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Resumo: As deformações piroplásticas de 13 composições porcelânicas triaxiais foram
medidas durante a queima. Os resultados dos índices das deformações piroplásticas variaram
de mais de 30 cm-1 a 9 cm-1. Este intervalo de deformações resultou das variações da compo-
sição, no que se refere ao teor de álcalis, à razão potássio/sódio, ao conteúdo de quartzo livre
e à distribuição de tamanho das partículas do quartzo adicionado. Composições foram prepa-
radas com argilas, caulins e feldspatos colombianos, e um quartzo norte-americano. Con-
cluiu-se que as curvas de dilatação térmica e o grau de desenvolvimento de um “patamar de
mulitização”, no intervalo de temperatura de 1150 a 1300 °C, constituem um método simples
de laboratório para prever deformações piroplásticas.
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1. Introdução
Após a queima as massas cerâmicas triaxiais podem

conter de 50 a 80 % em volume de fase vítrea contínua. A
fase vítrea liga as partículas cristalinas, residuais ou for-
madas durante a queima, ajuda a produzir transluzidez e
também aumenta a resistência à ruptura dielétrica (dielectric
breakdown strength) das porcelânicas elétricas. Um im-
portante problema decorrente do desenvolvimento desta
fase vítrea durante a queima é a sua baixa viscosidade em
temperaturas elevadas, a qual pode causar deformação
piroplástica das peças.

A deformação piroplástica não deve ser confundida com
o empenamento durante o processo de queima. O
empenamento é causado pela retração diferencial durante
a secagem e/ou queima como uma conseqüência das ope-
rações de conformação. O empenamento pode ocorrer em
qualquer direção. A deformação piroplática sempre resul-
ta no arqueamento direcionado para baixo sob a força da
gravidade. O desenho da peça tem uma grande influência
sobre este problema uma vez que pode aumentar ou dimi-
nuir a propenção de a peça se deformar.

Embora muitas técnicas experimentais diferentes te-
nham sido usadas para estudar o comportamento das por-
celanas triaxiais durante a queima, a deformação
piroplástica ainda é um problema em muitas indústrias.

O objetivo geral desta pesquisa foi estudar as variáveis

relacionadas à composição da massa que podem aumentar
ou diminuir a deformação piroplástica de composições
triaxiais de porcelanas. Os objetivos específicos foram es-
tabelecer os efeitos do conteúdo total de álcalis, da relação
potássio/sódio, do conteúdo de quartzo livre, da distribui-
ção de tamanho das partículas (DTP) do quartzo adiciona-
do, e da distribuição de partículas dos minerais que aportam
alumina sobre: 1) a deformação piroplástica, 2) o desen-
volvimento de mulita secundária, 3) o “patamar de
mulitização” da curva dilatomérica, 4) as taxas de dissolu-
ção do quartzo, e 5) os índices piroplásticos medidos.

2. Reações de Queima

2.1. Mulita primária × mulita secundária

De acordo com Chakravorty e Chosh1 quando a
caulinita é aquecida a 980 °C, ela se decompõe em uma
fase minoritária conhecida como espinélio de Si-Al ou
mulita cúbica, em uma fase minoritária de mulita
ortorrômbica primária fracamente cristalina, uma fase de
silicatos de alumínio amorfos, devido à presença de álca-
lis, e SiO

2
 amorfo. Ao se continuar aquecendo, o espinélio

Si-Al e os silicatos de alumínio amorfos produzem dois
tipos de mulita. Chakravorty e Chosh1 postularam que a
presença de ligações Si-O-Al na caulinita são as princi-
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pais responsáveis pela facilidade para a formação de mulita.
Nas misturas sintéticas de óxidos, tais ligações devem ser
desenvolvidas através de reações no estado sólido entre
Al

2
O

3
 e SiO

2
 , o que é um processo mais lento com uma

energia de ativação mais elevada.
O espinélio Si-Al e o silicato de alumínio amorfo, for-

mados a partir da caulinita a 980 °C, são duas fontes dife-
rentes de tais ligações Si-O-Al que produzem mulitas em
duas formas distintas.

O espinélio se transforma rapidamente em mulita pri-
mária entre 1150 e 1250 °C e a mulita secundária nucleia e
cresce lentamente a partir da fase de silicato de alumínio
amorfo. Schroeder e Guertin2 mostraram que a mulita se-
cundária somente se cristaliza a partir do material fundido.

As duas mulitas produzidas através destes dois meca-
nismos são diferentes. A mulita desenvolvida a partir do
espinélio Si-Al, chamada mulita primária, forma blocos
grandes e cristais lamelares e  pouco contribui para o au-
mento da resistência mecânica das peças de porcelana. A
mulita cristalizada a partir da fase de silicato de alumínio
amorfo é chamada mulita secundária. Estes cristais, que
são aciculares ou na forma de agulhas, ajudam a reforçar o
sistema da mesma forma que as fibras reforçam os
compósitos3. Embora a difração de Raios X não possa dis-
tinguir entre os dois tipos de mulita, o microscópio eletrô-
nico de varredura pode fazê-lo facilmente2.

Como a mulita primária é desenvolvida a partir do
espinélio Si-Al, seus precursores são principalmente os
argilominerais. Por outro lado, os cristais aciculares de
mulita secundária somente se formam pela cristalização a
partir de material fundido. O silicato de alumínio amorfo,
formado pelas reações entre o feldspato e os argilominerais,
fornece o líquido necessário.

As agulhas de mulita secundária formam estruturas
semelhantes a árvores nas regiões vítreas do feldspato fun-
dido, geralmente formadas nas interfaces argila-vidro.
Schroeder e Guertin2 afirmaram que o feldspato potássico
é o líquido mais efetivo para o crescimento da agulha de
mulita. Embora eles não tenham explicado a razão, apa-
rentemente isto se deve às viscosidades mais elevadas da
fase amorfa rica em potássio, em comparação à formada a
partir do feldspato sódico. As fases líquidas de viscosida-
des mais altas são conhecidas por aumentarem as taxas de
nucleação e crescimento dos cristais de mulita secundária
acicular4. Lundin5 mostrou que a formação da fase mulita
(e sua distribuição entre os restos das partículas de argila e
feldspatos) é controlada pelas magnitudes relativas das
taxas de difusão dos componentes de álcalis e alumina e
pela superfície de contato e distância de difusão.

A mulita secundária tem uma estrutura ortorrômbica.
Ela tem uma energia de cristalização elevada (aproxima-
damente 300 Kcal/mol), e cresce preferencialmente ao lon-
go de eixo c2. Como a distribuição dos componentes da
massa é aleatória, a orientação preferencial das agulhas

não deveria ocorrer durante a formação das mesmas nas
massas de porcelanas triaxiais. Assim sendo, os cristais na
forma de agulha crescem em todas as direções, se entrela-
çando em uma rede tridimensional. Esta rede de agulhas
entrelaçadas reforça a matriz vítrea, aumenta a resistência
da porcelana e reduz a deformação piroplástica.

2.2. A fase amorfa

O volume e a viscosidade da fase líquida são dois fato-
res que afetam fortemente a nucleação e o crescimento da
mulita, assim como a deformação piroplástica. A fase lí-
quida deve permitir que a densificação ocorra em um tem-
po razoável, sem que a peça se deforme em função da for-
ça da gravidade. Um volume mínimo de líquido deve estar
presente para molhar completamente os contornos de grãos,
para favorecer o processo de difusão e para garantir a
vitrificação. A quantidade de líquido também varia com as
propriedades do líquido e a porosidade entre as partículas.

Quanto maior a porosidade inicial do compacto antes da
queima, maior a retração, a quantidade de líquido necessá-
ria e o tempo requerido para a vitrificação e a densificação.
Tempos de queima mais longos, porém, são indesejados
quando se tenta controlar a deformação piroplástica. Por isso
é importante trabalhar com massas capazes de atingir efici-
ências de empacotamento razoavelmente elevadas.

Uma fase líquida de alta viscosidade também pode aju-
dar a prevenir o sistema de se deformar piroplasticamente.
Como mencionado anteriormente, as fases líquidas de alta
viscosidade aumentam a nucleação e as taxas de cresci-
mento dos cristais aciculares de mulita secundária4, que
reforçam o sistema. A viscosidade não dependente somen-
te da temperatura, mas também da composição4,6. A maior
parte da densificação resulta do fluxo viscoso sob a pres-
são capilar dos poros pequenos. Embora a taxa de
densificação possa ser elevada mudando a composição para
reduzir a viscosidade da fase vítrea, a viscosidade não deve
ser tão baixa a ponto de causar deformação apreciável du-
rante o tempo necessário para a densificação.

Os grandes íons monovalentes sódio e potássio afetam
tanto a viscosidade do vidro como o seu intervalo de tem-
peratura de trabalho. De acordo com o diagrama de fase7,
o sódio produz fases de silicato vítreo em temperaturas
mais baixas que o potássio em composições porcelânicas
que contém aproximadamente 20% em peso de
alumina/70% em peso de sílica.

2.3. Dissolução do quartzo

De acordo com Kingery e outros4 e Chu8, que estuda-
ram os efeitos de feldspatos potássicos em porcelanas
triaxiais, nenhum quartzo observado muda até aproxima-
damente 1250 °C. Entretanto, Lundin5 afirmou que o
feldspato potássico sempre contém um pouco de feldspato
sódico, e a dissolução do quartzo começa a aproximada-
mente 1200 °C. Sheckler e Dinger9 mostraram que a dis-



Cerâmica Industrial, 8 (4) Julho/Agosto, 2003 39

solução do quartzo começa a aproximadamente 870 °C
nos vidros sílica-cálcio-sódio. Eles também mostraram que
as temperaturas nas quais os grãos de quartzo começam a
derreter dependem fortemente do tamanho das partículas
de quartzo, quanto menores as partículas mais baixa a tem-
peratura. Kingery e outros4 afirmaram que uma variação
do tamanho das partículas de 10 para 1 µm poderia melho-
rar em 10 vezes a cinética de sinterização. A combinação
dessas afirmações sugere que a temperatura na qual o quart-
zo começa a dissolver e interagir com os materiais ao seu
redor assim como a cinética das transformações sofridas
pelo sistema são fortemente influenciadas pela composi-
ção e distribuição do tamanho das partículas.

3. O Patamar de Mulitização
As porcelanas triaxiais retraem a aproximadamente

900 °C devido ao desenvolvimento da γ-Al
2
O

3
 com estru-

tura tipo espinélio a partir das argilas e ao início da
sinterização. A aproximadamente 1050 °C, o feldspato
começa a fundir e a retração acelera.

Gilson10 mostrou que a retração acelerada continua até
aproximadamente 1200 °C, quando o patamar de
mulitização aparece. Este patamar representa uma região
de taxa de retração reduzida conforme a temperatura au-
menta, como mostrado para 3 amostras de porcelanas elé-
tricas11-12, curvas B-D, na Fig. 1. Na sua forma mais extre-
ma, neste intervalo a curva de expansão pode assumir a
forma de um patamar horizontal, como apresentado por
uma peça de louça sanitária10 (curva A, Fig. 1).

De acordo com Funk3, o patamar de mulitização resulta
de duas reações ocorrendo a taxas diferentes. Antes, duran-
te e depois do patamar de mulitização, a viscosidade da fase
vítrea está decrescendo e o montante de vidro aumentando
devido a fusão do feldspato e a dissolução parcial pelos ál-
calis da mulita primária e do quartzo. Assim que os álcalis
deixam do feldspato, a mulita secundária se cristaliza a par-
tir dos restos das partículas de feldpato, aumentando consi-
deravelmente a viscosidade do compósito vidro/mulita se-
cundária e restringindo a deformação do corpo.

Gilson10 notou que a massa com a deformação
piroplástica mais baixa (índice de deformação piroplástica
de aproximadamente 10 cm-1) apresentou o melhor desen-
volvimento do patamar de mulitização. A massa desenvol-
vida por Gilson, que tinha um teor de sódio relativamente
elevado, proveniente da nefelina sienita que foi usada como
fonte de álcalis, apresentou um intervalo de maturação re-
lativamente estreito durante a queima (> 1H) e não conti-
nha quartzo livre.

4. Experimental

4.1. Matérias-primas

Sete matérias-primas colombianas, incluindo dois
caulins, três argilas e dois feldspatos, e um quartzo norte

Figura 1. O patamar de Mulitização nas massas cerâmicas: cur-
va A é referente a uma massa de louça sanitária segundo Gilson10;
curvas B-D são massas porcelânicos elétricos segundo Curtis12 e
Kneickerbocker e outros11.

Figura 2. Distribuição de tamanho das partículas e propriedades
do quartzo médio e grosso.

americano (“Sil-Co-Sil”, U.S. Sílica, Berkeley Springs, WV),
foram usadas para preparar as massas. As análises química
e mineralógica dos materiais colombianos foram fornecidas
pelo Sumicol (Medellin, Colombia, South América).
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Programas de computador PPC13-18 foram usados para
calcular as propriedades PPC (Predictive Process Control)
apresentadas nas Tabelas 1 e 2 a partir de dados sobre a
DTP e a superfície específica (SE). Medidas da DTP das
argilas e caulins foram realizadas após a dispersão de alta
intensidade (HID - agitador de alta velocidade
>1524 m/min) de frações maiores que 325 mesh. DTPs do
feldspato e do quartzo foram medidas após a dispersão
com uma sonda ultrasônica. A Fig. 2 mostra a DTP e as
propriedades do quartzo médio e fino.

4.2. Distribuição de tamanho de partícula,
superfície específica e dilatometria

A análise do tamanho de partícula de cada material foi
feita usando técnicas de sedimentação automática
(Sedigraph 5100, Micromeritics, Norcross, GA). Aproxi-
madamente 3,8g do quartzo e do feldspato secos foram
dispersos com ultrasom (Model V1A, Sonics & Materials,
INC., Danbury, CT) por 3 min, com uma potência de apro-
ximadamente 60 W em 50 ml de uma solução de
hexametafosfato de sódio - 0,1%.

Tabela 1.

Matérias-Primas

Minerais K1 K2 C1 C2 C3 F1 F2

Caulinita 80,0 65,2 69,7 55,0 25,1 -   8,0
Llita 13,0 26,1  6,0  5,3 40,7 - -

Quartzo -  2,7 14,7 33,4 28,0 38,0 35,0
Feldspato Na - - - - 0,5 29,0 23,0
Feldspato K - - - - 0,2 20,0 30,0
Feldspato Ca - - - - 0,9  2,0   2,0

Gibsita  2,0 -  3,6 1,1 - - -
Mica - - - - - 10,0 -

Óxidos

Al
2
O

3
36,2 36,2 28,8 22,4 21,1 13,6 14,3

SiO
2

46,0 46,1 52,2 60,8 65,4 77,2 75,3
K

2
O 0,2  0,4  0,5  0,5  3,3 4,2 5,1

Na
2
O 0,1  0,4  0,1  0,1  0,7 3,1 2,5

MgO 0,1  0,1  0,5  0,3  0,3 0,1 0,1
CaO 0,1  0,1  0,1  0,2  0,1 0,2 0,2
TiO

2
1,4  1,8  3,2  1,0  1,6 - -

Fe
2
O

3
1,4  1,3  2,3  1,5  0,9 0,2 0,4

PPC

MBI 7,2  7,8  9,5 13,3  5,1 - -
SSA [m²/g] 23,4 36,0 30,9 31,0 12,3  2,0 3,4
PCI 10-14 33,6 17,8 19,6 13,4  2,7 0,008 0,01

n 0,19 -0,39 -0,19  -0,33 0,09 0,91 0,74
DL [µm] 15,0  26,0  33,0  32,0 26,0 31,0 26,0

K1 e K2 são Caulins; C1, C2 e C3 são Argilas; F1 e F2 são Feldspatos.

Para os caulins e argilas plásticas, as suspensões de
50% em peso foram preparadas por meio de dispersão de
alta intensidade (Kady Mill, Kinetic Dispersion Corp.,
Scarborough, ME) durante 45 min. A solução de silicato
de sódio (1,32 g/ml, Humco Laboratory, Texarkana, TX)
foi usada como defloculante. As partículas de tamanhos
maiores que 325 mesh foram removidas por meio de
peneiramento, depois de 30 min de dispersão de alta in-
tensidade. As análises do tamanho de partículas foram en-
tão feitas sobre amostras de pó contendo aproximadamen-
te 3,8g, as quais foram diluídas e dispersas como já descrito
para o quartzo.

O analisador de área superficial de múltiplos pontos
(Gemini 2360, Micromeritics, Nocross, GA) foi usado para
medir a SE das amostras secas de cada matéria-prima.

O dilatômetro (Orton Model 1600, Westerville, OH) foi
utilizado para determinar o comportamento dilatométrico de
amostras cilíndricas (2,5 cm de extensão × 0,5 de diâmetro)
das argilas e caulins preparadas por colagem de barbotina. As
medidas foram feitas desde a temperatura ambiente até
1300 °C, com taxa de aquecimento de 3 K/min.
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Tabela 2. Composição das massas (% em peso) e caracterizações.

Massas
Matéria-Prima 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13

K1 13,8 - 13,8 - 18,1 - 18,7 - 14,6 - 15,5 20,5 -
K2 - 14,5 - 13,2 - 17,5 - 11,8 - 19,8 - - 20,5
C1 12,4 - 11 - 12 6,8 16,6 14,2 11,6 8,1 12,4 14,5 14,5
C2 - - - - 3,6 3,4 1,4 - - 3,8 - - -
C3 21,7 42,5 24,7 44,5 7,3 12,5 - 20,2 26 13,6 27,8 27 27
F1 - - - - 48,7 46,7 52,5 42,7 - 50,8 - - -
F2 40,9 29,9 39,3 29,1 - - - - 41,2 - 44,3 38 38
MQ 11,2 13,1 - - 10,2 13,1 - - - - - - -
CQ - - 11,2 13,2 - - 10,8 11,1 6,6 3,9 - - -

Minerais

Argila Caulinita 28,4 22,5 28,1 22,1 26,7 21,2 27,3 22,7 29,6 24,1 31,6 36,3 33,3
Argila Ilita 11,4 21,2 12,5 21,6 6,2 10,3 3,5 12,2 13,2 11,4 14,1 14,5 17,2
Quartzo 33,4 35,8 33,5 36,2 33,8 36,9 33,7 35,4 30 30 25,1 23 23,5
Feldspato - Na 9,5 7,1 9,2 6,9 14,2 13,6 15,2 12,5 9,6 14,8 10,3 8,9 8,9
Feldspato - K 12,3 9,1 11,8 8,8 9,8 9,4 10,5 8,6 12,4 10,2 13,3 11,5 11,5
Feldspato - Ca 1 1 1 1 1 1 1,1 1 1,1 1,1 1,1 1 1
Gibsita 0,7 0 0,7 0 0,8 0,3 1 0,5 0,7 0,3 0,8 0,9 0,5
Mica 0 0 0 0 4,9 4,7 5,3 4,3 0 0 5,1 0 0

Óxidos

Al
2
O

3
19 18,5 19 18,3 19 18,1 19 18,4 20 20,1 21,4 22,7 22,7

SiO
2

69 70 69 70,3 69,4 71 69,5 70,1 67,4 67,7 65,1 63,3 63,3
K

2
O 2,9 3 2,9 3 2,4 2,5 2,3 2,5 3 2,7 3,3 2,9 3

Na
2
O 1,2 1,1 1,2 1,1 1,6 1,6 1,7 1,5 1,2 1,8 1,3 1,2 1,2

MgO 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2 0,2
CaO 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,2 0,1 0,1 0,1
TiO

2
0,9 0,9 0,9 0,9 0,8 0,8 0,8 1 1 0,9 1,1 1,2 1,3

Fe
2
O

3
0,8 0,7 0,8 0,7 0,8 0,7 0,8 0,8 0,9 0,7 0,9 1 1

Propriedade PPC

MBI 3,3 3,3 3,3 3,3 3,3 3,1 3,1 3,3 3,5 3,5 3,7 4,2 4,4
SSA (m2/g) 11,2 11,5 11 11,2 11 12 11 12 11,6 13,5 12,4 13,9 16,5
PCI×10-14 20,7 13,1 19,2 12,1 49,3 39,7 38,8 36,2 13,5 59,1 14,3 8,3 31,2
N 0,23 0,18 0,23 0,17 0,26 0,21 0,21 0,21 14 23 17 21 16
DL (µm) 57 61 56 71 73 130 128 113 77 69 51 33 39
Por. (vol%) 4,4 5,7 4,5 5,8 3,3 3,7 3,8 3,9 6,4 3,8 6,1 6,1 6,4

Porosidade das matérias-primas calculada através de programas PPC13-18.

4.3. Barbotina e preparação das amostras

Os pontos de controle para todos as massas experi-
mentais foram os módulos de distribuição de tamanho de
partícula igual a 0,20, as superfícies específicas de
11,5 m2/g, e os índices de azul de metileno (MBI) de 3,2.
Programas PPC13-18 e um programa de otimização19 fo-
ram usados para projetar as 13 composições experimen-
tais. Os conteúdos de óxidos (Al

2
O

3
, SiO

2
, K

2
O, Na

2
O,

MgO, CaO, TiO
2
, Fe

2
O

3
), o conteúdo total de álcalis

(K
2
O+Na

2
O), o conteúdo de quartzo livre, a distribuição

de tamanho de partículas (DTP) dos caulins (mudanças
entre caulins K1 e K2), a DTP das frações de quartzo
adicionado (mudança entre as frações média e grossa) e
o módulo de DTP (n) foram variados em diferentes ní-
veis. As composições e propriedades das 13 massas ex-
perimentais estão na Tabela 2.

Foram confeccionadas 10 amostras de cada composi-
ção experimental. As barbotinas contendo 4 kg de massa
seca foram agitadas por 45 min usando silicato de sódio
como defloculante. As suspensões das massas de 1 a 8
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foram preparados com dispersão de alta intensidade
(DAI). As frações maiores que 325 mesh das argilas plás-
ticas e do caulim grosso (K1) foram removidas antes da
confecção das barbotinas, por meio de peneiramento de-
pois de 30 min de DAI. As massas de 9 a 13 foram prepa-
radas a partir das suspensões acima, mas com dispersão
menos intensa. O caulim mais fino (K2), quando neces-
sário, foi adicionado as barbotinas da argila plástica/dis-
persões K1 e as misturas foram dispersas por mais 15
min. Finalmente, as frações de feldspatos e quartzo fo-
ram adicionadas e dispersas por mais 20 min. Durante
todo o processo, o silicato de sódio foi adicionado para
manter as viscosidades da barbotina dentro de limites
aceitáveis.

As densidades específicas e viscosidades das barbotinas
foram então ajustadas com água e/ou silicato de sódio uti-
lizando um misturador de baixa intensidade. As densida-
des específicas foram ajustadas entre 1,80-1,82 g/ml. As
viscosidades foram ajustadas entre 930-980 mPa.s (Model
LVTDV-II, Brookfield, 60 rpm, Spindle 3, Stoughton, MA).
Logo após os ajustes da viscosidade, as barbotinas foram
colocadas em moldes de gesso para produzir barras de
20 × 3 × 1 cm. As amostras na forma de barras foram se-
cas em um secador de laboratório.

4.4. Deformação piroplástica

Os testes de deformação piroplástica foram realizados
em 6 amostras de cada composição experimental. Os ex-
tremos de cada barra foram lixados em um ângulo de 45° e
as barras foram colocadas para a queima no forno sobre
um suporte refratário com paredes laterais com ângulo
combinado de 45°, como mostrado esquematicamente na
Fig. 3. Os suportes refratários foram cobertos com uma
camada de suspensão de caulim fino para prevenir a ade-
são das amostras durante a queima. As amostras foram
queimadas desde a temperatura ambiente até 900°C em
900 min, a seguir a temperatura foi elevada até 1235 °C

em 180 min e permaneceu por 240 min a 1235 °C. Os
cones pirométrico Orton para todas as queimas variaram
entre 116 e 126.

Os índices de deformação piroplástica foram cal-
culados para as barras deformadas usando a seguinte
equação:

PI  = S . D2 / L4

Sendo que:
PI: índice de deformação piroplástica;
S: deformação máxima (cm);
D: espessura da barra (cm);
L: distância na horizontal entre as extremidades da

barra (cm).
Como medida do grau de vitrificação alcançado du-

rante a queima, foram realizados testes de absorção de água
em cada barra queimada. As barras imersas foram fervidas
por 2 h e permaneceram submersas por mais 24 h. A
vitrificação foi considerada adequada quando a absorção
da água foi menor que 0,5%.

5. Resultados e Discussão
Todas as peças queimadas tinham absorção de água

menor que 0,5%, o que as qualificavam como porcelana.
Acredita-se que pequena variação do grau de vitrificação
alcançado, para todas as composições experimentais, se
deva ao estreito intervalo do teor de álcalis (4,0 a 4,2% em
peso).

5.1. Efeito da relação do potássio para o sódio
sobre o patamar de mulitização

A Fig. 4a mostra as curvas da retração linear das mas-
sas 3 e 7 entre 1000 °C e 1300 °C. As duas massas conti-
nham aproximadamente o mesmo teor de quartzo livre
(aproximadamente 33,6% em peso) e de álcalis (4,0% em
peso). A principal diferença entre as duas massas era a ra-
zão potássio/sódio, que era 2,4 para a massa 3 e 1,4 para a
massa 7. Essa diferença produziu uma mudança na posi-
ção do patamar de mulitização: o patamar para a massa 7
se deu a uma retração maior que o da massa 3, embora o
patamar ocorresse na mesma temperatura. Em outras pala-
vras, uma retração maior havia ocorrido na massa 7 quan-
do a taxa de mulitização se tornou grande o suficiente para
diminuir substancialmente a taxa de formação da fase lí-
quida. Este comportamento é atribuído ao fato de que o
sódio é um fundente mais enérgico do que o potássio. Por-
tanto, a fase vítrea se formou a temperaturas mais baixas
em massas com teores de sódio mais elevados e uma quan-
tidade maior de líquido é formada nessas massas a uma
dada temperatura.

A Fig. 4b mostra as curvas de retração linear das mas-
sas 3, 7 e 11. Esta figura nos ajuda a entender melhor o
explicado acima. A massa 11 (sem quartzo adicionado)
continha um teor de quartzo livre menor do que a massa 3

Figura 3. Esquema do suporte refratário e a barra moldada como
usada na queima para determinação do índice de deformação
piroplástica.
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(11,2% de quartzo livre adicionado) e o total de álcalis foi
aumentado de 4,1% para 4,6% do peso. A razão
potássio/sódio foi mantida a um nível elevado (2,5), simi-
lar à massa 3. O teor mais elevado de álcalis deslocou o
patamar de mulitização da posição que corresponde a mas-
sa 3 para uma nova posição que estava a um nível de
retração linear  ainda maior que a da massa 7. As formas
do patamar de mulitização diferem, mas as diferenças po-
dem ser atribuídas às diferenças nos teores de quartzo li-
vre e álcalis.

Adições maiores de fluxos e menores teores de quart-
zo livre produziram maiores quantidades de líquido e
retrações mais elevadas a temperaturas acima de 1100 °C.

O índice de deformação piroplástica maior da massa 7,
em relação à massa 3 (ver Tabela 3) pode ser atribuído à
diferença no teor de líquido presente nestas temperaturas.
Se a deformação piroplástica fosse somente dependente
do teor de líquido presente, então a massa 11 também de-
veria ter apresentado um índice piroplástico mais elevado
do que a massa 3, mas isso não ocorreu. De fato, tanto a
massa 3 quanto a 11 apresentaram índices de deformação
piroplástica similares (12 cm-1). Novamente isso parece ser
uma conseqüência da diferença de 8,4% em peso nos teo-
res de quartzo livre nas duas massas.

5.2. Efeito do teor de quartzo livre sobre o pata-
mar de mulitização

O teor e a distribuição do tamanho das partículas do
quartzo livre parecem ser responsáveis pelo grau de de-
senvolvimento do patamar de mulitização e pela largu-
ra e inclinação da curva de expansão nesse intervalo de
temperatura.

A Fig. 4c apresenta as curvas de retração linear das
massas 1 e 2. Como mostrado na Tabela 3, essas massas
tem volumes de álcalis similares e razões de potássio/sódio
similares. Além disso, ambos foram preparados com HID
e ambos receberam adições de quartzo médio. A diferença
entre as duas massas é o total de quartzo livre adicionado
em cada uma. A massa 2 tinha um teor de quartzo livre
maior do que a massa 1. O patamar de mulitização da mas-
sa 1 ficou mehor desenvolvido.

Resultados suplementares de difração de raios X mos-
traram que a fusão do quartzo começou a temperaturas
abaixo de 1195 °C e continuou além de 1300 °C. Por outro
lado, todas as curvas de retração linear das massas experi-
mentais mostraram que o intervalo de temperatura para o
desenvolvimento da mulita secundária estava entre 1120 e
1235 °C. Assim sendo, a formação de mulita secundária e
a dissolução do quartzo ocorreram simultaneamente.

Figura 4. Curvas de expansão térmica irreversíveis no intervalo de temperatura 1000-1300 °C  para massas experimentais.
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Quanto maior a proporção de quartzo em uma massa,
mais importante será o processo de difusão envolvido na
dissolução do mesmo. Isto afetará negativamente a preci-
pitação da mulita, mais líquido proveniente da fusão da
sílica será formado, o patamar de mulitização será menos
proeminente e a deformação piroplástica será maior.

Todas estas interações podem ser ainda mais evidentes
se quartzo mais fino for adicionado ao sistema. Quartzo
mais fino, com superfície específica maior e maior núme-
ro de partículas, aumenta a probabilidade dos pontos de
contato quartzo-feldspato ocorrerem. Áreas superficiais
mais altas também melhoram a cinética da formação de
líquido.

A Fig. 5a mostra as curvas de retração linear das mas-
sas 1 e 3. A única diferença entre essas duas composições
era a distribuição de tamanho das partículas do quartzo
adicionado durante a preparação das massas. O quartzo
médio foi adicionado a massa 1 e o grosso a 3. A massa 3
apresentou uma curva de retração linear com um patamar
de mulitização melhor desenvolvido que a massa 1. Como
era de se esperar, a massa 3 apresentou um índice de de-
formação piroplástica mais baixo que a massa 1, que por
sua vez apresentou um índice de deformação piroplástica
mais baixo que a massa 2 (ver Tabela 3).

A dissolução do quartzo também foi favorecida pelo
aumento do teor de sódio. Provavelmente esta é a razão
pela qual as massas com razão potássio/sódio menores e
teores de quartzo livre mais elevados apresentarem os pa-
tamares de mulitização menos desenvolvidos e os níveis
mais altos de deformação piroplástica (ver Tabela 3). O
teor mais elevado de sódio parece reduzir as temperaturas
nas quais o quartzo começa a dissolver. Assim, muito vi-
dro foi produzido muito rapidamente durante a queima
(antes que a mulita secundária precipitasse), e uma eleva-
da deformação piroplástica ocorreu.

A Fig. 5b mostra as curvas de retração linear das massas
6 e 12. A massa 6 contém o maior teor de quartzo livre (36,9%
do peso) e uma razão potássio/sódio baixa (1,6). Por outro
lado, a massa 12 contém o menor teor de quartzo livre (23,0%
do peso) e uma razão potássio/sódio elevada (2,4). A massa
6 não apresentou nenhum sinal de um patamar de mulitização
e apresentou o maior índice de deformação piroplástica
(32,8 cm-1) enquanto que a massa 12 apresentou um dos mais
bem desenvolvimento patamares de mulitização e um dos
mais baixos índices de deformação piroplástica (9,6 cm-1).
A Fig. 6 mostra que a composição 6 desenvolveu mais vi-
dro antes e durante o processo de mulitização do que as
massas 3 e 13, que eram massas com excelentes índices

Figura 5. Curvas de expansão térmica irreversíveis sobre o intervalo de temperatura 1000-1300 °C para mais massas experimentais.
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piroplásticos (12 e 8,7  cm-1), respectivamente.

5.3. Efeito da DTP do Caulim sobre o patamar
de Mulitização

A Fig. 5c mostra as curvas de retração linear das mas-
sas 12 e 13. A principal diferença entre elas é a distribui-
ção de tamanho de partículas dos caulins usados na sua
preparação. A massa 12 foi preparada com o caulim K1
(n = 0,19 e SE = 23,4 m2/g). A massa 13 foi preparada com
o caulim K2, mais fino (n = -0,39 e SE = 36,0 m2/g). Estas
massas apresentaram apenas pequenas diferenças na
retração linear. Também apresentaram deformações
piroplásticas muito similares.

A diferença dos desempenhos dessas massas foi tão pe-
quena que sugere que a DTP da fração de caulim tem pouco
efeito sobre a deformação piroplástica. Esses dois caulins pro-

Tabela 4. Características do “Patamar de Mulitização”.

Corpo # PI (cm-1) Ts (°C) DCEm (10-6 cm/cm/°C) Ts-Tm (°C)

1 14 0,27 2,4 4,1 33,4
2 16,9 0,64 2,7 4,1 35,8
3 12 0,19 2,4 4,1 33,5
4 16,3 0,37 2,7 4,1 33,5
5 17,8 0,98 1,5 4 33,8
6 32,8 3,07 1,6 4,1 36,9
7 17,8 1,1 1,4 4 33,7
8 25,6 1,03 1,7 4 35,4
9 14,3 0,42 2,5 4,2 30

10 25 0,89 1,5 4,5 30
11 12 0,37 2,5 4,6 25,1
12 9,6 0,49 2,4 4,1 23
13 8,7 0,16 2,5 4,2 23,5

Tabela 3. Resultados do ensaio de determinação da deformação piroplástica.

Corpo # PI (cm-1) K
2
O/Na

2
O K

2
O + Na

2
O (wt%) Quartz (wt%) Quartz Type

Av n

1 14 0,27 2,4 4,1 33,4 M
2 16,9 0,64 2,7 4,1 35,8 M
3 12 0,19 2,4 4,1 33,5 C
4 16,3 0,37 2,7 4,1 36,2 C
5 17,8 0,98 1,5 4 33,8 M
6 32,8 3,07 1,6 4,1 36,9 M
7 17,8 1,1 1,4 4 33,7 C
8 25,6 1,03 1,7 4 35,4 C
9 14,3 0,42 2,5 4,2 30 C

10 25 0,89 1,5 4,5 30 C
11 12 0,37 2,5 4,6 25,1 N
12 9,6 0,49 2,4 4,1 23 N
13 8,7 0,16 2,5 4,2 23,5 N

duziram índices piroplásticos baixos e similares nas massas
com baixos teores de quartzo e razões potássio/sódio altas.

5.4. Teste de deformação piroplástica

A Tabela 3 apresenta os resultados do teste de defor-
mação piroplástica juntamente com um resumo de algu-
mas das características das composições das massas ex-
perimentais. A Tabela 4 mostra o índice de deformação
piroplástica (PI), a derivada do coeficiente de expansão
térmica (DCE, que é a inclinação da tangente à curva de
retração linear em cada temperatura) no centro do pata-
mar de mulitização, e o comprimento do patamar de
mulitização (calculado como a diferença entre as tempe-
raturas inicial e mediana do patamar) para cada composi-
ção experimental.

A conclusão mais importante que surge das informa-
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ções apresentadas na Tabela 3 e das curvas dilatométricas
é a relevância da interação entre o teor de quartzo livre e a
razão potássio/sódio no controle do índice piroplástico da
porcelana triaxial. A explicação da importância dessa
interação está na sua influência sobre a quantidade de lí-
quido formada antes e durante o processo de mulitização.
Este aspecto parece ser o que mais influenciou a deforma-
ção piroplástica das composições experimentais.

Um outro fenômeno importante que apareceu nos re-
sultados dos testes de deformação piroplástica foi o efeito
positivo da HID (dispersão de alta intensidade) sobre o
índice piroplástico, e os efeitos negativos correspondentes
quando o mesmo não foi utilizado. A composição 9 ajuda
a explicar isto. Esta composição foi desenvolvida a partir
da composição 3, reduzindo-se o teor de quartzo livre que
passou de 33,5% para 30,0% em peso.  Os demais parâ-
metros foram mantidos constantes. De acordo com o nos-
so entendimento do fenômeno, a massa 9 deveria ter apre-
sentado um índice piroplástico mais baixo que a massa 3,
mas isto não ocorreu.

Uma possível razão para isso parece ser o fato de que a
massa 9 foi preparada com uma dispersão de intensidade
mais baixa, enquanto que a massa 3 foi preparada com
HID. Nesse caso, a diferença dos teores de quartzo livre
não foi suficiente para superar os efeitos negativos produ-
zidos pela ausência da HID. Só foi possível reduzir o índi-
ce piroplástico de 12 cm-1 através de reduções substanci-
ais do teor de quartzo livre (ver massas 12 e 13 na Tabela 3).

A dispersão de alta intensidade (HID) desaglomera as
argilas, liberando partículas individuais que se aproximam
dos tamanhos das partículas primárias de cada matéria-
prima e produz uma melhor dispersão das mesmas. Uma
vez que a dispersão mecânica de baixa intensidade não
pode desaglomerar os argilominerais, a área de contato total
entre as partículas de argila e as de feldspatos será peque-
na, ao passo que a área de contato total entre as partículas
de feldspatos e quartzo será grande. Isto evidenciará os
efeitos negativos da dissolução do quartzo no processo de
mulitização e sobre o índice piroplástico. Como a HID pode
liberar as partículas individuais dos aglomerados de argila
e distribuí-los mais homogeneamente por todo o sistema,
do que a dispersão de baixa intensidade, a HID permite às
partículas de argila (presentes em números ~1015/cm3) se
colocarem entre as partículas de quartzo e feldspatos (pre-
sentes em números ~1010/cm3) por todo o sistema. Desta
forma, a HID aumenta a área exposta dos minerais que
contém alumina para entrarem em contato com outros
materiais.

A qualidade da formação do patamar de mulitização
pode ser mostrada pelos parâmetros listados na Tabela 4 e
pelos DCEs, cujos exemplos são mostrados na Fig. 6. A Ts
(temperatura do início do patamar de mulitização)
corresponde a temperatura mínima da derivada do coefici-
ente de dilatação, como apresentado pela massa 12 na

Fig. 6. A Tm (temperatura no centro do patamar)
corresponde a temperatura do máximo local da derivada
do coeficiente de expansão térmica, também mostrada pela
massa 12 na Fig. 6. O DCEm é o valor da derivada do
coeficiente de expansão térmica em Tm, que é facilmente
obtida à partir dos dados da derivada do coeficiente de
expansão. Os valores menores do DCEm, que é a taxa de
variação do coeficiente de expansão linear no centro do
patamar, corresponde à patamares mais planos, mais bem
definidos. Na Fig. 6, o ponto de máximo local nas curvas
diferenciais indica que a qualidade dos patamares de
mulitização melhora da massa 6 para a 1 e desta para a 12,
uma vez que o ponto de máximo local aumenta sua altura
de -293 para -194 e para -131, respectivamente. Os inter-
valos de temperatura maiores, do iníco até o centro do pa-
tamar, Ts - Tm, também correspondem a patamares mais
bem definidos.

Usando esses parâmetros para quantificação, o pata-
mar extremamente bem definido na curva A da Fig. 1 teria
um valor de DCEm de 0×10-6 cm/cm/°C e uma largura
média de 90 °C. Usando dilatômetros computadorizados e
curvas de expansão térmicas diferenciais que estão facil-
mente disponíveis hoje, esses valores podem ser facilmente
medidos e obtidos.

Note que na Tabela 4 os três índices de deformação
piroplástica mais baixos (PI para as massas 3, 12 e 13)
correspondem aos três valores de DCEm mais baixos, e às
três alturas médias mais amplas. A massa 3 tinha o valor

Figura 6. Coeficiente diferencial da expansão térmica sobre o
intervalo de temperatura 1000-1250 °C para massas 1, 6 e 12; Ts
indica o início do patamar de mulitização (Tm indica o meio do
patamar de mulitização).



Cerâmica Industrial, 8 (4) Julho/Agosto, 2003 47

DCEm mais baixo de todas as amostras, embora o pata-
mar não tenha se estendendido por um intervalo de tempe-
ratura tão amplo como o das composições 12 e 13. Embo-
ra os valores do DCEm para as massas 12 e 13 sejam baixos
também, essas massa apresentaram os intervalos de tem-
peraturas mais amplos (Ts - Tm) de todas. Esses resulta-
dos mostraram que o desenvolvimento de um patamar de
mulitização bem definido em uma massa de porcelana pode
ser usado como um indicativo de baixos níveis de defor-
mação piroplástica.

6. Conclusões
Ao longo desta pesquisa, tentou-se determinar os fato-

res que controlam a deformação piroplástica das massas
porcelânicas triaxiais com composições aproximadas de
70% em peso de sílica por 20% em peso de alumina. As
massas resultantes apresentaram índices de deformação
piroplástica que variaram de aproximadamente 30 cm-¹ a
10 cm-¹. Estas variações foram obtidas através do controle
do teor total de álcalis, as proporções entre o potássio e sódio,
o teor de quartzo livre e a distribuição de tamanho das par-
tículas dos quartzos livres adicionados a essas massas.

As conclusões mais importantes são:
• O nível de desenvolvimento do “patamar de

mutilização” nas curvas de expansão térmica é um
método de laboratório fácil e relativamente rápido
para prever a piroplasticidade de uma porcelana
triaxial.

• Quanto maior o intervalo de temperatura do patamar
de mutilização na curva do dilatômetro e quanto
menor a sua inclinação, menor será a deformação
piroplástica.

• Quanto menor a razão potássio / sódio dos álcalis
presentes na massa, mais baixa será a temperatura
na qual o primeiro líquido aparecerá durante a quei-
ma. Quanto maior a quantidade de líquido presente a
uma dada temperatura durante a queima, maior será
a deformação piroplástica.

• Quanto maior o total de quartzo livre (de todas as
fontes) em uma massa, maior será a deformação
piroplástica.

• Quanto mais fina a distribuição do tamanho de partí-
culas do quartzo livre (de todas as fontes) em uma
massa, maior será a deformação piroplástica.

• A interação entre a razão potássio / sódio e o teor de
quartzo livre em uma massa, que controlam a quan-
tidade de líquido formada antes da aceleração do pro-
cesso de mutilização, é o fator mais importante no
controle da deformação piroplástica da porcelana
triaxial.

• Espera-se que a dispersão de alta intensidade da
barbotina da massa leve a diminuição da deforma-
ção piroplástica da porcelana triaxial, através da li-
beração das partículas individuais que constituem os

aglomerados e que estão presentes na verdadeira DTP
das matérias-primas. Esta maior dispersão
maximizará a área exposta dos minerais que contém
alumina e melhorará a homogeneidade da distribui-
ção das espécies minerais na barbotina.

Embora seja necessário testar os efeitos destas variá-
veis em massas de produção em condições industriais, es-
pera-se que os resultados deste estudo forneçam uma ori-
entação substancial no sentido de se buscar reduzir a
deformação piroplástica dos corpos em produção.
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