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R E S U M O 

Estuda-se o efeito de algumas variáveis 

no processo de sinterização e formação de solução sólida de 

(Th, U ) 0 2 . 

Foram preparados pós de Th0 2, U 3 0 & e 

U 0 2 < Os pós de Th0 2 a partir de calcinação de oxalato de tõ 

rio a 500 e 750°C, os de U 3 0 Q da calcinação do DUA a 660 e 

750°C e os de U 0 2 foram preparados a partir do DUA e de ATCU. 

As diferentes características desses pós foram determinadas / 

pelas medidas de suas áreas especificas, por observação em 

microscopia eletrônica de varredura, ensaios de compactabili-

dade, difratometria de raio-X e medidas da relação O/U. 

As misturas dos óxidos foram calculadas 

para produzir uma composição final com 10% em peso de U 0 2 

Também foi feita uma mistura de oxalato de tório e DUA, calcjL 

nada ao ar a 700°C, para produzir uma certa quantidade de so 

lução sólida antes da sinterização. As sinterizações foram de 

senvolvidas em atmosfera de argônio com temperaturas entre / 

1400°C e 1700°C, por tempos variando de 1 a 4 horas. O efei 

to das características das misturas sobre os processos de sin 

terização e formação de solução sólida foram estudados por 

meio dos resultados de densificação, desenvolvimento de micro 

estrutura e dilatometria de raio-X. 



As características dos pós de T n ° 2 

apresentam um efeito predominante na compactabilidade e sin 

terabilidade das misturas, sendo que a maior temperatura de 

calcinação aumenta a densidade a verde, mas diminui a densi­

dade final das pastilhas sinterizadas. Na sinterização de 

misturas contendo U^Og, este ê reduzido para U 0 2 e pode-se 

obter pastilhas com densidades e microestruturas similares / 

àquelas produzidas de misturas contendo UC^/ mas se oxigênio 

em excesso estã presente durante a sinterização, o processo/ 

ê afetado, ocorrendo um crescimento de grão exagerado. 

Os resultados de densificação foram re 

lacionados com a equação cinética de Coble para o segundo es 

tãgio de sinterização, com difusão pelo reticulado e contor­

nos de grãos como absorvedores de vacâncias. A energia de 

ativação para a sinterização se apresenta independente das / 

características iniciais dos pôs, sendo em torno de 62 Kcal/ 

mol. Encontrou-se que o processo de formação de solução só 

lida é fortemente dependente das características dos pós, 

principalmente da área específica. Na produção de solução / 

sólida durante a calcinação, também ocorre a diminuição da 

atividade dos pós, diminuindo a sinterabilidade das mesmas. 



A B S T R A C T 

The effect of some variables in the 

(Th, U) (>2 sintering process and solid solution formation 

was studied. 

ThC^, a n < ^ u c ) 2 powder were prepared. 

The ThC>2 powders were obtained by calcination of thorium 
o 

at 500 and 750 C; the l^Og powders were derived from the 

calcination of ADU at 660 and 750°C; the U 0 2 powder were 

prepared from ADU and from ATCU. The different characteris­

tics of these materials were determined by measurements of 

surface area, by scaning* eletron microscopy, tap density 

tests; X-ray diffractometry and by measurements of the O/U 

ratios. 

The oxide mixtures were chosen in 

orden to produce a final composition with 10 w/o of UC^. A 

mixture of thorium oxalate and ADU was also prepared by cal 

cining these salts in air at 700^C, in order to obtain 

certain amount of solid solution prior to sintering. 

sintering operations were developed in an argon atmo^iere • 

at temperatures between 1400 and 1700°C, during interval^ / 

varying from 1 to 4 hours. The effect of the m i x t u r e 

characteristics on t h e sintering process and solid s o l u t i o n 

formation were studied considering the results of densifica-



tion, microstructure development and X-ray diffractometry 
The ThO^ powder characteristics have a main effect on the 
mixtures compactability and sinterability, the higher calci­
ning temperatures increasing the green density, but decreasing 
the final density of the sintered pellets. In the sintering 
of mixtures containing U3°3» this oxide is reduced to U0 2 

and it is possible to obtain pellets with density and 
microstructures similar to those produced from mixtures 
containg UC^. But if oxygen in excess is present during 
sintering, the process is affected, occuring exagerated / 
grain growth. 

The densification results were related 
to the Coble's kinetics equation for second stage of sinte -
ring, valid for bul> diffusion, grain boudary acting/ 
as vacancy sinks. The sintering activation energy is 
independent from the powder starting characteristics, its 
value beeng about 62 Kcal/mol. It was found that the ^olid 
solution formation process is strongly dependent OP e 
powder characteristics, particularly its surface are.', 
the production of solid solution during tne cal cma:. ̂  a 
powder activity decrease also occurs, diminishaing s^ntaiab:-
lity. 
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1 - INTRODUÇÃO 

1.1. - A UTILIZAÇÃO DO ffÕRIO EM REATORES DE POTENCIA 

No desenvolvimento da tecnologia nu 

clear para a produção de energia, o urânio foi o combustível 

original, desde que apenas um isótopo físsil, o U-235, ê en 

contrado na natureza, constituindo aproximadamente 0,7% do 

urânio natural. Foi reconhecido depois, que isótopos fls 

seis adicionais, Pu-239 e U-233, podem ser produzidos em 

quantidades aproveitáveis, pela irradiação em um reator, do 

U-238 e do Th-232, respectivamente. Sem dúvida, nos últimos 

anos, tem se tormado claro que a exploração do urânio por 

seu conteúdo físsil ê quando muito uma solução temporária pa 

ra o problema de suprimento de energia nuclear. Mesmo que 

se considere a utilização da grande quantidade de urânio de 

alto custo de mineração existente na crosta terrestre, o seu 

custo de utilização o tornaria proibitivo t lJ . Uma solução 

mais econômica para o problema, a um longo prazo, ê a produ­

ção de todos os materiais flsseis pela irradiação de materi 

ais férteis nos elementos combustíveis de um reator nuclear 

[ 2] . 

A utilização do tõrio como material / 

fértil apresenta como principal vantagem as altas taxas de 

conversão que são possíveis em reatores com tório, sendo pos 

slvel obter superregeneração tanto em reatores térmicos quan 
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to em rápidos. A possibilidade da produção continua de mais 

U-233 do que ê consumido, depende principalmente do projeto 

do caroço do reator [2,3,4] . A importância do desenvolvi -

mento do tório como material fértil para a expansão dos pro 

gramas de energia nuclear ê evidente, observando-se que vá 

rios paises estão fazendo trabalhos de pesquisa e desenvolvi 

mento em tório [ 2 ] . 

Nos últimos anos, a tecnologia do c.i 

cio do tório tem ficado num plano secundário em relação ao 

empenho multinacional no desenvolvimento dos Reatores Super-

regeneradores Rápidos Refrigerados a Metal Líquido (LMFBR) 

[ 5 ] . Estes utilizam combustível de urânio-plutônico, na 

forma de óxidos mistos (U,Pu)02, entrando no ciclo de urâ 

nio, cuja tecnologia de reatores térmicos (PWR, BNR) e de re 

processamento de combustível está bastante avançada em pai 

ses como os Estados Unidos e Alemanha. Assim, esses reato -

res são economicamente mais vantajosos num prazo mais curto, 

naquelas nações. 

Os reatores de alta temperatura refri­

gerados a gás (HTGR) têm surgido como uma das principais / 

aplicações, em potencial, do tório, na produção de energia . 

As tendências gerais da economia não favorecem o seu uso em 

reatores de ãgua leve e seu futuro depende de altas taxas de 

conversão ou mesmo superregeneração, a um baixo custo total 

de energia. Existe ainda a possibilidade de aplicação em 
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reatores de ãgua pesada ou refrigerados a líquidos orgânicos 

ou ainda a sais fundidos, mas são necessárias muitas experi­

ências de laboratório e de campo, antes que o potencial do 

torio possa ser avaliada [ 2,4 ] . A economia do ciclo do ura 

nio-plutônio determinará o futuro do tório. A questão é : 

Quando e como o ciclo do combustível de tôrio-U-233 poderá 

ser usada com um menor custo de combustível e energia em com 

petição com o plutónio e com as fontes de energia convencio­

nais ? A resposta requer considerações de muitas variáveis: 

flutuações no preço do minério de urânio, o tipo de reator , 

a eficiência no reprocessamento e reciclagem e o mercado pro 

jetado para combustíveis similares. Alguns paises também / 

consideram a possibilidade de independência dos serviços de 

enriquecimento de urânio e de exploração de grandes reservas 

em minérios de tório disponíveis [2,4] . 

No Brasil, o interesse na utilização / 

do tório se origina principalmente de suas grandes reservas/ 

de minérios de tório. Na década de 60, foram desenvolvidos/ 

extensos estudos do ciclo do tório para uma comparação com o 

ciclo do plutónio, dirigidos para uma avaliação das necessi­

dades de combustível para o Programa de Energia Nuclear Bra 

sileiro em um período de 60 anos [ 6 ] . Vários conceitos de 

reatores utilizando tório foram considerados, com particular 

ênfase em reatores moderados a água pesada [ 6 J . Atualmente 

tais estudos estão em parte superados, principalmente pelo 

próprio desenvolvimento do Programa Nuclear Brasileiro, com 
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a construção dos reatores PWRs. No entanto, a utilização do 

ciclo do tório não pode ser despresada, como não o foi em ou 

tros paises. Novas possibilidades estão surgindo com o de 

senvolvimento da tecnologia dos reatores de alta temperatura 

(HTGRs) e para o futuro, o desenvolvimento da tecnologia de 

reatores superregeneradores abre a perspectiva de combinação 

do ciclo do urânio-plutônio com o ciclo do tório (ciclo mi£ 

to), pela utilização nesses reatores do plutónio reprocessa-

do como material físsil e do tório como material fértil. Es 

ta ultima possibilidade tem sido objeto de estudo na USSR / 

[4 ] . No Brasil, a possibilidade de aplicação do tório em 

reatores PWR também tem sido considerada [ 7] . 

1.2. - Th0 2 - UD 2 COMO MATERIAL COMBUSTÍVEL NUCLEAR 

A atratividade econômica dos grandes 

reatores de potência ê criticamente dependente do desempenho 

e da vida do combustível utilizado. Nesse aspecto, os com 

bustlveis cerâmicos têm apresentado os melhores resultados e 

são utilizados na maioria dos reatores atualmente em uso e 

em desenvolvimento. O sucesso de um projeto de elemento com 

bustlvel de alto desempenho e longa vida ê dependente de um 

completo entendimento do comportamento físico e químico do 

combustível irradiado [ 5 ] . 

A transformação de parte dos elementos 



actinldeos originais em novos espécies, o efeito dos produ 

tos de fissão, a progressiva alteração da esteguiometria den 

tro do combustível e o efeito do oxigênio sobre o combustí -

vel e o revestimento, estão entre os problemas mais importan 

tes e que devem ser estudados para o desenvolvimento de um 

combustível [ 5 J . Propriedades tais como: ponto de fusão , 

condutividade térmica, densificação sob irradiação, retenção 

de produtos de fissão, inchamento devido a gases de fissão , 

migração e redistribuição de poros, de produtos de fissão e 

mesmo dos elementos actiníceos, são de grande importância pa 

ra o desenvolvimento e o tempo de vida de um combustível. Es 

tudos nesse campo estão bastante avançados, particularmente, 

em combustíveis de U 0 2 e de óxidos mistos de (U, Pu)0 2. / 

[ 8,9,10,11,12,13,14J . 

No desenvolvimento de combustíveis de 

tório, algumas experiências dentro do caroço já foram feitas 

em reatores PWR, BWR e refrigerados a gás, incluindo alguns 

reatores de grande porte (Indian Point, Elk River, Peach 

Botton, Bórax - IV, AVR e Dragon). Duas formas principais 

de combustíveis, óxidos e carbonetos, têm recebido a maior 

atenção, mas o óxido ê a forma mais comum e bem conhecida 

Algumas experiências de Irradiação mostraram a inerente es­

tabilidade química e dimensional e capacidade térmica dos 

combustíveis â base de tório, sendo que em alguns casos,eles 

apresentaram melhor desempenho do que sistemas comparáveis / 

de urânia £2} . Em geral, as experiências de irradiação com 
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Th0 2 - U 0 2 demonstraram um comportamento qualitativamente si 

milar àquele do puro, mas poucas comparações diretas fo 

ram possíveis [l5j . Foram observadas algumas diferenças na 

estrutura do combustível irradiado, em relação ao de U 0 2 pu 

ro, decorrentes do maior ponto de fusão e menor pressão de 

vapor do Th0 2; a condutividade térmica se comporta essencial 

mente da mesma maneira que a de U 0 2 puro, decrescendo com o 

conteúdo de U 0 2 ; boa retenção de gases de fissão e baixo in­

chamento; notável estabilidade da estrutura do (Th, U) 0 2 / 

[15, 16, 17, 18 ] . 

1.3. - A SINTERIZAÇÃO NO PROCESSO DE FABRICAÇÃO POS COMBUS­

TÍVEIS DE (Th, ü ) 0 2 . 

Os materiais combustíveis de õxidos / 

mistos são usualmente preparados a partir dos pôs dos dois 

óxidos puros misturados mecanicamente. Estes são compacta -

dos em forma de pastilhas e sinterizados a altas temperatu -

rãs» Nesse processo a sinterização ê uma das fases mais im 

portantes. Ê na sinterização que o pó fino compactado se 

transforma em material policristalino denso e resistente. Du 

rante a sinterização, ocorre a retração do sistema como um 

todo, com a diminuição da porosidade, acompanhada da mudança 

de tamanho, forma e distribuição dos poros, podendo ocorrer 

também crescimento de grão. 

O processo de sinterização determina / 
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grande parte das propriedades e características do produto / 

final. Assim, na fabricação de materiais combustíveis, a ne 

cessidade de alta reprodutividade dimensional e microestrutu 

ral, exige que se mantenha sob controle todas as variáveis / 

mais importantes que afetam esse processo. 

Um estudo mais detalhado da sinteriza-

ção deve incluir não apenas o efeito da temperatura e tempo 

sobre a retração ou densificação do corpo, mas também carac­

terizar o efeito de outras possíveis variáveis do processo . 

Dentre estas, algumas das mais importantes são: caracter Is tî  

cas do põ, atmosfera de sinterização e presença de impurezas. 

Alem, disso, a caracterização dos mecanismos de transporte / 

de matéria que atuam durante a sinterização e da evolução da 

microestrutura do material, principalmente nos estágios fî  

nais de sinterização, ê de grande importância para uma previ^ 

são do seu comportamento no reator. A densificação do com 

bustlvel no reator, pode ser considerada como uma continuida 

de do processo de sinterização, induzida tanto termicamente, 

quanto atermicamente (por irradiação e/ou fissão) e ê direta 

mente afetada pela microestrutura [9, 10, 11, 12J . A micro 

estrutura também afeta a retenção de produtos de fissão e o 

inchamento devido â acomodação dos produtos de fissão [l3j . 

Durante a sinterização de uma mistura 

de õxidos também ocorre a interdifusão de cátions, através / 

da mistura, com um aumento no grau de homogeneização do ma 
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terial e a formação de uma solução solida. Não se encontrou 

na literatura indicações do efeito de heterogeneidades no de 

sempenho de combustíveis de mistura de tõria-urânia. De 

qualquer maneira, é provável que tais heterogeneidades sejam 

eliminadas em pouco tempo de funcionamento do reator, dando 

lugar aos fortes efeitos do gradiente de temperatura, da 

irradiação e da acumulação de produtos de fissão. Para os 

combustíveis de urânia-plutônia, as experiencias não indicam 

um efeito significante da presença de partículas discretas / 

de PuC>2 [19, 20] , mas por outro lado, jã foi considerado / 

que maior homogeneirização do material combustível, poderia 

eliminar algumas incertezas quanto ao comportamento no tran­

siente e quanto ao inchamento [ 21 ] . 

1.4. - OBJETIVOS DO TRABALHO 

Este trabalho foi desenvolvido com o 

objetivo de estudar o efeito de algumas variáveis no proces­

so de sinterização de pastilhas de (Th, ^)0^. Assim, foram 

realizadas experiências no sentido de obter informações so 

bre a cinética de sinterização, particularmente durante os 

últimos estágios desse processo, determinando-se a variação/ 

da densidade com o tempo e temperatura de sinterização, sob 

uma atmosfera de argônio mantida constante. Foram considera 

das misturas de pós de T h ^ com IK>2 e Og, tendo ainda co 

mo variáveis as características de cada um dos pôs. Para 

uma caracterização mais detalhada do efeito dessas varia 



veis, foi feito também um estudo da evolução da microestrutu 

ra durante a sinterização. O processo de homogeneização com 

formação de solução sólida foi acompanhado pela utilização / 

da técnica de difratometria de raio-X, procurando-se determi 

nar o efeito da temperatura, do tempo e das características/ 

dos põs, sobre esse processo. 
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2 - FUNDAMENTOS TEÕRICOS 

2.1. - SINTERIZAÇÃO NO ESTADO SOLIDO 

A sinterização é o processo em que a 

glomerados de põs são em geral transformados em corpos den 

sos e/ou resistentes. Ê o método mais frequentemente usado 

para a obtenção de um material cerâmico policristalino, em 

que põs compostos de finas partículas cristalinas, são com 

pactados e aquecidos a uma temperatura elevada. Sob essas 

condições, ocorre a sinterização [22 J „ De acordo com uma 

definição mais geral, proposta por Thümmler e Thomma [ 2 3 ] , a 

sinterização é "o tratamento térmico de um sistema de partí­

culas individuais ou de um corpo poroso, com ou sem a aplica 

ção de pressão externa, em que algumas ou todas as proprieda 

des do sistema são mudadas com a redução da entalpia livre / 

na direção daquela do sistema livre de porosidade. Em rela­

ção a isso, pelo menos uma quantidade suficiente de fase sô 

lida permanece para assegurar estabilidade de forma". 

A sinterização at aglomerados de põs . 

sem aplicação de tensões externas, pode ser promovida pela 

atuação de uma grande variedade de fenômenos, tais como: <3j-

fusão por fase solida, evaporação e condensação dp ™â.ter]alj 

reação entre componentes do aglomerado ou com a atmo sfepat. ̂  

formação de fase líquida, transformações de fast e Outros. O 

envolvimento de um ou rnçj s desses fenômenos <^e\>extSe ? r~i>.c f. — 
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palmente das propriedades físicas e químicas do material ou 

dos materiais presentes, da temperatura, das características 

das partículas, da atmosfera e da presença de impurezas. A 

seguir, vamos considerar apenas um sistema de partículas com 

pactadas, de um ünico componente puro, em que não ocorre for 

mação de fase líquida, sem aplicação de tensões externas. / 

Sistemas como esse são encontrados na sinterizaçao de óxidos 

puros em que os fenômenos que mais frequentemente aparecem 

como atuantes na sinterizaçao, são as difusões por fase sõli 

da e a evaporação e condensação (ou difusão por fase gasosa). 

Nesses casos, a sinterizaçao ê geralmente acompanhada pela e 

liminação dos vazios lntergranulares (poros) e pela retração 

de todo o sistema. Apôs ura tratamento prolongado, especial­

mente a temperaturas mais elevadas, ocorre também o cresci -

mento dos grãos, ou seja, parte dos grãos maiores (origina -

dos das partículas iniciais), crescem is custas dos menores. 

Esse fenômeno ocorre em paralelo com a densificação, mas 

ele sozinho ê incapaz de produzir um processo de sinteriza -

ção e não ê indispensável para a formação de um corpo livre 

de poros. O crescimento de grão pode ser considerado inde -

pendentemente da sinterizaçao, no entanto, quando ele ocor 

re, a sinterizaçao ê afetada e normalmente a completa elimi­

nação dos poros é impedida. 

No estudo do processo de sinterizaçao, 

este é convencionalmente dividido em três estágios sequenci­

ais [23 ] , de acordo com as estruturas geométricas envolvi-
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das durante a denslficação do aglomerado de partículas, como 

mostra a figura 2.1. [24, 25] . O estagio inicial (estágio-

1) é caracterizado pelo aumento da área de contacto entre as 

partículas originais, também chamado de crescimento de pesco 

ço. 0 crescimento de pescoço ocorre a partir do contacto i 

nicial entre as partículas (figura 2.1.a) até que este atin­

ja cerca de 20% da área da secção transversal da partícula . 

Nesse estágio, as partículas de pô individuais são ainda dis 

tinguíveis e para as partículas de pó reais (nao esféricas ) 

ocorre também a diminuição da rugosidade superficial. Não 

ocorre a migração dos contornos de grão formados entre as 

partículas, pois isso implicaria num aumento significativo / 

de sua área, e consequentemente, da energia de superfície do 

sistema. O centro das partículas sofrem uma pequena aproxi­

mação, correspondendo a uma retração linear do corpo de até 

cerca de 5%. 

Quando a área do pescoço atinge um cer 

to valor, as partículas originais começam a perder sua indi­

vidualidade. Aparece uma extensa ride de poros interligados, 

formando canais <figura 2.1.c). Isso caracteriza o estágio/ 

intermediário de sinterização (estãgio-2), em que os contor­

nos de grão normalmente se extendem de um poro a outro, mas 

a inibição de seu movimento não ê tão grande quanto no pri 

melro estágio. Assim, o crescimento de grão pode começar a 

ocorrer a partir do início deste estágio. É nele que ocor 

re a maior parte da retração do sistema, o que ê devido uni-
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camente à retração dos poros. 

0 estagio final (estãgio-3) começa / 

quando os canais se tornam descontínuos, levando ã formação de uma es 

trutura de poros fechados nos contornos dos grãos (figura / 

2.1.d). Nesse caso, o estágio final pode continuar ate a 

completa remoção dos poros. Quando ocorre crescimento do 

grão, esses poros podem ser isolados dos contornos de grão, 

ficando no interior dos grãos, tornando a densificação extre 

mamente lenta. 

Ashby [ 26 ]inclui um outro estágio (es 

tágio-0), que descreve a formação instantânea de pescoço / 

quando as partículas são colocadas em contacto. Ê o estágio 

de adesão das partículas, que pode ser causado simplesmente, 

pela tensão superficial, no sentido de diminuir a energia de 

superfície ou por forças interatômicas que podem ser atribui 

das a valências livres ou a forças de van de Waals. 

2.1.1. - POTENCIAL TERMODINÂMICO PARA A SINTERIZAÇÃO 

Durante a sinterização, como para ou 

tros processos espontâneos, a energia livre total do sistema 

decresce devido ao decrescimento na área das interfaces com 

a transformação do aglomerado de põ num policristal. Entre -

tanto, o decréscimo em energia devido a isso é pequeno, ou 

seja, a proporção relativa de energia superficial das parti-
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cuias de põ para a energia livre do corpo policristalino ê 

da ordem de poucas calorias por mol e, assim, ê muito menor/ 

que a mudança em energia livre em outros processos esponta -

neos típicos. Por outro lado, o excesso de energia livre no 

pó compactado não ê devido unicamente â energia superficial/ 

ou tensão superficial (y)• Existe também um excesso de ener 

gia livre no reticulado cristalino das partículas [ 23] , de 

vido a uma concentração de defeitos (vacâncias) maior que 

aquela de um cristal com seus defeitos em equilíbrio para / 

uma determinada temperatura, que está associada âs tensões / 

internas produzida pela tensão superficial. Esse excesso de 

energia na ride pode atingir varias kcal/mol. Pode-se visua 

lizar um "espaço superficial" para o pó, em que essa energia 

ê armazenada. Este pode conter a totalidade das partículas/ 

nos casos de pós finos, e disso origina a alta atividade e 

sinterabilidade dos pós finos [27] . 

0 potencial termodinâmico para o pro -

cesso de transporte de massa pode, então, ser procurado na 

distribuição de tensões, devido âs diferenças de curvaturas/ 

entre as superfícies [ 22 ] . Isso ê valido principalmente / 

quando o transporte de massa é por difusão. Num aglomerado 

de põ, considerando-se as regiões dos contactos entre as par 

tículas, temos que as diferençasde tensões nessas regiões são 

bastante acentuadas,devido âs diferenças de curvatura, o que 

deve produzir um gradiente de defeitos capaz de conduzir a 

um processo de transporte de massa localizado, a temperatu -



ras elevadas. 

Considerando um elemento de área ABCD 

sobre a superfície curvada do pescoço, como mostra a figura 

2.2.a, descrito pelo raio do disco de contacto entre duas / 

partículas (x) e pelo raio de curvatura da superfície do pes 
-> -> 

coço ( p ) . As forças atuando no elemento ABCD, F e F , isto 
5 x p 

é, as forças devido ãs tensões superficiais, podem ser calcu 

ladas da definição de tensão superficial: 

F x = Y A D = YBC (2.1.a) 

F = YAB = YDC (2.1.b) 

onde Y é a tensão superficial, AD = p sen 8 e AB = x sen 6. 

Desde que 0 é pequeno, sen 6 & 6, então: 

F x = Y P 6 (2.2. a) 

F p = -Y x 9 (2.2.b) 

Obs; o sinal menos indica a direção oposta dos raios de em-

vatura. 

A força resultante, F, atuando perpendicularmen­

te sobre o elemento ABCD, é dada por: 

1 I N S T I T U T O DE PESQU S * S ENERGÉTICAS E NUCLEARES 

m i. p. F. N 
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crescimento 

0« pescoço 

canais de 
poros contínuos 

poros isolados 

Estágios durante o processo de sinterização 

[24, 25] . 

(a) superfície curvada do pescoço; (b) repre 

sentação das tensões no pescoço [22] . 



e a tensão (a) atuando no elemento de área ABCD = x p 6 

então: 

O = Y ( i ~ ± ) (2.4) 

Se x é muito maior que p , pode-se escrever: 

y 
a & - - (2.5) 

P 

Num sistema de duas partículas esféri­

cas em contacto, com equilíbrio entre elas, a distribuição 

de tensões pode ser derivada, aproximadamente, por analog*'..-

com o contacto entre duas esferas elásticas. ASSÍJT pode 

esperar que as tensões no pescoço, a^, estejam balanceadas 

por tensões compressivas de mesma magnitude, a , 0.>,->.:« o 1 • 

co de contacto entre as duas partículas. Isso é representa • 

do na figura 2.2.b, onde por simplicidade, é rep>\ e s e n r a ' 

apenas pela resultante na posição de máximo, ou se '.; ; 

tco do contacto. As tensões que ocorrem nos aglt a c ' ; ; 

pós reais podem ser estimadas extendendo a discussi. 

para cobrir um sistema de muitos çfraoí- :ors os. cor r : / : T - — / - . 

t r í .buídos estatist. .-ramente. Deve s e r e-nforade-> a .v" . 

•em sistemas real ~ distribuição e ; *-.i'de das :": -
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A total eliminação dos poros de um sis 

tema de um componente, onde não ocorre a formação de fase lí 

quida, só ê possível se ocorrer a aproximação dos centros 

das partículas. Do ponto de vista macroscópico, isso é pos­

sível com o transporte de massa irreversível do ponto de con 

tacto entre os grãos para os poros. Em cristais iónicos is 

so pode ocorrer pelo movimento de discordâncias ou pelo movi 

mento de átomos ou lons por difusão. 0 primeiro caso só ê 

possível se a tensão o exceder o limite de escoamento do ma 

terial, o que os dados experimentais têm demonstrado ser pou 

co provável, se nenhuma força externa estiver atuando duran­

te a sinterização. A difusão tem aparecido como a principal 

responsável pela aproximação dos centros das partículas. 

Se a difusão é importante, deve exis -

tlr um gradiente de concentração de defeitos puntuais nas 

partículas ou na vizinhança dos poros. Vamos considerar a 

difusão de vacâncias. É importante notar que por causa da 

ocorrência de tensões no pescoço, a concentração de vacâncias 

nessa região deve diferir da concentração de vacâncias no 

centro das partículas. Ou seja, as tensões mudam o trabalho 

necessário para a formação de uma vacância. 

Da equação 2.5 temos que o trabalho pa 

ra a formação de uma vacância de volume J\ ê dado por 

Y JV 
W = o_A. = * (2.6) 

P 
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Se tomarmos a concentração de vacância no centro da partícu­

la como sendo dada por: 

fv 1 = A exp (-AH / KT) (2.7) 

temos que a concentração de vacâncias próximo ao centro do 

contacto entre as partículas, onde ocorrem tensões de com 

pressão, e dado por: 

OJ c = A exp (- A H + ) (2.8) 
C K T 

e a concentração de vacâncias próximo à superfície do pesco­

ço, onde ocorrem tensões de tração, ê dado por: 

r -i AH - CT _ / \ 

[Vj = A exp ( ) (2.9) 
P K T 

Das equações 2.8 e 2.9 podemos obter uma expressão para a 

diferença de concentração máxima entre as vizinhanças da su 

perfície do pescoço e as vizinhanças do centro de contacto / 

entre as partículas, como segue: 

A [v] c. p = £ v ] p - fvj c - A exp (- í l ! ^ >-

AH + a-A. 
- A exp (- ) = 

K T 

M T o _A. cr-A. 1 
exp ( ) - exp ( ) 

° L KT KT J 
(2.10.a) 
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g e -a,,-^}- < < 1, podemos escrever: 
KT 

. cr _A_ . .. a -A_ 
exp (- ) ~ l ~ 

KT KT 

a -A. a - / L 

e exp (+ + 
KT KT 

assim a equação 2.10.a pode ser dada por 

2[vL crVL 
A H c - p ^ ° (2.10.b) 

K T 

Do mesmo modo, a diferença de concentração máxima entre as 

vizinhanças da superfície do pescoço e o centro da partícula 

é: 

ri ri r T CVJ^ a -rt-
A L V J 0 . p - [Vj p - f v J o ^ 2 (2.10.C) 

KT 
\ 

\ 

Os valores de AJV] entre as várias regiões do sistema é de 

essencial importância para a direção do fluxo de material du 

rante a difusão que ocorre principalmente da região de me 

nor concentração de vacâncias para a região de maior concen­

tração . 

O fluxo de vacâncias da superfície do 

pescoço para a superfície de contacto entre as partículas / 

(onde inicialmente esta localizado um contorno do grão) ê 
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particularmente importante pois ê acompanhado da aproximação 

dos centros das partículas, causando a densificação do siste 

ma. O fluxo da superfície do pescoço para as regiões do in 

terior das partículas também pode causar a aproximação dos 

centros das partículas, mas é de importância secundária não 

apenas pelo menor gradiente de vacâncias, mas também porque/ 

a aniquilação das vacâncias que atingem essa região é mais 

difícil que nos contornos de grão, o que leva a um decrésci­

mo do gradiente, ao longo desse caminho, após certo tempo 

Essa dificuldade ê diminuída com a presença de discordâncias 

no interior da partícula, que pela ascenção ("climb"), podem 

atuar como absorvedoras de vacâncias. No entanto, Ashby[26] 

que deduziu uma expressão para a contribuição das discordân­

cias no crescimento do pescoço, concluiu que esta ê despresí 

vel. 

Além dos gradientes considerados acima, 

também existe uma diferença de concentração entre a superfí­

cie do pescoço e a superfície das partículas e o fluxo de va 

câncias entre essas regiões contribui para o crescimento do 

pescoço, mas não causa a aproximação dos centros das partícu 

las, provocando apenas a mudança na forma dos poros. A dife 

rença entre as tensões atuando sobre essas duas superfícies, 

da mesma maneira que causa a diferença de concentração de va 

câncias, causa também uma diferença na pressão de vapor so 

bre essas superfícies. A diferença entre a pressão de vapor 

sobre uma superfície curvada e uma superfície plana ê dada 
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pela equação de Gibbs-Kelvin : 

Yíl 1 

A = p^ (2.11) 
P K T p 

onde p Q ê a pressão de vapor sobre a superfície plana,fl ê 

o volume atômico e p ê o raio de curvatura ( p > 0 para su 

perflcies convexas e p < 0 para superfícies côncavas). As­

sim, a diferença de pressão de vapor entre a superfície do / 

pescoço (côncava) e a superfície da partícula (convexa) pode 

rã conduzir a um transporte de massa através da fase gasosa. 

Este também não causa a aproximação dos centros das partícu­

las mas contribui para o crescimento do pescoço e, desse mo­

do, muda a forma dos poros. Em consequência, a coesão das 

partículas aumenta, mas ao mesmo tempo o potencial termodinâ 

mico para o transporte de massa diminui. 

As diferenças de curvatura diminuem / 

com o crescimento do pescoço, diminuindo o potencial termodjL 

nâmico com o tempo. Note-se que no segundo e terceiro está­

gio de sinterização, quando os poros assumem a forma cilín -

drica ou esférica, deixa de existir diferenças de curvatura/ 

ao longo da superfície dos poros, mas as diferenças de ten -

soes não se anulam. Isso pode ser visto, tomando por exem -

pio um poro esférico de raio p. Sua superfície tende a con 

trair para a menor área possível, de.idc â tensão superfi 

ciai, com uma força de 2 n p Y ao longo de sua circunferên 

cia, que é balanceada por uma força de f o o, onde a é a 
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tensão atuando sobre a região do material vizinha â superfí 

cie do poro. Igualando as duas forças, temos: 

o . 2 N P y m - L X _ (2.12) 
2 

n P 

Essa tensão produz ura gradiente de vacâncias entre a região/ 

próxima à superfície do poro e as regiões menos tensionadas/ 

no interior do solido. 

Resumindo, temos que para a sinterização em um 

sistema de um componente, em que o transporte de material é 

devido a difusão por fase solida e difusão por fase gasosa , 

o potencial termodinâmico é produzido principalmente pelas 

diferenças de curvatura entre as fontes e os absorvedores de 

matéria, ou melhor, pela distribuição de tensões através do 

sistema. Mais especificamente, a difusão por fase sólida ê 

conduzida pelos gradientes de concentração de vacâncias e a 

difusão por fase gasbsa pelas diferenças de pressão de vapor 

ao longo das superfícies. Note-se que entre uma fonte e um 

absorvedor, a difusão pode se dar por mais de um caminho e 

que o potencial termodinâmico para a sinterização deve ser 

diferente para diferentes caminhos de difusão. 

2.1.2. MECANISMOS DE SINTERIZAÇÃO 

Os mecanismos de sinterização podem ser caracte-



rizados pelas fontes, pelos absorvedores e pelo caminho de 

transporte de material que estão atuando no processo Ashby 

[26] classificou seis mecanismos de sinterização para sis­

temas de um componente, de compostos estequiometricos puros/ 

e na ausência de tensão aplicada. Todos eles tendo em co 

mura o potencial termodinâmico devido ã redução de área super 

ficial. Os seis mecanismos são ilustrados na figura 2.3 e 

na tabela 2.1., onde são mostrados os possíveis caminhos de 

transporte de matéria. 

TABELA 2.1 

Mecanismos 

NÇ 

Caminho de Trans­

porte de Matéria 

Fontes de 

Matéria 

Absorvedor 

de Matéria 

1 Difusão Superficial Superfície Pescoço 

2 Dif.pelo reticulado Superfície 

1 — i 
í 

Pescoço j 

3 Dif.por fase gasosa Superfície Pescoço 

4 Dif.por contorno de 
grão 

Contorno 
de grão Pescoç.: 

5 Dif.pelo reticulado Contorno 
de grão Pes*oçc> 

6 Dif.pelo reticulado Discordân­
cia P e s c o ç o \ 



4 

- 26 -

2.1.3. - CINÉTICA DO PROCESSO DE SINTERIZAÇÃO 

Como vimos anteriormente, o processo de sinteri-

zação normalmente ocorre com o crescimento do pescoço, com 

ou sem aproximação dos centros das partículas, ou com a re 

tração dos poros. Ou seja, ocorre uma mudança na geometria/ 

do sistema com o estabelecimento de um fluxo de matéria para 

a região do pescoço, de acordo com os mecanismos citados aci 

ma. Desde que os mecanismos são independentes entre si, a 

velocidade ê determinada pelo fluxo total de matéria que a 

flui para aquela região, como uma somatória da contribuição/ 

de cada um dos mecanismos atuantes [ 26 ] . A contribuição / 

de um determinado mecanismo depende principalmente da confi­

guração geométrica que estabelece a diferença de potencial / 

termodinâmico entre a fonte e o absorvedor, o comprimento do 

caminho de difusão e a configuração do gradiente de poten -

ciai termodinâmico ao longo desse caminho. 

A cinética do processo de sinterização tem sido 

tratada por vários autores £24, 28, 29, 30, 31, 32, 33] , que 

procuram estabelecer as equações para a contribuição de cada 

um dos mecanismos, na variação dos parâmetros geométricos / 

(largura do pescoço (x), retração linear (Al/lo) ou volume -

trica (AV/VQ) e fração volumétrica de poros (P) com o tempo-

As soluções propostas para esse problema, geralmente tem por 

hipótese o estado de quase-equllíbrio, ou seja, os gradien -

tes de concentração alcançam valores estacionários num tem -
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po menor do que aquele exigido para a mudança de geometria . 

As concentrações nas fontes e absorvedores são as de equilí­

brio e são admitidas também algumas hipóteses simplificado -

ras para a geometria de difusão e os valores dos gradientes/ 

de potencial termodinâmico. 

Para os mecanismos controlados por di 

fusão de vacâncias, a taxa dè variação de um dos parâmetros/ 

geométricos ê proporcional â taxa de variação da concentra -

ção de vacâncias. Por exemplo, a taxa de retração linear 

( ã(àl/l0)/ãt = Y) ê igual â taxa de aproximação dos centros 

das partículas na direção normal aos contornos nos contactos 

entre elas, assim é também igual â taxa com que as vacâncias 

atingem os contornos, 6 Z"v(t)J/ ôt, onde [V(t)J ê a concen 

tração de vacâncias dependente do tempo. Disso pode-se dedu­

zir que 

1 . « [V (t)J 6 J 
r Y = — = - ^ (2.13) 

• S t <5d 

onde J v S o fluxo de vacância e d ê o comprimento do camin -

nho de difusão. A menos de alguma constante dependente de 
o 

geometria, Y pode ser generalizado para a taxa de variação/ 

de qualquer um dos parâmetros geométricos, e a equação 2.13 

ê geral para o problema de cinética de sinterização e deve 

ser resolvida para um dado mecanismo, a partir de hipóteses/ 

como as citadas acima. Por exemplo, assumindo que a concen­

tração de vacâncias ao longo do caminho de difusão ê propor-
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cional a d, então podemos escrever: 

JSJVL - A fv j ( 2 - 1 4 ) 

6 X d 

onde A[v]é a diferença de concentração entre a fonte e o 

absorvedor. Então de acordo com a lei de Fick, temos que: 

j « D ( A f v l ) (2.15) 
v v j 

onde D V e o coeficiente de alto difusão de vacâncias. Sub s-

tituindo J v na equação 2.13 pela equação 2.15 e AÍvlpela e 

quação 2.10.b, obtemos que: 

; _ 4 D V [ V Q ] oQ 4 D a g (2.16) 

K T d 2 K T d 2 

onde D = D [V 1 e o coeficiente de alto difusão dos átomos 
v 1 o J 

(íons). 

O processo de difusão discutido acima, 

não requer que sejam aplicadas tensões externas para causar/ 

uma mudança de geometria (ou deformação) do sistema de parti 

cuias. Deve ser lembrado que efeitos macroscópicos idênti .-

cos são definidos como fluxo viscoso, em que a deformação ê 

devida ã difusão orientada de vacâncias, de acordo com o me 

canismo de Nabarro-Henring para fluência por difusão C22] 
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Desde que a definição fenoraenológica do fluxo viscoso, dado 

por: 

o 

e - _CT_ (2.17) 

n 

o 
onde G ê o fluxo viscoso e n é o coeficiente de viscosidade, 

não leva em conta sua natureza em escala atômica, então toman 
o o 

do Y = e e comparando as equações 2.16 e 2.17, podemos deter 

minar um coeficiente de viscosidade efetivo (nef) para o pro 

cesso de sinterização, dado por: 

2 

n e f = S T d — (2.18) 
4 D fl 

Alguns autores [22, 34, 35J interpretam/ 

o processo de sinterização por difusão pelo mecanismo de 

Nabarro-Herring. Isso não contradiz a teoria "clássica" de 
o i 

sinterização por difusão de nenhum modo, quando a lei e a a 

indica a predominância de difusão orientada sob pequenas ten 

soes. A ünica diferença é que as tensões gerando o gradien­

te de vacâncias, não precisam ser devidas unicamente ao pes 

coço, mas também podem ser aplicadas externamente. Fenomelo 

gicamente, a retração do aglomerado de pÕs pode ser vista co 

mo uma deformação lenta, e assim igualada ao processo de flu 

ência [23], 

Ashby [?6] apresenta equações para a 
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o 

taxa de crescimento de pescoço (x), derivadas a partir de 

hipóteses simplificadoras, como as mencionadas anteriormente, 

atribuindo o potencial termodinâmico âs diferenças de curva­

turas. As diferenças de curvatura foram calculadas de geome 

trias simples, como mostra a figura 2.4. Para o primeiro es 

tãgio de sinterização, as equações cinéticas foram resolvi -

das com a equação 2.13 tomando a forma 

o 
V = 2 nx p1 x (2.19) 

o 

onde V é o volume fluindo por unidade de tempo para a região 

do pescoço e ê o raio de curvatura da superfície do pesco 

ço, referente â figura 2.4.a. As equações cinéticas são 

apresentadas nas tabelas 2.2 e 2.3. Nessas equações / 

F * y fl/ KT e k é a diferença de curvatura e assume os se­

guintes valores, de acordo com a figura 2.4: 

- No primeiro estagio, para os mecanis 

mos 1, 2 e 3 , k | a diferença de curvatura entre os pontos A 

e B, sendo: 

k = k *= ( I - i + I ) ( i. 2 ) (2.20) 
i Pi x a , / 7 

x f-(f/3)
 X / a 

~ 2 
onde f é a fração volumétrica inicial de poros e Pj=x /2(a-

-x). 



TABELA 2 . 2 . - Equações Cinéticas para o primeiro estágio de sinteriza-

ção 26 

Mecanismo 
N9 

Taxa de crescimento do pescoço 

"•'t • -

Referências 

1 x, = 2 D 6 F k 3 

T. s s 

Kuczynski 29 

Wilson e Shew-
mon 31 

2 x 0 = 2 D F k 2 

2 v 
Kuczynski 29 

Wilson e Shew-
mon 31 

3 x 3 = P v F (A/2 fidtK T ) 1 / 2 k Kingery e Bery 
30 

4 
2 

x^ = (4 Dg Sg F k ) / x Wilson e Shew-
mon 31 

Johnson 32 

5 = 4 D v F k
2 Wilson e Shew-

mon 31 

6 X 6 = ^ _ k N x 2 D v F ( k . 3 ^ x _ _ ) Ashby 26 



TABELA 2.3. - Equações cinéticas para o segundo estágio de 

Sinterização 26 

Mecanismo 
N9 

Taxa de crescimento do pescoço Referências 

4 1 3 1 
*7 ~ 16 °B ÔB F k . , 

to( a K ) - 3/4 
Ashby 26 

5 
* 8 = - T 6 - * D v F k 3

 x \ k 

&n( * * K )- 3/4 Ashby 26 
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- No primeiro estagio, para os mecanis 

mos 4, 5 e 6 , k ê a diferença de curvatura entre os pontos A 

e C, sendo: 

k = v = ( - - - ) (2.21) 
p, x 

- Np segundo estágio, apenas os meca -

nismos 4 e 5 são importantes e 

k " K 3 " — < 2' 2 2> 
P 2 . 

onde P2 = - x 

Podemos comparar as equações 2.21 e 

2.22 com as equações 2.4 e 2.12, observando a equivalência / 

dos resultados em relação ao potencial termodinâmico para a 

sinterização. 

2.1.4 - ESTUDO DA SINTERIZAÇÃO EM PÕS COMPACTADOS 

O desenvolvimento da teoria e das equa 

ções cinéticas apresentadas na secção anterior, é baseado em 

modelos experimentais, que consideram partículas ou secções/ 

transversais circulares, como o modelo esfera - esfera, onde 

o pescoço formado pode ser medido diretamente. Embora esses 
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modelos experimentais possam ser usados no estudo dos meca 

nismos de sinterização, seus resultados, geralmente, não são 

totalmente aplicáveis â sinterização de pós reais [ 2 3 ] . 

Para o estudo da cinética de sinteriza 

ção de pôs compactados., particularmente para o primeiro está 

gio, o ponto de partida foi resolver as equações cinéticas / 

para a aproximação dos centros das partículas e assim, para/ 

a retração linear do põ compactado. Os resultados obtidos / 

pelos vários autores [ 2 4 , 2 9 , 3 0 , 3 1 J , a menos de algumas / 

diferenças decorrentes de diferentes hipóteses com relação 

â geometria e ãs fontes e absorvedores de vacâncias, geral -

mente assumem a forma: 

Ĵ i- = K n t n ( 2 . 2 3 ) 

onde Aí./5, o é a retração linear e K ê uma constante a uma 

certa temperatura e envolve fatores como aqueles da equação/ 

2 . 1 6 , ou seja, coeficientes de difusão, tensão superficial , 

volume atômico ou parâmetro de rede e comprimento do caminho 

de difusão. A constante n dá a dependência da retração / 

com o tempo e depende do mecanismo. No entanto, essas equa­

ções são derivadas para sinterizações isotérmicas em condi -

ções ideais, ou seja, as amostras são consideradas como sén 

do formadas por partículas esféricas de tamanho uniforme e 

que a temperatura de sinterização á atingida instantaneamen-
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te no tempo zero. Nos pós reais, as partículas apresentam / 

formas geométricas complexas, com uma distribuição do tama -

nho sobre uma larga faixa. Além disso, os pós reais apresen 

tam uma maior atividade em relação ãs partículas esféricas / 

dos modelos experimentais, devido não só ã forma irregular / 

(rugosidade superficial) como também a distorções no reticu­

lado resultantes do menor tamanho e das condições de prepara 

ção desses pós. Todos esses fatores podem influenciar o pro 

cesso de sinterização de maneira quantitativamente desconhe­

cida e muitas vezes impede uma previsão teórica para a retra 

ção de pós compactados [23, 36, 37] . 

0 ajuste dos resultados de retração / 

isotérmica de pós compactados em gráficos log - log, segundo 

a relação: 

log (_M- ) = n log t + n log t (2.24) 
SLo ° 

muitas vezes tem dado linhas retas com inclinações entre 0,4 

e 0,5, o que é considerado como indicação da predominância / 

de difusão pela rede, ou seja, n = 2/5 como predizem as 

equações cinéticas para esse meaanismo. Inclinações prõxi -

mas a 0,3 podem ser interpretadas como difusão superficial (n=2/7) ou 

difusão por contorno ( n * 1/3). As energias de ativação / 

(Q) podem ser calculadas dessas equações, escrevendo: 

-AL. = FA exp (-Q/RT) t l n (2.25) 
H o 
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desde que a difusão ê ura processo termicamente ativado. Mui 

tas vezes os valores obtidos ficam entre valores conhecidos/ 

para a difusão por contorno de grão e pelo reticulado e nor 

malmente não permitem uma identificação clara de um mecanis­

mo de transporte predominante. Também são obtidos valores 

para a inclinação que são dependentes da temperatura. 

A validade dessas equações ê limitada 

ao inicio da sinterização, onde ocorre o crescimento dos pes 

cocos, isoladamente e sem nenhum crescimento de grão. Qua.i 

quer conformidade com essas leis, obtidas para grande quanti 

dade de retração, o que ê muitas vezes encontrado, deve ser 

considerado casual [23] . 

Na aplicação dessas equações para a re 

tração de pós compactados, além das dificuldades decorrentes 

da utilização de pós não ideais, outras dificuldades experi­

mentais aparecem. Embora se possa "colocar" uma amostra / 

compactada diretamente na temperatura de sinterização deseja 

da, alguns limites são impostos a esse procedimento de modo 

a evitar choque térmico, por limites do equipamento ou, de 

qualquer modo, a capacidade de calor do corpo requer algum 

tempo antes de atingir a temperatura experimental desejada „ 

Durante esse tempo de aquecimento, pode ocorrer alguma retra 

ção devido a sinterização o outras modificações causadas pe­

la maior atividade dos pós reais. 



36 -

Johson e Cutler Í36], considerando as 

dificuldades de interpretar os resultados de retração atra 

vês de leis exponenciais simples, propuseram algumas modifi­

cações a partir da suposição de que uma sinterização inicia^L 

mente "não-ideal" se transforma, apôs uma quantidade especi­

fica de retração, em uma sinterização "ideal". Isso implica 

em que ocorra no inicio da sinterização, um arredondamento / 

das partículas, o que pode ocorrer principalmente por difu -

são superficial. Com essa suposição e a de que apenas um me 

canlsmo de sinterização atua para produzir a retração, a sin 

terização ideal pode ser definida como dada por: 

A = ¿ 0 ( 1 - K Y A D ) m t m 2.26) 
P 

R T a 

onde K, p e m são constantes que assumem valores diferentes/ 

se a difusão ê pelo reticulado ou por contorno de grão. Na 

sinterização "não-ideal", um erro em % afeta a intersecção e 

a inclinação da curva de retração, mas não sua forma e um 

erro em t causa um desvio inicial da linha reta. Graficamen 

te, pode ser encontrada uma constante de correção para o teu» 

po, <5t, que aplicada a cada ponto, os coloca sobre a linha / 

reta. O comprimento estrapolado para t - ôt = 0, H , é tal 

que i = SLo~ Assim, a equação 2.26 pode ser escrita na 

forma: 

JL = ( üo- 64) í" 1 - K Y-Q D 1 m (t - 6 t ) m (2.27) 

L R T a P J 
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que corrige o desvio da linha reta causada pelo aquecimento. 

A esse respeito, Daniels [37J propôs uma outra expressão cor 

respondente â retração isotérmica após um tempo selecionado/ 

e dentro de um intervalo em que a retração pode ser conside­

rada essencialmente ideal, ao invés de ajustar todos os pon 

tos com as correções no tempo e no comprimento. 

Por outro lado, deve-se considerar que 

mais de um mecanismo de transporte pode contribuir simulta -

neamente para o processo. Disso resultam, curvas de retra 

ção dando linhas retas ou não em um grafico log - log, tor 

nando a identificação desses mecanismos bastante difícil. Es_ 

se problema foi discutido por vários autores [23, 38, 33, 31, 

32] . 

A maior parte da densificação de unt 

corpo de põ compactado ocorre no segundo estágio de sinteri-

zação, onde a porosidade diminui de mais de 30% para 5 a 10% 

em volume de poros. Como citado na secção 2.1., nesse está­

gio os contornos de grão entre as partículas atingem um tama 

nho apreciável em relação ao diâmetro das partículas e come­

ça o crescimento de grão. Os poros assumem a forma de ca 

nais interconectados, sendo interceptados por contornos de 

grão. Durante esse estágio, ocorre a retração dos poros. So 

mente os mecanismos de difusão pelo reticulado e difusão pe­

los contornos de grão, com os poros como fontes de vacâncias 

e os contornos como absorvedores, podem contribuir para a 
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retração dos poros. A difusão superficial e a difusão por 

fase gasosa ainda podem atuar, mas apenas no sentido de arre 

dondar as superfícies dos poros. 

A cinética de sinterização para o se 

gundo estagio, foi primeiro calculada por Coble [24] . Ele 

construiu um modelo constituido de grãos considerados unifor 

mes em forma e tamanho, com os poros situados ao longo de / 

suas arestas. Para o calculo da equação cinética, os poros/ 

foram considerados cilíndricos e os grãos com a forma de um 

poliedro (tetradecaedro) formado por um octaedro com seus 

seis vértices truncados, como mostra a figura 2.1.C O volu 

me da porosidade foi calculado do comprimento das arestas / 

dos grãos e do raio do cilindro. A solução para o decrésci­

mo de porosidade, considerando os contornos de grãos como 

absorvedores de vacâncias e difusão pelo reticulado, é dado 

por: 

dP N D Y (2.27) 
dt ,3„ m d KT 

onde N é uma constante que depende da geometria do sistema e 

d é o tamanho de grão, proporcional ao comprimento das ares 

tas do poliedro. É importante notar que a equação 2.27 en 

volve dois parâmetros, P e d , que são facilmente mensura -

veis num ensaio de sinterização de pôs compactados reais. A 

geometria adotada no modelo foi obtida a partir de simplifi-
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caçoes daquelas normalmente observadas na realidade, de modo 

que grande parte das causas para a sinterização "não ideal " 

do primeiro estágio, não têm uma influência apreciável na ci 

nêtica deste segundo estágio. Além disso, o efeito do cres­

cimento de grão, sobre a velocidade de retração dos poros , 

pode ser incluido na equação através do parâmetro d . 

A validade da equação 2.27 pode se eS 

tender desde o inicio do segundo estágio até que a porosida­

de se torne zero, antes que se forme uma grande proporção de 

poros fechados ou ocorra um crescimento de grão descontinuo/ 

(ou secundário). 

As curvas de densidade com o tempo de 

vem ser determinadas em uma faixa de condições, em que as ca 

racterlsticas do crescimento de grãos também possam ser si 

multaneamente medidas, de maneira a permitir a avaliação do 

modelo de sinterização por difusão. Para a lei de crescimen 

to de grão, durante a sinterização isotérmica (na presença / 

de poros), 

d 3 - d 3 = A (T) t (2.28) 

tem sido encontrada em vários trabalhos e foi explicado teo 

ricamente por Kingery e François [39] . Essa expressão, deis 

de que seja válida, pode ser incorporada ã equação 2.27, que 

para d > > d , resulta: 
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P = p - N 
o 

D Y Ih 
ln (t/tQ) (2.29) 

A R T 

Aplicando a equação 2.29 no estudo da 

sinterização de A1 20 3, Coble [24] pode determinar um coefi -

ciente de difusão aparente com 1 a 5 ordens de magnitude de 

discrepância com os valores de difusão obtidos do estágio / 

inicial de sinterização e com medidas obtidas por outros mé­

todos. Essa discrepância foi, posteriormente, diminuída por 

correções nos fatores numéricos, N [23] . Foi mostrado que 

esses fatores dependem pouco da forma do grão. A energia de 

ativação para o crescimento de grão em aglomerados sinteriza 

dos deve ser considerada como aquela para a densificação,mas 

não tem necessariamente uma conecção com a energia de ativa­

ção para o material livre de porosidade [39] » Apenas quan 

do dP/dt é determinado para uma densidade constante ou um ta 

manho de grão constante, ela pode ser usada para calcular / 

uma energia de ativação para a densificação [23] . 

Beere £28} reconsiderou os cálculos pa 

ra a cinética de sinterização no segundo estágio, propondo / 

um novo modelo, com uma aproximação mais rigorosa para a geo 

metria dos poros. Ele assumiu uma curvatura complexa para 

a superfície dos poros, de modo que estes encontram os con -

tornos de grão sob um ângulo diêdrico constante, satisfazen­

do o balanço de tensões superficiais. As formas encontradas 

foram calculadas para a minimização da energia livre pela mu 

'•• J:\ST ! T U I O D E P E S O U Ü A V- r F. • ' C C E NUCl E: AR E S 
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dança da fornia do poro a um volume constante. Uma vez encon 

trada a forma de equilibrio, a curvatura superficial, a área 

superficial dos poros e a área dos contornos de grãos pude -

ram ser calculadas para um dado volume de poros e um ángulo/ 

diédrico. Disso decorre que para um dado ângulo diédrico , 

existe uma faixa de volume fracional de poros para a qual a 

estrutura de canais interconectados e estável. Por exemplo, 

para um ângulo diédrico de 75°, a faixa se estende de ~ 55% 

a 6% de porosidade. Nesse caso, para frações menores que 6%, 

a estrutura de canais é instável e se formam os poros fecha 

dos, enquanto que se o pó é compactado com 50% de porosidade, 

então a geometria dos poros deve entrar no segundo estágio / 

imediatamente após a formação do pescoço e o arredondamento/' 

das superficies. 

Como a velocidade de sinterização não 

depende apenas da curvatura, mas também da concentração de 

vacâncias no contorno de grão, Beere [28] mostrou que o po 

tencial termodinâmico para a sinterização passa por um míni­

mo a valores intermediarios de porosidade. Isso ocorre por­

que a concentração de vacâncias na vizinhança do contorno de 

grão aumenta com o aumento da área desse contorno e, conse -

quentemente, o potencial termodinâmico diminui. Mas, simul­

taneamente, a curvatura da superficie dos poros aumenta com 

a diminuição do volume dos poros, o que contribui para o au 

mento do potencial termodinâmico. Como resultado desses / 

dois efeitos, o potencial para a sinterização passa por um 
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mínimo a porosidades intermediárias. 

A equação cinética obtida por Beere / 

[ 28 ] ê essencialmente similar â equação de Cobbe [24] e os 

resultados se aproximam para baixas frações volumétricas de 

poros, mas a diferença aumenta para maiores porosidades. l£ 

so porque Coble considerou apenas a mudança de curvatura da 

superficie dos poros, enquanto Beere inclui o efeito da mu 

dança de concentração de vacâncias no contorno, que aumenta/ 

com o aumento da porosidade. 

2.1.5. - FATORES QUE INFLUEM NO PROCESSO DE SINTERIZAÇÃO 
* 

Os principais fatores que afetam a sin 

terização foram caracterizados nas secções anteriores, onde/ 

se considerou a termodinâmica, os mecanismos e a cinética do 

processo. Alem da temperatura e tempo de sinterização, es 

ses incluem todos os que são efetivos sob as condições dos 

modelos experimentais e devem ser considerados em qualquer / 

processo de sinterização. Além desses, foram mencionados ou 

tros que podem atuar ou não, dependendo das propriedades dos 

pós reais e das condições experimentais de sinterização. Des 

de que esses fatores não podem ser separados rigorosamente , 

Thümmler e Thomma [23] os classificam em três grupos princi­

pais, como segues A - Propriedades do material dependentes / 

da temperatura (incluindo estrutura e estado de ligação) ; 
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B - Propriedades do pó, prê-tratamento e condições de sinte­

rização; C - Constituintes estranhos (incluindo aqueles in 

troduzidos pelas condições de sinterização). 

Para a sinterização dos óxidos na fase 

sólida e na ausência de tensões externas, os principais fato 

res incluídos no grupo A são: estrutura cristalina, coefici­

entes de difusão (pelo reticulado, por contornos de grão e 

superficial); pressão de vapor e taxa de vaporização, rela -

cionados ao mecanismo de difusão por fase gasosa. São pro -

priedades intrinsecas do material que dependem da temperatu­

ra, afetam essencialmente, os mecanismos de transporte e es 

tão incluídas nas equações cinéticas. 

No grupo B, são consideradas: a área / 

de contacto efetiva entre as partículas, a atividade super -

ficial, a atividade do reticulado e a orientação recíproca / 

das faces de contacto. Esses fatores envolvem também o tama 

nho e a distribuição de tamanhos das partículas e as condi -

ções de prensagem. 

Desde que a sinterização ê promovida / 

pelo excesso de energia livre existente nos pós sobre aquela 

do material na forma policristalina densa, sabemos que a ve 

locidade de sinterização aumenta com a diminuição do tamanho 

de partículas. A compactabilidade de um pÕ pode ser bastan­

te afetada pela distribuição de tamanho, sendo que uma dis -
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tribuxção favorável pode melhorar a densidade a verde e 

após sinterização. Entretanto, normalmente os pós finos a 

presentara menores densidade aparentes e a verde, devido ã 

forma e distribuição de tamanhos que são obtidas na prepara­

ção desses pós. Estes, especialmente quando prensados, tem 

maior área integral de contacto por unidade de volume, desde 

que não sejam muito flssurados. 

Os pôs de óxidos com uma certa pureza, 

são muitas vezes produzidos da calcinação de sais do metal . 

Os sais se apresentam na forma de finos cristais obtidos no 

processo químico. Na calcinação desses sais, ocorrem uma sê 

rie de reações de decomposição, tal que as partículas de õxi 

dos derivadas deles se apresentam normalmente na forma de a 

gregados em que as partículas individuais podem ter uma ori­

entação preferencial determinada pela estrutura dos cristalitos 

dos sais de origem. Nesses agregados, o tamanho de cristais 

(como determinado por métodos de difração de raio-X) e a com 

pactação desses, depende fortemente da temperatura e do tem 

po de calcinação. Assim,as partículas de agregados podem / 

ser policristalinas densas ou altamente porosas. Desse modo 

são obtidas partículas menores que 0,1 ym e com áreas especí 

2 

ficas maiores que 100 m / g . Vários trabalhos foram feitos 

na determinação das características dos pós e suas influên -

cias na sinterabilidade [41, 42, 43, 44, 45, 46] 

A atividade do pó ê de grande importan 
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cia para a sinterização e ê devida tanto â atividade de superfície 

quanto â do reticulado. As altas atividades superficiais po 

dera estar relacionadas com a forma das partículas e é parti­

cularmente caracterizada por acentuas irregularidades super­

ficiais (rugosidade) e por altas áreas específicas. As cur 

vaturas fortemente convexas fazem com que o início da sinte­

rização ocorra a temperaturas mais baixas, principalmente pe 

la atuação da difusão superficial. A atividade superficial/ 

parece ser um fator decisivo no início da sinterização [23]. 

A atividade do reticulado também Í afetada pela ação de vã 

rios fatores relativos ao processo de preparação do pó. De 

feitos no reticulado podem ser provocados por deformação a 

frio, durante a moagem ou mesmo durante a prensagem. O efei 

to da deformação ê significativo principalmente quando a re 

cuperação ocorre a temperaturas maiores que aquelas da sinte 

rização. Maior atividade do reticulado é muitas vezes devi­

da aos menores tamanhos dos cristalinos. O tamanho de cris-

talitos deve ter uma influência considerável na efetividade 

dos contornos de grão, como absorvedores de vacâncias. 

Como a sinterização ê um processo de 

pendente da difusão, um outro fator que pode afetar a ativi­

dade do reticulado aparece quando o material está sujeiro a 

desvios da estequiometria. Isso é comumente encontrado em / 

óxidos . Por exemplo, o dióxido de urânio pode apresentar / 

ura excesso de oxigênio ( U 02+x* n a ^ O T m a â e átomos intersti -

ciais que induzem a formação de aglomerados ("clusters") de 



defeitos no reticulado, diminuindo a energia de ativação pa 

ra auto difusão. A quantidade de oxigênio intersticial (nor 

malmente caracterizada pela relação O/U ) ê determinada pelo 

equilíbrio com o oxigênio presente na atmosfera de sinteriza 

ção a uma determinada temperatura, assim essa influência po 

de ser rapidamente eliminada numa atmosfera redutora de hi 

drogênio, mas pode atuar durante todo o processo se uma cer­

ta pressão parcial de oxigênio for mantida na atmosfera, pro 

movendo a rápida densificação e o crescimento de grão. A di. 

fusão também pode ser aumentada pelo efeito de irradiação / 

corpuscular sobre o material. Os danos causados pela irra -

diação sobre o reticulado cristalino são caracterizados por 

defeitos puntuais com o deslocamento dos átomos de suas posi­

ções regulares para posições interticiais e a formação de 

vacâncias. 

Os fatores incluídos no grupo C, refe -

rentes á presença de constituintes estranhos no material sen 

do sinterizado, podem ser divididos de acordo com o tipo de 

impureza em: solúveis (presentes homogeneamente ou heteroge­

neamente) ; insolúveis; camadas superficiais e gases (adsorvi 

dos, oclusos e dissolvidos). 

As impurezas solúveis podem influenciar 

a sinterização de várias maneiras. Átomos estranhos em posi 

ções intersticiais ou substitucionais podem atuar da mesma 

maneira que o oxigênio no UO , mencionado acima, na produção 
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de defeitos, mudando o parâmetro de rede ou provocando ten 

soes adicionais no reticulado. Isso é comumente observado / 

para o efeito da presença de cãtions substitucionais com va 

lências diferentes daquela do constituinte principal. Por 

exemplo, adições de ^2°3 em Th0 2. Outro efeito de impurezas 

solúveis é a mudança da energia de contorno de grão. Nesse 

caso, por exemplo, se uma impureza é capaz de diminuir a / 

energia do contorno de grão, durante a sinterização ela ten­

derá a segregar para essa região, de modo a diminuir a ener­

gia total do sistema e consequentemente diminui o potencial/ 

termodinâmico para o crescimento de grão. Como o crescimen­

to de grão muitas vezes é prejudicial para os últimos está -

gios de sinterização, impedindo a obtenção de corpos livres 

de porosidade, pequenas adições de impurezas desse tipo são 

utilizadas para inibir o crescimento de grão. 

Devido a alta atividade superficial dos 

pós fino, adsorção química de gases e vapores em suas super­

fícies deve certamente ocorrer, a menos que precauções sejam 

tomadas. No caso de pôs com áreas especificas maiores que 

2 

100 m / g , a formação de monocamadas de gases adsorvidos / 

pode representar variações na composição do pó maiores que 

1% em peso. Esses pós também apresentara alta reatividade / 

química. Um exemplo importante é o dióxido de urânio que,se 

mantido a temperatura ambiente e ao ar, tem sua relação O/U 

diretamente relacionada com a área especifica. 
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Em óxidos, o principal efeito da atmos­

fera de sinterização é aquele já mencionado, devido a influ­

ência da pressão parcial de oxigênio, A sinterização pode 

ainda ser promovida pela utilização de gases agressivos ou 

pela utilização de vácuo. Este remove os gases adsorvidos e 

evita que gases fiquem presos nos poros fechados dificultan­

do a densificação no estágio final. A presença de gases no 

interior dos poros fechados afeta a densificação final prin­

cipalmente quando a solubilidade ou o coeficiente de difusão 

desses gases no reticulado do material sendo sinterizado é 

pequena. 

2.2. - FORMAÇÃO DE SOLUÇÃO SOLIDA DURANTE A SINTERIZAÇÃO 

Nesta secção será considerado o caso / 

particular da mistura dos Óxidos de tório e de urânio. 

Tanto TI1O2 quanto o UO^ apresentam uma 

estrutura cúbica de face centrada do tipo da fluorita e são 

completamente solúveis um no outro. A figura 2.5 mostra a 

linha líquidus e a variação do parâmetro de rede para o sis­

tema (Th, U) 0 2 [3, 48, 49] . 

Durante a sinterização da mistura dos 

dois óxidos, deve ocorrer a formação de solução sólida carac 

terizada pela interdifusão de cãtions de Th para o interior/ 
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do reticulado do óxido de urânio e de cátions de U para o 

interior do reticulado do óxido de tório. 

A formação de solução sólida pode ser 

tratada como uma reação entre sólidos. O processo normalmen 

te envolve um sistema heterogêneo (mais de uma fase), onde 

ocorrem mudanças num contorno de fase. Nesse processo devem 

ocorrer: 

1 - transporte de material (reagentes / 

ou componentes individuais) para o contorno de fase. 

2 - reação no contorno (dissolução, ou 

seja, difusão de um componente para o interior do reticulado 

cristalino do outro). 

No caso da mistura de pós,* uma fase é 

constituída por partículas distintas de um componente, mistu 

radas com uma segunda fase também constituída por partículas 

distintas. 0 transporte de material pode, então, ocorrer / 

por vários caminhos: por difusão através de fase gasosa, di 

fusão superficial, difusão por contornos de grão e através / 

dos contornos de grão. Os contornos aparecendo no caso de 

ocorrer sinterização. 

A cinética de formação de solução sóli­

da será relativamente simples, se a velocidade máxima com 
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que ocorre um dos mecanismos do processo, ê muito menor que 

a velocidade dos outros. O mecanismo de menor velocidade se 

rã o controlador da cinética do processo. 

Dois desses mecanismos normalmente são 

importantes na formação de solução s6lida em mistura de pós: 

a difusão para o interior do reticulado cristalino e a evapo 

ração. Este último, quando o transporte de material ê feito 

por fase gasosa. 

Para a formação de solução sólida duran 

te a sinterização de uma mistura de pós de Th0 2 e OOj. 

transporte de material por fase gasosa não deve contribuir / 

significativamente. Isso pode ser esperado, devido âs baixas / 

pressões de vapor desse óxidos nas temperaturas normais de 

sinterização, sob uma atmosfera redutora 3 , 8 , 

25 . Os outros mecanismos de transporte devem predominar 

sendo que o mecanismo controlador da velocidade deve ser a 

difusão para o interior do reticulado das partículas. 

Para estudar a difusão para o interior/ 

das partículas, vamos considerar primeiro a difusão através/ 

de uma interface plana entre uma região constituinda de U0 2 

e outra de Th0 2. 0 efeito total da interdifusão entre as 

duas regiões é um fluxo de câtions de urânio (Ju> na direção 

da região de Th0 2 e um fluxo de cãtions de tório (J T h) na dî  

reção contrária. Forma-se uma camada de solução sólida / 
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(Th, U) 0 2 entre as regiões iniciais, com uma diferença de 

potencial química (y) através de sua espessura (x), como 

mostra esquematicamente a figura 2.6. Aplicando a lei de 

Fick e considerando o potencial químico (y), ao longo da ca 

mada, proporcional a sua espessura, temos que a velocidade / 

de formação da camada de solução solida é dada pela lei para 

bõlica: 

ei .se .K IC 13 (2 3 0 ) 

dt x x 

onde K e uma constante de velocidade de reação e é proporcio 

nal ao coeficiente de difusão (D). 

No caso de uma mistura de pós, podemos/ 

considerar uma partícula esférica de raio r, constituída de 

um dos componentes da mistura, para o interior da qual está 

ocorrendo a difusão de cãtions do outro componente. Forma-

-se, então, uma camada de solução sólida de espessura x a 

partir de sua superfície, como mostra esquematicamente a fi 

gura 2.7. Esse processo pode ser analisado de maneira sim 

plifiçada, pelo método derivado por Jander . O volume 

V do material não reagido após um tempo t, será: 

V m -£- n(r - x ) 3 - — n r 3 (1 - a) (2.31) 
3 3 

onde a é a fração volumétrica de solução sólida formada. Da 
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igualdade acima, temos quei 

x = r ( 1 - / 1 - a ' ) (2.32) 

Integrando a equação 2.30 e substituindo x pela equação / 

2.32, temos: 

3 K'D ( 1 - / 1 - a' ) = ( ) t (2.33) 

Da equação acima, temos que a formação/ 

de solução sólida controlada pela difusão pelo reticulado ê 

dependente do tamanho das partículas e do coeficiente de di 

fusão. Para os pós reais, devem aparecer as influências da 

forma irregular das partículas e da atividade do reticulado. 

Durante a sinterização o comportamento previsto nessa equa­

ção pode sofrer desvios significativos, devido às mudanças / 

na geometria do sistema. 
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3 - PARTE EXPERIMENTAL 

O fluxograma mostrado na figura 3.1. / 

procura dar uma visão geral do trabalho experimental mas não 

inclui alguns ensaios feitos paralelamente com o objetivo de 

dar informações necessárias a ensaios específicos ou para ve 

rificação de resultados. 

As pastilhas de (Th, UJCX, foram prepara 

dos a partir da mistura de pôs de T h 0 2 com U 0 2 e com ü 30g 

Na primeira etapa do trabalho, constituida da preparação e 

caracterização desses pós, foram introduzidas duas variáveis 

a serem consideradas: (a) diferentes temperaturas de calcina 

ção do diuranato de amónia (DUA) e do oxalato de tório, para 

a obtenção do U^Og e do ThOj, respectivamente; (b) dois ti 

pos de UC>2 , um preparado a partir do DUA e outro a partir / 

do tricarbonato de amónio e uranilo. Essas variáveis têm 

grande influência nas características e propriedades físicas 

dos põs, e consequentemente, no comportamento durante a sin-*-

As misturas dos pós de óxidos foram fê L 

tas de maneira a obter alto grau de homogeneização, mantendo 

-se constante as condições do equipamento e o tempo de mistu 

ra empregados. Também foi considerada a possibilidade de 

proceder ã mistura dos sais de urânio e tório, antes da cal^ 

cinação, esperando-se atingir um certo grau de formação de 
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solução solida no pó, antes da compactação e sinterização 

Alguns corpos de prova foram preparados a partir de misturas 

grosseiras, considerando a necessidade de comparação com 

aqueles melhor homogeneizados. 

Depois de feita a compactação dos cor 

pos de prova, na forma de pastilhas, procedeu-se ãs sinteri-

zações. Estas foram feitas a temperaturas na faixa de 1400 

a 1700°C com tempos de sinterização variando de 1 a 4 ho 

ras. Procurou-se ter um bom controle da atmosfera de argô -

nio, de modo a manter a pressão parcial de oxigênio baixa e 

constante durante todas as sinterizações. A velocidade de 

aquecimento adotada foi a mais alta possível. Isso foi fei 

to para permitir uma comparação dos resultados das medidas 

de densificaçao dos corpos de prova com os dados encontrados 

na literatura e com os modelos teóricos desenvolvidos para 

sinterização isotérmica. 

3.1. - PREPARAÇÃO DOS PÕS 

Os óxidos de urânio foram preparados a 

partir de diuranato de amónio e de tricarbonato de amónio e 

uranilo, procedentes do Centro de Engenharia Química do IEA. 

0 óxido de tório foi obtido do oxalato de tório, de mesma / 

procedência. As analises químicas desses materiais são apre 

sentadas na tabela 3.1. 



TABELA 3.1. - Análises químicas dos sais fornecidos pelo Cen 

tro de Engenharia Química do IEA. 

Elemento 
DUA 

(yg/g de U) 
ATCU 

(yg/g de U) 
Oxalãto de To 
rio (\i g/g de ThO^ 

Fe < < 14 < 14 < 5 

Si ~ 10 ~ 110 6,4 

Mn < 1 < 1 <• 0,5 

B < 0,1 < 0,1 < 1 

Mg < 2 < 2 1,6 

Pb ~ 20 < 1 1,4 

Ag < 0,1 ~ 1 5,2 

Sr - - 100 

Bo - - 3,5 

Cd < 0,3 < 0,6 1,8 

Cr < 3 < 3 1 

Na - - 14 

s 
i P 
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3.1.1. - MOAGEM DOS SAIS DE URÂNIO E DE TÓRIO 

Os sais, como recebidos, foram coloca -

dos em bandejas de aço inoxidável e levados a uma estufa a 

110°C onde foram mantidos por 18 horas para eliminação de 

umidade. Em seguida foram moidos em moinhos de bolas por 45 

minutos. O objetivo desta moagem foi reduzir os agregados / 

formados no processo de precipitação envolvido na preparação 

desses sais. 

3.1.2. - CALCINAÇÃO 

Antes de proceder â calcinação do DUA , 

procurou-se determinar a menor temperatura em que ocorre a 

total decomposição do mesmo, formando U^Pü' COItt
 ° t e m P ° ^ e 

calcinação fixado em duas horas. Para isso, foram feitas / 

análises termogravimêtricas do pó de DUA, como recebido, num 

aparelho do tipo "Dupont-990 Thermal Analyzer" e a menor tem 

peratura foi determinada estar entre 650 a 660°C, com uma 

perda de massa total de 15,02%. Numa análise com velocidade 

de aquecimento constante (10°C/min.), observou-se que o iní­

cio da perda de massa ocorre a aproximadamente 130°C. 

O põ de DUA, seco e moido, foi colocado 

em bandejas de liga de Fe - Cr e calcinado em forno de resis 
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tência elétrica, ao ar. Parte do material foi calcinado a 

660°C por duas horas, obtendo-se um óxido de urânio que foi 

denominado U^Ogíôeü) e parte do material foi calcinada a 

750°C por duas horas, obtend-se o óxido de urânio denominado 

U 3Og(750). Durante essa calcinação, pode ocorrer alguma con 

taminação de ferro no material, devido â bandeja. Isso foi 

verificado, e a análise indicou a presença de -4 00 ppm de 

ferro, após a calcinação. 

Para a calcinação do oxalato de tório , 

também foram feitas as analises termogravimétricas, determi-

nando-se que a decomposição completa, por um tempo de duas 

horas, é conseguida a uma temperatura mínima entre 480 e 

500°C, com uma perda de massa total de 48,68%. Na análise 

com velocidade de aquecimento constante, observou-se que o 

início da perda de massa ocorre a aproximadamente 90°C. 

O oxalato de tório, seco e moido, foi 

calcinado seguindo o mesmo procedimento empregado para o 

DUA. Parte do material foi calcinada a 500°C por duas horas, 

obtendo-se um óxido de tório que foi denominado ThO 2(500) e 

parte do material foi calcinada a 750°C por duas horas, ob -

tendo-se o ThO_(750). 



3.1.3 - REDUÇÃO DO t^O 

Para a obtenção dos pós de U O ^ foram 

utilizados dois tipos de sais de urânio. O primeiro foi ob 

tido da redução de Ü^O^(660) num forno de resistência elêtri 

ca com mufla tubular, a 750°C em atmosfera de hidrogênio por 

duas horas. O segundo foi obtido da calcinação do ATCU a 

750°C por duas horas, ao ar e redução a 750°C por duas horas 

em atmosfera de hidrogênio. Os pós de UO^ obtidos foram de 

nominados U0 2(DUA) e UO^(ATCU), respectivamente. 

3.2. - CARACTERIZAÇÃO DOS PÔS 

3,2.1. - RECALCINAÇÃO DOS PÔS 

Para verificar o grau de decomposição 

atingido durante as calcinações, foi feito um ensaio de 

calcinação dos fxidos. 

-orar, utilizado atí..\tòo* *7e sílice 

^«nte. lo. v *<?...•• •••gu.-- âl<:-?o e tcruecidos a 450c<" 



TABELA 3.2 

Material Perda de 
Massa na 
Recalci-
naçãb(%) 

Densidades Aparentes 
(g/cm3) 

Área Especl-
ca (m2/g) Relação 

O/U 

Material Perda de 
Massa na 
Recalci-
naçãb(%) 

Solta Batida Limite 

Área Especl-
ca (m2/g) Relação 

O/U 

U3Og(660) 0,67 0,57 0,86 1,14 1,83 -

U3Og(750) 0,31 0,58 0,91 1,23 1,48 -

UD2(DUA) - - - - 1,28 2,15 

U02(ATCU) - - - - 0,32 2,04 

Th02(500) lf34 1,15 1,84 2,19 5,95 -

Th02(750) 0,21 1,34 1,94 2,35 3,74 -
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dos em um forno elétrico a 800°C por uma hora, ao ar. Foram 

feitas medidas do peso dos cadinhos vazios, com material de 

pois da secagem a 100°C e depois do aquecimento a 800°C, em 

uma balança analítica. Os resultados obtidos são apresenta­

dos na tabela 3.2. 

3.2.2. - DENSIDADES APARENTES 

As densidades aparentes dos pós foram 

determinadas segundo três métodos diferentes, obtendo-se a 

densidade aparente solta, a densidade aparente batida e a 

densidade aparente limite. Esses parâmetros constituem uma 

medida da compactabilidade dos pós. 

A densidade aparente solta ê determina­

da fazendo-se o material escoar através de um funil padroni­

zado e recebendo-o num recipiente de volume conhecido. Ne 

nhuma outra forma de adensamento do pô ê incluída. Com a 

massa do material contido no interior do recipiente, obtêm -

-se sua densidade solta. A densidade aparente batida é de 

terminada fazendo-se com que cerca de 20g do material escoe 

para o interior de uma proveta e provocando-se o adensamento 

parcial do mesmo, por meio de 20 batidas provocadas pela que 

da a proveta a partir de uma altura constante de 50mm. Com 

a massa do material e o volume ocupado pelo mesmo na proveta, 

obtém-se a densidade aparente batida. A densidade aparente/ 
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limite ê determinada com o prosseguimento das batidas ate 

que o volume se torne constante. Os resultados são apresen­

tados na tabela 3.2. 

3.2.3. - DETERMINAÇÃO DA RELAÇÃO O/U 

A determinação da relação O/U foi feita 

para os pôs de desde que estes podem sofrer grandes des 

vios da estequiometria. Foram retiradas amostras de aproxi­

madamente 2,5g de cada um dos materiais. Essas amostras fo 

ram colocadas em cadinhos de sílica preparados como para a 

recalclnação. Não foi feita a secagem dos materiais, pois / 

-4 

mesmo sob um vacuo de 5 x 10 torr, com o aquecimento a 

110°C, pôde-se detectar um aumento de massa devido provavel^ 

mente â oxidação dos mesmos. Os cadinhos com material foram 

aquecidos a 650°C por uma hora em forno elétrico e ao ar. O 

resfriamento foi feito retirando os cadinhos do forno ainda 

quente e colocando-os em um dessecador. Supondo que todo o 
. 1 

material tenha se oxidado para U^Og, através das medidas de 

ganho de massa, pode-se calcular a relação O/U dos pôs de 

u ° 2 * Deve-se notar que este método está sujeito a erros / 

pois o U^Og também não ê um composto estequiometricamente es 

tãvel, porém seus desvios da estequiometria são pequenos ã 

temperatura ambiente, como indica o diagrama de equilíbrio 

U - O [25]. Os resultados são apresentados na tabela 3.2. 
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3.2.4. - DETERMINAÇÃO DA AREA ESPECÍFICA 

A determinação da área específica foi 

feita pela técnica de adsorção gasosa, pelo método BET modi­

ficado [50] . O método se baseia na determinação das isoter 

mas de adsorção de iam gás sobre a superfície das partículas/ 

do material. Utilizou-se um aparelho constituído de uma uni 

dade de cromatografia gasosa, um forno de resistência elétri 

ca para desgaseificação da amostra e uma unidade registrado­

ra e integradora, para registro das curvas de adsorção e de 

dessorção dos gases. Utiliza-se o hélio como gás de arraste 

e o nitrogênio como gás de adsorção [ 50 ] . Os resultados ob 

tidos são apresentados na tabela 3.2. 

3.2.5. - DTFRATOMETRIA DE RAIO-X 

A difratometria de raio-X dos põs foi 

feita num difrat ometro modelo SG - 7 (Rigaku - Denki), usan 

do radiação K a de cobre, filtro de níquel e 40 kV e 20 mA. 

Os defratogramas apresentam os picos / 

correspondentes aos planos de reflexão característicos das 

estruturas cristalinas de cada um dos óxidos analisados, não 

indicando a presença de nenhuma outra fase cristalina. Po 

de-se observar picos bastantes largos para todos os põs ana-



usados, exceto para o UC>2 (ATCU) . Comparativamente, os pi 

cos mais largos são obtidos para os põs de U.jOg(660) e 

ThC^ÍSOO), com um estreitamento relativo para os pós de 

U_0_ (750) e ThO„ (750), respectivamente. O aparecimento de 

picos largos indica um baixo grau de cristalinidade dos pós, 

que pode ser relacionado com ura tamanho de cristalitos, que 

é inversamente proporcional ã largura dos picos [51, 44, 45]. 

3.2.6. - MORFOLOGIA DAS PARTÍCULAS 

A microscopia eletrônica de varredura 

foi empregada para a caracterização da morfologia das partí­

culas ou agregados constituintes dos põs. Utilizou-se um 

microscópio eletrônico de varredura Cambridge Stereoscan, mo 

delo S-4, de 30 kV. As amostras de põ para observação foram 

preparadas fazendo-se uma dispersão do material em álcool , 

com o auxílio de um vibrador ultrassônico, para reduzir os 

aglomerados. Essa dispersão ê depositada através de uma se 

ringa hipodérmica, sobre a superfície polida de um suporte / 

de alumínio [52] . Após a evaporação do álcool, é feito um 

recobrimento com uma camada de ouro, por evaporação a vácuo, 

empregando um aparelho metalizador. 

Algumas das micrografias dos põs, obti­

das pela técnica descrita acima, são apresentadas nas figu -

ras 3.2, 3.3, 3.4 e 3.5. Observou-se que tanto o U_0 R obti-
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FIGURA 3.2.a. - Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 
do U,0 Q (660) . 

FIGURA 3".2.b. - MEV do U oO Q(750). 
j o 
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do da calcinação do DUA quanto o Th0 2 são constituidos de 

aglomerados de partículas muito pequenas e mesmo com dez mil 

vezes de aumento, as menores partículas observadas foram / 

identificadas como sendo aglomerados de partículas ainda me 

nores. Para estas, não foi possível obter resolução sufici­

ente para caracterizar suas morfologias. Na figura 3.2 po 

de-se notar que os aglomerados de U^Og apresentam um arredon 

damento das bordas mais acentuado para a temperatura de cal 

cinação mais alta, indicando um inicio de sinterização des -

ses aglomerados. Para o U 0 2 (DUA), não se observam diferen­

ças significativas em relação ao u

3 0 g do qual se originou.As 

partículas de U 0 2 (ATCU) apresentam formas geométricas regu­

lares, com algumas trincas e poucos poros, ao contrário dos 

aglomerados de U 0 2 (DUA), que se mostram bastante porosos. 

3.3. - PREPARAÇÃO DOS CORPOS DE PROVA 

3.3.1. - MISTURAS 

As misturas foram preparadas combinando 

os vários tipos de pós dos óxidos. As proporções foram cal­

culadas para produzir uma composição final, nas pastilhas / 

sinterizadas, de 10% em peso de U0 2» Foram preparadas sete 

tipos diferentes de misturas, como segue: 



sã -

Mistura n9 5 

Mistura n9 3 

Mistura n9 1 

Mistura n9 6 

Mistura n9 2 

Mistura n9 4 

T h O 2 ( 5 0 0 ) + ü 3 O g ( 6 6 0 ) 

T h O 2 ( 5 0 0 ) + U 3 O G ( 7 5 0 ) 

T h O 2 ( 7 5 0 ) + U 3 O Q ( 6 6 0 ) 

T h O 2 ( 7 5 0 ) + U 3 O 8 ( 7 5 0 ) 

T h O 2 ( 5 0 0 ) + U 0 2(DÜA) 

T H O 2 ( 5 0 0 ) + Ü 0 2(ATCÜ) 

Mistura n9 7 Oxalato de tório + diuranato de 

amónio. 

Os põs de óxidos foram misturados a sê 

co em um misturador "Mixer - R - Mill" (Spex Industries, / 

Inc.), que apresenta grande eficiência, com recipiente e bo 

las de material plástico. 

A mistura n9 7 foi feita após a secagem 

dos dois sais a 110°C por 18 horas, num moinho de bolas, a 

seco, por um tempo de 45 minutos. Em seguida, essa mistura/ 

foi calcinada a 700°C por duas horas, seguindo o procedimen­

to descrito para a moagem e calcinação dos óxidos individu -

ais. Apôs a calcinação, foi feita uma homogeneização final 

no misturador "Mixer - R - Mill". Como foi observado na anã 

lise termogravimétrica dos sais, a decomposição dos mesmos 

se inicia a temperaturas próximas a 100°C, por isso, para o 

cálculo da composição dessa mistura, foi necessária a deter­

minação da perda de massa ocorrida durante a secagem dos 

sais a 110°C por 18 horas. 
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O procedimento descrito acima teve o 

objetivo de produzir uma mistura de ThO^ e U3°8 c o m u m a c e — 

ta quantidade de solução sólida (Th, U ) ^ * D e f a t o ' a a n £ 

lise por difratometria de raio-X dessa mistura indicou a for 

mação de 43,4% de solução solida durante a calcinação . A 

técnica de difratometria de raio-X utilizada está descrito 

na seção 3.5.3. 

Além das misturas preparadas como des 

crito acima, para as composições n9 1, 5, 6 e 7 foram prepa­

radas misturas com baixo grau de homogeneização. As três 

primeiras foram obtidas através da agitação manual dos pós 

no interior de um recipiente fechado, até que, visualmente , 

se observasse uma homogeneidade na cor. A última foi obtida 

durante a preparação da mistura n9 7, simplesmente separando 

uma parte do material após a calcinação, sem fazer a homoge­

neização final no misturador /Mixer - R - Mill". 

3.3.2 - COMPACTAÇÃO DOS CORPOS DE PROVA 

Os corpos de prova, em forma de pasti 

lhas cilíndricas com aproximadamente 10 mm de diâmetro e 5 mm 

de altura, foram obtidos pela compactação das misturas de pós 

em prensa manual, empregando-se matriz de aço para compacta -

ção com duplo efeito. 
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Para determinar a pressão de compacta 

ção adequada, foram feitos alguns ensaios, utilizando-se ape 

nas o pó de ThC^ÍSOO), desde que este ê o principal consti -

tuinte das misturas. Com base nesses ensaios, ficou defini-

da a pressão de 4000 kgf/cm , a ser adotada como constan­

te na compactação das pastilhas. Isso porque com essa pres­

são pôde-se atingir uma densidade a verde maior que 50% da 

densidade teórica, enquanto que um aumento na pressão para 5000 

2 ~ 

kgf/cm nao produz um aumento significativo na densidade a 

verde das pastilhas enquanto demanda um esforço bastante / 

grande em relação â capacidade da prensa utilizada. 

Na compactação dos corpos de prova, uti 

lizou-se estearato de zinco como lubrificante , aplicado sobre 

a superfície da matriz e a pressão sendo elevada até 

2 
~800 Kgf/cm , seguida por um descarregamento e novamente ele 

- 2 
vada até a pressão máxima de 4000 Kgf/cm . Com esse procedi^ 

mento, evitou-se o aparecimento de trincas e laminações. 

Após a compactação, todos os corpos de 

prova foram submetidos a um exame visual para a verificação/ 

da existência de defeitos superficiais e em seguida medidas 

e pesadas para a determinação da densidade a verde. A tabe 

la 3.3. apresenta os valores médios obtidos para a densidade 

a verde dos corpos de prova constituídos pelas diferentes 

misturas. 
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TABELA 3.3 

MISTURA 
N9 

NÚMERO DE COR 
POS DE PROVA 

DENSIDADE A VERDE 
(g/cm 2) 

% DENSIDADE 
TEÖRICO 

1 48 5,23 ± 0,04 53,3 

2 11 5,20 + 0,02 53,0 

3 13 5,83 ± 0,02 59,4 

4 12 5,87 í 0,01 59,8 

5 49 5,39 • 0 . 02 53,4 

6 
S 
f 

49 5,39 :,.; 53,4 

7 47 5,66 01 1 57,7 

' i . 
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3.4. - SINTERIZAÇÃO 

As pastilhas foram sinterizadas nas tem 

peraturas de 1400, 1500, 1600 e 1700°C por 1, 2, 3 e 4 ho 

ras, sob uma atmosfera de argônio. Utilizou-se um forno / 

"Wild Barfield" (NRC) de resistência tubular de tungsténio . 

A temperatura foi medida com um pirómetro 5tico, através de 

uma janela de vidro e com o auxilio de um espelho e um pris 

ma. A atmosfera de argônio foi mantida com pressão e vazão 

constantes de aproximadamente 3 psi e 2 £,/min, respectivamen 

te. 

Durante a sinterização, as pastilhas / 

eram mantidas no interios de um cadinho de grafita em posjL 

ções predeterminadas, em pilhas de quatro, para levar em con 

ta o gradiente radial de temperatura. Cada uma das pilhas 

sendo formadas por pastilhas da mesma constituição, com as 

três inferiores correspondentes â mistura mais homogênea e 

a superior sendo de mistura heterogênea. Como mostra a figu 

ra 3.6., as pastilhas foram recobertas por um pó de Th0 2 / 

{previamente calcinado a 1600°C), separando-as do cadinho 

Sobre a camada de pó foi colocada uma pastilha de U 0 2 , prote 

gida por uma placa de molibdênio, para servir como s u P e £ 

fície de leitura da temperatura, por pirómetro ótico. 

Para a correção da medida de temperatu­

ra , dada pelo pirómetro ótico, considerando-se as condições 



de leitura, que envolvem a superfície de emissão da radiação 

(pastilha de U 0 2 ) , orifício na tampa do cadinho, espelho, ja 

nela de vidro e prisma, foi construida uma curva de corre 

ção. Todas as condições de sinterização e de leitura com o 

pirómetro foram estabelecidas e fixadas. Nessas condições , 

foi introduzido no cadinho um termopar Pt - Pt 13% Rh pre­

viamente calibrado, de modo a medir a temperatura na superfí 

cie da pastilha de UOj. Em seguida, o forno foi aquecido a 

varias temperaturas, até 1500°C e após a estabilização em ca 

da temperatura, fez-se a leitura simultânea da temperatura / 

dada pelo termopar e pelo pirómetro õtico. Esse procedimen­

to foi repetido três vezes, a partir da instalação do °adi_ 

nho. Com os valores obtidos, pôde-se constuir uma curva de 

correção dada por; 

onde T c = temperatura corrigida 

Tp = temperatura dada pelo pirómetro õtico 

a = 0,9769 

b .= 1,0207 

O erro padrão na determinação de T c foi calculado, obtendo -

-se um valor de 16°C. Isso garante uma reprodutividade sa 

tisfatõria para uma temperatura de sinterização, mas não cor 

responde ao valor absoluto real da temperatura nas pastilhas. 
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pow'coo dot oil has 
no interior do cadinho 

FIGURA 3.6. 

controlo 

do 

do oroónio 

FIGURA 3.7. - Sistema de "trap". 

codtnív) de grafito 
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O gãs argônio utilizado foi do tipo co 

mercial (Argônio - U, Oxigênio do Brasil S/A), e nesse tipo 

de gás a concentração de oxigênio ê significativa e pode va 

riar de modo a afetar o processo de sinterização. Por isso, 

foi utilizado o sistema de"trap", mostrado na figura 3.7* , 

onde limalha de urânio metálico é aquecida em um forno tubu­

lar de resistência elétrica, a uma temperatura de 400°C,con 

trolada automaticamente com uma oscilação, em torno da tempe 

ratura, menor que 1°C. Assim o oxigênio ê retirado da atmos 

fera pela reação de oxidação do urânio. O equilíbrio termo­

dinâmico dessa reação ocorre a uma pressão parcial de oxigê-

-75 

nio (Po 2) muito baixa (~10 atm), no entanto, o valor de 

Po 2 na atmosfera do forno depende também da cinética da rea-

ção (deve-se manter uma baixa vazão de gás) e das condições/ 

de vedação do sistema, pois aparece uma grande diferença de 

potencial químico entre a atmosfera exterior e interior ao 

sistema. A vazão de gás foi mantida baixa e o sistema utiljL 

zado permite atingir um vácuo de 5 x 10 torr. em seu inte 

rior. Com isso, considerou-se o controle da atmosfera satis 

fatõrio. A cada quinze a vinte horas de funcionamento, a li 

malha de urânio era retirada para verificação, constatando -

-se o aparecimento de um põ de óxido de urânio. 

Durante as sinterizções, a velocidade / 

de aquecimento foi a maior possível, dentro de um limite con 

trolãvel. Para isso, a potência do forno era elevada inicial^ 

mente a ura valor 20% maior que a potência necessária para / 
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manter estável a temperatura desejada, reduzindo-a pouco an 

tes de atingir o valor desejado. Desse modo, a velocidade / 

de aquecimento foi em média de ~ 400°C/min. até 1000-1100°C, 

caindo rapidamente para ~30°Ç/rain. no final do aquecimento . 

O resfriamento foi controlado para uma velocidade de ~10°C / 

min. 

Apôs realizar a slnterização de algumas 

pastilhas, verificou-se que as mesmas apresentavam trincas / 

características da ocorrência de uma retração diferencial en 

tre o lado mais próximo as paredes do cadinho e o lado contra 

rio. As pastilhas estiveram submetidas a um gradiente de 

temperatura extremamente grande, na direção radial do cadi 

nho, durante os instantes iniciais do aquecimento. Assim, o 

aparecimento das trincas indica que a retração se iniciou pri 

meiro de um lada da pastilha, de acordo com a direção do gra 

diente, implicando em que o inicio da retração tenha se dado 

durante o aquecimento. Por outro lado, não se constatou ne 

nhuraa diferença na microestrutura final entre as regiões da 

pastilha que tiveram as retrações iniciadas em tempos dife -

rentes. 

3.5. - CARACTERIZAÇÃO DAS PASTILHAS SINTERIZADAS 

3.5.1. - DETERMINAÇÃO DA DENSIDADE APARENTE 
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Apôs a sinterização, foi feita a deter 

minação da densidade aparente das pastilhas. Devido â ocor­

rência das trincas, a medida direta de retração linear total 

se tornou impossível. Por isso, a densidade aparente das 

pastilhas foi determinada pelo método hidrostático. 

Antes da determinação da densidade, as 

pastilhas foram quebradas em pedaços menores, de modo que as 

rupturas ocorressem nas trincas existentes. Assim, com uma 

inspeção visual, verificou-se a inexistência de trincas nos 

pedaços individuais. 

O método hidrostático de determinação / 

de densidade aparente utilizado, consiste do seguinte: deter 

minação do peso seco (P ) do conjunto de pedaços da pasti 

lha, apôs a secagem em estufa a ~80°C; em seguida, os peda 

ços são colocados no interior de um becker contendo xilol , 

onde são mantidas por um tempo não inferior a três horas; os 

pedaços são transferidos para uma rede metálica, suspensa pe 

la balança no interior de um becker com xilol, onde ê deter­

minado o peso imerso (P^). Ao retirar os pedaço^ do interi­

or do xilol, o excesso de liquido sobre suas superfícies ê 

eliminado com o auxilio de um pano úmido de xilol e rápida -

mente se determina o peso umido ( P u ) i tomando cuidado para 

evitar a evaporação do xilol antes da medida. A densidade / 

aparente é então dada por: 
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P 
DA = x pxilol 

P - P, u i 

Empregou-'se uma balança analítica com 

precisão de ± 0.0005 g e mesmo com as pequenas quantidades/ 

de material utilizado nas medidas, o erro percentual na de 

terminação da densidade se manteve inferior a 1%. Os resul­

tados foram tomados da média de três determinações. 

3.5.2. - MICROSCOPIA 

Para a análise microestrutural das pas 

tilhas sinterizadas foi utilizada a microscopia õtica. Em 

pregou-se o microscópico ótico "Zeiss-Photomicroscope III" e 

as amostras foram preparadas através da técnica de embutimen 

to por impregnação, polimento mecânico e ataque químico. 

O polimento mecânico foi feito utilizan 

do lixa d'ãgua de número 600, seguida de um polimento seiwl-

-automático em politriz com pano de algodão e abrasivo de 

diamante de 6 © 1 ym. O polimento final foi feito automati­

camente em alumina-gama de 0,05 ym em solução acida. O ata 

que foi feito era solução 30% de ãcido nítrico com 10 gotas 

de HF adicionadas a cada 100 ml de solução, por ~10 min. a 

~80°C [49] . As amostras assim preparadas foram levadas ao 
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microscópio para observação da microestrutura e registro fo 

tográfico. 

Algumas amostras foram observadas atra 

vês de microscopia eletrônica de varredura e a imagem de 

secção polida não acrescentou informações aquelas da micros­

copia ótica. As amostras preparadas a partir da mistura he 

terogênea apresentam regiões de heterogeneidades visíveis / 

até a olho nú. Nessas amostras foram feitas analises elemen 

tares puntuais semi-quantitativas, em um analizados EDAX aco 

piado ao microscópio eletrônico, conseguindo-se detectar,com 

boa resolução, heterogeneidades de ate 20 ym em diâmetro. 

3.5.3. - DIFRATOMETRIA DE RAIO-X 

Durante a sinterização das misturas de 

óxidos, também ocorre a formação de solução sólida de 

(Th, U)0 2» Para caracterizar a extensão atingida por esse 

processo, nas pastilhas sinterizadas, foi desenvolvida uma 

técnica de difratometria de raio-X. Essa técnica também foi 

utilizada para determinar o grau de formação de solução sõli^ 

da no aquecimento do ar de misturas de Th0 2 e u

3 ° g na forma 

de pó solto, que ê o processo envolvido na preparação da 

mistura n? 7. 

Foi utilizado um difratômetro modelo 
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FIGURA 3.9. - Perfis de difração das pastilhas sinterizadas: 

(a) 1400°C por 1 hora; (b) 1400°C por 4 horas; 

(c) 1500°C por 2 horas, (d) 1600°C por 3 horas. 
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SG-7 (Rigaku-Denki) com radiação K do cobre, filtro de ní 

quel e 40 kV e 20 mA. O difratograma da mistura Th0 2 - U 0 2 

não sinterizada apresenta, para cada plano cristalográfico, 

um par de picos correspondentes a cada um dos componentes , 

como mostra a figura 3.8. para a reflexão (220), da mistura 

com 10% em peso de UC^. 

As amostras para a difratometria foram 

preparadas pela moagem das pastilhas em um almofariz de ága­

ta; o pó assim obtido sendo compactado sobre um suporte de 

alumínio adaptável ao difratômetro. A figura 3.9. mostra / 

uma série de perfis obtidos para a reflexão (220) das pasti 

lhas constituidas pela mistura n9 6. sinterizadas a diferen­

tes tempos e temperaturas. Observa-se claramente a diminui­

ção do pico correspondente ao U°2» c o m ° aumento do tempo e 

da temperatura de sinterização. Apesar da técnica de difra­

tometria utilizada não permitir boa precisão na determinação 

do parâmetro de rede, pode-se detectar uma variação na posi^ 

ção do pico de UC^, com a sinterização, indicando que este 

não G devido ao UC^ puro, mas sim a uma solução solida comal 

to teor de UC^, em que o teor de ÜO^ está diminuindo. Para 

o pico correspondente ao ThC^, esse efeito não ê detectável, 

observando-se apenas o aparecimento de uma assimetria nesse 

pico. 

Para uma avaliação semi-quantitativa do 

processo de formação de solução solida, foi feita uma aproxi_ 
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mação relacionando esse processo com a diminuição relativa 

do pico de alto teor de UO^. A porcentagem dessa solução só 

lida foi determinada com o auxilio de uma curva padrão cons­

tituída com misturas de ThO^ e U 0 2 era proporções conhecidas. 

A figura 3.10. mostra a curva padrão para a variação de 

I / (I + I,) com a porcentagem de UO„, onde I e I. são 
u u t ^ * 2 u t 

as intensidades integradas pos picos de U 0 2 e Th0 2, respecti^ 

vãmente. Para medir a intensidade integrada do pico de 

U 0 2 , o mesmo foi registrado separadamente no difratograma / 

com uma escala ampliada. Os valores de I e I. foram obti -
u t 

dos multiplicando a altura do pico por sua largura tomada a 

meia altura. A figura 3.11. mostra dois perfis analisados , 

sendo que em (b) aparece o caso extremo em que foi possível 

uma medida aproximada. 

Para a mistura de Th0 2 e U 3 O Q , O difra­

tograma apresenta picos isolados de cada um dos componentes. 

Para efeito de analise, foram utilizadas as reflexões (220) 

do Th0 2 e (001) do ü^Og. Foi preparada uma mistura de 

ThO 2(500) e U 3Og(660) calculada para produzir uma solução sõ 

lida de (Th, ü)0 2 final com 100% em peso de U0 2« Amostras 

dessa mistura foram calcinadas a 850, 910 e 1000°C, por vã 

rios tempos. A figura 3.12. mostra os perfis obtidos para 

essa mistura aquecida por 10 minutos a 850 e 1000°C. O pico 

de U 3 0 8 foi registrado em escala 5 vezes maior que o pico de 

Th0 2. Observa-se a diminuição do pico de U^Og com o tempo e 

temperatura de tratamento e também o estreitamento dos picos. 



CURVA PADRÃO 
ThC^ - U 0 2 
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Para a análise quantitativa, foi constulda uma curva padrão 

com misturas de ThC>2 e U^Og em proporções conhecidas. A fi 

gura 3.13 mostra a curva padrão, onde I u e 1^ são as intensjL 

dades integradas dos picos de u\0 f t e ThO_, respectivamente. 
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CURVA PADRÃO 

T r 1 1 f 

2 4 6 â 

% u 3 ° e * 

FIGURA 3.13. - Curva padrão para U_0 R. 
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4. - RESULTADOS E DISCUSSÃO 

4.1. - CARACTERÍSTICAS E SINTERABTLTDADE DOS PÕS 

A principal diferença entre as misturas 

estudadas é determinada pela utilização de U^Og ou U 0 2 .
 A — 

sim temos que nas misturas contendo ^ O g , durante a sinteri-

zação deve ocorrer a liberação de oxigênio para a formação / 

da solução solida (Th, U ) 0 2 . Foi mostrado que, para porcen­

tagens menores que aproximadamente 50% em peso de U 0 2 , a es 

trutura tipo flúorita do (Th, U ) 0 2 é estável e que para al_ 

tas concentrações de Th0 2, como no caso aqui considerado, a 

solubilidade do oxigênio ê bastante baixa, mesmo quando a so 

lução solida é aquecida ao ar [49, 53] . A presença do oxi 

gênio durante a sinterização pode ter forte influência nesse 

processo. Entretanto, vamos antes considerar as outras dife 

renças nas características dos pós, introduzidas pelos pro -

cessos de preparação dos mesmos. 

Como vimos pela microscopia eletrônica/ 

de varredura, as partículas de T h 0 2 e U3°8 c o n s t ; i - t u ^ ã a s / 

por agregados irregulares de partículas menores e que com / 

maiores temperaturas de calcinação ocorre um arredondamento/ 

das arestas, indicando um início de sinterização, com a dimi_ 

nuição da rugosidade superficial e, possivelmente, com o au 

mento do contacto entre as partículas menores. Isso está de 



acordo cora os resultados obtidos das medidas de área especl 

fica (tabela 3.2). Estas correspondem a medidas da área to 

tal livre, isto ê, da área das superfícies das partículas me 

nores as áreas de contacto entre elas. A diminuição da área 

especifica dos pós, pode ser devida então, principalmente, ã 

diminuição da rugosidade superficial e ao aumento da área de 

contacto entre as partículas. O aumento da densidade aparen 

te dos pós (tabela 3.2), com o aumento da temperatura de cal 

cinação, ê uma indicação de que ocorre uma densificação dos 

aglomerados. 0 efeito da temperatura de calcinação sobre a 

densidade a verde (tabela 3.3) ê mais evidente, no entanto , 

nesse caso o efeito do oxido de tório ê predominante, desde 

que este ê o principal constituinte das misturas. Note-se / 

que para a mistura n9 7, calcinada a uma temperatura interme 

diária, 700°C, a densidade a verde também apresenta um valor 

intermediário. Da difratometria de raio-X, apesar de não te 

rem sido realizadas medidas quantitativas, pelo estreitamen­

to dos picos observa-se que o tamanho dos cristalitos aumen­

ta com a temperatura de calcinação. 

Para o UC^ (DUA) as observações da mi 

croscopia eletrônica de varredura não indicam diferenças de 

morfologia significativas com o U^Og do qual se originou. Po 

de-se observar uma diminuição na área especifica em relação 

aos pós de U 3 0 8 como consequência do tratamento de redução . 

A grande diferença de características de U02(ATCU) em rela 

ção ao U00(DUA) ê determinada pelo tipo de sal do qual se 
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originou e do processo químico de obtenção deste. O ATCU 

produzido durante a precipitação apresenta-se como pequenos 

cristais com uma forma aproximadamente paralepipêdica. O ta 

manho desses cristais depende das condições de precipitação. 

Devido às varias transformações sofridas durante a calcina -

ção e redução, as partículas de Ü 0 2 derivadas dos cristais / 

de ATCU não se apresentam mais como monocrista.is, mas sim co 

mo agregados em que as partículas individuais devem ter uma 

orientação preferencial com respeito a estrutura de origem , 

estando uma em contacto estreito com a outra. A forma para 

lepipédica se mantém no UO^ final, apesar do aparecimento de 

trincas, como observado pela microscopia eletrônica. Nesta 

também é evidente o maior tamanho e menor porosidade e rugo­

sidade superficial das partículas de U0 2(ATCU) em relação ao 

(DUA). Isso também pode ser concluído pela diferença na 

área específica dos dois pôs. Os dois tipos de dióxidos de 

urânio também apresentam grande diferença na relação O/U , 

apesar de se ter adotado o mesmo procedimento para a redução. 

Essa diferença é, provavelmente, devida â maior atividade do 

põ de U 0 2 (DUA), já caracterizada acima pela maior área espe 

cífica e acrescida por um tamanho de cristalitos muito me 

nor, como observado pela difratometria de raio-X. 

As diferenças nas características dos 

pós, devem ter uma forte influência na sinterização, como ci 

tado no capítulo 2. Pastilhas constituídas pelos sete tipos 

de misturas foram sinterizadas, como descrito na secção 3.4, 
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a 1600°C por 1, 2, 3 e 4 horas. Para comparar o comportamen 

to durante a sinterização, levando em conta a diferença de 

densidade a verde entre as pastilhas, os resultados de densi^ 

ficação são apresentados na tabela 4.1. e na figura 4.1., na 

forma de índice de sinterização ( I ) , dado por: 

D.T. - D.V 

onde, D.A. = densidade aparente do corpo após sinteriza -

ção. 

D.V. — densidade a verde 

D.T. = densidade teórica da solução sólida (Th Q g , 

ü0,l> °2-

Observa-se que as pastilhas de maiores 

densidades a verde apresentam menores densidades aparentes / 

após sinterização, sendo a denslficação inversamente propor­

cional â temperatura de calcinação dos pós, com predominan -

cia de influência do T h 0 2 > Assim, temos que apesar de a mai 

or temperatura de calcinação aumentar a densidade dos pós e 

a densidade a verde das pastilhas, a diminuição da atividade 

decorrente da diminuição da área especifica e do aumento do 

tamanho de cristalitos tem um efeito mais importante na den­

sidade final, após sinterização. Nas curvas da figura 4.1 . 

pode-se observar também que para as misturas 1, 5 e 6 as di^ 

ferenças de densificação não são muito grandes, não aparecen 
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TfiBEIA 4.1 . - Resultados de densificaçâb para as sinterizaçôes 

1600°C. 

Mistura 
N9 

Tenpo 
(min.) 

D.A. 
3 

(g/an ) 

% Densidade 
•teórica X 8 

1 

60 9,19 ± 0,06 91,1 ± 0,6 0,815 

1 
120 9,44 * 0,08 93,6 ¿ 0,8 0,866 

1 
180 9,53 ± 0,06 94,5 t 0,6 0,885 

1 

240 9,34 ± 0,04 92,6 ± 0,4 0,846 

2 

60 8,91 * 0,06 88,3 ± 0,6 0,757 

2 
120 9,26 ± 0,06 91,8 ± 0,6 0,830 

2 
180 9,29 * 0,10 92,1 * 1,0 0,836 

2 

240 9,39 ± 0,08 93,1 ± 0,8 0,857 

3 

60 8,96 ± 0,07 88,8 ± 0,7 0,735 

3 
120 9,12 *. 0,08 90,4 * 0,8 0,772 

3 
180 9,16 ± 0,07 90,8 ± 0,7 0,782 

3 

240 9,31 * 0,07 92,3 ± 0,7 0,817 

4 

60 8,97 ± 0,05 88,9 * 0,5 0,735 

4 
120 9,14 ± 0,04 90,6 ± 0,4 0,775 

4 
180 9,18 ± 0,04 91,0 ± 0,4 0,784 

4 

240 9,27 ± 0,04 91,9 ± 0 , 4 0,806 

5 

60 9,09 * 0,04 90,1 ± 0,4 0,787 

5 
120 9,44 ± 0,05 93,6 ± 0,5 0,862 

5 
180 9,51 ± 0,06 94,3 ± 0,6 0,877 

5 

240 9,55 ± 0,05 94,6 ± 0,5 0,885 

6 

60 9,22 ± 0,05 91,4 ± 0,5 0,815 

6 
120 9,36 ± 0,05 92,8 ± 0,5 0,845 

6 
180 9,44 ± 0,05 93,6 ± 0,5 0,862 

6 

240 9,51 ± 0,05 94,3 t 0,5 0,877 

7 

60 9,20 t 0,04 91,2 ± 0,4 0,799 

7 
120 9,36 ± 0,05 92,6 ± 0,5 0,835 

7 
180 9,26 l 0,04 91,8 t 0,4 0,813 

7 

240 9,31 ± 0,04 92,3 ± 0,4 0.824 

D.V.*5,23 

D.V.»5,20 

D.V.»5,83 

D.V.=5,87 

D.V.-5,39 

D.V.«5,39 

D.V.« 5,66 
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~sõ : i5õ iaõ 240 
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FIGURA 4 . 1 . 
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do a influência da utilização de U30g na mistura 1. 

Os resultados das medidas de densidade/ 

aparente das pastilhas compostas pelas misturas 1, 5, 6 e 7, 

para todas as temperaturas e tempos de sinterização são apre 

sentados na tabela 4.2 e as figuras 4.2, 4.3, 4.4 e 4.5 mos 

tram as curvas isotérmicas de variação da porosidade (AP) / 

com o logarítimo do tempo. Nessas curvas, o número de pon -

tos experimentais ê pequeno, no entanto, de uma maneira ge 

ral, grande parte das curvas puderam ser aproximadas para lî  

nhãs retas. Para as curvas de 1400°C para a mistura 1 e de 

1500°C para a mistura 5, as linhas traçadas não representam/ 

uma média entre os três pontos experimentais, destes apenas 

dois foram considerados. Também para a mistura 7 na curva 

de 1600°C, aparece um deslocamento entre os dois primeiros e 

os dois últimos pontos, cuja causa não pôde ser identifica -

da. Observa-se que a diferença de inclinação entre as retas 

é pequena, mesmo entre pastilhas de composições diferentes . 

A principal diferença no comportamento das misturas pode ser 

observada pela posição entre as curvas isotérmicas. Compa -

rando as curvas obtidas para as misturas 1 e 7, observa-se / 

que o comportamento de ambas ê bastante parecido, sendo que 

as curvas da mistura 7 estão todas deslocadas para baixo por 

um valor aproximadamente constante, em torno de 5%, o que é 

em grande parte devido â diferença na densidade a verde, em 

torno de 4,4%. Por outro lado, os comportamento das mistu -

ras 5 e 6 apresentam diferenças que não podem ser explicadas 
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FIGURA 4.2. - Variação de porosidade na sinterização das 

pastilhas compostas pela mistura 1. 
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60 jg) ÜÕ 240 

Tempo (min.) 

FIGURA 4.4. - Variação de porosidade na sinterização de 

pastilhas compostas pela mistura 6. 
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g_ , :

 1 " « O 240 

Tempo (min.) 

FIGURA 4.5. - Variação de porosidade na sinterização de 

pastilhas compostas de mistura 7. 
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cora os resultados até aqui apresentados. 

Da análise microestrutural das pasti 

lhas sinterizadas, foram feitas as seguintes observações; 

1 - Para a mistura 1, as pastilhas sin 

terizadas a 1400°C apresentaram uma estrutura uniforme de 

grãos muito finos, tal que a microscopia ótica não possibili 

tou uma resolução suficiente para distinguí-las, mesmo naque 

las sinterizadas por 240 minutos. Nas pastilhas sinteriza -

das a 1500°C (figura 4.6), observou-se grãos exageradamente/ 

grandes na região central das partilhas. O tamanho de grão 

diminui através de uma região intermediaria estreita e na re 

glão lateral a estrutura ê parecida com aquela observada nas 

pastilhas sinterizadas a 1400°C. Nas pastilhas sinterizadas 

por 120 a 180 minutos, pode-se distinguir grãos muito peque­

nos na região lateral. Dessas observações, pode-se concluir 

que o crescimento de grão exagerado, no centro das pastilhas, 

ocorre durante os primeiros 60 minutos, ou seja, no inicio/ 

do processo de sinterização. 0 crescimento de grão ê muito 

rápido, nessa região, até um certo tempo, mas depois esse / 

processo assume uma velocidade bem menor, parecida com aque­

la do crescimento de grão normal. Para as pastilhas sinteri 

zadas a temperaturas maiores observa-se um crescimento de 

grão normal (figura 4.7). O crescimento de grão exagerado / 

o 

no centro das pastilhas sinterizadas a 1500 C pode ser expli 

cado da seguinte maneira: O U~O f t presente na mistura ê ins 
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FIGURA 4.7.a. - Micrografia de pastilha constituída de mis 
tura 1, sinterizada a 1600°C por 1 hora. 

FIGURA 4.7.b. - Micrografia da pastilha constituída de mis 
tura 1, sinterizada a 1700°C por 1 hora. 
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tâvel a temperaturas bem abaixo de 1400 C sob a atmosfera de 

argônio com baixa pressão parcial de oxigênio e durante a 

sinterização ele deve ser reduzido para UC^. A salda de oxi 

gênio deve ser dificultada na pastilha compactada e a 1500°C, 

sua presença no centro da mesma, tem forte influência aumen­

tando a velocidade de sinterização e promovendo o crescimen­

to de grão nessa região. A 1400°C a velocidade com que ocor 

re a liberação de oxigênio ê menor que a 1500°C, no entanto, 

o crescimento de grão provavelmente não ocorre por essa tem­

peratura não ser suficientemente alta. Por outro lado, a 

1600°C a velocidade de liberação de oxigênio pode ser tão al 

ta que este não permanece na pastilha por um tempo suficien­

te para influenciar no crescimento de grão. Assim, é de se 

esperar que, se a velocidade de aquecimento fosse menor, es 

se efeito não seria observado em nenhuma das temperaturas de 

sinterização. 

2 - Para as misturas 5 e 6, a estrutura 

de grãos também só pode ser Observada para pastilhas sinteri 

zadas acima de 1400°C. A figura 4.8 apresenta alguns valo -

res de tamanho de grão nas pastilhas compostas por essas mis 

turas. O tamanho de grão dessas pastilhas se apresenta bas 

tante uniforme por toda a extensão de uma secção transversal 

das mesmas e o crescimento de grão ocorre de maneira normal/ 

(figuras 4.9 e 4.10). Uma diferença mais marcante entre os 

dois tipos de misturas é representado pelo maior tamanho de 

grão nas pastilhas de mistura 6, sendo que a 1500°C o tama 
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j — , — — j , , • 
60 120 180 240 

Ttmpo (min.) » 

FIGURA 4.8. - Crescimento de grão durante a sinterização 

das pastilhas compostas pela mistura 5 e 6. 
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FIGURA 4.9.a. - Micrografia de pastilha constituída de / 
mistura 5, sinterizada a 1600°C, por 1 
hora. 

FIGURA 4.9.b. Micrografia de pastilha constituída de / 
mistura 5, sinterizada a 1700°C por 2 ho 
ras. 
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FIGURA 4.10.b. - Micrografia de pastilha constituída de mis 
tura 6, sinterizada a 1700°C por 2 horas. 



4 
- 1 0 9 -

nho de grão para essa mistura atinge valores bem maiores que 

para a mistura 5. Essas observações podem ser comparadas / 

com as curvas isotérmicas de variação da porosidade, em que 

o comportamento ê parecido. No entanto, observa-se que na 

mistura 6 o número de poros que ficam isolados no interior / 

dos grãos é muito maior o que deve levar a uma maior porosi­

dade residual. Na figura 4.8, como And versus £nt é repre -

sentado por uma linha reta, a lei de crescimento de grão, da 

da por: 

d n - d£ m A(T)t (4.2) 

equivalente â equação 2.28, deve ser valida e considerando / 

áQ despreslvel, pode ser escrita como d = A(T)t . A incli­

nação da reta serã igual a l/n. Os valores de n calculados/ 

para as curvas de 1600°C são: 

n = 2,78 ± 0,15 para a mistura 5 

e 

n = 3 , 0 0 ±0,46 para a mistura 6 

o que está em bom acordo com a equação 2.28, prevista para o 

crescimento de grão em um corpo poroso. 

3 - Para a msitura 7, que como a mistu­

ra 1, tem U ^ O Q em sua constituição, as pastilhas sinteriza -
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* 1 » ' « ^ í j v ^ , FIGURA 4.11. - Microgra 

"j& i-f. 
r"Xvlr^ f i a da posição central/ 

J' ^ e pastilha constituída 

tf pç. ° e mistura 7, s m t e r i z a 

da a 1500°C por 1 hora. 

&&&&& 

FIGURA 4.12.a. - Micro-

grafia de pastilha 

titulda de mistura 

sinterizada a 1600 

por 1 hora. 

FIGURA 4.12.b. - Micr 

grafia de pastilha cor. 

tituída de mistua 7 r 

sinterizada a 1700°C 

hora. 
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das a 1500 C apresentara pequenas regiões em seus centros on 

de se pode observar grãos maiores (figura 4.11). No entanto, 

neste caso o efeito da presença de U^Og foi muito menor, o 

que pode ser explicado pela menor quantidade de U^Og nesta / 

mistura. Nas pastilhas sinterizadas a temperaturas maiores 

os grãos se apresentam uniformes através de toda a pastilha/ 

(figura 4.12). 

4.2. - CINÉTICA DE SINTERTZAÇÃO 

Dos resultados de densificação e das 

análises microestruturais, temos que as curvas isotérmicas / 

de variação da porosidade são representativas dos últimos es 

tágios de sinterização. A aproximação dessas curvas para li 

nhãs retas no gráfico logarítmico leva a uma lei de variação/ 

da porosidade com o tempo dada por uma equação do tipo: 

/[ P = a + b £nt (4.3) 

Y h . • 

onde a e b são constantes e podem ser calculadas das cur 

vas isotérmicas, pelo método de regressão linear. Os resul­

tados obtidos são os seguintes: 

a) Para mistura 1 

- T = 1400°C a =45,28* 

b =05,56* 



- Il 

obs: Os valores marcados com asterisco foram determinados , , 

partir de dois pontos experimentais, 

2 -
onde r e o coeficiente de determinação. 

-t 

- T = 1500°C a =-26,53 k° 
17O 

b l3> 3 ' 5 1 40 
r 2= 0,994 

T = 1600°C a = 21,36 - - ~ "• °J Lo " 

b = [ 9 3 , o 7 no 

r = 0,981 

b 4-0.72* { L 

T = 1700°C a = 9,15* &o \l\ 

-¿0,72* 

b) Para mistura 5: 

T ~ 1400°C a = 51,33 

f7 

0^ 

b = 6,00 

r 2= 0,990 

T = 1500°C a - 38,97* 

b - 5,05* 

T = 1600°C a = 23,?-

b = 

2 . . „ 
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- T •= 1700°C a = 10,13* 
b = l f01* 

c) Para mistura 6 : 

- T « 1400°C 

- T - 1500°C 

- T - 1600°C 

- T = 1700°C 

d) Para mistura 7: 

a = 21,41 
b = 2,13 
r 2= 0,782 

a « 20,71* 
b = 2,47* 

a = 17,09 
b = 2,07 
r 2= 0,999 

a = 8,86* 
b = 0,58* 

- T * 1400°C a = 43,56 
b « 5,10 
r 2= 0,963 
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T - 1500°C a = 22,87 

b = 2,52 

r 2= 0,995 

T = 1600°C a = 20,30 

b = 2,50 

r 2= 0,996 

T «e 1700°C a = 7,68* 

b = 0,29 

A equação 4.3 ê do mesmo tipo da equa­

ção cinética de Coble (equação 2.29), que pode ser aplicada/ 

3 

admitindo d = A(T)t, como encontrado para as misturas 5 e 

6. Assim, temos que: 

b = K N í- (4.4) 

A R T 

onde K é uma constante dependente das condições experimentais, 

Da equação 4.3, temos também que: 

JãL.i.-IU (4.5) 

dt t 

e podemos escrever: 



* 
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dP x T = -2— x T « K N (4.6) 

dt A R 

Do lado direito dessa equação, apenas A e D v são dependentes 

da temperatura, sendo ambos termicamente ativados, de modo 

que: 

AT) 

x T = C exp (-Q/RT) (4.7) 
dt 

onde C é uma constante e Q ê a energia de ativação aparente/ 

para a sinterização. 

Para o cálculo de Q, devemos ter valo 

res de dP/dt para uma porosidade constante. Isso pode ser 

obtido através das equações 4.3 e 4.5, tomando os valores 

de a e b calculados acima. A tabela 4.3 apresenta os va 

lores de (dP/dt).T calculados para 7 e 10% de porosidade. Es 

ses foram colocados em gráficos com o logaritmo de (dP/dt) x 

x T em função de l/T, como mostrado nas figuras 4.13, 4.14, 

4.15 e 4.16. A inclinação dessas curvas é igual a -Q/R e po 

de ser calculada por regressão linear. Assim, temos que: 

a) Para mistura 1 
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TABELA 4.3. - Valores de dP/dt) x T em função da temperatura de sinteri 

zação, calculados para 7 e 10% de porosidade. 

Mistura-1 Mistura-5 Mistura-6 Mistura - 7 

^clO"4^""1) 
P=7% P=10% P=7% P=10% P=7% P=10% P=7% P=10% 

5,98 9,54 16,36 6,22 10,26 4,11 16,80 6,53 11,76 

5,64 23,82 56,00 15,92 28,84 16,87 56,92 8,29 27,24 

5,34 53,29 141,66 49,94 121,92 29,54 22,95 76,16 

5,07 71,91 46,02 89,39 - 45,13 - 53,67 -
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r 1 i— 1 1 1 • 

5 g 
( l / T ) x K J 4 ! * 1 ) 6 

FIGURA 4.15. - Log (dP/dt).T versus l/T para a sinteriza 

ção de pastilhas compostas pela mistura 6. 
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P=7% 

(l/T)HÓ4d?')6 

FIGURA 4.16. - Log (dP/dt),T versus l/T para a sinteriza 

ção de pastilhas compostas pela mistura 7. 
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7 % _JL- = (2,69 ± 0,002) x 10 4 

R 

Q = 5 3 , 4 + 0 , 0 4 Kcal/mol 

1 0 % JL- = (3,38 ± 0,15) x 10 4 

R 

Q = 67,1 ± 3,0 Kcal/mol 

Para mistura 5 

7 % JL. = (3,02 ± 0,20) x 10 4 

R 

Q = 60,0 ± 4,0 Kcal/mol 

1 0 % _Q_ , ( 3 f 8 5 ± o,51) x 1 0 4 

R 

Q * 76,5 ± 10,1 Kcal/mol 

Para mistura 6 

7 % -2- = {2,59 + 0,45) x 1 0 4 

R 
Q = 51,4. ± 8,9 Kcal/mol 

10% = (3,16 ± 0,27) x 1 0 4 

R 
Q = 6 2 , 8 + 5 , 4 Kcal/mol 
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d) Para mistura 7 

P 7% Q = (3,27 ± 0,08) x 10 
4 

R 

Q 64,9 ± 1,6 Kcal/mol 

P = 10% Q = (2,97 ± 0,31) x 10 
4 

R 

Q =59,0 ± 6,2 Kcal/mol 

Devido ao pequeno número de pontos expe 

rimentais obtidos para cada uma das misturas, os cálculos a 

cima estão sujeitos a erros consideráveis. Isso pode ser / 

visto pelas grandes diferenças entre os valores de Q calcula 

dos para porosidades diferentes, o que provavelmente ê devi­

do âs extrapolações das curvas isotérmicas, que muitas vezes 

atingiram valores muito distantes dos dados obtidos experi -

mentalmente. A faixa de porosidade entre 7 e 10%, foi esco 

lhida de modo a minimizar o espalhamento dos pontos nos grã 

ficos de (dP/dt).T versus l/T. Segundo o modelo de Coble, a 

concordância dos resultados de densificação com a equação 

2.29, indica a atuação do mecanismo de transporte por difu -

são pelo reticulado, com o contorno de grão como absorvedor/ 

de vacâncias. No entanto, a difusão por contorno de grão / 

também pode estar contrbuindo para a densificação. Na anãli 

se microestrutural, pode-se observar que nas pastilhas de 

maiores densidades, o número de poros fechados, no interior/ 
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dos grãos, jã é grande, mas os dados de densificação não per 

mitem a Identificação de uma jtmdança na cinética de sinteri-

zação. Apesar dessas considerações, os valores obtidos para 

Q, em torno de 60 Kcal/rool, não apresentam grandes discrepan 

cias comparados com valores encontrados na literatura. Fu 

ruya [54] encontrou 76,4 Kcal/mol para a difusão de urânio / 

em Th0 2 e 85,9 Kcal/mol para difusão de urânio em (Th Q 5 , 

U 0 5^ °2' P e l a técnica de traçador. Lana e Das [55] encon -

traram 93 Kcal/mol para a difusão pelo reticulado em Th0 2 pu 

ro, de dados de sinterização. Nenhuma diferença significati 

va pode ser notada entre os valores obtidos para Q, com res­

peito aos diferentes tipos de misturas. 
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4.3. - FORMAÇÃO DE SOLUÇÃO SOLIDA (Th,U)Q 2 

Da curva pndrão apresentada na figura 

3.10., foi calculada a seguinte expressão: 

. . I 
% UO, = 120,2 ( - ) + 0,103 (4.8) 

I + I A u xt 

cora um coeficiente de determinação igual a 0,9977 e um erro 

padrão da estimativa da % U 0 2 igual a 0,15. Assim, com valo 

res de I u / (I u + I t) medidos dos difratogramas das pasti 

lhas, pôde-se determinar a porcentagem de 130 ̂ remanecente , 

após sinterização. A porcentagem de solução sólida (% S.S.) 

formada ê calculada, então, considerando que todo o IK^ con 

sumido durante a sinterização vai formar solução sólida. Os 

valores obtidos são apresentados na tabela 4.4. Deve ser / 

lembrado que esses valores estão sujeitos a várias aproxima­

ções, que introduzem alguns erros sistemáticos. 

Para as pastilhas sinterizadas, os di^ 

fratogramas mostraram uma variação na posição do pico menor, 

que antes da sinterização corresponde ao UO^ . Após a sinte 

rização este aparece mais próximo do pico de Th0 2 e quanto / 

maior a temperatura e tempo de sinterização, maior essa apro 

ximação. Da figura 2.5, temos que o parâmetro de rede de / 

uma solução sólida (Th, U)02 varia com a composição, seguin 

do aproximadamente a lei de Vegard. Assim, a variação na po 
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TABELA 4 . 4 . - Porcentagem de solução solida formada durante a 

sinterizaçao das pastilhas compostas pelas vá 

rias misturas. 

Tempera­
tura (OC) 

Tempo 
(min.) 

Mistura 1 
r-

Mistura 5 Mistura 6 Mistura 7 

1 4 0 0 

1 2 0 9 3 , 0 traços ( > 9 6 ) 3 1 , 7 7 7 , 3 

1 4 0 0 1 8 0 9 3 , 0 traços ( > 9 6 ) 4o;i 8 0 , 9 1 4 0 0 

2 4 0 9 3 , 0 traços ( > 9 6 ) 4 7 , 3 8 5 , 8 

1 5 0 0 

6 0 - 9 4 , 5 -zero 4 8 , 5 9 4 , 2 

1 5 0 0 1 2 0 traços (>96] - 6 8 , 9 9 0 , 6 1 5 0 0 

1 8 0 traços (>96; - 7 8 , 5 9 5 , 4 

1 6 0 0 

6 0 ~ zero - 8 9 , 4 traços ( > 9 6 ) 

1 6 0 0 
1 2 0 — - 9 5 , 8 -
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sição do pico menor significa que este não corresponde ao 

U0 2 puro, mas sim a uma solução sólida com alto teor de U0 2, 

sendo que esse teor vai diminuindo com o aumento do tempo e 

temperatura de sinterização. Por outro lado, uma solução só 

lida totalmente homogeneizada com 10% de U0 2 deve apresentar 

um pico em posição muito próxima â posição do pico de Th0 2 / 

puro. Nas condições experimentais utilizadas, o pico corres 

pondente à solução sólida de baixo teor de Ü0 2 não ê resolvi 

do do pico de Th0 2, aparecendo apenas uma assimetria deste . 

Essas observações indicam que, com a sinterização, grande 

parte do material passa a ser constituido por duas soluções/ 

sólidas distintas, uma com alto teor de Ü0 2 e outra com bai­

xo teor de U0 2. Provavelmente, uma parte menor do material/ 

deve ser formada por composições variando continuamente en 

tre os valores máximo e mínimo de teor de U0 2- Temos, en 

tão, que na técnica utilizada, a presença do material com / 

composições intermediárias ê despresada e o pico menor ê con 

siderado como sendo devido a Ü0 2 puro. Além disso, a aproxi. 

mação dos dois picos, dificulta a resolução dos mesmos, tal 

que a medida de I se torna difícil para porcentagens de so 

lução sólida maiores que 10%. Considera-se ainda, que a for 

mação de solução sólida se completa com o desaparecimento do 

pico menor, quando ainda existe assimetria do outro pico, in 

dicando a presença de uma solução sólida heterogênea. 

Os difratogramas das pastilhas de mistu 

ras contendo U Oft , após a sinterização não indicaram a pre 
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sença dessa fase, sendo perfeitamente similares àqueles das 

misturas contendo UC^- Isso significa que todo o U^Og da 

mistura ou ê consumido para formar solução sólida ou ê redu 

zido para U 0 2 , formando também solução solida de alto teor 

de U 0 2 . 

Na tabela 4.4., observa-se que as mistu 

ras 1 e 5 formam grandes quantidades de solução sólida mes­

mo com os menores tempos e temperaturas de sinterização. Por 

outro lado, nas misturas 6 e 7 a formação ocorre com maior 

dificuldade. Isso deve estar relacionado com os tamanhos / 

das partículas e com a atividade dos pós. As duas primeiras 

misturas são constituidas dos pós de maiores áreas superfiei 

ais e menores tamanhos de cristalitos. A mistura 7, antes / 

da sinterização já apresenta uma certa quantidade de solução 

sólida formada, mas para isso ela foi calcinada a uma tempe­

ratura maior. Isso, provavelmente, foi suficiente para dimi 

muir sua atividade de modo a prejudicar o processo de forma­

ção de solução sólida durante a sinterização. A mistura 6, 

é constituida pelo óxido de tório de maior atividade, mas o 

U0 2(ACTU) ê constituido de partículas com área especifica / 

muito baixa. Como a formação de solução sólida depende da 

interdifusão de ambos os componentes, a presença do U0 2(ATCU) 

ê que deve controlar o processo . 

A figura 4.17. mostra as curvas isotér­

micas de porcentagem de solução sólida formada em função do 



- 128 

' 1 r 1 1 r 1 — 1 

60 120 180 240 
Tempo (min.) 

FIGURA 4.17. - Formação do solução solida durante a sinte 

rização das pastilhas de mistura 6. 
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tempo. Vomos analisar esse resultado através do método de 

rivado por Jander (secção 2.2.), que considera partículas es 

firicas. Assim, aplicando a equação 2.23, na forma: 

(1 - / 1 - a ) = K t (4.9) 

podemos calcular o valor de K para cada temperatura. Por 

regressão linear, temos: 

T « 1400°C K = 1,9 x 10~ 4 , r 2 = 0,9950 

T = 1500°C K « 10,11 x IO" 4, r 2 = 0,9986 

T = 1600°C K = 26 x 10~ 4 

Como K é proporcional ao coeficiente de 

difusão, supondo que o tamanho da partícula é constante, en 

tão K é termicamente ativado e podemos escrever uma equação/ 

do tipo de Arrhenius: 

K = K q exp ( - Q/RT ) (4.10) 

onde Q ê a energia de ativação para a formação de solução só 

lida. A figura 4.18 mostra log K versus l/T. Por regres­

são linear temos: 

(4,106 ± 0,508) x IO 4 



( I / T U ia4(K'> T 

FIGURA 4 .18 
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então: 

Q « 81,5 ± 10,1 Kcal/mol 

Esse valor para a energia de ativação 

é bem próximo dos valores obtidos por Furuya [54] para a dl 

fusão pelo reticulado de urânio em ThO^r citado na secção an 

terios. No entanto, deve ser lembado que a aplicação do mê 

todo de Jander ê bastante restrita, desde que considera par­

tículas esféricas de tamanho uniforme e constante. 

Em geral, dos resultados de difração / 

de raio-X, pode-se concluir que todas as misturas atingem al_ 

to grau de homogeneização, formando solução sólida, em tem 

pos mais curtos que aqueles necessários para uma boa densifi 

cação. Por outro lado, isso não ocorre com as pastilhas de 

misturas grosseiras. Estas apresentam regiões de heteroge -

neidades, sendo algumas tão grandes que, numa secção polida/ 

das mesmas, podem ser vistas a olho nú. A figura 4.19. mos 

tra os resultados de uma série de análises elementares pun 

tuais, feitas ao longo de uma linha reta, numa pastilha de 

mistura grosseira sinterizada a 1400°C por 120 minutos. Essa 

linha atravessa radialmente um aglomerado de U 0 2 envolvido / 

pela matriz de ThC^. Na figura 4.19., X ê a distância do 

centro do aglomerado e I ê a intensidade relativa do pico de 

vido ao urânio. Observou-se que próximo ao centro do aglome­

rado não foi detectada a presença de tório e que a interface. 
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onde são detectados os dois elementos, tem uma espessura mai^ 

or que 10 ym. Essa espessura ê muito maior que o tamanho / 

das partículas individuais dos põs e deve ser, provavelmen -

te, devida ã difusão superficial que pode ocorrer no inicio/ 

da sinterização. Note-se que a solução sólida se forma ape 

nas quando ocorre a difusão para o interior do reticulado / 

das partículas individuais. 

Para as misturas de U.jOg com ThC^ na 

forma de pó solto, calcinado ao ar, foram determinadas as 

porcentagens de UgOg. A curva padrão mostrada na figura / 

3.13., pode ser convertida na equação: 

I 
% U 0 8 '« 98,9 ( - ) - 0,056 (4.11) 

I + I. 
u t 

com um coeficiente de determinação igual a 0,9944 e um erro 

padrão da estimativa da % UgOg igual a 0,27%. Os resultados 

são apresentados na tabela 4.5. Karkhanavala e Momin [56] 

mostraram que nesse caso, durante a calcinação ao ar, o i^Og 

reage com o oxigênio do ar para formar uma fase gasosa, se 

gundo a reação: 

1_ 

3 
U_0 Q , . + 
3 8 (s) 

1_ 

6 
0 2 <g> uo 3 (g) 

(4.12) 
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TABELA 4.5. - Porcentagem de U-^Og nas misturas calcinadas ao 
ar. 

Temperatura (°C) Tempo (min.) % u 3 o 8 

850 

10 4,10 

850 

30 2,71 

850 50 2,52 850 

85 2,32 

850 

120 1,82 

910 

10 2,42 

910 
30 1,43 

910 
50 0,93 

910 

90 0,64 

1000 

10 0,83 

1000 30 0,34 1000 

60 -zero 
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Este por sua vez, reage com o T h ° 2 '
 s 2 

frendo decomposição na fase gasosa e formação da solução só 

lida (Th, U) 0 2 . Para representar a formação de solução só 

lida com o tempo, como mostrado na figura 4.20., foi feita a 

suposição de que todo o reagido vai formar solução sóli 

da com ThC^. Observa-se que a ~1000°C o processo e bastante 

rápido. Isso pode ser comparado com a preparação da mistura 

7, onde o oxalato de tório e o DUA foram calcinados a 700° C 

ao ar, obtendo-se 43,4% S.S. após 2 horas. Por outro lado , 

observa-se que durante a calcinação, ocorre também o cresci­

mento de cristalitos, sendo que a 1000°C, mesmo por 10 minu­

tos o estreitamento dos picos de difração ê bem pronunciado/ 

(figura 3.12.). Assim, temos que por esse processo, a pro 

dução de solução sólida em quantidades significativas ê acom 

panhada de uma perda de sinterabilidade do pó. 
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1000 ° c 

Tempo (min.) 

GURA 4.20. - Formação de solução sólida na calcinação de 

mistura ThO,+ü_0 0, ao ar. 
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5 - CONCLUSÕES 

a) Os pós de Th0 2,
 u

3 ° 8

 e U 0 2 *
D U A ^ c o n s t i t u í d o s P o r a S 1 ^ 

merados de formas irregulares. O U0 2(ATCU) ê constituído 

por aglomerados de forma regular, maiores e mais densos 

que os outros pós. Na compactação das misturas, a densi­

dade a verde aumenta com a temperatura de calcinação, pre 

dominando o efeito do óxido de tório pois, este é o prin 

cipal constituinte. 

b) As pastilhas de maiores densidades a verde, após a sinte-

rização, apresentam os menores valores de densidade apa 

rente. Isso indica que com a maior temperatura de calci­

nação do óxido de tório, a consequente diminuição de sua 

atividade tem um efeito sobre a densidade final mais im 

portante que a densidade a verde. Por outro lado, a uti­

lização de U^Og nas misturas não produz diferenças signi-

ficativas, na densidade final, em relação ao ü 0 2 . 

c) Na sinterização das pastilhas contendo U 30g, a 1500°C,com 

alta velocidade de aquecimento, a presença de oxigênio / 

tem um forte efeito sobre o processo, produzindo um cres­

cimento de grão exagerado, No entanto, se for utilizada/ 

uma velocidade de aquecimento menor, o l^Og deve ser redu 

zido para Ü 0 2 antes do inicio do crescimento de grão, po 

dendo-se esperar, para essas pastilhas, um comportamento/ 
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similar àquele das pastilhas contendo UO^• Isso ocorre 

nas sinterizações feitas a 1600°C, mesmo com alta veloci­

dade de aquecimento, pois a essa temperatura, a liberação 

do oxigênio ê suficientemente rápida. Assim, nas sinteri 

zações feitas em atmosfera de argônio, a utilização de 

U3°8 n a s m i s t u r a s deve produzir pastilhas de UC^-ThC^ com 

10% de UC>2 com propriedades parecidas às produzidas de 

misturas com UC^/ tanto em termos de densidade quanto de 

microestrutura. 

d) As pastilhas contendo UC^ (ATCÜ) apresentaram maiores tama 

nhos de grãos que aquelas contendo UO^ (DUA) , sendo que a 

altas densidades, grande quantidade de poros se encontram 

isolados no interior dos grãos. Por outro lado, nas pas­

tilhas contendo UO^(DUA), mesmo sinterizadas a 1700°C, a 

' maior parte dos poros se encontram nos contornos de grãos. 

Assim, pode-se esperar que as primeiras apresentem uma po 

rosidade residual maior que as segundas, enquanto estas / 

devem necessitar de maior tempo de sinterização, a mesma 

temperatura, para atingir a estabilidade dimensional. 

e) As curvas de variação da porosidade com o tempo se ajus -

tara, com boa aproximação, a uma equação do tipo: 

P = a + b lnt 

similar â equação cinética de Coble, derivada para o se 
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gundo estagio de sinterização, para o mecanismo de difu 

são pelo reticulado, com os contornos de grãos como absor 

vedores de vacâncias. Os valores calculados de energia de 

ativação aparente para a sinterização, não apresentaram / 

diferenças significativas cora respeito aos diferentes ti 

pos de misturas, sendo a média igual a 62 ± 8 Kcal/mol. 

f) No estudo da formação de solução sólida, foi utilizada / 

uma técnica de difratometria de raio-X em que algumas su 

posições simplificadoras foram introduzidas. Verificou -

-se que essa técnica permite, com boa aproximação, estu -

dar a cinética do processo. Para as misturas de alto 

grau de homogeneização, o processo de formação de solução 

solida durante a sinterização, se completou em tempos mais 

curtos que aqueles necessários para uma boa densificação. 

Além disso, o processo se mostrou fortemente dependente / 

da atividade dos pós. Assim, as misturas constituídas / 

por ThO 2(500) + U 3Og(660) e ThO 2(500) + Ü0 2(DUA), forma 

ram grandes quantidades de solução sólida mesmo com os me 

nores tempos e temperaturas de sinterização. Na mistura/ 

de ThO 2(500) + U0 2(ATCU), o processo foi, provavelmente , 

controlado pela presença do U0 2(ATCU), que tem uma área 

especifica muito baixa e maior tamanho de cristalitos. / 

Nessa mistura, a energia de ativação para a formação > de 

solução sólida foi calculada como sendo 81,5 ± 10 Kcal / 

mol. 
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A calcinação da mistura de sais a 700 C, apesar de produ 

zir uma certa quantidade de solução solida, foi também / 

responsável pela diminuição da atividade do pó, de modo 

a prejudicar o processo de formação, de solução sólida du 

rante a calcinação. No aquecimento ao ar de misturas de 

U3°8 c o m T l l 0 2 ' P 0 < ^ e ~ s e obter grandes quantidades de solu 

ção sólida a temperaturas acima de 900°C e a 1000°C o 

processo se completa em pouco mais de 1 hora. No entanto, 

isso é acompanhado pela diminuição da atividade do pó. / 

Assim, temos que por esse processo, a produção de solução 

sólida em quantidades significativas é acompanhada de uma 

perda de sinterabilidade do pó. 
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