da InSZ 

tetragonal em temperaturas ≥ 1000 ºC é considerada a principal deficiência 

deste material. A única tentativa para melhorar a estabilidade da InSZ por 

longos períodos em altas temperaturas foi reportada por Hill et al. [20]. Neste 

caso, o conceito foi a incorporação de lantanídeos no sistema binário ZrO2‒
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InO1,5. Os autores reportaram que a interação química entre o InO1,5 com o 

Sm2O3 adicionado, formando SmInO3, resultou na maior retenção dos 

estabilizadores nos revestimentos após deposição física de vapores por feixe 

de elétrons (EB‒PVD), embora, a qualidade dos revestimentos depositados 

não tenha sido satisfatória para aplicações reais. Por esta baixa instabilidade 

de fases, a aplicação da InSZ ainda não atingiu níveis industriais. 

2.4 Zircônias co-dopadas pelo mecanismo de compensação de cargas 

para nova geração de TBCs  

É bem conhecido que melhorias nas propriedades de zircônias 

estabilizadas podem ser obtidas por meio da co-dopagem por compensação de 

cargas [2,60]. Foi encontrado que a adição de NbO2,5/TaO2,5 na YSZ gera uma 

melhoria da estabilidade da fase tetragonal, sem ter interferências em outras 

propriedades intrínsecas da YSZ, como coeficiente de expansão térmica e 

habilidade de deposição como TBC. Quando adicionados aos polimorfos da 

zircônia estabilizada com ítria, os cátions Nb5+/Ta5+, por seu menor raio 

atômico, adotam coordenação tetraédrica ao invés da octaédrica habitual para 

as posições do íon Zr4+, levando a acentuada anisotropia nas ligações com 

oxigênios. A sinergia destas distorções da rede possibilita a maior estabilidade 

da zircônia tetragonal [61].  

Os benefícios da co-dopagem também foram observados sobre a 

resistência à corrosão. Ensaios de corrosão na zircônia tetragonal estabilizada 

com ítria e co-dopada com óxido de tântalo (TaYSZ) exibiram menor 

sensibilidade à corrosão por NaVO3 e Na2SO4 do que os valores encontrados 

para a YSZ [2]. Claramente, sugerindo que a remoção do Y2O3 na TaYSZ pelas 

impurezas dos combustíveis torna-se mais difícil do que a remoção do Y2O3 na 

YSZ. No entanto, mesmo com superior resistência à corrosão em relação a 

YSZ, a zircônia estabilizada com Ta2O5+Y2O3 ainda não é imune à corrosão 

por V2O5 e NaVO3 [61,62]. Isto foi demonstrado em um estudo recente em 
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compósitos YSZ‒Ta2O5 por Habibi e Guo [24] em que mesmo 40 %p. de Ta2O5 

adicionado na YSZ ainda apresenta alta suscetibilidade para formação de 

YVO4 na presença de impurezas de vanádio.  

Outra importante característica obtida em zircônias co-dopadas com 

cátions trivalentes e pentavalentes é a redução da condutividade térmica. Foi 

observado que a condutividade térmica da YTaSZ e da zircônia estabilizada 

com ítria e co-dopada com óxido de nióbio (YNbSZ) são inferiores ao da YSZ 

em uma ampla faixa de temperaturas. Por exemplo, a 800 oC a condutividade 

térmica da YSZ é de 4,5 W.m-1.k-1, valor muito superior ao de ~0,7 W.m-1.k-1 

encontrado para YTaSZ e YNbSZ [63].   

Considerando as teorias sobre condutividade térmica, a adição de 

dopantes com elevada massa atômica e que induzam defeitos pontuais irão 

prover centros efetivos de espalhamento dos fônons contra o fenômeno de 

condução térmica. A efetividade destes defeitos na redução da condutividade 

térmica dependerá de sua influência nas ligações atômicas adjacentes [63,64]. 

Com isso, durante a co-dopagem com Y3+ + Ta5+/Nb5+, a redução da 

condutividade térmica está vinculada ao espalhamento de fônons causado por 

defeitos substitucionais nas posições de Zr4+ [64]. Além do mais, Shen et al. 

[65] relataram que no sistema ZrO2‒YO1,5‒TaO2,5 com mais de 14 %mol de 

YO1,5:TaO2,5, a condutividade térmica é praticamente independente da 

temperatura e os baixos valores apresentados também são causados por 

efeitos de diferença de massa atômica dos constituintes após a co-dopagem da 

zircônia com cátions trivalentes e pentavalentes. Portanto, embora as 

vacâncias de oxigênio sejam centros efetivos de espalhamento de fônons na 

YSZ [66], os defeitos substitucionais disponíveis após a co-dopagem por 

compensação de cargas com os cátions Ta5+/Nb5+ são mais efetivos na 

redução da condutividade térmica de TBCs [62,63].    

Ambos os efeitos de aumento da resistência à corrosão por sais fundidos 

e redução da condutividade térmica em zircônias co-dopadas com Ta2O5+Y2O3 

ou Nb2O5 + Y2O3, são atribuídas a interação entre os cátions substitucionais 

Ta5+/Nb5+ + Y3+ na aniquilação das vacâncias de oxigênio nos polimorfos 
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metaestáveis da zircônia [67]. Quanto à resistência à corrosão, supostamente 

[2], ocorre associação entre os cátions de raio iônico maior (Y3+) e cátions de 

raio iônico menor (Ta5+/Nb5+), dificultando a difusão destes “clusters” de defeito 

para as zonas de reação com V2O5, NaVO3 e Na2SO4, e consequentemente 

aumentado a resistência à corrosão da YTaSZ e YNbSZ em relação a YSZ. 

Para estes casos, medidas de condutividade elétrica comprovaram que os 

cátions Ta5+/Nb5+ residem como defeitos substitucionais na rede da zircônia 

[67,68]. 

É importante ter em mente que um sistema de co-dopagem, considerando 

o mecanismo de compensação de cargas, apresenta estabilidade de fases 

apenas em algumas concentrações específicas. Por exemplo, para o sistema 

de co-dopagem ZrO2‒YO1,5‒TaO2,5, as regiões de não-transformabilidade 

ocorrem entre 16 a 20 %mol YO1,5:TaO2,5 (Figura 2.4). De acordo com Pitek e 

Levi [17], estas regiões de não-transformabilidade são apenas originadas em 

concentrações onde ocorram completa solubilidade dos íons co-dopantes na 

estrutura da zircônia [66,69]. De fato, este aspecto foi observado 

experimentalmente por Bhattachaya et al. [69,70], relatando que o sistema de 

co-dopagem por compensação de cargas com 20 %mol YO1,5:TaO2,5 apenas 

não é suscetível a transformação t→m se houver completa formação de 

solução sólida do YO1,5:TaO2,5 após tratamento a 1500 ºC. Além do mais, 

regiões de não-transformabilidade foram também recentemente encontradas 

em um sistema análogo de co-dopagem ZrO2‒YbO1,5‒TaO2,5 [60]. 
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Figura 2.4 Seção isotérmica a 1500 ºC do diagrama de fases do sistema 

ZrO2‒YO1,5‒TaO2,5 indicando a região transformável onde não 

ocorre estabilidade da fase tetragonal durante o resfriamento. Em 

contraste, é apresentada a região de não-transformabilidade, em 

que a fase tetragonal pode ser retida a temperatura ambiente após 

co-dopagem [17,71].  
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3   HIPÓTESE  

As pesquisas citadas nas seções anteriores demonstram que a 

potencialidade da utilização da InSZ como TBC resistente à corrosão é limitada 

pela instabilidade de fases neste sistema durante exposição nas temperaturas 

de operação de turbinas. Por outro lado, foi demonstrado que a co-dopagem 

por compensação de cargas tem sido aplicada com sucesso na YSZ, 

resultando em consideráveis melhorias na estabilidade de fases, além de 

outras propriedades de interesse para TBC. Nesta seção será exemplificado o 

conceito de co-dopagem por compensação de cargas em uma célula unitária 

hipotética de simetria tetragonal utilizando a notação de Krӧger-Vink [72]. Este 

conceito será a base para o desenvolvimento das composições estudadas 

nesta tese e análise dos sistemas propostos. 

Se for considerado apenas a substituição pura dos íons hospedeiros Zr4+ 

por íons estabilizadores In3+, a retenção da fase tetragonal na zircônia em 

baixas temperaturas pode ser considerada como um efeito direto da geração 

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

uma quantidade de InO1,5 for adicionada à zircônia, vacâncias de oxigênio (
••

OV

) serão geradas para que a eletroneutralidade do cristal seja mantida de acordo 

com a Reação 3.1 [76]. Estas vacâncias ocorrem devido a menor valência do 

íon In3+, agindo como um aceitador e formando os defeitos de carga efetiva 

negativa (
/

ZrIn ). A manutenção da eletroneutralidade (Reações 3.2 e 3.3) 

restringe a concentração teórica de vacâncias de oxigênio como sendo metade 

da concentração de íons estabilizadores In3+ incorporados. 

Por outro lado, a estabilização da zircônia por meio da co-dopagem com 

os cátions Ta5+/Nb5+ fundamenta-se na atuação destes íons como doadores 

[77] por possuírem valência superior ao íon Zr4+, assim, modificando a 

estequiometria de defeitos pontuais (Figura 3.2). Do modo descrito no 

parágrafo anterior, o cátion In3+ atua, aqui, normalmente como um dopante 

aceitador. Se apenas InO1,5 for adicionada a zircônia, vacâncias de oxigênio 
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serão geradas para que a eletroneutralidade do cristal seja mantida. Porém, na 

co-dopagem com TaO2,5/NbO2,5, uma vacância de oxigênio incorporada por 

dois íons In3+ será compensada a cada dois cátions Ta5+/Nb5+ substitucionais 

(Reações 3.1 e 3.4). Portanto, as vacâncias de oxigênio serão consumidas 

[71,78], ao passo que o defeito pontual positivamente carregado (
•

ZrTa/Nb ) será 

o novo compensador para os defeitos de carga efetiva negativa (
/

ZrIn ) 

(Reação 3.5). É importante notar, que no caso das zircônias estabilizadas com 

InO1,5 + TaO2,5/NbO2,5, a concentração atômica dos cátions incorporados deve 

ser mantida na razão de 1:1 (In3+ : Ta5+/Nb5+). Esta razão é prevista por meio 

das Reações 3.6 e 3.7, demonstrando que a eletroneutralidade na estrutura da 

zircônia ocorre apenas quando há equimolaridade na concentração destes 

dopantes. 

 

Figura 3.1 Representação da estabilização da fase tetragonal da zircônia por 

meio da incorporação de In3+.  
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Figura 3.2 Representação da estabilização da fase tetragonal da zircônia 

usando o conceito de compensação de cargas com a co-dopagem 

com In3+ + Ta5+/Nb5+. 
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pontual positivamente carregado (
••

ZrW/Mo ) será o novo compensador para os 

defeitos de carga efetiva negativa (
/

ZrIn ) (Reação 3.9). Para a zircônia co-

dopada com InO1,5 + WO3/MoO3, a concentração atômica de dopantes deve 

respeitar a razão teórica de 2:1 (In3+ : W6+/Mo6+). Esta razão se deve ao fato de 

que a incorporação de um cátion W6+/Mo6+, necessariamente, exige a 

substituição de duas posições de Zr4+ por In3+, conforme Reações 3.10 e 3.11.  

 

Figura 3.3 Representação da estabilização da fase tetragonal da zircônia 

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

dopagem com In3+ + W6+/Mo6+.  
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TBCs resistentes à corrosão a quente durante a operação das turbinas. Esta 

melhoria na InSZ utilizando a hipótese proposta é fundamentada pelos bons 

resultados reportados quando este conceito é aplicado na YSZ. É importante 

notar que o conceito de compensação de cargas apresentado prevê que a 

eletroneutralidade será mantida apenas pelos cátions doadores, o que resultará 

na efetiva redução da concentração de vacâncias de oxigênio nos sistemas 

propostos. É um fato conhecido que a elevada condutividade de íons de 

oxigênio (proporcional à concentração de vacâncias de oxigênio) é uma 

característica indesejada em zircônias estabilizadas como TBC, uma vez que 

promove alta difusão de íons oxigênio nas altas temperaturas de operação, 

facilitando a oxidação da camada de ligação e do metal base [9,34]. Neste 

caso, a redução das vacâncias de oxigênio previstas pelo fenômeno de 

compensação de cargas pode ser um fator adicional na redução desta 

oxidação das partes metálicas. Além do mais, embora vacâncias de oxigênio 

sejam centros efetivos de espalhamentos de fônons, a condutividade térmica 

das zircônias estabilizadas propostas deve ser reduzida para valores abaixo 

dos valores apresentados para InSZ devido aos efeitos mais eficientes de 

espalhamento derivados da diferença de massa atômica dos constituintes após 

co-dopagem da zircônia.  

3.1 Relações entre defeitos pontuais e estabilização da zircônia  

A hipótese apresentada baseia-se na premissa de que a estabilização 

dos polimorfos de alta temperatura da zircônia apenas depende de alterações 

no tipo e concentração de defeitos pontuais. Esta é uma das principais 

vertentes científicas utilizadas para explicar fenômenos de estabilização na 

zircônia. Outro aspecto correntemente considerado, que não é utilizado para 

fundamentar resultados desta tese, consiste no conceito de raio crítico de 

cristalitos. Mais detalhes sobre este conceito é apresentado no APÊNDICE A. 

Nesta seção serão apresentadas algumas pesquisas que suportam o princípio 
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entre defeitos pontuais e a estabilização dos polimorfos de alta temperatura da 

zircônia.   

Esta relação entre defeitos pontuais e a estabilização da zircônia é 

originada de observações científicas, em que; a incorporação de cátions de 

diferente valência e raio iônico aos íons Zr4+ desfavorecem a formação da fase 

monoclínica e, favorecem fases mais simétricas como a cúbica ou tetragonal a 

temperatura ambiente. Teoricamente [74], a adição destes cátions resulta no 

aumento da concentração de Vö, fazendo com que os íons Zr4+ hospedeiros 

alterem seu número de coordenação com oxigênio de 8 para 7 à medida que a 

concentração de Vö é progressivamente acrescentada na estrutura da zircônia. 

Quando introduzidos na estrutura da zircônia, os cátions estabilizadores 

tendem a formar coordenação com 8 íons de oxigênio originalmente 

associados ao íon hospedeiro, deixando a maior parte das Vö coordenadas 

com os íons Zr4+. Uma vez que o forte caráter covalente da ligação Zr—O 

favorece a coordenação com 7 íons de oxigênio, as fases de alta temperatura 

podem, assim, ser estabilizadas com esta redução na coordenação [75]. Por 

este mecanismo, a simetria dos cristais de zircônia é, portanto, apenas 

dependente da concentração de Vö, ou seja, no modo como os íons Zr4+ se 

coordenam [74]. Este aspecto foi demonstrado por Hillert [79], que usando 

modelos termodinâmicos em uma solução sólida (Zr4+,Y3+)1(O2-,Vö)2 e 

comparando-os com uma solução padrão de zircônia deficiente em oxigênio 

(Zr4+,Zr3+)1(O2-,Vö)2, demonstrou que a fronteira tetragonal-cúbica nos 

diagramas de fases são coincidentes para ambos. Portanto, o autor propõe que 

a estabilização dos polimorfos de alta temperatura depende primariamente da 

concentração de Vö e, independe do modo como as vacâncias foram 

introduzidas na estrutura da zircônia. 

Em sua série de artigos, Li et al. [61,75,80] demonstraram por um ponto 

de vista estrutural como a estabilização do sistema Zr1-xMn+
xO2-x[(4-n+)/2] ocorre 

utilizando diferentes cátions de metais de transição (Mn+). No caso de 

sesquióxidos (M2O3), suportados por dados de espectroscopia de absorção de 

raios X (EXAFS), foi relatado que a efetividade na estabilização dos polimorfos 
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de alta temperatura com introdução de cátions M3+ é também dependente do 

tamanho destes cátions. Cátions M3+ de tamanho maior que os íons Zr4+ se 

coordenam com 8 íons de oxigênio permitindo a associação de unidades Zr‒Vö 

com grande parte das vacâncias geradas após substituição. Porém, cátions 

M3+ de raio menor do que Zr4+, exibem coordenação preferencial com 6 íons de 

oxigênio, neste caso, competindo com os íons Zr4+ por Vö. Esta competição 

leva a existência de unidades M‒Vö‒M, que no caso dos dopantes com raio 

atômico maior não é esperada, existindo apenas unidades Zr‒Vö‒Zr. Assim, a 

fração de Zr com coordenação ZrO7, para uma mesma concentração de 

dopantes, será maior para dopantes com raio iônico maior. Em seu recente 

estudo, Fabris et al. [73] comprovaram que os cátions estabilizadores estão em 

média localizados nos segundos sítios mais próximos (NNN) as vacâncias de 

oxigênio e, realmente, reduzem o número de coordenação dos átomos de Zr4+ 

nos polimorfos estabilizados de 8 íons de oxigênio para valores próximos a 7. 

Estas observações estabelecem que a existência de simetria tetragonal ou 

cúbica é primariamente um reflexo da concentração de unidades ZrO7.  

O aumento das unidades ZrO7 nos polimorfos de alta temperatura e 

consequentemente uma diminuição na razão entre os parâmetros de rede c/a é 

definida como tetragonalidade [61,75,80]. Li et al. [80] propõem que a 

tetragonalidade é um indicador da estabilidade da fase tetragonal. Menores 

valores de tetragonalidade são acompanhados de um aumento na estabilidade 

da fase tetragonal contra desestabilização para monoclínica. Os autores 

classificaram que a eficiência dos estabilizadores na redução da 

tetragonalidade diminui na ordem M3+ (raio maior que Zr4+) > M3+ (raio menor 

que Zr4+). Este efeito de redução da razão c/a foi comprovado por Foschini et 

al. [81]. Considerando clusters de Zr4O8 e Zr4O7
2+, os autores demonstraram, 

por simulação computacional, que a presença de Vö gera centros de 

polarização e atração que tornam a célula unitária da zircônia mais compacta 

(redução da tetragonalidade).   

Neste fenômeno de estabilização por Vö, a importância da deficiência de 

oxigênio para estabilização das fases de alta temperatura na zircônia tem sido 
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comprovada por pesquisas de tratamentos térmicos em diferentes atmosferas. 

Cheng e Thompson [82] investigaram os fenômenos da formação de Vö 

gerados por ânions de nitrogênio na estabilização da zircônia em atmosfera de 

N2. A estabilização de polimorfos na zircônia por nitrogênio pôde ser observada 

após a zircônia ser sinterizada em atmosfera de N2. Foi relatado que a YSZ 

tetragonal é completamente transformada para fase cúbica após tratamento em 

N2 a 1800 ºC, levando a uma gradual redução na tetragonalidade. O efeito da 

introdução de N na estrutura da zircônia foi considerado como sendo similar ao 

observado pela substituição do Zr4+ por cátions de valência inferior. Este efeito 

de estabilização por exposição em N2 foi também estudado por Lerch e 

Rahäuser [83]. Nesta pesquisa foi proposto um mecanismo (Reação 3.12) que 

descreve a formação de Vö devido a incorporação de nitrogênio na estrutura da 

zircônia. Com a incorporação de N, foi observado que o valor do parâmetro de 

rede a aumenta enquanto o eixo c diminui. Este fato é similar ao encontrado 

com adição de dopantes, no qual o aumento da concentração de Vö leva a 

uma redução do volume da célula unitária, ou seja, redução na tetragonalidade 

[80,81].  

2

x / ••

O 2 O O 2ZrO

33O  N 2N + V + O  
2

        (3.12) 

Mommer et al. [84] demonstraram que tanto a fase monoclínica como a 

fase tetragonal tratadas em temperaturas entre 1000 a 1300 ºC em pressões 

parciais de oxigênio menores que 10-26 Pa se transformam na fase cúbica, 

embora, esta transformação tenha sido completamente revertida com posterior 

tratamento em atmosfera rica em oxigênio. Neste caso, a estabilização da fase 

cúbica em baixas pressões parciais de oxigênio ocorre devido à alta densidade 

de Vö criadas, elevando o número de unidades ZrO7 na estrutura. Roy e Ghose 

[85] relataram este mesmo efeito, no qual os polimorfos de alta temperatura na 

zircônia não dopada podem ser desestabilizados se tratados em altas 

temperaturas sob atmosfera rica de O2.  

Todas estas pesquisas sobre fenômenos associados às Vö estabelecem 

que: (i) não importa quais fatores levem a criação de Vö, (ii) a estabilização dos 
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polimorfos de alta temperatura na zircônia ocorre pela formação da 

coordenação ZrO7 durante a associação Zr‒Vö‒Zr. Estes pontos foram usados 

para explicar a estabilização da zircônia sem dopantes, considerado por Garvie 

[86,87] no passado como um fenômeno do tamanho de cristalitos (APÊNDICE 

A). Usando o conceito de defeitos pontuais, Srinivasan et al. [88] considera que 

como a superfície do Zr(OH)y após precipitação é formada por unidades de 

OH‒, no aquecimento, estas pontes de hidroxilas são removidas e deixam sítios 

superficiais de Zr4+ com menor coordenação. Estes sítios superficiais 

deficientes em oxigênio, estáveis até certa temperatura (< 800 ºC), podem ser 

os responsáveis pela estabilização de fases sem dopagem. Este fato foi 

comprovado recentemente por Mahmood et al. [89], considerando que a 

formação de cristais de zircônia estabilizada sem introdução de cátions 

estabilizadores é um simples efeito da formação de subóxidos de zircônia após 

calcinação dos géis em baixas temperaturas.  
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4   REVISÃO DA LITERATURA - PARTE II: SÍNTESE  

4.1 Síntese de Zr(OH)y por precipitação e Zr1-xMx(OH)y por co-precipitação  

O método de síntese por co-precipitação em solução aquosa permite a 

policondensação simultânea dos cátions precursores, fenômeno que leva a 

formação de misturas com elevado grau de pureza ao nível molecular [90].  

Estes fatos tornam adequadas as técnicas de precipitação para obtenção de 

pós com morfologia desejada, tamanho de partículas controlado e 

homogeneidade química. Normalmente, este método de síntese produz pós 

ultrafinos com cristalitos nanométricos (< 100 nm) [91]. Não obstante, outras 

vantagens da síntese por co-precipitação são os baixos custos envolvidos e 

simplicidade dos equipamentos necessários para a síntese [92]. 

4.1.1  Variáveis do método de síntese: efeito do pH, agente precipitante e 

precursores 

Muitos artigos têm sido publicados demonstrando como as variáveis 

durante a síntese afetam as características dos géis de hidróxido de zircônio 

(Zr(OH)y) obtidos. Um aspecto bem estabelecido é o fato de que o pH da 

solução de precipitação durante a síntese dos hidróxidos influencia a taxa de 

polimerização e, assim, o nível de ordenamento local das unidades de Zr(OH)y 

[93]. Por exemplo, a estabilidade da fase tetragonal é dependente do pH de 

precipitação. Foi reportado [94] que amostras de zircônia sem dopantes 

precipitadas em pH 13,5 apresentaram apenas simetria tetragonal, mesmo com 

aquecimento a 500 ºC por 200 h.  

Partindo de uma solução de precursores de ZrCl4 e YCl3, Haberko et al. 

[95] demonstraram que a solução com ZrCl4  inicia a precipitação em pH tão 

baixo quanto 3, no entanto, a precipitação de Zr(OH)y apenas é completa em 
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pH 9. Estes autores também demonstraram como a concentração de 

estabilizadores nos pós é sensível ao pH de precipitação. A YSZ (6 %mol de 

Y2O3) preparada sobre pH ácido (pH 4) apresentou conteúdo de Y2O3 apenas 

de 1,2 %mol, enquanto, em condições básicas de pH 9-10, a concentração final 

foi de 6 %mol, como desejado pelos autores. Este mesmo fenômeno de perda 

dos cátions estabilizadores usando soluções de precipitação de baixo pH foi 

observado por Chang et al. [96]. Além do mais, por análises de espectroscopia 

por dispersão de energia (EDS), os autores demonstraram que a concentração 

molar de Y2O3 na zircônia é menor para menores tempos de síntese. Apenas 

acima de 8 h, a concentração ficou próxima aos 8 %mol adicionados durante a 

síntese.   

A variação de pH na solução de precipitação é também um fator 

importante durante a síntese. Chuah et al. [97] propõe que no processo de 

precipitação, a ordem nos quais os reagentes são adicionados influenciam as 

características do pó, demonstrando que a adição do precursor sobre a solução 

de precipitação ‒ conhecido como precipitação reversa ‒ leva a maior área 

superficial que o contrário [98]. Este resultado foi atribuído a não modificação 

do pH durante a adição de precursores. Srinivasan et al. [99] demonstraram 

que tanto o pH do líquido sobrenadante após a precipitação dos géis como o 

tempo até que a solução atinja este pH são fatores cruciais na estabilização da 

fase tetragonal da zircônia. Géis de Zr(OH)y precipitados usando sais de ZrCl4 

obtidos pela lenta adição da solução de NH4OH na solução do precursor 

favorecem a fase tetragonal. Enquanto, em casos em que o tempo de mistura 

das duas soluções ocorre rapidamente foi observada uma tendência para 

formação de fase monoclínica [100].  

Mamott et al. [93] investigaram por métodos dinâmicos de difração de 

raios X (DRX) as características do Zr(OH)y não dopado preparado em 

diferentes condições de pH da solução de precipitação. Eles observaram que a 

temperatura de cristalização da zircônia é mais elevada em condições de 

precipitação de maior pH (na faixa de 8,1 a 9,8). Também, demonstrando que a 

temperatura no qual a cristalização da fase tetragonal ocorre é 
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aproximadamente 200 ºC menor para pH 9,8 do que o observado em pH 8,1. O 

aumento na estabilidade da zircônia tetragonal sem dopagem com o aumento 

do pH pode ser obtido nas condições de síntese estabelecidas por Srinivasan 

et al. [100]. Por difração de raios X em alta temperatura (HTDRX), os autores 

observaram que a precipitação em pH ≤ 7 gera pós no qual a transformação 

t→m é completa a 520 ºC. Já a precipitação em pH ≥13, resulta em 

estabilidade dos pós até 800 ºC. Em pós de YSZ, Haberko et al. [95] 

demonstraram por análise térmica diferencial (DTA) que a temperatura de 

cristalização da fase tetragonal ocorre entre 400 a 462 ºC, embora a entalpia 

destas cristalizações diminuísse com o aumento da concentração de 

estabilizador.  

Todos estes fenômenos foram explicados considerando que o alto pH 

promove polimerização de menores e mais numerosas unidades 

tri/bidimensionais ordenadas. Durante a calcinação essas unidades agem como 

núcleos efetivos de cristalização da fase tetragonal. Por outo lado, Srinivasan 

et al. [94] propõem que fatores relativos a estabilização da zircônia tetragonal 

sem dopantes, como efeito do pH durante o processo de precipitação, se 

devem a fácil incorporação no hidróxido de aníons OH‒ em pH básico. Assim, o 

pH afeta as transformações 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 à 

elevada taxa de substituição dos íons O2‒ por unidades OH‒ em altos valores 

de pH. Portanto, em um gel de hidróxido de zircônio, modificações nas ligações 

entre os íons Zr4+ duplamente coordenados com OH‒ modifica a temperatura 

necessária para cristalização [102]. 

Em relação ao tamanho de cristalitos, Mayo [91] demonstrou que esta 

característica na YSZ (3 %mol de Y2O3) pode ser controlada com modificações 

no pH, ou de modo equivalente controlando a molaridade do agente 

precipitante na solução de precipitação. Em pH 9, pós nanocristalinos de YSZ 

apresentaram tamanho de cristalitos de 18 nm (estimado por difração de raios 

X), enquanto o aumento do pH para 12,5 leva a redução do tamanho dos 
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cristalitos para 13 nm, indicando a tendência de que elevados pHs resultam em 

menores tamanhos de cristalitos após calcinação [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 modificação do 

pH e precipitação de Zr(OH)y. Usando NH4OH como agente precipitante tem 

sido observado que a reação de precipitação entre Zr4+
(aq) e NH4OH(aq) ocorre 

de modo consideravelmente rápido, ao passo que, pequenas variações de 

temperatura durante a reação são secundárias para o controle das 

características dos precipitados [96]. O esquema ilustrado na Figura 4.1 

resume os principais passos do método de co-precipitação em solução aquosa 

de uma zircônia estabilizada com um cátion My+ em solução precipitante de 

NH4OH. Outros agentes precipitantes como hidróxido de sódio (NaOH) e 

hidróxido de potássio (KOH) também são utilizados [103], normalmente, para 

sínteses nas quais é necessário pH > 12. No entanto, o uso destes hidróxidos 

alcalinos é restrito devido à alta concentração de íons Na+ e K+ adsorvidos nos 

precipitados após a síntese, sendo que estes íons não são facilmente 

removidos com tratamentos térmicos. Também, considerando o trabalho de 

Chuah [103], o uso de NaOH e KOH não é vantajoso em relação NH4OH, uma 

vez que esta pesquisa reporta que a área superficial de zircônias é máxima em 

pH próximo a 11, além de que, a fase tetragonal é preferencialmente formada 

entre pH 8 a 12, e todas estas condições de pH podem ser obtidas com 

soluções de precipitação derivadas de NH4OH.  
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   (i) Dissociação de NH OH e sais metálicos: 

                            NH OH NH + OH

                            ZrO(NO ) ZrO + 2NO

                            M(NO ) 

 

 

y+ _

 (aq) 3 (aq)

2+ _ + _ + 2-

 (aq) 3 (aq) 4 (aq) (aq) 4 (s) 4 (aq) (aq)

y+ _ + _

 (aq) 3 (aq) 4 (aq) (aq) y (s) 4 

M + xNO

   (ii) Reação de precipitação :

   ZrO + 2NO + 4NH + 4OH Zr(OH) + 4NH + O      

   M + xNO + yNH + yOH M(OH) + yNH









+

(aq)

4 (s) 2 (s) 2 (g)

y (s) a b (s) 2 (g)

   (iii) Reação de formação dos cristais :

                            Zr(OH) ZrO + 2H O

                            M(OH) M O + (y-b)H O

                            Zr


2 (s) a b (s)O + M O zircônia estabilizada

 

Figura 4.1 Representação dos principais passos do método de síntese por co-

precipitação de zircônia estabilizada com um cátion metálico My+ 

[96]. Neste exemplo, foram utilizados nitratos como sais 

precursores e solução de NH4OH como agente precipitante. De 

forma simples, o processo pode ser dividido em três passos 

principais: (i) em que há dissociação dos precursores e agente 

precipitante em íons nas soluções, (ii) a precipitação dos hidróxidos 

devido ao contato dos cátions metálicos com o meio básico rico em 

íons OH‒, (iii) cristalização da solução solida de zircônia 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 pós síntese nos 

líquidos sobrenadantes é algo bem documentado. Chuah et al. [97] reportaram 
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que tratamentos térmicos nos géis de Zr(OH)y em meio básico com excesso de 

NH4OH geram um aumento na área superficial da zircônias não dopada após a 

calcinação. Os benefícios de tratamentos térmicos sobre os géis em solução de 

NH4OH foram também demonstrados por Yin e Xu [104] utilizando géis de 

hidróxido de zircônio não dopado e tratando-os em temperaturas de ~100 ºC 

em solução aquosa com NH4OH de pH 11,5. Foi observado que a amostra não 

submetida ao tratamento apresentou área superficial de 289 m2.g‒1. Após 

tratamento do gel por 24 h, o valor de área superficial específica aumentou 

para 427 m2.g‒1 (não calcinado). Jakubus et al. [98] também avaliaram o efeito 

do tratamento sobre os géis precipitados de Zr(OH)y. Os autores observaram 

que o tratamento prolongado a 100 ºC por    48 h é uma maneira eficaz de 

obter apenas simetria tetragonal nos cristais após calcinação. A área superficial 

desta zircônia foi de 77 m2.g‒1 com tamanho de cristalito de 15 nm. De modo 

similar, foi reportado por Chuah e Jaenicke [105] elevada área superficial de 

250 m2.g‒1 na síntese por precipitação de zircônia e posterior tratamento 

hidrotermal dos géis a 100 ºC em soluções de NaOH e KOH (pH 14). É aceito 

que o fato dos hidróxidos tornarem-se mais estáveis com tratamentos térmicos 

apresenta relação direta com o aumento na energia para cristalização das 

zircônias submetidas a estas etapas [106].  

No caso de zircônias estabilizadas, pesquisas indicam que melhorias em 

géis tratados termicamente não são tão significativas. Por exemplo, Boutz et al. 

[102] demonstraram que em pós de YSZ (2,5 %mol de Y2O3), a síntese por co-

precipitação resultou em área superficial específica de 113 m2.g‒1, tamanho de 

cristalitos de 7 nm com 12 %vol. de fase monoclínica, ao passo que o 

tratamento hidrotermal gerou pós similares com área superficial específica de 

110 m2.g‒1, tamanho de cristalitos de 7 nm e 18 %vol. de fase monoclínica. 

Também na YSZ (2,5 %mol de Y2O3), Sagel-Ransijn et al. [107] reportaram as 

mesmas características observadas por Boutz et al. [102], onde géis de YSZ 

submetidos a um processo hidrotermal a 200 ºC por 2 h apresentaram tamanho 

de cristalito de 8 nm e área superficial específica de 100 m2.g‒1. 
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4.1.1.2  Estrutura dos géis de Zr(OH)y durante a polimerização  

Grande parte das alterações nas características dos géis devido a 

precipitação em diferentes pHs são originadas de modificações estruturais das 

unidades Zr(OH)y durante a polimerização. Na precipitação, os géis são 

formados por unidades fundamentais de tetrâmeros de zircônio: 

[Zr(OH)2•4H2O]48+ [97,103,105,106,108]. Os tetrâmeros são constituídos por 

quatro íons Zr4+ em um quadrado com ligações duplas de hidroxilas entre os 

cátions. A coordenação de cada átomo Zr é completada com 4 moléculas de 

H2O. Cada unidade de tetrâmero apresenta 16 sítios nos quais a condensação 

de unidades adjacentes pode ocorrer, ao passo que durante a síntese, a 

polimerização é livre para ocorrer em várias direções [93]. A estrutura 

fundamental dos tetrâmeros de zircônio é exibida na Figura 4.2.  

 

Figura 4.2 Representação de um tetrâmero resultado da hidrólise de sais de 

zircônio. Os géis após precipitação são formados pela 

polimerização tridimensional destas unidades [93]. 

 O efeito demonstrado nas seções anteriores quanto a cristalização e 

simetria dos cristais de zircônia, formados após precipitação em diferentes pHs, 

foi bem documentado por Clearfield [108]. O autor não apenas considera que o 

pH seja responsável pela estrutura final da zircônia não dopada, mas também, 

atribui considerável influência a taxa na qual a solução do precursor e de 

precipitação são misturados. Por exemplo, a rápida adição de uma solução de 
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precipitação básica (pH 7-11) fornece predominantemente simetria monoclínica 

aos cristais. Este aspecto foi atribuído ao fato de que a rápida adição de uma 

base aumenta o número de hidroxilas nos tetrâmeros de zircônia em direções 

randômicas, de forma que a polimerização ocorra rapidamente e de forma não 

ordenada. Em outras palavras, não há tempo para formação de redes 

poliméricas ordenadas de tetrâmeros.  

 Por outro lado, uma etapa de precipitação longa nas condições de pH 7-

11 gera um processo de polimerização lento. Neste caso, duas unidades 

Zr4(OH)8 unem-se em um processo que leva a formação de camadas de 

Zr(OH)4•xH2O como exibido na Figura 4.3. Neste mecanismo, quanto mais 

lento o processo de precipitação, maior será a concentração de cristais de 

simetria tetragonal após calcinação.  

 O mesmo fenômeno de ordenamento observado durante a precipitação 

lenta também ocorre sobre pH elevado. Nestas condições, o hidróxido de 

zircônio é mais solúvel, ao passo que a dissolução-reprecipitação (Reação 4.1) 

do hidróxido é um processo que forma camadas ordenadas, levando a 

preferencial formação de simetria tetragonal. Denkewicz et al. [109] sugerem 

que a simetria predominante após calcinação depende de três regimes distintos 

derivados de variações no pH durante a precipitação; um regime de 

dissolução/precipitação em pH ≤ 2 que forma preferencialmente a fase 

monoclínica, outro de solubilidade controlada em pH 2-11 formando as fases 

monoclínica/tetragonal e, por fim, um eficaz regime controlado entre pH 11-14, 

formando majoritariamente a fase tetragonal após calcinação. 
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Figura 4.3 Representação de diferentes condições para polimerização dos 

tetrâmeros durante a precipitação. Em (a) é exibida a 

polimerização ordenada, resultado da adição lenta de agente 

precipitante e, em (b) a estrutura desordenada devido à rápida 

adição de agente precipitante [93]. 

Zr(OH)4 •xH2O + OH‒ ⇆ Zr(OH)5
‒•yH2O         (4.1) 

As melhorias observadas após tratamentos hidrotermais nos géis são 

também derivadas de modificações na estrutura em curto alcance do hidróxido 

de zircônio. Jakubus et al. [98] sugerem que a estabilização preferencial da 

fase metaestável tetragonal em géis tratados termicamente a 100 ºC resulta da 

formação de hidróxidos de zircônia com maior quantidade de H2O em sua 

estrutura, promovendo, como nos casos de pH elevado e precipitação lenta, 

uma rede ordenada para sítios de nucleação da fase tetragonal após 

calcinação (efeito similar ao exibido na Figura 4.3). Este mecanismo de 

modificação dos hidróxidos de zircônio e efeitos do tratamento é geralmente 

explicado com base na química de óxidos em meio aquoso [110]. Quando sais 

precursores fontes de zircônio são dissolvidos em água em altas temperaturas, 

os tetrâmeros [Zr(OH)2•4H2O]48+ existentes sofrem hidrólise liberando prótons 

das unidades de água coordenada (Reação 4.2) [108]. Este é também um 

fenômeno de polimerização que leva a reticulação dos tetrâmeros formando 

géis primários de hidróxido de zircônio ordenados. Após a formação destes 

hidróxidos modificados, o processo de cristalização da zircônia procede 
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conforme Figura 4.4 [111]. Resumidamente, o aquecimento do hidróxido de 

zircônio enriquecido com unidades OH‒ leva, primeiro, a remoção de água 

adsorvida e, posteriormente, a água existente entre as camadas ordenadas. A 

contínua desidratação forma unidades deficientes em OH‒ do tipo             

ZrO1+x(OH)2-2x, que cristalizam na simetria tetragonal acima de 400 ºC. 

[Zr(OH)2•4H2O]48+ → [Zr(OH)2+n•(4-n)H2O]4(8-4n)+ + 4nH+                (4.2) 

4.1.1.3  Efeito dos sais metálicos utilizados como precursores  

Nitratos e cloretos têm sido utilizados como principais sais metálicos 

fontes de zircônio para precipitação de Zr(OH)y. O oxicloreto de zircônio 

(ZrOCl2•xH2O) é o sal mais comum para preparação de pós de ZrO2 e zircônia 

estabilizada [101,112]. Investigações sobre o efeito dos sais metálicos (cloretos 

ou nitratos) em relação as características do Zr(OH)y são divergentes. Em um 

estudo recente, Petrunin et al. [111] sintetizaram zircônias partindo de soluções 

com três sais distintos: ZrCl4, ZrOCl2•8H2O e ZrO(NO3)2•2H2O, precipitados em 

soluções de NH4OH entre pH 9-9,5. Eles observaram que o Zr(OH)y obtido por 

ZrO(NO3)2•2H2O inicia a cristalização em temperaturas mais altas e, é o sal 

precursor que forma cristais de zircônia mais resistentes contra a 

transformação t→m. Estas diferenças foram atribuídas a maneira como os sais 

precursores afetam a polimerização dos géis durante a formação do Zr(OH)y. 

No entanto, Rezaei et al. [113] observaram que melhores características nos 

pós finais são obtidas com uso de precursores baseados em cloretos. Neste 

estudo, os autores avaliaram comparativamente sais de ZrO(NO3)2•6H2O e 

ZrOCl2•8H2O como fontes de íons de zircônio, precipitando-os em solução de 

NH4OH. Foi reportado que após calcinação a 600 ºC por 10 h, zircônias 

derivadas do ZrOCl2•8H2O foram constituídas por 100 %vol. de fase tetragonal 

em relação à apenas 88 %vol. com uso de ZrO(NO3)2•6H2O, além de que foi 

obtida maior área superficial com uso de ZrOCl2•8H2O. Estes resultados 

contrastantes implicam que, embora algum efeito possa ser derivado dos sais 
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selecionados, outras variáveis da síntese, como temperatura, pH da solução de 

precipitação e taxa de precipitação devem exercer papel majoritário nas 

caraterísticas finais dos pós de zircônia sintetizados por co-precipitação.  

  

    
 

8

4 8

8 x

4 8 x

•

•

2 16

2 28-x 8

                                    Zr (OH) H O

  Dissolução                                                       Hidrólise primária

                                    Zr (OH) H O H O

 



 





_
Introdução de OH                                                Condensação

                                                                         Formação de partículas primárias (3-5 nm)   

       



   
   8-x-y m+ +

4 y 8+x-y 2 28-x 8 m

my
Zr O (OH) • H O H O + H

2

                                                                      e agregação (200-400 nm)

                                    

                           

  

 
0

4 y x 2 8 p

_

Zr O (OH) • H O

                                                 

                                                                  Gel

  Introdução de OH                                        

 



  



  
 

 

16-x-2 y-z s

4 v x z 2 8-z s

2 2

Zr O (OH) • H O

ZrO(OH) • 85 90 H O

-
                                  

  Lavagem                                  

                                                             Precipitado  







 2 2ZrO(OH) • 1,75 2 H O

   

  Secagem ~25 ºC                                                                 Desidratação

                                                                

  Tratamento térmico

 





2ZrO(OH)

  a 150-200 ºC                                                                         

                                                                                    Pó amorfo   

   Trata



1 x 2 2xZrO (OH)

mento térmico

   a 350-400 ºC                                                                         

                                                                             Nanocri 



2ZrO

stais    

  Tratamento térmico

   a >400 ºC                               

                                                                                  



 

Figura 4.4 Esquema detalhado proposto por Petrunin et al. [111] para 

cristalização da zircônia sintetizada por precipitação em solução 

aquosa. 



42 

 

 

4.1.2  Formação de aglomerados nos géis de hidróxido de zircônio 

Pós originados da síntese por co-precipitação são constituídos por 

aglomerados de partículas nanométricas. Para materiais preparados por esta 

técnica, a aglomeração ocorre devido a existência de grupos hidroxilas 

capazes de formar pontes de hidrogênio entre as nanopartículas adjacentes 

[114]. Para sintetizar pós de zircônia nanométrica com baixo nível de 

aglomeração por co-precipitação em solução aquosa é necessário o uso de 

estratégias que evitem a aglomeração dos nanocristais, como: (i) remoção da 

água adsorvida e grupos OH‒ do hidróxido sob condições controladas e, (ii) 

condições em que as nanopartículas podem ser estabilizadas contra 

aglomeração por substituição dos grupos OH‒ superficiais [115].  

Neste método de síntese, os aglomerados não se formam durante a 

precipitação dos pós, mas sim, durante as etapas posteriores de secagem e 

calcinação [91]. Kaliszewski e Heuer [116] propõem que alguns tipos de 

aglomerados formados após calcinação dos géis são mais prejudiciais as 

características dos pós. Segundo os autores, apenas aglomerados fortes 

derivados da ação dos grupos OH‒ sobre os cristalitos primários podem 

prejudicar os processos futuros de aplicações de pós de zircônia. Um exemplo 

clássico da morfologia de pós produzidos por precipitação são exibidas na 

Figura 4.5.  

É um consenso que pós formados por cristais nanométricos, com baixo 

grau de aglomeração são preferíveis em zircônias para aplicações industriais. 

No entanto, estas características esbarram nas desvantagens da síntese por 

co-precipitação para produção de pós de zircônia [91]. Ainda assim, técnicas 

como a lavagem com etanol, a destilação azeotrópica e a liofilização têm sido 

aplicadas com sucesso no tratamento dos géis pós-precipitação para atenuar o 

efeito de aglomeração de cristalitos primários.  
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Figura 4.5 Representação esquemática de pós de zircônia calcinados 

produzidos por precipitação em solução aquosa. Podem ser 

observados os poros intercristalitos e os grandes poros 

interaglomerados [91]. 

4.1.2.1  Desidratação dos géis: lavagem com etanol 

Um dos fatores que geram melhorias em relação à aglomeração após 

lavagem dos géis precipitados em meio alcóolico é a inibição das reações de 

policondensação envolvendo grupos OH‒ superficiais entre partículas 

adjacentes devido a troca destas hidroxilas por grupos alcóxi [114,117–119]. 

Durante a lavagem com etanol, ocorre a remoção de maior parte dos grupos 

OH‒ não ligados, deste modo, reduzindo a concentração destas unidades 

adsorvidas nos géis [120]. Readey et al. [121] demonstraram que, além da 

adição de grupos alcóxi na superfície dos géis em substituição aos grupos OH‒, 

a aglomeração das partículas é também resultado da baixa tensão superficial 

do etanol ‒ menor que a da água ‒ após lavagem, não gerando forças 

capilares elevadas que contribuem para aglomeração dos pós [122]. Este efeito 

da elevada tensão superficial da água em relação ao etanol também foi 

observado por Kaliszewski e Heuer [116].  

Um esquema da redução da aglomeração por meio da lavagem com 

etanol é exibido na Figura 4.6. Convencionalmente (Figura 4.6a), existem 
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ligações de hidrogênio devido aos grupos OH‒ superficiais nos hidróxidos 

precipitados e, estas interações ligam precipitados vizinhos, sendo que a 

conversão de hidróxido para óxido na calcinação forma uma união química 

entre os cristalitos. Já após lavagem com etanol (Figura 4.6b), durante a 

calcinação, os grupos alcóxi se decompõem preservando a integridade do 

cristalito, sem interação entre unidades adjacentes. 

 

Figura 4.6 Mecanismo de ação dos grupos alcóxi após lavagem dos géis de 

hidróxido de zircônio com etanol [116,121]. Em (a) é exibido o 

efeito dos grupos OH‒ na formação de aglomerados e (b) 

atenuação da aglomeração por lavagem com etanol. 

Várias pesquisas têm comprovado as vantagens derivadas da lavagem 

dos géis de hidróxido de zircônio com etanol. Readey et al. [121] avaliaram o 

efeito da lavagem com etanol na aglomeração de pós de zircônia estabilizada 

com óxidos de magnésio e ítrio (MgYSZ) sintetizados por co-precipitação. Os 

géis de MgYSZ lavados com etanol e calcinados a 600 ºC 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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água apresentaram pós mais aglomerados, como exibido na Figura 4.7. 

Elevada área superficial específica de 82,28 m2.g-1 foi também reportado por 

Duh e Wan [123] em pós de zircônia estabilizada com óxidos de cério e ítrio 

(CeYSZ) calcinados a 500 ºC por 1 h.  

 

Figura 4.7 Imagens obtidas por microscopia eletrônica de transmissão (MET) 

em pós calcinados de MgYSZ exibindo a atenuação do efeito de 

aglomeração após lavagem com etanol. Em (a) após lavagem do 

gel com etanol e em (b) gel lavado com água. Publicado por 

Readey et al. [121]. 

Apesar das vantagens, Sagel-Ransijn et al. [107] sugerem que se a 

lavagem com etanol não for completa, algumas partes dos géis com alto teor 

de água ainda existirão após a calcinação. Por este fato, em um estudo 

recente, Patil et al. [124] determinaram a concentração ótima de etanol para 

lavagem de géis de YSZ sintetizados por co-precipitação. Os autores usaram 

razões mássicas entre 1:1 até 1:5 para gel:etanol. Imagens de MET obtidas 

dos pós lavados com água e diferentes concentrações de etanol são exibidas 

na Figura 4.8. Para todas as razões não houve modificação no tamanho dos 

cristalitos, como também encontrado por Readey et al. [121]. No entanto, as 

imagens exibem a elevada aglomeração de pós derivados da lavagem com 

água em relação à lavagem com etanol, sendo que os pós lavados com água 

apresentaram área superficial específica de 274 m2.g‒1 após calcinação a    

100 ºC, enquanto a lavagem com etanol na razão 1:2,5 resultou em pós com 
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área superficial específica maximizada de 318 m2.g‒1. Os autores consideram 

que a concentração de 1:2,5 de etanol substituiu a água/OH‒ totalmente e 

gerou máxima adsorção de grupos alcóxi na superfície do gel, ao passo que o 

posterior aumento na concentração de etanol será um excesso que não 

resultará em melhorias contra aglomeração. 

 

Figura 4.8 Imagens obtidas por MET em pós de YSZ lavados com diferentes 

razões gel:etanol: (a) apenas lavado com água, (b) 1:2, (c) 1:2,5 e 

(d) 1:3. Publicado por Patil et al. [124]. 

4.1.2.2  Desidratação dos géis: destilação azeotrópica 

Outra forma de remover os grupos hidroxilas dos géis sintetizados por co-

precipitação é utilizando a técnica de destilação azeotrópica [114]. A ação da 

destilação azeotrópica é desidratar de forma eficiente os géis de hidróxido de 

zircônio, eliminando a possibilidade de formação de aglomerados fortes 

durante a secagem e calcinação. O processo de desidratação durante a 

destilação ocorre pela remoção dos grupos terminais de hidroxilas e moléculas 

de água fisicamente absorvidas devido a formação de um azeótropo binário 

entre água/solvente orgânico. O butanol tem sido considerado como um 

solvente ideal para esta técnica, pois possibilita a maior concentração de água 

(44,5 %p.) no azeótropo em comparação a outros solventes [120]. Durante a 
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destilação azeotrópica com butanol, o aquecimento da suspensão contendo 

hidróxido de zircônio até o ponto azeotrópico água/butanol faz com que a água 

adsorvida ou quimicamente ligada aos géis seja removida. 

Os fenômenos que levam a redução no nível de aglomeração do pós 

depois da destilação azeotrópica são bastante similares aos observados por 

meio da lavagem com etanol. Um dos fatores é a substituição dos grupos OH‒ 

pelos grupos butóxi originados da interação entre o butanol e o hidróxido de 

zircônio durante a destilação azeotrópica [120,125]. Shan e Zhang [125] 

observaram por espectrometria de massa que os grupos superficiais OH‒ são 

de fato substituídos por unidades ‒OC4H9, conforme Reação 4.3.  

Zr(OH)y + HOC4H9 → H2O + (OH)n-1…Zr‒O‒C4H9       (4.3) 

Com esta técnica, as fortes pontes de hidrogênio H‒O‒H nos géis 

hidratados responsáveis pela formação dos aglomerados fortes tornam-se 

unidades O‒C4H9 fracamente ligadas por forças de van der Waals após os géis 

serem destilados. Portanto, a possibilidade de ligações químicas formadas pela 

aproximação de nanocristais é minimizada [126,127]. Um esquema desta 

substituição é apresentado na Figura 4.9. Também, outro fator considerado 

responsável pela formação de aglomerados fracos é a tensão superficial entre 

géis após exposição ao butanol [125]. Isto baseia-se no fato de que os géis não 

destilados estão expostos a elevada tensão superficial de 72,75 dyn.cm‒1 para 

água a 20 ºC, causando aglomeração dos géis. De modo contrário, a água nos 

géis destilados foi substituída por, p.ex. (iso)butanol, que apresenta uma menor 

tensão superficial de 25 dyn.cm‒1 a 25 ºC, resultando na redução no efeito de 

aglomeração.  
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Figura 4.9 Esquema demonstrando a substituição dos grupos hidroxilas no 

Zr(OH)y por grupos butóxi após destilação azeotrópica [120]. 

A elevada qualidade dos pós de zircônia produzidos pela técnica de 

destilação azeotrópica é algo bastante difundido na comunidade acadêmica. 

Qiu et al. [120] aplicaram a técnica de destilação azeotrópica na desidratação 

de géis de YSZ (3 mol% de Y2O3) para preparação de pós nanométricos. Eles 

obtiveram pós com tamanho médio de cristalitos entre 10 a 20 nm e área 

superficial específica de 53,5 m2.g‒1 mesmo após calcinação a 650 ºC por 1 h, 

como pode ser observado na Figura 4.10. Tadokoro e Muccillo [114] também 

reportaram significativas melhorias em pós de YSZ (3 mol% de Y2O3) após 

destilação azeotrópica. Neste caso os autores obtiveram alta área superficial 

específica de 132,5 m2.g‒1 após calcinação a 500 ºC. 

Recentemente, Yao et al. [128] reportaram o efeito da destilação 

azeotrópica na síntese por co-precipitação de pós de YSZ (8 mol% de Y2O3). A 

significativa redução no nível de aglomeração pode ser observada na Figura 

4.11. Com a utilização da destilação azeotrópica, os autores obtiveram pós 

com tamanho médio de cristalito de 7,8 nm após calcinação a 400 ºC. Pandey 

e Biswas [129] também observaram melhorias na YSZ (8 mol% de Y2O3) 

calcinada a 600 ºC por 2 h, gerando pós com área superficial específica de   

145 m2.g-1 após destilação azeotrópica contra apenas 56 m2.g-1 após secagem 

convencional.   
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Figura 4.10 Imagem obtida por MET de um pó de YSZ (3 mol% de Y2O3) 

submetido a destilação azeotrópica e calcinado. Publicado por Qiu 

et al. [120]. 

 

Figura 4.11 Imagens obtidas por MET de (a) pó de YSZ (8 mol% de Y2O3) 

lavado com água e calcinado a 600 ºC e (b) mesmo pó submetido 

a destilação azeotrópica e calcinado a 600 ºC. Publicado por Yao 

et al. [128]. 

4.1.2.3   Desidratação dos géis: liofilização 

Outra técnica, não tão comum, de desidratação dos géis após síntese por 

co-precipitação é a liofilização. A liofilização consiste no congelamento de uma 

suspensão líquida seguida pela remoção do solvente resfriado por sublimação 

sobre pressão reduzida [130–132]. Características dos pós derivados deste 

processo são dependentes de fatores como a temperatura de congelamento do 
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solvente, concentração de partículas na solução, natureza dos solvente/soluto 

e o controle da direção de congelamento. Um benefício da liofilização é que a 

utilização da água como solvente produz cristais de gelo que durante a 

sublimação facilitam a formação de estruturas microporosas [132], ao passo 

que o rápido resfriamento em nitrogênio líquido (-196 ºC) tem sido utilizado 

para produzir pós com menor nível de aglomeração [133,134]. Além deste 

efeito, outra vantagem da liofilização - devido à água passar diretamente do 

estado sólido para o gasoso - é a inexistência das forças capilares derivadas 

da tensão superficial da água no estado líquido [131,135].  

Este método de desidratação foi comparado com a destilação azeotrópica 

por Luan et al. [126] na desidratação de géis co-precipitados de titanato de 

bário (BaTiO3). Os autores relataram que a liofilização resulta em menor 

tamanho de cristalitos. Foram reportados tamanhos de cristalitos de 20, 24 e  

30 nm usando a liofilização, destilação azeotrópica e secagem convencional 

(secador), respectivamente. No entanto, as melhorias induzidas com a 

utilização da liofilização parecem depender fortemente do sistema estudado. 

Por exemplo, géis co-precipitados de zirconato de lantânio (La2Zr2O7) 

liofilizados apresentaram praticamente os mesmos valores de área superficial 

específica em relação ao gel seco convencionalmente (secador) [122]. Por 

outro lado, a liofilização de géis precipitados de hidróxido de ítrio [135] resulta 

em pós menos aglomerados e com maior área superficial quando comparados 

a géis desidratados por destilação azeotrópica ou secagem convencional. 

Neste caso, as melhorias foram associadas a maior habilidade da liofilização 

em formar uma morfologia tipo placas, portanto, efeitos de coalescência entre 

partículas adjacentes são minimizadas pela redução do contato físico entre 

estas placas durante a calcinação.  

Estudos recentes têm considerado a liofilização em géis de hidróxido de 

zircônio como uma forma de reduzir a aglomeração [136]. Algumas condições 

de liofilização otimizadas para síntese de nanopartículas de zircônia não 

dopada foram estudadas por Tallón et al. [137]. Hsu et al. [92] reportaram o 

efeito da liofilização em géis de YSZ (3 mol% de Y2O3) sintetizados por co-
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precipitação. Foi observado pelos pesquisadores que os pós derivados da 

liofilização cristalizam a fase tetragonal com valor de energia de ativação de 

169 kJ.mol‒1, o que foi menor que o encontrado para zircônias não 

processadas por liofilização. O autores reportaram, por meio de estudos 

cinéticos sobre os parâmetros de cristalização e crescimento das 

nanopartículas, que modificações na cristalização da zircônia ocorrem em 

razão da liofilização induzir certo crescimento bidimensional. Um exemplo de 

cristalitos de YSZ liofilizados é apresentado na Figura 4.12.  

 

Figura 4.12 Imagens obtidas por MET do pó de YSZ (3 mol% de Y2O3) 

sintetizado por co-precipitação, desidratado por liofilização e, 

calcinado a 1000 ºC por 5 min. Publicado por Hsu et al. [92]. 
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5  MATERIAIS E MÉTODOS 

5.1  Preparação dos pós de (ZrO2)1-(x+y)(InO1,5)x(MOz)y com MOz = TaO2,5, 

NbO2,5, MoO3 ou WO3 

5.1.1  Síntese por co-precipitação dos géis de hidróxido de zircônio co-

dopado  

 Para a síntese, os precursores utilizados como fonte de cátions foram: 

ZrOCl2•8H2O (99,9%, Alfa Aesar), InCl3 (99,99%, Alfa Aesar), NbCl5 (99,9%, 

Alfa Aesar), TaCl5 (99,99%, Alfa Aesar), (NH4)6Mo7O24•4H2O (>99,9%, Synth) e 

(NH4)6W12O39•4,7H2O (>99,9%, Alfa Aesar). Os sistemas estudados têm 

estequiometria baseada na fórmula (ZrO2)1-(x+y)(InO1,5)x(MOz)y com x 

representando a concentração molar do estabilizador InO1,5 e y a concentração 

molar dos co-dopantes MOz = TaO2,5, NbO2,5, MoO3 ou WO3. Cada formulação 

respeitou a concentração molar prevista pelo mecanismo de compensação de 

cargas teórico apresentado na seção 3 HIPÓTESE. Considerando que nenhum 

dos sistemas propostos nesta tese foram alvos de pesquisas anteriores, a 

definição de concentrações que resultem na estabilização de fases 

metaestáveis da zircônia é, inicialmente, uma matéria de experimentação. 

Portanto, as concentrações estudadas nesta tese serão gradualmente 

apresentadas durante a seção 6 RESULTADOS E DISCUSSÃO. Os sistemas 

derivados de zircônias co-dopadas com InO1,5 + TaO2,5 ou NbO2,5, serão, 

respectivamente, representadas pelos códigos InTaSZ e InNbSZ. As zircônias 

co-dopadas com InO1,5 + MoO3 ou WO3 serão representadas pelos códigos 

InMoSZ e InWSZ, respectivamente. 

 Para um definido sistema, os géis de hidróxido de zircônio foram 

sintetizados pelo método de co-precipitação em solução aquosa em meio 

básico. Para síntese das zircônias derivadas das composições InTaSZ e 

InNbSZ, inicialmente, todos os reagentes foram misturados na solução de 
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precursores em concentrações de 0,1 M em água destilada (200 mL). Esta 

solução foi mantida sob agitação a 25 ºC por 10 min. Depois de 

homogeneizada, a solução de precursores foi adicionada a um recipiente de 

vidro de borosilicato com 200 mL de solução aquosa de precipitação contendo 

23 %vol. de hidróxido de amônio (NH4OH, teor de NH3 entre 28-30%) e pH 

~12, sob agitação. A adição da solução de precursores na solução de 

precipitação foi feita em quatro etapas de 30 min; na qual 50 mL da solução de 

precursores eram adicionadas a uma taxa de 2-8 mL.min‒1, juntamente com   

50 mL de solução de precipitação, em cada etapa. Após 2 horas de síntese, o 

gel foi mantido por 48 h em digestão sem agitação na própria solução de 

precipitação a temperatura ambiente. Posteriormente, o precipitado foi lavado e 

filtrado 8 vezes. Nas duas primeiras lavagens foi utilizada uma solução de    

200 mL com 1 M de NH4OH para prevenir a perda de cátions. As seis lavagens 

seguintes foram realizadas utilizando 100 mL de água destilada. Durante a 

lavagem, o gel ficou sob agitação por 30 min e, posteriormente em repouso por 

1 h antes da filtragem. A presença de íons Cl‒ foi monitorada no resíduo líquido 

da filtragem por meio de uma solução 1 M de AgNO3.  

 Embora tenha sido possível formar uma única solução contendo todos os 

precursores nas zircônias estabilizadas com cátions pentavalentes, o mesmo 

não foi possível para zircônias estabilizadas com cátions hexavalentes pelo fato 

de que a precipitação de Mo6+ e W6+ não ocorre em meio básico. Para os 

sistemas InMoSZ e InWSZ, primeiro, foi realizado separadamente a 

precipitação de MoO3•xH2O e WO3•xH2O em meio ácido e, então, misturados 

na proporção adequada, no final da etapa de lavagem, com o hidróxido de 

zircônio dopado com óxido de índio. Para preparação do MoO3•xH2O [138], 

primeiro, uma solução com 0,2 M de (NH4)6Mo7O24•4H2O em água destilada 

ficou sob agitação por 20 min a 25 ºC. Como agente precipitante, foi adicionado 

HNO3 (64-66%) na solução de (NH4)6Mo7O24•4H2O mantendo-se a agitação por 

30 min, com o aumento da temperatura para 80 ºC, para que a precipitação de 

MoO3•xH2O ocorra. A quantidade de HNO3 utilizada foi definida por meio da 

Reação 5.1. 
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 (NH4)6Mo7O24•4H2O(aq) + 6 HNO3(aq) →  

                                             7 MoO3•xH2O(s) + 6 NH4NO3(aq) + 7 H2O(aq)       (5.1) 

Para precipitação de WO3•xH2O [139], as condições foram as mesmas 

aplicadas para o MoO3•xH2O. Apenas, foi utilizado o precursor 

(NH4)6W12O39•4,7H2O e HCl (36,5-38%) como agente precipitante. A 

quantidade de HCl foi definida seguindo a Reação 5.2. Neste caso foi 

necessário excesso de HCl, até que precipitados amarelos de WO3•xH2O 

começassem a ser observados.  

(NH4)6W12O39•4,7H2O(aq) + 6 HCl (aq) →  

                                           12 WO3•xH2O (s) + 6 NH4Cl (aq) + 7,7 H2O (aq)        (5.2) 

Após síntese dos géis de hidróxido de zircônio co-dopados, a destilação 

azeotrópica e a liofilização foram comparadas como técnicas para desidratação 

dos géis. 

 Para a destilação azeotrópica, incialmente, os géis foram lavados duas 

vezes com etanol (C2H6O) por 30 min sob agitação, em seguida, deixados por 

1 h em repouso e filtrados. A razão mássica entre gel:C2H6O foi fixada em 1:2,5 

[124]. Após lavagem com etanol, os géis foram misturados com (iso)butanol 

(C4H10O) em uma razão mássica de 1:1 entre gel:C4H10O para a destilação 

azeotrópica. Nesta etapa a suspensão foi vigorosamente agitada por 1 h. Em 

seguida submetida à etapa de destilação a 93 ºC – ponto azeotrópico para a 

mistura água\(iso)butanol – até que a água fosse completamente removida. 

Após remoção da água, o gel foi mantido a 117 ºC para evaporação do 

(iso)butanol (~16 h).  

Para liofilização foi utilizado um liofilizador de bancada Liotop, modelo 

L101. Primeiro, os géis de hidróxido de zircônio co-dopados foram resfriados a 

-196 ºC com nitrogênio líquido por 5 min. O congelamento em nitrogênio líquido 

foi utilizado, pois preserva a estrutura dos géis devido a criação de pequenos 

cristais de gelo. As temperaturas do condensador e da câmara de liofilização 
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foram mantidas a ‒52 e 20 ºC, respectivamente. Vácuo de 5 Pa foi aplicado a 

câmara de liofilização, sendo que todo o processo levou 48 h.  

Os pós obtidos da destilação azeotrópica e liofilização foram calcinados a 

600 ºC por 1 h com taxas de aquecimento e resfriamento de 3 ºC.min‒1. Todo o 

processo de síntese é sumarizado na Figura 5.1. 

 

Figura 5.1 Fluxograma exibindo os principais passos do método de síntese por 

co-precipitação dos géis de hidróxido de zircônio co-dopados. As 

imagens exibem as partículas de WO3•xH2O e MoO3•xH2O na 

solução de precipitação.  
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5.2  Técnicas de caracterização 

5.2.1  Difração de raios X 

A identificação de fases foi feita por difração de raios X. Foram utilizados 

difratômetros Siemens modelo D5005 e Rigaku modelo ultima IV, potência de 

40 kV a 30 mA, usando radiação Cu Kα (λ = 0,15418 nm). Os difratogramas 

foram coletados em um intervalo 2θ de 5 a 85º com passo de 0,03º e tempo de 

contagem de 2 s. A avaliação dos difratogramas de raios X para identificação 

das fases foi feita com auxílio dos softwares DIFFRACplus-EVA® e 

Crystallographica Search-Match® com buscas na base de dados Joint 

committee on powder diffraction standarts (JCPDS).  

A fração em volume de zircônia monoclínica (Vm) em coexistência com a 

fase tetragonal foi determinada por meio das Equações 5.3 e 5.4 descritas por 

Toraya et al. [140]. Este método é baseado na razão entre intensidades e 

permite que a quantidade relativa de fases na zircônia sejam estimadas. As 

relações propostas nestas equações são derivadas de curvas não lineares de 

calibração da fração em volume de zircônia tetragonal e monoclínica pela razão 

entre a intensidade de planos especificados. Na Equação 5.3, (Xm) é a 

integração da razão entre intensidades, onde (I) representa a intensidade de 

difração nos planos cristalográficos com subscritos (m) e (t) referentes as fases 

monoclínica e tetragonal, respectivamente. 

_

m m
_m

m m t

I (111)+I (111)
X =

I (111)+I (111)+I (101)

                                                                         (5.3) 

A integração da razão entre intensidades é aplicada na Equação 5.4 para 

obtenção de Vm. Destas relações, a fração da fase tetragonal é 1‒Vm. O valor 

da constante (P) é de 1,311. O erro deste método está entre 1 a 3%. 
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m
m

m

P.X
V =

1+(P-1)X
                                                                                            (5.4) 

De maneira similar, a fração volumétrica da fase monoclínica em 

coexistência com a fase cúbica foi determinada por meio da Equação 5.5, 

também descrita por Toraya et al. [141]. 

_

m m
_m

m m c

I (111)+I (111)
X =

I (111)+I (111)+I (111)
                                                                       (5.5) 

O valor de Xm obtido pela Equação 5.5 é aplicado na Equação 5.4 para 

obtenção da fração de zircônia monoclínica, sendo a fração de fase cúbica 

igual a 1‒Vm. O valor de P aplicado neste caso é igual a 1,324. Como o valor 

de P depende da concentração de estabilizador (Ref. [141]), o valor de 1,324 

foi obtido simulando uma concentração (x) de YO1,5 que fosse equivalente, por 

meio da relação a = 0,5105+0,02026x, ao parâmetro de rede médio de a = 

0,5116 nm encontrado para todas as composições estudadas, como será 

exibido na sessão 6 RESULTADOS E DISCUSSÃO. 

Os picos (004) e (400) da fase tetragonal e (400) da fase cúbica 

existentes entre 2θ de 71‒76º foram utilizados para discriminação e 

quantificação das fases tetragonal (Vt) e cúbica (1-Vt) de acordo com a 

Equação 5.6 [142,143]. Para este propósito, difratogramas foram obtidos entre 

os ângulos 2θ de 71 a 76º com passo de 0,01º e tempo de contagem de 6 s.  

t t
t

t t c

I (004)+I (400)
V=

I(004)+I (400)+I (400)
                                                                          (5.6) 

Para as amostras compostas apenas pela fase tetragonal, o tamanho de 

cristalitos (D) e microdeformações (ε) foram determinados pela Equação 5.7, 

derivada da avaliação do alargamento de pico inicialmente elaborada por 

Williamson e Hall [144] e, aperfeiçoada por outros pesquisadores [145–148]. 

Esta equação tem como premissa o fato de que o alargamento de pico se deve 

majoritariamente as contribuições do tamanho de cristalito e 
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microdeformações. Embora a contribuição instrumental para o alargamento 

seja um fator normalmente considerado, nesta tese foi observado que seu 

efeito é desprezível em relação aos outros fatores devido à baixa temperatura 

de calcinação utilizada. Assumindo que o tamanho de grão e 

microdeformações apresentam perfis Lorentzianos, a convolução destas 

variáveis de alargamento de pico pode ser descrita como a soma de cada 

componente [149], conforme: 

0,9.λβ.cosθ= +4.ε.sinθ
D

                                                                                (5.7) 

Em que o (β) (ou FWHM) é a largura total à meia altura do pico de difração (em 

rad), enquanto θ representa o ângulo de difração no ponto de máxima 

intensidade (em rad ou º). A Equação 5.7 pode ser decomposta em uma função 

de primeiro grau; f(x) = b + ax. Plotando β.cosθ (ordenada) versus 4.sinθ 

(abcissa), o resultado será uma reta, pelo qual, os valores de tamanho de 

cristalitos e microdeformações podem ser encontrados no intercepto (0,9.λ/D) e 

inclinação (ε) da reta, respectivamente. Os valores de β e θ foram obtidos nos 

planos de difração: (101), (110), (112) e (211) da fase tetragonal da zircônia. 

Os parâmetros de rede para as fases monoclínica e cúbica foram obtidos 

por refinamento dos dados de DRX pelo método de Rietveld, utilizando o 

programa General Structure Analysis System (GSAS) [150] e sua interface 

gráfica EXPGUI [151]. Os difratogramas para o refinamento dos parâmetros de 

rede foram obtidos em um intervalo 2θ de 20 a 75º com passo de 0,03º e 

tempo de contagem de 2 s. O arquivo de parâmetros instrumentais foi gerado 

com a utilização de um padrão de silício. Os arquivos padrão para as fases 

refinadas, Crystallographic Information File (CIF), foram obtidos no banco de 

dados: Inorganic Crystal Structure Database (ICSD). Com estes arquivos, o 

refinamento foi feito partindo-se dos parâmetros: a = 0,5145(5) nm, b = 

0,52075(5) nm e c = 0,53107(5) nm, para a fase monoclínica (ICSD No. 

18190). Para fase cúbica 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 à estrutura cristalina da zircônia [3]. Os espectros 

Raman das amostras calcinadas foram obtidos em um espectrômetro Micro-

Raman, Renishaw modelo inVia, a 25 ºC com comprimento de onda de 

excitação de 532 nm. Os espectros foram obtidos em uma amplitude espectral 

de 1 a 1000 cm−1. Alguns espectros Raman foram obtidos em um 

espectrômetro Dimension-P2, a 25 ºC com comprimento de onda de excitação 

de 785 nm. Neste caso, os espectros foram obtidos em uma amplitude 

espectral de 138 a 2000 cm−1. O comprimento de onda de excitação será 

especificado em cada gráfico experimental. 

5.2.3 Espectroscopia de Infravermelho por Transformada de Fourier 

Amostras dos pós não calcinados obtidos após a destilação azeotrópica e 

a liofilização foram analisadas por espectroscopia de infravermelho por 

transformada de Fourier (FT-IR) para observação dos grupos M-OH, C-O, C-H 

e H-O. Os espectros de FT-IR foram obtidos em um espectrômetro Thermo 

Scientific modelo Nicolet 6700 com resolução de 2 cm‒1, 128 varreduras em um 

range espectral entre 400 a 4000 cm‒1. Foram utilizadas pastilhas de KBr (0,1g) 

misturados em uma razão mássica de pó:KBr igual a 1:100. 

5.2.4  Calorimetria de Varredura Diferencial 

 A temperatura de cristalização dos hidróxidos de zircônio foi determinada 

por calorimetria de varredura diferencial (DSC). Foram coletadas amostras dos 

géis após lavagem, sendo posteriormente secas por 24 h a 80 ºC e submetidas 

(13 mg) ao ensaio de DSC com taxa de aquecimento de 10 ºC.min‒1 até 700 ºC 
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em atmosfera de argônio (vazão de 10 mL.h‒1). As amostras derivadas da 

liofilização e da destilação azeotrópica também foram submetidas aos ensaios 

de DSC com aplicação simultânea de termogravimetria (TG) nas mesmas 

condições citadas para os géis, exceto que neste caso, não houve a etapa de 

secagem por 24 h a 80 ºC.  

5.2.5  Área Superficial Específica  

 A área superficial específica dos pós foi obtida por meio do método de 

Brunauer-Emmett-Teller (BET) a partir de adsorção física de moléculas de N2. 

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

5.2.6  Microscopia Eletrônica de Transmissão  

Amostras calcinadas dos pós obtidos após os métodos de desidratação 

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 observação por MET, também em modo de alta 

resolução (HRTEM). Foi utilizado um microscópio FEI Tecnai G2 F20 sob 

tensão de aceleração de 200 kV. A indexação dos planos cristalográficos (hkl) 

de anéis gerados pela difração de elétrons em regiões policristalinas foi feita 

considerando que o raio dos anéis de difração (r(hkl)) é inversamente 

proporcional à distância interplanar (d(hkl)) dos planos cristalográficos, conforme 

Equação 5.8 [152]. Nesta equação, (λ) representa o comprimento de onda 

(0,00251 nm para 200 kV) e (L) a distância entre a câmera e a amostra. 

(hkl)

(hkl)

λ.Ld =
r

                                                                                                    (5.8) 
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Para observação por MET em amostras densificadas, os pós sintetizados 

foram transformados em uma massa plástica após mistura com uma solução 

aquosa de 5 %p. de álcool polivinílico ((C2H4O)x). A mistura com esta solução 

tem como objetivo aumentar a flexibilidade e resistência mecânica das 

amostras durante o processo de preparação. Amostras no formato de filmes 

finos com 80 μm de espessura foram obtidas por prensagem uniaxial, sendo 

em seguida lixadas a seco até 60 μm com lixas 1500 e 2000. Estas amostras 

foram então sinterizadas a 1500 ºC por 3 h com taxa de aquecimento e 

resfriamento de 5 ºC.min‒1. Após este processo de sinterização, foram obtidas 

amostras com 3 mm de diâmetro e 50 μm de espessura. Para obter uma seção 

transparente ao feixe de elétrons e observação por MET, as amostras com       

3 mm de diâmetro e 50 μm de espessura foram então polidas com íons de 

argônio em um equipamento Gatan modelo 691 com ângulo de incidência de 6º 

e aceleração de 5 keV por 8 h. Aqui, as imagens de MET foram obtidas em um 

microscópio eletrônico Philips CM-120 com tensão de aceleração 120 kV (λ = 

0,00335 nm), distância de câmera de L = 470 mm.  

Imagens de difração de elétrons de área selecionada (SAD) foram 

também obtidas por MET utilizando a técnica de preparação de amostras por 

cominuição. Primeiro, amostras densas foram moídas em almofariz e passadas 

por uma peneira com abertura de 170 mesh. Posteriormente, para cada 

amostra, 50 mg do pó obtido foi disperso por ultrassom em 0,5 mL de 

(iso)butanol. Uma alíquota da suspensão foi então gotejada sobre grades de 

cobre (200 mesh) com filme de carbono e secas a 60 ºC. Os padrões SAD 

foram obtidos em um microscópio FEI Tecnai G2 (ASTAR) usando feixe de 

elétrons convergente sobre tensão de aceleração de 200 kV (λ = 2,511 pm). As 

imagens de SAD e linhas de Kikuchi experimentais foram comparadas com 

simulações obtidas com auxílio do software JEMS versão 3.6907U2011 

[153,154]. Para simulação dos padrões SAD e linhas de Kikuchi, foi utilizado o 

CIF para zircônia cúbica ICSD No. 89429 com parâmetros estruturais ajustados 

após refinamento dos dados de DRX.  
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A indexação dos padrões SAD monocristalinos foi feita considerando uma 

relação derivada da lei de Bragg para pequenos ângulos de difração [155] 

como apresentado nas Equações 5.9 a 5.11. Neste caso, como o valor de λL é 

constante, a indexação dos spots associados a cada distância (Rhkl) da origem 

pode ser obtida com a comparação da razão entre dois valores de dhkl, 

conforme Equação 5.11.  

(hkl)1 (hkl)1R d =λL                     (5.9) 

(hkl)1 (hkl)1 (hkl)2 (hkl)2R d =R d                            (5.10) 

(hkl)1 (hkl)2

(hkl)2 (hkl)1

R d
=

R d
                             (5.11) 

5.2.7  Microscopia eletrônica de varredura 

Características microestruturais das amostras foram estudadas com a 

utilização de técnicas de microscopia eletrônica de varredura (MEV). Para este 

propósito foi utilizado um microscópio FEI Inspect S 50 com detectores de 

elétrons secundários (SE) e elétrons retroespalhados (BSE). Este MEV estava 

equipado com espectroscopia por dispersão de energia (EDS), que foi usado 

para obter análise química pontual e mapas de distribuição dos elementos em 

diferentes regiões das amostras. Antes da obtenção de imagens, as amostras 

passaram por um processo de lixamento e polimento superficial. Inicialmente 

foram lixadas em uma sequência de três lixas, na ordem: 1º - 320 (29-32μm), 

2º - 400 (20-23μm) e 3º - 600 (12-17μm). Após o lixamento, as amostras foram 

polidas em uma politriz automática. Para esta etapa, panos para polimento 

foram impregnados com pasta de diamante na ordem: 1º - 4-8μm, 2º - 3-6 μm e 

3º - 1-2μm. O acabamento superficial foi obtido com polimento final utilizando 

uma solução aquosa de sílica 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 ataque térmico em temperaturas 
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150 ºC abaixo da máxima temperatura de tratamento térmico por 15 min. Para 

amostras em pó, uma quantidade desejada do material foi desaglomerada em 

almofariz, sendo posteriormente submetidas as etapas de aquisição de 

imagens. Todas as amostras foram fixadas em porta amostras metálico 

utilizando tinta prata e recobertas com uma fina camada condutora de ouro 

para observação por MEV.  

Imagens MEV foram utilizadas para quantificação do tamanho médio de 

grãos e concentração de fase secundária. O tamanho médio de grãos foi obtido 

por meio do procedimento dos três círculos de Abrams descrito na American 

Society for Testing and Materials (ASTM) E112−12 Standard Test Methods for 

Determining Average Grain Size. A fração 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 quantificação elementar de índio em cortes transversais nas amostras 

após os ensaios de estabilidade térmica foram feitas por EDS em um MEV 

Philips XL-30 FEG com magnificação de 3000x, tensão de aceleração de       

25 kV, distância de trabalho de 10 mm e spot 4. Algumas quantificações foram 

comparadas com resultados de Fluorescência de raios X (FRX) em um 

equipamento Shimadzu EDX-720. 

5.2.8  Preparação das amostras para os ensaios de estabilidade térmica  

Ensaios de estabilidade térmica foram incialmente conduzidos para 

selecionar o sistema mais promissor para posterior avaliação. Neste caso, 150 

mg de pó foi conformado por prensagem uniaxial a 80 MPa no formato de 

pastilhas cilíndricas com 10 mm de diâmetro e 1 mm de espessura. Antes da 

prensagem, os pós sintetizados e calcinados passaram por um processo de 

dispersão por 4 h em moinho de bolas com meio de álcool isopropílico e bolas 

de zircônia. Depois de secos a 120 ºC, os pós foram desaglomerados em 
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almofariz e passados por peneira de abertura de 37 µm (malha 400 Mesh). 

Estes ensaios prévios de estabilidade térmica foram conduzidos entre 1000 a 

1500 ºC.  

Posteriores ensaios de estabilidade de fases nos sistemas mais 

promissores foram conduzidos em temperaturas ≥ 1200 ºC. Para estes 

ensaios, amostras densas (sinterizadas a 1500 ºC por 3 h) foram lixadas 

conforme procedimento descrito na seção; 5.2.7. Microscopia eletrônica de 

varredura, então, nestas superfícies lixadas, foram obtidos difratogramas de 

raios X após exposição das amostras por vários períodos nas temperaturas 

especificadas. Ensaios de estabilidade térmica para a InSZ foram feitos nas 

temperaturas de 1200, 1000 e 800 ºC por até 2000 h para determinação do 

mecanismo de desestabilização da InSZ cúbica. A única diferença nos 

tratamentos em temperaturas ≤ 1200 ºC é que, para estes experimentos, a 

InSZ foi sinterizada a 1400 ºC por 1 h para evitar a formação de fase 

monoclínica já durante a etapa de sinterização.  

5.2.9  Dureza 

As medidas de dureza foram obtidas pelo método de indentação Vickers 

com um microdurômetro Stiefelmayer KL2. A força aplicada foi de 49 N, 

permanecendo com a carga aplicada por 10 s. Para o cálculo da dureza 

Vickers foram utilizadas as equações 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 indentações.  

5.2.10  Análises dilatométricas  

Por ser uma importante característica em materiais utilizados como TBC, 

o coeficiente de expansão térmica linear foi determinado por meio de 



66 

 

 

dilatometria de contato, utilizando um dilatômetro NETZSCH modelo DIL402C. 

Amostras cilíndricas densas de aproximadamente 4 mm de comprimento e       

3 mm de diâmetro foram avaliadas com uma taxa de aquecimento de             

10 ºC.min-1 até temperatura máxima de 1200 ºC para obtenção dos valores de 

coeficiente de expansão. A dilatometria em compactos verdes foi utilizada para 

observar modificações dimensionais relacionadas a volatilização dos óxidos co-

dopantes. Neste caso, 300 mg de pó foram prensados em amostras cilíndricas 

com 5 mm de diâmetro e 4 mm de espessura. As dilatometrias em compactos 

verdes foram feitas em etapas separadas até as duas temperaturas máximas 

de 1300 e 1500 ºC. Os ensaios até 1300 ºC foram feitos com auxílio de um 

dilatômetro de contato NETZSCH modelo DIL402C. Para ensaios 

dilatométricos até 1500 ºC foi utilizado um dilatômetro ótico Misura® HSM 

ODHT 1400. Ambos os ensaios foram feitos com taxa de aquecimento de         

5 ºC.min-1. 

5.2.11  Condutividade elétrica 

Como o conceito de estabilização por compensação de cargas é baseado 

na modificação da natureza dos defeitos pontuais, estas alterações 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 impedância. Os espectros de impedância foram obtidos por 

um equipamento Novocontrol Alpha­A. As medidas foram realizadas ao ar, 

entre temperaturas de 100 a 400 ºC, utilizando uma amplitude de frequência de 

1 a 4x107 Hz. Para esta técnica, amostras de aproximadamente 1 mm de 

espessura e 8 mm de diâmetro foram lixadas até obtenção de superfícies 

paralelas. Após a preparação das amostras, uma fina camada de ouro foi 

depositada em ambas as superfícies para servirem como eletrodo.  

Os espectros obtidos irão consistir em elementos de resistência (R) e 

capacitância (C). Por mais que os eletrodos sejam detectados nos espectros, 
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representados por uma capacitância (Ce) e resistência (Re) característicos, seu 

efeito não será considerado nos cálculos de resistência das amostras. Os 

valores de condutividade dos grãos (σg), condutividade aparente de contornos 

de grão (σcg) e condutividade total (σt) foram calculados utilizando os fatores 

geométricos (h/A), em que, (A) significa a área do eletrodo na superfície das 

amostras e (h) a distância entre os eletrodos. Estes valores de resistência 

foram obtidos manualmente dos espectros de impedância gerados. As fórmulas 

utilizadas para condutividade elétrica são exibidas nas Equações 5.12 a 5.14.  

g

g

h 1
σ = x

A   R
            (5.12) 

cg

cg

h 1
σ = x

A   R
           (5.13) 

t

g cg

h 1
σ = x

A   R +R
                    (5.14) 

A dependência da condutividade elétrica com a temperatura e a energia 

de ativação (Ea) foram examinadas por meio da Equação 5.15, onde (k) é a 

constante de Boltzmann, (T) a temperatura absoluta e (σo) uma constante pré-

exponencial.  

 
 
 

a
o

E
σ = σ exp -

kT
           (5.15) 
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6   RESULTADOS E DISCUSSÃO 

6.1  Fases formadas após a síntese dos géis de hidróxido de zircônio co-

dopados 

Devido as superiores propriedades da estrutura tetragonal (t′) da zircônia 

para aplicação como TBC, primeiro, os 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 relações de compensação de cargas. As formulações inicialmente 

sintetizadas são apresentadas na Tabela 6.1.    

Tabela 6.1 Formulações das zircônias co-dopadas e respectivos códigos. Os 

números em frente aos elementos químicos nos códigos indicam o 

percentual molar. Devido a equimolaridade na InTaSZ e InNbSZ, 

apenas é apresentado um único número na dopagem com óxidos 

pentavalentes. 

Formulação   Código 

 

(ZrO2)0,940(InO1,5)0,030(TaO2,5)0,030 3InTaSZ 

(ZrO2)0,880(InO1,5)0,060(TaO2,5)0,060 6InTaSZ 

(ZrO2)0,820(InO1,5)0,090(TaO2,5)0,090 9InTaSZ 
  

(ZrO2)0,940(InO1,5)0,030(NbO2,5)0,030 3InNbSZ 

(ZrO2)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(MoO3)0,030 6In3MoSZ 

(ZrO2)0,865(InO1,5)0,090(MoO3)0,045 9In4,5MoSZ 

  

(ZrO2)0,910(InO1,5)0,060(WO3)0,030 6In3WSZ 

(ZrO2)0,865(InO1,5)0,090(WO3)0,045 9In4,5WSZ 
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A Figura 6.1 exibe o monitoramento do pH durante a síntese por co-

precipitação. No caso das composições nos sistemas InNbSZ e InTaSZ, o pH 

final do líquido sobrenadante foi de ~10,4, sendo constante após 1 h e 30 min 

do início da síntese. Quase as mesmas características 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 composições, os cátions 

hexavalentes apenas foram adicionados no processo posterior de lavagem. Os 

valores de pH acima de 10,4 no final da etapa de síntese garantem que não 

houve perda de íons Zr4+ ou In3+ devido ao excesso de unidades OH‒ na 

solução de precipitação inicial [95,96].  

 

Figura 6.1 Gráficos da variação do pH dos géis com o tempo de síntese e após 

48 h de digestão. 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 não 

calcinados desidratados por liofilização e destilação azeotrópica são amorfos 

independentemente da concentração de estabilizadores utilizados. Após a 

calcinação, nas formulações contendo 3 %mol de InO1,5 já é possível observar 

a retenção da simetria tetragonal na zircônia de grupo espacial P42/nmc (PDF 

50-1089). No entanto, nestas composições, a concentração de estabilizadores 

não é suficiente para retenção apenas da fase tetragonal, sendo que podem 

ser detectados cristais de zircônia com simetria monoclínica de grupo espacial 

P21/c (PDF 37-1484). Quando presentes em baixa concentração, os cristais de 

zircônia monoclínica podem ser identificados pelos planos de difração (1̅11) e 

(111) em torno do pico mais intenso de difração (101) da fase tetragonal. Com 

o aumento na concentração de InO1,5 para 6 %mol e, consequente aumento na 

concentração dos cátions para compensação de cargas, é possível observar 

que em quase todas as composições foi apenas detectado a fase tetragonal, 

embora a amostra 6InTaSZ desidratada por destilação azeotrópica (Figura 

6.3e) tenha apresentado baixo valor de estabilização, com apenas 51 %vol. de 

fase tetragonal. 

 Outra característica que pode ser observada em todos os sistemas com 

concentração de 6 %mol de InO1,5 é que a desidratação dos géis por liofilização 

gera pós de zircônia apenas com simetria tetragonal e sem o suave 

background dos planos (1̅11) e (111) característicos quando há existência de 

fase monoclínica. Portanto, para pós liofilizados, 6 %mol de InO1,5 mais a 

concentração de co-dopantes é suficiente para completa estabilização do 

polimorfo tetragonal na zircônia. Para pós desidratados por destilação 

azeotrópica e calcinados a 600 ºC por 1 h, apenas as amostras; 9InNbSZ, 

9InTaSZ, 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ apresentaram ~100 %vol. de fase 

tetragonal. Este fato implica que a desidratação por destilação azeotrópica 

requer uma concentração de cátions estabilizadores superior ao observado 

para liofilização para completa estabilização do polimorfo tetragonal.   
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Figura 6.2 Difratogramas de raios X das composições (ZrO2)1-

(x+y)(InO1,5)x(NbO2,5)y desidratadas por liofilização e destilação 

azeotrópica. (a) 3InNbSZ não calcinado, (b) 6InNbSZ não calcinado, 

(c) 9InNbSZ não calcinado, (d) 3InNbSZ calcinado, (e) 6InNbSZ 

calcinado, (f) 9InNbSZ calcinado. 
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Figura 6.3 Difratogramas de raios X das composições (ZrO2)1-

(x+y)(InO1,5)x(TaO2,5)y desidratadas por liofilização e destilação 

azeotrópica. (a) 3InTaSZ não calcinado, (b) 6InTaSZ não calcinado, 

(c) 9InTaSZ não calcinado, (d) 3InTaSZ calcinado, (e) 6InTaSZ 

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

(x+y)(InO1,5)x(MoO3)y desidratadas por liofilização e destilação 

azeotrópica. (a) 6In3MoSZ não calcinado, (b) 9In4,5MoSZ não 

calcinado, (c) 6In3MoSZ calcinado e (d) 9In4,5MoSZ calcinado.  
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Figura 6.5 Difratogramas de raios X das composições (ZrO2)1-

(x+y)(InO1,5)x(WO3)y desidratadas por liofilização e destilação 

azeotrópica. (a) 6In3WSZ não calcinado, (b) 9In4,5WSZ não 

calcinado, (c) 6In3WSZ calcinado e (d) 9In4,5WSZ calcinado.  
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Pelo fato da baixa temperatura de calcinação, a descriminação entre o 

polimorfo tetragonal e o cúbico da zircônia não é conclusivo se apenas forem 

considerados os difratogramas apresentados nas Figuras 6.2 a 6.5. Por DRX, 

uma prova da existência da fase tetragonal - o que a difere da cúbica - é a 

divisão entre os picos (110) e (002) em 2θ ~35º, (112) e (200) em 2θ ~50º e, 

(103) e (211) em 2θ ~59º [156,157]. No entanto, nos difratogramas 

apresentados nas Figuras 6.2 a 6.5, esta característica não é observável 

devido aos fenômenos de alargamento de pico, derivados do tamanho de 

cristalito e microdeformações. Neste caso, foi utilizado o espalhamento Raman 

para descriminação exata entre os polimorfos tetragonal e cúbico. Como o 

espalhamento Raman com luz no visível fornece informações tanto da 

superfície como do volume, os resultados dos espectros Raman com 

comprimento de onda de 532 nm complementarão os resultados das análises 

de DRX [158].  

Na Figura 6.6 são exibidos os espectros Raman para as composições no 

sistema de co-dopagem InTaSZ. Pode ser observado na Figura 6.6a que a 

composição 3InTaSZ exibe bandas a 176, 188, 219, 330, 343, 381, 460, 501, 

538, 558 e 618 cm‒1. Estas bandas são características da fase monoclínica. 

Neste caso, podem ser observadas 11 das 16 bandas teóricas permitidas nos 

modos de ação Raman a temperatura ambiente para a zircônia monoclínica 

[3,159–161]. A detecção da fase monoclínica na 3InTaSZ por Raman está em 

concordância com a existência de 58 %vol. desta fase calculado por DRX 

(Figura 6.3d). No caso da composição 9InTaSZ (Figura 6.6c) pode ser 

observado bandas a 147, 276, 310, 470 e 637 cm‒1, sendo que estas bandas 

representam 5 dos 6 modos Raman ativos preditos pela teoria de grupos para 

a simetria tetragonal na zircônia [160,162,163]. Espectros Raman similares 

foram publicados por Ghosh et al. [157] para pós de YSZ tetragonal calcinados 

a 650 ºC. Portanto, a amostra 9InTaSZ é, de fato, composta por cristais de 

estrutura tetragonal e, devido à similaridade nos padrões de DRX, as amostras 

9InNbSZ, 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ também podem ser consideradas 

constituídas apenas pela fase tetragonal. Além do mais, o sistema 9InTaSZ 

não é formado pela fase cúbica, uma vez que o espectro Raman da zircônia 
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com simetria cúbica deve ser, teoricamente, constituído apenas por uma única 

banda entre 400 a 670 cm‒1 [156,159,160,163], o que não pode ser observado 

no espectro apresentado na Figura 6.6c.  

 

Figura 6.6 Espectro Raman (comprimento de onda de excitação de 532 nm) de 

amostras desidratadas por destilação azeotrópica e calcinadas a 

600 ºC por 1 h: (a) 3InTaSZ, (b) 6InTaSZ e (c) 9InTaSZ.  

Os difratogramas de raios X e o espectro Raman indicam que as zircônias 

dopadas com 9 %mol de InO1,5 apresentam apenas simetria tetragonal depois 

de calcinadas a 600 ºC por 1 h. Foi demonstrado por Li et al. [61] que os íons 

Nb5+ (mesmo efeito com Ta5+) após tratamentos em altas temperaturas ocupam 

sítios substitucionais em soluções sólidas na zircônia, embora mantenham 

coordenação diferente dos íons Zr4+. Na fase tetragonal da zircônia, Nb5+ adota 

a coordenação tipo: NbO4. Quando aplicados para estabilização de polimorfos 

da zircônia por compensação de cargas, portanto, os cátions Nb5+/Ta5+, por seu 

menor raio atômico, adotam coordenação tetraédrica ao invés da octaédrica 

habitual dos Zr4+, além de introduzir acentuada anisotropia nas ligações com 

oxigênios. No entanto, estes aspectos apenas ocorrem quando os íons 
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pentavalentes estão introduzidos na estrutura da zircônia. Como pode ser 

observado na Figura 6.7, por meio de imagens por MET com análises por EDS 

nas amostras 9InNbSZ e 9InTaSZ, foi possível identificar grandes partículas de 

Nb2O5 e Ta2O5 após calcinação dos géis desidratados por destilação 

azeotrópica. A existência destes óxidos implica que não há total formação de 

solução sólida entre os óxidos pentavalentes e a zircônia já durante a síntese 

ou após a calcinação a 600 ºC. Isto ocorre pelo fato de que os precursores 

fontes de Ta+5 e Nb+5 foram os cloretos TaCl5 e NbCl5, respectivamente, ao 

passo que estes cloretos, devido seu caráter covalente, sofrem rápida hidrólise 

em contato com água durante o processo de co-precipitação, formando os 

óxidos Ta2O5 e Nb2O5, como descrito nas Reações 6.1 e 6.2. Isto dificulta a 

incorporação destes elementos ao hidróxido de zircônio durante a etapa de 

síntese, diferentemente do íon estabilizador In3+. 

Apesar das observações em que partículas de Ta2O5 e Nb2O5 não estão 

completamente incorporadas a zircônia após a calcinação, estes óxidos, em 

conjunto com o estabilizador InO1,5, ainda são responsáveis por modificações 

na temperatura de cristalização da zircônia co-dopada. Como exibida na Figura 

6.8, análises por DSC demonstraram que o pico exotérmico de cristalização da 

zircônia aumenta para maiores concentrações no sistema InNbSZ. Enquanto 

para a amostra 3InNbSZ o pico é observado a 477 ºC, o aumento na 

concentração de dopantes para a amostra 9InNbSZ resulta em uma elevação 

de 14 ºC da temperatura de cristalização. Este aumento de temperatura tem 

direta relação com o polimorfo estabilizado. Por comparação com a Figura 6.2, 

tanto para a destilação azeotrópica como para a liofilização, o aumento na 

temperatura de cristalização dos géis acontece como um fenômeno de 

estabilização da fase tetragonal. Este valor de temperatura de cristalização de 

491 ºC na amostra 9InNbSZ é próximo aos de 480 ºC [92] ou 486 ºC [124] 

recentemente reportados para cristalização da YSZ tetragonal. Além do mais, 

para outras zircônias estabilizadas é normal o aumento da temperatura de 

cristalização com a concentração de dopantes [95].  

2TaCl5 + 5H2O → Ta2O5 + 10HCl         (6.1) 
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2NbCl5 + 5H2O → Nb2O5 + 10HCl         (6.2) 

 

Figura 6.7 Análises por EDS com local de inspeção identificado por imagens 

de MET nas amostras: (a) 9InNbSZ e (b) 9InTaSZ, desidratadas por 

destilação azeotrópica e calcinadas a 600 ºC por 1 h.   

 

Figura 6.8 Temperatura de cristalização para zircônia no sistema InNbSZ: (a) 

3InNbSZ, (b) 6InNbSZ e (c) 9InNbSZ. Estas análises de DSC foram 

feitas nos géis precipitados secos a 100 ºC por 24 h.  
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No caso das amostras 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ, como os co-dopantes 

MoO3 e WO3 foram sintetizados separadamente e depois adicionados aos géis 

de hidróxido de zircônio dopado com índio, estes óxidos hexavalentes também 

não devem ter sido completamente incorporados a estrutura da zircônia 

tetragonal após calcinação a 600 ºC. No entanto, nos difratogramas 

apresentados na Figura 6.4, mesmo após calcinação a 600 ºC, não foi 

observada a formação do composto ZrMo2O8 [164] ou mesmo a deteção de 

MoO3 como uma fase isolada, demonstrando que concentrações de até        

4,5 %mol de MoO3 não levam a segregação ou formação de fases secundárias 

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

Algumas pesquisas sobre a síntese de zircônias indicam que a dispersão 

superficial de MoO3 e WO3 é eficiente na retenção da estrutura tetragonal nos 

sistemas MoO3-ZrO2 [165] e WO3-ZrO2 [166]. O fato de que nas amostras 

desidratadas por destilação azeotrópica 6In3MoSZ (Figura 6.4c) e 6In3WSZ 

(Figura 6.5c) a concentração de fase monoclínica foi menor do que na amostra 

6InTaSZ (Figura 6.3e), representa uma ação mais eficiente dos cátions 

hexavalentes em relação aos pentavalentes na estabilização em baixa 

temperatura da zircônia, como co-dopantes. No entanto, a quase total 

estabilização na amostra 6InNbSZ (Figura 6.2e) desidratada por destilação 

azeotrópica e, existência apenas do polimorfo tetragonal para todas as 

amostras com 6 %mol de InO1,5 desidratadas por liofilização, indicam que 

qualquer efeito dos óxidos compensadores de carga na estabilização em baixa 

temperatura é secundário em relação a concentração do estabilizador InO1,5 e 

o método de desidratação dos géis.  

6.2  Características dos pós calcinados após diferentes métodos de 

desidratação 

As características dos pós originadas pelos diferentes métodos de 

desidratação são apresentadas na Tabela 6.2. A área superficial específica das 
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amostras desidratadas por destilação azeotrópica foram consideravelmente 

maiores que as encontradas para liofilização para todos os sistemas. Como 

exemplo, a amostra 9InNbSZ liofilizada exibiu área superficial de 60,5 m2.g‒1, 

enquanto na destilação azeotrópica foi obtido 85,9 m2.g‒1. A proximidade 

destes valores com o encontrado para a amostra 9InTaSZ indica que os óxidos 

Nb2O5 e Ta2O5 apresentam efeitos similares durante a cristalização dos géis. 

Por outro lado, as zircônias co-dopadas com os óxidos MoO3 e WO3 

apresentaram área superficial maiores que as observadas para os óxidos 

pentavalentes. Por exemplo, a maior área superficial foi obtida na amostra 

9In4,5MoSZ, com 106,1 m2.g‒1 após destilação azeotrópica. Os valores 

similares de área superficial encontrados para as amostras 9In4,5WSZ e 

9In4,5MoSZ demonstram um comportamento equivalente entre os óxidos WO3 

e MoO3 na modificação dos géis do hidróxido de zircônio co-dopado. 

O fenômeno no qual a adição de óxidos hexavalentes gera um aumento 

da área superficial na zircônia foi relatado por Scheithauer et al. [166]. Os 

autores propuseram que a formação de uma camada superficial de pequenos 

clusters de M6+Ox ancorados na superfície da zircônia, formando ligações do 

tipo M6+‒O‒ M6+ e M6+=O, são responsáveis pela redução dos fenômenos 

difusionais na superfície dos cristalitos de zircônia, assim, inibindo a 

coalescência dos cristalitos primários e mantendo a área superficial elevada, 

em concordância com o observado nos sistemas InMoSZ e InWSZ.   
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Tabela 6.2 Características dos pós de zircônia co-dopada calcinados a 600 ºC 

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

por liofilização e destilação azeotrópica, respectivamente. 

Código  

Fase 

tetragonal 

(%vol.) 

Área 

superficial 

específica 

(m2.g‒1) 

Tamanho 

de cristalito 

(nm) 

Microdeformação 

(adm.) 

   

3InTaSZ 
L 29 - - - 

D 42 - - - 

6InTaSZ 
L 100 - - - 

D 51 - - - 

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

D 100 84,6 10,3 0,004 

3InNbSZ 
L 74 - - - 

D 48 - - - 

6InNbSZ 
L 100 - - - 

D 100 - - - 

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

D 100 85,9 11,0 0,003 

6In3MoSZ 
L 100 - - - 

D 75 - - - 

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

D 100 106,1 12,0 0,003 

6In3WSZ 
L 100 - - - 

D 72 - - - 

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

D 100 103,5 11,7 0,003 

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

dos pós desidratados por destilação azeotrópica e liofilização. As imagens 

obtidas da amostra 9InTaSZ desidratada por destilação azeotrópica (Figura 
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6.9a-c) indicam um baixo nível de aglomeração entre os cristalitos. Este fato 

está de acordo com a elevada área superficial exibida na Tabela 6.2. O padrão 

de difração de elétrons (Figura 6.9d) também suporta a existência da fase 

tetragonal devido aos anéis de difração relativos aos planos na simetria 

tetragonal. Estas mesmas características foram observadas para a amostra 

9InNbSZ desidratada por destilação azeotrópica (Figura 6.10).  

A amostra 9InTaSZ desidratada por liofilização apresentou superior nível 

de aglomeração como pode ser observado na Figura 6.11a-c. Resultados 

semelhantes também foram observados para a amostra 9InNbSZ, conforme 

Figura 6.12. A menor área superficial derivada desta técnica de desidratação 

tem origem nesta densa formação de aglomerados. Estes aglomerados 

também refletem nos padrões de difração de elétrons. Como exibido na Figura 

6.11d, embora a amostra 9InTaSZ liofilizada seja formada apenas pela fase 

tetragonal, os anéis de difração desta amostra são menos contínuos, indicando 

certa orientação preferencial dos cristalitos. Este fenômeno é característico de 

pós de zircônia com alto grau de aglomeração [121]. Independentemente do 

método de desidratação utilizado, o espaçamento interplanar de 0,29 nm 

determinado em todas as amostras por HRTEM é um valor característico para 

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

Para as amostras 9InTaSZ e 9InNbSZ desidratadas por destilação 

azeotrópica, o tamanho de cristalito entre 10 a 12 nm estimado pela equação 

de Williamson e Hall – linearidade exibida na Figura 6.13 – está em 

concordância com o observado nas imagens de MET (Figura 6.9c e Figura 

6.10b). Estes menores tamanhos de cristalitos são responsáveis pelo maior 

FWHM nos difratogramas das amostras desidratadas por destilação 

azeotrópica em relação a liofilização (Figura 6.14). Outra interessante 

característica é que em média, a microdeformação calculada nos pós derivados 

da liofilização é duas vezes maior que a determinada para as amostras 

desidratadas por destilação azeotrópica (Tabela 6.2). Estes superiores valores 

de microdeformação após liofilização explicam a estabilização da fase 

tetragonal com concentração de InO1,5 inferior à necessária para estabilização 
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com a destilação azeotrópica. O fato de que as amostras com 6 %mol de InO1,5 

liofilizadas apresentarem apenas a fase tetragonal (Figuras 6.2 a 6.5) é um 

resultado da constrição exercida nos cristalitos em um estado de alto nível de 

aglomeração. Este fenômeno foi recentemente publicado por Shukla et al. 

[169], propondo que a estabilização da fase tetragonal após síntese pode 

ocorrer devido a supressão do aumento de volume associado com a 

transformação t→m na ocorrência de densa aglomeração dos cristalitos.  

 

Figura 6.9 (a-c) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InTaSZ 

desidratada por destilação azeotrópica. (d) Padrão de difração de 

elétrons. (e) Imagem em modo de alta resolução dos cristais de 

zircônia.  
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Figura 6.10 (a,b) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InNbSZ 

desidratada por destilação azeotrópica. (c) Imagem em modo de 

alta resolução dos cristais de zircônia e (d) padrão de difração de 

elétrons. 

 

Figura 6.11  (a-c) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InTaSZ 

desidratada por liofilização. (d) Padrão de difração de elétrons. (e) 

Imagem em modo de alta resolução dos cristais de zircônia.  
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Figura 6.12 (a,b) Imagens de MET modo bright-field da amostra 9InNbSZ 

desidratada por liofilização. (c) Imagem em modo de alta 

resolução dos cristais de zircônia e (d) padrão de difração de 

elétrons. 

 

 

Figura 6.13 Gráficos de β.cosθ versus 4sinθ utilizados para determinação dos 

valores de tamanhos de cristalitos e microdeformação: a) 9InTaSZ, 

b) 9InNbSZ, c) 9In4,5MoSZ e d) 9In4,5WSZ. As letras L e D 

representam os métodos de desidratação por liofilização e 

destilação azeotrópica, respectivamente. 
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Figura 6.14 FWHM para o plano cristalográfico (101) das composições de 

zircônia co-dopada com simetria tetragonal: (a) 9InNbSZ, (b) 

9InTaSZ, (c) 9In4,5WSZ e (d) 9In4,5MoSZ. Os perfis foram 

simulados por meio da função Pseudo-Voigt.  

6.3   Modificações nos géis relacionadas aos métodos de desidratação  

As modificações nas características dos pós com a aplicação das 

diferentes técnicas de desidratação foram decorrentes de um efeito direto da 

alteração dos géis de hidróxido de zircônio co-dopados. Nas Figuras 6.15 e 

6.16 são apresentas curvas de DSC/TG para as técnicas de desidratação. A 

amostra 6InNbSZ liofilizada (Figura 6.15a) exibe apenas dois picos. O primeiro 

pico, endotérmico, ocorre a ~130 ºC, associado com uma perda de massa de 

15 %, é originado da eliminação de água molecular fisicamente adsorvida nos 

géis [98,113,137]. Nesta amostra liofilizada, a remoção de água prossegue até 
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495 ºC, sendo que nesta temperatura, pode ser observado um pico exotérmico 

relacionado com a cristalização da zircônia. Devido a inexistência de unidades 

orgânicas nas amostras liofilizadas, a contínua perda de massa entre 25 até 

495 ºC (17,2 %) é apenas um efeito da dessorção de água fisicamente ligada e 

remoção de grupos hidroxila quimicamente ligados aos hidróxidos de zircônio. 

Como proposto por Hsu et al. [92], a perda de massa e transformações no 

hidróxido de zircônio com o aquecimento ocorre progressivamente da Reação 

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 

cristalização é modificada pela substituição de NbO2,5 por MoO3 e aumento da 

concentração do estabilizador InO1,5. 

[Zr4(OH)8][OH]8→[Zr4(OH)4O4][OH]4 + 4H2O        (6.3) 

[Zr4(OH)4O4][OH]4 →[Zr4(OH)2O6][OH]2 + 2H2O       (6.4) 

[Zr4(OH)2O6][OH]2→ 4ZrO2+ 2H2O         (6.5) 

A desidratação da amostra 6InNbSZ por destilação azeotrópica resultou 

em mudanças significativas nas curvas DSC/TG (Figura 6.15b). O amplo pico 

endotérmico em torno de 130 ºC para as amostras liofilizadas foi substituído 

por um atenuado pico a 100 ºC após destilação azeotrópica, demonstrando a 

eficiente desidratação causada pela destilação azeotrópica [120]. A lavagem 

com etanol antes da destilação azeotrópica também levou a modificações 

químicas nos hidróxidos como detectado pelo pico endotérmico entre 250 a   

290 ºC. Esta reação endotérmica é originada após substituição de parte dos 

grupos OH‒ por grupos C2H5O‒ quimicamente adsorvidos aos géis durante a 

lavagem com etanol [124]. O efeito da destilação azeotrópica com (iso)butanol 

pode ser observado por dois picos endotérmicos a 290 e 461 ºC para amostra 

6InNbSZ, que ocorrem devido a remoção dos grupos orgânicos C4H9O‒ 

superficiais adicionados durante a destilação [33]. Além do mais, o aumento na 

temperatura do pico exotérmico de cristalização observado após destilação 

azeotrópica é um fenômeno bem documentado [28], resultado das alterações 

na estrutura dos géis pelos grupos orgânicos. 
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Figura 6.15 Análises térmicas de DSC/TG para a amostra 6InNbSZ 

desidratada por (a) liofilização e (b) destilação azeotrópica.  

 

Figura 6.16 Análises térmicas de DSC/TG para a amostra 9In4,5MoSZ 

desidratada por (a) liofilização e (b) destilação azeotrópica.  
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Com base nas curvas de DSC/TG, a interação entre o hidróxido de 

zircônio co-dopado e os solventes orgânicos incorporados pela lavagem com 

etanol seguido pela destilação azeotrópica são responsáveis pela maior área 

superficial (Tabela 6.2) e menor grau de aglomeração deste método de 

desidratação em relação a liofilização.   

A interação química entre os géis e os solventes é também visível nos 

espectros FT-IR. Como exibido na Figura 6.17, o espectro FT-IR da amostra 

6InNbSZ liofilizada apresenta uma banda de absorção localizada a 3400 cm‒1 

associada com o modo de vibração de deformação axial das ligações O‒H nas 

moléculas de H2O adsorvidas [116]. A banda na região de 1630 cm‒1 é 

derivada das vibrações dos grupos Zr‒OH nas unidades de água estrutural 

ligadas aos cátions no hidróxido Zr(OH)y [113,170]. Também é possível 

observar uma banda de absorção a 1360 cm‒1 devido a formação de espécies 

carbonatadas resultado da incorporação 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 destilação azeotrópica é possível observar nos espectros FT-

IR uma banda de absorção a 2971 cm‒1 devido as ligações C‒H da lavagem 

com etanol, além de um pequeno pico a 1159 cm‒1 derivado do etanol 

adsorvido [116]. A destilação azeotrópica com (iso)butanol adicionou uma 

banda de absorção a 2861 cm‒1 correspondente a vibração das ligações C‒H, 

embora, uma banda característica a 1446 cm‒1 relativa a ligações C‒C do 

(iso)butanol adsorvido não possa ser identificada devido a sobreposição com a 

região Zr(OH)y [125].  

Os espectros FT-IR confirmam a incorporação das unidades orgânicas 

C2H5O‒ e C4H9O‒ nos géis após lavagem com etanol seguida de destilação 

azeotrópica, em concordância com as curvas de DSC/TG. Estes aspectos 

demonstram que a eficiência desta técnica de desidratação para produção de 

pós com baixo nível de aglomeração e alta área superficial é um efeito direto 

da modificação química da estrutura dos hidróxidos de zircônio.  
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Figuras 6.17 Espectros FT-IR para a amostra 6InNbSZ desidratada por 

destilação azeotrópica e liofilização.  

 
Figuras 6.18 Espectros FT-IR para a amostra 9In4,5MoSZ desidratada por 

destilação azeotrópica e liofilização.  

6.4 Estabilidade da fase tetragonal nos sistemas InTaSZ, InNbSZ, 

InMoSZ e InWSZ 

 Os resultados das seções anteriores demonstraram que 9 %mol do 

estabilizador InO1,5 mais a concentração dos co-dopantes TaO2,5, NbO2,5, MoO3 

ou WO3, resulta na estabilização da fase tetragonal da zircônia, nos sistemas: 

9InTaSZ, 9InNbSZ, 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ. Nestes sistemas, a destilação 
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azeotrópica foi a técnica de desidratação selecionada pelo fato de ter gerado 

melhores características nos pós e, será daqui em diante, utilizada em todas as 

sínteses.  

6.4.1  Estabilidade em T ≥ 1000 ºC nos sistemas 9InNbSZ e 9InTaSZ  

Esta seção avalia a estabilidade da fase tetragonal nas composições 

9InTaSZ, 9InNbSZ, 9In4,5MoSZ e 9In4,5WSZ em temperaturas ≥ 1000 ºC. Na 

Figura 6.19 são exibidos os resultados da estabilidade de fases das 

composições 9InNbSZ e 9InTaSZ. As amostras da composição 9InNbSZ 

(Figura 6.19a) apresentaram completa desestabilização da fase tetragonal para 

monoclínica em temperaturas tão baixas quanto 1000 ºC. Esta total 

transformação t→m resultou, inicialmente, na formação de trincas e destruição 

das pastilhas após tratamento a 1500 ºC. Nenhum produto de reação foi 

detectado por DRX na amostra 9InNbSZ após a transformação t→m, embora, a 

formação de InNbO4 tipo wolframita fosse possível [171]. A formação de 

InNbO4 em misturas equimolares de InO1,5 e NbO2,5 foi relatada [172] em 

temperaturas tão baixas quanto 750 ºC (2 h), sendo que em temperaturas 

superiores a 950 ºC (2 h) ocorre completa formação de InNbO4. No entanto, 

mesmo acima de 1000 ºC nenhuma reflexão pode ser indexada como InNbO4 

na amostra 9InNbSZ.  

De modo similar, a composição 9InTaSZ também apresentou 

instabilidade na retenção da simetria tetragonal em elevadas temperaturas nos 

testes de estabilidade térmica (Figura 6.19b). Trincas e, em alguns casos, 

destruição das pastilhas de 9InTaSZ foram observadas. Esta destruição ocorre 

devido à expansão volumétrica que acompanhada a transformação t→m [173–

175]. Além da baixa estabilidade térmica, pode ser observado na 9InTaSZ a 

formação de tantalato de índio (InTaO4). A completa formação desta fase tem 

sido reportada na literatura a 1100 ºC por reação no estado sólido entre os 

óxidos de InO1,5 e TaO2,5 em concentrações equimolares [171,176]. A formação 
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da fase InTaO4 é um fator adicional que faz da 9InTaSZ inapropriada para 

aplicação em elevadas temperaturas, uma vez que este composto é formado 

em detrimento da redução da concentração de estabilizadores na estrutura da 

zircônia co-dopada (Reação 6.6). Além do mais, a InTaO4 é suscetível a uma 

transformação reversível com modificação de volume durante ciclos térmicos 

que excedam 1300 ºC [177,178].  

(ZrO2)0,820(InO1,5)0,090(TaO2,5)0,090 →  

                                   (ZrO2)0,820+2x(InO1,5)0,090-x(TaO2,5)0,090-x + xInTaO4  (6.6) 

 

Figura 6.19 Difratogramas de raios X das composições: (a) 9InNbSZ e (b) 

9InTaSZ, tratadas por 3 h entre temperaturas de 1000 a 1500 ºC. 

Para comparação são apresentados os difratogramas dos pós 

sintetizados e calcinados a 600 ºC.  

Em ambas as imagens de MEV exibidas da Figura 6.20 não é possível a 

observação direta de fases secundárias após as transformações t→m. No caso 

da amostra 9InNbSZ, a existência apenas de partículas de zircônia (Figura 

6.20a) está de acordo com o observado por DRX (Figura 6.19a). Embora a fase 

InTaO4 tenha sido identificada por DRX na composição 9InTaSZ, não foi 

possível identificar esta fase na imagem de MEV (Figura 6.20b). Isto pode ser 
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devido à existência de cristais de InTaO4 com tamanho consideravelmente 

inferior aos de zircônia monoclínica, o que dificulta a identificação visual por 

contraste químico derivado do sinal de elétrons retroespalhados, mesmo com o 

elevado peso molecular da fase InTaO4 (351 g mol‒1) em relação ao ZrO2    

(123 g mol‒1). Além do mais, foi observado (Figura 6.21) que mesmo após a 

desestabilização da fase tetragonal nas amostras 9InNbSZ e 9InTaSZ, as 

partículas de zircônia monoclínica ainda contém grande quantidade do 

estabilizador InO1,5 e dos óxidos NbO2,5 e TaO2,5 aplicados na co-dopagem. 

Estes fatos indicam que um grande percentual dos dopantes permanecem em 

solução sólida na 9InNbSZ mesmo após completa transformação t→m, e no 

caso da 9InTaSZ nem todo o InO1,5 e TaO2,5 reage para formação de InTaO4 

durante o processo de desestabilização no sistema InTaSZ.  

 

Figura 6.20 Imagens de MEV (BSE) das composições: (a) 9InNbSZ e (b) 

9InTaSZ. Imagens obtidas de amostras tratadas termicamente a 

1300 ºC por 3 h.  
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Figura 6.21 Em (a) é exibido uma análise química por EDS sobre uma 

partícula na amostra 9InTaSZ e (b) mapa de constituição química 

na amostra 9InNbSZ. Na imagem (b) a barra de escala representa 

30 μm. Imagens obtidas de amostras tratadas termicamente a 

1300 ºC por 3 h. 

Esta instabilidade das composições 9InNbSZ e 9InTaSZ é similar à 

observada no sistema ternário ZrO2‒Y2O3‒Ta2O5 fora do campo de 

composição não-transformável (Figura 2.4). Várias pesquisas relatam que a 

transformação t→m é induzida pela co-dopagem com pentavalentes no 

domínio de não-transformabilidade [78,179,180]. Para o co-dopante Nb2O5, 
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Yamana et al. [181] observaram quase completa transformação t→m na 

zircônia estabilizada com 3 %mol Y2O3 e co-dopada com 2,65 %p. de Nb2O5 

após tratamento a 1400 ºC. Yang et al. [182] também relataram a destruição 

das amostras devido a transformação t→m após introdução 5 %p. de Nb2O5 na 

YSZ tratada a 1350 ºC por 2 h. Mesmo a YSZ utilizada como TBC não é 

estável se houver co-dopagem com Nb2O5 após tratamentos a 1400 ºC por  

250 h [183,184]. Da mesma maneira, fora do campo não-transformável, a co-

dopagem com Ta2O5 tem sido associada a desestabilização da YSZ [78,185]. 

Completa transformação t→m na YSZ foi induzida com apenas 0,5 %mol de 

Ta2O5 [71]. Adicionando 2,5 %mol de Ta2O5 na YSZ tetragonal, Lu e Chen [77] 

relataram desestabilização das amostras já a 1250 ºC. Em todos estes casos, a 

extensão da transformação t→m aumentou com a concentração de Ta2O5 ou 

Nb2O5 e com a temperatura. Portanto, a instabilidade da fase tetragonal da 

9InNbSZ e 9InTaSZ ocorre por estas composições estarem fora da região não-

transformável, ao passo que a definição de composições estáveis 

necessitariam do desenvolvimento de diagramas de equilíbrio ternários nos 

sistemas ZrO2‒InO1,5‒NbO2,5 e ZrO2‒InO1,5‒TaO2,5.  

O fenômeno de desestabilização fora do campo não-transformável tem 

sido creditado ao aumento na temperatura em que a transformação t→m 

ocorre devido a interação sinérgica entre o Ta2O5 ou o Nb2O5 incorporados 

com o estabilizador trivalente na estrutura da zircônia [26]. De fato, estas 

modificações estruturais podem ser observadas por meio dos parâmetros de 

rede refinados (Tabela 6.3) para a fase monoclínica transformada da 9InNbSZ 

e 9InTaSZ (Figura 6.22). É possível observar na Tabela 6.3 que o volume da 

célula unitária é reduzido de 0,1405(5) nm3 em uma zircônia de alta pureza 

para 0,1401(6) e 0,1400(7) nm3 no caso da 9InNbSZ e 9InTaSZ, 

respectivamente. Para ambos os casos, a redução do volume da célula unitária 

ocorre devido a contração dos parâmetros de rede a e b, embora o parâmetro c 

tenha expandido com a incorporação de íons In3+ e Nb5+/Ta5+. Apenas levando 

em consideração o raio iônico dos dopantes, a redução do volume da célula 

unitária na zircônia monoclínica transformada é consistente, indicando 

substituições dos íons Zr4+ (0,078 nm [186]) por íons menores de Nb5+ (0,069 
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nm [186]) e Ta5+ (0,069 nm [186]). Os dados de parâmetros de rede estão de 

acordo com as análises químicas (Figura 6.21), demonstrando que parte dos 

íons nos sistemas de co-dopagem In3+:Nb5+ e In3+:Ta5+ remanescem na 

estrutura da zircônia mesmo após completa transformação t→m.  

 

Figura 6.22 Difratogramas refinados pelo método de Rietveld para (a) 

9InNbSZ e (b) 9InTaSZ. Por não ser necessária neste 

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

Logo abaixo do difratograma são exibidas as posições dos picos 

de Bragg para simetria monoclínica. 
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Tabela 6.3 Parâmetros de rede refinados pelo método de Rietveld para a fase 

monoclínica. Amostras tratadas termicamente a 1300 ºC por 3 h. 

Amostra Parâmetros de rede 

Qualidade do 

refinamento 

 a (nm) b (nm) c (nm) v (nm3) Rwp χ2 

       

9In4,5MoSZ 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) 0,1115 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 

       

* Padrão de ZrO2 monoclínica com pureza de 99,9 %. Adquirido na Nanostructured and 

Amorphous Materials, Inc.  

6.4.2  Estabilidade em alta temperatura das composições 9In4,5WSZ e 

9In4,5MoSZ  

A fase tetragonal na composição 9In4,5WSZ não apresentou estabilidade 

com aquecimento acima de 1000 ºC, exibindo completa transformação para 

fase monoclínica a 1300 ºC, como demonstrado na Figura 6.23. De forma 

similar nas composições 9InNbSZ e 9InTaSZ, a transformação t→m na 

9In4,5WSZ levou a formação de trincas nas amostras após os tratamentos 

térmicos. Como pode ser observado na Figura 6.23a, após a total 

desestabilização, apenas foi detectado zircônia monoclínica. O composto 

intermediário ZrW2O8 [187,188] com simetria cúbica de formação mais estável 

no sistema binário ZrO2‒WO3  não foi observado, além da não observação de 

picos associados aos compostos In6WO12 e In2W3O12, normalmente 

encontrados no sistema InO1,5‒WO3 [189–192]. A modificação dos parâmetros 

de rede da zircônia monoclínica derivada da composição 9In4,5WSZ é exibido 
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na Tabela 6.3. Neste caso, ocorre um pequeno aumento no volume da célula 

unitária para 0,1407(8) nm3 na fase monoclínica transformada da 9In4,5WSZ 

em comparação a zircônia de alta pureza. O aumento é relacionado a 

expansão dos parâmetros a e c. Portanto, indicando certa permanência dos 

óxidos InO1,5 e WO3 em solução sólida na zircônia monoclínica transformada. 

 

Figura 6.23 Em (a) é exibido o difratograma refinado pelo método de Rietveld 

para a amostra 9In4,5WSZ tratada a 1300 ºC por 3 h. Abaixo do 

difratograma são exibidas as posições dos picos de Bragg para 

simetria monoclínica. Para comparação, em (b) é apresentado o 

difratograma do pó sintetizado e calcinado. Uma imagem de MEV 

(BSE) da amostra 9In4,5WSZ é apresentada em (c). 

Ao contrário de todos os sistemas de co-dopagem anteriores, o 

9In4,5MoSZ foi o único sistema que apresentou integridade das amostras 

mesmo após tratamentos térmicos até 1500 ºC, não havendo destruição das 

amostras ou formação de trincas. No entanto, este sistema também apresentou 

instabilidade da fase tetragonal, sendo suscetível a transformação t→m, como 

exibido na Figura 6.24. A zircônia monoclínica formada na amostra de 

9In4,5MoSZ exibe um considerável efeito de orientação preferencial, bem 

visualizado, pela baixa intensidade observada no plano (111) exibido na Figura 

6.24a. Assim como no sistema InWSZ, o mais provável composto 
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intermediário, In2MoO4 [193–195] no sistema binário InO1,5‒MoO3, não foi 

detectado. Outro comportamento diferenciado da 9In4,5MoSZ foi o máximo 

valor induzido no volume da célula unitária. Como pode ser observado na 

Tabela 6.3, o volume de 0,1411(4) nm3 para a zircônia monoclínica neste 

sistema é consideravelmente superior à zircônia de alta pureza e aos sistemas 

com óxidos pentavalentes. Este aumento ocorre devido as maiores expansões 

dos parâmetros a e b dentre todos os sistemas investigados. 

 

Figura 6.24 (a) Difratograma refinado pelo método de Rietveld para a amostra 

9In4,5MoSZ. Abaixo do difratograma são exibidas as posições 

dos picos de Bragg para simetria monoclínica. Para comparação, 

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

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

9In4,5MoSZ é apresentada em (c). 
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6.5 Efeito do aumento da concentração de InO1,5-MoO3 na estabilidade 

da fase tetragonal 

Os resultados prévios de estabilidade da fase tetragonal em temperaturas 

≥ 1000 ºC nos sistemas 9InNbSZ, 9InTaSZ, 9In4,5WSZ e 9In4,5MoSZ 

demonstraram que o sistema de co-dopagem com InO1,5‒MoO3 apresentou 

desempenho superior. O sistema de co-dopagem com InO1,5‒MoO3 não foi 

suscetível a formação de compostos intermediários, fazendo-o superior ao 

InO1,5‒TaO2,5, pelo fato de que neste último, houve deteção de InTaO4. Além 

do mais, a co-dopagem com InO1,5‒MoO3 apresentou uma superioridade, 

principalmente, no que diz respeito a não destruição das amostras mesmo com 

a transformação t→m. Estes aspectos, classificam para estudos subsequentes 

como mais promissor o sistema de co-dopagem com InO1,5‒MoO3. 

Como a instabilidade da fase tetragonal na 9In4,5MoSZ pode ser um 

efeito relacionado a insuficiente concentração dos óxidos co-dopantes, duas 

novas composições: 11In5,5MoSZ e 13In6,5MoSZ (Tabela 6.4), foram 

desenvolvidas para avaliar o efeito do aumento da concentração dos óxidos 

dopantes na estabilidade em alta temperatura da zircônia tetragonal. 

Tabela 6.4 Formulações das zircônias co-dopadas no sistema InMoSZ e 

respectivos códigos. 

Formulação   Código 

 

(ZrO2)0,835(InO1,5)0,110(MoO3)0,055 11In5,5MoSZ 

(ZrO2)0,805(InO1,5)0,130(MoO3)0,065 13In6,5MoSZ 
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6.5.1  Sistemas 11In5,5MoSZ e 13In6,5MoSZ 

Como exibido na Figura 6.25a, a composição 11In5,5MoSZ após 

tratamento a 1500 ºC exibe acentuada formação de fase monoclínica. A 

concentração de fase monoclínica calculada para a composição 11In5,5MoSZ 

foi de 61,56 %vol. (Tabela 6.5). Mesmo com a elevada concentração de 

zircônia monoclínica, esta amostra ainda apresentou a integridade mecânica 

característica do sistema InMoSZ, embora a microestrutura seja composta em 

grande parte por grãos monoclínicos transformados.  

O aumento da concentração dos dopantes InO1,5:MoO3 para a amostra 

13In6,5MoSZ reduziu a formação de zircônia monoclínica para 38,33 %vol. 

Apesar desta redução, a concentração de co-dopantes na amostra 

13In6,5MoSZ levou a retenção da fase de alta temperatura cúbica da zircônia 

de grupo espacial 𝐹𝑚3̅𝑚 (PDF: 89-9069). Os grãos da fase cúbica podem ser 

visualizados na imagem de MEV (Figura 6.25b). Nesta imagem, a fase cúbica 

corresponde aos grãos grandes com tonalidade mais clara.   

Portanto, o aumento na concentração dos co-dopantes passando da 

9In4,5MoSZ para 11In5,5MoSZ, e indo até a 13In6,5MoSZ, levou a uma 

benéfica redução na concentração de zircônia monoclínica de 100 %vol. para 

61,56 %vol., e finalmente para 38,33 %vol., respectivamente. Com as 

informações de todas as composições do sistema InMoSZ obtidas até aqui é 

possível considerar a fase tetragonal como sendo instável em temperaturas ≥ 

1000 ºC neste sistema. Isso fundamenta-se no fato de que não foi possível 

reter a fase tetragonal até a composição 13In6,5MoSZ, sendo que esta 

concentração de InO1,5+MoO3 no sistema de co-dopagem InMoSZ já foi 

suficiente para iniciar a retenção da fase cúbica. Os grãos cúbicos foram 

estáveis nas amostras mesmo após tratamentos a 1500 ºC, demonstrando uma 

potencial estabilidade deste polimorfo da InMoSZ em elevadas temperaturas.     
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Nas próximas seções serão analisadas novas composições com o 

objetivo de estabilizar apenas a fase cúbica no sistema InMoSZ e, posterior 

avaliação detalhada das propriedades do polimorfo cúbico para aplicação como 

TBC.  

 

Figura 6.25 Difratogramas refinados pelo método de Rietveld para (a) 

11In5,5MoSZ e (b) 13In6,5MoSZ. Ambas as amostras foram 

tratadas termicamente a 1500 ºC por 3 h. Logo abaixo do 

difratograma são exibidas as posições dos picos de Bragg para: 1 

- fase cúbica e 2 - fase monoclínica. Ao lado dos difratogramas 

são apresentadas as imagens de MEV (BSE) da superfície das 

amostras.  
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Tabela 6.5 Parâmetros de rede refinados para as fases monoclínica (-m) e 

cúbica (-c) obtidos pelo método de Rietveld. Dados obtidos dos 

difratogramas apresentados na Figura 6.25. 

Amostra Parâmetro de rede Fase  

Qualidade 

do 

refinamento 

 a (nm) b (nm) c (nm) v (nm3) %vol. Rwp χ2 

        

11In5,5MoSZ 
0,5122(8) - - 0,1344(4) 38,43-c 

0,1796 1,48 
0,5154(0) 0,5210(2) 0,5322(8) 0,1411(5) 61,56-m 

        

13In6,5MoSZ 
0,5118(9) - - 0,1341(3) 61,67-c 

0,1801 1,88 
0,5150(2) 0,5194(2) 0,5315(7) 0,1404(5) 38,33-m 

        

6.6 Estabilização de fases e propriedades no sistema InMoSZ cúbico 

Para estudar a retenção e estabilidade da fase cúbica no sistema 

InMoSZ, novas composições foram sintetizadas como descrito na Tabela 6.6. 

Três novas composições foram desenvolvidas respeitando a co-dopagem com 

InO1,5:MoO3 utilizando o conceito de compensação de cargas; 16In8MoSZ, 

20In10MoSZ e 25In12,5MoSZ. Também, duas outras composições foram 

desenvolvidas como controles para observar o real efeito do MoO3 como 

compensador de cargas na estabilidade de fases e propriedades da InMoSZ. 

Como pode ser observado na Tabela 6.6, devido à mesma razão molar entre 

ZrO2/InO1,5, a composição 17,4InSZ foi sintetizada como um controle para a 

16In8MoSZ, ou seja, a primeira representa a última apenas sem adição de 

MoO3. Da mesma maneira a 22,2InSZ é um controle para a 20In10MoSZ. 
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Tabela 6.6 Composições das zircônias co-dopadas com InO1,5:MoO3. 

Formulação 
Razão molar 

ZrO2/InO1,5 
Código 

(ZrO2)0,76(InO1,5)0,16(MoO3)0,08 4,75 16In8MoSZ 

(ZrO2)0,70(InO1,5)0,20(MoO3)0,10 3,50 20In10MoSZ 

(ZrO2)0,625(InO1,5)0,250(MoO3)0,125 2,50 25In12,5MoSZ 

(ZrO2)0,826(InO1,5)0,174 4,75 17,4InSZ 

(ZrO2)0,778(InO1,5)0,222 3,50 22,2InSZ 

   

6.6.1  Formação de fases  

Incialmente, as novas composições apresentadas na Tabela 6.6 foram 

sinterizadas a 1500 ºC por 3 h. Os difratogramas de raios X refinados após 

este tratamento são apresentados na Figura 6.26. É possível observar que 

todas as novas formulações desenvolvidas apresentam estabilização da fase 

de alta temperatura cúbica da zircônia. Uma comprovação da existência da 

fase cúbica pode ser observada devido à presença dos picos (200)c em 2θ 

~35º, (220)c em 2θ ~50º e (311)c em 2θ ~60º [156,157]. Além do mais, como 

os picos (004) e (400) da fase tetragonal e (400) da fase cúbica existentes 

entre 2θ de 71‒76º são bastante distinguíveis, eles foram usados para 

descriminação destes polimorfos [142,196,197]. Uma ampliação desta região 

apresentada na Figura 6.26 comprova que apenas o pico (400) da fase cúbica 

está presente, sem ocorrência, do pico (004) esperado caso houvesse a fase 

tetragonal. Note que o pico (400) da fase cúbica é formado por reflexões de Cu 

Kα1 e Cu Kα2 [198,199], mais visível na Figura 6.26c. Também mais visível na 

Figura 6.26c, ao lado esquerdo dos picos de maior intensidade existem 

pequenos picos que são originados por uma contaminação da radiação CuKα 

com WLα1 do filamento de tungstênio. Estes picos são apenas difrações dos 
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mesmos planos da fase cúbica, neste caso, como resposta ao comprimento de 

onda de 0,1476 nm para WLα1 [200]. 

Os resultados de DRX comprovam que a fase cúbica é um polimorfo que 

pode ser estabilizado no sistema InMoSZ. Os parâmetros de rede refinados 

para a fase cúbica são exibidos na Tabela 6.7. Estes valores obtidos são 

consistentes com o valor de a igual a 0,5114 nm reportado por Hohnke [201] 

para a zircônia cúbica contendo entre 9‒19 %mol de óxido de índio. Uma 

interessante característica da fase cúbica nestas formulações é a não 

modificação do parâmetro de rede a com o aumento da concentração de InO1,5 

(Tabela 6.7). Este fenômeno foi reportado [57,202] como um efeito da 

proximidade entre os raios iônicos do estabilizador In3+ (0,080 nm [186]) e o íon 

hospedeiro Zr4+ (0,078 nm [186]). Com isso, dentro do domínio da fase cúbica, 

a concentração de InO1,5 pode ser variada sem alteração do parâmetro de 

rede, o que explica a similaridade nos valores refinados do parâmetro de rede a 

para as duas extremas composições 17,4InSZ e 25In12,5MoSZ. Também, a 

co-dopagem com MoO3 não afetou o parâmetro de rede da fase cúbica. Por 

exemplo, o valor de a igual a 0,5117 nm para a composição 20In10MoSZ foi o 

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

Micrografias da superfície das composições que resultaram na retenção 

da fase cúbica são exibidas na Figura 6.27. Todas as amostras consistem em 

uma matriz cúbica com formação de fase secundária entre os contornos dos 

grãos cúbicos. Os padrões de difração de elétrons apresentados na Figura 6.28 

comprovam a simetria cúbica dos grãos da matriz [47,203]. O contraste entre a 

matriz cúbica com a fase secundária obtidos nas imagens de MEV pode ser 

mais bem visualizado na Figura 6.29. A cor mais clara dos grãos cúbicos 

ocorre devido a superior emissão de elétrons de alta energia associada a maior 

concentração de índio nesta fase. Isto é comprovado por meio da linha de 

varredura (Figura 6.29b) e mapa químico (Figura 6.29c), ambos, comprovando 

que a fase secundária nos contornos de grão é pobre em In3+ - estabilizador de 

elevado peso molecular - sem aparente modificação na concentração de 

molibdênio e oxigênio.   
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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 são exibidas as posições dos picos de Bragg, em 

sequência de cima para baixo, respectivamente para as fases 

cúbica e monoclínica. Os subscritos c e t representam as fases 

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

cúbica. Dados obtidos dos difratogramas apresentados na Figura 

6.26. 

Amostra Parâmetros de rede 
Qualidade do 

refinamento 

 a (nm) v (nm3) Rwp χ2 

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 

25In12,5MoSZ 0,5113(9) 0,1337(4) 0,1990 1,88 

       

A diferença entre a composição da matriz cúbica e a fase nos contornos é 

exibida na Figura 6.30. As análises de EDS para a matriz cúbica são coerentes, 

apresentando maior concentração de índio nos grãos cúbicos da 

25In12,5MoSZ quando comparado ao encontrado para a 16In8MoSZ. No 

entanto, o mais interessante é que a fase nos contornos de grão apresenta 

uma composição química constante. Isto foi observado em todas as 

composições estudas, não havendo influência para as composições com 

presença de molibdênio em relação as formulações de controles. Para todas as 

composições, esta fase secundária foi observada sendo composta em média 

por 12 ±1,5 %mol de InO1,5. 
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Figura 6.27 Imagens de MEV (BSE) da superfície das amostras: (a) 17,4InSZ,  

(b) 16In8MoSZ, (c) 22,2InSZ, (d) 20In10MoSZ e (e) 25In12,5MoSZ.  
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Figura 6.28 Imagens de TEM (BF) para a amostra 22,2InSZ e padrões SAD 

dos grãos cúbicos orientados nos eixos de zona (a) [111] e (b) 

[112]. As setas indicam a posição de aquisição dos padrões SAD. 

 

Figura 6.29 (a) Imagem de MEV (BSE) da amostra 25In12,5MoSZ. Em (b) é 

exibido o resultado da composição química por EDS na linha de 

varredura exibida em (a). Uma ampliação da fase nos contornos 

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

(c).  

500 nm

200 nm

a

b
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Figura 6.30 Imagens de MEV (BSE) para: (a) 16In8MoSZ e (b) 25In12,5MoSZ. 

Para ambas as imagens são exibidas as análises químicas por 

EDS dos grãos e fase nos contornos de grão.  

Considerando que a fase presente nos contornos da matriz cúbica 

apresenta composição constante, esta fase secundária foi sintetizada para 

determinação mais precisa de sua estrutura cristalina. Os resultados são 

apresentados na Figura 6.31. O tratamento desta composição que simula a 

fase secundária a 1500 ºC (Figura 6.31a) induz a formação de 65 %vol. de fase 

monoclínica e a outra parcela remanescente é constituida pela fase cúbica. 

Estas fases não são as previstas considerando o diagrama de fases para o 
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sistema ZrO2-InO1,5 proposto por Sasaki et al. [57]. É provável que a fase 

secundária contendo 12 %mol de InO1,5, quando tratada a 1500 ºC no campo 

de fases cúbica + tetragonal, sofra, no resfriamento abaixo da reação eutetóide 

(c(s) → t(s) + InO1,5(s)) a 1315 ºC, uma transformação em que apenas há 

retenção da fase cúbica com transformação da fase tetragonal prevista no 

diagrama para monoclínica (Figura 6.31b). Portanto, a matriz cúbica de InMoSZ 

e InSZ após tratamento a 1500 ºC exibe forte tendência a formação de uma 

fase secundária nos contornos de grão contendo as fases; monoclínica + 

cúbica pobre em InO1,5.  

 

Figura 6.31 (a) Difratograma refinado pelo método de Rietveld para a fase 

secundária com 12 %mol de InO1,5 tratada a 1500 ºC por 3 h. (b) 

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

6.6.2  Modificações microestruturais introduzidas por meio da co-

dopagem com MoO3 

Algumas importantes modificações microestruturais foram observadas no 

sistema InMoSZ em relação aos padrões InSZ. O tamanho médio dos grãos da 

matriz cúbica é aumentado com adição de MoO3, como exibido na Tabela 6.8. 

Por exemplo, o controle 22,2InSZ tem seu tamanho médio de grão aumentado 
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de 6,4 para 7,3 μm na presença de MoO3 (20In10MoSZ). Esta modificação 

microestrutural é também visível nas imagens de MEV apresentadas na Figura 

6.27. Os valores de tamanho médio de grãos para os sistemas InMoSZ estão 

dentro da amplitude de 6 a 8 μm normalmente reportados para outros sistemas 

de co-dopagem, como YTaSZ e YNbSZ [26]. O aumento do tamanho médio 

dos grãos com incorporação de MoO3 está de acordo com o conceito de 

Hwang e Chen [204], onde íons substitucionais de maior valência induzem 

maiores tamanhos de grão na zircônia. Isto se deve ao fato de que cátions 

doadores – como, por exemplo o Mo6+ - não segregarem para os contornos de 

grão, não induzindo, assim, qualquer efeito na redução da mobilidade dos 

contornos de grão.   

Tabela 6.8 Quantificação de características microestruturais obtidas com 

avaliação de imagens de MEV da superfície de amostras tratadas 

termicamente a 1500 ºC por 3 h. 

Amostra 
Tamanho médio dos 

grãos cúbicos (matriz) 

Concentração de fase secundária  

(contornos) 

 μm %vol. 

17,4InSZ 6,1 31,97 

22,2InSZ 6,4 33,86 

16In8MoSZ 7,0 33,54 

20In10MoSZ 7,3 11,77 

25In12,5MoSZ 7,7 17,79 
   

Outra modificação microestrutural causada pela incorporação de MoO3 é 

a redução da concentração da fase secundária monoclínica + cúbica pobre em 

InO1,5. A redução da concentração de fase secundária nos sistemas InMoSZ 

pode ser verificada visualmente comparando as imagens de MEV para as 

composições 20In10MoSZ e 22,2InSZ exibidas na Figura 6.27. Por exemplo, 

de forma quantitativa, a fração em volume de fase secundária na 20In10MoSZ 

é reduzida em aproximadamente um terço dos 33,86 %vol. calculados para o 

controle 22,2InSZ (Tabela 6.8). Uma vez que esta fase dissociada da matriz 
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cúbica contém zircônia monoclínica e fase cúbica menos estável, devido à 

deficiência de estabilizador, a redução da sua formação é um importante 

aspecto alcançado com a co-dopagem. Aparentemente, a co-dopagem com 

MoO3 auxilia a formação de uma matriz formada quase totalmente por grãos 

cúbicos em zircônias derivadas do sistema binário ZrO2-InO1,5.  

6.6.3  O fenômeno de volatilização do co-dopante MoO3 

Para todas as novas composições de co-dopagem do sistema InMoSZ no 

campo de fase do polimorfo cúbico, a concentração de molibdênio 

remanescente após tratamento térmico foi inferior a 1 %p. de MoO3, conforme 

resultados de quantificação química por EDS apresentados anteriormente na 

Figura 6.30.  

Para estudar a perda do co-dopante MoO3, foram realizados testes 

dilatométricos e de perda de massa (Figura 6.32). Quando ainda presente em 

elevada concentração nas composições InMoSZ, o co-dopante MoO3 reduz de 

forma considerável a retração em relação as amostras de controle (Figura 

6.32a). O efeito de retardar fenômenos de densificação ocorre devido a 

pequenos clusters de molibdênio ancorados na superfície das partículas de 

zircônia, o que reduz a mobilidade dos defeitos e, consequentemente, difusão 

na superfície dos grãos [166,205–207]. Este é o mesmo fenômeno associado 

as elevadas áreas superficiais obtidas após calcinação dos géis sintetizados de 

InMoSZ e InWSZ (Tabela 6.2). A inibição da densificação com a co-dopagem 

com MoO3 é uma interessante característica para aplicação como TBC, sendo 

que esta redução da cinética nos estágios iniciais da sinterização é uma 

vantagem da InMoSZ cúbica em relação a YSZ. Sabe-se que TBCs baseadas 

em YSZ durante a operação de turbinas em elevadas temperaturas 

apresentam densificação da arquitetura porosa originada na deposição do 

revestimento, fenômeno indesejado que reduz os efeitos de tolerância a 

tensões térmicas e aumenta a condutividade térmica [15,32,208].  



 115
 

 

Figura 6.32 Em (a) é exibido a retração linear até 1300 ºC 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 variação de massa foi medida por uma balança de 

precisão após exposição por 1 h na temperatura especificada. Um 

esquema de volatilização de MoO3 adaptado da Ref. [209] é 

apresentado em (c). Em (d) são apresentados ensaios 

dilatométricos até 1500 ºC em amostras previamente tratadas a 

1300 ºC por 1 h.  

Apesar da inibição da densificação observada na InMoSZ ser um 

fenômeno bastante interessante para TBCs, o seu uso pode ser prejudicado 

devido à elevada volatilização do molibdênio, como exibido na Figura 6.32b. 

Por exemplo, a composição 16In8MoSZ exibiu 15 % de perda em massa, 

enquanto o seu controle sem óxido de molibdênio 17,4InSZ apresentou apenas 

4 % de perda de massa. Além do mais, quanto maior a concentração dos co-

dopantes InO1,5-MoO3 na InMoSZ maior é a perda de massa. Está acentuada 



116 

 

 

perda de massa ocorre em grande parte devido à perda de molibdênio na 

forma de MoO3 gasoso [210–212].  

A baixa retenção de óxido de molibdênio na estrutura da InMoSZ explica 

a não modificação do parâmetro de rede para fase cúbica apresentado 

anteriormente na Tabela 6.7. No entanto, a principal consequência da 

acentuada perda do co-dopante é que o efeito de retardamento na cinética de 

sinterização é consideravelmente reduzida. Conforme esquema apresentado 

na Figura 6.32c, em altas temperaturas, quando grande parte do MoO3 foi 

perdido, as partículas estarão novamente suscetíveis aos fenômenos de 

densificação. Isto é evidenciado na Figura 6.32d. Um ensaio dilatométrico em 

amostras submetidas há um tratamento prévio a 1300 ºC – temperatura após a 

qual a perda de massa cessa (Figura 6.32b) – demonstra que as amostras do 

sistema InMoSZ ainda retraem devido a não existência de MoO3, enquanto os 

controles apenas apresentam expansão térmica.    

6.6.4  Propriedades da InMoSZ cúbica  

Embora fosse de interesse a estabilização da fase tetragonal (t′), por ser o 

polimorfo da zircônia com melhor desempenho para aplicação como TBC, 

algumas propriedades das zircônias cúbicas no sistema de co-dopagem 

InMoSZ são comparáveis ao de materiais alternativos propostos como TBC.   

Os valores de coeficiente de expansão apresentam uma significativa 

variação, embora, seja possível observar um leve aumento desta propriedade 

com a adição de MoO3 (Tabela 6.9). No geral, os valores apresentados são 

equivalentes a valores reportados para outras zircônias estabilizadas 

resistentes à corrosão propostas para substituição da YSZ como TBC. Por 

exemplo, alguns dos valores de coeficiente de expansão térmica exibidos na 

Tabela 6.9 estão entre 10,4 a 10,9x10‒6 ºC‒1 [213], que são valores reportados 

para zircônia resistente à corrosão estabilizada com óxido de escândio (ScSZ) 

[11,214–216]. Também, são próximos a 10x10‒6 ºC‒1 [217] para a zircônia 
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estabilizada com óxido de magnésio (MgSZ), que é outro sistema 

recentemente proposto para o desenvolvimento de TBCs resistentes à 

corrosão [218]. No entanto, o mais interessante é o elevado coeficiente de 

expansão térmica de 11,2x10‒6 ºC‒1 para a 20In10MoSZ, o qual representa um 

valor idêntico ao das zircônias baseadas em YSZ atualmente utilizadas como 

TBC [9,22,23,30,32]. Com esse valor, a 20In10MoSZ cúbica seria tão eficaz 

quanto a YSZ tetragonal no alivio de tensões térmicas geradas devido a 

diferença entre os coeficientes de expansão do revestimento cerâmico e do 

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

Tabela 6.9 Propriedades no sistema InMoSZ cúbico e controles InSZ. 

Amostra Densidade* 

Coeficiente de 

Expansão Térmica 

Linear 

Dureza 

 g.cm‒3 x10‒6 ºC‒1 

[200-1100 ºC] 

GPa (±σ) 

    

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) 

25In12,5MoSZ 5,95 9,8 11,73 (0,3) 

    
* Valores correspondem a 94-96 % da densidade teórica calculada para os padrões 22,2InSZ 

(6,28 g.cm-3) e 17,4InSZ (6,24 g.cm-3). 

Em relação a dureza, os valores apresentados na Tabela 6.9 são 

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 erosão por ingestões sólidas durante a operação de turbinas. No 

entanto, os melhores valores observados para a fase cúbica no sistema de co-

dopagem InMoSZ são superiores ao de 11,3 GPa reportado para a zircônia 

tetragonal co-dopada com 16 %mol de YO1,5-TaO2,5 [71], que é considerado um 
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dos mais promissores materiais para as próximas gerações de TBC. Além do 

mais, a dureza de até 11,83 GPa é bastante superior a outras zircônias 

concorrentes resistentes à corrosão, como; 9,8 GPa para MgSZ [219] e 6 a       

9 GPa para a zircônia estabilizada com óxido de cério (CeSZ) [219–221]. 

Portanto, os valores de dureza para a InMoSZ são satisfatórios para aplicação 

como TBC em relação aos sistemas concorrentes.  

Mesmo com a baixa retenção do co-dopante MoO3, a sua incorporação foi 

responsável por introduzir o aumento da dureza. Ambas as amostras com 

adição de MoO3 exibem dureza superior quando comparados com os controles. 

Por exemplo, o aumento derivado da co-dopagem com MoO3 fica claro se 

forem comparados os valores de dureza de 11,83 GPa para a 20In10MoSZ em 

relação a apenas 10,42 GPa para o seu controle 22,2InSZ. Um aumento na 

dureza da YSZ com adição de molibdênio também foi reportado por outros 

autores [222]. No caso do sistema InMoSZ estudado nesta tese, existe um forte 

indicativo de que o efeito do MoO3 na redução da formação da fase secundária 

monoclínica + cúbica pobre em InO1,5 seja responsável pelo aumento da 

dureza. Esta relação é suportada pela comparação entre o aumento na dureza 

da InSZ para InMoSZ (Tabela 6.9) com a redução da fase secundária (Tabela 

6.8).  

6.6.5  Uma observação do efeito de compensação de cargas no sistema 

InMoSZ 

A condutividade elétrica pode trazer importantes informações sobre o 

efeito da co-dopagem com MoO3 na estrutura cúbica da InSZ, principalmente, 

quanto a hipótese do íon hexavalente estar agindo como um cátion 

substitucional doador. Na Figura 6.33 são apresentados diagramas de 

resistividade complexa obtidos a partir dos dados gerados por espectroscopia 

de impedância. Para toda a amplitude de temperatura monitorada, a 

resistividade elétrica foi sempre menor para as composições co-dopadas com 
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MoO3 em relação aos seus controles. Por exemplo, a 250 ºC, a resistividade 

elétrica total de 7,7x104 Ω.m para 16In8MoSZ é praticamente duas vezes 

menor que 2,0x105 Ω.m para seu controle 17,4InSZ. 

Os dados de resistividade elétrica foram discriminados nos componentes 

de grão e contorno de grão, e, então, convertidos para condutividade elétrica, 

como apresentado na Figura 6.34. Os gráficos de Arrhenius comprovam o 

aumento de condutividade elétrica para o sistema de co-dopagem InMoSZ, 

com um comportamento linear esperado para um processo de condução iônica 

termicamente ativada. Estes valores de condutividade elétrica podem ser 

considerados gerados majoritariamente por íons de oxigênio como portadores 

de carga, uma vez que as condições de temperatura, pO2 e concentração de 

InO1,5 utilizadas neste trabalho estão dentro do domínio eletrolítico da InSZ 

[76,201,202]. Mesmo o aumento da condutividade elétrica com a co-dopagem 

com MoO3 ainda é causada por íons de oxigênio como portadores de carga, 

uma vez que foi demonstrado que a incorporação de MoO3 em um condutor 

iônico não introduz nenhuma contribuição eletrônica na condutividade elétrica 

total [223].  

Os dados de energia de ativação exibidos na Tabela 6.10 são coerentes 

com a superior condutividade nos sistemas de co-dopagem InMoSZ. A 

incorporação de MoO3 reduziu a energia de ativação total. Os valores para 

InMoSZ são também inferiores a alguns valores reportados para InSZ cúbica 

como de 1,3 eV [202] e 1,25 eV [224]. A energia de ativação de contornos de 

grão pôde apenas ser discriminada para as amostras controle 17,4InSZ e 

22,2InSZ, sendo que os valores mais elevados de energia de ativação para os 

contornos de grão em relação aos grãos é consistente com a literatura [225]. 
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Figura 6.33 Diagramas da parte imaginária da resistividade versus a parte real 

da resistividade em diversas temperaturas para os sistemas 

InMoSZ e controles InSZ. 

A implicação do aumento da condutividade elétrica da fase cúbica na 

InMoSZ é a discordância com a hipótese do óxido de MoO3 estar atuando 

como compensador devido aos íons aceitadores Mo6+. Embora a descrição do 

fenômeno de compensação de cargas tenha sido baseada orginalmente em 

uma célula tetragonal hipotética (seção 3 HIPÓTESE), o efeito de redução da 

concentração de vacâncias de oxigênio deve ser, teoricamente, similar quando 

considerado uma célula unitária cúbica. No entanto, a superior condutividade 

elétrica do sistema InMoSZ em relação aos controles InSZ indica que o 
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primeiro não apresenta menor concentração de vacâncias de oxigênio como 

efeito previsto pela compensação de cargas. É provável que o efeito de 

compensação de carga previsto não ocorra pelo fato da dificuldade na retenção 

do co-dopante MoO3 na matriz cúbica devido a acentuada volatilização. Este 

aumento da condutividade elétrica é contrário ao observado com a co-dopagem 

da YSZ com íons M5+ [68,226,227], no qual a condutividade iônica diminui com 

a adição do íon pentavalente devido a supressão da formação de vacâncias de 

oxigênio [228] gerada pela substituição dos íons hospedeiros Zr4+ por doadores 

M5+ [71,77,78]. No mais, a elevada condutividade elétrica da fase cúbica no 

sistema InMoSZ é uma propriedade indesejada para uso como TBC, uma vez 

que a alta difusão de íons oxigênio nas temperaturas de operação de turbinas 

pode facilitar a oxidação da camada de ligação e dos componentes metálicos 

[9,34]. 

 

Figura 6.34 Gráficos de Arrhenius para os dados de condutividade elétrica do  

a) grão, b) contornos de grão e c) condutividade elétrica total. 
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Tabela 6.10 Valores de energia de ativação para condução elétrica obtidos dos 

gráficos de Arrhenius apresentados na Figura 6.34. 

Amostra 
Energia de 

ativação grão 

Energia de 

ativação contorno 

de grão 

Energia de 

ativação total 

 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 íons compensadores de carga na condutividade 

elétrica de zircônias co-dopadas é mais pronunciando nas propriedades de 

contornos de grão. Por exemplo, Yamana et al. [181] demonstraram que a 

contribuição dos contornos de grão para resistividade elétrica total é 

predominante na co-dopagem da YSZ com Nb2O5. Na YSZ cúbica, Guo [67] 

também reportou que a resistividade elétrica de grão sofre pouca mudança, em 

contraste com expressivas modificações na resistividade dos contornos de grão 

após adição de um cátion aceitador. De fato, o efeito do co-dopante MoO3 na 

condutividade da InMoSZ cúbica também foi originado majoritariamente de um 

efeito de contornos de grão.  

Como exibido na Figura 6.35, a amostra controle 17,4InSZ exibe três 

semicírculos bem definidos que contribuem para a resistividade elétrica total. 

Cada um destes semicírculos apresenta uma capacitância associada que está 

de acordo com os fenômenos de grãos (10-11 F), contornos de grão (10-8 F) e 

eletrodos (10-5 F) [229]. No entanto, a co-dopagem com MoO3 resultou na 

supressão da resistividade associada aos contornos de grão, apresentando 

apenas os efeitos de grão e eletrodo nos diagramas. O efeito de supressão do 

componente associado com os contornos de grão pode ser observado para 

várias 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 capacitância 10-8 F 

desaparece em relação as zircônias cúbicas sem o co-dopante MoO3. Estes 

fatos demonstram que a supressão do componente resistivo de contornos de 

grão é a principal causa no aumento da condutividade iônica das zircônias 

cúbicas no sistema InMoSZ. A supressão do efeito resistivo de contornos de 

grão é consistente com o aumento observado do tamanho médio de grãos 

(menor “densidade” de contornos) induzido na presença MoO3 (Tabela 6.8), 

além do efeito do MoO3 na redução da decomposição da matriz cúbica para 

uma fase secundária nos contornos de grão monoclínica + cúbica pobre em 

InO1,5 (Tabela 6.8). No último caso, a fase secundária age como uma restrição 

física contra a mobilidade de portadores de carga.  

 

Figura 6.35 Parte imaginária versus parte real da resistividade elétrica a 350 ºC 

para a amostra 16In8MoSZ e seu controle 17,4InSZ. Valores de 

capacitância associados as resistências são apresentados para 

cada componente: ρg (resistividade de grão), ρcg (resistividade de 

contorno de grão) e ρe (resistividade do eletrodo). 
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Figura 6.36 Logaritmo da parte imaginária da resistividade elétrica versus 

frequência para: a) 17,4InSZ, b)16In8MoSZ, c) 22,2InSZ e d) 

20In10MoSZ. Os valores de capacitância (C) são derivados da sua 

relação com a frequência de relaxação (fo) e resistência (R) 

conforme fórmula inserida nos gráficos. 

6.7 Estabilidade térmica da InMoSZ cúbica a 1400 e 1200 ºC 

Embora tenha sido demonstrado que a zircônia cúbica no sistema 

InMoSZ apresente propriedades que são superiores a outras zircônias 

concorrentes para uso como TBC resistente à corrosão, é importante uma 

avaliação detalhada da estabilidade da fase cúbica nestes sistemas de co-

dopagem durante longos períodos de tratamentos em temperaturas que 

simulam a operação de turbinas. Inicialmente, a estabilidade da fase cúbica na 
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InMoSZ foi avaliada durante tratamentos a 1400 ºC. Esta alta temperatura foi 

selecionada pelo fato de que as novas gerações de turbinas a gás estão sendo 

projetadas para operar com temperaturas superficiais de até 1500 ºC [37]. 

Antes dos tratamentos térmicos, amostras densas de InMoSZ e InSZ foram 

obtidas por sinterização a 1500 ºC por 3 h. Estas amostras foram preparadas 

de acordo com a seção; 5.2.8. Preparação das amostras para os ensaios de 

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

Os resultados de estabilidade de fases a 1400 ºC são exibidos na Figura 

6.37. As composições 20In10MoSZ e 16In8MoSZ estudadas apresentaram 

completa desestabilização da fase cúbica inicial para formação de ~100 %vol. 

de fase monoclínica após exposição a 1400 ºC por 10 h. O mesmo efeito pode 

ser observado para os controles sem adição do co-dopante MoO3. Isto implica 

que a fase cúbica no sistema InMoSZ não é estável para aplicações como TBC 

em altas temperaturas, ao passo que a co-dopagem com MoO3 não aumenta a 

estabilidade da InSZ a 1400 ºC em um período de exposição tão curto quanto 

10 h.  

As limitações em elevadas temperaturas (T = 1400 ºC) da InMoSZ cúbica 

são muito evidentes quando os resultados de estabilidade térmica observados 

são comparados com valores reportados para outros sistemas de co-dopagem. 

Um caso é o sistema ZrO2-YO1,5-TaO2,5, no qual a estabilização da zircônia 

com 15 a 22 %mol de YO1,5:TaO2,5 resulta em amostras estáveis mesmo após 

tratamentos térmicos a 1500 ºC [71]. Resultados promissores foram também 

observados após a co-dopagem da ScSZ. Enquanto a ScSZ (7,35 %mol Sc2O3) 

tratada a 1400 ºC por 140 h apresentou uma significativa desestabilização, a 

co-dopagem no sistema ScYSZ (6,57 %mol Sc2O3 + 1,00 %mol Y2O3) resultou 

em majoritária retenção do polimorfo de alta temperatura [230]. Também, TBCs 

depositadas por plasma (APS) baseados no sistema de co-dopagem 

ScGdYbSZ (5,5 %mol Sc2O3 + 2,0 %mol Gd2O3 + 2,0 %mol Yb2O3) 

apresentaram apenas a fase tetragonal após tratamento a 1400 ºC por 300 h 

[231]. Na YSZ, foram reportados melhorias na estabilidade térmica em 

elevadas temperaturas após co-dopagem, como observado para o sistema 



126 

 

 

Yb2O3-Y2O3-ZrO2 (YbYSZ) que apresenta apenas 6 %mol de fase monoclínica 

após 100 h a 1400 ºC [232] e a 1500 ºC [233]. Em suma, esta análise 

comparativa do sistema InMoSZ cúbico estudado nesta tese com sistemas 

concorrentes publicados, indica uma severa deficiência na estabilidade de 

fases da InMoSZ cúbica para a utilização como TBC em elevadas 

temperaturas. Portanto, restringindo futuros esforços deste material como TBC 

resistente à corrosão para nova geração de turbinas a gás. 

 
Figura 6.37 Difratogramas de raios X em para as amostras (a) sinterizadas e (b) 

após tratamento térmico a 1400 ºC por 10 h. Picos originados por 

WLα1 estão presentes ao lado esquerdo dos picos Cu Kα. 

Como demonstrado a 1400 ºC, existe uma deletéria instabilidade de fases 

no sistema InMoSZ para aplicação em temperaturas elevadas. No entanto, 

como a operação de turbinas a gás comerciais atualmente é em torno de    

1200 ºC [17,38], alguns ensaios foram realizados para avaliar a possibilidade 

da utilização do sistema InMoSZ nesta condição.  
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Como pode ser observado na Figura 6.38, o aquecimento a 1200 ºC por 

até 10 h gera um comportamento linear de transformação da fase cúbica 

original para monoclínica (c→m) idêntico nos sistemas InMoSZ e InSZ, 

resultando em 40 %vol. de fase monoclínica transformada. Tempos superiores 

continuam induzindo a transformação c→m em uma menor taxa, chegando a 

30 h com 80 %vol. de fase monoclínica para a 20In10MoSZ e 58 %vol. para a 

16In8MoSZ.  

Mesmo a 1200 ºC, a extensão de desestabilização da InMoSZ cúbica é 

bastante superior a outros sistemas. A YSZ (4,5 %mol Y2O3) atualmente 

utilizada como TBC não apresenta transformação de fases a 1200 ºC por até 

100 h [234,235], e mesmo a menos estável CeSZ (25 %p. CeO2) não 

apresenta transformação de fases nesta mesma condição [236]. Uma extensão 

de desestabilização tão elevada quanto a observada nesta tese de 40 %vol. de 

fase monoclínica em 10 h para a InMoSZ apenas ocorre após 10000 h na YSZ 

utilizada como TBC [237]. Também, a zircônia co-dopada com GdO1,5:YO1,5 

(GdYSZ) não apresenta qualquer indício de formação de fase monoclínica 

mesmo após 24 h a 1200 ºC [238]. De forma similar aos resultados a 1400 ºC, 

não foi observado aumento na estabilidade da fase cúbica após a co-dopagem 

com MoO3. A semelhança entre os resultados de estabilidade térmica da 

InMoSZ com os padrões InSZ deve-se ao fato da dificuldade de retenção do 

co-dopante MoO3 por volatilização, assim, não restando concentrações deste 

co-dopante para que qualquer efeito sinérgico da compensação de cargas 

possa ser observado. Neste sentido, a InMoSZ é também instável para 

utilização como TBC a 1200 ºC. Isto introduz limitações na potencial utilização 

e posteriores investigação da InMoSZ como TBC. Além do mais, a severidade 

em que a desestabilização da fase cúbica ocorre na InMoSZ é sem paralelo a 

outros sistemas de co-dopagem considerados na literatura.  
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Figura 6.38 Comparação entre os sistemas de co-dopagem InMoSZ e 

controles InSZ em relação a desestabilização da fase cúbica para 

fase monoclínica a 1200 ºC.  

6.8 Origem da instabilidade da fase cúbica no sistema ZrO2-InO1,5 

A elevada instabilidade de fases da InMoSZ cúbica restringe 

consideravelmente esforços na aplicação destes sistemas como TBCs 

resistentes à corrosão a quente em turbinas a gás. É surpreendente como o 

mecânismo de estabilização por compensação de cargas é ineficiente para 

gerar zircônias no sistema ZrO2-InO1,5 com estabilidade de fases. No caso do 

sistema InMoSZ, a volatilização do co-dopante MoO3 suporta a similaridade 

entre a estabilidade de fases na InMoSZ e InSZ observada entre 1400 e 1200 

ºC.  

Seria possível desenvolver zircônias cúbicas no sistema ZrO2-InO1,5 

térmicamente estáveis? Não há uma pesquisa na literatura científica disponível 

que avalie a origem da elevada instabilidade de fases observada nesta tese em 

um ponto de vista de transformações de fases, mesmo em zircônias cúbicas no 

sistema ZrO2-InO1,5. As próximas seções serão voltadas para a compreensão 
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da origem deste fenômeno de instabilidade de fases e verificação da extensão 

da desestabilização em temperaturas ≤ 1200 ºC. Considerando que não foram 

observadas modificações na estabilidade de fases entre os sistemas InSZ e 

InMoSZ, os ensaios seguintes foram realizados apenas nos controles InSZ, 

pelo fato de que estes resultados poderão ser extendidos à pesquisas futuras 

em zircônias estabilizadas no sistema ZrO2-InO1.5.   

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

Para iniciar um estudo detalhado quanto a estabilidade térmica da InSZ 

cúbica é importante partir de espécies sem fase monoclínica inicial. A 

temperatura de sinterização de 1500 ºC por 3 h, utilizada até aqui, já resultava 

na formação de até 16 %vol. de fase monoclínica nas amostras 22,2InSZ e 

17,4InSZ (Figura 6.26a e c). Por este motivo, as condições de sinterização 

foram reduzidas para 1400 ºC por 1h, com objetivo de minimizar a formação de 

fase monoclínica na etapa de sinterização. Os difratogramas de raios X 

refinados exibidos na Figura 6.39 demonstram que nos sistemas 22,2InSZ e 

17,4InSZ sinterizadas a 1400 ºC por 1 h há apenas ocorrência da fase cúbica. 

Nenhum pico associado a fase monoclínica foi observado. Os parâmetros de 

rede refinados para a fase cúbica são exibidos na Tabela 6.11. Assim como 

nas amostras sinterizadas a 1500 ºC (Tabela 6.7), o parâmetro de rede a não é 

modificado de modo significativo mesmo com o aumento da concentração de 

InO1,5 da 17,4InSZ em relação 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 ºC por 1 h. 

Logo abaixo do difratograma são exibidas as posições dos picos de 

Bragg para fase cúbica. Picos originados por WLα1 foram subtraídos.  

 

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

cúbica nas amostras sinterizadas a 1400 ºC por 1 h.  

Amostra Parâmetros de rede 
Qualidade do 
refinamento 

 a (nm) v (nm3) Rwp χ2 

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 são apresentadas padrões SAD para uma partícula 

isolada da amostra 17,4InSZ. Ambos os padrões de difração orientados nos 

eixos de zona [111] e [112] comprovam a simetria cúbica da amostra analisada 
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e são similares ao observado por outros autores para a YSZ cúbica 

[47,203,239]. Note que no eixo de zona [111] (Figura 6.40a), as reflexões 

proibidas próximas do feixe transmitido ocorrem por difração dupla, onde spots 

intensos da fase cúbica servem como feixe primário para novas difrações [240–

242].  

Portanto, para os estudos de estabilidade térmica da fase cúbica na 

InSZ, as amostras 22,2InSZ e 17,4InSZ podem ser consideradas como sendo 

constituidas inicialmente apenas pela fase cúbica. 

 

 

Figura 6.40 Padrões SAD para amostra 17,4InSZ sinterizada a 1400 ºC por 1 h 

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

círculos indicam difração dupla. Também são exibidos mapas com 

linhas de Kikuchi experimentais nas imagens (b) e (e). Simulações 

são exibidas em (c) e (f).  
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6.8.2  Estabilidade da InSZ cúbica a 1200 e 1000 ºC   

A transformação c→m na amostra 22,2InSZ após tratamentos a 1200 e 

1000 ºC é apresentado na Figura 6.41. A extensão da transformação c→m a 

1200 ºC (Figura 6.41a) é bastante elevada, resultando em 90 %vol. de fase 

monoclínica após 50 h. A extenção de 40 %vol. de fase monoclínica 

transformada em um tempo tão curto quanto 7 h a 1200 ºC é consistente com o 

observado anteriormente na Figura 6.38. Esta alta concentração de fase 

monoclínica em um período curto de tempo é um reflexo da máxima taxa de 

transformação c→m 5 h após inicio dos experimentos de estabilidade térmica 

(inserção na Figura 6.41a).  

Os resultados do tratamento térmico a 1000 ºC são apresentados na 

Figura 6.41b. Novamente, a InSZ cúbica é instável nesta temperatura, com 

uma elevada extensão de transformação c→m, embora, consideravelmente 

inferior a observada a 1200 ºC. Por exemplo, a 1000 ºC foi calculado 70 %vol. 

de fase monoclínica após 1000 h, ao passo que esta mesma extensão de 

transformação c→m ocorre em apenas 15 h a 1200 ºC. A 1000 ºC, a InSZ 

também é menos estável que a YSZ utilizada como TBC atualmente. Testes de 

estabilidade de fases na YSZ (4,5 %mol Y2O3) por 10000 h a ~1000 ºC não 

indicam formação de fase monoclínica [237]. Inclusive, a fase cúbica da 

zircônia co-dopada ScYSZ não apresenta transformação c→m em tratamentos 

a 1000 ºC por até 2000 h [243]. Portanto, na InSZ, também ocorre a 

desestabilização do polimorfo cúbico para formação de fase monoclínica em 

tratamentos térmicos a 1000 ºC. 
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Figura 6.41 Curvas da variação da concentração de fase monoclínica (m) com 

o tempo para a amostra 22,2InSZ: (a) 1200 ºC e (b) 1000 ºC. 

Inserido no gráfico (a) é exibida a taxa da transformação c→m a 

1200 ºC. 

Para avaliar se a transformação c→m é direta ou gradativa, passando 

pelo polimorfo intermediário tetragonal (c→t→m), foi conduzido uma verificação 

dos picos (004) e (400) da fase tetragonal e o (400) da fase cúbica entre 2θ de 

72‒76º após tratamentos a 1200 ºC. Primeiro, as posições teóricas destes 

picos foram calculadas considerando: (i) o parâmetro de rede a = 0,5116 nm 

para fase cúbica refinado da amostra 22,2InSZ (Tabela 6.11) e, (ii) parâmetros 

de rede a√2 = 0,5089 nm e c = 0,5183 nm para fase tetragonal reportados na 

literatura [35,225]. Estes parâmetros de rede foram utilizados para calcular a 

distância interplanar (d) associada aos planos (hkl) de interesse, utilizando as 
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Equações 6.7 e 6.8 para os polimorfos cúbico e tetragonal, respectivamente. 

Os valores de d obtidos foram então aplicados a lei de Bragg (Equação 6.9) 

para o cálculo das posições 2θ teóricas, utilizando nλ = 0,15418 nm. Os valores 

calculados são apresentados na Tabela 6.12.  

 2 2 2

2 2

1 1
= h +k +l

d a
                   (6.7) 

 2 2 2

2 2 2

1 1 1
= h +k + (l )

d a c
         (6.8) 

nλ=2dsinθ          (6.9) 

Tabela 6.12 Posições teóricas para os ângulos de difração nos planos (hkl) para 

as estruturas cúbica e tetragonal na InSZ. 
 

Plano (hkl) 2θ 

(004) tetragonal 73,0º 

  

(400) tetragonal 74,6º 

  

(400) cúbica 74,1º 

  

A região 2θ entre 72º a 76º exibida na Figura 6.42a demonstra que a 

amostra 22,2InSZ, antes de ser tratada termicamente a 1200 ºC (0 h), exibe 

apenas o pico (400) da fase cúbica, com posição em 2θ de 74,1º no 

difratograma de raios X, que é idêntica à posição calculada (Tabela 6.12). O 

início do tratamento por 2 h já induz a formação de fase tetragonal devido ao 

surgimento dos picos (004) e (400) nas posições 2θ de 73,2º e 74,6º, 

respectivamente. Novamente, estas posições experimentais são consistentes 

com posições 2θ previstas para a estrutura tetragonal na InSZ (Tabela 6.12). O 

aumento no tempo de tratamento a 1200 ºC leva a uma progressiva 

transformação c→t até estar completa em um curto período de tempo de 8 h. A 

progressão da transformação c→t com base na concentração de fase 

tetragonal é apresentada na Figura 6.42b.  



 135
 

Os resultados indicam que a desestabilização c→m na InSZ passa por 

um estágio intermediário de formação da fase tetragonal, devendo ser 

corretamente descrita como uma transformação progressiva entre os 

polimorfos da zircônia: c→t→m. Estes mecânismo de desestabilização da InSZ 

cúbica é diferente do reportado para a YSZ cúbica (8 %mol Y2O3) pois, na YSZ, 

não há ocorrência de formação de picos da fase tetragonal na região 2θ de 70-

76º após tratamentos térmicos por longos períodos [29].  

 

Figura 6.42 (a) Difratogramas de raios X da região 2θ entre 72-76º para a 

amostra 22,2InSZ tratada a 1200 ºC por vários tempos. Perfis com 

linha tracejada representam picos Cu Kα2. Em (b) é apresentado a 

extensão de transformação da fase cúbica para tetragonal com o 

tempo a 1200 ºC. 

6.8.3  Estabilidade da InSZ cúbica a 800 ºC    

Os resultados de estabilidade de fases da InSZ a 800 ºC não indicaram 
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2000 h (Figura 6.43a). A estabilidade a 800 ºC da InSZ contra transformação 

t→m é consistente com a observação de outros autores para a InSZ tetragonal 

(7,8 %mol InO1,5) tratada a 900 ºC por 550 h [18].  

Embora não tenha sido observada a transformação c→m a 800 ºC, os 

espectros Raman exibidos na Figura 6.43c demonstram que nesta temperatura 

a InSZ cúbica ainda é suscetível em certa extensão a transformação c→t. 

Antes do tratamento térmico, a amostra 22,2InSZ é formada apenas pela fase 

cúbica, de acordo com a leve banda em torno de 600 cm‒1 na Figura 6.43c que 

corresponde à simetria cúbica [156,159,160,163]. Já após o tratamento térmico 

por 2000 h a 800 ºC, pode ser claramente observado na Figura 6.43c o 

surgimento de bandas a 270, 314, 460 e 634 cm‒1, que são bandas esperadas 

para simetria tetragonal na zircônia [160,162,163]. Estes espectros Raman, 

comprovam que a transformação c→t procede em certa extensão na InSZ 

mesmo a 800 ºC, que é uma temperatura considerada baixa para 

transformações de fases termicamente induzidas em zircônias cúbicas.   

É interessante como os espectros Raman são contrários aos dados de 

DRX, que podem ser apenas indexados como fase cúbica (Figura 6.43a), além 

de que na Figura 6.43b não há ocorrência do pico (004) esperado para a fase 

tetragonal. Uma explicação para esta inconsistência é que a fase tetragonal 

transformada deve possuir um valor de tetragonalidade muito próximo a 1, 

tornando-a indistinguível da fase cúbica original por DRX. Neste sentido, o 

efeito do alargamento do pico (400) para a fase cúbica após o tratamento 

térmico (Figura 6.43b) deve, portanto, estar associado ao surgimento da 

difração do plano (400) tetragonal. Neste sútil fenômeno, a espectroscopia 

Raman é uma técnica mais sensível que a DRX para acompanhar leves 

alterações estruturais tipo c↔t em zircônias estabilizadas. 
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Figura 6.43 Análises comparativas para a amostra 22,2InSZ antes do 

tratamento térmico (0 h) e após tratamento a 800 ºC por 2000 h. 

Em (a) e (b) são apresentados difratogramas de raios X, (c) 

espectroscopia Raman (comprimento de onda de excitação de 

785 nm) e (d) análise química elementar por fluorescência de 

raios X, em que as setas indicam a concentração original 

sintetizada. 

 Um outro fenômeno observado após os tratamentos térmicos a 800 ºC foi 

a gradativa redução do parâmetro de rede da fase cúbica e consequente 

redução do volume da célula unitária. Como exibido na Figura 6.44, o valor 

inicial de a = 0,5116(3) nm chega a 0,5112(3) nm após tratamento por 2000 h, 

que representa uma leve contração de 0,25% no volume da célula unitária. 

Esta contração é consistente com algumas observações na literatura, que 
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descrevem que tratamentos em temperaturas ≤ 1000 ºC causam um 

ordenamento de curto alcance das vacâncias de oxigênio com os íons Zr4+, que 

termodinamicamente ocorrem para reduzir a anisotropia da distorção da rede 

no polimorfo cúbico [235,241]. Neste sentido, após longos períodos de tempo 

em temperaturas intermediárias, o número de coordenação dos primeiros 

vizinhos mais próximos ao íon Zr4+ reduz e as suas distâncias interatômicas 

diminuem, o que é a causa desta contração observada na célula unitária cúbica 

da InSZ.  

 

Figura 6.44 Dependência do parâmetro de rede e volume da célula unitária da 

fase cúbica com o tempo para a amostra 22,2InSZ tratada a 800 

ºC.  

Outro aspecto alterado nos difratogramas de raios X após tratamentos a 

800 ºC foi o desparecimento do “ombro” posicionado ao lado esquerdo do 

plano (111) em 2θ ≈ 29,9º para a fase cúbica (Figura 6.45a). Embora a origem 

deste “ombro” em zircônias estabilizadas ainda esteja em debate atualmente 

[244], o desaparecimento após tratamentos térmicos é também associado ao 

ordenamento de curto alcance de vacâncias de oxigênio para relaxar a 

anisotropia na fase cúbica [245,246]. A redução do volume da célula unitária e 

a extinção do “ombro” suportam o ordenamento estrutural na InSZ cúbica 
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durante tratamentos a 800 ºC. Também, foi observado o aumento na largura 

dos picos com os tratamentos a 800 ºC (Figura 6.45b), fenômeno também 

reportado na YSZ cúbica tratada termicamente [235,247,248]. No caso da InSZ 

cúbica estudada nesta tese, este fenômeno de alargamento de pico deve 

ocorrer devido ao surgimento da fase tetragonal, introduzindo reflexões 

(103)/(211) em 2θ de 60º, que justificam o alargamento do pico (311) da fase 

cúbica original (Figura 6.45b). Este caso soma-se ao alargamento exibido na 

Figura 6.43b para suportar difrações de planos emergentes da fase tetragonal 

com tetragonalidade próxima a 1.  

 

Figura 6.45 (a) Pico (111) da fase cúbica para a amostra 22,2InSZ. As setas 

indicam a posição o “ombro” associado ao plano (111). Em (b) é 

apresentada a FWHM do pico (311) para fase cúbica. 
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6.8.4  Observações por MET antes e após tratamentos térmicos  

Na maioria das vezes, alterações estruturais em zircônias após 

tratamentos térmicos são visíveis nos padrões SAD. Na Figura 6.46 são 

apresentados padrões SAD para a amostra 22,2InSZ antes e após o 

tratamento térmico a 800 ºC por 2000 h. É importante ressaltar que 

transformações de fases nos cristais cúbicos in situ devido a incidência do feixe 

de elétrons podem ser negligenciados, uma vez que este fenômeno apenas é 

relevante para zircônias parcialmente estabilizadas [249,250]. É possível 

observar que o padrão SAD antes do tratamento térmico (Figura 6.46a) é 

formado apenas por spots associados a simetria cúbica [240,251]. No padrão 

SAD após o tratamento térmico (Figura 6.46b) ainda ocorrem spots associados 

a fase cúbica, que estão de acordo com as observações por DRX (Figura 

6.43a). No entanto, o tratamento térmico por 2000 h a 800 ºC gerou spots mais 

difusos. Esse aumento da intensidade das reflexões difusas também foi 

reportado por Kondoh et al. [235,241] em SADs para YSZ (8 %mol Y2O3) após 

tratamento por 1000 h a 1000 ºC.  

Outra importante característica observada após o tratamento térmico a 

800 ºC foi o aparecimento de reflexões fracas proibidas para fase cúbica nos 

padrões SAD. Os spots proibidos para simetria cúbica são indicados por setas 

na Figura 6.46b. Embora a origem destas reflexões tenha sido algumas vezes 

associada a fenômenos como superestruturas na matriz cúbica [241] ou 

formação de fases ordenadas [235,252,253], no caso da InSZ, o surgimento de 

cristais da fase tetragonal na matriz cúbica durante os tratamentos térmicos é 

responsável por estes spots. A mesma associação foi feita por Butz et al. [240] 

para spots proibidos observados na YSZ cúbica após tratamentos térmicos.  

Os padrões SAD reforçam os resultados de espectroscopia Raman, de 

que a InSZ cúbica é suscetível em certa extensão a transformação para fase 

tetragonal após tratamentos por longos períodos a 800 ºC. No entanto, não foi 

possível localizar estes precipitados de fase tetragonal por TEM mesmo em 
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modo dark-field ou de alta resolução. A maior parte dos cristais analisados 

antes e após o tratamento, como na Figura 6.46c e d, apresentaram um 

espaçamento interplanar ~0,26 nm, valor que é apenas próximo ao de         

0,256 nm do plano (200) para fase cúbica. Aparentemente, grande parte dos 

grãos na InSZ ainda conservam sua estrutura cúbica original após 2000 h a 

800 ºC. 

 

Figura 6.46 Padrões SAD no eixo de zona [011] para amostra 22InSZ (a) sem 

tratamento térmico e (b) após tratamento a 800 ºC por 2000 h. 

Imagens de HRTEM são apresentadas para (c) antes e (d) após 

tratamento a 800 ºC por 2000 h.  
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6.8.5  Mecanismo de desestabilização na InSZ cúbica   

A transformação progressiva na InSZ entre os polimorfos c→t→m a    

1200 ºC é um modo de desestabilização completamente diferente do reportado 

para outras zircônias estabilizadas. Como exemplo, durante o processo de 

desestabilização da YSZ como TBC, a fase metaestável tetragonal (t′) em 

elevadas temperaturas é transformada inicialmente nos três polimorfos: cúbico 

+ tetragonal com baixa concentração de Y2O3 (t′1) + tetragonal com alta 

concentração de Y2O3 (t′2). Com o prosseguimento do tratamento térmico, a 

quantidade de fases cúbica + t’1 cresce, sendo a cúbica, estável como fase final 

e a fase t′1 remanescente suscetível a transformação para monoclínica durante 

ciclos térmicos [199,234,247,254]. Obviamente, transformações nas zircônias 

estabilizadas são dependentes da temperatura de tratamento [234,237]. Miller 

et al. [255] reportou que na YSZ, apenas 1 h de tratamento a 1400 ºC é 

suficiente para causar as mesmas transformações observadas a 100 h a    

1200 ºC. Isto é verdadeiro também para a InSZ cúbica, ao passo que a mesma 

extensão de desestabilização observada após 15 h a 1200 ºC necessita de 

1000 h para ser observada em uma temperatura menor de 1000 ºC (Figura 

6.41). 

A origem da rápida transformação c→t→m na InSZ cúbica pode ser 

compreendida se for observado o perfil de concentração de índio em seções 

transversais das amostras após os tratamentos a 1000 e 1200 ºC (Figura 6.47). 

Sem tratamento, a amostra exibe um perfil aproximadamente linear com 

variações de índio entre 21 a 24 %p. da superfície ao centro da amostra. Com 

o tratamento a 1000 ºC por 1000 h, a concentração de índio na superfície já 

reduz para 16,5 %p. No entanto, o perfil de redução na concentração de índio é 

bastante severo após tratamentos a 1200 ºC, ao passo que após 150 h foi 

medida uma concentração de índio na superfície de apenas ~2 %p., com perfil 

de redução estendendo-se a uma profundidade na amostra de até 15 μm. Os 

perfis exibidos na Figura 6.47 também demonstram que temperaturas mais 

elevadas e tempos maiores de tratamento resultam em menores concentrações 
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superficiais de índio até posições mais profundidas nas amostras. Além do 

mais, as imagens microestruturais apresentadas na Figura 6.48 indicam que a 

transformação c→t→m resulta na destruição dos grãos cúbicos para formação 

de uma microestrutura irregular formada por grãos monoclínicos desprendidos. 

Esta microestrutura rica em defeitos é originada da modificação de volume 

durante as transformações entre os polimorfos da zircônia, que são da ordem 

para c→t de ~2,31% e para t→m de ~4,5% [175]. Para aplicações como TBC, 

as transformações c→t→m certamente resultariam, durante ciclos térmicos, na 

formação de microtrincas e posterior desprendimento do revestimento 

cerâmico.  

 

Figura 6.47 Perfil da concentração de índio em seções transversais da 

amostra 22,2InSZ após tratamentos térmicos em diferentes 

temperaturas. A espessura total das amostras era de 1 mm. A 

linha tracejada representa a concentração original sintetizada. 
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Figura 6.48 Imagens de MEV (BSE) para a amostra 17,4InSZ tratada 

termicamente a 1200 ºC por: (a) 0 h (sem tratamento), (b) 10 h e 

(c) 40 h.   

O fenômeno observado de perda do estabilizador é um ponto chave para 

o entendimento da desestabilização da fase cúbica nos sistemas InMoSZ e 

InSZ. Um estudo experimental sobre a estabilidade do óxido InO1,5 a 1000 ºC 

[256], indicou que a formação do subóxido gasoso In2O em elevadas 

temperaturas é responsável pela volatilização do óxido de índio (Reação 6.10) 

[193,257,258]. Em uma pesquisa recente [194], a veracidade da Reação 6.10 

foi, de fato, comprovada em temperaturas próximas a 1077 ºC. Esta reação 

suporta que a origem da transformação c→t→m na InSZ é primariamente 

associada a redução da concentração do estabilizador InO1,5 por volatilização 

após os tratamentos térmicos. Os perfis de perda de índio exibidos 

anteriormente na Figura 6.47 comprovam que a volatilização do estabilizador é 

a causa das transformações de fases observadas durante exposição a 1000 e 

1200 ºC. As fases secundárias monoclínica + cúbica pobre em InO1,5 (Figura 

6.29) é, portanto, uma decomposição inicial da matriz cúbica rica em InO1,5 que 

ocorre pela volatilização do estabilizador já durante a etapa de sinterização.  

2 InO1,5(s) → In2O(g) + O2(g)             (6.10) 

Os resultados de desestabilização da InSZ cúbica a 1000 e 1200 ºC são 

coerentes com os princípios da Reação 6.10, em que o aumento da 

temperatura deve acelerar as taxas de volatilização de InO1,5 [259] e a 

severidade da volatilização de InO1,5 é consideravelmente aumentada em torno 

de 1200 ºC [257,260]. Cálculos termodinâmicos da pressão parcial de vapor do 

a b c

5 μm 5 μm5 μm
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In2O(g) em ar indicam valores de 10-10 bar a 1200 ºC e 10-21 bar a 800 ºC [258]. 

Esta pressão parcial mais de dez ordens de grandeza superior é consistente 

com as observações experimentais de elevada perda de InO1,5 a 1200 ºC e 

nenhuma volatilização a 800 ºC. Pelo fato de que não há perda de estabilizador 

a 800 ºC (Figura 6.43d), a InSZ cúbica não é suscetível a transformação 

c→t→m nesta temperatura. A 800 ºC, a transformação c→m não ocorre, 

portanto, devido à perda de estabilizador, mas sim, ocorre para relaxar a 

anisotropia da estrutura cúbica dopada [245,246].  

De uma maneira simplificada, sendo que a formação do subóxido gasoso 

In2O é responsável pela perda do estabilizador, o mecanismo de transformação 

c→t→m em temperaturas ≥ 1000 ºC em todas as zircônias cúbicas estudadas 

nesta tese é esquematizado na Figura 6.49. Primeiro, partindo-se de uma 

matriz cúbica (Figura 6.49a), a permanência por longos períodos de tempo em 

elevadas temperaturas faz com que a concentração x de InO1,5 inicial na 

solução sólida Zr1-xInxO2-δ cúbica reduza gradativamente para uma 

concentração y de InO1,5 na solução Zr1-yInyO2-δ em que apenas a fase 

tetragonal é estável. O prosseguimento da volatilização do estabilizador 

alcança uma pequena concentração z que é abaixo do limite para estabilização 

de qualquer um dos polimorfos de alta temperatura da zircônia e a fase 

termodinamicamente estável monoclínica predomina (Figura 6.49b).    

Neste mecanismo, a desestabilização da fase cúbica para monoclínica 

em zircônias estabilizadas nos sistemas ZrO2-InO1,5 não ocorre em 

temperaturas inferiores ao início da volatilização do InO1,5, o que restringe 

significativamente aplicações tecnológicas deste materiais em temperaturas 

maiores que 800 ºC. Estas condições são menos severas do que as utilizadas 

nesta tese nos ensaios de estabilidade das fases tetragonal e cúbica nos 

sistemas InMoSZ, InWSZ, InTaSZ e InNbSZ. Portanto, a ineficácia da co-

dopagem pelo mecanismo de compensação de cargas é um simples aspecto 

da inabilidade deste método na restrição da volatilização do estabilizador 

InO1,5.  
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Figura 6.49 Esquema de decomposição de uma matriz inicialmente composta 

por (a) grãos de InSZ cúbicos que são em (b) transformados para 

grãos monoclínicos durante tratamentos térmicos. As regiões 

escuras em (b) representam defeitos microestruturais criados 

durante a transformação c→t→m, como microtrincas e 

desprendimento de grãos.  
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7  CONCLUSÕES 

 

Zircônias estabilizadas com InO1,5 e co-dopadas com óxidos metálicos 

hexavalentes (WO3, MoO3) ou pentavalentes (NbO2,5, TaO2,5), considerando o 

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

detalhada avaliação da estabilidade de fases, propriedades e características 

físicas foram conduzidas com o objetivo de verificar a adequação dos sistemas 

propostos como candidatos à TBCs resistentes à corrosão. Os mais relevantes 

progressos obtidos nesta pesquisa foram:  

 A lavagem com etanol seguida por destilação azeotrópica foi superior à 

liofilização, nas condições experimentais desta tese, para produção de 

pós de elevada área superficial nos sistemas InMoSZ, InWSZ, InTaSZ e 

InNbSZ. A eficácia da destilação azeotrópica é originada pela 

substituição do grupo superficial OH‒ nos precipitados por grupos 

orgânicos C2H5O‒ e C4H9O‒. Não obstante, os óxidos compensadores 

de carga WO3 e MoO3 contribuem de forma mais efetiva com 

modificações superficiais nos hidróxidos de InSZ se comparados aos 

óxidos NbO2,5 e TaO2,5.  

 

 Estudos de estabilidade da fase tetragonal nos sistemas 9InNbSZ, 

9InTaSZ, 9In4,5WSZ e 9In4,5MoSZ demonstraram que nenhum destes 

sistemas exibiu estabilidade de fases após tratamentos térmicos em 

temperaturas superiores a 1000 ºC. Portanto, a fase tetragonal não é 

estável nos sistemas de co-dopagem propostos. No caso dos co-

dopantes pentavalentes, na 9InNbSZ e 9InTaSZ ocorre uma completa 

transformação t→m com formação de trincas e destruição dos corpos de 

prova. Um efeito similar foi observado na amostra 9In4,5WSZ. Embora a 

transformação t→m também foi observada na amostra 9In4,5MoSZ, a 

extensão desta transformação não foi suficiente para induzir a 

destruição dos corpos de prova mesmo após tratamentos a 1500 ºC, 

indicando superioridade do sistema InMoSZ.  
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 Concentrações de InO1,5-MoO3 dentro dos limites das composições 

16In8MoSZ a 25In12,5MoSZ resultaram na retenção do polimorfo 

cúbico. Embora o interesse inicial estivesse centrado na estabilização da 

fase tetragonal (t′), a fase cúbica na InMoSZ apresentou propriedades 

potenciais para ser aplicado como TBC, como; elevados coeficiente de 

expansão térmica e dureza. Estas melhorias estão relacionadas ao 

efeito do co-dopante MoO3 na minimização da decomposição da matriz 

cúbica da InSZ para as fases secundárias monoclínica + cúbica pobre 

em InO1,5. Além do mais, o MoO3 induz uma redução da cinética de 

sinterização que é extremamente útil para evitar o indesejado efeito de 

densificação da arquitetura microestrutural porosa em TBCs. No entanto, 

a manutenção da estequiometria no sistema InMoSZ cúbico é 

prejudicada pela volatilização do co-dopante MoO3 já durante o 

processo de sinterização. 

 

 Tratamentos térmicos indicaram que a InMoSZ cúbica não é estável 

mesmo durante curtos períodos de tempos em temperaturas de 1200 e 

1400 ºC. Estudos aprofundados utilizando a InSZ cúbica como padrão 

indicaram que nestas temperaturas ocorre uma progressiva 

desestabilização de fases, com mecanismo derivado da transição 

c→t→m. Esta transformação c→t→m induz a destruição dos grãos 

cúbicos para formação de uma microestrutura rica em defeitos composta 

por grãos monoclínicos. Considerando que a desestabilização é 

governada pela perda do estabilizador como subóxido gasoso In2O, a 

exposição em temperaturas e tempos superiores aos avaliadas nesta 

tese devem agravar a instabilidade de fases da InSZ e InMoSZ. Já a  

800 ºC, zircônias cúbicas no sistema ZrO2-InO1,5 são estáveis contra 

transformação c→m por não ocorrer volatilização do estabilizador InO1,5.  

Em suma, esta tese conclui que a estabilidade de fases da InMoSZ e da 

InSZ é baixa em temperaturas ≥ 1000 ºC. Levando em consideração que TBCs 

para turbinas a gás normalmente operam em temperaturas no qual irá ocorrer a 

volatilização do InO1,5, a utilização dos sistemas aqui propostos é limitada pelo 
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fato de que modificações de volume associadas as transformações entre os 

polimorfos resultarão em falha da TBC durante ciclos térmicos de operação. 

Esta severa limitação não fundamenta futuras perspectivas de aplicação destes 

sistemas como TBCs resistentes à corrosão para novas gerações de turbinas a 

gás terrestres para produção de energia elétrica que operam em T ≥ 1000 ºC. 

Por outro lado, os resultados desta tese demonstraram que a InSZ e sistemas 

derivados são estáveis termicamente em condições no qual não ocorra 

volatilização do estabilizador, suportando aplicações destas zircônias como 

TBCs para temperaturas ≤ 800 ºC.  
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8  SUGESTÕES PARA FUTUROS TRABALHOS 
 

 

 A densificação da estrutura porosa gerada durante a deposição de TBCs 

baseadas em YSZ é um fenômeno indesejado por aumentar a 

condutividade térmica e elevar as tensões termicamente induzidas 

devido ao desacordo com o metal base durante a operação de turbinas. 

Os resultados desta tese suportam que pequenas adições de MoO3 

podem ser uma possível rota para inibição da densificação pela ação do 

MoO3 no retardamento da sinterização de zircônias. Testes simples 

podem ser avaliados por impregnação de pós de YSZ (4-4,5 %mol Y2O3) 

comerciais com sais de molibdênio e verificação do comportamento de 

TBCs depositadas por APS.  

 

 A superior condutividade iônica após a co-dopagem da InSZ cúbica com 

MoO3 suporta futuras pesquisas similares na YSZ. A YSZ é o principal 

material utilizado atualmente como eletrólito sólido para células a 

combustível de óxido sólido (SOFC). Neste caso, a adição de MoO3 

pode ser uma estratégia para aumentar a condutividade iônica da YSZ 

(8 %mol Y2O3) e, assim, elevar seu desempenho como condutor de íons 

de oxigênio. Neste caso é importante um estudo conjunto sobre 

aspectos da sinterização que podem ser alterados na presença de 

MoO3. 

 

 Como a desestabilização da InSZ por volatilização do estabilizador 

InO1,5 não deve ocorrer em temperaturas menores que 800 ºC, existe a 

possibilidade de direcionamento destes materiais em pesquisas futuras 

como TBCs resistentes à corrosão para sistemas térmicos (p. ex. motor 

a diesel ou tubulações no processo de refino de petróleo) que estejam 

em T < 800 ºC na presença de líquidos e gases contendo alto teor de S, 

P e V. 
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APÊNDICE A 

 

A estabilização da fase metaestável tetragonal na zircônia não dopada é 

muitas vezes considerada como um fenômeno unicamente relacionado ao 

tamanho dos cristalitos. Este efeito do tamanho de cristalitos foi proposto por 

Garvie [86,87], que reportou como o tamanho dos cristalitos afetam a 

estabilização dos polimorfos de alta temperatura na zircônia. A sua teoria 

propõe que cristais de zircônia ‒ em temperaturas menores que 1017 ºC onde 

ocorre habitualmente a transição t↔m [261] ‒ apresentam simetria tetragonal 

apenas se existirem em tamanhos inferiores a um certo tamanho crítico. Por 

cálculos termodinâmicos, a estabilização da fase tetragonal a temperatura 

ambiente foi atribuída ao excesso de energia superficial no polimorfo 

tetragonal, sendo que, quanto menor o tamanho dos cristalitos, maior será a 

tensão superficial que reflete em um aumento na pressão interna no cristal. 

Esta pressão é responsável pela estabilização dos polimorfos da zircônia, sem 

qualquer dependência de cátions estabilizadores.  

 Para determinar o tamanho crítico que estabiliza a zircônia tetragonal, 

Garvie [86,87] aplicou formalismos termodinâmicos na modelagem da energia 

livre para cristais de zircônia isolados, esféricos, com energia superficial 

constante e nenhuma força externa aplicada [262], sendo que para estas 

restrições, a energia livre total (G) da partícula pode ser expressa por: 

3 24G= πr ψ+4πr γ
3

                     (A.1) 

 Onde (r) é o raio da partícula, (ψ) a energia livre por unidade de volume 

de um cristal de raio infinito e (γ) a energia livre superficial da partícula. Para a 

transformação t→m, a diferença de energia livre relacionada a mudança entre 

os dois polimorfos é: 

   
3 24ΔG= πr ψ'-ψ +4πr γ'-γ

3
        (A.2) 
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 Onde os símbolos com apóstrofo se referem as propriedades da fase 

tetragonal. Se o tamanho de partículas é reduzido para algum tamanho crítico 

(rc) em que (ΔG) é igual a zero, o polimorfo tetragonal existirá, se:
 

 

 
c

γ'-γ
r =-3

ψ'-ψ
                              (A.3) 

 Desenvolvendo uma expansão em série da energia livre por unidade de 

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

 
 
 
 

c

b

γ'-γ
r =-3

Tq 1-
T

          (A.4) 

Onde (q) é o calor da transformação t→m, (Tb) é a temperatura de 

transformação em um cristal infinito e (T) é uma temperatura abaixo da 

temperatura de transformação observada em um cristal infinito. De acordo com 

a Equação A.4, a estabilização da fase tetragonal pode ser atribuída apenas a 

um efeito negativo na diferença de energia superficial entre as duas fases 

[263]. Aplicando dados termodinâmicos recentes, Rezaei et al. [113] 

encontraram um tamanho crítico igual a 9,6 nm para a transformação t→m a 

temperatura ambiente em casos de partículas isoladas. Porém, para 

nanopartículas de zircônia em um sistema real, os autores propõem que devem 

ser consideradas as modificações nas propriedades termodinâmicas devido a 

aglomeração entre os nanocristais, devendo, neste caso, ser considerado um 

tamanho crítico de 33,2 nm.  

Um número significativo de pesquisas têm reportado resultados em 

concordância com a teoria de Garvie [86,87] quanto à existência de um 

tamanho crítico de cristalito para estabilização da fase tetragonal da zircônia. 

Murase e Kato [264] investigaram a relação entre crescimento dos cristalitos e 

a transformação t→m e concluíram que a transformação t→m está relacionada 

ao crescimento dos cristalitos acima do tamanho crítico e consequente 

diminuição da diferença entre a energia superficial dos cristais de zircônia nas 

fases tetragonal e monoclínica. Chraska et al. [265] também desenvolveram 
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estudos experimentais para observação da teoria de Garvie [86,87]. Os autores 

sintetizaram pós nanocristalinos de zircônia não dopada, e observaram 

inicialmente apenas a existência de simetria tetragonal após a síntese com 

tamanhos de partículas < 14 nm, em concordância com o estabelecido pela 

teoria do tamanho crítico [113]. Nesta pesquisa, o tratamento térmico nos pós 

de zircônia tetragonal a 500 ºC levou a formação de 5 %vol. de fase 

monoclínica e aumento do tamanho dos cristalitos para até 18 nm. Com 

posterior tratamento a 900 ºC, foi observado a formação de aproximadamente 

70 %vol. de fase monoclínica (Figura A.1). Os autores sugerem que o 

aquecimento resultou na coalescência dos cristalitos levando a extensiva 

formação de fase monoclínica, sendo que qualquer coalescência dos cristalitos 

acima de certo valor crítico ‒ por volta de 18 nm neste trabalho ‒ foi 

responsável pela transformação t→m. Os autores concluíram que a 

estabilidade da fase tetragonal é derivada majoritariamente de aspectos 

relativos à energia superficial dos cristalitos de zircônia menores que o 

tamanho crítico. 

 

Figura A.1 Imagens obtidas por MET de partículas de zircônia calcinado a 900 

ºC por 1 h, onde a existência dos polimorfos com um efeito do 

tamanho dos cristalitos pode ser observada. Publicado por Chraska 

et al. [265]. 

Mais evidências sobre e existência de um limite de tamanho de cristalitos 

abaixo da qual a fase tetragonal é estável foram reportadas por Ji e Rigsbee 

[266]. Os autores sintetizaram nanocristais de zircônia por meio de deposição 
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reativa por bias-sputtering. Foi detectado apenas fase tetragonal em partículas 

com tamanho de 20 nm, enquanto cristalitos com tamanho de 84 nm 

apresentaram simetria monoclínica. A existência de simetria monoclínica nos 

filmes depositados foi atribuída ao tamanho de cristalito superior ao 

determinado pela teoria do tamanho crítico. Noh et al. [101] prepararam pós 

nanocristalinos de zircônia por processos hidrotermais, e relataram que durante 

o tratamento hidrotermal dos géis, os pós derivados do tratamento a 150 ºC 

eram formados apenas por cristalitos de 15 nm de fase tetragonal. No entanto, 

os pós preparados a 250 ºC eram monoclínicos com alguns cristais chegando a 

até 1 μm de comprimento. Os autores interpretaram estes resultados sugerindo 

que o aumento da temperatura de reação resultou no aumento no tamanho dos 

cristalitos acima do tamanho crítico.  
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ANEXO A 

 

Figura A.2 Diagrama de fases do sistema ZrO2-InO1,5. Este diagrama foi 

construído experimentalmente com análises entre 800 a 1700 ºC. 

Mon ss = solução sólida de ZrO2 monoclínica; Tet ss = solução 

sólida de ZrO2 tetragonal; Cub ss = solução sólida de ZrO2 cúbica; 

InO1,5 ss = solução sólida de InO1,5 cúbica. Publicado por Sasaki et 

al. [57]. 

 

 


