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RESUMO

Os concretos refratarios sdo componentes essenciais em industrias de base,
como a siderurgia e setor cimenteiro, que estdo muitas vezes submetidos a
falha devido a variagdes termomecanicas ciclicas. Para estender a vida util
desses revestimentos, tem-se buscado o desenvolvimento de refratarios
flexiveis, que utilizam o controle microestrutural para dissipar tensées sem
comprometer a integridade global da estrutura. Neste contexto, o sistema
Al203—MgO-TiO2 (AMT) surge como um promissor sistema para tal finalidade,
visto apresentar fases como espinélios (MgAI204 e Mg2TiO4) e pseudobrookitas
(Al2TiOs e MgTi20s) de alto potencial de tenacificagdo estrutural. O objetivo
central desta dissertacido foi desenvolver e otimizar composi¢coes de concretos
refratarios com superior flexibilidade baseados neste sistema. O estudo
correlacionou termodinamica computacional e resultados experimentais de
caracterizagdo avancada para identificar proporcbes de Oxidos que
maximizassem a tenacificagdo por microtrincamento, preservando a
estabilidade do sistema. Os resultados confirmaram que a formacgao in situ de
pseudobrookita complexa € a principal responsavel pela da flexibilidade,
gerando uma rede de microtrincas devido a sua elevada anisotropia de
expansao térmica. A adicao de titania até uma razdo 50M-50T resultou em alto
nivel de microtrincamento, mas acima deste valor causou perda de coesao
estrutural. A proporcdo 80M-20T foi a que melhor equilibrou os efeitos da
densificagdo com a formagéo controlada de microtrincas, resultando em alta
integridade mecanica e elevada resisténcia ao dano por choque térmico. Esta
dissertacdo confirma que a flexibilidade em refratarios de alumina pode ser
projetada por meio do microtrincamento controlado, utilizando o teor de titédnia
como estratégia para ampliar a vida util do material. O trabalho consolida o
sistema AMT como uma base versatil para a industria de alta temperatura,
destacando a importancia de integrar calculos termodinamicos a caracterizagao

experimental no desenvolvimento de materiais avancgados.

Palavras-chave: Tenacificagdo; Titania; Simulagdo termodinémica;

Pseudobrookita; Microtrincamento.



ABSTRACT

FLEXIBLE REFRACTORY CASTABLES BASED ON THE ALUMINA-
MAGNESIA-TITANIA SYSTEM

Refractory castables are essential components forindustries, such as the steel
and cement sectors, which are often subject to failure due to cyclic
thermomechanical variations. To extend the service life of these linings,
research has soughtthe developmentof flexible refractories, which make use of
microstructural control to dissipate stress without affecting the overall integrity of
the structure. In this context, the Al2O3—MgO-TiO2 (AMT) system emerges as a
promising system for such a purpose, given that it presents phases such as
spinels (MgAI204 and Mg2TiO4) and pseudobrookites (Al2TiOs and MgTi20s)
with high potential for structural toughening. The central objective of this
dissertation was to develop and optimize refractory castable compositions with
superior flexibility based on this system. This study correlated computational
thermodynamics and advanced experimental characterization results to identify
oxide ratios that would maximize microcrack-induced toughening while
preserving system stability. The results confirmed that the in-situ formation of
complex pseudobrookite is the primary responsible for flexibility, generating a
network of microcracks due to its high thermal expansion anisotropy, observing
that the addition of titania up to a 50M-50T ratio resulted in a high level of
microcracking, but above this threshold it caused a loss of structural cohesion.
The 80M-20T ratio was the one that best balanced the effects of densification
with controlled microcrack formation, resulting in high mechanical integrity and
high resistance to thermal shock damage. This dissertation confirms that
flexibility in alumina refractories can be engineered through controlled
microcracking, using titania content as a strategy to extend the material’s
service life. This work consolidates the AMT system as a versatile base for the
high-temperature industry and highlighting the importance of integrating
thermodynamic calculations with experimental characterization in the
development of advanced materials.

Keywords: Toughening; Titania; Thermodynamic simulation; Pseudobrookite;

Microcracking.
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CAPITULO1 - INTRODUGAO

Tradicionalmente, a engenharia classifica os materiais sélidos em trés
grandes grupos — metalicos, ceramicos e poliméricos — de acordo com sua
composicdo e estrutura atdbmica [1]. De modo geral, estas caracteristicas
atribuem propriedades especificas para cada um destes grupos [2]. Polimeros
sao compostos de longas cadeias organicas ligadas entre si por ligagdes
secundarias fracas, possuindo baixa temperatura de fusdo (ou amolecimento
para polimeros amorfos) e resisténcia mecéanica, além de elevada elasticidade
e massas especificas reduzidas. Os metais sdo formados por ligagbes
metalicas gerando estruturas compactas e ordenadas, resultando em materiais
resistentes a fratura, ducteis, bons condutores térmicos e elétricos e
suscetiveis a oxidagdo. Ja os materiais ceramicos sao constituidos por
elementos metalicos e nao metalicos unidos por fortes ligagbes idnico
covalentes, o que Ihes confere alta temperatura de fusao, resisténcia mecanica,
rigidez e inércia quimica.

Dentre a imensa gama de propriedades dos materiais, a flexibilidade &
uma que, em primeira analise, parece bastante trivial nesta classificagao:
polimeros sdo elasticos, metais sdo ducteis e ceramicas séo rigidas e frageis.
Todavia, dentro da ciéncia de materiais, sabe-se que existem muitas formas de
manipular tais comportamentos e engenheirar produtos que vao contra estas
definicbes genéricas. Polimeros podem formar ligacbes entre cadeias
(reticulagdes) e se comportar com alta rigidez, os chamados termofixos [2].
Metais sdo usualmente endurecidos pela adicdo de elementos de liga que
reduzem a mobilidade de suas discordancias de modo a aumentar sua
resisténcia ao cisalhamento e dureza [1]. Ceramicas, por sua vez, podem ser
processadas de modo que sua geometria delgada permita grandes
deformacgdes, como acontece com fibras de vidro e mantas ceramicas [3,4].

Em condig¢des de servico, no entanto, fatores extrinsecos podem causar
alteragbes indesejaveis nestas propriedades e resultar em perdas de
desempenho destes materiais. Fatores de intemperismo, como ambientes de
alta umidade e incidéncia de luz ultravioleta, podem degradar as cadeias

poliméricas e reduzir a mobilidade entre as mesmas, fazendo com que



materiais poliméricos flexiveis se tornem rigidos e quebradicos [2]. Metais, se
submetidos a temperaturas reduzidas, podem passar uma transi¢cao de ductil
para fragil e perder sua capacidade de se deformar plasticamente, podendo
romper catastroficamente [5]. Fendmenos deste tipo podem comprometer
diretamente a habilidade funcional dos materiais e encurtar sua vida util.

Um caso que marcou a historia da engenharia metalurgica foi o navio
Schenectady, parte da frota produzida pelo Liberty Ship Building Program
(Programa de construcdo de navios Liberty) dos Estados Unidos durante a
Segunda Guerra Mundial. Este programa promoveu a constru¢ado de navios em
larga escala por meio de soldas rapidas, fabricando 2700 navios em 6 anos [6].
A producdo acelerada nao permitia devida capacitacao dos trabalhadores e
controle de qualidade, resultando em diversos naufragios por falhas nas
regides de solda [1]. O navio Schenectady se destaca pela severidade de seu
colapso, ilustrado na Figura 1.1. Ao ser atracado em aguas gélidas da Polonia,
este navio sofreu uma fratura completa de seu casco, dividindo-o ao meio.
Analises posteriores demonstraram que falhas de solda preexistentes
associadas a baixa temperatura resultaram em uma fatura fragil deste material
[7]. Este incidente foi referéncia para se dar a devida importancia a este

comportamento de acgos diante de condi¢gdes adversas de servigo.

Figura 1.1: Navio Schenectady com casco rompido por fatura fragil em porto

Polonés [5].



De modo geral, entende-se como flexibilidade a capacidade de um
material se deformar sem sofrer ruptura. Mecanicamente este conceito se
traduz em sua habilidade de dissipar e/ou absorver a energia de carregamento
de modo a retardar o processo de inicio e propagacdo de trincas. Como
descrito anteriormente, este comportamento se da de forma intrinseca nos
materiais a nivel de sua estrutura atdmica. No entanto, em materiais ceramicos,
que sé&o tipicamente rigidos (elevado modulo elastico) e frageis (baixa
tenacidade a fratura), esta flexibilidade pode ser alcangcada por meio de
alteragao de sua microestrutura [8].

Um exemplo que desponta na natureza é a itacolumita, uma rocha
encontrada na regido do Parque Estadual do Itacolumi em Minas Gerais.
Catalogada pela primeira vez pelo gedlogo alemao Wilhelm Ludwig von
Eschwege em 1822, este quartzito chama atencgéo por sua capacidade de se
flexionar visivelmente a olho nu (Figura 1.2a) [9]. Este comportamento se deve
a estrutura de graos de quartzo intertravados com certo grau de mobilidade
entre si (Figura 1.2b) [10]. Estudos indicam que tal configuragdo seria um
resultado de intemperismos que lixiviaram a matriz entre estes graos, gerando
tal mobilidade estrutural [11]. Apesar de nao possuir aplicagao industrial direta,
esta rocha é uma clara evidéncia de que a flexibilidade de materiais rigidos e
frageis pode ser alcangada nao apenas pela introdugédo de materiais elasticos

ou ducteis, mas simplesmente pela engenharia de sua propria microestrutura.

Figura 1.2: Itacolumita evidenciando (a) sua flexibilidade macroscépica e (b)

sua microestrutura de graos de quartzos intertravados. Adaptado de [10].



Estes efeitos podem ser ativamente introduzidos a microestrutura de
materiais por meio de fenédmenos fisico-mecanicos de interacdo entre o
material e a trinca que tenta se propagar em seu interior, os chamados
mecanismos de tenacificagdo [12]. Possuindo as mais diversas naturezas,
todos estes mecanismos atuam com mesma finalidade: consumira energia que
causa propagacao da trinca no material sob solicitagdo. Em materiais frageis
tem-se a preponderancia dos mecanismos extrinsecos — ativados pela
propagacao da trinca — que agem tanto na regidao da ponta da trinca quanto na
regido afetada pela passagem da mesma [13]. Quando ativados, estes
mecanismos impdem tensdes compressivas e/ou permitem deformacdes na
zona de atuagdo da trinca, dificultando sua propagacédo [8]. Dentre estes
fendmenos de tenacificagao, se destaca o microtrincamento, decorrente tanto
de tensbes internas do material quanto de incompatibilidades de coeficientes
de dilatagao térmica entre as fases que o compdem. Ao microtrincar o material,
confere-se a microestrutura a capacidade de acomodar deformacgoes,
permitindo sua flexibilizagcdo e aliviando tensbées mecéanicas e térmicas.
Somado a isto, as microtrincas sao capazes de promover a sua ramificacao,
reduzindo sua energia de propagacao [13]. Nao obstante seu efeito
tenacificante, tal processo também resulta em redugdes na resisténcia
mecanica do material, devendo-se buscar um equilibrio que melhor atenda as
necessidades de cada aplicacao.

Tal efeito € amplamente explorado pela industria de refratarios, na qual
as solicitacbes termomecanicas sao criticas para desempenho e durabilidade
destes materiais, especialmente para aplicagdes no setor cimenteiro [14]. O
revestimento refratario tem papel crucial ndo apenas em conter as elevadas
temperaturas aplicadas no processo, mas, principalmente, em garantir a
minimizacao de perdas energéticas e melhorar a eficiéncia do mesmo [15]. No
que diz respeito a manufatura do cimento, o refratario dos fornos rotativos deve
resistir a solicitacbes térmicas, mecanicas e quimicas severas que variam
ciclicamente com a rotacdo da estrutura [14]. Além disso, o refratario tera que
acomodar as tensodes e deformacgdes da carcaca metalica do forno. Portanto, é

altamente vantajosa a presenca de agentes flexibilizantes na composicéo



destes refratarios de modo a permitir a acomodacéao das solicitagdes criticas e
garantir uma maior sobrevida do revestimento.

Neste contexto, os refratarios espinelizados despontam como uma
opcao promissora para atender tais demandas, de modo que, atualmente, os
refratarios mais empregados em plantas de produgédo de cimento sdo do tipo
magnésia-espinélio. O alto teor de MgO confere ao revestimento um carater
alcalino, compativel com a atmosfera e matérias-primas processadas no
interior do forno rotativo [16]. Ademais, a diferenca entre os coeficientes de
expanséo térmica da magnésia e do espinélio (~10-15 10-6/°C e ~6—10 10-6/°C
respectivamente) pode gerar tensdes que resultam no microtrincamento da
matriz do refratario, promovendo sua tenacificacdo [17]. Apesar da familia dos
espinélios possuir as mais diversas composi¢oes, nota-se uma tendéncia da
industria em convergir para a utilizagcdo do espinélio de magnésia e alumina
(MgAl204) para esta aplicacdo, uma vez que este parte de matérias-primas
abundantes que possuem propriedades bem conhecidas e de uso consolidado
neste setor [14,18]. Diante disto, diversas pesquisas tém atuado no
desenvolvimento e avaliagao de diferentes formulagdes que contenham fases
que promovam a tenacificacdo do concreto e mantenham um desempenho
termomecanico satisfatorio [19-22].

Um sistema promissor no que diz respeito a presenca de fases
tenacificantes é o sistema Al203—MgO-TiO2 (AMT) [19,23,24]. Além de contar
com o espinélio normal (MgAl204), a presenga de ions Ti** neste sistema
promove substituicbes catidnicas nesta fase, resultando na formacédo de um
espinélio intermediario, ou seja, uma solugdo solida completa entre os
espinélios normal e invertido (Mg2TiO4) [21]. Estes dois espinélios possuem
coeficientes de expansao térmica superiores aos da alumina e da magnésia,
podendo ativar mecanismos de microtrincamento no resfriamento. Soma-se a
isto a existéncia da fase pseudobrookita que, no sistema AMT, surge como
uma solucao solida completa entre suas formas normal (MgTi20s) e invertida
(Al2TiOs) [25]. Estes titanatos possuem estrutura cristalina ortorrdmbica com
alto grau de anisotropia de expanséo térmica, contribuindo para a promog¢ao da

flexibilidade da estrutura pelo seu auto-microtrincamento [26].



O uso de ferramentas computacionais permite explorar profundamente
as propriedades dos sistemas de materiais. Com as informagbes geradas,
pode-se ter um conhecimento amplo das interacbes interatdmicas,
transformacdes e fases geradas entre os compostos presentes [27]. Permite-
se, também, calcular formulag¢des variadas a fim de selecionar precursores e
desenvolver materiais com propriedades otimizadas para aplicagdes
especificas [22]. Tais ferramentas permitem o estudo de uma variedade de
composi¢cdes sem a necessidade de produzir experimentalmente um grande
montante de amostras. Além de ser uma abordagem mais sustentavel —
reduzindo consumo descabido de matérias-primas e o volume de material de
corpos-de-prova descartados — a termodindmica computacional otimiza o
processo de desenvolvimento de novos materiais.

Diante do exposto, a presente dissertacdo teve como objetivo geral
desenvolver composi¢cdes concretos refratarias de superior flexibilidade
baseados no sistema Al203—MgO-TiO2. Para alcangar tal meta, os seguintes

objetivos especificos foram elencados:

e Estudar as carateristicas termodinamicas do sistema AMT para
compreender as interagdes ibnicas entre estes 6xidos do sistema,
suas tendéncias termodinamicas e distribui¢ao de fases desejada;

e Definir composi¢dbes com potencial capacidade de gerar
refratarios flexiveis devido ao microtrincamento gerado tanto pela
formacéao de fases in situ quanto pela retracéo diferencial entre as
fases;

e Simularainteracao termodinamica entre os refratarios formulados
e agentes agressivos comuns a aplicagdes refratarias;

e Compreender os efeitos das propor¢cdes dos 6xidos do sistema no
desempenho dos refratarios avaliando aspectos fisicos, quimicos,
termomecénicos, cinéticos e microestruturais de cada
CoOmposicao;

e Avaliar quais sao os principais fatores que promovem a
flexibilidade nos concretos refratarios e definir tendéncias entre

composicao e propriedades;



e Ajustar o teor de titdnia para maximizar simultaneamente a
flexibilidade e a estabilidade mecéanica a fim de definir

composicoes otimizada.



CAPITULO2 - ESTUDO TERMODINAMICO COMPUTACIONAL DO
SISTEMA ALUMINA-MAGNESIA-TITANIA
21 Introducao

Parte fundamental dos avan¢os da engenharia moderna foi a integragéo
de ferramentas computacionais nos sistemas de pesquisa e desenvolvimento
tecnolégico. O desenvolvimento das tecnologias de computadores modernos
data da época da Il Guerra Mundial, com a criagdo de maquinarios robustos
que executavam calculos baseados em programas de operagdes armazenadas
[28]. No entanto, o ato de computar — que do latim com (junto) e putare
(calcular) designam a agao de calcular com um conjunto de informagdes —
advém de milénios atras. Da previsao de fendmenos dos corpos celestes até a
definicdo de rotas maritimas de acordo com azimutes e coordenadas
geograficas, estes calculos propiciaram evolugcao da capacidade humana de
compreender a sociedade, o mundo e o universo [29,30]. Com tal avanco, teve-
se também o aperfeigoamento da prépria capacidade de computar.

No que diz respeito a computagdo como uma ciéncia propriamente dita,
esta tem sua fundagado firmada em grandes desenvolvimentos teéricos do
século XVII. Pode-se colocar como um ponto de partida pratico desta ciéncia
os trabalhos matematicos desenvolvidos por Gottfried Leibniz, que vislumbrava
um futuro em que maquinas seriam capazes de livrar os cientistas do trabalho
extenuante de resolver calculos matematicos [31]. Leibniz foi responsavel por
estudos pioneiros em ldgica algébrica e operagdes com o sistema binario de
numeragdo e pela propria invencdo da Machina arithmetica (Maquina
Aritmética — Figura 2.1), a primeira calculadora mecéanica de operagdes basicas
de adigao, subtracdo, multiplicacdo e divisdo [32]. Dai em diante, diversos
marcos se destacam no progresso desta ciéncia, tais como a algebra booleana
de George Boole, a Maquina Analitica de Charles Babbage e sua programacao
desenvolvida pela matematica Ada Lovelace — todos no século XIX — e,
finalmente, a invengdo da Maquina Universal de Alan Turing em 1936, o

modelo tedrico dos computadores digitais [28,31].



Figura 2.1: Desenho presente no projeto de 1673 da Maquina Aritmética [32].

Com a evolucdo da ciéncia da computacao, tem-se o desenvolvimento
das técnicas e metodologias de simulacdo computacional, uma forma mais
segura e econdmica de complementar a teoria e a experimentagao cientifica.
Uma das principais aplica¢des destas simulacgdes € a previsao de propriedades
fisicas de materiais e fenédmenos. Ja no ENIAC (Electronic Numerical Integrator
and Computer) — conhecido como primeiro computador eletrénico — foram
realizados calculos, no final da década de 1940, que simulavam a difuséo de
néutrons em uma fissdo nuclear a partir do método Monte Carlo [33]. Novas
demandas tecnoldgicas resultaram na elaboragdo de métodos cada vez mais
complexos, especializados e eficientes de simulagdes computacionais. Em
aplicagcdes de macro escala, como engenharias civil e aeroespacial, foram
desenvolvidos modelos como o Método de Elementos Finitos (FEM), que
calculam possiveis comportamentos mecanicos de acordo com as

configuragdes de solicitagdo em uma malha de elementos [34,35]. J& para
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analises em escala atbmica surgiram a Dinamica Molecular (MD) e a Teoria do
Funcional da Densidade (DFT) que permitem prever interacbes atdbmicas e
moleculares [36—-38].

Dentre todas as teorias de simulagdo desenvolvidas, surge a
termodindmica computacional e sua metodologia mais difundida: o Método
CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams), cujos resultados advém da
minimizagdo da energia livre total do sistema pelo modelo Quase-Quimico
(Quasichemical) [39]. Desenvolvido por um grupo de cientistas liderado por
Larry Kaufman nas décadas de 1960 e 1970 — o chamado “CALPHAD
PROJECT’ — esta metodologia busca determinar as energias de interagao dos
elementos simulados e predizer as fases termodinamicamente estaveis desta
mistura de acordo com condi¢gbes temperatura e pressao do sistema [39-41].
A metodologia CALPHAD (Figura 2.2), a partir de uma solida fundamentacao
tedrica, estimativas e informagdes experimentais catalogadas de materiais,
trabalha com modelos termodindmicos constantemente otimizados para

executar calculos de equilibrio entre os elementos de entrada [27].
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Figura 2.2: Visao esquematicas da metodologia CALPHAD. Adaptado de [27].
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Esta técnica revolucionou a ciéncia e engenharia de materiais, uma vez
que permite, dentro dos limites de validade, testar uma infinidade de
composicdes e sistemas elementares sem demandar o processo de fabricar e
testar este numero de amostras. O uso desta metodologia iniciou-se em ligas
metalicas simples, com descricdo termodindmica mais ftriviais devido as
estruturas cristalinas de menor complexidade [42,43]. Com demandas
progressivamente mais refinadas, foram sendo realizadas avaliagbes dos
parametros termodinamicos de sistema cada vez mais complexos. Como
resultado, as bases de dados ja reuniam um conjunto robusto de informacgdes,
abrangendo formulagcbes complexas e ligas de alta entropia [41]. O processo
de descricdo termodindmica de sistemas ceramicos se desenrolou
posteriormente por sua natureza impor dificuldades adicionais a este processo
[44]. A necessidade de considerar questbes de ligagdes ibnico-covalentes com
carater direcional, estruturas cristalinas de alta complexidade, balan¢o de
cargas eletrbnicas entre ions e, principalmente, o fato de grande parte das
fases ceramicas serem utilizadas em seu estado metaestavel fez com que as
técnicas de termodindmica computacional demorassem a ser empregadas
neste tipo de sistema [45].

Dentre os diversos sistemas ceramicos existentes, os ternarios formados
por 6xidos do tipo MeO-M203-MaO2 com Me, M e Ma sendo cations bi, tri e
tetravalentes, respectivamente, merecem um foco distinto pois englobam uma
grande gama de matérias-primas ceramicas [46,47]. Um grande evento que
direcionou a atencdo da comunidade cientifica a este tipo de sistema foi a
missao Apollo 11 em 1969, que trouxe amostras de rochas da superficie lunar.
Foram constatadas altas concentracbes de ilmenita [(Fe,Mg)TiO3] e uma
solugdo sélida de espinélio [(Fe,Mg)TiO4 — (Fe,Mg)(Al,Cr)204] além da
descoberta da Armalcolita [(Mg,Fe)Ti2Os] — batizado em homenagem aos
astronautas tripulantes da missdo (Neil Armstrong, Buzz Aldrin e Michael
Collins) [48]. Cada um destes minerais € formado por éxidos do tipo MeO,
M203 ou MaOz2, podendo ser estudados a partir deste tipo de sistema. Para a
engenharia de materiais moderna, no entanto, o interesse nesses sistemas vai

além da curiosidade astronémica, ja que tais 6xidos apresentam propriedades
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singulares, como elevada estabilidade quimica e pontos de fusao, sendo
cruciais para o desenvolvimento de componentes submetidos a condigdes
extremas [3].

O sistema Al203—-MgO-TiO2 (AMT) se destaca dentro desta gama de
materiais, principalmente em relagao as aplicacdes refratarias. A alumina é o
oxido mais utilizado na industria de refratarios, a magnésia € uma matéria-
prima chave para ambientes alcalinos e a titdnia € amplamente empregada
como um aditivo de sinterizagao [49]. Ademais, tem-se, da interagdo entre
estes compostos, como o espinélio que contribui significativamente para a
resisténcia a corrosao dos revestimentos refratarios [50]. Tais fases possuem
comportamentos distintos entre si no que diz respeito a dilatagdo térmica — com
coeficientes de expanséao térmica incompativeis e anisotropia cristalina — o que
pode gerar tensdes internas nestes materiais e, consequentemente, promover
a formagao de uma rede de microtrincas [8]. Este fenédmeno de tenacificagao
confere flexibilidade a este material para acomodar tensdes advindas de
solicitagdes mecanicas ou térmicas, efeito que pode ser muito bem aproveitado
em condicdes de choque térmico ou de solicitagdes ciclicas [22,51].

Diante do exposto, o objetivo dos estudos desenvolvidos neste capitulo
€ efetuar um profundo estudo termodinamico do sistema AMT e compreender
suas propriedades de interesse para a produgao de concretos refratarios
flexiveis. Busca-se compreender as interagdes idnicas entre estes 6xidos do
sistema e suas tendéncias termodinamicas. Deste modo, permite-se entendero
processo de formacgao e transformacdes de fases e estabilidade das mesmas
para condicbes de servico referentes as aplicagdes refratarias. Unindo os
resultados destas simulagdes termodinamicas com conhecimentos presentes
na literatura da area, serdao formuladas composicbes de refratarios com
potencial de possuir propriedades de flexibilidade a serem produzidos e simular
as fases formadas e a interagdo destes materiais com agentes corrosivos

comuns as aplicacdes de refratarios.
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2.2 Revisao Bibliografica
2.21 Sistema binario Al203-MgO

A alumina (Al203) € o unico composto formado entre o oxigénio e o
aluminio — primeiro e terceiro elementos mais abundantes na crosta terrestre —
no entanto n&o é naturalmente encontrada na forma de 6xido [49]. Produzida
majoritariamente por meio do processo Bayer a partir do minério de bauxita ou
argila refrataria, a alumina é utilizada para as mais diversas finalidades, de
aplicacdo biomédica [52] e aeroespacial [53] até como componentes de
microssistemas [54] e nanomateriais multifuncionais [55]. Pesquisas mais
recentes desbravam novos caminhos para sua producéo e aplicacio alinhados
com principios da sustentabilidade, como a fabricacdo de nanoparticulas de
alumina a partir da reciclagem do aluminio e sua utilizagcdo como agente de
absor¢cdo de contaminantes em corpos d’agua, impressdo 3D e circuitos
integrados [56—-59]. No entanto, a aplicagdo que mais se destaca € na industria
de refratarios, sendo o 6xido mais utilizado neste setor [14]. Suas principais
propriedades de interesse sdo sua alta refratariedade (ponto de fusédo de 2070
°C), seu carater anfotero e resisténcia ao ataque quimico tanto em altas quanto
baixas temperaturas [60-63]. Algumas de suas aplicagdes sdo bem
estabelecidas, como no sistema binario Al203-SiO2, que é amplamente
utilizado em processos metalurgicos por seu desempenho termomecanico
superior [61].

Ja a magnésia (MgO) é um 6xido que ocorre de forma natural, porém
escassa, na forma de periclasio e que também pode ser produzida a partir da
magnesita (MgCO3) por sua decomposi¢ao a alta temperatura [49]. Além disso,
este 6xido € um dos minerais mais abundantes na agua do mar, podendo
também ser obtido pela extracdo e beneficiamento desta fonte [15]. Estudos
indicam que esta rota reduz drasticamente a pegada de carbono do processo
de fabricagao por eliminar a etapa de calcinacédo. No entanto sua produtividade
e viabilidade econémica se mostram inferiores aquelas cuja matéria-prima é a
magnesita [64,65]. A magnésia se destaca por seu ponto de fusao elevado
(2825 °C) e por seu carater basico, sendo ideal para aplicagbes em contato

direto com agentes agressivos alcalinos [16,66]. Combinada com CaO e C,
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destaca-se em conversores a oxigénio (BOF) devido a alta resisténcia a
corrosdao e refratariedade [67-69]. Entretanto, sua alta densidade e
condutividade térmica exigem que, para aplicagdes refratarias, sejam utilizados
sistemas isolantes para reduzir a perda térmica de revestimentos reafratarios
[69-71]. Ademais, a hidratagdo da magnésia em contato com agua ou umidade
resulta na formacdo de brucita Mg(OH)2, acompanhada de expanséao
volumétrica, o que pode causar trincas e desintegragdo em concretos
refratarios [72]. Quando controlada, essa expansao pode ser aproveitada para
desenvolver resisténcia mecanica em ligantes a base de MgO, especialmente
em sistemas com baixa razao CaO/SiO2 e magnésias calcinadas acima de
1500 °C [73].

O sistema binario alumina-magnésia (Figura 2.3), ja bem conhecido na
area de refratarios, € bastante explorado pela abundancia de fontes destes
oxidos. O unico composto estequiométrico encontrado neste sistema é o
espinélio normal (MgAIl204), formado por uma razdo molar de 1:1 entre os
oxidos [74]. O espinélio é, na verdade, uma familia de cristais com formula do
tipo AB204, sendo formado por uma estrutura cristalina de oxigénios em
conformacgao cubica de face centrada (CFC), tendo usualmente 8 dos 64 sitios
tetraedrais A ocupados por cations bivalentes (Mg*2, Fe*2, Mn*2) e metade dos
32 sitios octaedrais B ocupados por cations trivalentes (Al*3, Fe*3, Cr3) [75]. Os
ions constituintes do espinélio podem sofrer substituicbes pontuais do tipo
estequiomeétrica e deficiente em cations, podendo este composto absorver uma
grande variedade de ions desde que seja mantida a neutralidade eletronica
global [46,68]. A estabilidade dos espinélios requer a formacado de certa
quantidade de substituicbes, de modo que estas estao presentes em espinélios

naturais e de maneira mais expressiva em espinélios sintéticos [46].
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Figura 2.3: Diagrama binario Al203 — MgO. Adaptado de [74].

No entanto, estas substituigdes podem se dar de maneira generalizada
ao longo da estrutura cristalina, um fenédmeno chamado de inverséo, que
ocorre naturalmente e é intensificado com o aumento da temperatura [76].
Neste processo os sitios B ocupados passam a ficar metade com cations
bivalentes e metade com cations trivalentes enquanto os sitios A passam a ser
preenchidos por cations trivalentes, resultando em uma formula A2BO4 ou
A(AB)Os4 [25]. Um caso desta inversdo completa € a magnetita (Fe30a4), que
possui uma configuragdo de espinélio normal Fe*2(Fe*3)2(0O2)4 e que a altas
temperaturas sofre a inversao, tomando a configuragio Fe*3(Fe*3 Fe*2)(0O2)4. A
inversdo também pode ocorrer na presencga de cations tetravalentes, ocorrendo
a substituicdo dos ions trivalentes por ions bi e tetravalente (Ti*4, Zr*, Mn**)
[76].

O espinélio pode ser formado a partir de magnésia e alumina por meio
do mecanismo de Wagner, um processo de contra difusdo entre ions Al*3 e
Mg*? na interface entre estes 0xidos que ocorre em temperaturas proximas a
1200 °C (Figura 2.4) [73,74]. Devido ao balanco de cargas, a difusdo destes

cations se da de maneira desproporcional, de modo que para cada dois ions
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Al*3 que se deslocam para formar a fase espinélio trés ions Mg*? se difundem
na direcdo oposta e ha uma maior formacgao de espinélio na interface Al203—
MgAI204 [15]. Com isto, a razao tedrica de espessura (R) entre as camadas de
espinélio formadas nos contornos da alumina e da magnésia é de 3:1,
indicando que a taxa de formacao de espinélio € mais elevada na interface
alumina/espinélio [77]. Uma das implicagdes desta diferenca entre a
difusividade dos cations é o efeito Kirkendall, que resulta na formacao de poros
nas regides previamente ocupadas pela magnésia devido a sua alta taxa de
transporte de ions de magnésio [74]. Estudos indicam que este efeito é
intensificado quanto menores forem os graos de magnésia € mais densos
forem os de alumina [17]. A formagao in situ do espinélio resulta em uma
variagao volumétrica de fases e, consequentemente, surgem tensdes internas
no material, principalmente nas regides de interface matriz/agregado, podendo

gerar trincas nestes pontos [78].

R
MgO
! 3 Mg*? ;
............ >
4MgO 2AI% 4 ALO,

4. ____________

- 3 Mg*? DA

+ 2 Al*3 +3 Mg*2

MgAl,O, 3 MgAlL,O,

Figura 2.4: Formacéao do espinélio a partir de alumina e magnésia por meio do

mecanismo de Wagner [74].

Pela presenca de um grande numero de sitios n&o ocupados, ambos os
espinélios, normal e invertido, possuem uma alta capacidade de acomodar ions
em solucgdo solida de modo a reduzir o impacto de agentes corrosivos [15].
Sabe-se que, em contato direto com escéria metalurgica, o processo de

corrosdo se da em trés estagios principais (Figura 2.5): i) penetracdo da
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escoria nos poros superficiais do refratario, ii) dissolugdo de parte deste
revestimento para dentro da escéria e iii) erosdo desta superficie fragilizada,
expondo uma camada mais profunda do refratario a penetragdo [79]. Um
revestimento refratario contendo espinélio consegue retirar ions de ferro e
manganés da escoéria, aumentando sua viscosidade, o que resulta diretamente
em uma menor penetragado e, consequentemente, menor desgaste corrosivo
[68,80]. Somado a isto, a expansdo gerada pela formacgao in situ do espinélio
pode promover o fechamento de trincas superficiais, intensificando o efeito de
blindagem a penetragcdo deste material fundido. Todavia, quando se tem um
maior teor de espinélio formado, esta expansao passa a gerar tensdes
excessivas no sistema e resultar na formacéao de trincas e, consequentemente,
novos caminhos para penetracdo de agentes agressivos, reduzindo a
resisténcia a corrosdo. Para refratarios do tipo alumina-espinélio tem-se que
um teor de 20-25 %p de espinélio formado in situ teria a capacidade de otimizar

a resisténcia tanto a penetracdo quanto a corrosao [15].

N-—--- Escoéria

/ ’ i

Refratario}  |-----

(i) (ii)

Figura 2.5: Esquema de corrosdo do revestimento refratario por escoéria
evidenciando os estagios de penetracdo (i), dissolugédo (ii) e erosao (iii).
Adaptado de [79].
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2.2.2 Oxido de titanio

O dioxido de titanio (TiO2) é a forma na qual a titdnia aparece na
natureza, existindo nas estruturas cristalinas de rutilo, anatasio e brookita —
sendo apenas a primeira uma fase termodinamicamente estavel nas condigdes
ambientes [15]. Esta é aplicada em uma vasta gama de finalidades, desde
pigmentos e aditivos de processamento até sensores de gas e células
fotovoltaicas [49]. Apesar do TiOz2 ser o estado mais estavel do 6xido de titanio
em condicbes ambientes, tem-se que o estado de oxidagdo do elemento Ti
pode sofrer diversas alteragdes de acordo com as condi¢cdes de temperatura e
pressdo de oxigénio [75]. Este fato pode resultar em transformagdes que,
dependendo do tipo de aplicagédo, podem ser vantajosas ou deletérias. Porum
lado, a criagdo de vacancias de oxigénio e espécies Ti*3 melhora a absorgéo
de luz visivel, ampliando a eficiéncia fotocatalitica do material. No entanto,
reducdo excessiva pode levar a perda da estabilidade quimica e ao
comprometimento da resisténcia a corrosao [81].

No sistema binario com magnésia (Figura 2.6), a titdnia possui como
compostos estequiomeétricos: ) ilmenita (MgTiOs, geikielita) que se mantém
estavel desde baixas temperaturas até sua fusdao a 1660 °C; Il) espinélio
invertido (Mg2TiO4, quandilita), composto com maior ponto de fuséo (1756 °C),
porém instavel abaixo de 1100 °C; e Ill) pseudobrookita (MgTi20s, armalcolita)
que se decompde abaixo de 720 °C [81,82]. Assim como o espinélio, a
pseudobrookita € uma classe de minerais com estrutura cristalina e distribuicao
ibnica bem definidas. Esta, no entanto, possui férmula geral do tipo AB20s onde
A e B séo sitios octaédricos ndo equivalentes usualmente ocupados por cations
bi e tetravalentes, respectivamente [46]. O fendbmeno de inversao também
ocorre na pseudobrookita, seja por um grau de desordem diretamente
proporcional a temperatura do sistema, seja pela substituicdo estequiométrica

de um cation bivalente e um cation tetravalente por dois trivalentes [75].
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Figura 2.6: Diagrama binario TiO2 — MgO. Adaptado de [83].

O uso da titdnia em refratarios pode se mostrar limitado, visto seu baixo
ponto de fusdo (1843 °C) em relag&o a outras matérias-primas utilizadas neste
setor [24,84]. Todavia, esta mesma caracteristica pode ser aproveitada para a
aplicagado deste Oxido como aditivo de sinterizacdo, geralmente aplicado a
sistemas de alumina, zircbnia ou magnésia [85-88]. Além de favorecer a
formagao de liquido, a tithnia aumenta a sinterabilidade do sistema pois o ion
Ti** pode induzir distorgbes na rede cristalina para manter a neutralidade
eletrdbnica e acomodar variagcdées no raio idbnico, aumentando a capacidade
difusiva do sistema [19,89]. Em estudos de refratarios ricos em magnésia com
adicdes de titania, Kusiorowski [81] demonstrou que pequenos teores de TiO2
sao eficientes em melhorar a sinterabilidade devido ao seu menor ponto de
fusdo, resultando em uma maior densificacdo do refratario e no aumento da
resisténcia mecanica. Todavia, adigbes superiores a 5 %p resulta na
intensificacdo exacerbada da sinterizagao via fase liquida, comprometendo a

estrutura granular da matriz e gerando uma rede de poros largos e longos, o
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que compromete a resisténcia a penetracdo de agentes agressivos e as
propriedades mecanicas do refratario.

Em associagdo com a alumina (Figura 2.7), a titdnia tem como unico
composto estequiométrico a tialita (Al2TiOs), um titanato de aluminio com
estrutura de pseudobrookita invertida. No entanto, seu uso apresenta desafios
significativos, como sua instabilidade térmica, levando a decomposicdo em
alumina e titdnia a temperaturas proximas a 1270 °C, além de sua baixa
resisténcia mecanica intrinseca [46]. Para superar essas limitagdes, diversas
estratégias vém sendo investigadas, incluindo a adigcdo de elementos
estabilizantes que atuam na microestrutura por meio de reagdes eutetoides,
melhorando a durabilidade e a aplicabilidade do material em ambientes

extremos [90].
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Figura 2.7: Diagrama binario TiO2 — Al203. Adaptado de [46].

2.2.3 Sistema ternario Al203—-MgO-TiO2

Ao estudar o diagrama ternario do sistema AMT a altas temperaturas,

uma das principais caracteristicas que se destacam é como se comportam os
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campos da pseudobrookita e do espinélio (Figura 2.8). O que se nota € que em
ambas destas fases ha a solugao solida completa entre as formas normal e
invertida de cada uma delas (MgAl204—Mg2TiO4 e Al2TiOs—MgTi20s) [76]. A
solugao sélida MgAI204—Mg2TiO4 se decompde abaixo de 1380 °C [46]. Além
disso, ocorre uma reagao invariante no estado sélido na qual a pseudobrookita
rica em Al2TiOs se decompde em espinélio rico em MgAI204, TiO2 e Al203 a
aproximadamente 1160 °C [25]. Dois campos ternarios sao notados a altas
temperaturas: 1) pseudobrookita + espinélio + geikielita e Il) pseudobrookita +
espinélio + corundum [76]. Este ultimo é de maior interesse deste trabalho por

se tratar do campo de composicdes de refratarios ricos em alumina.
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Figura 2.8: Diagrama ternario de equilibrio de fases experimental do sistema
AMT em fragdo massica. As linhas do tipo traco e ponto em laranja e ciano
indicam os campos ternarios a 1400 e 1550 °C respectivamente. As linhas de
divisdo azul e rosa representam as linhas de solug¢ao solida das fases espinélio

e pseudobrookita respectivamente a 1700 °C [76].
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As solucgdes solidas presentes neste sistema se dao por meio de um
equilibrio complexo entre a ocupacido de sitios tetraedrais e octaedrais por
cations Mg*?, AlI*3 e Ti** e vacéancias (Figura 2.9) [46]. Tal complexidade
adiciona maiores dificuldades no processo para descrever termodinamicamente
cada uma destas fases. Trabalhos de Qiu et al. exploraram tais discrepancias
entre o que as simulagbes preveem como fases formadas e o que é obtido
experimentalmente [75,76]. O principal ponto de divergéncia é a temperatura
liqguidus que tal diagrama possui, de modo que a simulagado expressa a
formacéao de liquidos desde temperaturas em torno de 1570 °C, enquanto nas
amostras testadas até 1700 °C esta fase n&o é observada. Por meio de
estudos experimentais e teodricos, llatovskaia e Fabrichnaya propuseram
possiveis descricdes das fases espinélio e pseudobrookita para este sistema
[46]. O espinélio obedeceria a uma estequiometria do tipo (Mg*2,Al*3 Ti*4)T4
(AlI*3Mg*2,Ti*4,Va)?2 (Mg*3,Va)z (O2)4, onde T e O indicam a ocupagéo dos
sitios tetraedrais e octaedrais respectivamente. Esta descricdo considera,
também, um sitio intersticial | o qual seria responsavel por descrever certo grau
de solubilidade de magnésia nesta fase. Ja a pseudobrookita seguiria uma
estequiometria do tipo (Mg*2,Al*3 Ti*H M1y (AI*3 Mg*2,Ti**)M22 (O2)s, sendo M1 e
M2 as posicdes octaedrais que podem ser ocupadas pelos cations metalicos.
Apesar destas descricbes ndo estarem perfeitamente implementadas nas
bases de dados de softwares comerciais de simulagao termodinamicas, tem-se
que as principais divergéncias se dao nas regides de baixa alumina, havendo

uma descrigao coerente para a regiao de interesse deste trabalho.
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Figura 2.9: Possiveis configuragdes para as fases pseudobrookita (a) e
espinélio (b) segundo a descrigdo termodinamica. Os planos destacados
indicam as configuragées que resultam em neutralidade eletrbnica da fase.
Adaptado de [46].

No que diz respeito a aplicacido deste sistema na producao de refratarios
ricos em alumina, a adicdo de magnésia e titania segue tendéncias
semelhantes aquelas apresentadas em seus binarios com a alumina.
Pequenos teores de MgO tendem a promover a densificagao do sistema devido
a sua maior difusividade, além de resultar em uma microestrutura com graos e
poros mais refinados [73]. Além disso, a presenca de MgO favorece a formagao
de espinélio (MgAI204), o que pode contribuir para melhorias na resisténcia
mecanica e na estabilidade térmica do material [21,91]. Ja o TiO2 é capaz de
reduzir a temperatura de formacao da fase liquida, promovendo uma melhor
sinterizacdo e a formacdo de fases secundarias, como espinélio e
pseudobrookita, de forma mais fina e densificada [84]. A incorporagao de TiO2
também tem influéncia na expansao térmica do sistema, uma vez que pode

levar a formacado de fases mais expansivas ou modificar a morfologia dos
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graos, impactando a resisténcia ao dano por choque térmico [82]. Além disso, a
dissolugdo da titdnia no espinélio e em outras fases pode gerar solugdes
sb6lidas com vacancias, o que afeta as propriedades difusionais e,
consequentemente, o comportamento da sinterizacido e a resisténcia quimica
do refratario em ambientes agressivos [89].

Com base nos estudos apresentados, pode-se constatar a complexidade
da termodinédmica que envolve o sistema Al203-MgO-TiOz2. Limitagcdes na
construcdo de bases de dados e dificuldades nas definicdes de parametros
trazem empecilhos em aproximar o experimental e o calculado neste sistema.
Somado a isto, observa-se que a otimizacdo da microestrutura e da
composicdo quimica de refratarios baseados nele pode contribuir
significativamente para a melhoria de suas propriedades termomecanicas.
Diante disso, esta etapa deste trabalho consistiu em um estudo termodinamico
do sistema AMT, das fases nele formadas e sua influéncia na formulagao e
resisténcia a corrosao dos concretos refratarios. Buscou-se definir os limites da
aplicabilidade de ferramentas de termodinamica computacional para este tipo

de sistema de materiais.

2.3 Materiais e Métodos

O ponto de partida para a avaliagado do sistema Al203-MgO-TiO2 (AMT)
neste trabalho foi dado pelo estudo da termodinamica que o envolve,
simulando possiveis interacbes entre os entes deste sistema e suas
respectivas consequéncias para as propriedades dos refratarios a serem
produzidos. Para tal, foi aplicado o método CALPHAD fazendo uso do software
de calculo termodinamico FactSage (versao 8.3, GTT, Alemanha). As bases de
dados selecionadas foram FactPS e FToxid (GTT, Alemanha), contendo a
descricdo de solidos puros e oxidos, respectivamente. Buscou-se, nesta
primeira etapa, compreender as fases geradas entre os 6xidos do sistema para
determinar limites de formacéao e estabilidade e suas principais caracteristicas
composicionais além de conduzir o processo de formulagao das composicoes

estudadas. Por meio deste método, torna-se possivel sair de uma rota de
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tentativa e erro para encontrar as formulagdes mais adequadas, otimizando
este processo com foco em propriedades especificas.

As primeiras simulagdes focaram na construgcédo dos diagramas de fases
deste sistema a fim de compara-los com a literatura e avaliar a compatibilidade
entre as previsbes da simulacdo e os resultados experimentais. Foram
construidos diagramas binarios e ternarios sob diversas configuragcdes de
entrada de composicao, temperatura e pressdo. Um ponto de atencao nesta
etapa foi o ion titanio, visto sua capacidade de assumir diferentes estados de
oxidagao de acordo com as condigcdes ambiente em que se encontra. Para
aproximar a simulagao das condig¢des reais de trabalho, foi introduzida a fase
gasosa de oxigénio (O2) com atividade de 0,21, valor compativel com ar
atmosférico. Em todos os calculos foi adotada a condi¢ao de pressao de 1 atm.

Para compreender melhor os mecanismos de inversao do espinélio e da
pseudobrookita e suas consequéncias para o sistema, foram simuladas as
distribuicbes dos ions nos diferentes sitios cristalograficos destas fases. Deste
modo, pode-se observar como a presenca dos Oxidos de magnésio e titanio
podem respectivamente alterar a estrutura cristalografica destas fases.
Somado a isto, foram executados calculos da energia livre das reacdes de
formacdo das fases deste sistema, buscando compreender tendéncias e
possiveis presencas de reagdes preferenciais. Tais analises objetivam
compreender os efeitos termodindmicos que a variacdo da proporcao entre os
ions Mg*?, Al*3 e Ti*4 traz para as estruturas cristalinas deste sistema, visto que
nao apenas o sistema de equilibrio eletrdnico se altera, mas também os raios
ibnicos.

Posteriormente, foram feitos os calculos de equilibrio termodinamico
para definir a composicao de fases presentes para cenarios distintos. O
primeiro deles foi a determinacao do teor de cada um dos 6xidos para defini¢cao
das composicbes estudadas. A literatura indica que, em um concreto de
alumina-magnésia, um teor de ~21 %p de espinélio na microestrutura é ideal
para minimizar tanto a penetragdo de agentes corrosivos quanto a corrosao do
revestimento refratario [74]. Com a introducédo da titania a este binario, tem-se

que, além do espinélio, a pseudobrookita também tera papel fundamental na
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tenacificacdo do concreto [23]. Diante disto, buscou-se definir, via
termodinamica computacional, formulacdes de concretos ricos em alumina com
adicdes de magnésia e titdnia que resultem em 21 %p destas fases
tenacificantes apds a queima a diferentes temperaturas.

Para calcular tais formulagdes, algumas consideragdes foram feitas: i)
selecionou-se as composic¢des relativas a queima a 1500 °C por mais se
adequarem as condi¢des de producado aplicadas na industria, ii) fixou-se para
todas as composigdes um teor de 62,7 %p de agregados (particulas maiores
que 200 um) no concreto e iii) sabendo-se que, do ponto de vista da cinética de
difusdo, as fases geradas a partir destes precursores se formarao
majoritariamente na porgdo fina do concreto (matriz), assumiu-se que os
agregados se manteriam 100 %p como corundum apds a queima. Assim foram
calculadas via termodinamica computacional a proporcédo entre os 6xidos que
resultam em um teor de 56,3 %p destas fases tenacificantes na fragao fina,
totalizando 21 %p do concreto, como esquematizado na Figura 2.10. Cada
simulacao foi feita com uma proporgao fixa entre magnésia e titdnia, buscando
compreender os efeitos destas adicdes na formacado de fases in situ em
refratarios aluminosos.

Matriz (37,3 %p) Agregados (62,7 %p)
A . |

;.I,—

—

Espinélio + Pseudobrookita
(56,3 %p da matriz)

Corundum
(100 %p dos agregados)

Corundum
i (43,7 %p da matriz)
Espinélio + Pseudobrookita Corundum
(21 %p do refratario) (79 %p do refratario)

Figura 2.10: Propor¢des assumidas para o sistema refratario para a definigao

dos parametros de entrada nos calculos termodinamicos.
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Com as formulagdes definidas, foram feitas analises de equilibrio térmico
das composicdes definidas de acordo com a variagao de diversos parametros
do sistema do sistema. O objetivo aqui era simular como tais composigdes de
comportariam em condi¢cbes reais de processamento e aplicagcdo. Para
aproximar melhor as simulacdes feitas destas condi¢des, considerou-se um
teor de 0,4 %p de 6xido de sddio (Na20) dentro da porgao de alumina destes
calculos, visto que a presenca deste 6xido € esperada na alumina tabular como
resultado do processo Bayer [92]. Para todos os calculos foram mantidas as
condi¢des de pressao de 1 atm e atividade de O2 de 0,21. Buscou-se analisar
os limites térmicos de estabilidade das fases do sistema e compreender os
mecanismos de transformacgao. Para tal cada composi¢cdao em temperatura de
1000 até 2200 °C teve suas propor¢cdes de fases calculadas para cada
temperatura com passo de 1 °C.

Ademais, foram executadas simulacbes da exposicdo destas
formulacbes refratarias a agentes corrosivos comuns a suas aplicagbes. As
primeiras simulacbes foram relativas a corrosdao por escoéria da industria
metalurgica. Sabe-se que este processo € desencadeado pela dissolugao do
refratario [79] e, portanto, para simular tal exposicdo, foram definidas as
composicoes de equilibrio de uma mistura entre diferentes proporcdes entre a
formulacdo refrataria (R) e a escoria (S), desde o refratario puro -
representando o revestimento sdo — até 100 % de escoria. Para esta simulacéo
existem trés possibilidade distintas de resultados, esquematizados na Figura
2.11. O primeiro (representado em preto) representa o caso em que néo ha
interacdo entre escodria e refratario, de modo que a reducéo linear do teor de
um resulta no aumento linear e diretamente proporcional do outro. O segundo
caso (ilustrado em azul) sugere um cenario em que a interagdo entre estes
entes resulta em deposicado de fases sdlidas nesta interface, de modo que a
reducdo de R resulta em um aumento acima da linear em S, representando
uma baixa corrosdo. Por fim, o terceiro caso (representado em vermelho)
mostra o caso em que ocorre a dissolucado do refratario na escodria, fazendo
com que o teor S aumente desproporcionalmente acima da reducgao de R,

demonstrando corrosdo. Para cada simulagao calculou-se o valor de fragao
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massica de S que resulta em um teor de fase liquida de 50 %p na mistura final,
sendo este valor chamado de indice de resisténcia a corrosao (A). Diante dos
cenarios possiveis, compreende-se que quanto maior o valor de A menor sera
a tendéncia termodindmica de dissolucdo do refratario na escoria, indicando
maior resisténcia a corrosédo. Para estas analises serdo consideradas a escoria
de panelas de ago — presentes em processos siderurgicos — e a escoria
faialitica — referente a processos de metais ndo ferrosos. Somado a isto, foram
feitas simulagdes referentes a corrosao por clinquer que se passa nos fornos
rotativos da industria cimenteira. A analise foi conduzida da mesma forma que
nos estudos de escoria, mas considerando S o teor de clinquerem contato com
o refratario. A composigcédo de cada umdos agentes corrosivos considerada nas

simulagdes esta descrita na Tabela 2.1.

0,5 f----------,

Fracao em massa

0 A A A 100
100% (R) Porcentagem de agente 0% (R)
0% (S) corrosivo (%) 100% (S)

Figura 2.11: Tipos de comportamento de interagdo entre refratario e agente

corrosivo na simulagao de corrosao por termodinamica computacional.
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Tabela 2.1: Composi¢cao quimica (%p) dos agentes corrosivos utilizadas nos

calculos termodinamicos. Os valores foram fornecidos por parceiros industriais.

Escoria de panela Escéria faialitica Clinquer
de aco

MgO 53 1,5 1,5
Al,O; 27,7 3,0 4,9
SiO, 10,7 30,0 22,8
CaO 56,3 47 67,1
Fe,0; - 58,7 24
TiO, - 0,4 -
K0 - 0,7 0,8
ZnO - 1,0 -
SO; - - 0,5

24 Resultados e discussoes
241 Diagramas de fase

O primeiro diagrama calculado foi o do sistema binario alumina-
magnésia (Figura 2.12). A Tabela 2.2 descreve os pontos invariantes de
transformacao de fases deste sistema e a temperatura em que estas ocorrem
de acordo com a simulagao termodinamica e de acordo com a literatura. Sendo
este um sistema com diversas aplica¢des tecnoldgicas — principalmente no que
diz respeito as ceramicas refratarias — observa-se que este apresenta uma boa
compatibilidade com os dados experimentais levantados na literatura. As
temperaturas descritas via termodindmica computacional se mostram
satisfatoriamente proximas aquelas da bibliografia. Comparando o diagrama
gerado via FactSage com o ilustrado na Figura 2.3 nota-se uma certa
discrepancia no campo da fase espinélio. Enquanto o primeiro mostra a
auséncia de solubilidade de MgO nesta fase, o ultimo mostra a formacao de
uma solucgao solida nesta regido. Estudos de Chiang e Kingery [93], Alper et al.
[94] e de Roy e Coble [95] indicam que esta solubilidade existe, porém em
pequena extensdo, ndo chegando a mais de 3 %mol. Diante disto, alguns

estudos consideram esta solugéo sélida negligenciavel no ponto de vista de
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efeitos praticos [96]. Esta consideracdo simplifica a descricdo termodinamica

da fase espinélio e foi adotada na base de dados (FToxid) utilizada neste

trabalho.
3000
Liquido
2500 -
Liquido
Liquido + Corundum
Periclasio + Espinélio X
—~ + Liquido
g 2000 { Periclasio
c
= Espinélio
Periclasio
15001 + Espinélio
Espinélio
+ Corundum
1000 : : : ‘
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
(MgO) Fragdo em massa (Al03)

Figura 2.12: Diagrama binario do sistema Al203-MgO calculado via

termodinamica computacional.

Tabela 2.2: Reacgbes invariantes referentes ao sistema alumina-magnésia

ilustrado na Figura 2.12.

Ponto Transformagao T (°C) Ref.
1987 FactSage
A Periclasio + Espinélio = Liquido 19% 1971
1985 [96]
1995 [94]
2131 FactSage
e L 2105 [97]
B Espinélio = Liquido
2122 [96]
2105 [94]
2004 FactSage
C Espinélio + Corundum = Liquido 1994 [97]
2008 [96]
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Passando para o diagrama Al203-TiOz2 (Figura 2.13) e as temperaturas
das reacgbes descritas (Tabela 2.3), alguns pontos merecem uma maior
atencao ao comparar o que foi simulado e o que traz a literatura. O primeiro
deles é o limite superior de estabilidade da pseudobrookita. Siefert et al. [98] e
Gulamova et al. [99] indicam em seus estudos a presenca do eutético D e
ponto de fusdo congruente da pseudobrookita em E, havendo uma regiao
hipereutetéide em que o corundum se fundiria e permaneceriam as fases
liguida e pseudobrookita. Assim sdo descritas estas transformag¢des na base de
dados utilizada neste trabalho. Estudos mais recentes de llatovskaia et al.
[46,100], no entanto, ao descreverem termodinamicamente este binario, néo
descrevem o eutético D, de modo que a pseudobrookita passaria por uma
fusdo por decomposicdo acima de 1847 °C. Apesar de estudos posteriores
indicarem este mesmo comportamento termodinamico [101], estes resultados
ainda nao foram implementados na base FToxid. O segundo ponto é a
solubilidade de alumina na fase rutilo. Apesar desta fase ser descrita como
(Ti**)1(0O2Va)2 em estudos termodindmicos de llatovskaia et al. [46,100],
desconsiderando a possibilidade dos ions aluminio entrarem em solugao sdlida
nesta estrutura, diversas avaliagbes deste sistema a descrevem como
(Ti*4,AlI*3)1(02,Va)2, sendo esta definicdo mais aceita e adotada na base de
dados utilizada [98,99,101].
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2000 Liquido
Corundum
+ Liquido E Liquido
. =1 + Rutila
1800+ Liquido
+ Pseudobrookita
. F
$ 1600 -
: Corundum Rutila
+ Pseudobrookita
Rutila
1400 + Pseudobrookita
G
12001 Rutila
+ Corundum
0,0 0.2 0.4 06 08 1,0
(Al,05) Fracdo em massa (TiOy)
Figura 2.13: Diagrama binario do sistema Al203-TiO2 calculado via

termodinamica computacional.

Tabela 2.3: Reagdes invariantes referentes ao sistema alumina-titania ilustrado

na Figura 2.13.

Ponto Transformagao T (°C) Ref.
1847 FactSage
D Corundum + Pseudobrookita = Liquido 1802 [99]
1814 [98]
1858 FactSage
E Pseudobrookita = Liquido 1839 [99]
1854 [98]
1710 FactSage
1721 [46]
F Rutila + Pseudobrookita = Liquido 1704 [101]
1683 [99]
1679 [98]
1279 Factsage
. _ 1274 [46]
G Rutila + Corundum = Pseudobrookita
1279 [101]
1300 [98]
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O diagrama binario do sistema MgO-TiOz2 esta ilustrado na Figura 2.14 e
mostra uma série de transformacgdes eutéticas, eutetdides e peritéticas (Tabela
2.4). A primeira construgao deste diagrama publicada na literatura indicava que
todos os compostos estequiométricos presentes (espinélio, ilmenita e
pseudobrookita) fundiam congruentemente [102]. Em conformidade com
estudos termodinamicos mais atualizados, o diagrama gerado via FactSage
deste sistema conta apenas com uma fusdo congruente (transformagéo I)
referente a pseudobrookita [25,83,103]. Além das transformagdes ilustradas no
diagrama, este sistema conta também com a decomposi¢do da pseudobrookita
em rutilo e ilmenita ocorrendo a 484 °C, valor muito inferior aos 650 °C
indicados na literatura [25]. Apesar do bom ajuste geral no que diz respeito as
composicdes das reacdes, nota-se que as temperaturas de transformacao,
tanto para este sistema como para o sistema Al203-TiO2 descrito
anteriormente, possuem algumas inconsisténcias. Isto se deve principalmente
as incompatibilidades de valores de entalpia de formacéo e entropia padrao
levantados para as fases pseudobrookita e espinélio contendo TiO2, que
sofrem os efeitos da inversdao e do desordenamento cristalino gerado pela
presenca de ions Ti*, dificultando a avaliagdo destes parametros [104]. A
descricdo termodinadmica de sistemas contendo titania ainda € um desafio
complexo e diversos estudos tém revisado tais sistemas para melhor consolidar

os modelos e prover maior confiabilidade aos resultados [76,105-107].



2000
Periclasio -
+ Liquido Liquido
1800 - H
Periclasio 'éiq“.i%
+ Espinélio f
1600 | K[t "
Periclasio o
+ Espinélio = % ©
1400 t £ = z
ES | % 3
= =9 =5
* 5 £ 50
2g| 2%
1200 = E &
J + *
Periclasio
+ limenita
1000 : . ;
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
(MgO) Fragdo em massa
Figura 2.14: Diagrama binario do sistema MgO-TiO2

termodinamica computacional.

(TiOy)
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calculado via

Tabela 2.4: Reacdes invariantes referentes ao sistema magnésia-titania

ilustrado na Figura 2.14.

Ponto Transformagao T (°C) Ref.
1762 FactSage
H Espinélio = Liquido + Periclasio 1766 [25]
1756 [83]
1657 FactSage
I Pseudobrookita = Liquido 1667 [25]
1662 [83]
S , o 1168 FactSage
J Periclasio + limenita = Espinélio
1150 [25]
1628 FactSage
K lImenita = Liquido + Espinélio 1636 [25]
1630 [83]
1616 FactSage
L limenita + Pseudobrookita = Liquido 1631 [25]
1620 [83]
1618 FactSage
M Rutila + Pseudobrookita = Liquido 1638 [25]
1632 [83]
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Partindo para o sistema Al203-MgO-TiO2 como um todo, a Figura 2.15
mostra a isoterma a 1500 °C de seu diagrama ternario. E consenso nas
avaliacbes termodinamicas deste sistema que, para temperaturas acima de
1300 °C, ambas as fases espinélio e pseudobrookita sdo dadas pela solugao
solida completa entre suas formas normal e invertida [21,26,46,76,80]. Um dos
pontos em que ha divergéncias é sobre a presenga e posigdo dos campos
trifasicos deste sistema (ilmenita + espinélio + pseudobrookita e corundum +
espinélio + pseudobrookita). Nao foi encontrada na bibliografia cientifica a
isoterma deste sistema a 1500 °C para uma comparacédo direta. No entanto,
avaliagcbes acima e abaixo desta temperatura permitem compreender as
tendéncias e sua adequagdao com os resultados gerados pelo método
CALPHAD. Qiu et al. [75,76] em analises a 1600 e 1700 °C n&o constataram
estes campos, relatando apenas a coexisténcia de espinélio e pseudobrookita
na regido entre as solugdes solidas. Hauck [48], todavia, indicou a presenca
dos compostos trifasicos a 1400 °C, afirmando que, embora limitadas, as fases
ilmenita e corundum formam solucgdes solidas. Estudos de Boden e Glasser
[108] e llatovskaia et al. [46] confirmam a presenca de tais campos até 1550
°C, havendo uma tendéncia de rotagdo no sentido horario com o aumento da

temperatura.
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TiO,
0,0

0,2
Imt + Psh

Cor + Psb

Per + Spn

0,0

0.0 02 0.4 06 /0,8\ 1.0
ALO,

Spn Cor + Spn

Figura 2.15: Isoterma a 1500 °C do diagrama ternario do sistema AMT
calculada via termodinamica computacional. Cada eixo representa a fragdo em
massa de cada um dos oxidos presentes. Cor = Corundum, Imt = limenita, Spn

= Espinélio, Psb = Pseudobrookita e Rut = Rutila.

Outro ponto de analise importante para este sistema € o seu
comportamento de fusdo, representado graficamente pela superficie liquidus
deste ternario (Figura 2.16). Nos extremos dos eixos, tem-se Al203, MgO e
TiO2 puros com pontos de fusdo de 2053, 2825 e 1858 °C, respectivamente,
estando estes valores em acordo com aqueles indicados na bibliografia
[15,16,24,62,66,73,84]. Podem ser notados dois pontos de minimo de
temperaturas — transi¢des invariantes — com suas caracteristicas descritas na
Tabela 2.5. O ponto E1 indica a transformacgao ilmenita + pseudobrookita +
espinélio = liquido e tem uma temperatura indicada consideravelmente inferior
as levantadas na literatura. Em uma analise deste sistema, Qiu et al. [76]
afirmam nao terem detectado formagao de fase liquida até 1700 °C, mostrando
uma possivel incompatibilidade entre o experimental e os valores simulados.
De maneira semelhante, a transformacao E2 — que indica a reagado corundum +

pseudobrookita + espinélio = liquido — se apresenta a uma temperatura



37

reduzida em comparacdo com as da bibliografia. Somado a isto, llatovskaia et
al. [25,46] apontam que E2 ndo seria uma transformacio eutética, mas uma
reacao transicional do tipo pseudobrookita + espinélio = liquido + corundum.
Apesar destes desvios em relacdo as temperaturas, observa-se que as
composicdoes relativas aos pontos de reacdo se encontram relativamente

proximas.

TiO,

MgO AlO;

Fracdo molar

Figura 2.16: Superficie liquidus do diagrama ternario do sistema AMT

determinada via termodinamica computacional.

Tabela 2.5: Parametros das transformagdes invariantes do diagrama ternario
do sistema AMT.

Reacéio Composicao (%mol) T (°C) Ref.
AlLO; MgO TiO,
9,32 42,12 48,56 1565 FactSage
E, 9,31 47,11 43,58 1570 [108]
3,68 42,64 53,68 1602 [25]
1,36 45,43 53,21 1620 [46]
46,75 18,20 35,05 1719 FactSage
E2 50,02 20,84 23,14 1733 [108]
50,08 13,50 36,42 1792 [46]
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Analisando todos estes diagramas, nota-se que ainda existem limitagdes
nas descricdes termodinamicas deste sistema, principalmente no que diz
respeito a presenca da titania. Todavia, voltando-se para aplica¢des praticas,
as bases de dados utilizadas neste trabalho podem ser consideradas
adequadas e proximas do estado-da-arte. Somado a isto, na regido
composicional de interesse deste trabalho — concretos refratarios de alto teor
de alumina — observa-se uma boa aderéncia entre os dados experimentais da
literatura e os resultados das simulagbes desenvolvidas. Agora, tendo
compreendido a distribuicdo de fases ao longo desde ternario, faz-se
necessario, do ponto de vista da termodinamica, entender como estas fases
estdo estruturadas a nivel atdbmico, suas constituicoes cristalinas e interagcdes

idnicas.

2.4.2 Anadlise termodinamica dos espinélios e pseudobrookitas

A fim de compreender os mecanismos de estabilidade e inversdo das
fases espinélio e pseudobrookita, foram estudadas as descricbes
termodinamicas destas fases dentro do sistema AMT e a distribuicdo ibnica de
seus entes formadores em seus compostos estequiométricos (normal e
invertido) e ao longo da solugéao sdlida que estes formam entre si. O espinélio é
descrito na base de dados como (Mg*2,Al*3)T1 (AI*3,Mg*2,Ti*4,Va)O2 (O2),
sendo os sitios tetraédricos podendo serem preenchidos por ions magnésio e
aluminio e os sitios octaédricos por ions aluminio, magnésio e titdnio ou formar
vacancia. Em estudos termodindmicos do sistema Al203-MgO, Zienert e
Fabrichnaya [109] afirmam que a descricdo desta fase deveria contar com sitio
intersticial adicional, podendo ser ocupado ou n&o por Mg*?, que seria
responsavel por acomodar pequenos niveis de magnésia em solugao solida.
De maneira a manter esta compatibilidade de descricbes llatovskaia e
Fabrichnaya [46] mantém esta descricdo quando tratam do sistema AMT. A
literatura indica que a maior presenca de ions magnésio afetam diretamente a
solubilidade dos demais ions no espinélio [75,76]. A descri¢cao incompativel das
ocupacdes de Mg na estrutura pode, portanto, trazer desvios na entropia

configuracional desta fase e afetar os resultados quantitativos de formacao.
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Ademais, nota-se que a descricdo da fase na base de dados nao conta com a
possibilidade de ions Ti** ocuparem os sitios tetraedrais da estrutura,
diferentemente do que atestam estudos deste sistema [25]. Vale ressaltar que,
a fase espinélio contendo titdnia (TiSp) é descrita separadamente dos demais
na base de dados FToxid como forma de atender os efeitos da presenca de
titAnio. No entanto, a otimizacdo desta fase se baseia principalmente em
espinélios de manganés ou ferro, sendo limitada a otimizagdo referente a
aluminio e magnésio [110,111].

Avaliando a evolucao da distribuicdo ibnica desta fase de sua forma
normal até invertida (Figura 2.17), pode-se observar algumas tendéncias. Ja no
espinélio normal (MgAl204) é possivel observar a presencga de certo nivel de
substituicdo estequiométrica, onde um tergco dos ions magnésio dos sitios
tetraédricos passam a ocupar sitios octaédricos, substituindo ions Al*3, que
passam a ocupar tais posicoes tetraédricas, resultando em uma distribuigao do
tipo (Mg*20.67,Al*30,33)T (Al*31,67,Mg*20,33)°(02)4. Com 0 avango da inversao, esta
substituicdo € progressivamente revertida, sendo o espinélio invertido
(Mg2TiO4) uma estrutura parcialmente ordenada com distribuicdo ibnica da
forma (Mg*?)" (Mg*3,Ti**)° (O2)4, resultado da substituicdo eletronicamente
neutra de dois ions Al*3 por ions Mg*2 e Ti** ocupando as posigdes octaédricas.
Como comentado anteriormente, a descricdo nao conta com a ocupacao de
tithnio nos sitios octaedrais, resultando, na simulagdao, no aumento linear da

presenca de Ti** na posig¢éo octaédrica com a evolugdo da inverséo.
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Figura 2.17: Distribuicao idnica dentro dos sitios tetraedrais (linhas continuas)

e octaedrais (linhas tracejadas) da estrutura do espinélio no sistema AMT.

A pseudobrookita, por outro lado, possui uma descricdo bastante
compativel com aquelas descritas na literatura: (Mg*2Al*3 Tit4)M
(AlI*3Mg*2,Ti**)M2; (O2)s. Esta fase se encontra otimizada para formacgdo a
partir de Fe, Mn, Mg, Al e Ti em condi¢bes redutoras e oxidantes. O que se
observou, todavia, foram desvios em relacéo as tendéncias de ocupacéo ibnica
ao longo da inversao deste sistema (Figura 2.18). Segundo os resultados da
simulacdo desta fase, a pseudobrookita normal (MgTi20s) teria metade dos
ions Mg* da posigdo M1 substituidos por ions Ti** de Mz, com distribuicédo
(Mg*20,5,Ti**05)M1 (Mg*20,5,Ti**1,5)M2 (O2)s. Em sua avaliagdo termodinamica
deste sistema, llatovskaya e Fabrichnaya [46] indicam que essa inversao seria
de uma fragdo molar de 0,4 de magnésio, indicando menor nivel de desordem.
Ja a pseudobrookita invertida (Al2TiOs) possuiria um tergo de ambos os sitios
octaédricos ocupados por titanio e dois tergos ocupados por aluminio, tomando
a seguinte configuragdo: (Al*30,67,Ti*%0,33)M! (Al*31,33,Ti*%0,67)M2 (O2)5, 0 que é

perfeitamente compativel com o estado da arte [25,76,100].
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Figura 2.18: Distribuicdo ibnica dentro dos sitios M1 (linhas continuas) e M2

(linhas tracejadas) da estrutura da pseudobrookita no sistema AMT.

Diante do exposto, compreende-se que as principais limitagdes
referentes a simulagdo termodindmica deste sistema estdo atreladas a
descricdo da fase espinélio. Apesar de estudos termodinédmicos ja terem
avancado neste tema, as bases de dados ainda n&o possuem estas
informacdes implementadas, ndo possuindo uma descricdo completamente
otimizada. Ainda assim, observou-se que estes desvios se encontram em
niveis aceitaveis para formulagdes que nao exigem altos niveis de precisdo em
questdes de distribuicdo de ions. Diferentemente de aplicagcbes opticas ou
eletromagnéticas, em que a posi¢ao e quantidade de ions podem ter efeitos
drasticos nafuncionalidade de dispositivos, ceramicas refratarias possuem uma

sensibilidade muito menor a este tipo de fator.

243 Formulagcao e composicao dos concretos refratarios

Compreendida a relagdo entre os Oxidos do sistema AMT e a
constituicao das fases formadas nele, pode-se partir para a formulagao de

concretos refratarios focada em flexibilidade. Pensando nesta aplicagéo, foi
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determinada a composicdo de oxidos que a matriz — regido onde as
transformacodes preferencialmente ocorrerao — deve conter para resultar em 21
%p das fases espinélio e pseudobrookita (Tabela 2.6). Sabe-se que a massa
molar do titdnio é muito superior que a do magnésio, de modo que, ao analisar
a distribuicdo em massa, nota-se que a fracdo de titdnia necessaria para formar
21 %p de pseudobrookita na composicdo sem MgO é muito superior que a
fragdo demandada para gerar 21 %p de espinélio na composi¢gao sem TiO2.
Paralelamente, a fragdo massica de alumina aumenta com o aumento do teor

de magnésia na composicao.

Tabela 2.6: Proporcdo entre oxidos que devem formar a fracdo fina para

resultar em 21 %p de fases tenacificantes no concreto refratario.

MgO/(MgO+TiO,) ALO; (%p) MgO (%p) TiO, (%p)
0,0 75,27 0,00 24,73
0,1 72,88 2,71 24,41
0,2 76,64 4,67 18,69
0,3 79,48 6,16 14,36
0,4 81,71 7,32 10,97
05 83,50 8,25 8,25
0,6 84,97 9,02 6,01
07 86,20 9,66 4,14
08 87,25 10,20 2,55
0,9 88,14 10,67 1,19
1,0 88,72 11,28 0,00

Baseado nestas propor¢des referentes a matriz e considerando um teor
de Na20 de aproximadamente 0,4 %p na alumina tabular dos agregados, foi
calculada a distribuicdo quantitativa de fases para cada composicdo de
refratario (Tabela 2.7). Cada uma delas foi nomeada de acordo com a

proporgao entre magnésia (M) e titdnia (T) adicionada. Nota-se, que, apesar de
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haver previsdo da B-alumina — uma fase néao referente ao sistema AMT puro —
esta formacédo afeta apenas o teor de corundum gerado, de modo que
pseudobrookita e espinélio continuam somando 21 %p em cada composigao.
Observa-se que a variagcao das fases em relagdo a mudanca de proporgao
entre Oxidos ndo se da de forma linear. Com a adigdo progressiva de
magnésia, a formacdo de pseudobrookita reduz-se drasticamente, de modo
que, da composicao 30M-70T para a 40M-60T, a porcdo de fases
tenacificantes ja passa a ser majoritariamente formada por espinélio. Como se
tratam de concretos formados majoritariamente por alumina, tem-se aqui um
excesso de ions Al*3 disponiveis para a reagédo e, como visto no topico anterior,
esta condicéo propicia a formagao de espinélio normal (rico em magnésia) e

pseudobrookita invertida (rica em titdnia), ambos em solucgao sdlida [76].

Tabela 2.7: Distribuicdo quantitativa de fases (%p) formadas para cada

composicao de concreto refratario.

= = = = | = = = = | = =
o [=} (=} o o (=} (=] [=) (=} (=] o o
3 S|l || K| |2 |F |2 |9 | |=
T < = s = = = = = = = S
o o [=} o (=] [=} o (=] [=} o
o) - ~ @ < 5] © ~ ) o -
Corundum | 77,0| 77,0| 77,0 77,0\ 77,0| 770| 77,0| 77,0 77,0| 77,0| 77,0

Espinélio | 0,0 | 25| 6,9 | 10,3| 129| 150 16,7 | 18,2| 19,4| 20,5| 21,0

Pseudobr. | 21,0 18,5| 14,1 10,7| 81| 60| 43| 28| 16| 05| 0,0

B-alumina| 20| 20| 20| 20| 20| 20| 20| 20| 20| 20| 20

Um ponto que vale ser destacado é a definicdo de B-alumina que é dada
pela simulagdo via FactSage, que se apresenta com a férmula Na20-9Al20s.
Usualmente, compreende-se como sendo Na20-11Al203, fase comumente
detectada e refratarios de alumina devido aos teores residuais de sodio de
aluminas tabulares produzidas via processo Bayer. Essa discrepancia ocorre

principalmente devido a descricdo termodinéamica deste sistema quaternario
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(Al203—-MgO-TiO2—Na20) no banco de dados utilizado. No modelo executado
por Lambotte e Chartrand [112], considera-se a introdug¢édo de NaAl** no sitio
catibnico para atender o efeito do balango de cargas. Por esta descrigédo a fase
B-aluminaidentificada corresponde ao composto Na20-9AI203. Em uma revisao
posterior do sistema Al203—Na20 os mesmos autores identificam a p-alumina
como sendo Na20-11Al203, uma fase usualmente com excesso de Na20 com
composicdo que varia no intervalo de Na20-8Al203 a Na20-9Al1203 para
temperaturas entre 1000 e 1850 °C [113]. Todavia, as versdes mais recentes
das bases de dados empregadas neste trabalho (FactPS e FToxid) ainda néo
tém tais atualizagdes bibliograficas implementadas [114].

Para avaliar a estabilidade térmica das fases formadas em cada
composigao, foi simulada a variagdo quantitativa das fases de 600 a 2200 °C
(Figura 2.19). Partindo-se da composigdo sem magnésia (OM-100T), como
visto no diagrama binario Al203-TiO2 (Figura 2.7), a pseudobrookita se
decompde em corundum e rutila abaixo de 1279 °C. Todavia, observa-se que o
teor desta fase nao possui sensibilidade a temperatura na regido de
estabilidade da B-alumina. Uma vez que esta segunda fase se funde a 1760
°C, nota-se a desestabilizagdo progressiva da pseudobrookita com a
temperatura, fundindo-se completamente a 1840 °C. Com a adigcao de
magnésia ao sistema, o teor desta fase se reduz expressivamente. Observa-se
na composi¢ao 70M-30T uma inversao de comportamentos, ocorrendo a fuséo
total da pseudobrookita e sobrevida da B-alumina a temperaturas superiores.
Esta tendéncia aumenta com a reducdo de titdnia na mistura até, na
composicdo 100M-0T, a B-alumina fundir-se a 1928 °C. O espinélio, por outro
lado, mostra uma altissima sensibilidade térmica, possuindo um aumento
praticamente exponencial de seu teor com a temperatura. Na composicao
100M-0T, antes de iniciar sua fusdo esta fase chega a compor 93,3 %p da
composigao a 1972 °C, fundindo-se completamente a 2008 °C. A estabilidade
desta fase decai com a adicdao de TiO2, tendo sua temperatura de fusao
reduzida a cada composi¢cdao. Para a 20M-80T esta fase tem sua fusédo

completa junto a pseudobrookita a 1708 °C.
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respectivamente a temperatura e fragdo em massa.
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Este entendimento de proporcao de fases e sua estabilidade térmica é
de grande importancia para definir os limites de aplicagdo destes concretos.
Em operacdo a altas temperaturas existe difusividade suficiente para haver
transformacdes dentro do material, podendo-se gerar uma distribuicdo de fases
distinta daquela adquirida no processo de queima [99]. Soma-se a isto, a
presenca de agentes agressivos do meio — muitas vezes sendo o proprio
material em processamento — que podem interagir com o refratario e causar
alteragcdo na estabilidade destas fases. Diante disso, a proxima segao traz
resultados de simulacao referentes a reatividade entre o concreto e misturas

comuns a suas aplicagdes que podem atuar em sua corrosao.

244 Simulagoes de corrosao do refratario

O primeiro cenario de corrosao simulado se refere a escoria de panelas
de acgo da siderurgia, rica em CaO e Al203. O 6xido de calcio tem papel
fundamental na limpeza do acgo, reagindo com o enxofre e capturando-o do
fundido [62]. Ja a alumina atua como fundente, reduzindo o ponto de fuséo da
escoria e aumentando sua reatividade [115]. A Figura 2.20 ilustra a evolugao
de fases dada na interagéo entre o concreto e este agente. Para a composi¢éo
sem magnésia (OM-100T) observa-se uma rapida fusao da pseudobrookita,
permanecendo apenas corundum e a fase liquida. Com o aumento do teor de
escoria, nota-se que a formagao de aluminatos de calcio de alta refratariedade
conttm a formacdo de liquido no sistema, havendo formacdo de CAs
(CaAl12019) e sua posterior conversdao em CA2 (CaAlsO7) com a maior presenca
de calcio. Estas sédo fases comuns a concretos refratarios ligados com cimento
de aluminato de calcio (CAC) sao de alta importancia para sua estabilidade a
alta temperatura [116]. Fases contendo magnésio advindo da prépria escéria
se formam de maneira mais reduzida, mas também contribuem para este
efeito. A adicdo de magnésia ao refratario (composi¢ao 50M-50T) traz uma
clara reducédo na estabilidade térmica da fase corundum. O menor teor de
pseudobrookita formado reduz a formagao inicial de liquido e as fases com Mg
(CaMg2Al16027 e Ca2Mg2Al28046), passa a conter a fusdo. Estas fases em unido

com CA2 aumentam a resisténcia a corrosdo deste refratario. Este
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composigao sem titdnia adicionada (100M-0T)

com adicional estabilidade das fases cristalinas pela auséncia de
pseudobrookita.
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Figura 2.20: Fases formadas entre o contato do concreto refratario e escoria
de panela de ac¢o para as composigdes a) OM-100T, b) 50M-50T e c¢) 100M-0T.

Posteriormente foram simuladas as interacbes entre as composicdes

refratarias formuladas e a escoria faialitica, presente em processos de

metalurgia nobre como cobre e cobalto [117]. Este agente é rico em faialita

(Fe2SiO4), composto com estrutura de espinélio invertido, que se forma no

processo de fusdo e conversdo ao adicionar silica ao banho metalico [118].
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Esta adicdo reage com o ferro presente no metal fundido e se fundem em
escoria faialitica, limpando-o . De modo geral, a interagao entre o refratario e tal
escoria (Figura 2.21) nédo resulta na formagdo de novas fases, apenas
decomposicao e fusao daquelas ja presentes. Observa-se que a formagao de
liquido é controlada principalmente pelo teor de pseudobrookita e espinélio,
sendo que estas atuam de forma oposta entre si. A primeira causa uma
formagao antecipada de liquido (Figura 2.21a), resultado da menor temperatura

de fusao da titdnia, enquanto a ultima a retarda (Figura 2.21b e Figura 2.21c).
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Figura 2.21: Fases formadas entre o contato do concreto refratario e escoria
faialitica para as composicoes a) OM-100T, b) 50M-50T e c) 100M-0T.
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A interagao entre refratario e o clinquer se da de forma bastante distinta
da que ocorre nos casos de escoria. O clinquer — precursor bruto do cimento
Portland — ndo se funde completamente no interior dos fornos rotativos. Este
material € composto majoritariamente por cal e silica, formando fases de alta
reatividade com agua, como alita (C3S ou 3CaO-SiO2) e belita (C2S ou
2Ca0-Si02), que ao se hidratarem formarao silicatos de aluminio hidratados, o
chamado CSH [119,120]. Esta estrutura é responsavel por conceber resisténcia
mecanica de concretos tradicionais utilizados na construgao civil. Na simulacao
da corrosdo do concreto pelo contato com clinquer a alta temperatura (Figura
2.22) é possivel notar que este composto constitui-se, nestas condigdes, por
uma fragao liquida em equilibrio com belita e MeO — fase correspondente a de
mondxidos presentes na mistura (CaO e MgO) com teores de Al, Fe, Ti e Na
em solucgao solida [114].

A composigao OM-100T (Figura 2.22a) passa por quatro transformagdes
principais antes de se fundir completamente: i) rapido consumo da
pseudobrookita, ii) formacdo de CAs contendo ferro (Ca(Al,Fe)12019), iii) sua
conversdo em CA2 contendo ferro (Ca(Al,Fe)4O7) e iv) formacado de melilita.
Esta ultima fase é uma solugao solida de silicatos de calcio, aluminio,
magnésio, ferro e silicio e possui 6timas propriedades de condugéao idnica
[121]. Sua caracteristica definidora € a presenga do grupo anidnico pirossilicato
(Si207 -6) formado por dois tetraedros de Si e O que compartilham um oxigénio
entre si [122]. De maneira semelhante ao comportamento observado na escéria
de panela, a adigdo de magnésia ao refratario (Figura 2.22b) promoveu a
reducao do efeito deletério da pseudobrookita e a maior estabilidade das fases
cristalinas pela formacédo de fases com tendo magnésio estaveis a elevada
temperatura. Tem-se, para a composi¢cao sem titania (Figura 2.22c) até uma

regressao do processo de fusao.
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Figura 2.22: Fases formadas entre o contato do concreto refratario e clinquer
para as composigdes a) OM-100T, b) 50M-50T e c¢) 100M-0T.

Com todas as simulag¢des executadas para estes agentes corrosivos, é
possivel determinar, para cada composi¢ao o indice de resisténcia a corrosao
(A). A Figura 2.23 mostra a evolucao deste indice com o aumento da adicéo de
magnésia (e consequente redugdao em titdnia) e evidencia as tendéncias
descritas anteriormente. Apesar do efeito da presenca de pseudobrookita
observado em escoria de panela, o indice A possui pouca variagédo entre as
composigdes, uma vez que é desencadeado pela fusao total de CA2. Todavia,

para escoria faialitica e clinquer, observa-se uma clara tendéncia entre a
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propensao a fusdo e o teor de titAnia adicionado. Pode-se indicar que até a
composicao 70M-30T a resisténcia a corrosao ainda é controlada, mas para
maiores adicbes de TiO2, o indice A sofre uma queda expressiva e

compromete a durabilidade do sistema refratario.
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Figura 2.23: indice de resisténcia a corrosdo (A) simulado para cada

composicdo em diferentes condi¢gbes de agressao.

2.5 Conclusoes

Este capitulo realizou um estudo termodinamico do sistema alumina-
magneésia-titdnia por meio de termodinamica computacional, analisando os
limites das descricoes termodinamicas e os efeitos da proporgcao destes dxidos
naformacao de suas fases e consequente aplicabilidade e durabilidade frente a
agentes agressivos aos quais concretos refratarios de alumina sao usualmente
em condi¢des de servigo. Para tal foram executadas diversas simulagdes de

diagramas de fases e equilibrio termodinamico pelo método CALPHAD com
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coordenadas de entrada e configuracbes de simulagdo cuidadosamente
determinados.

Os resultados obtidos via FactSage, utilizando as bases de dados
FactPS e FToxid, demonstraram uma boa aderéncia aos dados experimentais
da literatura para o sistema AMT, especialmente em composi¢des ricas em
alumina. No entanto, observou-se que ainda existem limitagdes na descrigao
termodinamica de sistemas ceramicos contendo titdnia, particularmente no que
diz respeito a fase espinélio. Tais limitagdes exigem atencdo quanto a
possiveis desvios nas distribuigdes ibnicas em estudos que demandem alta
acuracia composicional. Adicionalmente, a descricdo da fase [(-alumina
mostrou-se incompativel com modelos mais recentes da literatura, o que pode
gerar discrepancias em futuras comparacgdes experimentais.

No que tange ao desempenho térmico e quimico, as simulagdes de
estabilidade de concretos refratarios flexiveis indicaram que a fase alumina
apresenta alta sensibilidade a variagdes de temperatura no equilibrio de fases.
Quanto a resisténcia a corrosao, identificou-se que a proporgao entre magnésia
e titania é o fator determinante para a resisténcia a dissolugédo do refratario.
Diante da exposicdo a escéria de panela siderurgica ou clinquer de cimento, a
formacdo de fases de alta refratariedade contendo célcio e magnésio —
principalmente Ca(Al,Fe)sO7 e Ca2Mg2Al28046 — contiveram parcialmente a
formagao de liquido. Notou-se uma queda significativa no indice de resisténcia
a corroséo (A) para teores de TiO2 acima da proporgdo 70M-30T. Enquanto a
presencga de pseudobrookita elevou a susceptibilidade do material a fusao sob
ataque corrosivo, a adicdo de magnésia favoreceu a manutengao de uma alta
refratariedade no sistema.

Com base nas conclusdes apresentadas, este estudo termodinamico
consolidou a compreensao tedrica sobre as interagdes no sistema Al203—MgO-
TiO2, identificando tanto o potencial das simulagdes CALPHAD quanto as
lacunas existentes nas descricdes de fases especificas. Os resultados obtidos
serviram como um direcionamento estratégico, delineando as composi¢oes
com maior potencial de promover flexibilidade sem perder resisténcia quimica,

especialmente no que diz respeito ao equilibrio critico entre magnésia e titania.
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Todavia, a plena validagao das predicbes computacionais e a superacao das
incertezas teoricas observadas exigem a comparagdo com a realidade dos
refratarios. Assim, o proximo capitulo dedica-se a abordagem experimental,
onde as formulacbes otimizadas serdo processadas e caracterizadas,
permitindo correlacionar os modelos termodinamicos aqui discutidos com o

desempenho pratico e a microestrutura real destes concretos refratarios

flexiveis.
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CAPITULO 3 - FLEXIBILIDADE E INTEGRIDADE MECANICA DE
CONCRETOS REFRATARIOS DO SISTEMA AMT

3.1 Introducao

Globalmente, ha uma tendéncia de transicdo do uso de refratarios
conformados (blocos) para monoliticos (concretos) devido a suas vantagens
técnicas — versatilidade geométrica, facil reparo, instalacao automatizavel — e
econOmicas — rapida aplicacdo e mao de obra de menor custo [123].
Ceramicas refratarias estruturais, de modo geral, devem ser capazes de
manter sua habilidade funcional a altas temperaturas e suportar
mecanicamente o seu peso préprio e do material em processamento dentro do
equipamento que reveste [116]. No entanto, além de serem submetidos a
carregamentos severos e uso prolongado, estas também devem acomodar
tensbes e deformagdes provenientes da ciclagem termomecanica sem falha
critica [124]. Isto se faz ainda mais relevante em refratarios monoliticos uma
vez que, sendo elementos continuos, comportam-se como uma unidade.
Apesar do ganho em resisténcia a penetracdo de agentes agressivos pela
auséncia de juntas, ha pouca mobilidade estrutural para acomodar estas
oscilagdes [15]. Tais solicitagdes sdo parte constituinte das industrias de
transformacdo e seus processos em que o0s materiais sdo aquecidos,
transferidos e tratados. Faz-se necessario, portanto, aprimorar a capacidade
dos concretos refratarios suportarem as tensbes e deformagdes advindas
destes eventos ciclicos nos mais diversos setores industriais.

A industria cimenteira € uma das que se destacam pela sua demanda
por concretos refratarios com maior durabilidade frente a processos de
solicitagdes ciclicas [14]. O cimento conta com uma produgao de cerca de 4,2
bilhdes de toneladas por ano e proje¢cao de aumento em 2,5 vezes até 2050,
sendo o segundo material manufaturado mais consumido do mundo, perdendo
apenas para o concreto — cujo cimento € uma das principais matérias-primas
[125,126]. O processo de fabricagdo de cimento possui caracteristicas
especificas que tornam a formulacdo e producido de refratarios para esta

aplicacdo uma tarefa desafiadora. No método de fabricagdo via seco —
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processo com maior viabilidade econ6mica e rendimento energético — as
matérias-primas sao simultaneamente misturadas e queimadas em
temperaturas acima de 1400 °C em um forno rotativo [127], esquematizado na
Figura 3.1. Para garantir que o equipamento seja capaz de suportar as
condicbes de operagcao — temperaturas elevadas, basicidade e abrasividade do
meio — e para reduzir perdas térmicas de dentro para fora do forno, toda esta
estrutura é revestida internamente por uma camada de ceramica refrataria
[128]. Tem-se que uma fabrica de cimento com um dado valor de capacidade
nominal em toneladas por dia consome um valor aproximadamente igual de

refratarios para sua construcao [14].
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Figura 3.1: Estrutura de um forno rotativo e seus principais componentes.

Devido a sua estrutura massiva, os fornos rotativos devem ser
projetados de maneira cuidadosa, buscando reduzirou compensar ndo apenas
as solicitagbes mecanicas que o proprio peso do equipamento impde, mas
também o carregamento dos materiais processados em seu interior [128]. No
entanto, o que torna este processo ainda mais complexo é o fato de toda esta
estrutura estar em constante rotagdo. Tal movimento impde ao sistema
condigbes ciclicas de carregamento que sao diretamente transmitidas ao
refratario. As principais solicitagdes mecéanicas ciclicas sdo decorrentes da
flexao estrutural devido a acédo da gravidade. Na regidao dos discos de apoio,
ocorre uma distor¢do transversal, chamada de ovalidade (Figura 3.2a). Além

disso, entre dois rolos de apoios, ocorre uma distorgdo axial devido ao
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momento fletor gerado pelo peso do sistema (Figura 3.2b). Em ambos os
casos, o revestimento passa por tensdes trativas quando se encontra na regiao
superior da rotagdo, seguidas por tensdes compressivas quando este passa

pela regido inferior [14].

Figura 3.2: Solicitagbes mecanicas ciclicas decorrentes da rotacdo do forno

indicadas pelas setas. Setas convergentes indicam tensbes de compressao
enquanto setas divergentes indicam tragédo. a) Ovalidade na regidao dos discos

de apoio. b) Flexao na regido entre dois apoios. Adaptado de [14].

No que diz respeito as tensdes térmicas, o fator critico que afeta o
desempenho e a durabilidade do refratario € o choque térmico [129]. Em uma
rotacdo — que pode ter duragao inferior a 1 minuto — o revestimento passa por
uma condigao de contato direto com o ar aquecido pelo queimador seguida por
um contato com o material em processamento [14]. Apesar de todo o sistema
estar aquecido, esta brusca mudanca de condi¢des pode causar uma variagao
de temperatura proxima a 400 °C, formando trincas na superficie do refratario
[14]. O refratario deve, portanto, ser capaz de dissipar a energia de propagagcao
destas trincas a fim de evitar o colapso desta estrutura. Soma-se a isso o fator
quimico gerado pelo carater altamente alcalino das matérias-primas
processadas e da atmosfera no interior do equipamento. A reagdo com estes
entes pode resultar na formacéao de fases expansivas que geram tensdes na

superficie do refratario e sua consequente falha [130].
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Outro setor industrial estratégico de grande demanda por refratarios é o
siderurgico. A industria de fabricagcdo de ago representa a terceira maior
manufatura mundial, com produc¢do anual de ~ 1,8 bilhdes de toneladas e
tendo como principal destinagao a construcao civil [115]. Durante todas as
etapas da siderurgia se faz fundamentalmente necessario o uso de
revestimentos refratarios, mas é na aciaria — etapa de refino e metalurgia
secundaria — que as solicitacdes ciclicas estdo mais presentes [131]. Quando o
aco fundido sai do refino primario ele é transferido para as panelas de ago, que,
em fornos panela, operam a temperaturas ente 1500 e 1700 °C, onde passa
por adicdo de elementos de liga e limpeza (Figura 3.3) [62]. Nesta etapa, sédo
adicionados agentes que promoverao a formagao da escoéria, responsavel por
capturar inclusbes presentes no aco e protegé-lo da oxidagcdo [132].
Posteriormente este ago é vazado e segue a etapa de lingotamento, onde sera
resfriado em placas ou tarugos para ser destinado a produgao de chapas,

barras e cabos [115].
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Figura 3.3: Estrutura esquematica do funcionamento de um forno panela.

Adaptado de [115].

Este ciclo demanda do refratario uma alta resisténcia ao dano por
choque térmico, uma vez que o contato direto com o aco fundido traz um
aquecimento abrupto e o esvaziamento da panela expde o revestimento a um
resfriamento brusco pelas condigbes ambientes [62]. Somado a isto, o fundo da
panela sofre o impacto direto deste volume de ago sendo depositado em seu
interior, devendo, pois, ser capaz de acomodar tais solicitagbes mecéanicas
intensas ao longo dos ciclos de produgao [115]. Usualmente existe uma
selecao diferencial de refratarios para diferentes regides da panela de acordo
com o tipo de solicitacado presente em cada uma delas. A linha de escoéria € um
ponto critico no que diz respeito a corrosao, demandando n&o apenas todas as
propriedades de resisténcia termomecanica e flexibilidade, mas também uma
composicdo que contribua para conter estes efeitos de degradagcédo quimica
[132].
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O desenvolvimento de materiais refratarios para esta variedade de
aplicacbées requer uma analise constante de escolha e otimizagao entre
propriedades desejadas, dado que muitas delas s&o frequentemente
conflitantes entre si. Por um lado, busca-se um revestimento de alta resisténcia
e coesdo para suportar os carregamentos severos e temperaturas extremas,
além de minimizar a penetragdo de agentes corrosivos. Por outro, o refratario
deve possuir flexibilidade suficiente para acomodar as solicitagdes ciclicas
descritas previamente. No entanto, induzir flexibilidade por meio de
mecanismos de tenacificagdo pode afetar diretamente a integridade mecanica
e a resisténcia desses componentes estruturais [8,11,133]. Neste cenario, a
selecdo de matérias-primas, a formulagcdo do concreto e seu processamento
devem ser cuidadosamente conduzidos a fim de encontrar um equilibrio entre
ganhos e perdas dentre este montante de propriedades.

Algumas fases promissoras que aliam resisténcia a corrosao e aumento
de tenacidade séo previstas no sistema Al203-MgO-TiO2 (AMT), mitigando a
degradagao e aumentando a vida util dos materiais refratarios [46,91]. Como
visto no capitulo anterior, o espinélio exibe uma estrutura rica em vacancias
que permite a incorporacao de diferentes ions em solucao sélida, ajudando a
reduzir os efeitos corrosivos [91]. A difusdo de ions, como manganés e ferro,
da escéria para o material refratario leva ao aumento da viscosidade do liquido,
interrompendo a sua penetracdo no refratario [107,131]. Além deste, a
pseudobrookita também pode ser formada no sistema AMT, exibindo uma
estrutura ortorrbmbica com um alto grau de anisotropia do coeficiente de
expansédo térmica (a), o que promove o auto microtrincamento do refratario e,
assim, melhora a sua flexibilidade [19,23,134]. A natureza expansiva da
formacéao destas fases in situ é outro aspecto que deve serlevado em conta, o
qual induz tensdes microestruturais e consequente formacgao de microtrincas
[77,135]. Todavia, todos estes efeitos de microtrincamento devem ser
controlados de modo a nao causar uma perda de coesao estrutural
generalizada no refratario e queda de acentuada de resisténcia mecanica.

Portanto, visando encontrar concretos de alta alumina flexiveis

otimizados no sistema AMT, cinco composi¢cdes foram selecionadas dentre
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aquelas definidas via simulagdo computacional (Se¢ao 2.4.3) procurando
realizar uma ampla varredura deste sistema como um todo. As composi¢cdes
escolhidas vao desde o concreto alumina-magnésia (100M-0T) até o que conta
apenas com adigao de titania a alumina (OM-100T). Avaliou-se a sinterabilidade
dos materiais, a distribuicdo quantitativa de fases, as propriedades fisicas e o
desempenho mecanico e termomecanico para estabelecer a relagdo entre a
formulacao, a microestrutura desenvolvida e as propriedades resultantes. Com
este primeiro estudo foi possivel constatar tendéncias entre propriedades e
formulacdo para, subsequentemente, ser realizada novas analises com um
intervalo de composi¢cao mais refinado e definir composi¢cdes otimizadas de

flexibilidade e integridade mecanica.

3.2 Revisao Bibliografica ou estado da arte
3.2.1 Fundamentos de concretos refratarios flexiveis

Materiais ceramicos flexiveis sdo aqueles capazes de absorver e/ou
dissipar a energia de propagacédo de trincas por meio de mecanismos de
tenacificacdo, sendo estes mecanismos classificados em intrinsecos e
extrinsecos [133]. Os mecanismos intrinsecos atuam na resisténcia a iniciagéo
de trincas, sendo caracteristicos para cada material e ocorrendo na regiao
anterior a frente da trinca [8]. J& os mecanismos extrinsecos (Figura 3.4) atuam
apo6s a formacéao da trinca, dificultando sua propagacgao e dissipando energia,
sendo altamente dependentes da microestrutura do material [8]. Alguns destes
atuam promovendo tensdes no sentido contrario a abertura da trinca, tais como
o “bridging” causado por fibras e a presenca de tensdes compressivas
residuais do processamento, ja outros fazem com que a trinca se propague de
forma mais tortuosa e dissipando mais energia, como é o caso do

microtrincamento [124].
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Figura 3.4: Mecanismos de tenacificagao extrinsecos e suas interagcbes com a

trinca em propagacgao. Adaptado de [124].

Nas ceramicas, tem-se a proeminéncia de mecanismos extrinsecos,
ativados pela propagacdo de uma trinca na regido de atuagdo destes
mecanismos [8]. Neste contexto, o microtrincamento € um mecanismo
vastamente explorado pelo seu potencial de tenacificar estruturas policristalinas
como os materiais ceramicos [3]. Diversos fenbmenos podem atuar tanto no
interior de cada cristal quanto na interface com os cristais vizinhos e resultar na
nucleacdo de microtrincas de maneira controlada e pontual dentro deste
sistema [78,136]. Com o avanc¢o deste processo de microtrincamento, pode-se
obter uma estrutura que atinja niveis de mobilidade estrutural suficientes para
acomodar solicitagdes mecéanicas por meio de pequenas deformacgdes ou
tensdes térmicas, por prover liberdade estrutural para a expansoes e retragdes
com a variagao da temperatura [137]. Tal mobilidade pode ser compreendida
como uma flexibilidade estrutural do material, visto que se trata de sua
capacidade de se deformar sem romper.

O setor de ceramicas refratarias possui grande interesse em tais
propriedades, visto que neste meio as solicitagbes termomecanicas sao criticas
para a aplicacdo e durabilidade dos produtos. Todavia, 0 uso de ceramicas

flexiveis para este fim deve ser ponderado para ndao comprometer outras
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propriedades do sistema. Estruturas microtrincadas possuem uma menor
coesao estrutural e, por consequéncia, menores niveis de resisténcia mecanica
podem ser alcancados [11]. Somado a isto, a rede de microtrincas pode atuar
como caminhos de penetracdo de agentes agressivos, podendo comprometer a
resisténcia a corrosao destes materiais [138]. Apesar destes contrapontos, no
que diz respeito ao choque térmico — uma das principais causas de falha de
refratarios — e a necessidade de acomodar tensdes geradas pela estrutura
fisica que os refratarios revestem, as ceramicas microtrincadas sao altamente
vantajosas. Sua mobilidade estrutural permite que as tensbes térmicas
provenientes de gradientes térmicos sejam reduzidas ao longo de sua
estrutura, diminuindo drasticamente o dano causado por este fendmeno
[137,139,140]. Portanto, entende-se que a engenharia de refratarios flexiveis
nao se direciona simplesmente para uma maximizag¢ao da flexibilidade, mas
trata-se de uma busca constante entre o compromisso de propriedades
antaglOnicas visando uma determinada aplicacdo. Dentro deste contexto, &
fundamental compreender os mecanismos que levam a formacgao controlada de
microtrincas, especialmente aqueles associados as caracteristicas
microestruturais dos concretos refratarios.

Concretos refratarios sao constituidos por uma distribuicdo de tamanhos
de particulas, na qual aquelas com tamanho superior a 200 ym formam a
fragdo grossa (agregados) e particulas de tamanho inferior a este formam a
fragdo fina (matriz) [74]. Nos processos de sinterizacdo, esta estrutura é
consolidada, formando ligagdes primarias entre as particulas. Porém, devido a
cinética de sinterizagdo, a matriz tende a passar por transformacdes mais
severas, podendo ser compreendida como um continuo. Ja os agregados tém
suas transformacdes mais proeminentes em sua superficie, de modo que seu
interior muitas vezes se mantém inalterado, representando a inclusao de uma
segunda fase discreta neste meio [3]. Assim, pode-se estudar a microestrutura
de um concreto refratario a partir da interagdo entre esta matriz e suas
inclusdes.

Visto que refratarios operam em condig¢des ciclicas de temperatura, o

fator expansao térmica deve ser considerado como um possivel gerador de
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tensdes nesta estrutura. Sendo constituidos de materiais distintos, matriz e
agregado podem ter coeficientes de expansao térmica diferentes e, quando
submetidos a variacdo de temperaturas, sofrerem variagdes volumétricas em
proporcoes incompativeis [3]. Este efeito € mais pronunciado no processo de
resfriamento, uma vez que tensdes de tracdo sdo mais criticas para o processo
de nucleagao de trincas [18]. As consequéncias deste processo dependerao do
valor da incompatibilidade entre coeficientes de expanséao térmica (Aa) dado
pela Equacao 3.1, onde am e ap sao os coeficientes de expansao térmica da

matriz e da particula de inclusdo dentro desta respectivamente.

Ao = o, — o, (3.1)

A Figura 3.5 ilustra como este sistema matriz/agregado pode se
comportar no resfriamento para diferentes valores de Aa. Para umcaso em que
os coeficientes sejam iguais (Aa = 0), tem-se que ambos, matriz e agregado,
terdo variagdes dimensionais equivalentes, ndo havendo geragao de tensdes.
Em um cenario em que o coeficiente da matriz é inferior (Aa < 0), no
resfriamento a inclusao tendera a se contrair mais que seu meio e dois efeitos
podem ocorrer: i) um destacamento do agregado em relagdo a matriz caso sua
interface for fraca ou ii) a formacao de trincas paralelas ao contorno da inclusao
pela geragéo de tensdes de tragéo radiais [124,137,141]. Por fim, no caso de a
matriz possuir um coeficiente de dilatagdo térmico maior que o do agregado
(Aa > 0), com a queda da temperatura do sistema, havera uma tendéncia da
matriz se retrair mais que o agregado, gerando tensdes paralelas ao contorno e
consequente trincamento radial [3]. De maneira geral este ultimo caso € o mais
vantajoso para a formagao de uma estrutura microtrincada, uma vez que estas
trincas radiais podem se propagar pela matriz e formar uma rede de
microtrincas que ira conferir flexibilidade ao refratario [78]. Contudo, a
incompatibilidade entre os coeficientes de expansao térmica ndo € o unico

meio de promover o microtrincamento estrutural da estrutura dos concretos.
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Figura 3.5: Efeito da incompatibilidade de coeficientes de dilatagao térmica do

agregado e da matriz quando submetidos a um resfriamento. Adaptado de [3].

De maneira geral, estruturas cristalinas ceramicas apresentam alta
complexidade, possuindo composi¢ao multicomponente, sitios intersticiais com
ocupacao variada e vacancias bem distribuidas. Uma das consequéncias desta
complexidade é um certo grau de anisotropia de coeficientes de expansao
térmica para diferentes dire¢des cristalograficas [142]. Esta incompatibilidade
ira gerar tensodes internas no material que, se intensificadas, podem resultar em
um auto-microtrincamento [81]. As tensdes geradas no interior do cristal irdo
crescer com o aumento do seu tamanho, visto que as compensacgdes de
deformacgao e tensdes externas serao proporcionalmente reduzidas [3]. A partir
de um certo tamanho critico de grao, estas tensdes superardo a tensao critica
de formacdo de ftrinca do material e causardo seu microtrincamento
espontaneo. No entanto, para as condigdes de servigo usuais de materiais
refratarios, o auto-microtrincamento é controlado majoritariamente pelo grau de
anisotropia do coeficiente de expansao térmica [143].

Diversos modelos estimam o nivel de tensdo interna gerado por uma
variagdo de temperatura quando os coeficientes sao distintos para cada
diregcao cristalografica. Um dos mais conhecidos foi estipulado por Evans
(Equagéao 3.2), que observa as interagbes termomecanicas em um modelo de
inclusdo hexagonal e bidimensional [142]. Por meio deste, calculou-se o valor
da tensdo oxx em uma dada direcao x a partir das propriedades do material
(mddulo elastico médio E e coeficiente de Poisson v) e do grau de anisotropia

dos coeficientes de expansao térmica, onde Aax e Adz sdo as diferengas entre
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o coeficiente nas direcées x e z em relagao ao coeficiente médio a. Observa-se
que cristais anisotrépicos submetidos a resfriamento na casa dos 1000 °C
podem atingir tensdes internas de tragdo superiores a 1000 MPa. Este fator é
intensificado quando se trata de cristais de configuragdo néo cubica, onde a
anisotropia se da de maneira muito mais expressiva, podendo atingir diferengas
na ordem de 20-10-6 °C-' [23]. Este efeito €, na pratica ainda mais critico, visto
a irregularidade dos gréaos, concentradores de tensbes e defeitos

microestruturais.

E AT
Oy = — (Ao, —vA«,) (3.2)

1 —v2

Além dos processos de tenacificacdo que foram detalhados nas sec¢des
anteriores, resultados do microtrincamento desencadeado por oscilagdes
térmicas, a propria formacao de fases no interior da estrutura pode promover a
tenacificacdo do material. Expansdes geradas em processos de
transformacgdes de fase no interior do material podem ter diversas origens.
Algumas transformagdes podem se dar no material quando submetido a
queima ou resfriamento e, devido a variagdo nos parametros cristalograficos
entre as fases inicial e final, gerar a expansao do material [3]. Uma reagao
conhecida por este comportamento € a transformacéo reversivel de zircénia
monoclinica = tetragonal que acompanha uma variagado volumétrica em torno
de ~5 % [144,145]. Outra origem para a expansdo volumétrica de
transformacédo de fases é quando existem diferengas microestruturais entre
precursores e produtos.

Existem duas principais consequéncias para esta expansao localizada
nas regides de transformacgdo. A primeira € a capacidade desta formagao in
situ de gerar tensdes compressivas na estrutura. Estas tensdes podem atuar
como tenacificador do material, uma vez que atuam contra a abertura das
trincas, gerando uma blindagem de sua propagacao [91]. A outra consequéncia
€ a formagdo de trincas no material devido as tensbes geradas
descontinuamente na estrutura do material. Tais tensdes associadas com

regides enfraquecidas por uma maior presenga de vazios podem concentrar
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tensbes nas regides de contornos de grao [14]. Estas trincas se formam de
maneira paralela aos contornos de graos e, em sistemas como os de concretos
refratarios com grandes inclusdes, tendem a se formar nos contornos de

agregados.

3.2.2 Tenacificagado no sistema Al203-MgO-TiO:

Nesse contexto, multiplos estudos tém se dedicado ao desenvolvimento
e a analise de formulacbes capazes de incorporar fases que favorecam o
aumento da tenacidade do concreto refratario, sem comprometer seu
desempenho termomecanico. Diversos sistemas de matérias-primas vém
sendo investigados com o objetivo de otimizar essas propriedades, sendo o
sistema Al203—-MgO-TiOz2 especialmente promissor devido a presencga de fases
com alto potencial de tenacificacdo pela promocdo de um microtrincamento
estrutural. Como discutido anteriormente, este sistema conta com a formagao
de espinélio e pseudobrookita em equilibrio com corundum quando formulados
para concretos ricos em alumina com adi¢des de titania e magnésia. Cada uma
destas fases tem potencial para contribuir com a geracao de tensdes no interior
do material.

O espinélio se destaca inicialmente por sua formagao expansiva in situ a
partir de seus precursores. Este fendmeno ocorre nas regides de interface e
promove formacgado de microtrincas paralelas a estes contornos. Em concretos
refratarios do sistema AMT com agregados de alumina, isso fica mais evidente
nos limites entre as porgcdes fina e grosseira [50]. Nesta regido ocorre
interdifusdo entre a alumina do agregado e a titdnia e magnésia da matriz,
intensificando tensdes nesta regido e formando longas trincas nesta interface
[141]. Em algumas aplicacbes em que esta formacédo expansiva néo é
desejada, opta-se pela adigdo do espinélio pré-formado [74]. Deste modo esta
fase pode contribuir com sua alta resisténcia a corrosdo sem promover o
microtrincas de transformacao, sendo de grande vantagem para aplicagdes
onde a corrosao é critica, como a linha de escéria de panelas de siderurgia
[146-148]. Somado isto, o espinélio — principalmente em sua forma invertida —

possui coeficiente de expansao térmica (a) ligeiramente superiorque a alumina
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(Tabela 3.1). Esta incompatibilidade gera tensdes entre estas fases durante
variacdes térmicas, especialmente no resfriamento, podendo contribuir para o
microtrincamento estrutural do material [18,23,140,149]. Pode-se notar que a
formacao sélida entre os espinélios normal e invertido reduze seu a e pode

atuar como um atenuador deste mecanismo [21].

Tabela 3.1: Coeficientes de expansao térmica das fases corundum e espinélio

dentro do sistema AMT.

Composto Temperatura (°C) a (106 °C) Ref.
100 5,6 [74]
500 7,3-8,0 [74]
AlOs3

1000 8,7-9,3 [74]
1500 93-99 [74]
100 5,6 [74]
20— 520 8,1 [149]

MgAl204
20 - 1020 8,8 [149]
1550 10,3 [21]
20 - 520 9,7 [149]
Mg2TiO4 20 - 1020 11,0 [149]
1550 13,5 [21]
0.9MgAl204— 0.1MgzTiO4 1550 8,4 [21]
0.92MgAl204— 0.08M@2TiO4 1550 8,6 [21]

A contribuicdo da pseudobrookita no que diz respeito a seu
comportamento frente a variagdes térmicas se mostra ainda mais pronunciada.
Uma das principais caracteristicas de interesse desta fase para a industria de
refratarios € sua estrutura cristalina ortorrdbmbica [134]. Esta faz com que o
material possua um alto grau de anisotropia de coeficientes de expansao
térmica (Tabela 3.2), tanto em sua forma normal quanto na invertida, podendo
gerar tensdes internas com a variagao da temperatura e resultar em um auto-
microtrincamento do material [78,90]. Tal efeito € vantajoso por promover a
flexibilizagcao estrutural e aumentar a resisténcia ao dano por choque térmico
do refratario [19,23,150]. Usualmente o titanato de aluminio (pseudobrookita

invertida) é adicionado a mistura de refratarios aluminosos como aditivo de
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sinterizagdo, por introduzir ions Ti** ao sistema e promover densificagdo do
mesmo [26]. Como ja discutido, os efeitos de densificagdo e microtrincamento
sao conflitantes e devem ser balanceados no processo de formulagao das

composicoes refratarias.

Tabela 3.2: Coeficientes de expansao térmica da fase pseudobrookita do

sistema AMT de acordo com sua diregdo cristalografica.

Temperatura Direcéao a

Composto (°C) cristalografica | (10¢°c) | Ref

a -2,9 [134]

20 -520 b 10,3 [134]

c 20,1 [134]
AlLTiOs

a -3,0 [134]

20-1020 b 11,8 [134]

c 21,8 [134]

a 2,3 [134]

20 - 520 b 8,1 [134]

, c 13,2 [134]
MgTi20s

a 2,3 [134]

20 - 1020 b 10,8 [134]

o} 15,9 [134]

3.3 Materiais e Métodos
3.3.1 Matérias-primas

Os agregados destes concretos refratarios formulados foram compostos
por alumina tabular (AT, d < 6 mm). A fracdo fina de alumina incorporada é
composta por alumina tabular (AT, d < 200 um) e aluminas reativas (AR —
CL370 e CT3000SG) — todas fornecidas pela Almatis, Alemanha. As adi¢des

de magnésia e titdnia se deram respectivamente por meio de sinter de 6xido de
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magnésio (MgO, M30B, dso = 4.4 um, RHI Magnesita, Brasil) sinter de 6xido de
titAnio (TiO2, dso = 1 um, Rutilit, Sachtleben Chemie, Alemanha). Para se
manter as analises restritas apenas ao sistema AMT, foi utilizada a alumina
hidratavel (AH, AlphaBond 300, Almatis Alemanha) como ligante hidraulico em
uma fragdo fixa de 5 %p. Um aditivo a base de polietileno glicol (Castament
FS60, BASF, Alemanha)foi utilizado como agente dispersante na concentracdo
de 0,2 %p. O teor de agua destilada adicionada foi ajustado para cada
formulagéo a fim de atingir uma fluidez vibrada (ASTM C 1445) de 120%.

3.3.2 Formulagao dos concretos refratarios

As formulacdes dos refratarios monoliticos foram elaboradas com base
na razao entre as fragbes finas e grosseiras detalhada anteriormente (Figura
2.10) e nas proporgdes entre os 6xidos do sistema AMT definida via simulagéo
termodindmica (Tabela 2.6). Foi adotado o modelo de distribui¢cdo
granulométrica de Alfred, com um coeficiente q = 0,26, de modo a garantir a
obtencao de um concreto vibrado com adequada compactacgao. O refinamento
da curva de empacotamento foi realizado por meio do software EMMA (Elkem,
Noruega), permitindo a otimizagao da distribuicao das particulas para melhorar
a densificagao da matriz, além de favorecer as propriedades reoldgicas e o
desempenho mecéanico do material. As composicdes detalhadas dessas
formulacbes estdo apresentadas na Tabela 3.3 e cada uma delas foi nomeada
de acordo com sua respectiva propor¢cdo entre magnésia (M) e titania (T)
adicionadas. Para ajustar o teor de alumina, aos valores determinados via
simulacao foi variada a adicdo de CT3000SG, visto sua maior proximidade de
distribuicdo de tamanho de particula as fontes de MgO e TiO2 aplicados neste
trabalho (Figura 3.6).



Tabela 3.3: Composicoes

porcentagem em peso.
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das formulagdes dos refratarios estudados em

Porcentagem passante (%)
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(D<6mm)
AT
20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0 | 20,0
(D<200pm)
AR 31|22 | 36| 46| 55|61 |67 |72]| 75| 79| 81
AH 50| 50|50|50|50|50|50]|50]| 50| 50] 5,0
MgO 0010|171 23|27 |31|34]|36]| 38| 40 42
TiO2 92 | 91|70 |54 | 41|31 |22|15| 10| 04| 0,0
—a— CT3000SG

Figura 3.6: Distribuicdo do tamanho de particulas das matérias-primas

selecionadas para ajustar os teores de 6xidos das composigdes.
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3.3.3 Processamento dos corpos-de-prova

As amostras de concreto foram processadas em redémetro planetario
sendo misturada inicialmente a fracdo seca e posteriormente adicionada
gradualmente a agua destilada de acordo com as caracteristicas reologicas de
cada composigdo. A mistura obtida foi vertida em dois tipos de moldes: i)
barras prismaticas (150 x 25 x 25 mm?) e ii) cilindros (50 @mm x 50 mm) com
furo transpassante (12 @mm). As amostras foram conformadas em mesa
vibratéria a uma frequéncia de vibragdo de 40 Hz por 2 minutos e
posteriormente colocadas em camara climatica (50 °C e 80% de umidade
relativa) para curar por 24 horas. Em seguida estas foram secas em estufa a
110 °C por 24 h e calcinadas (2°C/min, patamar de 600 °C / 2 h). Por fim, com
excegao as amostras cilindricas, todas foram queimadas (2 °C/min, patamar de
1500 °C /5 h).

3.3.4 Caracterizagao fisico-mecanica

Para avaliar a estabilidade dimensional dos concretos refratarios apds a
sinterizagcdo, as dimensdes das amostras prismaticas foram medidas em
triplicata antes e apds a queima, utilizando um paquimetro. A variacéo linear
dimensional (VLD) foi determinada conforme a norma ASTM C113-14 (2019),

aplicando a Equacao 3.3, onde lo e Ilf correspondem aos comprimentos das

amostras antes e apos o tratamento térmico, respectivamente.

It —1
VLD = flo T [%] (3.3)

A fim de avaliar a resisténcia mecanica das formulagdes propostas, foi
realizado o ensaio de flexdo em 3 pontos conforme a norma ASTM C133, por
meio de uma maquina de ensaios universal (MTS Systems Corp., modelo 810,
EUA). O moédulo de ruptura a frio (CMOR) foi determinado pela aplicagéo da
Equacgao 3.4, onde F é a carga maxima suportada pelo corpo de prova, em kgf,
L representa a distancia entre os apoios (0,127 m, conforme as condigbes

indicadas na norma), e h e w sao, respectivamente, a altura e a largura da
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secao transversal do corpo de prova medidas em triplicata com um paquimetro,

emm.

3FL
CMOR = ——; « 9,807 [Pa] (3.4)

WZ

Foram medidas as massas seca (ms), umida (mu) e imersa (mi) dos
corpos de prova segundo o principio do empuxo de Arquimedes e utilizando
agua como fluido de imersdo (ASTM C830). Para saturagdo das amostras com
o fluido, a imersao se dara dentro de uma camara de vacuo a 600 mmHg por
um periodo de 2 h. Assim, calculou-se a porosidade aparente (Pa) e densidade

aparente (pa) a partir das Equacgdes 3.5 e 3.6, respectivamente.

m, — My
P, = * 100 [%] (3.5)
my — my
m 3
Pa = —— [g/cm’] (3.6)

3.3.5 Caracterizagao termomecanica

Visando compreender como diferentes proporgdes entre os constituintes
do sistema AMT (Al203, MgO e TiO2) e as respectivas formagdes de fases in
situ afetam o comportamento dilatométrico durante a sinterizagdo, foram
realizados testes de sinterabilidade assistida. Utilizou-se o equipamento
RUL/CIC 421 (Netzsch, Alemanha) sem a aplicagdo de cargas mecanicas
significativas (0,02 MPa), de modo que este registre as variagdes dimensionais
das amostras ao longo do aquecimento (2 °C/min) e do patamar (1500 °C por 5
h). Para tal, foram utilizadas as amostras cilindricas calcinadas previamente
descritas. Por meio deste ensaio, foi observada a dilatometria do processo de
sinterizacao e os dados obtidos foram plotados em relagdo a temperatura ou
tempo de patamar, podendo ser detectadas expansbes térmicas no

aquecimento e densificacdo, e por meio de sua derivada é possivel notar
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formacgdes de fase liquida e transformacdes de fases expansivas por meio do
comportamento de deflexdes de dilatacdo ou retracdo para cada temperatura.

O modulo elastico (E) in situ foi determinado por meio de ensaios
realizados em barras prismaticas calcinadas (600 °C/5 h) e queimadas (1500
°C/5 h) correspondentes as formulagdes de concreto previamente descritas.
Essas amostras foram aquecidas em um forno até 1400 °C, seguindo uma
curva térmica com taxa de aquecimento e resfriamento de 2 °C/min. Durante o
ensaio, as barras foram bi apoiadas em um dispositivo especifico para medigcéo
dos modulos elasticos flexural e torcional in situ, utilizando o método de
ressonancia por varredura de frequéncias (ScanElastic 02, ATCP, Sao Carlos,
Brasil), conforme a norma ASTM E1875. Os resultados foram analisados e
representados graficamente, mostrando a variagdo do modulo elastico flexural
em funcdo da temperatura. Essa abordagem permite identificar fenbmenos
como a formacado de fase liquida ou microtrincamento das amostras,
evidenciados por uma queda no valor de rigidez, bem como processos de
sinterizacao e desenvolvimento de novas fases, caracterizados pelo aumento
continuo deste parametro.

No que diz respeito a concretos flexiveis, existe um padrdo de
comportamento esperado para amostras microtrincadas submetidas a este
teste [151,152]. A Figura 3.7 ilustra tal comportamento de formagédo de uma
histerese que se define por quatro etapas distintas:

.  Queda de E no aquecimento: o aumento da temperatura causa
uma reducao da rigidez do material devido ao aumento das
distdncias interatdmicas causado pelas maiores amplitudes de
vibracdes atomicas;

II.  Aumento de E a alta temperatura: com a expansio térmica
gerada no aquecimento tem-se o fechamento das microtrincas
pré-existente e sinterizagdo adicional, elevando a rigidez do
sistema;

lll.  Retorno de E por uma rota distinta: a formagéo de novas ligagbes

a altas temperaturas faz com que a variagéo na rigidez ocorra a

um patamar mais elevado que o observado inicialmente;
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IV. Queda de E no resfriamento: a incompatibilidade de coeficiente
de expansao térmica entre as fases presentes causa tensodes de
contragdo no resfriamento e gera novas microtrincas no concreto

e reduz suarigidez.

Méodulo elastico (Gpa)

Temperatura (°C)

Figura 3.7: Histerese esperada no ensaio de modulo elastico in situ para
concretos refratarios microtrincados. As curvas continua e tracejada indicam as

etapas de aquecimento e resfriamento, respectivamente.

A avaliacdo dos danos provocados pelo choque térmico foi conduzida
por meio do ensaio de fadiga térmica, no qual as amostras prismaticas foram
submetidas a sucessivos ciclos de aquecimento e resfriamento abruptos —
gradiente de 1000 °C — simulando as condi¢cbes extremas as quais os materiais
refratarios estdo sujeitos em aplicagdes industriais. A degradagao estrutural
resultante da fadiga térmica foi monitorada a partir da evolugdo do médulo
elastico das amostras ao longo dos ciclos térmicos. Foi utilizado o equipamento
Sonelastic (ATCP, Brasil), que opera conforme os principios estabelecidos na
norma ASTM C 1198, fazendo afericdes a cada dois ciclos. Com essa
abordagem, foi possivel correlacionar a resisténcia das amostras a fadiga
térmica com as propriedades de flexibilizagdo dos diferentes sistemas
avaliados de acordo com sua composi¢cao e microestrutura. O comportamento
esperado €& que materiais com maior flexibilidade apresentem melhor
desempenho neste ensaio, minimizando a nucleagéo e propagacao de trincas
e, consequentemente, retendo uma porgado maior do modulo elastico ao longo

dos ciclos.
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3.3.6 Caracterizagao da estrutura de poros e trincas

A fim de melhor compreender a estrutura de vazios, foi extraida uma
pequena amostra destes concretos e executada a analise de porosimetria de
intrusdo de mercurio (Hg) com auxilio de um porosimetro (Aminco, modelo 5-
7118, USA) de capacidade de 0-5000 Psi. A partir das medidas de presséo
absolutas (Pabs) aplicou-se a equagao de Washburn (Equacgéao 3.7) para definir
a distribuicdo do tamanho de poro (d) de cada amostra de acordo com a norma
ASTM D4404-18. Para tal calculo foram assumidos valores de angulo de
molhamento (B) de 140° e uma tensao superficial do Hg (y) de 480 mN/m. A
densidade real (pr) foi definida aplicando a técnica de picnometria de hélio das
amostras cominuidas. Foi utilizado um picnémetro (Micromeritics, modelo
AccuPyc 1330, USA) para realizar cinco medidas para cada composigao,
sendo calculada a média destes valores. A porosidade total (Pt) foi definida
utilizando a relagéo entre as densidades real (pr) e aparente (pa) das amostras
(Equacao 3.8). Estes ensaios foram executados com amostras antes e depois
dos 10 ciclos de aquecimento e resfriamento térmicos para avaliar a influéncia
desta fadiga térmica no desenvolvimento de uma rede de trincas apds a

exposicao a estas condigdes criticas.

d=- w (] (3.7)
(1 Pa) 100 19
Pt—(l p) 100 [%] (3.8)

3.3.7 Caracterizagao mineralégica e microestrutural

Para monitorar as alteragcbes mineralégicas das amostras apos
tratamento térmico, os corpos de prova foram cominuidos em um moinho de
alta energia (AMEF Ltda., modelo AMP1-M, Brasil) até atingirem uma
granulometria inferior a 44 ym. O po resultante foi preparado para viabilizar a
analise por difracao de raios X, que foi realizada com um difratdmetro D8
Advance ECO (Bruker, EUA) com radiagdo KaCu operando a 25 mA e 40 kV.

Foi analisada, para cada amostra, uma faixa de 26 de 5 a 90° em 20 minutos
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de varredura utilizando um passo de 0,02°. Os difratogramas obtidos foram
comparados com padroes de difracdo de pds disponiveis na base de dados do
Centro Internacional de Dados de Difragdo (ICDD), permitindo a identificagcado
das fases cristalinas presentes por meio do software Crystallographica-Search
Match (versédo 2.1.1.1, Oxford Cryosystems, Reino Unido). Com as fases
minerais identificadas foi utilizado o software TOPAS (Bruker, EUA) para
quantifica-las através do método de Rietveld.

Para a caracterizagdo da microestrutura dos concretos apos o
tratamento térmico, as amostras foram embutidas em resina polimérica
(poliéster insaturado e catalisador MEK, Carplast, Brasil) em uma camara de
vacuo a 600 mmHg para permitir a impregnacdo da amostra. A fim de obter
uma superficie homogénea e livre de irregularidades, as amostras foram
preparadas por meio de lixamento — utilizando lixas abrasivas de P600 a P1500
(ISO 6344) — e polimento com pasta diamantada com granulometria de 15 ym
(DP-Spray HQ, Struers, Francga). Para evitar problemas de carregamento, foi
feito o recobrimento das amostras com ouro (Balzers SCD 004, Bal-Tec,
Suica). Apos a conclusao desse processo de preparagao, as amostras foram
examinadas em um microscopio eletronico de varredura (MEV, XL-30 FEG,
Philips, Amsterda, Holanda). Foram coletadas micrografias de elétrons retro
espalhados (BSE) para observar o contraste quimico das amostras e sua
morfologia. Além da analise, foram utilizados detectores de espectroscopia por
energia dispersiva (EDS) acoplados ao MEV, permitindo a obtengdo de
informacodes detalhadas sobre a composi¢cao quimica elementar das amostras.
Foram feitas leituras pontuais e mapeamento de regides determinadas,

identificando a presenca de aluminio, magnésio, titdnio, sddio e oxigénio.

3.4 Resultados e Discussao
3.41 Parte 1 — Refratarios flexiveis a partir do sistema Al203-MgO-TiO:

Inicialmente, com o objetivo de fazer uma varredura ampla deste sistema
ternario, foram selecionadas cinco composi¢cdes dentre as determinadas na
Tabela 3.3 (100M-0T, 80M-20T, 50M-50T, 20M-80T e OM-100T). Deste modo

seriam avaliadas condi¢des desde um concreto puramente alumina-magnésia,
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de propriedades conhecidas na literatura, até a situagdo de um concreto rico
em alumina com adi¢des de titdnia. Estabelecendo um entendimento sobre
tendéncias associadas a presenga de magnésia e titania neste sistema, pode-
se, posteriormente, realizar analises com composicdes mais refinadas. As

propor¢coes entre os oOxidos do sistema AMT presente na fragcdo fina das

composigdes escolhidas foi destacada no diagrama ternario (Figura 3.8).
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Figura 3.8: Diagrama ternario do sistema AMT evidenciando a proporg¢ao entre
MgO e TiO2 (linhas vermelhas tracejadas) de cada formulagdo. As proporgdes

aqui indicadas referem-se estritamente a fragéo fina do con creto.©O = 100M-0T;

O = 80M-20T: A =50M-50T: € = 20M-80T: X = OM-100T.

Analises qualitativas e quantitativas de fases, realizadas por DRX e
refinamento de Rietveld (Figura 3.9 e Tabela 3.4, respectivamente), indicaram
alguns desvios em relagédo aos calculos termodinémicos iniciais (Tabela 2.7).
Em todas as composi¢des, notou-se a presenca de uma ou mais fases
contendo sodio (Na20-11Al203, Na20-4MgO-15A1203 ou Na20-Al203-6TiO2)
distintas daquela prevista via simulagcdo (Na20-9AI203). Essa diferenca, como
detalhado no capitulo anterior, ocorre principalmente devido a descrigcdo
termodinédmica desta fase na base de dados utilizada. Observando inicialmente

a composigao sem adi¢ao de titania (100M-0T), é possivel notar uma boa
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aproximacao dos valores obtidos experimentalmente com aqueles calculados
via simulacdo termodindmica. Considerando a equivaléncia entre as fases
Na20-11Al203 e Na20-9Al203, tem-se que os desvios sao inferiores a 3 %p
para todas as fases. Ainda assim, é valido destacar que o teor de espinélio
(MgAl204) formado in situ nesta composigao foi inferior aos 21 %p esperado.
Este fator pode trazer consequéncias ao processo de tenacificacdo e

resisténcia a corrosdo destas amostras [74].
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Figura 3.9: Difratogramas das amostras de concreto refratario queimadas a
1500 °C/5 h. & = Al203; & = MgAI204; * = TiO2; ¥ = AlTiOs5; & =
Na20-4MgO-15AI1203; ¥ = Na20-11Al203; @ = Na20-Al203-6TiO2.
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Tabela 3.4: Composicdo quantitativa de fases em massa obtidas pelo

refinamento de Rietveld dos padrdes de difragao de raios X.

Fase 100M-0T | 80M-20T | 50M-50T | 20M-80T | OM-100T

Al2Os3 79,7 70,9 76,7 79,4 80,8
MgAI204 18,6 23,3 11,9 3,3 -

Al2TiOs - - 7,6 14,7 11,2
Na20-4MgO-15A1203 - 3,7 2,9 2,4 -
Na20-11Al203 1,7 2,1 0,9 0,2 -

Na20-Al203-6TiO2 - - - - 4,2

TiO2 - - - - 3,8

Ja na amostra sem adigado de magnésia (OM-100T) os desvios se dao de
forma mais expressiva. O que se tém s&o teores excessivos das fases
corundum (Al203) e rutila (TiO2), mostrando que parte das matérias-primas
adicionadas se mantiveram nao reagidas mesmo apdés a queima a 1500 °C/5 h.
Nota-se que o 6xido de sodio e parte do Oxido de titanio sdo consumidos para a
formacao de freudenbergita (Na20-Al203-6TiO2), reduzindo a disponibilidade de
titAnia para a formacao das fases previstas. Esta baixa reatividade pode, de
modo geral, indicar uma sinterizagdo limitada e menor consolidacdo da
microestrutura [3]. Adicionalmente, a formagao desta fase tende a promover a
sinterizacao via fase liquida a temperaturas abaixo de 1300 °C e dificultar as
transformacgdes ativadas por Ti*4 [153,154]. As consequéncias imediatas destes
fendmenos — menor disponibilidade de titania livre para reagir e redugao da
atuacao dos ions titanio na sinterizagdo — é a deficiéncia de pseudobrookita
(Al2TiOs) formada nesta composicdo em comparagdo ao calculado via
termodinédmica computacional.

Para as composicdes intermediarias em que se tem os trés 6xidos do
sistema AMT presentes, passa-se a observar comportamentos distintos
daqueles referentes aos binarios isolados. Para a composigao mineralégica de
80M-20T os principais pontos de discrepancia dos resultados experimentais em
relacdo a simulagdo sao o maior teor de aluminas secundarias — aqui
identificadas como Na20-11Al203 (B-alumina) e Na20-4MgO-15AI203 (B"’-
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alumina) — e consequente redugéo no teor de corundum (Al203) e a auséncia
da fase pseudobrookita. Pode-se esperar que a titdnia nesta composicao tenha
permanecido em solucdo solida com as fases corundum e espinélio. Com o
aumento do teor de titAnia nas demais composi¢des intermediarias (50M-50T e
20M-80T) é possivel notar trés tendéncias principais no concreto refratario: i) o
maior teor de Al203 retido apds a queima e a consequente diminuigado do teor
total das fases tenacificantes, se distanciando progressivamente dos 21 %p
almejados, ii) um maior teor de pseudobrookita em comparagao aos valores
esperados, resultando em um efeito reduzido do espinélio nas propriedades
finais do material e iii) o reducdo dos teores de B-alumina e B’’-alumina.
Observa-se, portanto, que a presenca de ions titAnio nas amostras tende a
intensificar a formacao da pseudobrookita e inibir reatividade MgO para a
geracgao de espinélio quando queimadas a 1500 °C/5 h. Vale ressaltar que a
descricdo termodinamica do sistema AMT ainda esta em debate pela
comunidade cientifica, e tais desvios podem surgir de pequenas imprecisdes
ainda n&o abordadas [25,75,76].

Analisando o comportamento dessas composi¢cdes durante a etapa de
sinterizagdo (Figura 3.10), a composi¢gao 100M-0T inicia seu processo de
densificacdo a 1100 °C. No entanto, a formacéo expansiva do espinélio via
mecanismo de Wagner [155] — potencializada pelos poros gerados pelo efeito
Kirkendall [77] — causou uma deflexdo na curva dL/Lo, resultando em uma
expanséo volumétrica maxima na temperatura de sinterizagao (1500 °C) e no
tempo de patamar (5 h). Para as composi¢des intermediarias a presenga de
tithnia promoveu maior densificagdo na sinterizacdo, contrabalangcando a
expansao causada pela formacéao in situ de espinélio. Em todos os seus perfis
de dL/Lo, p6de-se observar uma retragao iniciando a 1300 °C, proporcional ao
teor de titdnia. O aumento do contetido de ions Ti** na solucdo sdlida de
espinélio pode induzir distorgdes na rede cristalina e gerar lacunas de oxigénio
devido a diferencas de raios ibnicos e neutralidade elétrica local,
respectivamente [19]. Ambos os fenbmenos resultam em maior difusao

atbmica, aumentando a sinterabilidade.
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Figura 3.10: Resultados de sinterabilidade assistida das amostras calcinadas
(600 °C/5 h). As linhas continuas indicam os dados de deformag&o enquanto as

linhas tracejadas indicam as derivadas destes perfis de deformacéo.

Inversamente, a composicdao OM-100T exibe uma retracdo proxima a
930 °C, podendo ser atribuida a formagao de fase liquida induzida pela
presenca da fase Na20-Al203-6TiO2 pontuada anteriormente, resultando maior
difusdo e aumento da sinterabilidade — a qual se intensificou notavelmente
acima de 1100 °C. Por volta de 1350 °C, observou-se uma expansao
consideravel, relacionada a formacdo de pseudobrookita na matriz refrataria
[26,81]. Manter a temperatura a 1500 °C por 5 horas evidencia que o processo
de sinterizacao continuou no sistema, resultando em retracdo adicional, todavia
de maneira atenuada em relagdo a composicao 20M-80T, o que pode ser
explicado pela menor ativagao do mecanismo de sinterizagao pela difusado dos
ions Ti*4.

Tendo avaliado a mineralogia e mudangas dimensionais no processo de
queima, as propriedades fisicas e mecanicas apos a sinterizagao a 1500 °C por
5 h foram avaliadas e estdo apresentadas na Figura 3.11. A variagéo linear
dimensional e a porosidade aparente (Figura 3.11a) seguiram as tendéncias

apontadas pela sinterabilidade assistida. Ademais, essas propriedades
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afetaram significativamente a resisténcia a flexdo (Figura 3.11b). Composi¢des
com alto teor de titania (OM-100T e 20M-80T) sofreram danos severos devido
ao trincamento excessivo de sua microestrutura, resultando em baixos valores
de resisténcia a flexdo (~ 3 MPa). Essas perdas de resisténcia mecéanica estéao
associadas a geracgao de tensdes excessivas na estrutura devido a dois fatores
principais: i) formacao expansiva in situ de espinélio e pseudobrookita e ii) alta
anisotropia do coeficiente de expansao térmica resultante da estrutura
ortorrbmbica da pseudobrookita — fase com maior presenga nas composigoes
com maior adigdo de TiO2. Devido ao desempenho mecanico muito inferior das
composicoes OM-100T e 20M-80T, fazendo sua aplicagdo inviavel em
condicbes reais de servigo, elas ndo foram selecionadas para as analises
complementares.

Por outro lado, as formulagdes 50M-50T e 80M-20T acomodaram melhor
essas tensdes, levando a uma estrutura mais coesa com menor porosidade e
resisténcia superior, produzindo valores médios de médulo de ruptura (CMOR)
de 20 e 31 MPa, respectivamente. Yuan et al. [24] apontam em seu estudo que
a adicdo de titdnia em refratarios de magnésia-alumina resulta em
preenchimento de poros e ponteamento viscoso durante a queima, contribuindo
para o comportamento fisico-mecanico observado nestas composicoes.
Finalmente, a composi¢do 100M-0T se mostra como a unica com expansao
residual apds queima a 1500 °C por 5 h, o que é esperado devido a formagao
expansiva de MgAI204. Apesar de ndo estar submetida danos gerados pela
presenca da pseudobrookita e conseguir manter uma coesédo microestrutural,
tal formacdo de espinélio também pode gerar tensbes pela expansao
volumétrica e poros devido ao efeito Kirkendall, afetando a integridade
mecanica. Adicionalmente, esta composi¢cdo nado teve uma densificacado tao
efetiva na sinterizagao devido a auséncia da titdnia. O somatério destes fatores

resultou em uma menor resisténcia a flexdao em comparagdo com a 80M-20T.
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Figura 3.11: Propriedades fisico-mecéanicas. a) Variagao linear dimensional e

porosidade aparente e b) resisténcia a flexdo das amostras queimadas a 1500
°C por 5 h.

O microtrincamento devido a incompatibilidade de expansao térmica
entre as fases formadas foi avaliado medindo-se o modulo de elasticidade (E) a
quente das amostras pré-queimadas para buscar a histerese mecanica. E
notavel pela Figura 3.12 que a composi¢cdo 80M-20T, apesar de seu alto teor
de espinélio formado in situ, nao evidenciou uma histerese mecanica clara,

atingindo altos valores de rigidez. De acordo com Zhao et al. [21] 0 aumento do
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teor de Mg2TiO4 em até 1 %p em solucéao solida na fase espinélio pode reduzir
significantemente o seu coeficiente de expansdo térmico, atenuando a
incompatibilidade de retragdo entre esta fase e a alumina. Soma-se a este
efeito a nao formagdao de pseudobrookita, ndo havendo, assim, a sua
contribuicdo para a tenacificagdo por meio do seu auto-trincamento devido a
anisotropia cristalina. Os resultados da composi¢cdo 100M-0T também nao
indicaram a presenga de microtrincamento e ainda resultaram em menores
valores de E em comparagao a 80M-20T devido a sua maior porosidade

aparente.
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Figura 3.12: Resultados de mddulo elastico in situ medidos até 1400 °C das
amostras queimadas a 1500 °C/5 h. A e R referem-se respectivamente, neste
grafico, as etapas de aquecimento e resfriamento, executadas a uma taxa de 2

°C/min.

A composi¢cdo 50M-50T mostrou um comportamento completamente
distinto. No estagio inicial de aquecimento, seu modulo elastico diminuiu,
conforme esperado para um concreto refratario devido a perda de rigidez com
a temperatura [129]. Contudo, um aumento notavel nesta propriedade foi
detectado a ~ 700 °C, indicando o fechamento das microtrincas geradas
durante o resfriamento inicial apds a sinterizagcao. Na etapa de resfriamento o

material foi capaz de manter o modulo elastico elevado atingido ao fim do
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aquecimento (112 GPa), comportamento associado as novas ligagbes via
ponteamento viscoso a alta temperatura [24]. Este valor seguiu aumentando
gradativamente e, em torno de 250 °C, sofreu uma queda até o final do
resfriamento, indicando a formacdo de novas microtrincas associadas as
tensdes geradas pela incompatibilidade entre coeficientes de expanséo térmica
tanto entre fases quanto internamente devido a anisotropia. Portanto, dentre as
composigdes analisadas na Figura 3.12, foi confirmado que a 50M-50T foi a
mais efetiva em induzir o microtrincamento estrutural, exibindo uma clara
histerese mecanica, como destacado pela regido hachurada.

Aumentar, pois, a flexibilidade via microtrincamento estrutural se
mostrou possivel para pelo menos uma das composi¢cbes associadas ao
sistema AMT. Etapas posteriores devem estudar o balango otimizado entre
estes Oxidos para maximizar tanto esta propriedade quanto a integridade
mecanica destes materiais. Além da formagao de microtrincas, o objetivo
pratico deste estudo é formular concretos refratarios com alta resisténcia ao
dano por choque térmico, visto que uma alta flexibilidade permite o alivio de
tensdes sem perdas mecanicas. Deste modo, amostras das composicées 50M-
50T, 80M-20T e 100M-0T tiveram seu médulo elastico a frio aferido antes e
ap6s subsequentes pares de ciclos térmicos (AT = 1000 °C). Os resultados
obtidos — valores de E absolutos e retidos expressos na Figura 3.13a e na
Figura 3.13b, respectivamente — confirmam as analises advindas do moédulo
elastico a quente. Apesar das amostras 100M-0OT mostrarem resisténcia ao
dano por choque térmico satisfatéria, retendo 87,4 % do valor inicial de E apo6s
10 ciclos, a composicdo 80M-20T foi mais eficiente em conter tal dano,
conservando 90,2 % do moédulo elastico ao final dos ciclos. Tal resultado
mostra que, mesmo sem haver a formacado de pseudobrookita, a adicao de
titAnia € capaz de melhorar o desempenho do concreto frente a este dano,
podendo ser resultado do menor coeficiente de expanséao térmica do espinélio
complexo — solugdo solida entre as formas normal (MgAI204) e invertida
(Mg2TiO4) — em comparagdo com o espinélio de alumina-magnésia
previamente mencionado. Ja para as amostras 50M-50T, & possivel observar

que o microtrincamento atestado pelo ensaio de E in situ levou a uma
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significativa resisténcia ao dano por choque térmico, com estas sendo capazes

de reter 94,3 % de seu mddulo elastico inicial.
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Figura 3.13: Ensaio de fadiga térmica sob 10 ciclos de AT = 1000 °C. a)
Valores absolutos de E medidos a cada 2 ciclos. b) Valores de E retido ao

longo dos ciclos.

Por fim, a microestrutura destas trés composi¢cdes foi avaliada por
microscopia eletrbnica de varredura (MEV). As imagens de elétrons
retroespalhados da composicdo 50M-50T (Figura 3.14a) evidencia o
microtrincamento sofrido durando o processo de resfriamento — indicado pelas
setas vermelhas — com geometria de ziguezague caracteristica do processo de
retracdo diferencial devido as incompatibilidades entre coeficientes de

expanséo térmica [78]. Somado a isto, trincas largas — destacadas pelas setas
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ciano — podem ser observadas nas regides de interface entre a matriz e os
agregados, geradas por tensdes advindas da formacgédo expansiva das fases
espinélio e pseudobrookita [77,78]. Uma alta densidade de poros é notavel no
interior dos agregados dessa composi¢ao, muito acima do esperado para
alumina tabular. Esta porosidade pode estar associada a dificuldades no
processo de preparagéo da amostra para analise de MEV.

A micrografia da composigdo 80M-20T (Figura 3.14b) mostra que a
densidade de trincas na estrutura foi significativamente menor que aquela
observada na anterior, concordando com os resultados previamente discutidos.
A menor porosidade vista tanto na matriz quanto no agregado contribui para o
maior modulo elastico desta composicdo em comparagdo as demais. Além
disso € possivel notar uma regido mais clara nas margens dos agregados
(linhas brancas tracejadas), indicando uma frente de difusdo de MgO e TiOz e
formacgao de espinélio via mecanismo de Wagner. Analisando a microestrutura
da amostra de 100M-0T (Figura 3.14c), observa-se que o microtrincamento se
faz presente, mas de forma muito menos pronunciada em comparagdo com
50M-50T. Os agregados se mantém densos, com menor evidéncia de difusao
de Oxidos e algumas trincas em seu contorno, resultadas do processo de
espinelizagao.

Analisando a microestrutura da composicdo 50M-50T em maior
magnificacdo (Figura 3.14d) pode-se notar alguns pontos brancos. Sabe-se
que em uma microscopia de elétrons retroespalhados a variacdo do tom de
cinza indica contraste quimico entre diferentes regides, sendo elementos de
maior peso atdbmico aqueles que exibem tons mais claros. Portanto, dentro da
composicao estudada neste trabalho, pode-se assumir que tais pontos brancos
estdo associados a regides com maior concentragao de titdnio, mostrando uma
formagao homogénea da fase pseudobrookita ao longo da matriz, favorecendo
o0 microtrincamento causado pela anisotropia de expansdo térmica de sua
estrutura cristalina ortorrdbmbica. Aumentando a magnificagdo na amostra de
80M-20T (Figura 3.14e), fica evidente que tais pontos brancos associados com
concentragdes de ions Ti na matriz sdo consideravelmente menos visiveis — o

que vai de acordo com a quantificacao de fases detalhada na Tabela 3.4 — e
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mostra que estes ions de titAnio foram incorporados em solugéo sodlida no

espinélio ao invés de formar pseudobrookita.

Figura 3.14: Microestruturas avaliadas via microscopia de elétrons
retroespalhados para as composi¢des 50M-50T (a e d), 80M-20T (b e e) e
100M-0T (c).
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Observando as tendéncias de formacdo de microtrincas nestes
materiais, € possivel afirmar que um maior teor de TiO2 é capaz de gerar mais
microtrincas pela presenca das fases espinélio e pseudobrookita formados in
situ. Todavia, acima de certa quantidade, este microtrincamento se torna
excessivo, levando a perda de coesdo estrutural e expressiva perda de
resisténcia mecanica, como foi notado nas composi¢cées 20M-80T e OM-100T.
Ademais, deve-se pontuar que tal microtrincamento extensivo pode também
comprometer a resisténcia do refratario a penetragdo por agentes agressivos,
tais como escoria metalurgica ou clinquer fundido, devendo-se buscar um
equilibrio entre desempenho mecanico e resisténcia a corrosao [156]. Como
mencionado previamente, faz-se necessario balancear a proporcdo entre os
oxidos do sistema AMT, em especial o teor de TiOz2, para identificar uma

composicao otimizada para cada aplicacao.

3.4.2 Parte 2 - Otimizagcao do teor de titdnia adicionado

Foi constatado na Secdo 3.4.1 que a adi¢ao de titdnia nos concretos do
sistema AMT tem dois efeitos principais e concorrentes. O primeiro deles é a
aumento da eficiéncia de sinterizacdo e densificacdo da microestrutura,
reduzindo a presenca de vazios na matriz e trazendo maior coesao estrutural.
Como consequéncia, tem-se o aumento da resisténcia mecanica do material,
mas também de sua rigidez, reduzindo a liberdade para o alivio de tensdes. O
segundo efeito é a promogédo de tenacificagdo do sistema pela formagao de
fases in situ que possuem coeficientes de expansao térmica incompativeis
entre si e acabam gerando tensdes internas no resfriamento, microtrincando a
estrutura. Estas microtrincas conferem flexibilidade aos refratarios e permitem
que estes adquiram maior resisténcia ao dano por choque térmico. No entanto,
a presencga de trincas na estrutura do material compromete sua integridade
mecanica, além de criar caminhos livres para a penetragcdo de agentes
COITosivos.

Diante dos resultados apresentados na primeira parte dos resultados
deste capitulo, foi constatado que para composicbées em que o teor de TiO2
supera o teor de MgO adicionado (20M-80T e OM-100T) a formagado de
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microtrincas se deu de forma desenfreada, deteriorando a coesao estrutural
das amostras e sua resisténcia mecanica. Assim, nesta etapa do estudo foi
feita uma varredura mais refinada de composi¢des, avaliando refratarios com
razdao de MgO/(MgO+TiO2) em massa de 1,0, 0,9, 08, 0,7, 0,7 e 0,5,
correspondentes as composi¢cbées 100M-0T, 90M-10T, 80M-20T, 70M-30T,
60M-40T e 50M-50T da Tabela 3.3, respectivamente. As proporgdes entre os
oOxidos presente na fracdo fina de cada uma destas composi¢des escolhidas
estdo indicadas no diagrama ternario do sistema AMT (Figura 3.15).
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Figura 3.15: Isoterma do diagrama ternario do sistema AMT a 1500 °C (%p)
destacando os campos de equilibrio termodinamico das fases corundum (Cor),
espinélio (Spn) e pseudobrookita (Psb). As linhas vermelhas tracejadas indicam
cada razdo massica constante de MgO/(MgO+TiO,). Seguindo a dire¢do da
seta azul tracejada, cada ponto corresponde a uma composi¢ao da matriz do
concreto (100M-0T, 90M-10T, 80M-20T, 70M-30T, 60M-40T e 50M-50T).

Incialmente, todas as composicdes selecionadas tiveram seus perfis
mineraldgicos avaliados. Os resultados das analises qualitativas —identificando

padroes de picos difracdo — e quantitativas — via refinamento de Rietveld — dos
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difratograma de DRX coletados apds queima das amostras a 1500 °C por 5 h
estdo apresentados na Figura 3.16 e Tabela 3.5, respectivamente. Nota-se
novamente a presencga de fases contento sddio, resultado do teor residual de
aproximadamente 0,4 %p de Na20 nas fontes de alumina tabular produzidas
via processo Bayer [92]. Como discutido anteriormente, a discrepancia entre o
tipo de fase com sddio previsto e detectado se deve a descrigao termodinamica
nas bases de dados utilizados, contendo apenas Na20-9Al203 como B-alumina
e nao Na20-11Al203 e Na20-4MgO-15AI203 (respectivamente B e B’’) [112—
114]. Pode-se notar que, para as composi¢des com presenca de TiO2 tem-se

maior formacao da ’”’-alumina, diminuindo a disponibilidade de MgO para as

demais fases.
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Figura 3.16: Padrbées de DRX das amostras queimadas a 1500 °C/5 h. ¢ =
Al203; & = MgAI204; ¥ = Al2TiOs; # = Na20-4MgO-15A1203; ¥ = Na20-11Al20s.
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Tabela 3.5: Distribuicdo quantitativa de fases (%p) detectadas por DRX

definidas por refinamento de Rietveld.

= [ = = [ =
o o o o o o

Fase = < N e i 0

S s s s s s

o (=) o o (=) o

Ll (7] o0 N~ © [Te]
ALO, 797 | 7666 | 772 | 780 | 756 | 76,7
MgALO, 186 | 20,8 | 19,0 | 166 | 16,7 | 11,9
ALTIO, 0,0 0,0 1,3 2,6 54 7,6
Na,0-4MgO-15AL,0, | 0,0 1,8 272 2.8 2,3 29
Na,0-11AL,0, 1,7 0,8 0,3 0,0 0,0 0,9
Na,0-9Al,0, 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0

Analisando as outras fases, observam-se alguns desvios na quantidade
de pseudobrookita formada nas formulagdées contendo titania. Um padréo
notavel emerge ao comparar o teor desta fase com a quantidade total de fases
tenacificantes formadas (espinélio + pseudobrookita), apresentada na Figura
3.17. Inicialmente, a medida que a titdnia & gradualmente adicionada, a
quantidade de pseudobrookita formada € menor do que a prevista pelo
FactSage (Tabela 2.7), ndo sendo, inclusive, detectada na composi¢do 90M-
10T. Todavia, além da 70M-30T, essa tendéncia se inverte, de modo que a
formacdo de pseudobrookita aumenta quando comparada as previsdes
termodinamicas, com a maior diferengca observada para a composicdo 50M-
50T. Esse comportamento é atribuido a dois fatores principais: (i) os ions de
tithnio aumentam a difusividade do sistema ao causar distorcbes na rede
cristalina devido a diferengas no raio idnico e na carga [89], e (ii) a medida que
a pseudobrookita € nucleada, os ions de Ti tendem, termodinamicamente, a
ocupar sua estrutura e a maior presenca de titnia acelera a formagao desta
fase [25,75,134]. Além disso, é crucial reconhecer as limitagbes na descrigdo

termodinamica deste sistema descritas no capitulo anterior.
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Figura 3.17: Proporgdo de pseudobrookita (P) dentro do total das fases
tenacificantes — espinélio e pseudobrookita (S+P) — comparando a predi¢ao
das simulagdes via FactSage (linha tracejada) com os resultados do
refinamento de Rietveld (linha continua) parea cada composi¢ao apds queima
(1500 °C/5 h).

Apos compreender a mineralogia das amostras com teor variado de
TiO2, seu comportamento de sinterizagao foi avaliado (Figura 3.18), revelando
tendéncias associadas ao aumento da adicdo de titdnia. Para a composicao
100M-0T, na qual o TiO: estd ausente, a densificagdo comega a uma
temperatura préxima a 1050 °C. Isso é indicado por uma leve reducido na
expansao térmica (Figura 3.18a) e uma queda correspondente na derivada da
curva (Figura 3.18b). No entanto, por volta de 1150 °C, a curva sofre uma
inflexdo e a dilatagdo se intensifica, indicando a formacédo expansiva de
espinélio in situ, que ocorre via mecanismo de Wagner [74,135]. Este
comportamento de dilatacdo se mantém até que a temperatura maxima de
sinterizacdo (1500 °C) seja atingida e, apds a hora inicial no patamar de
temperatura maxima, ndo sao observadas mais alteragdes dilatométricas

significativas para esta composigao.
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Figura 3.18: Ensaio de sinterabilidade assistida, executado em amostras
calcinadas (600 °C / 5 h). (a) Variagdo dimensional. (b) Derivada dos perfis de

variagado dimensional.

Com a adicédo gradual de titania, a temperatura inicial de sinterizagao
diminui progressivamente, atingindo aproximadamente 780 °C para a
composicao 50M-50T. A temperatura de formacado de novas fases no sistema
também diminui, com o ponto de inflexdo das curvas para as composi¢oes
contendo titdnia ocorrendo em torno de 1100 °C. Assim, até 1350 °C, ocorre
uma expansao significativa devido a formagao de espinélio e pseudobrookita
complexos. Além desta temperatura, no entanto, o material comeca a retrair a

medida que a sinterizagdo avanca, um processo que dura até o final do tempo
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de patamar e se intensifica com maior teor de TiO2. Esses efeitos conjuntos
apontam o papel do dioxido de titdnio como um aditivo de sinterizagdo, uma
funcdo bem documentada na literatura e aplicada em composi¢des industriais
[19,82,84,157].

Pelas caracteristicas mineralogicas e de sinterizagdo, pode-se
compreender melhor as propriedades fisicas e mecanicas das amostras
queimadas a 1500 °C por 5 h (Figura 3.19). A variacdo linear dimensional e a
porosidade aparente das composi¢gdes seguiram tendéncias semelhantes e
foram consistentes com o comportamento de sinterizagdo analisado
anteriormente. E notavel, no entanto, que a alteracdo da composicdo 80M-20T
para a 70M-30T mostra uma descontinuidade na tendéncia geral em ambas as
propriedades. Contrariamente a tendéncia geral decrescente ao longo do
intervalo de composicdo, a porosidade aparente aumenta de 13,6% para
14,4%, enquanto a variagao dimensional passa de -0,48% para -0,37%. Este é
um efeito do aumento da formacéo de pseudobrookita e seu maiorimpacto na
microestrutura do sistema, como visto anteriormente na Figura 3.17 e Figura
3.18, respectivamente. A menor retracdo esperada e a maior porosidade
aparente indicam microtrincamento estrutural causado pela elevada anisotropia
no coeficiente de expansao térmica da pseudobrookita [134]. Também vale a
pena apontar que, embora a retragcdo aumente com o maior teor de titénia, a
porosidade nao cai tdo acentuadamente, o0 que também indica o trincamento da
microestrutura. Todos esses fendmenos afetam diretamente a resisténcia
mecanica, conforme expresso pelos valores do modulo de ruptura a frio
(CMOR). Esta propriedade aumenta até a composi¢cao 80M-20T, consistente
com o aumento gradual na densificagdo e queda na porosidade. Da
composi¢do 70M-30T em diante, o CMOR diminui, atestando uma maior
presenca de microtrincas. Os resultados discutidos na Parte 1 mostraram que a
adicao de titania acima do nivel da composi¢cdo 50M-50T leva a fissuramento
excessivo devido a formacéao de fases in situ e tensdes térmicas causadas pela
incompatibilidade de expansido térmica, resultando em perda de coesao

estrutural e deterioracdo mecanica.
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Figura 3.19: Propriedades fisicas e mecéanicas de amostras queimadas a 1500
°C por 5 h.

A flexibilidade estrutural proporcionada pelo microtrincamento permite
que a estrutura refrataria reduza as tensdes térmicas causadas por gradientes
de temperatura, reduzindo assim o dano por choque térmico. Para avaliar tal
resisténcia ao dano, as amostras foram submetidas a 10 ciclos de aquecimento
e resfriamento bruscos ao ar (fadiga térmica com AT = 1000 °C), com 0 médulo
elastico medido a cada dois ciclos (Figura 3.20a). Os valores de mdédulo
elastico inicial seguiram uma tendéncia semelhante a do modulo de ruptura a
frio (CMOR), uma vez que maior porosidade e fissuramento tendem a reduzir a
rigidez do material. A composi¢ao 80M-20T apresentou o maior mdédulo elastico
inicial — cerca de 137 GPa — enquanto a 100M-0T e a 50M-50T mostraram os
menores — com 90 e 89 GPa, respectivamente. Os valores de médulo elastico
medidos permaneceram, de modo geral, consistentes com a tendéncia inicial
ao longo dos ciclos. No entanto, ao examinar a evolugao do médulo elastico
retido em relagdo ao valor inicial (Figura 3.20b), nenhuma tendéncia direta
emergiu em relacdo ao teor de titdnia adicionado. Embora o teor total de
espinélio e pseudobrookita tenha sido projetado para ser o mesmo (~21% em

peso), devido a cinética e a formacado de outras fases, este variou de
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aproximadamente 18,5 a 22,1% em peso, o que também afeta a analise. Além
disso, o efeito dessas fases especificas poderia afetar de forma diferente a
formacdo da rede de microtrincamento. Todas as composi¢cbées mantiveram
uma alta resisténcia ao dano por choque térmico, retendo mais de 82% do seu
valor inicial. A composi¢do 50M-50T foi particularmente notavel, retendo 94%.
Esse comportamento indica maior flexibilidade e sua capacidade de aliviar
tensbes térmicas causadas pelo gradiente de temperatura. O comportamento
das amostras 80M-20T foi ainda mais surpreendente, pois sustentou um alto
valor retido apesar de sua alta rigidez inicial (E). De acordo com a teoria de
choque térmico de Hasselman, um moddulo elastico mais alto normalmente
afeta de maneiras distintas a iniciacdo e propagagéo de trincas sob tensdes

térmicas [139].
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Figura 3.20: Teste de fadiga térmica (até 10 ciclos de AT = 1000 °C). a)
Valores de mdodulo elastico medidos a cada 2 ciclos. b) Médulo elastico retido

ao longo dos ciclos.

Para confirmar a formacdo de microtrincas na microestrutura das
diferentes amostras, foi realizado o ensaio de moédulo elastico in situ. Para esta
avaliacdo, amostras previamente queimadas (1500 °C por 5 h) tiveram seu
modulo elastico avaliado utilizando a técnica de ressonéncia durante o
aquecimento da temperatura ambiente até 1400 °C e o retorno a temperatura

ambiente, sempre a uma taxa de 2 °C/min (Figura 3.21). Observando as
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composigdes de 100M-00T até 80M-20T (Figura 3.21a), é evidente um
aumento progressivo na rigidez com o aumento do teor de TiO2, uma tendéncia
previamente discutida neste trabalho. No entanto, essas composi¢cées nao
apresentaram uma histerese de microtrincamento bem definida.

Para melhor compreender por que a composicdo 80M-20T teve um
desempenho tdo bom no choque térmico (como mostrado na Figura 3.20), a
mesma analise foi realizada para amostras desta composi¢cdo que haviam sido
submetidas a 10 ciclos de ciclagem térmica (AT = 1000 °C). O resultado
mostrou uma histerese ligeiramente mais definida, com a queda do E durante o
aquecimento tornando-se menos pronunciada apos 800 °C. Também foi
observado que a amostra submetida a fadiga térmica recuperou seu modulo
elastico original apés o ensaio de E in situ (aquecimento até 1400 °C),
sugerindo um provavel mecanismo de cicatrizagdo [129]. No entanto, este
efeito requer testes adicionais para confirmagao. Observando as composicoes
com maior teor de titania (70M-30T, 60M-40T e 50M-50T na Figura 3.21b), a
tendéncia inicial se inverte, uma vez que o aumento do teor de TiO2 reduz a
rigidez inicial. Outra descoberta fundamental é que essas composi¢des se
comportam mais como amostras microtrincadas, exibindo histerese durante os
ciclos de aquecimento e resfriamento. A histerese torna-se cada vez mais bem
definida com o aumento do teor de titdnia, sugerindo maior microtrincamento.
Este efeito é particularmente claro para a composi¢cao 50M-50T, o que explica

sua elevada resisténcia ao dano por choque térmico.
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Figura 3.21: Mddulo elastico in situ em fungao da temperatura até 1400 °C

para: (a) composi¢ées com baixa adigdo de titania (0T a 20T) e (b) com alto

teor adicionado (30T a 50T). Na figura A e R referem-se respectivamente as

etapas de aquecimento e resfriamento, ambas a uma taxa de 2 °C/min.

Todos os resultados apresentados até agora indicam que a composigao
80M-20T equilibra melhor a resisténcia ao choque térmico com elevada
integridade mecanica. Para entender como a microestrutura afeta seu
desempenho, foram realizados ensaios de imersao e picnometria para avaliar

sua estrutura de poros e microtrincas comparada as duas composicoes
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extremas (100M-0T e 50M-50T). Os resultados da porosimetria de intrusédo de
mercurio (MIP), mostrados na Figura 3.22, revelam varias limitagdes desta
técnica para analisar materiais refratarios. Primeiramente, a geometria do
equipamento restringe as amostras a cerca de 1 cm?, significando que elas
podem nao ser representativas de todo o concreto. Adicionalmente, para
amostras apenas submetidas a queima (1500 °C/5 h), observa-se apenas a
saturacao inicial, sem penetracdo adicional em pressdes mais elevadas. Com
base nos resultados de porosidade aparente (Figura 3.19), a baixa penetracao
observada ndo é um sinal de baixa porosidade, mas sim uma questdo de
compatibilidade entre o método e a morfologia dos materiais. Concretos
refratarios ndo apenas contém macro poros que sao grandes o suficiente para
serem medidos por este método, mas a geometria de sua rede de poros
também pode ser subestimada ou totalmente negligenciada devido a
penetracao irregular de mercurio [158]. Além disso, a equacgao de Washburn
(Equacédo 3.7) usada para calcular o tamanho dos vazios assume poros
cilindricos e, como este estudo envolve concretos microtfrincados, os vazios
das trincas formam superficies paralelas, tornando impossivel distinguir entre
um poro e uma microtrinca. Portanto, o ensaio de MIP foi utilizado apenas para
fins comparativos. Esta abordagem comparativa mostrou que as amostras
submetidas a ciclos térmicos tiveram um claro aumento na penetragdo de Hg
em todas as composicoes. Isso fornece evidéncias adicionais de dano por

choque térmico além da queda observada no modulo elastico.
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Figura 3.22: Resultados da porosimetria de intrusao de mercurio (MIP) para as
composigdes apos queima a 1500 °C/5 h (linhas tracejadas) e apos serem

submetidas a 10 ciclos de ciclagem térmica (linhas continuas).

Para determinar tanto o volume total de vazios quanto a proporgéo de
poros abertos versus fechados, também foi realizado um ensaio de picnometria
a hélio para medir a densidade real de cada composigdo. Combinando este
valor com os dados de porosidade aparente do ensaio de imersdo, a
porosidade total do concreto pode ser calculada utilizando a Equagao 3.8,
conforme apresentado na Tabela 3.6. Essas medidas foram representativas e
consistentes com as outras propriedades observadas anteriormente no
sistema. A maior porosidade total foi observada para a composi¢ao 100M-0T, o
que pode ser devido a vazios internos relacionados ao efeito Kirkendall [155].
Uma tendéncia clara emergiu, mostrando maior sinterabilidade com maior
adicdo de titdnia e uma correspondente reducdo na porosidade total. A
comparagao da composi¢ao 80M-20T com a 50M-50T revela uma pequena
diminuigc&do na porosidade fechada e um aumento na porosidade aparente. Isso

sugere que, embora a adicdo de titdnia promova a densificacdo, o
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microtrincamento resultante pode ter conectado parcialmente poros fechados,
criando uma rede aberta maior. Este € um fator relevante que favorece a
composicao 80M-20T em relagao a 50M-50T, visto que a primeira apresenta
menor porosidade, tornando-a mais adequada para aplicacbes expostas a
agentes corrosivos [82,156]. No entanto, considerando os resultados do
moddulo elastico (Figura 3.21), o perfil de histerese da composi¢ao 50M-50T é

muito maior que o da 80M-20T, o que indica que a primeira é mais flexivel.

Tabela 3.6: Resultados de densidade da picnometria de He e valores

calculados de densidade aparente, fechada e total.

100M-0T 80M-20T 50M-50T

Densidade real

3,6878 + 0,0005 | 3,6642 +0,0003 | 3,6634 + 0,0003
(g/cm?3)

Porosidade aparente
(%)

Porosidade fechada
(%)

Porosidade total
(%)

16,6 +0,2 13,6 +0,1 13,8 +0,1

23+0,3 2,0+ 0,1 1,6+ 0,1

19,0 £0,5 15,6 +0,2 15,4 +0,2

Para compreender melhor a microestrutura desenvolvida por cada
composicao, as amostras foram analisadas utilizando microscopia MEV-BSE e
mapeamento EDS para determinar a distribuicdo dos atomos dentro do
concreto (Figura 3.23). Consistente com os testes anteriores, as composig¢des
com maior teor de TiO2 apresentaram uma matriz com mais trincas na interface
matriz/agregado, conforme demonstrado pelo grande fissuramento nesta regido
para a composicao 50M-50T. Na auséncia de titania, a interface
matriz/agregado permaneceu mais coesa. Adicionalmente, para a composi¢ao
80M-20T, os agregados apresentaram um nucleo mais escuro e uma superficie

mais clara, o que indica uma frente de difusdo movendo-se para o interior.
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Figura 3.23: Microestrutura avaliada por imagens de elétrons retroespalhados
(BSE) das composicoes selecionadas e seus respectivos mapeamento

elementar via espectroscopia de energia dispersiva de raios X (EDS).

Os mapas de EDS destacaram comportamentos distintos para magnésio
e titnio em cada composicdo. O magnésio apresentou solubilidade limitada
dentro dos agregados, permanecendo concentrado na matriz — uma
caracteristica especialmente notavel na composicao 100M-0T. Os mapas de
EDS da composi¢cdo 80M-20T mostraram que o titanio (Ti) estava distribuido de
forma mais homogénea por todo o concreto, aparecendo de forma semelhante
tanto na matriz quanto no agregado. Por outro lado, na composi¢ao 50M-50T, a

concentragao de Ti na matriz foi maior, o que pode estar ligado a formacgao de
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fases especificas. Uma observacao notavel, particularmente na 50M-50T, foi
que as regides ricas em magnésio na matriz ndo se sobrepunham as areas
ricas em Ti. Isso sugere que esses elementos segregam preferencialmente em
fases distintas. Calculos termodinamicos utilizando o FactSage apoiaram essa
constatagdo, revelando que os ions Mg*? tendem a ocupar a fase espinélio,
enquanto os ions Ti** se localizam preferencialmente na fase pseudobrookita.
Esta evidéncia confirma a natureza difusiva da formacao de fases e destaca o
papel crucial da titinia como aditivo de sinterizagcao neste sistema.

A composigao 80M-20T foi examinada com maior magnificagdo para
analisar a estrutura da matriz e sua interface com os agregados (Figura 3.24).
Calculos pontuais da composicdo atdbmica em cada regido também foram
realizados (Tabela 3.7). A matriz consiste em graos refinados com uma
interface parcialmente coesa com os agregados. Varias trincas, paralelas as
superficies dos agregados (setas ciano), foram identificadas e sao atribuidas a
tensdes geradas durante a formacéo de fases. Adicionalmente, microtrincas
dentro dos graos da matriz, perpendiculares as suas superficies (setas
amarelas), indicam que elas foram originadas por uma incompatibilidade nos
coeficientes de expansdo térmica entre as fases ou pela anisotropia da
pseudobrookita. No entanto, essas trincas s&o de curto alcance e nao formam
conexdes significativas entre os poros, conforme confirmado pela picnometria a
hélio. Com base na composicdo das fases destacadas, graos cinza-escuros
correspondem ao espinélio, cinza-claros ao corindon e pequenos graos
esbranquicados a pseudobrookita. Isso confirma a forte tendéncia dos ions
Mg*> de serem alocados na fase espinélio e os ions Ti** na fase
pseudobrookita. Quanto a inverséo de fase, pode-se notar uma composigao
mais préxima do espinélio normal (MgAl204) e da pseudobrookita inversa
(Al2TiOs). No entanto, um certo grau de inversao pode ser visto em ambas as
estruturas, destacando a difusdo de titdnio e magnésio para o espinélio e a
pseudobrookita, respectivamente [21,80]. Essas fases complexas resultam em
menor incompatibilidade de expansdo térmica, o que pode explicar o

comprimento curto das microtrincas.
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Figura 3.24: Microestrutura da interface matriz/agregado da 80M-20T avaliada
por imagens de elétrons retroespalhados (BSE). Setas ciano indicam
tincamento na regido da interface e setas amarelas indicam microtrincamento

dentro dos gréos.

Tabela 3.7: Composi¢cbes elementares de espectros pontuais avaliadas via
espectroscopia de energia dispersiva de raios X (EDS) e férmula quimica
baseada nos resultados de EDS, relacionadas as regides indicadas na Figura
3.24.

Ponto (0] Na Mg Al Ti Fase Férmula
A 57.0 | <01 - 429 | <0.1 Corundum Al2Os
B 658 | 10 | 91 | 238 | 0.3 Espinélio Mgo.62Al2.15Ti0.0304
C 68.3 | 0.1 25 [ 200 | 9.1 Pseudobrookita | Mgo.24Al1.90Tio.8605

Os resultados discutidos aqui corroboram o estudo anterior (Segao
3.4.1), ajudando a compreender melhor este sistema refratario e como o seu
desempenho pode ser ajustado pela adigdo de titdnia. Portanto, a composi¢éo
80M-20T pode ser considerada a escolha ideal para equilibrar as propriedades
desejadas. No entanto, € importante notar que o sistema Al203-MgO-TiO2 &

altamente versatil e pode ser adaptado para varias aplicagdes. Quando a
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flexibilidade & o objetivo principal, a composicdo 50M-50T pode se destacar
como uma opcao melhor. Alcancar o equilibrio de fases correto € um fator
chave no desenvolvimento de formulagdes para diferentes usos. Pesquisas
futuras devem focar no escalonamento desta composigcao para uso industrial,
explorando novas tendéncias de propriedades e investigando como a adi¢ao de
outros oOxidos pode criar refratarios flexiveis e de alta integridade com

formulagdes ainda mais complexas.

3.5Conclusoes

Este estudo investigou composi¢gées no sistema Al203-MgO-TiO2 (AMT)
visando compreender o efeito da formacao de pseudobrookita e espinélio em
concretos refratarios a base de alumina, especialmente focado na adigao de
dioxido de titdnio (TiO2, rutila) nas propriedades, buscando otimizar sua
flexibilidade e resisténcia mecénica. Apesar de alguns desvios, os calculos
termodinamicos provaram ser uma ferramenta util, permitindo uma boa
previsao das fases formadas apds a queima a 1500 °C por 5 h.

A adicdo de titAnia em uma extensao controlada foi eficaz em auxiliar de
sinterizagcdo e acelerar a densificagao, trazendo melhora no desempenho
mecanico dos refratarios. A presenca de ions de titanio também leva a
formacéo in situ de pseudobrookita complexa e a inversdo da estrutura do
espinélio. A formagao expansiva de fases e incompatibilidades de coeficientes
de expansao térmicas sédo responsaveis por gerar tensdes internas no material
e promover seu microtrincamento. A pseudobrookita, em particular, foi
identificada como o principal fator de tenacificagdo, devido ao microtrincamento
gerado por sua elevada anisotropia de expansao térmica linear. Este
mecanismo € crucial para dissipar a energia elastica armazenada durante a
solicitagdo de ciclagem térmica, melhorando assim a resisténcia ao dano por
choque térmico.

Os resultados indicam que, embora as amostras 100M-0T tenham
apresentado boa resisténcia ao choque térmico, o efeito da pseudobrookita foi
mais eficiente para inibir este dano em comparagdo com composicoes sem a

sua presenca. Por outro lado, o excesso de titania levou a uma perda de
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coesdo na matriz refrataria das composicdes 20M-80T e OM-100T devido ao
trincamento excessivo, resultando na formacgao de interconexao entre trincas e
poros e, consequentemente, queda acentuada de resisténcia mecanica,
inviabilizando seu uso. A composicao 50M-50T, demonstrou uma eficaz
formagdo de microtrincas sem comprometer drasticamente sua integridade
mecanica, sendo a formulagao que atingiu maior flexibilidade. Esta formulacéo
se destaca como uma opcgao de alta eficiéncia onde a resisténcia ao dano por
solicitagdes ciclicas € o ponto critico.

Em meio as composigbes testadas, a formulagdo 80M-20T emergiu
como a composi¢ao otima, alcangando um equilibrio notavel em ambas as
propriedades. Esta composicdo combina uma microestrutura mais coesa e
densa com uma presenca estratégica de microtrincas curtas resultantes da
formacdo in situ de espinélio e pseudobrookita complexos e da
incompatibilidade do coeficiente de expansido térmica. Esta configuracao
permitiu que o material mantivesse alta integridade mecéanica enquanto exibia
perda minima de E apds a ciclagem térmica, indicando alta resisténcia ao dano
por choque térmico. Tal composicdo, com adi¢cao de 1%p de TiO2, oferece uma
solucado promissora para aplicagcdes que requerem alta resisténcia mecanica,
resisténcia adequada a ambientes de alta temperatura e variacdes térmicas
abruptas. A capacidade de otimizar a tenacificacdo e o desempenho mecanico
projetando o teor de titania e, assim, controlando a microestrutura abre novas

perspectivas para o desenvolvimento de concretos refratarios avancgados.
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CAPIiTULO 4 - DISCUSSAO GERAL E CONCLUSOES

A presente dissertagcao buscou desenvolver, a partir de uma abordagem
holistica, concretos refratarios de superior flexibilidade a partir do sistema
Al203—MgO-TiO2 (AMT), aliando conhecimento tedrico, termodinamica
computacional e avaliagdo experimental. As propriedades termodinamicas do
sistema AMT foram sistematicamente estudadas para compreender os limites
de validade das simulagdes via metodologia CALPHAD e executa-las de
maneira embasada e direcionada. As simulagdes via FactSage (bases FactPS
e FToxid) apresentaram boa concordadncia com dados experimentais no
sistema AMT, sobretudo em areas ricas em alumina. Contudo, foram
identificadas limitacbes nas descricbes termodindmicas da fase espinélio
(tithnia) e da fase B-alumina, o que requer cautela devido a possiveis desvios
de distribuicdo ibnica e discrepancias em estudos de alta precisdo.

Foram definidas, por meio de calculos termodinamicos, formulagdes de
concretos refratarios que otimizassem o desempenho frente a corrosédo e
penetragao, baseado nas propriedades das fases do sistema. Para tal, colocou-
se como alvo a formacao de 21 %p das fases espinélio e pseudobrookita,
definidas como as fases tenacificantes. Resultados das simula¢gdes mostraram
que, em relacdo ao desempenho térmico e quimico, a fase alumina apresenta
alta sensibilidade a variagdes de temperatura no equilibrio de fases e que a
presenca de titdnia pode controlar a estabilidade térmica das fases formadas.

As interagcdes destas composicdes de concretos refratarios foram
simuladas e identificou-se o bom desempenho destes materiais na presenca de
escoria de panela de aco da siderurgia devido a formacgéo de fases com alta
refratariedade. Para escoria faialitica e clinquer de cimento a proporgao entre
magnésia e titdnia despontou como fator determinante para a resisténcia a
dissolugado do refratario. Nestes casos notou-se uma queda significativa no
indice de resisténcia a corrosdo (A) para elevados teores de TiO2. A presencga
de pseudobrookita reduziu a resisténcia térmica do material durante a corroséao,
tornando-o mais propenso a fusao, ao passo que a inclusdo de magnésia atuou
de forma oposta, preservando a elevada estabilidade térmica e refratariedade

do sistema.
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A integracao da simulacado termodinamica via metodologia CALPHAD
consolidou-se como um pilar estratégico fundamental, permitindo uma
exploragao preditiva do vasto espago composicional do sistema AMT. Mais do
que uma ferramenta de apoio, essas simulagdes forneceram o arcabouco
tedrico necessario para interpretar as complexas interacbes quimicas
observadas, permitindo antecipar comportamentos de fases em condigdes
extremas e otimizar a microestrutura para suportar a agressividade quimica de
escorias e clinqueres. Essa abordagem n&o apenas conferiu maior rigor
cientifico a selecédo das formulacdes, mas também estabeleceu uma correlacao
direta entre a estabilidade termodindmica das fases e o desempenho
macroscopico final do refratario.

A validagdo experimental por meio de produgcdo de amostras de
concretos refratarios queimados a 1500 °C consolidou essas tendéncias de
equilibrio demonstradas nas simulagées. Confirmou-se que as transformacodes
de fase in situ sdo parte fundamental de alteragcdes volumétricas e térmicas que
resultaram promocado da flexibilidade. Destaca-se a influéncia dual e
determinante da titdnia, que em teores controlados atua como um potente
aditivo de sinterizacao, elevando a densificagao e a integridade. Contudo, sua
funcdo mais critica manifesta-se na formacado da pseudobrookita complexa,
cuja elevada anisotropia de expansao térmica linear gera tensdes localizadas
durante o resfriamento do material. Esse fendmeno resulta em uma rede de
microtrincas que funcionam como defletor e ramificador de trincas, dissipando a
energia elastica proveniente de solicitagbes externas e impedindo a
propagacéao de trincas macroscoépicas catastroficas.

Observou-se, entretanto, a existéncia de um limite para essa adigao,
visto que, enquanto composi¢dées como a 50M-50T atingiram o apice da
flexibilidade — ideal para ambientes de choque térmico ciclico extremo — o
excesso de titdnia em amostras com teores mais elevados provocou um
trincamento excessivo e a interconexao de trincas e poros. Esse processo
resultou na perda de coesdo da matriz e na queda drastica da resisténcia
mecanica, o que inviabiliza o uso industrial de tais formulagdes. Em meio a

esse espectro de propriedades, a formulagao 80M-20T, contendo 1%p de TiOz2,
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emergiu como a solucao técnica mais equilibrada desta pesquisa, por alcancar
de forma otimizada a estabilidade quimica frente a agentes corrosivos, uma
alta resisténcia mecanica e uma excelente resisténcia ao dano por choque
térmico via microtrincas curtas e bem distribuidas.

A conclusédo final desta dissertacdo ratifica que todos os objetivos
propostos foram plenamente atingidos, demonstrando que a flexibilidade em
refratarios de alumina pode ser uma propriedade diretamente projetada onde o
microtrincamento atua como o principal agente de protecdo e longevidade.
Reforga-se a importdncia de aliar técnicas de simulagdo computacional —
especialmente simulacdo termodinamica — com a experimentagdo empirica
para desenvolver materiais cada vez mais avang¢ados, eficientes, sustentaveis
e duradouros. A capacidade de projetar a vida util desses materiais por meio do
controle preciso do teor de titdnia abre novas perspectivas para a industria
siderurgica e outros setores de alta temperatura, consolidando o sistema AMT
como uma plataforma versatil para a nova geragdo de concretos refratarios

flexiveis.
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SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

Com base no desenvolvimento e nos resultados obtidos nesta pesquisa
sobre o sistema alumina-magnésia-titdnia, as seguintes sugestbes séao
elencadas para a continuidade e o aprofundamento do estudo de concretos

refratarios flexiveis:

« Realizacdo de analises que caracterizem quantitativa e qualitativamente
a morfologia da rede de microtrincas deste sistema, permitindo uma
compreensdo mais precisa de como a pseudobrookita influencia a
tortuosidade destas;

o Realizar testes de corrosdo reais para validar as predigdes de
resisténcia quimica e observar o efeito da dissolugcdo da fase
pseudobrookita em condi¢des dinamicas de servico;

o Desenvolver formulagdes utilizando agregados de AMT previamente
sintetizados (eletrofundidos ou sinterizados) para comparar o
desempenho da flexibilidade gerada por fases pré-existentes versus a
flexibilidade gerada por reagdes in situ;

o Estudar o efeito da distribuicdo do tamanho de particulas dentre matriz e
agregados para a geragao de tensdes devido a incompatibilidades nos
coeficientes de tensbes térmicas a fim de ajustar o processo de
formulacao aos efeitos de tenacificacdo das composigoes;

o Escalar as formulacdes para proporgdes industriais, validando os efeitos
observados neste trabalho para grandes volumes de producgao e

aplicacdo em condig¢des proximas aquelas encontradas em uso.
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