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RESUMO

SALEM, R. E. P. Desenvolvimento de ZrO2/Al203 e ZrO2/Al203-NbC usando
sinterizagcdo convencional e ndo convencional, 2017. 159 f. Tese (Doutorado) —
Faculdade de Zootecnia e Engenharia de Alimentos, Universidade de S&o Paulo,
Pirassununga, 2017.

Os compositos ceramicos de alto desempenho tém sido objeto de frequentes estudos
nas ultimas décadas, visando a melhora das propriedades mecéanicas e ao aumento da
sua gama de aplicacfes em produtos tecnoldgicos. Este trabalho consistiu em estudar a
preparagdo, a sinterizagdo convencional e ndo convencional e as propriedades
mecanicas e tribologicas resultantes de dois sistemas compositos: t-ZrO,/Al:Oz e t-
ZrO2/Al,03-NbC. No sistema t-ZrO»/Al>O3 foram estudadas as composi¢coes de 0, 5 e
15% em volume de Al,Osz usando pds comerciais. No sistema t-ZrO,/Al203-NbC, foi
usado um pé nanocristalino de Al,O3-NbC, obtido por moagem reativa de alta energia e
adicionado na proporcao de 5% em volume a matriz de t-ZrO,. Os pés foram prensados
uniaxial e isostaticamente e sinterizados em forno convencional e pelas técnicas de
flash sintering (FS) (t-ZrO2/Al2O3) e spark plasma sintering (SPS) (t-ZrO./Al,03z-NbC). Os
compositos  t-ZrO,/Al,Os  sinterizados convencionalmente e  t-ZrO2/Al,03-NbC
sinterizados convencionalmente e por SPS foram caracterizados por medidas de
densidade aparente, dilatometria, microscopia eletrénica de varredura (MEV), e medidas
de propriedades mecénicas: dureza, modulo de Young e tenacidade a fratura. Os
compoésitos t-ZrO2/Al,Oz sinterizados por FS foram caracterizados por medidas de
densidade aparente, dilatometria in situ e MEV. Os nanocompdésitos de t-ZrOz/Al;Os-
NbC foram também caracterizados quanto a resisténcia ao desgaste pelo método
esfera-no-disco, utilizando esferas de Al,Oz e WC-6%Co como contramateriais. Os
resultados mostraram que a moagem reativa de alta energia foi completa e efetiva na
obtencdo de pds nanométricos de Al,Os-NbC, com tamanhos de cristalito de 9,1 nm
para Al,Oz e 9,7 nm para o NbC. A desaglomeracgéo posterior a moagem de alta energia
foi eficaz na reducdo do tamanho de aglomerados. Os compositos t-ZrO./Al203 e t-
ZrO,/Al,03-NbC sinterizados convencionalmente e ZrO,/Al203-NbC sinterizados por SPS
mostraram alta densificacdo (>97% DT e boas propriedades mecéanicas. Os
nanocompoésitos de t-ZrO,/Al,Oz sinterizados por FS apresentaram uma densificagdo
ultrarrapida (< 1 min) com retracdo linear superior as amostras sinterizadas em forno
convencional, ocorrente a temperaturas inferiores a 1000°C, com densidades relativas
superiores a 90% DT em algumas composicdes. Os nanocompdésitos de t-ZrOz/Al,Osz-
NbC apresentaram propriedades competitivas entre os compdsitos sinterizados
convencionalmente e por SPS, com dureza e tenacidade a fratura superiores as da t-
ZrO, monolitica. A resisténcia ao desgaste desses nanocompdsitos sinterizados
convencionalmente, no entanto, foi notadamente superior a dos sinterizados por SPS. A
oxidagdo do NbC nos compdsitos sinterizados convencionalmente influiu negativamente
nas propriedades, levando a sugestdo de uma “janela” de temperaturas em que a
sinterizacdo do nanocomposito de t-ZrO,/Al:O3-NbC seja interessante sem a
degradacdo das propriedades mecéanicas. Os resultados permitiram concluir que o0s
materiais estudados apresentam potencial para aplica¢cdes industriais que requerem
ceramicas de alto desempenho mecanico e de resisténcia ao desgaste.

Palavras-chave: t-ZrO2/Al,03-NbC, t-ZrO,/Al03, flash sintering, spark plasma
sintering.



ABSTRACT

SALEM, R. E. P. Development of ZrO2/Al20s and ZrO2/Al203-NbC using
conventional and non-conventional sintering, 2017. 159 pp. Doctoral Thesis,
Faculdade de Zootecnia e Engenharia de Alimentos, Universidade de S&o Paulo,
Pirassununga, 2017.

High performance ceramic composites have been the subject of frequent studies in
recent decades, aiming at improving mechanical properties and increasing their
range of applications in technological products. This work consisted in studying the
preparation, the conventional and non-conventional sintering and the mechanical
properties resulting from two t-ZrO2 matrix composites: the t-ZrO2/Al203 system and
the t-ZrO2/Al203-NbC system. In the t-ZrO2/Al20s system, the compositions of 0, 5
and 15% by volume of Al203 using commercial powders were studied, while in the t-
ZrO2/Al203-NbC system, an Al203-NbC nanocrystalline powder obtained by high
energy reactive milling, deagglomerated, leached in HCI and added in the proportion
of 5% by volume to the t-ZrO2 matrix. The obtained powders were uniaxially and
isostatically pressed and sintered in conventional furnace and using flash sintering (t-
ZrO2/Al203) and spark plasma sintering (SPS) (t-ZrO2/Al203-NbC). Conventionally
sintered t-ZrO2/Al203 and conventionally sintered t-ZrO2/Al203-NbC composites were
characterized by measurements of apparent density, dilatometry, SEM, and
mechanical properties: hardness, Young's modulus and fracture toughness. The t-
ZrO2/Al203 composites sintered by FS were characterized by measurements of
apparent density, in situ dilatometry and SEM. t-ZrO2/Al203-NbC nanocomposites
were also characterized for wear strength by the ball-in-disc method, using Al2O3 and
WC-6%Co beads as countermaterials. The results showed that the high energy
reactive milling was complete and effective in obtaining nanometric powders of Al2Os-
NbC, with crystallite sizes equal to 9.1 and 9.7 nm, for Al203 and NbC, respectively.
The deagglomeration after high energy reactive milling was effective in reducing the
size of agglomerates. Conventionally sintered t-ZrO2/Al20s and t-ZrO2/Al203-NbC
composites and SPS-sintered t-ZrO2/Al203-NbC showed high densification (> 97%
TD), good dispersion of the inclusions in the matrix and good mechanical properties.
The t-ZrO2/Al203 nanocomposites sintered by FS presented an ultrafast densification
(<1 min) with linear shrinkage superior to the sintered samples in conventional
furnace, occurring at temperatures lower than 1000°C, with relative densities higher
than 90% TD in some compositions. The t-ZrO2/Al203-NbC nanocomposites
presented competitive properties between conventionally sintered and SPS-sintered
composites with higher hardness and fracture toughness than monolithic t-ZrO2. The
wear resistance of these conventionally sintered nanocomposites, however, was
markedly higher than those of SPS-sintered ones. The oxidation of NbC in the
composites sintered conventionally influenced negatively the properties, leading to
the suggestion of a "window" of temperatures in which the sintering of the t-
ZrO2/Al203-NbC nanocomposite is interesting without the degradation of the
mechanical properties. The results allowed concluding that the studied materials
present potential for industrial applications that require high mechanical performance
and wear resistance ceramics.

Keywords: zirconia, composite, sintering, flash sintering, spark plasma
sintering.



RESUMEN

SALEM, R. E. P. Desarrollo de ZrO2/Al203 e ZrO2/Al203-NbC usando
sinterizacién convencional y no convencional, 2017. 159 pp. Tesis Doctoral,
Faculdade de Zootecnia e Engenharia de Alimentos, Universidade de S&o Paulo,
Pirassununga, 2017.

Los composites ceramicos de alto rendimiento han sido objeto de frecuentes estudios en
las ultimas décadas, buscando la mejora de las propiedades mecanicas y el aumento de
su gama de aplicaciones en productos tecnoldgicos. Este trabajo consistio en estudiar la
preparacion, la sinterizacion convencional y no convencional y las propiedades
mecanicas resultantes de dos sistemas compuestos con matriz de t-ZrO.: el sistema t-
ZrO2/Al,O3 y el sistema t-ZrO2/Al,03-NbC. En el sistema t-ZrO,/Al,Oz se estudiaron las
composiciones de 0, 5y 15% en volumen de Al,Oz usando polvos comerciales, mientras
que en el sistema t-ZrO,/Al203-NbC, se utilizé6 un polvo nanocristalino de Al,O3-NbC,
obtenido por molienda reactiva de alta energia, desaglomerado, lixiviado en HCI y
agregado en la proporciéon del 5% en volumen a la matriz de t-ZrO,. Los polvos
obtenidos fueron prensados uniaxial e isostaticamente y sinterizados en un horno
convencional y por las técnicas de flash sintering (FS) (t-ZrO2/Al>O3) y spark plasma
sintering (SPS) (t-ZrO2/Al;03-NbC). Los composites t-ZrO,/AlOz sinterizados
convencionalmente y t-ZrO./Al,O3-NbC sinterizados convencionalmente y por SPS
fueron caracterizados por medidas de densidad aparente, dilatometria, MEB, y medidas
de propiedades mecénicas: dureza, médulo de Young y tenacidad a la fractura. Los
composites t-ZrO,/Al,O3 sinterizados por FS se caracterizaron por medidas de densidad
aparente, dilatometria in situ y MEB. Los nanocompuestos de t-ZrO2/Al,O3-NbC también
se caracterizaron en la resistencia al desgaste por el método esfera-en-disco, utilizando
esferas de Al,O3 y WC-6% Co como contramateriales. Los resultados mostraron que la
molienda reactiva de alta energia fue completa y efectiva en la obtencion de polvos
nanométricos de Al,Os-NbC, con tamafios de cristalito igual a 9,1 y 9,7 nm, para Al203 y
NbC, respectivamente. La desagregacion posterior a la molienda reactiva de alta
energia fue eficaz en la reduccion del tamafio de aglomerados. Los composites t-
ZrO2/Al,O3 'y t-ZrO2/Al,O3-NbC  sinterizados convencionalmente y t-ZrO2/Al,O3-NbC
sinterizados por SPS mostraron alta densificacion (> 97% DT), buena dispersion de las
inclusiones en la matriz y buenas propiedades mecéanicas. Los nanocomposites de t-
ZrO/Al,O3 sinterizados por FS presentaron una densificacion ultrarrapida (<1 min) con
retraccion lineal superior a las muestras sinterizadas en horno convencional, ocurrente a
temperaturas inferiores a 1000°C, con densidades relativas superiores al 90% DT en
algunas composiciones. Los nanocompuestos de t-ZrO,/Al20s-NbC presentaron
propiedades competitivas entre los compuestos sinterizados convencionalmente y por
SPS, con dureza y tenacidad a la fractura superiores a las de la t-ZrO, monolitica. La
resistencia al desgaste de estos nanocompuestos sinterizados convencionalmente, sin
embargo, fue notablemente superior a la de los sinterizados por SPS. La oxidacion del
NbC en los compuestos sinterizados convencionalmente influyé negativamente en las
propiedades, llevando a la sugerencia de una "ventana" de temperaturas en que la
sinterizaciobn del nanocompuesto de t-ZrO2/Al,O3-NbC sea interesante sin la
degradacién de las propiedades mecanicas. Los resultados permitieron concluir que los
materiales estudiados presentan potencial para aplicaciones industriales que requieren
ceramicas de alto desempefio mecanico y de resistencia al desgaste.

Palabras-clave: circona, composite, sinterizacion, flash sintering, spark plasma
sintering.
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1 INTRODUCAO

A zirconia (ZrO2) e a alumina (Al203) sdo dois dos principais materiais
ceramicos representantes da categoria de ceramicas avancadas. Quando
estabilizada na sua fase tetragonal, a ZrO2 destaca-se pela sua alta tenacidade a
fratura, resisténcia a flexdo e inércia quimica. A Al2Os, por sua vez, possui um
elevado médulo de elasticidade, portanto elevada rigidez, alta dureza e resisténcia
ao desgaste, além de possuir excelente refratariedade. Nos ultimos anos, com o
advento da nanotecnologia e as crescentes pesquisas neste ramo, muito tem se
investigado a respeito das propriedades diferenciadas que materiais ceramicos
nanoestruturados apresentam, por possuir uma caracteristica microestrutural
considerada nanométrica (< 100 nm). Esta area promissora da pesquisa em
materiais traz a tona diversos desafios, especialmente no tocante a obtencdo de
uma boa combinacdo de processamento economicamente vidvel com a efetiva
melhoria de propriedades. Dentre o0s materiais nanoestruturados figuram os
nanocompositos de matriz ceramica.

Os carbetos metélicos, materiais majoritariamente sintéticos, também tém se
mostrado excelentes materiais quando se trata de inércia quimica e resisténcia a
altas temperaturas, além de alta dureza e resisténcia a abrasdo. Dentre eles, o
carbeto de nidbio (NbC) se compara aos outros carbetos de metais de transicao, que
sao utilizados no reforco de ligas metalicas de alta dureza. Além disso, é importante
destacar que o Brasil € o produtor majoritario de nidbio em sua forma bruta no
mundo, contando com mais de 95% dos minérios que contém esse metal. No
entanto, sdo relativamente escassas as pesquisas cientificas que envolvem o niébio
e seus compostos processados e suas aplicacGes tecnologicas no Brasil. O NbC,
entre outros, tem sido reportado como excelente op¢do no design composicional e
microestrutural de novos materiais de alto desempenho mecanico.

O processo de fabricagdo de um nanocompdsito ceramico envolve desde a
selecdo rigorosa das matérias-primas até um processo controlado de sinterizacao,
passando pela preparacdo dos pos que compdem a mistura, sua conformacao e
eventuais tratamentos subsequentes. Dentre diversos métodos de sintese de
materiais, a moagem reativa de alta energia pode ser uma importante etapa do

processo de fabricagcdo de um novo material, permitindo a obtencdo de materiais
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nanocristalinos com composi¢des e propriedades ajustadas conforme a necessidade
e a especificidade do sistema. Este processo tem como vantagem um baixo custo,
porém ofuscado pela dificuldade de obter materiais com alta pureza e pela
aglomeracdo das particulas durante o processo. Isto se deve a alta taxa de
transferéncia de energia que nele ocorre, levando a temperaturas elevadas durante
a reacao dentro do jarro de moagem. Portanto, apesar de vantajosa, a moagem de
alta energia requer processos de purificacdo e desaglomeracéo apos a sintese.

A sinterizacdo de materiais ceramicos nanoestruturados, que consolida os
corpos conformados a partir dos pdés em um solido coerente com fortes ligacbes
entre as particulas, requer temperaturas relativamente altas. Para manter uma
microestrutura refinada e as consequentes propriedades inerentes a um material
nanoestruturado, visa-se diminuir o quanto possivel a temperatura em que o0
processo de sinterizacado se completa com alta densificacdo e fino tamanho de gréo.
Para tanto, métodos ndo convencionais como spark plasma sintering (SPS) e flash
sintering (FS) tém despontado como solug¢des para a sinterizagdo de materiais de
forma ultrarrdpida e com alto desempenho. Nestes métodos, o principio de
transferéncia de calor ocorre de forma diferente da sinterizagdo convencional,
promovendo uma ligagéo eficiente e rapida das particulas do material conformado,
geralmente em tempo mais curto e com maior eficiéncia de processo. No entanto,
esses métodos possuem limitagdes de forma e tamanho dos materiais sinterizados,
bem como alto custo e baixa produtividade.

Diante do exposto, neste trabalho foram produzidos, sinterizados
(convencional e ndo convencionalmente) e caracterizados fisica, microestrutural e
mecanicamente nanocompositos de matriz de t-ZrO2. Os sistemas estudados foram:
t-ZrO2, t-ZrO2/Al203, com 5% e 15% em volume de Al20s, sinterizados em forno
convencional e por flash sintering; e t-ZrO2/Al203-NbC, com 5% em volume de Al2Os-
NbC, sinterizado em forno convencional e por spark plasma sintering. Buscou-se
obter materiais com microestrutura refinada e de alto desempenho mecénico e
tribolégico, visando a aplicagBes onde se requer alta resisténcia mecanica (dureza e

tenacidade a fratura) em conjunto com resisténcia ao desgaste.
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2 OBJETIVOS
2.1 Objetivo geral

O objetivo deste trabalho foi produzir e caracterizar nanocompaositos de matriz
de t-ZrO:z (estabilizada com 3% mol de Y203) com adicdo de Al203 e de
nanoparticulas de um p6 de Al203-NbC. Nos compdésitos t-ZrO2/Al203, as proporgdes
utilizadas foram de 5 e 15% em volume de Al20s, e nos compdsitos t-ZrO2/Al20z-
NbC, foi de 5% em volume de Al203-NbC. A sinterizacao foi estudada por diferentes
métodos: sinterizacdo convencional, Spark Plasma Sintering (SPS) e Flash Sintering
(FS).

2.2 Objetivos especificos

Dentre os objetivos especificos deste trabalho estao:
e Producgéo dos pos nanométricos de Al203-NbC, usando moagem reativa de
alta energia em moinho agitador do tipo “Spex”;
e Sinterizagéo de t-ZrOz2, t-ZrO2/Al203 e t-ZrO2/Al203-NbC por:
o Sinterizagdo convencional;
o Sinterizacdo ndo convencional de t-ZrO2/Al203-NbC por SPS;
o Sinterizacdo ndo convencional de t-ZrO2 e t-ZrO2/Al203 por FS;
e Caracterizacgao fisica, mecanica, microestrutural e de resisténcia ao desgaste

dos materiais desenvolvidos.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Materiais ceramicos

A definicdo mais aceita de uma ceramica é dada por Kingery e colaboradores
(1976): “A cerédmica é um solido inorganico, ndo-metalico”. No entanto, dada a
variedade de acepcdes geradas por esta definicdo, em vista dos diversos tipos de
materiais desenvolvidos com o0 passar dos anos, tornou-se impossivel definir
qualquer tipo de material pelas suas propriedades especificas. Por exemplo,
conforme argumentos de Boch e Niepce (2007), ndo se pode dizer que todas as
ceramicas sdo frageis, pois algumas podem ser deformadas superplasticamente,
chegando a ser menos frageis que alguns metais. Também, ndo se pode dizer que
todas as ceramicas séo isolantes, a menos que se estabeleca um valor para o gap
da banda onde um material ndo € um semicondutor. Da mesma forma, ndo se pode
considerar todas as ceramicas mas condutoras térmicas, pois o diamante, que é
considerado estruturalmente como uma ceramica, possui a condutividade térmica
mais alta do que qualquer outro material conhecido.

Do ponto de vista da engenharia de materiais, ao serem definidos os
materiais ceramicos, ndo se consideram apenas a composi¢do quimica, a estrutura
e a propriedade dos soélidos, mas também seu método de preparacdo. De acordo
com Boch e Niépce (2007), seria apropriado dividir em duas cada uma das trés
categorias de materiais — metalicos, poliméricos e ceramicos — em subcategorias,

como a de materiais naturais e a de materiais sintéticos.

3.2 O o6xido de zircbnio (zirconia)

O oxido de zirconio, ou zirconia (ZrO2), € uma das matérias-primas ceramicas
de maior importancia tecnologica devido as boas propriedades dentre os materiais
ceramicos e a enorme gama de aplicacfes que possui. Na natureza, a zircbnia é
principalmente derivada de duas fontes: o zircdo (ZrO2.SiO2) e a badeleita (ZrO:2
monoclinica impura). O zircdo € encontrado como depdsito secundario, por exemplo,

na Austréalia, india, Africa do Sul e Estados Unidos. E frequentemente misturado em
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uma areia com outros minerais, como o rutilo e a monazita (fonte de terras raras). A
badeleita, por sua vez, € encontrada em depdsitos menores, e usualmente contém
impurezas como silica, 6xido de ferro e titania. Fontes deste mineral sdo exploradas
comercialmente no Brasil e na Africa do Sul (LEE, 1994). Desde o final da década de
1970, quando houve um aumento significativo nas pesquisas envolvendo zirconia,
especialmente na Europa, Japdo e EUA, muitas técnicas de sintese foram
desenvolvidas e/ou adaptadas para se obter zirconia de alta pureza e de escala
nanomeétrica e submicrométrica, como reacfes nha fase vapor, precipitacao
hidrotérmica e técnicas sol-gel, entre outras (SOMIYA, YAMAMOTO, YANAGIDA,
1988).

A zircbnia possui uma estrutura do tipo fluorita cubica, do tipo AB2, onde o
cation (Zr**) é grande o suficiente para estabelecer uma coordenacgdo octaédrica. A
estrutura € baseada no empacotamento CFC dos cations com todos os intersticios
tetraédricos preenchidos por anions. Apesar disto, na realidade existem trés
polimorfos cristalinos deste composto: sédo as fases cubica, tetragonal e monoclinica,
diferenciada pela simetria cristalina e pelos espacamentos interatdbmicos, mas nao
pela coordenacao dos ions formadores da estrutura (CHIANG, BIRNIE Ill, KINGERY,
1997). A zircdnia € um Oxido com temperatura de fusdo extremamente alta (em torno
de 2880°C), que solidifica na fase cubica, depois se transforma na fase tetragonal
(em torno de 2370°C) e, finalmente, abaixo de cerca de 1170°C, torna-se
monoclinica (BOCH, NIEPCE, 2007). A Figura 1 mostra os polimorfos da zirconia. As
transformacdes polimorficas ocorrentes na zirconia sdo do tipo deslocativas, que
ocorrem por simples deslocamentos atdbmicos. As transformacdes deslocativas
requerem menos energia que transformacdes reconstrutivas, que por sua vez
ocorrem por quebra e rearranjo de ligac6es, como acontece, por exemplo, com a
transformacao da alumina de transi¢cao y-Al203 para o seu polimorfo mais estavel, a-
Al203 (CHIANG, BIRNIE lll, KINGERY, 1997).
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Figura 1 - Fases polimérficas da zirconia: (a) cubica; (b) tetragonal; (c) monoclinica.

(c) Monoclinica

(a) Cubica (b) Tetragonal

Fonte: Adaptado de CHIANG, Y. M.; BIRNIE 1, D.; KINGERY, W. D. Physical Ceramics: Principles
for Ceramic Science and Engineering (The MIT Series in Materials Science and Engineering). New
York: John Wiley and Sons, 1997.

A Ultima transicdo de fase da zircbnia no sentido do resfriamento, ou seja, da
fase tetragonal para a fase monoclinica, € acompanhada por varia¢cdes dimensionais
consideraveis (aumento de volume em torno de 4%), que excede o limite de tenséo
maximo do material, resultando em sua fragmentacdo. Isto inviabiliza o uso
tecnolégico da zirconia pura, uma vez que as temperaturas de sinterizacdo séo
muito mais altas do que a temperatura dessa transformacédo de fase, que ocorre
inevitavelmente durante o resfriamento. Portanto, para se produzir pecgas de zirconia,
€ necessario combina-la com 6xidos conhecidos como “estabilizadores”, (MxOy =
principalmente CaO, MgO, Y203, e alguns oOxidos de terras raras). Desta forma, o
diagrama de fases ZrO2-MxOy é modificado de forma favoravel, o que ajuda a
preservar uma zirconia “estabilizada” (seja no estado estavel ou metaestavel), livre
de transi¢cbes na faixa de temperatura em que € processada e utilizada (BOCH,
NIEPCE, 2007).

A dopagem da zircébnia com pequenas quantidades de Y203 resulta na
estabilizacdo da fase tetragonal (que possui maior tenacidade a fratura) e, com
quantidades relativamente maiores, estabiliza-se a fase cubica (que possui alta
condutividade ibnica) a temperatura ambiente. A estabilizacdo da fase tetragonal a
temperatura ambiente pode resultar nas seguintes formas comuns da zircénia:

° Zircbnia parcialmente estabilizada (PSZ — partially stabilized zirconia),

que consiste de uma matriz de uma ceramica fragil e uma dispersédo de

precipitados tetragonais, 0s quais podem estar na sua forma pura ou dopados
com Ca?* (Ca-PSZ) ou Mg?* (Mg-PSZ2);
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° Policristais tetragonais de zircbnia (TZP - tetragonal zirconia

polycrystals), que consistem de uma matriz de ZrO: estabilizada, que foi

estabilizada na forma tetragonal pela adi¢do de dopantes, tais como Ce** (Ce-

TZP) e Y3* (Y-TZP).

A zircOnia totalmente estabilizada (FSZ — fully stabilized zirconia) refere-se ao
material que foi completamente estabilizado na sua forma cubica (SCHAKELFORD,
DOREMUS, 2008).

A Figura 2 mostra um exemplo das modificagcbes proporcionadas pela
estabilizagcdo no caso do sistema ZrO2-Y203, material utilizado neste trabalho, com
3% em mol de Y203, através do seu diagrama de fases parcial, na por¢ao rica em
ZrOs2.

Figura 2 - Diagrama de fases do sistema ZrO2-Y20s3, na por¢ao rica em ZrOx.
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2500

2000 ~\

Tetragonal

T+C
1500
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1000
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M+C \

0 25 5 75 10
Mol % Y203 -
Fonte: Adaptado de SCOTT, H. G. Phase relationships in the zirconia-yttria system. Journal of
Materials Science, v. 10, n. 9, pp. 1527-1535, 2006.

T

3.3 Materiais nanoestruturados

Materiais com microestruturas ultrafinas que possuem um tamanho médio de
grao ou de fase na ordem nanométrica sdo classificados como materiais
nanoestruturados. Com o avango nessa area da tecnologia, o significado do termo
se modificou, passando a considerar-se como um material nanoestruturado qualquer

material contendo grados, camadas ou filamentos menores que 100 nm, ou camadas
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ou filamentos nessa dimensao (NALWA, 2002). Materiais com tamanho de gréo ou
partes constituintes acima de 100 nm, mas abaixo de 1 pum sdo normalmente
chamados de submicrométricos.

O interesse nesse tipo de materiais foi estimulado pelo fato de que, devido ao
pequeno tamanho das suas partes constituintes (particula, grdo ou fase), e a alta
razdo entre superficie e volume, as propriedades mecanicas, elétricas, Opticas e
magnéticas desses materiais costumam tornar-se diferenciadas (NALWA, 2002;
HAMPDEN-SMITH, KLEMPERER, BRINKER, 1992).

As propriedades dos materiais nanoestruturados dependem dos seguintes
aspectos microestruturais: (1) o tamanho e a distribuicdo de tamanho de gréo finos
(< 100 nm); (2) a composicdo quimica das fases constituintes; (3) a presenca de
interfaces, mais especificamente, contornos de graos, interfaces heterofasicas, ou
superficie livre; e (4) interacbes entre os dominios constituintes. A presenca e a
interagcdo dessas quatro propriedades normalmente sao decisivas para as
propriedades desses materiais (NALWA, 2002).

No caso dos materiais ceramicos, a obtencdo de uma microestrutura
constituida de grdos uniformes, sejam eles nanométricos ou submicrométricos,
resulta em aumento da resisténcia mecéanica, da tenacidade a fratura e da
resisténcia a abrasdo, o que possibilita melhor acabamento superficial e ocorréncia
de até superplasticidade (BECHER et al., 1998; KIM et al., 2001; CHINELATTO,
2002; HIRAGA, 2007; SANCHEZ-GONZALEZ et al., 2011; MILAK et al., 2015).

A Tabela 1 apresenta uma comparacao entre a porcentagem volumétrica de
contorno de gréo entre materiais nanocristalinos e materiais com tamanho de gréo
convencional. Pela tabela, pode-se verificar que a porcentagem volumétrica de
contorno de grédo para um material nanocristalino com tamanho de grdo de 20 nm é

100 vezes maior do que o material com tamanho de gr&o convencional.

Tabela 1 - Comparagao entre materiais convencionais e nanomeétricos em termos de fragdo
volumétrica de contorno de grao.

Materiais - -
. . Materiais nanométricos
convencionais
Tamanho de gréo (hm) 2000 20 10 4 2
Espessura do contorno de grdo (hm) 0,6 0,6 0,6 0,6 0,6
Graos em 2x2x2 ym 1 106 | 0,8x107 | 1,3x108 | 10°
grrggao volumétrica de contorno de 0,09 9.0 18,0 42,6 80,5

Fonte: Adaptado de WEN, S.; YAN, D. Grain boundary in some nano-materials. Ceramics
International, v. 21, pp. 301-303, 1995.
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Essa grande diferenca na fragdo volumétrica de contornos de grao € uma das
caracteristicas mais importantes dos materiais nanocristalinos, e que causa uma
melhoria muito significativa nas propriedades, sobretudo nas mecéanicas (NALWA,
2002).

Estudos pioneiros de Frenkel (1945) e Herring (1950) indicam que a taxa de
densificac@o € inversamente proporcional ao tamanho de particula. Baseado nisso,
quando uma particula decresce em tamanho da ordem de micrébmetros para
nandmetros, pode-se esperar uma grande diminuicdo no tempo de sinterizacao, a
uma determinada temperatura. Dessa maneira, particulas nanomeétricas podem
oferecer vantagens consideraveis na fabricacdo de ceramicas, especialmente
porque as temperaturas e tempos de sinterizacdo requeridos podem inibir um
crescimento de grado indesejado, 0 que é muito importante para melhorar as
propriedades do material. Isso vem sendo comprovado de forma consistente ao
longo dos anos, em trabalhos envolvendo diversos sistemas ceramicos (ZENG et al.,
1998; PRASAD et al., 2010; CHAIM et al., 2012; RYU et al., 2012).

Segundo Gleiter (1995; 2000), os materiais nanoestruturados podem ser
divididos em trés categorias:

° Materiais e/ou dispositivos com dimensdes reduzidas e/ou dimensionalidade
na forma de particulas de tamanho nanomeétrico, fios finos ou filmes finos;
° Materiais e/ou dispositivos nos quais a nanoestrutura (microestrutura em
escala nanométrica) é limitada a uma regido de superficie fina (de escala
nanomeétrica) de um material macico (bulk);
° Materiais macicos, com uma microestrutura de escala nanométrica, nos quais
a composicdo quimica, o arranjo atbmico e/ou o tamanho dos blocos constituintes
formando o soélido variam em uma escala de comprimento de alguns nandémetros
através do macico.
Essas trés categorias, dependendo da composi¢do quimica dos cristalitos, podem
ser agrupadas em quatro familias (GLEITER, 2000):

e 12 familia: os cristalitos e as regifes interfaciais ttm a mesma composi¢céo

quimica,;

e 22 familia: consiste de cristalitos com diferentes composicbes quimicas

(representado na Figura 3 com diferentes hachuras);

e 32 familia: consiste na variagdo de composi¢cdo que ocorre principalmente

entre os cristalitos e as regides interfaciais;
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e 42 familia: é constituida por cristalitos de tamanho nanométrico (sejam em
camadas, bastonetes ou cristalitos equiaxiais) dispersos em uma matriz de
composicao quimica diferente.

Na Figura 3 € mostrado um esquema da classificacdo dos materiais

nanoestruturados.

Figura 3 - Esquema da classificacdo dos materiais nanoestruturados de acordo com sua composi¢cao
guimica e dimensionalidade dos cristalitos.

Familia dos materiais nanoestruturados
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Forma cristalitos diferentes composicao diferente

dos cristalitos
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Categorias dos materiais nanoestruturados

Fonte: Adaptado de GLEITER, H. Nanostructured Materials: State of art and Perspectives.
NanoStructured Materials. v. 6, p. 3-14, 1995.

3.3.1 Obtengédo de pdés manométricos

Uma das formas estudadas para a obtencdo de materiais nanoestruturados é
a moagem de alta energia. Esse processo de moagem foi usado neste trabalho. Os
processos de moagem de alta energia (high energy milling) sdo conhecidos pela
expressao inglesa “mechanical alloying”, que pode englobar os seguintes processos:

> Elaboracédo mecéanica de ligas por meio da mistura de pés elementares;

> Moagem convencional, envolvendo a cominuicdo e a amorfizacao
puramente mecéanica de uma substancia pura ou composta;

-> Moagem com reagdo, envolvendo a cominuicdo e a amorfizacao

mecanoquimica de misturas reativas.
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O que caracteriza os processos de moagem de alta energia € a alta taxa de
transferéncia de energia devida a alta relacdo de bolas/material, a elevada
guantidade de impacto com forcas compressivas no sistema bolas/jarro de
moagem/material, e aos longos tempos de processamento inerentes a esta técnica.
(TAKACS, 1993; MATTEAZZI, LE CAER, 1991).

Para a obtencdo de carbetos e outros materiais avangados com pequeno
tamanho de particula, a moagem de alta energia tem destacado como uma técnica
acessivel e versatil (BOTTA F°, W. J. et al., 2001; PALLONE et al., 2003; 2007;
TROMBINI et al., 2011).

Em relagdo a moagem com reacgdo, esta consiste na mistura e moagem de
pos reagentes em moinho de alta energia, que fardo parte de uma reacdo quimica
durante a moagem, produzindo um ou mais compostos com particulas de tamanho
nanomeétrico. Este tipo de processo tem sido descrito na literatura de forma mais
especifica como “‘mecanossintese” ou “sintese mecanoquimica”
(SURYANARAYANA, 2001).

Como exemplo, McCormick e colaboradores (1989) demonstraram que o CuO
podia ser reduzido a Cu metélico por meio da moagem de alta energia, a
temperatura ambiente, utilizando um metal mais reativo, como Ca. A maior parte das
reacfes de sintese mecanoquimica estudadas é de reacdes de deslocamento do

tipo (Equacéo 1):

MO +R > M+RO (2)

Onde um 6xido metalico (MO) é reduzido por um metal mais reativo (redutor,
R), ao metal puro M.

A producédo de misturas e compostos até em escala nanocristalina se deve as
caracteristicas diferenciais da moagem reativa de alta energia, as quais
proporcionam uma mistura em nivel atdmico seguida por um consideravel trabalho
mecanico dos materiais constituintes (MATTEAZZI, LE CAER, 1992).

Os moinhos comumente utilizados na moagem de alta energia e nos seus
processos derivados sédo de bolas, sendo principalmente do tipo vibratério, de atrito
e planetario. Cada um desses tipos possui configuracdes distintas que se adaptam

conforme a necessidade e o tipo de material e processo que nele sera realizado. O
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moinho utilizado nesta pesquisa para a mecanossintese do p6 Al203-NbC é do tipo
moinho agitador (shakermill) conhecido pelo nome do fabricante Spex. O moinho
tipo Spex consiste de uma biela em cuja extremidade se prende o copo com as
bolas de moagem. A biela sacode o copo vigorosamente milhares de vezes por
minuto, e este deslocamento € acompanhado de movimentos laterais e ciclicos da
biela. A cada ciclo, as bolas se chocam entre si e com as paredes do copo, 0 que
acarreta ndo s6 moagem, mas também mistura. Nesse tipo de moinho, podem ser
variados a atmosfera e o meio de suspensao, que podem interferir no produto final; o
tamanho, quantidade e material dos meios de moagem, que variam quanto a sua
dureza e densidade; e, finalmente, a relacdo massica bola/material, que € a relagcédo
de carga do moinho.

Um dos fatores mais importantes para se obter uma reacdo adequada é a
selecdo rigorosa da relacdo de carga do moinho. Se a quantidade de po €
excessiva, podera ocorrer a sua compactacao, enquanto uma quantidade pequena
de po favorecera a fratura das particulas primarias. A Figura 4 mostra um esquema

das duas formas de impacto descritas.

Figura 4 - Formas de impacto com pouco e muito material em um moinho do tipo “Spex”.
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Fonte: Adaptado de MAYO, M. J. Processing of nanocrystalline ceramics from ultrafine particles.
International Materials Reviews, v. 41, n. 3, pp. 85-115, 1996.

Apesar de uma grande quantidade de sistemas poderem ser processados por
moagem de alta energia, com reacdo entre os compostos envolvidos, a ocorréncia
dessas reacbes a temperatura ambiente € limitada por questbes cinéticas. Uma
propriedade caracteristica de todas as reagfes no estado solido é que elas

envolvem a formacdo de fase(s) de produto(s) nas interfaces dos reagentes. A



33

continuacdo do crescimento da fase de produto envolve a difusdo de atomos das
fases reagentes através da fase do produto, o que constitui uma camada de barreira
evitando a continuidade da reacéo. Desta forma, essas rea¢des requerem elevadas
temperaturas para ocorrer a taxas razoaveis (SURYANARAYANA, 2001).
Dependendo das condigcdes de moagem, existem dois tipos completamente
diferentes de reacdes possiveis (SCHAFFER, McCORMICK, 1990; TAKACS, 1992):
e A reacdo que pode se estender a um volume muito pequeno durante
cada coliséo, resultando em uma transformacéo gradual,
e A reacao de combustdo auto-propagante que pode ser iniciada, se a
entalpia for suficientemente alta.
O segundo tipo de reacdes requer um tempo critico de moagem para dar
inicio a reacdo de combustdo. Com controle da temperatura do jarro durante o
processo (SCHAFFER, McCORMICK, 1992), observa-se que, depois de certo
tempo, a temperatura aumenta abruptamente, sugerindo que ocorreu uma ignicao,
que € seguida por uma lenta diminuicdo na temperatura. A Figura 5 mostra
esquematicamente essa variacdo da temperatura com o tempo, durante o processo

de moagem.

Figura 5 - Representagcdo esquematica da variacdo da temperatura com o tempo durante 0 processo
de moagem de alta energia quando ocorre a rea¢do de combustéo.
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Fonte: Adaptado de BOTTA, W. J.; TOMASI, R.; PALLONE, E. M. J. A,; YAVARI, A R.
Nanostructured composites obtained by reactive milling. Scripta Materialia, v. 44, pp. 1735-1740,
2001.

Botta e colaboradores (2001) afirmam que, no caso da moagem reativa entre

sélidos em um moinho de alta energia, quando a reacdo € suficientemente
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exotérmica e dependente da sua temperatura adiabatica, a moagem pode levar a
reacoes autossustentadas do tipo sintese autopropagante de alta temperatura (self-
propagating high temperature synthesis — SHS). Estas reac¢fes do tipo SHS também
podem ser denominadas “reagdes auto-sustentadas induzidas mecanicamente”. A
propagacdo de uma reacao deste tipo requer uma temperatura adiabatica minima de
cerca de 1800 K, e essa temperatura minima é reduzida a aproximadamente 1300 K
durante a moagem.

Isto se explica pelo fato de que séo criadas superficies de fratura a partir da
cominuicdo de particulas proporcionada pelas colisdes das particulas entre si, entre
as particulas e o jarro de moagem, e entre as particulas e as bolas. O aumento da
superficie de contato entre os reagentes aumenta as taxas de difusdo e ocorre
devido ao aumento da densidade de defeitos e a reducdo do tamanho de particula
até uma escala nanométrica.

No caso da reacao que forma o pd Al203-NbC utilizado como reforco neste
trabalho, com a finalidade de se produzirem compasitos t-ZrO2/Al203-NbC, a reacéo

em questdo pode ser descrita pela Equacao 2:

Nb2Os + 10/3 Al + 2 C > 5/3 Al203 + 2 NbC (2)

Pallone e colaboradores (2003) mostraram que esta reagcdo possui uma
temperatura adiabatica de 2950°C para o tempo de reacdo de 190 minutos, sendo
esta temperatura reduzida a medida que se utiliza um pé diluente (Al203), até um
certo limite. Esse diluente tem como objetivo reduzir o efeito das altas temperaturas,
que provocam forte aglomeracéo dos pés. A Figura 6 mostra o efeito do tempo de
moagem no tamanho de cristalito e na area superficial especifica na obtencao de
pos de Al203-NbC usando moagem de alta energia (PALLONE et al., 2003).
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Figura 6 - (a) Variacdo do tamanho de cristalito e (b) Variagao da area superficial especifica, com o

tempo de moagem, para o sistema Al203-NbC submetido a moagem de alta energia.
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Fonte: Adaptado de PALLONE, E. M. J. A. TROMBINI, V.; BOTTA F°, W. J.; TOMASI, R. Synthesis of
Al203-NbC by reactive milling and production of nanocomposites. Journal of Materials Processing
Technology, v. 143, pp. 185-190, 2003.

Um dos problemas relacionados com o0s processos de moagem de alta
energia e aos seus longos tempos de processo caracteristicos, € a contaminacéo do
material processado com o meio de moagem. No caso do moinho tipo Spex, com a
utilizacdo de frasco e bolas de moagem de ago, a contaminagdo com ferro é
inevitavel no material, e isto faz com que seja necessario um tratamento
subsequente de descontaminacdo do material em estudo. Além disso também é
necessario uma desaglomeracdo dos poés resultantes devido a formacédo de
aglomerados fortes (também chamados de agregados) durante a moagem
(PALLONE, TOMASI, BOTTA F°, 2000; PALLONE et al., 2003; TROMBINI, 2011).
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3.4 Compdsitos ceramicos

O termo "compdsito”, no seu senso mais geral, refere-se a qualquer estrutura
polifasica. As propriedades ceramicas resultantes e 0s requisitos de processo
dependem das quantidades relativas, formas, distribuicdes e preparacdes dos dois
ou mais constituintes (CHIANG, BIRNIE lll, KINGERY, 1997). Como extensao deste
conceito, o termo “nanocompdsito” pode ser definido como compdédsito de mais de
uma fase solida Gibbsiana, dentre as quais pelo menos uma das fases possui
dimensdes na faixa nanométrica (< 100 nm). As fases sélidas podem existir tanto no
estado amorfo, como no estado semicristalino ou cristalino. O conceito de
nanocompositos ceramicos estruturais foi proposto por Niihara (1991) em trabalho
envolvendo os sistemas SisNs-SiC e Al20s3-SiC, e figurou como a adogao de uma
técnica utilizando materiais nanométricos no projeto da microestrutura de
compdsitos ceramicos estruturais.

As ceramicas, apesar de possuirem propriedades intrinsecas que as tornam
atraentes para aplicacdes que requerem baixa densidade, alta refratariedade e boa
inércia quimica, possuem uma inerente fragilidade, a qual € uma de suas principais
caracteristicas (STERNITZKE, 1997; TAGUCHI, 1987). Isso se deve a concentracao
de tensbGes ao redor de defeitos pré-existentes, tais como trincas, poros e riscos.
Esta € uma das razfes pelas quais as avaliacdes das propriedades dos materiais
cerdmicos em uso pratico ainda néo atingiram o nivel de desenvolvimento que, por
exemplo, metais e suas ligas possuem (TAGUCHI, 1987; DE AZA et al., 2002;
THUMMLER, OBERACKER, 1993).

Existem apenas algumas propostas disponiveis para compensar a
desvantagem da fragilidade de uma ceramica e aumentar sua resisténcia. Segundo
a abordagem de Giriffith, a resisténcia a fratura de materiais frageis pode somente
ser melhorada pelo aumento da tenacidade a fratura ou pela reducdo do tamanho
critico de trinca (DAVIDGE, 1979). Desta forma, muitos esforgos tém ocorrido para a
sofisticacdo de processos de fabricacdo para reduzir o tamanho e a quantidade das
falhas de processamento. Entretanto, o desenvolvimento de ceramicas mais
resistentes e tolerantes a existéncia de trincas é mais amplo, pois foca diretamente
no material, e isso aumenta a confiabilidade de um componente com ele fabricado. A

BN

tenacidade a fratura pode ser aumentada pela incorporacdo de diversos
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componentes que dissipam a energia da trinca na microestrutura ceramica. Esses
componentes constituem reforcos na forma de whiskers, plaguetas ou particulas
(BOHMER, ALMOND, 1988; GLEITER, 1995; ZHAN et al., 1996; AGUILAR-
ELGUEZABAL, BOCANEGRA-BERNAL, 2013). Os reforcos servem para defletir a
trinca ou fornecer elementos que evitem o0 seu crescimento. Outro conceito é a
incorporacdo de materiais metalicos na matriz ceramica, para formar elementos que
absorvem a energia da propagacdo da trinca (STOLOFF, ALMAN, 1995; WANG,
NAKAMURA, 2004; MUNOZ et al., 2006; BARTOLOME et al., 2008; SCHERM et al.,
2010). Além disso, muitos beneficios tém sido obtidos a partir da incorporacdo de
uma segunda fase, que sofre uma transicdo de fase em conjunto com uma
expansao volumétrica, iniciada pelo campo de tensfes de uma trinca se
propagando: isto também pode aplicar uma forca de fechamento na trinca (CHIANG,
BIRNIE [ll, KINGERY, 1997; HANNINK, KELLY, MUDDLE, 2000; TSUKAMOTO,
2010).

Nos ultimos anos, com o grande desenvolvimento de novos materiais da
categoria dos carbetos, nitretos e boretos, tém se destacado pesquisas envolvendo
a elaboracédo de compdsitos de matriz ceramica com adi¢cao dessas espécies, como
alternativa aos tipos de segunda fase ja exaustivamente pesquisados. Muitas fases
tém sido introduzidas em matrizes de zirconia e alumina, como TiC, SiC, WC, TiBz,
TiN, AIN, (Ti,W)C e NbC (DING, OBERACKER, THUMLER, 1993; POORTEMAN,
1993; CLAUSSEN, WEISSKOPF, RUHLE, 1986; WAHI, ILSCHNER, 1980;
VLEUGELS, VAN DER BIEST, 1997; NIIHARA et al., 1989; ACCHAR et al., 2012;
ACCHAR, SILVA, CAIRO, 2010). Dependendo do tipo de inclusbes, seu tamanho e
guantidade, bem como das condicdes de sinterizacdo, pode-se observar um
significativo aumento na dureza, tenacidade e/ou resisténcia a flexdo do material,
chegando a valores extremamente altos, no caso de nanocompoésitos. Uma das
maiores dificuldades de trabalhar com materiais carbonaceos e nado-6xidos como
reforcos € sua relativamente alta degradabilidade em determinados tipos de
atmosfera, devido a facilidade de oxidagdo que possuem. Além disso, durante a
sinterizacdo, os mecanismos difusionais de densificagdo ocorrem apenas ha matriz.
Por exemplo, a presenca de carbetos faz com que as forcas motrizes do processo
de sinterizacdo se tornem tanto mais fracas quanto maior for a fracdo desses
materiais. Portanto, nestes casos € necessario utlizar atmosferas inertes ou

redutoras, combinadas com processos avancados de sinterizagdo, como hot-
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pressing, ou processos nao convencionais, como spark plasma sintering - SPS.
(PEDZICH, 2012; ZHAO, 2000).

3.4.1 Nanocompdsitos de zirconia-alumina (t-ZrO2/Al203)

Visando combinar a elevada dureza e resisténcia a abraséo da alumina com a
elevada resisténcia a flexao e tenacidade a fratura da zirconia, o desenvolvimento de
pesquisas envolvendo compdsitos alumina-zircénia (ZTA - zirconia-toughened
alumina) ja conta algumas décadas (WANG, STEVENS, 1989; HWANG, LIN, 1991;
KERN, PALMERO, 2013; GUTKNECHT et al., 2007; NEVAREZ-RASCON et al.,
2009), trazendo um forte desenvolvimento a ciéncia de compdsitos ceramicos e ao
entendimento dos mecanismos de tenacificacdo. Mais recentemente, alguns autores
(SCHNEIDER et al., 2008; NEVAREZ-RASCON et al., 2009; CHAIM, 1992; TEKELI,
2007; VLEUGELS, YUAN, VAN DER BIEST, 2002; PABST et al.,, 2000) tém
reportado estudos de compdsitos zircénia/alumina (ATZ - alumina-toughened
zirconia), em que a matriz predominante de zirconia recebe adicdes minoritarias de
alumina. Esses materiais tém mostrado significativa melhora na resisténcia a
degradacdo térmica em relacdo a zircébnia monolitica. Além disso, nesses
compdésitos, o mecanismo de reforco em relacédo a zircbnia e a alumina monoliticas
consiste na retencdo metaestavel dos grdos tetragonais da zirconia por meio da
estabilizacdo resultante da dissolucao limitada de alumina na zirconia, assim como
acontece com a retencdo elastica imposta pela matriz de alumina nos gréos de
zirconia, gerando os efeitos de tenacificacdo por transformacdo de fase e por
microtrincamento (CHAIM, 1992). Rajendran, Swain e Rossell (1988) mostraram que
a alumina aumenta a estabilidade da zirconia tetragonal, diminuindo a transformacéao
de fase tetragonal para monoclinica, aumentando também as densidades maximas
atingiveis dos compaositos zirconia/alumina, suprimindo o desenvolvimento de poros
a temperaturas mais altas de sinterizacdo. Desta forma, € promissora a utilizacdo de
compositos zircOnia/alumina para aplicacdes estruturais, desde que o processo de

sinterizacéo seja adequado as propriedades desejadas do material.
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3.5 Sinterizacao

3.5.1 O conceito de sinterizacao

O processamento de ceramicas constitui um desafio devido a sua
refratariedade e fragilidade. Com a notavel excecdo dos vidros, poucas ceramicas
sao processadas a partir do fundido — as temperaturas de fusdo sao simplesmente
muito altas. Em vez disso, o ponto de inicio sdo pdés normalmente finos que séo
moidos, misturados e moldados na forma desejada por uma variedade de processos
e, em seguida, tratados termicamente ou queimados para converté-los em solidos
densos (BARSOUM, 2003). O uso variado do processo de sinterizacao levou a uma
variedade de estudos sobre o assunto. Na pratica, o ceramista, desejando preparar
um material com um determinado conjunto de propriedades, identifica a
microestrutura necessaria e tenta ajustar condicdbes de processamento que
produzirdo essa microestrutura. O principal objetivo dos estudos em torno da
sinterizacdo €, portanto, entender como as varidveis de processo influenciam a
evolucdo microestrutural (RAHAMAN, 2003).

De acordo com Chiang, Birnie Il e Kingery (1997, p. 392), o conceito de
sinterizacdo se refere ao processo de queima e consolidacdo de um corpo
conformado a partir de materiais particulados. Nesse processo, 0 corpo conformado
€ transformado em um corpo resistente, denso e coerente. Em uma definicdo
alternativa dada por Herring (1950), sinterizacdo € “entendida como significado de
quaisquer mudancas na forma que uma particula ou um grupo de particulas de
composicao uniforme sofre a alta temperatura”. Na realidade, a sinterizacido é um
fendbmeno complexo, no qual varios processos ocorrem simultaneamente.

A sinterizacdo pode ocorrer na presenca ou na auséncia de uma fase liquida.
No primeiro caso, € chamada “sinterizacéo via fase liquida”, onde as composigcdes e
temperaturas de tratamento sdo selecionadas de forma que algum liquido seja
formado durante o processamento, como mostrado na Figura 7(a). Este processo é
de incomensuravel importancia e tecnologicamente € o preferivel em termos de
custo e facilidade de realizacdo. Na auséncia de fase liquida, o processo é chamado

“sinterizagdo no estado solido” (Figura 7(b)).
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Figura 7 - (a) Sinterizagao via fase liquida; (b) Sinterizagdo no estado sdélido.
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Fonte: Adaptado de BARSOUM, M. W. Fundamentals of Ceramics (Series in Materials Science and
Engineering). New York: Taylor and Francis, 2003.

Em geral, os parametros de processamento e do material proveem um
conjunto util de varidveis para estudos de modelamento teérico e experimental.
Alguns parametros, como a temperatura de sinterizagéo, pressao aplicada, tamanho
médio de particula e atmosfera, podem ser controlados com suficiente precisao.
Outros parametros, como as caracteristicas morfolégicas do p6 e empacotamento
das suas particulas, sdo mais dificeis de controlar, porém também possuem um

efeito significativo na sinterizagdo (RAHAMAN, 2003).

3.5.2 A “forgca motriz” da sinterizacao

Para a sinterizacdo ocorrer, € necessario que haja uma diminuicdo da energia
livre do sistema. A curvatura das superficies livres e — quando utilizada — a pressao
aplicada déo a principal motivagao, i.e., a “forga motriz”, para ocorrer a sinterizagao.
Entretanto, para se completar 0 processo em um tempo razoavel, deve-se também
considerar a cinética de difusdo dos atomos, ions, ou quaisquer espécies
carregadas. A difusdo no estado solido pode ocorrer por diversas formas, as quais
definem os mecanismos de difusdo e, portanto, 0s mecanismos de sinterizagéo.

A taxa de difusdo depende do tipo e da concentracdo de defeitos em um
sélido. Desta forma, é importante conhecer a estrutura dos defeitos e as mudancas
na sua concentragdo. Também é importante entender a relacdo desses defeitos com

0s parametros de entrada no processo de sinterizagcéo, principalmente temperatura,
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atmosfera e quantidade/tipo de dopantes eventualmente utilizados (solutos)
(RAHAMAN, 2003).

3.5.3 A sinterizacdo no estado sélido

A forca motriz macroscopica que opera durante a sinterizacao é a reducao da
energia em excesso associada com as superficies. Isto pode acontecer por dois
modos: (1) Reducdo da area superficial total pelo aumento do tamanho médio das
particulas, o que leva ao coalescimento das particulas (coarsening), e/ou (2)
Eliminacao das interfaces sélido/vapor e a criacdo de uma area de contorno de gréo,
seguida pelo crescimento de grdo, o que leva a densificacdo. Esses dois
mecanismos normalmente sdo competitivos. A Figura 8 mostra esquematicamente

estes dois fendbmenos.

Figura 8 - Representacdo esquematica das duas possiveis formas pelas quais um conjunto de
particulas pode reduzir sua energia: Densificagdo seguida de crescimento de gréo e coalescimento
das particulas.
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Fonte: Adaptado de BARSOUM, M. W. Fundamentals of Ceramics (Series in Materials Science and
Engineering). New York: Taylor and Francis, 2003. p. 302.

Crescimento de grao

Se os processos atbmicos que levam a densificagdo forem dominantes, os
poros se tornam cada vez menores e desaparecem com o tempo, levando a retracao
do compacto. Porém, se os processos atdbmicos que levam ao coalescimento das
particulas forem mais rapidos, tanto os poros como 0s grdos aumentam com O

tempo.
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Uma condigdo necessaria para ocorréncia da densificacdo é que a energia de
contorno de gréo g seja menor do que o dobro da energia superficial soélido/vapor

yev. Isto implica que o angulo diedral no equilibrio, ¢, definido na Equacéao 3, deve

ser menor que 180°:

[SNE:S

Yo = 2¥sy COS )

Para a maior parte dos sistemas 0xidos, o angulo diedral € em torno de 120°,
implicando que jgoisv = 1, em contraste com sistemas metélicos, onde essa razéo €
mais préxima a 0,25-0,5 (BARSOUM, 2003).

Os diferentes tipos de defeitos determinam se o caminho do transporte de
matéria e difusdo ao longo dos caminhos vai dar origem aos principais mecanismos
de transporte de matéria: difusdo pela rede (também chamada de difuséo
volumétrica), difusdo por contorno de gréo e difusdo superficial.

O Quadro 1 e a Figura 9 mostram resumidamente 0s possiveis mecanismos

de transporte de matéria durante o processo de sinterizacao.

Quadro 1 - Mecanismos de transporte de matéria na sinterizag&o.

Numero do Tipo de transporte | Fonte de matéria | Destino da matéria
mecanismo

1 Difuséo superficial Superficie Pescoco

2 Difuséo pela rede Superficie Pescoco

3 Transporte de Superficie Pescoco

vapor
4 Difuséo por Contorno de gréao Pescoco
contorno
5 Difusao pela rede Contorno de grao Pescoco
6 Difuséo pela rede Discordancias Pescoco

Fonte: Adaptado de CHIANG, Y. M.; BIRNIE IIl, D.; KINGERY, W. D. Physical Ceramics: Principles
for Ceramic Science and Engineering (The MIT Series in Materials Science and Engineering). John
Wiley and Sons: New York, 1997.
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Figura 9 - Representacdo esquematica dos seis distintos mecanismos que podem contribuir para a
sinterizacao de uma massa consolidada de particulas cristalinas.
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Fonte: Adaptado de RAHAMAN, M. N. Sintering of Ceramics. New York: Taylor & Francis, 2007. p.
46.

A difusdo pela rede ocorre pelo movimento de defeitos pontuais através do
interior da rede cristalina. Dependendo do tipo de defeitos, ela pode ocorrer por dois
mecanismos principais: mecanismo da vacancia ou mecanismo do intersticial. Estas
séo as mais importantes formas de difuséo pela rede.

No mecanismo da vacancia, um atomo em um ponto normal da rede troca de
lugar com um sitio vago. O movimento do atomo é oposto ao movimento da
vacancia; pode-se, entdo, rastrear o movimento do atomo. A concentracdo de
vacancias em um material € determinada pela temperatura, soluto e atmosfera.
Deve-se notar que, na difusdo de vacancias, o fluxo de vacancias deve ser

compensado por um fluxo igual e oposto de &tomos; caso contrario, as vacancias se
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acumulariam no cristal, produzindo poros. A formacédo de poros pode, de fato,
ocorrer durante a interdifusdo de dois &tomos que tém coeficientes de difusdo muito
diferentes (BARSOUM, 2003; RAHAMAN, 2003).

O mecanismo do intersticial ocorre se os atomos do sistema forem pequenos
o suficiente para migrar entre sitios intersticiais da rede cristalina.

No caso de difusdo por contorno de gréo, essas regides de incoeréncia
cristalografica e grau de desordem relativamente mais alto (do que no interior das
particulas) possuem um potencial que permite uma rapidez maior na difusdo atdbmica
do que no caso de difusdo pela rede. Para uma largura constante de contorno de
gréo, a fracdo de sdlido que é ocupada pelo contorno de grdo aumenta com a
diminuicdo do tamanho de grdo. Desta forma, a taxa de difusdo pelo contorno de
grao é dependente do tamanho de grdo (BARSOUM, 2003).

Uma vez que a superficie de um sélido cristalino é altamente energética e ndo
€ perfeitamente plana, ela contém algumas vacancias (da mesma forma que no
interior do cristal), além de outras imperfeicbes. A migracdo de vacancias e o
movimento de adatomos! proveem os principais mecanismos de difusdo superficial.
Esse processo de difusdo é confinado a uma fina camada superficial possuindo uma
espessura de 0,5 a 1 nm (RAHAMAN, 2003).

3.5.4 Estégios da sinterizacéo

De acordo com Coble (1961), um estagio de sinterizacdo € um “intervalo de
mudanca geométrica no qual a forma do poro é totalmente definida (como o
arredondamento dos pescocos durante o estagio inicial de sinterizacdo) ou um
intervalo de tempo durante o qual o poro permanece com forma constante enquanto
seu tamanho diminui”. Baseado nisto, sdo definidos trés estagios: um estagio inicial,
um intermediario e um final (RAHAMAN, 2003; BARSOUM, 2003).

Durante o estagio inicial (Figuras 10(a) e (b)), a area de contato entre

particulas aumenta pelo crescimento do pescoco, e a densidade relativa aumenta

1 Adatomos s&o atomos gue estdo na superficie de um cristal, e podem ser entendidos como o
oposto de um vacancia superficial, normalmente estando em um estado termodinamicamente
desfavoravel.
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em torno de 60 a 65%. Esse crescimento ocorre por difuséo, transporte de vapor e
fluxo plastico (ou viscoso) (RAHAMAN, 2003).

O estagio intermediario se inicia quando os poros atingem suas formas de
equilibrio, sendo ainda continua a fase de poros. Nos modelos de sinterizacdo, a
estrutura é usualmente idealizada como um arranjo de porosidade ao longo das
bordas dos graos (Figura 10(c)). Entende-se que a densificagcdo ocorre
simplesmente pela diminuicdo dos poros reduzindo sua secdo transversal. Em
alguns casos, alguns poros acabam se instabilizando em relacdo ao processo
conjunto e ficam isolados; isso constitui o inicio do estagio final da sinterizacéo.
Nesse estagio, que normalmente cobre a maior parte do processo de sinterizacdo, a
densidade relativa aumenta de cerca de 65 a cerca de 90% (RAHAMAN, 2003).

Figura 10 - Modelos idealizados para os trés estdgios da sinterizacdo: (a) Estégio inicial; (b) Final do
estagio inicial; (c) Estagio intermediario; (d) Estagio final.

C

Fonte: Adaptado de COBLE, R. L. Sintering crystalline solids. 1. Experimental Test of Diffusion
Models in Powder Compacts. Journal of Applied Physics, v. 32, pp. 787-792, 1961.

No estagio final da sinterizacéo (Figura 10(d)), os poros que ficaram isolados
sao eliminados por transporte de massa, do contorno de grao ao poro. De acordo

com Chiang, Birnie Il e Kingery (1997), uma difusdo ambipolar envolvendo todos os
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ions constituintes também é necesséria nesse processo. A microestrutura no estagio
final pode se desenvolver de véarias formas (RAHAMAN, 2003). Em uma das
descricbes mais simples, entende-se que o0s poros reduzam de tamanho
continuamente e podem desaparecer todos juntos. Uma caracteristica importante
deste estagio é o aumento na mobilidade de poros e contornos de graos, que devem
ser controladas ao se visar atingir a densidade tedrica no processo (BARSOUM,
2003). A Figura 11 mostra exemplos de microestruturas reais nos trés estagios da

sinterizacao.

Figura 11 - Exemplos de microestruturas reais (se¢des planares) para (a) estagio inicial; (b) estagio
intermediério; (c) estagio final da sinterizac&o.
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Fonte: RAHAMAN, M. N. Sintering of Ceramics. New York: Taylor & Francis, 2007. p. 57.

3.5.5 Utilizagdo de atmosfera ou vacuo na sinterizagéo convencional

A atmosfera de sinterizagcdo pode ter diversos efeitos na densificacdo e no
desenvolvimento microestrutural e, em muitos aspectos, pode ter um efeito decisivo
em possibilitar atingir alta densidade com tamanho de gréo controlado. Esses efeitos
estdo associados tanto com fendmenos fisicos como com fendmenos quimicos,

como no caso do transporte de gas atmosférico em poros isolados no estagio final
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de sinterizacdo e, em relacdo aos fenbmenos quimicos, particularmente quando
podem ser modificados a volatilidade, estado de oxidacdo e quimica de defeitos no
sistema (RAHAMAN, 2007).

Como exemplo de um fendmeno fisico cuja ocorréncia é associada a selecao
da atmosfera de sinterizacdo, Coble (1962) mostrou que a alumina dopada com
MgO pode ser sinterizada até a densidade tedrica em vacuo ou em uma atmosfera
de H2 ou Oz, que se difundem para fora da superficie do soélido, mas ndo em He, Ar
ou N2 (ou, portanto, ar), que tém uma solubilidade limitada na alumina.

O controle do estado de oxidagdo de algumas espécies quimicas tem um
efeito significativo na densificacdo de materiais, tais como 6xidos contendo cromo.
Neste caso, tem-se um exemplo da influéncia da atmosfera de sinterizacdo, que
pode provocar modificacbes do estado de oxidagdo do ion cromo, modificando o
componente durante o processo. Isso pode trazer influéncias tanto microestruturais

como nas propriedades finais do material (RAHAMAN, 2007).

3.5.6 Métodos ndo convencionais de sinterizacao

Dentre os métodos ndo convencionais de sinterizacdo, destacam-se 0s
processos assistidos por campo elétrico. Muitos processos vém sendo estudados,
visando aumentar a densificacdo. Esse campo elétrico pode ser aplicado usando
corrente elétrica pulsada, alternada ou continua.

Os mecanismos fundamentais de sinterizacdo para estes processos nao sao
ainda bem esclarecidos e permanecem em debate (LU, 2008). Durante a
sinterizacdo, as particulas sdo aquecidas a medida que uma corrente elétrica ou
onda eletromagnética passa por elas. Isto causa uma ativacado da superficie das
particulas, combinada com taxas de difusdo ampliadas nas regides de contato,
levando a uma ligacdo mais forte entre as particulas. Um rapido aquecimento,
inerente a esses processos, acaba ignorando regifes de baixas temperaturas onde
domina a sinterizacdo controlada pela difusdo superficial, e isso preserva a area
superficial disponivel para temperaturas nas quais 0os mecanismos de difusao
densificadores s@o proeminentes. Devido a essas caracteristicas, a sinterizacao
assistida eletricamente favorece uma densificacdo rapida e total mantendo as
microestruturas refinadas (RAHAMAN, 2003; LU, 2008).
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3.5.6.1 Spark plasma sintering

A técnica de spark plasma sintering (SPS) € uma das técnicas de sinterizacao
assistida eletricamente mais largamente utilizadas, na pesquisa e em alguns
materiais comerciais de alto desempenho. Algumas variacbes do nome da técnica
de SPS incluem “sinterizagcdo ativada por plasma”, “sinterizacdo por pulso de
corrente elétrica”, e “sinterizagdo com pressao e descarga de pulso”. Todos sao
nomes diferentes para um Unico processo, dada a variedade de possiveis traducdes.

Os sistemas de SPS oferecem muitas vantagens sobre os sistemas
convencionais utilizando sinterizacdo por prensagem a guente, prensagem isostatica
a quente ou fornos com atmosferas controladas, incluindo facilidade de operacao e
controle preciso da energia de sinterizagdo, bem como alta velocidade de
sinterizacao, alta reprodutibilidade, seguranca e confiabilidade (LU, 2008).

Na SPS, a sinterizacdo € realizada submetendo-se o compacto a verde a
descargas de arco geradas por uma corrente elétrica pulsada. Um processo de
descarga elétrica ocorre em nivel microscépico e acelera a difusdo do material. A
densificacdo na sinterizacdo ocorre sob uma pressdo uniaxial e uma descarga
elétrica de alta intensidade (de 2000 a 20000 A em poucos milissegundos). Os
mecanismos basicos de formacao de pescoco pela faisca de plasma sdo mostrados
na Figura 12, apesar de os detalhes para esses processos ainda estarem em

discussao.

Quando uma descarga de faisca aparece num espaco ou no ponto de contato
entre as particulas, um estado de alta temperatura local de véarios até dezenas de
milhares de graus centigrados é gerado momentaneamente. Isto causa a
evaporacao e a fusido das superficies das particulas, e “pescocos” sdo formados ao
redor da area de contato entre elas. A presséo aplicada externamente é geralmente
de 30-200 MPa. A taxa de aquecimento costuma variar de 100 a 1000°C/min, o que
€ muito mais rapido do que as técnicas de rapido aquecimento por resisténcia
elétrica. Os ambientes de sinterizacdo podem ser o vacuo, argonio, hidrogénio, ou
ar. Uma vez que nenhuma corrente ou uma corrente muito fraca passa atraves de
amostras ndo condutoras, a descarga origina-se do campo elétrico da corrente

pulsada utilizada. A intensidade dessa descarga ndo é apenas dependente da

intensidade dos pulsos aplicados, mas também de fatores como tamanho de
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particulas, tamanho de poros e densidade do compacto. O papel exato da corrente
foi proposto por muitos autores, mas tem sido discutido por outros, por falta de
evidéncias experimentais conclusivas. Os possiveis efeitos da corrente elétrica
incluem modificacdo do “vento” de elétrons do fluxo de difusdo (isto é,
eletromigracdo), aumento na concentracdo de defeitos pontuais e redugdo na
energia de ativacdo para mobilidade dos elétrons. A corrente elétrica pode também
oferecer contornos de grao mais “limpos”. Um dos resultados dessa combinacéo de

fatores é a boa qualidade da ligacdo das nanoparticulas (LU, 2008).

Figura 12 - Esquematiza¢do dos mecanismos béasicos de formacgéo de pescog¢o nos contatos das
particulas na SPS.
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Fonte: Adaptado de LU, K. Sintering of nanoceramics. International Materials Reviews, v. 53, pp.
21-38, 2008.

O sistema de SPS consiste de um sistema de carga mecanica, que age ao
mesmo tempo como um circuito elétrico de alta poténcia, colocado sob uma
atmosfera controlada. Gragas a boa condutividade elétrica dos materiais utilizados
no ferramental, baixas voltagens (geralmente abaixo de 10 V) produzem altas
correntes, levando a um aquecimento Joule eficiente. A Figura 13 mostra um
esquema do aparato de SPS. Mesmo nos casos em que 0s pés a serem

sinterizados ndo sdo bons condutores elétricos, o calor é transferido de forma rapida
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e eficiente para a amostra. A aplicacdo de pressao, simultaneamente a sinterizacgao,
€ responsavel pelo aumento da sinterizagdo (GUILLON et al., 2014).

Figura 13 - Representacdo esquematica de um aparato de SPS.
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Fonte: Adaptado de GUILLON, O.; GONZALEZ-JULIAN, J.; DARGARTZ, B.; KESSEL, T,;
SCHIERNING, G.; RATHEL, J.; HERMANN, M. Field-assisted sintering technology / Spark plasma
sintering: Mechanisms, materials and technology developments. Advanced Engineering Materials,
v. 16, pp. 830-849, 2014.

A Figura 14 mostra os possiveis fluxos de corrente elétrica em um sistema de
SPS. O aquecimento da amostra ou do conjunto completo depende da resisténcia
elétrica dos componentes do sistema e do préprio material da amostra. Com uma
amostra condutora, os melhores resultados podem ser atingidos utilizando-se um
molde de material isolante elétrico, pois a corrente é forcada a passar através do
material, gerando a maior densidade de corrente possivel (Figura 14(b)). A forma
pela qual é possivel sinterizar um material ndo condutor é criando-se um padrédo de
aguecimento similar ao de um ciclo rapido de prensagem a quente (Figura 14(c)).
Quando se utiliza um molde de grafite, a corrente pode ser forcada a passar pelo
material da amostra aplicando-se revestimentos isolantes, como camadas de
separacao na superficie interna do molde.

No caso de um material compdésito bifasico, em que uma fase é isolante e a
outra € condutora, as mudancas na resistividade da amostra tém importantes
consequéncias na evolugdo da temperatura e da corrente. A medida que o po

composito comecga a sinterizar, a corrente flui através do molde. Assim que os
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primeiros caminhos elétricos sdo estabelecidos, a corrente comeca a fluir pela
amostra (Figura 14(a)). ApoOs densificar quase completamente o material, a
resistividade pode cair significativamente, e a amostra age como um “ladrdo” de
corrente (GUILLON et al., 2014).

Figura 14 - Representacdo esquemaética do fluxo de corrente em um sistema de SPS: (a) pé e molde
condutores; (b) p6 condutor, molde isolante; (c) pé ndo-condutor, molde condutor.

Fonte: GUILLON, O.; GONZALEZ-JULIAN, J.; DARGARTZ, B.; KESSEL, T.; SCHIERNING, G,
RATHEL, J.; HERMANN, M. Field-assisted sintering technology / Spark plasma sintering:
Mechanisms, materials and technology developments. Advanced Engineering Materials, v. 16, pp.
830-849, 2014.
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Uma grande variedade de materiais ceramicos nanométricos tem sido
sinterizados com alta densificacdo pelo método de SPS. Esses materiais incluem
oxidos, carbetos, nitretos e compositos. A técnica de SPS € a que proporciona
melhor densificacdo dentre outras técnicas de sinterizacdo, que podem ser menos
eficientes nos estagios finais do processo. Uma das propriedades mais notaveis da
SPS é o pequeno tamanho de gréo que o processo pode manter enquanto se atinge
total densificacdo. Para os Oxidos, tanto nanoparticulas equiaxiais como alongadas
foram densificadas com sucesso mantendo microestrutura nanométrica. Como
exemplo, em trabalhos de Nygren e Shen (2003) e Morita e colaboradores (2005), t-
ZrO:2 foi sinterizada até a densidade relativa total mantendo tamanho de gréo abaixo
de 100 nm. No caso de nanoparticulas de MgO, Morita e colaboradores (2005)
obtiveram um material transparente com tamanho de grdo médio de 52 nm e
densidade de aproximadamente 100% da densidade tedrica, usando temperaturas
entre 700°C e 825°C sob pressbes aplicadas de 100-150 MPa. Até mesmo
nanoparticulas alongadas de hidroxiapatita, no formato de bastonetes, com tamanho
meédio de 84 x 33 nm, foram consolidados por SPS a temperatura de 825°C por 3
minutos (GUO et al., 2005). O SiC é um exemplo de material ceramico ndo-6xido
cuja sinterizacdo € dificil ou praticamente inviavel por métodos convencionais. No
entanto, sua sinterizacdo por SPS tem sido frequentemente relatada com sucesso
na literatura. Em trabalho de Yamamoto e colaboradores (2004), 3-SiC com tamanho
de particula primaria médio de 5 a 20 nm, foi consolidado até a densidade relativa de
98% a 1700°C e 40 MPa sem a utilizag&o de aditivos. E importante ressaltar que, em
grande parte dos trabalhos envolvendo a sinterizagcdo de sistemas com
nanoparticulas de carbetos, assim como neste trabalho, a moagem de alta energia
foi fundamental para produzir as particulas em escala nanométrica. Alecrim e
colaboradores (2017a) estudaram a sinterizacdo de compadsitos Al203-NbC por SPS,
obtendo materiais com propriedades mecéanicas superiores as obtidas com o0 mesmo
material sinterizado em forno convencional com atmosfera.

O fluxo plastico e a difusdo séo considerados 0s mecanismos dominantes nos
estagios inicial e final da sinterizacdo por SPS, respectivamente. A sinterizacao por
SPS é mais eficiente antes de 0s poros se isolarem. Apos o fechamento dos poros,
a difuséo por contorno de grao e a migragdo dos contornos se tornam 0S processos
determinantes da velocidade. A rapida transferéncia de calor e o aquecimento por

resisténcia das particulas sdo os responsaveis pelo encurtamento significativo da



53

exposicdo das particulas a alta temperatura, o que € essencial para preservar a
nanoestrutura (LU, 2008). No entanto, h& limitacbes no processo de SPS, como a
dificuldade de separar os mecanismos de difusdo e tracar o exato processo de
sinterizacdo. Atualmente, a literatura tem reportado excelentes resultados para
diversos sistemas, no entanto sem aprofundar-se no entendimento do fendbmeno.
Portanto, sdo necessérios estudos do processo em si, envolvendo 0s processos de
deformacéo e difusdo atbmica. Ainda, uma limitac&o pratica do processo de SPS é a
dificuldade de se sinterizar geometrias complexas e amostras de grandes tamanhos,
além dos altos custos dos equipamentos. A sinterizacdo de amostras grandes, pelo
proprio principio do método, torna-se um desafio, uma vez que a formacdo de
gradientes de temperatura é inevitavel e pode comprometer a qualidade da peca
sinterizada devido a heterogeneidade microestrutural gerada pela densificacdo
diferencial (WANG, FU, 2002; ANSELMI-TAMBURINI et al., 2005; WANG et al.,
1999).

3.5.6.2 Flash sintering

De acordo com Todd (2017), o relato mais antigo na literatura aberta sobre o
uso do termo “flash sintering” € de Hill et al. (1952), que descreveu um processo de
producéo de cermetos pela aplicacao de pressao com rapido aguecimento, fornecido
pela passagem direta de uma corrente elétrica através do p6. No entanto, a
inovagao que deu origem ao processo de flash sintering como estudado atualmente
foi proposta por Cologna et al. (2010), que estudou a sinterizacdo de um po
nanomeétrico de zircbnia num tempo inferior a 5 segundos por 850°C. Neste trabalho,
algumas diferencas fundamentais em relacdo ao trabalho pioneiro de Hill et al.
(1952) sdo marcantes, como a sinterizacdo sem uma pressdo aplicada
externamente, e um material isolante elétrico, que é a zircbnia, diferente dos
cermetos que possuem metais na sua composi¢cao. No trabalho de Cologna et al.
(2010), destacaram-se principalmente o tempo e a temperatura que permitiram a
densificagdo do p6, muito inferiores aos processos convencionais de sinterizacéo,
que requerem horas de processo na temperatura de patamar, bem como uma
temperatura muito mais alta para pds ceramicos se densificarem, ainda que sejam

nanocristalinos.
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ApOs a inovagédo proposta por Cologna et al., muitos trabalhos foram exitosos
no processamento de outros materiais pela técnica de flash sintering, como a
zirconia estabilizada com 8% mol de itria (COLOGNA, PRETTE, RAJ, 2011),
condutores protonicos (BaCeOs dopado com Gd) (MUCCILLO, MUCCILLO, KLEITZ,
2012), 6xidos condutores elétricos (Co2MnO4) (PRETTE et al., 2011), ceramicas
tradicionais (TROMBIN, RAJ, 2014) e semicondutores covalentes (SiC) (ZAPATA-
SOLVAS et al., 2013). Embora a maioria dos trabalhos tenham sido realizados com
0 uso de corrente continua, a corrente alternada também tem sido utilizada com
sucesso.

Como o processo de flash sintering e 0os seus mecanismos ainda permanecem
em grande discussdo no meio cientifico (TODD, 2017), a maior parte dos trabalhos
recentes tem se concentrado em expandir a gama de materiais e investigar
possiveis aplicacbes, e medicbes detalhadas das condicbes sob as quais o
fenbmeno de flash sintering ocorre para reunir evidéncias para 0S mecanismos
envolvidos (TODD et al, 2015, ZHANG, JUNG, LUO, 2015). Nao menos
importantes, também sdo relatadas variacbes de configuracdo experimental e
operacional para investigar outros regimes onde o0 uso de correntes elétricas nas
ceramicas possa ser Util (GRASSO et al.,, 2014; ZAPATA-SOLVAS et al., 2015).
Ainda séo poucos os trabalhos que se concentram em estudar as microestruturas e
propriedades das cerdmicas sinterizadas por flash sintering.

A técnica de flash sintering se distingue de outras técnicas de sinterizacdo
assistidas por campo (FASTSs), porque € uma técnica de sinterizacdo da amostra
“livre”, sem estar confinada em um molde. A principal diferenca em relacdo a
sinterizacdo por micro-ondas, por exemplo, que também se utiliza de amostra “livre”,
€ marcada pelo simples fato de que ndo sdo utilizados micro-ondas e campos
elétricos de corrente continua. Em relacdo a SPS, a principal diferenca € o fato de
nao haver uma pressdo aplicada, tampouco moldes que encapsulam a amostra
(MUNIR, ANSELMI-TAMBURINI, OHYANAGI, 2006). Na flash sintering, a amostra &
aguecida diretamente por um forno convencional, e ndo pelas correntes elétricas em
si. As tensdes e correntes utilizadas sdo muito mais baixas na flash sintering do que
nas técnicas de SPS, e isso denota uma energia total muito mais baixa. Por fim, os
campos elétricos usados na flash sintering sédo estaticos e permanecem constantes
por todo o processo de sinterizacdo, se os limites de corrente da fonte de poténcia

nao sao atingidos.
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Uma definicdo mais geral e completa de flash sintering foi proposta por Raj et
al. (2013) em uma aplicacdo de patente, onde flash sintering € descrita como “Um
método de sinterizacdo de um material que compreende simultaneamente a
exposicao do material a um campo elétrico e ao calor, de forma tal que o material é
sinterizado, enquanto o campo elétrico é entre 7,5 V/cm e 1000 V/cm, e a ocorréncia
da sinterizacdo € acompanhada por uma dissipacdo de poténcia entre 10 e 1000
mW.mm=3. Essa sinterizagdo e acompanhada por um aumento ndo-linear na
condutividade do material, e onde o tempo entre o inicio e final da sinterizacao é
menor do que um minuto”. O evento de flash ocorre apdés um tempo de incubacgéo
gue depende do campo elétrico e da temperatura do flash.

Um exemplo de experimento tipico de flash sintering pode ser baseado no
trabalho de Cologna et al. (2010), onde o0s corpos ceramicos a verde sdo suspensos
na zona quente de um forno por dois fios de platina, cada um ligado a uma
extremidade da amostra. Uma voltagem constante, V, € aplicada através da amostra
por meio dos fios e o forno € programado para aquecer a uma taxa constante. No
caso da (YSZ), que foi utilizada por Cologna et al. (2010), como esse material ndo
conduz eletricidade a temperatura ambiente, nada acontece inicialmente. No
entanto, ao atingir uma temperatura critica no forno, a corrente | e, portanto, a
dissipacéo de poténcia elétrica (VI) crescem rapidamente, como mostrado na Figura
15 (TODD et al., 2015).

Figura 15 — Exemplo do comportamento da dissipa¢éo de poténcia elétrica (linha cheia) em
comparacado com a previsao calculada por elementos finitos (linha pontilhada) em uma amostra de
zircOnia estabilizada com 3% mol de itria sinterizada por flash sintering com um campo de 100 V/cm.
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Fonte: Adaptado de: TODD, R. I.; ZAPATA-SOLVAS, E.; BONILLA, R. S.; SNEDDON, T.; WILSHAW,
P. R. Electrical characteristics of flash sintering: thermal runaway of Joule heating. Journal of the
European Ceramic Society, v. 35, pp. 1865-1877, 2015.
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Como a fonte de poténcia tem uma limitagdo, é programada para mudar para
corrente constante quando | atinge um valor predeterminado. Neste ponto (t = 0) na
Figura 15, a dissipacdo de poténcia diminui novamente e eventualmente se
estabiliza em um valor constante. O evento de “flash” ocorre por cerca de 15
segundos, e grande parte da sinterizagdo em si ocorre durante um periodo de
aproximadamente 5 segundos por volta do pico de dissipacdo de poténcia. Tal
fenbmeno é acompanhado por emissdo de radiacdo, sendo grande parte
eletroluminescéncia (TERAUDS et al., 2015); no entanto, existe uma concordancia
entre varios grupos de que a amostra se aquece por causa do aquecimento Joule
(dissipacao de poténcia elétrica). O aquecimento pode ser estimado indiretamente
utilizando-se o balanco de energia entre a poténcia elétrica e a perda de calor e luz,
e também foi medida por pirébmetros (RAJ, 2012), e por determinacdo do parametro
de rede in situ usando difracao de raios X sincrotron (TERAUDS et al., 2015).

Outra variacdo experimental que vem sendo estudada para determinar a
combinacgédo critica de temperatura do forno e corrente é suspender a amostra em
um forno a temperatura constante e aumentar gradualmente a voltagem até que o
evento flash ocorra. Além da utilizacdo da platina como eletrodo, diversos materiais
vém sendo estudados, como prata (CALIMAN et al.,, 2016; BIESUZ, SGLAVO,
2016), carbono/grafite (ZAPATA-SOLVAS et al., 2013; BIESUZ, SGLAVO, 2016), em
diversos formatos, como discos, cilindros e barras.

Os experimentos realizados por Cologna, Rashkova e Raj (2010), em que
campos elétricos foram aplicados diretamente numa amostra de zircnia estabilizada
com 3 mol% de itria, revelaram dois tipos de curvas de sinterizacdo — Tipo A e Tipo
B (Figura 16). Para as curvas de sinterizacdo do tipo A, a taxa de sinterizacdo é
significativamente melhorada, em comparacdo com a sinterizacdo convencional,
quando baixos valores de campo elétrico sdo aplicados (valores menores que 40
V/cm). Esse comportamento tem sido atribuido a redugédo no crescimento do gréo
sob um campo elétrico aplicado durante a sinterizagdo. No entanto, quando é
aplicado um campo elétrico com valores maiores que 60 V/cm, um novo fenbmeno é
observado: sinterizacdo quase que instantanea, como se fosse um flash (curvas de
sinterizacdo do tipo B); ressalta-se também que a temperatura de sinterizacéo

decresce significativamente a medida que o campo elétrico aplicado é aumentado.
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Figura 16 - Curvas de sinterizagdo com variagcao de campo elétrico para 3Y-TZP.
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As condicOes gerais de observacdo experimental nos processos de flash
sintering tém encontrado concordancia na literatura, no entanto ndo ha um
mecanismo universalmente aceito para a ocorréncia do fendmeno. Uma
caracteristica € comum a todos os Oxidos estudados: a sinterizacdo é acompanhada
por um aumento significativo e ndo linear na condutividade da amostra. Alguns
autores interpretam esse processo por meio do aguecimento Joule, que aumenta a
dissipacéo de energia e causa as altas taxas de sinterizacdo (RAJ, 2012; FRANCIS,
2013; HAYAT, 2011). Porém, a temperatura medida da amostra durante a
sinterizacdo permanece muito abaixo do previsto para que a ceramica possa ser
sinterizada em tdo curto tempo (NARAYAN, 2013; COLOGNA, FRANCIS, RAJ,
2011; FRANCIS, COLOGNA, RAJ, 2012; FRANCIS, 2013; HAYAT, 2011). Raj
(2012), estudando a flash sintering da YSZ e o aquecimento Joule que ocorre
durante o processo, estimou uma temperatura necessaria de aproximadamente
1900°C em uma sinterizacdo convencional para alcancar resultados semelhantes
aos observados no processo de flash sintering. Portanto, muitos trabalhos tém
proposto novos mecanismos de transporte de matéria relacionados com a carga

elétrica do material. Alguns autores sugerem que o processo de flash sintering é
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uma consequéncia desses novos mecanismos, que sao considerados no
envolvimento da nucleacdo e crescimento de novas estruturas de defeitos no cristal
(NAIK, SGLAVO, RAJ, 2014). Francis (2013) considera que as caracteristicas
térmicas e elétricas no processo de flash sintering sdo consequéncia classica do
coeficiente de temperatura negativo da resistividade, conduzindo a fuga do efeito
Joule em uma tensdo constante. Hewitt e colaboradores (2015) descreveram
matematicamente as condicbes que levam a essa fuga térmica. Mucillo e Mucillo
(2015) observaram emissdo de luz durante a sinterizacdo assistida por campo
elétrico na zircénia estabilizada com itria (Qque € um condutor i6nico) e no diéxido de
estanho (que é um condutor eletrénico), e isso indica que este fenbmeno néao é
apenas dependente do comportamento elétrico das eletroceramicas. Baseado em
todas essas conclusdes, pode-se afirmar que 0s mecanismos envolvendo a
sinterizacdo por flash sintering constituem um dos principais desafios da ciéncia

bésica no estudo deste novo método de sinterizagéo.

3.6 Caracterizacao das propriedades mecanicas de materiais ceramicos

Dentre as diversas técnicas de caracterizacdo de propriedades mecéanicas
dos materiais ceradmicos, neste trabalho foram utilizadas as técnicas de
microindentacdo e nanoindentacdo, para determinar a dureza, modulo de Young e a
tenacidade a fratura dos materiais em estudo. Utilizando-se dessas caracterizacoes,
amostras do sistema t-ZrO2/Al203-NbC foram submetidas a ensaios de desgaste do
tipo esfera-no-disco, para avaliar a taxa de desgaste, perda de volume e coeficiente
de friccdo. Em conjunto com essas caracteristicas, a analise microestrutural das
superficies de desgaste permitiu avaliar os mecanismos de desgaste e,
consequentemente, 0s regimes que governam o comportamento triboldgico destes
materiais. A caracterizacdo de um material em relacdo a suas propriedades
tribologicas, seguindo as normas, € um importante critério de selecdo de um material
visando a sua aplicacdo. Na secdo a seguir, é feita uma breve revisdo sobre a

tribologia.
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3.6.1 Tribologia

A tribologia é a ciéncia e a tecnologia do atrito, da lubrificacdo e o desgaste das
superficies que estdo em movimento relativo (BHARAT, 2001). Trata-se de uma area
da engenharia muito importante no projeto de maquinaria moderna, que envolve
superficies que se deslizam e rodam, em especial para as micromaquinas, onde ha
uma alta relagdo superficie/volume, e onde se trabalha com altas velocidades de
deslizamento.

Uma das principais motivacfes dos estudos de tribologia € o ponto de vista
econdbmico, considerando-se que mais de 80% dos elementos que se substituem
nas maquinas se devem ao desgaste (BHARAT, 2001). A previsdo adequada da
evolucédo da friccdo e do desgaste, e seu controle, portanto, constituem um dos
pilares mais importantes no design de engenharia.

As ceramicas estruturais tém sido parte de um campo crescente de pesquisa
nos ultimos 35 anos. Com isso, as pesquisas desenvolveram uma gama de
aplicacdes que mostrou os meios de se utilizar as ceramicas por causa das suas
propriedades especificas. Nesse ambito, mostrou-se que elas também poderiam ser
adequadas a aplicacdes resistentes ao desgaste, mas a pratica mostrou que havia
muito a se avancar para atingir a resisténcia necessaria (KERKWIJK, 1999).

Quando duas superficies, normalmente planas, sdo colocadas em contato, a
rugosidade superficial causa muitos pontos de contato discreto, como mostra a
Figura 17.

Figura 17 - Contato entre duas superficies: (a) duas superficies rugosas em contato; (b) areas de
contato correspondentes.

Areas em contato

Fonte: Adaptado de: STACHOWIAK, G.; ANDREW, W.; BATCHELOR, W. Engineering Tribology.
Oxford: Elsevier, 2001.
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A soma das areas de todos os pontos de contato constitui a chamada “area
de contato”, que é uma fung¢ao da textura superficial, das propriedades do material e
das condicGes de carga (STACHOWIAK, ANDREW, BATCHELOR, 2001). A carga
normal, Fn, limita o contato entre as superficies sobre os pontos que a suportam.

Se a carga normal aplicada é incrementada, o niumero de pontos de contato
aumenta e, portanto, a area de contato que tem que suportar a carga aplicada
também se incrementa. Na regido dos pontos em contato, ocorre deformacao, que
estabelece tensbes opostas a carga aplicada (STACHOWIAK, ANDREW,
BATCHELOR, 2001).

Como mostrado na Figura 17, a interacdo entre dois solidos em movimento
relativo se da nas suas superficies de contato. Levando-se em conta que uma
superficie é considerada um defeito tridimensional de uma estrutura cristalina,
geralmente as superficies sado descritas por sua topografia, por sua estrutura e por
suas caracteristicas fisicas, quimicas e propriedades mecéanicas.

Para se obter um completo entendimento do comportamento tribologico de
pares em contato, € necessario entender a interacdo entre as superficies quanto ao
tipo de contato quimico e mecanico (TEDESCO, 2010).

Para permitir uma correta distincdo das caracteristicas triboldgicas, é

importante defini-las.

° Atrito: O atrito (ou friccdo) € definido como a resisténcia ao movimento
durante o deslizamento, quando um corpo estd em contato com outro e se move
tangencialmente a ele (BHUSHAN, 2000). Pode ser classificada como atrito
deslizante ou atrito por laminagdo (BLAU, 2001). O coeficiente de atrito (ou
coeficiente de fricgdo), f, € definido como a razéo entre a forca de atrito medida (Fa)

e a forca normal aplicada (Fn), como mostra a Equacéo 4:

f=2 (4)
° Lubrificagdo: A lubrificacdo € definida como “a introdugdo de um material

sélido, liquido ou gasoso entre dois solidos em contato que deslizam entre si com a
func@o especifica de reduzir o atrito e o desgaste, além de retirar o calor e o0s

detritos gerados pelo movimento das superficies deslizantes” (ASM, 1992). A forma



61

como um processo de lubrificacdo ocorre depende da condicdo e aplicacao
tribolégica, além de fatores como geometria de contato, carga, velocidade,
temperatura, tipo de lubrificante eventualmente utilizado, da superficie e do tipo de
material utilizado.

° Desgaste: O desgaste, por sua vez, define-se como “a perda progressiva de
substancia da superficie de operacdo de um corpo, ocorrendo como resultado do
movimento relativo das superficies” (MEDVEDOVSKI, 2001). O desgaste raramente
€ catastroéfico, porém é um processo que leva a perda de eficiéncia e diminuicao de
vida Gt do componente, pois gera mudangas geométricas, vibracdes,
desalinhamentos e crescimento microscopio de trincas (TEDESCO, 2010).

Atrito e desgaste ndo sao caracteristicas intrinsecas do material, e sim uma
resposta do sistema triboldgico. Essa resposta que se espera de um material é
funcd@o do seu modo de operacdo e aplicagdo do componente. Ha situacbes em que
se requer atrito, como por exemplo em pastilhas de freio, porém ndo se deseja
desgaste. No caso da superficie de um mancal, as dimensGes tém de ser
preservadas, e isso faz com que qualquer atrito, e consequente desgaste, sejam
indesejaveis (TEDESCO, 2010).

3.6.1.1 Desgaste e mecanismos de desgaste

A resisténcia ao desgaste nao € uma propriedades que pode simplesmente ser
descrita especificamente para um material. Ela € influenciada por muitos parametros
determinados tanto pelo sistema como pelo material que é utilizado. Considerando-
se que o desgaste €, a principio, uma propriedade de sistema, que também depende
da carga, velocidade e temperatura, ele é usualmente descrito e termos de uma taxa
especifica de desgasteTodos 0os materiais que sao testados no seu comportamento
tribolégico s@o caracterizados por este parametro. Este parametro representa o
desgaste apenas como funcéo das condi¢cfes do sistema.

Uma figura esquematica do desenvolvimento do volume de desgaste como
funcdo da distancia de deslizamento é dada na Figura 18, onde a inclinacdo da
curva (se dividida pela forca normal aplicada e com um aumento linear no volume de

desgaste) € uma representacao da taxa de desgaste especifica. (KERKWIJK, 1999).



62

Figura 18 - Desenvolvimento do volume de desgaste com o tempo a uma determinada for¢a normal
aplicada; a inclinacdo da curva (dividida pela forca normal aplicada) representa a taxa de desgaste
especifica.

Taxa de desgaste
especifica variavel

Volume
de desgaste

Taxa de desgaste
especifica constante

—— P Tempo/distancia

de deslocamento

Fonte: Adaptado de KERKWIJK, B. Wear and friction of nanostructured zirconia and alumina
ceramics and composites. 1999, 127 f. Tese (Doutorado) — Faculdade de Engenharia e Tecnologia,
Universidade de Twente, Enschede, 1999. Disponivel em:
<https://research.utwente.nl/en/publications/>. Acesso em: 24 jul. 2017.

Para o desgaste em geral, é importante conhecer os principais mecanismos
que o causam. Ha quatro principais mecanismos de desgaste que podem ocorrer em
qualquer tipo de material: o0 desgaste abrasivo, o desgaste adesivo, o desgaste por
delaminacédo e o desgaste corrosivo (ou triboquimico). A seguir serdo expostas as

principais caracteristicas de cada tipo.

3.6.1.1.1 Desgaste abrasivo

O desgaste abrasivo é aquele em que ocorre a remoc¢ao ou o deslocamento de
material causado pela presenca de particulas duras entre as superficies em
movimento relativo, sejam soltas ou enclausuradas (CZICHOS et al.,, 1995). As
particulas podem ser produto do processo, isto é, os fragmentos do desgaste,
também denominados detritos (ou debris), ou estarem presentes no sistema de
maneira intencional. Dependendo das propriedades das superficies de desgaste,
esse desprendimento de material pode resultar em diferentes micromecanismos de
acdo. Quando particulas duras sdo removidas, podem atuar como um material
abrasivo adicional, causando desgaste da superficie de contato mais mole. Mais
abrasdo causa mais perda de material, o que resulta em superficies severamente

deformadas. Portanto, a dureza de um material € um parametro muito importante
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para este mecanismo de desgaste, especialmente a diferenca de dureza entre os
dois materiais de contato.

Foi desenvolvido um modelo geral (ZUM GAHR, 1987; 1988) que descreve o
degaste abrasivo por distincdo de quatro tipos de interacbes entre particulas
abrasivas e um material em desgaste (Figura 19), denominadas microssulcamento,
microcorte, microfadiga e microtrincamento. Em uma situagdo ideal, o
microssulcamento devido a uma Unica passagem de uma particula abrasiva nao
resulta em desprendimento de material da superficie sendo desgastada. Um sulco é
formado a frente da particula abrasiva, e o material € continuamente deslocado
lateralmente, formando uma borda de material adjacente ao sulco produzido.
Entretanto, a perda de volume pode ocorrer devido a acdo de muitas particulas
abrasivas ou a acao repetida de uma Unica particula. O material pode ser sulcado as
laterais repetidamente ao se passarem as particulas e romper por fadiga de baixo
ciclo, isto €, microfadiga.

O microcorte puro resulta em uma perda de volume por lascas equivalente ao
volume dos sulcos de desgaste. O microtrincamento ocorre quando tensdes
altamente concentradas sdo impostas por particulas abrasivas, particularmente na
superficie de materiais frageis. Neste caso, grandes detritos de desgaste sao
removidos da superficie de desgaste, devido a formacédo e a propagacao de trincas.
O microssulcamento e o microcorte sdo 0s processos dominantes em materiais
ducteis, enquanto o microtrincamento é mais notado em materiais frageis (ZUM
GAHR, 1998).

Figura 19 - Representacao esquematica das diferentes interacdes entre particulas abrasivas
deslizantes e a superficie dos materiais.

Microfadiga Microtrincamento

Fonte: Adaptado de: ZUM GAHR, K.-H., Wear by hard particles. Tribology International, v. 31, n. 10,
pp. 587-596, 1998.
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3.6.1.1.2 Desgaste adesivo

O desgaste adesivo (ou desgaste por adesdo) ocorre durante o processo de
deslizamento, quando sélidos em contato se aderem e as for¢as dessa ligacdo na
juncao se tornam maiores do que aquelas em um dos solidos (KERKWIJK, 1999).
Isso resulta em deformacdo plastica causada pelo movimento de discordancias e
das superficies deslizantes resultante da alta pressao entre as superficies de contato
e subsequente reacao entre elas (HUTCHINGS, 1992). A dureza dos materiais
também influencia o tipo de camada aderida que é formada (principalmente
espessura), mas em geral, um dos trés tipos a seguir € formado:

e Um filme fino continuo aderido a ambas as superficies de contato;

e Um filme espesso continuo aderido a ambas as superficies de contato
ou a uma delas;

e Um filme espesso descontinuo aderido a ambas as superficies de
contato.

O desgaste adesivo é mais pronunciado em materiais ducteis. No entanto, as
ceramicas podem apresentar este mecanismo em condi¢cdes que provoguem altas

temperaturas nos pontos de contato (TEDESCO, 2010).

3.6.1.1.3 Desgaste por delaminacéo

O desgaste por delaminacdo em ceramicas € principalmente relacionado a
nucleacdo de trincas subsuperficiais e sua propagacdo paralela a superficie. O
processo pode ocorrer pelos seguintes passos, de forma individual ou em sequéncia
(KERKWIJK, 1999):

e Alisamento da superficie mais mole devido a deformacéo e/ou remocéao
de asperezas;

e Inducdo de deformacao plastica na superficie mais mole pela presenca
de asperezas mais duras;

e Nucleacdo de trincas abaixo da superficie devido a deformacgéo
subsuperficial crescente;

e Delaminacéo de folhas de desgaste longas e finas em lugares onde as

trincas conseguem se propagar a superficie.
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A Figura 20 exemplifica os estagios do desgaste por delaminacao.

Figura 20 - Exemplo de estagios no desgaste por delaminacéo: (a) deformacéao plastica nas
asperezas locais; (b) formacéo de trincas no macico; (c) propagacéo de trincas paralelas a superficie;
(d) delaminacdo da camada trincada.

/
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Fonte: KERKWIJK, B. Wear and friction of nanostructured zirconia and alumina ceramics and
composites. 1999, 127 f. Tese (Doutorado) — Faculdade de Engenharia e Tecnologia, Universidade

de Twente, Enschede, 1999. Disponivel em:
<https://research.utwente.nl/en/publications/>. Acesso em: 24 jul. 2017.

N

3.6.1.1.4 Desgaste corrosivo (ou triboquimico)

O desgaste corrosivo (ou triboquimico) é causado principalmente por efeitos
ambientais que podem ser divididos em trés tipos (SASAKI, 1991):

° Formacao de camadas adsorvidas;
° Mudanca das propriedades da superficie, seguida pela adsorcéao;
° Formacao de produtos triboquimicos.

A nova superficie formada por esse tipo de desgaste pode ser chamada de
tribofilme, camada de transferéncia, intercamada, filme aglomerado, filme de detritos,
camada particulada, camada superficial de materiais compactados, camada
superficial de particulas de desgaste, substrato com aparéncia de filme, camada de
fronteira e estrutura de transformacao tribolégica (ADACHI e KATO, 2000)

Sob condi¢cdes de deslizamento a seco a influéncia do ambiente nos
processos de desgaste triboquimico € principalmente relacionada a presenca de
agua no ar (umidade relativa) ou temperaturas elevadas. Sob lubrificacdo, a
presenca da fase lubrificante no contato (p.ex., agua, oleo, parafina) pode influenciar
a triboquimica do processo de desgaste. Isto significa que o desgaste corrosivo ou
triboquimico resulta da formacdo e remocdo de produtos de reacdo quimica nas

superficies de contato. E notavel que os processos de desgaste que S&o
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influenciados pela corrosdo, ocorrem ainda mais rapido a temperaturas elevadas
(KERKWIJK, 1999).

As reac0Oes triboquimicas em ceramicas 6xidas geralmente sado benéficas aos
sistemas de desgaste, pela criacdo da camada protetora que alisa a superficie,
diminuindo a taxa de desprendimento de particulas e o atrito. (AJAYI, LUDEMA,
1990; JENG, YAN, 1993; WANG, HSU, 1996; ADACHI, KATO, 2000). No entanto, no
caso das ceramicas ndo-oxidas e dos metais, a formacao do tribofilme geralmente
deprecia as caracteristicas do sistema, devido a alta taxa de reacdo da superficie
com o meio e pelo tribofilme ser incoerente, 0 que provoca uma rapida delaminacao
deste. Além disso, o aumento do coeficiente de atrito devido a rugosidade da
superficie formada diminui o contato entre os corpos. Este fenbmeno pode ser
exemplificado pela oxidacdo superficial do nitreto de silicio e de acos (GEE,
BUTTERFIELD, 1993).

Os guatro mecanismos de desgaste descritos podem causar tanto desgaste
moderado como severo, dependendo dos parametros de sistema como carga,
velocidade e umidade, além de propriedades do material, como dureza, tenacidade

e condutividade térmica.

3.6.1.2 Desgaste em ceramicas

Como mencionado na secédo anterior, as ceramicas mostram processos de
fratura durante o desgaste que sao tipicos para materiais frageis. O
microtrincamento € a maior causa de desgaste em ceramicas, mas a deformacao
plastica pode ocorrer em materiais de tamanho de grdo refinado (em escala
submicrométrica) ou quando as temperaturas locais se tornam extremamente altas.
Outra importante caracteristica do desgaste em ceramicas € a transicdo de desgaste
moderado para severo a certas cargas ou velocidades. Em geral, esta transicédo é
notada por uma mudanca na maneira pela qual o desgaste ocorre; o fenémeno de
desgaste muda de deformacéao plastica para fratura fragil e microtrincamento. Como
ja mostrado pela Figura 18, o ponto de transicdo é encontrado onde o volume de
desgaste medido mostra um aumento repentino em funcdo do tempo (KERKWIJK,
1999).
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A razéo principal para ocorrer essa transicdo é o aumento do arrancamento
de material a cargas e velocidades mais altas (microtrincamento e delaminagao), ou
durante deslizamento prolongado. Esse arranchamento de material causa uma
maior contribuicdo da abrasdo ao processo de desgaste. A aplicacdo de ceramicas
sob condicdes de carga ou velocidade extrema favorece a transicdo, mas em
condi¢cdes sem lubrificacdo, o valor da carga de transi¢cdo para ceramicas € menor
do que para metais. Portanto, € necessario desenvolver materiais ceramicos que
suportem maiores cargas e assim aumentar os valores de carga de transicao
(WANG, HSU, 1996; WOYDT et al., 1990).

3.6.1.3 Regimes de desgaste

O regime de desgaste se refere a taxa (ou velocidade) com que o desgaste
ocorre. No caso das ceramicas, € classificado em dois tipos: moderado e severo. Tal
classificacdo se baseia na taxa especifica de desgaste. A ocorréncia de um regime
ou outro depende, além dos materiais envolvidos, das demais condi¢cdes de
ocorréncia do desagaste. A fratura fragil € considerada a condi¢do critica para a
transicdo entre os regimes. Considera-se que a viabilidade de aplicagéo tribolégica
das ceramicas € necessario existir uma condi¢cdo de alta resisténcia ao desgaste
somada a superficies lisas que possam se manter ao longo do uso, 0 que equivale a
um regime moderado de desgaste. O atrito € estatico, devido ao alisamento da
superficie pela presenca do tribofilme, e as taxas de desgaste ndo ultrapassam a
ordem de 10 mm3.(N.m)* (PASARIBU, SLOETJES, SCHIPPER, 2004; ADACHI,
KATO, CHEN, 1997; KATO, ADACHI, 2002). As superficies desgastadas
apresentam aspecto de uma superficie lisa ou polida, podendo conter alguns riscos
ou sulcos, porém livres de fratura (PASARIBU, SLOETJES, SCHIPPER, 2004;
ADACHI, KATO, CHEN, 1997; KATO, ADACHI, 2002).

O desgaste severo ocorre pela formacdo cumulativa de microfraturas em
graos individuais, causadas pela fratura fragil. As taxas especificas de desgaste tém
ordem de grandeza maior do que 10°®* mm3.(N.m)* e ha a formacéo de detritos da
ordem de grandeza do tamanho de grao, formados pela delamina¢do ou quebra dos
triboflmes eventualmente formados. O coeficiente de atrito, por sua vez, € dinamico,

uma vez que 0 contato entre as superficies deslizantes varia devido a elevada
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rugosidade (PASARIBU, SLOETJES, SCHIPPER, 2004; ADACHI, KATO, CHEN,
1997; KATO, ADACHI, 2002). As superficies de desgaste apresentam fratura fragil,
arrancamento de graos, riscamento, sulcamento, trincas e deformac¢cdes da camada
de tribofilme.

Entre os regimes moderado e severo de desgaste, ha uma condicdo
intermediaria, chamada de regido de transicdo. Esta regido € considerada por alguns
autores como sendo a que possui taxa especifica de desgaste entre 10“ e 10°
mm3.(N.m)%, porém sdo poucos os trabalhos disponiveis na literatura que chegam a
um consenso sobre as caracteristicas deste regime (TEDESCO, 2010).

Baseado nas caracteristicas dos regimes de desgaste relatadas, de acordo
com Kato e Adachi (2002), pode-se listar os mecanismos basicos de desgaste de
materiais ceramicos avancados em funcdo de sua severidade pelas seguintes
confirmacgoes:

e O regime de desgaste ceramico é reconhecido como moderado ou severo a
partir dos pontos-de-vista de rugosidade superficial de desgaste e taxa de
desgaste;

e No desgaste moderado, a rugosidade superficial de desgaste é menor do que
o tamanho de grao na ordem de cerca de um décimo, e a taxa de desgaste é
na faixa de 10° a 10> mm3.(N.m)%;

e No desgaste severo, a rugosidade superficial de desgaste € da ordem do
tamanho de gréo, e a taxa de desgaste é na faixa de 10 a 102 mm3.(N.m)%;

e As condicBes criticas para a transicdo entre o desgaste moderado e severo
sdo dadas por certos valores de S¢m (severidade mecéanica de contato) e Sci
(severidade térmica de contato), e os mapas de desgaste ceramico sao
descritos com esses dois parametros, para reconhecimento das regifes de
desgaste moderado e severo;

e Reacdes triboquimicas e desgaste triboquimico ocorrem na interface de
contato das ceramicas ao ar ou com lubrificantes, que geram um alisamento
na superficie de contato;

e Detritos finos de desgaste, menores do que o tamanho de grédo na ordem de
um décimo ou menos, sao formados pelo desgaste mecanico. Eles aderem a
superficie de desgaste e formam um tribofilme relativamente mole, alisando a

superficie.
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3.6.1.4 Ceramicas resistentes ao desgaste

De acordo com Czichos e colaboradores (1995), os materiais ceramicos tém
vantagem sobre os metais (p.ex., agos) com respeito as suas forcas de massa mais
baixas, melhor resisténcia a abrasdo e comportamento triboquimico. Aspectos
menos positivos das ceramicas incluem pressdes de contato que se tornam maiores
em funcdo do médulo de Young dos componentes do tribopar, a variagcdo da tensao
méaxima de cisalhamento hertziana do interior para a superficie e o grande aumento
da temperatura induzida pelo alto atrito, devido a baixa condutividade térmica
inerente as ceramicas oOxidas. A baixa tenacidade a fratura também pode levar a
formacao espontanea de particulas de desgaste sob cargas de impulso.

Dentre 0os materiais ceramicos mais importantes para aplicagcdes estruturais,
estdo a t-ZrO2 (estabilizada com Y203), Al203, SiC, SisN4 e SIAION. Seu uso foi
extensivamente estudado nas ultimas décadas. Além disso, existe uma classe mais
especifica que sdo os boretos e nitretos (p.ex., B4C, TiC, TiN, AIN e BN) e séo
utilizados por sua dureza extremamente alta, apesar de alguns fatores negativos,
como seu alto custo e diversos fatores que afetam o comportamento desse material.
A escolha de um par especifico para um ensaio de desgaste esfera-no-disco
depende principalmente da aplicacdo a ser estudada. A dureza e as propriedades
quimicas e térmicas variam entre as ceramicas mencionadas. O teste para avaliar
determinada aplicacdo sob condi¢cBes praticas para uma aplicacdo resulta em uma
selecdo para um material especifico, como descrito por Jahanmir (1994). Os testes
de desgaste desses materiais estudados devem simular a aplicacéo real do material.
Sendo assim, os resultados desses testes constituem um critério de selecdo para

um material especifico.

3.6.1.4.1 Estado-da-arte no estudo de desgaste da Y-TZP e seus compdsitos

Nos ultimos anos, muitos estudos de desgaste foram realizados nos materiais
a base de zirconia, principalmente estabilizada com itria na fase tetragonal (Y-TZP).
O comportamento da Y-TZP é fortemente dependente da natureza da contraface
(KERKWIJK, 1999). O maior problema encontrado nesses ensaios € a baixa

condutividade térmica da Y-TZP, causando frequentemente altas temperaturas de
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contato. Portanto, é dificil comparar os resultados de ensaios de tribossistemas de
Y-TZP com outros materiais, como Al203 e SiC, que possuem condutividade térmica
mais alta e ttm menores efeitos advindos da temperatura, como fusao local.

Breznak, Breval e MacMillan (1985;1986) apresentaram um estudo completo
do comportamento de desgaste e da Y-TZP e do SiC a temperatura ambiente. Eles
encontraram um coeficiente de friccdo estético de 0,4 para os ensaios reciprocos de
pares de Y-TZP, que sdo aproximadamente 50% menores do que os valores
reportados anteriormente. O desgaste, no entanto, foi considerado muito mais alto
em relacdo aos pares reciprocos de SiC (BREZNAK, BREVAL, MACMILLAN, 1986).
Sua concluséo foi de que os pares estudados ndo sdo adequados para aplicagédo em
motores sem lubrificacdo (BREZNAK, BREVAL, MACMILLAN, 1985). A maior
tenacidade a fratura da Y-TZP comparada com o SiC resulta em um desgaste
dominado por fratura intergranular para a Y-TZP, enquanto no caso do SiC esta é
transgranular. O trabalho de Libsch e colaboradores (1986), que estudou a
dependéncia do comportamento triboldgico de zircbnia parcialmente estabilizada
com MgO (Mg-PSZz), zirconia estabilizada com itria (Y-TZP) e compdsitos alumina-
zirconia, mostrou que as zirconias apresentam uma dependéncia muito grande do
comportamento tribolégico em relacdo a velocidade de deslizamento utilizada nos
ensaios. Isto se mostra diferente do caso de ceramicas a base de alumina (WANG,
HSU, 1996). Libsch (1986) também apresenta resultados de um compdsito
zirconia/alumina com formacao de defeitos estruturais que ndo foram encontrados
na Y-TZP.

Outros autores (STACHOWIAK, STACHOWIAK, 1991; WANG, LI, MAO,
1993; MEDEVIELLE, THEVENOT, TREHEUX, 1995) estudaram o comportamento
de desgaste de vérias zircbnias estabilizadas e seus compdsitos com alumina em
funcdo do comportamento de transformacdo de fase na superficie induzida pelo
deslizamento, apresentando resultados por vezes contraditérios. Medevielle e
colaboradores (1995), em estudo realizado com Mg-PSZ, Y-TZP e Y-TZP com 20%
em peso de alumina, mostraram que nos compdésitos Y-TZP com alumina a perda de
massa no desgaste € menor do que nas zirconias sem reforgo.

Baseado nos estudos relatados pode-se afirmar que nao apenas as
propriedades mecanicas intrinsecas do material podem explicar as diferencas entre
seu comportamento em relacdo ao desgaste, mas também fendmenos como

dieletricidade, energia de polarizacdo e cargas e contato devem ser levados em
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conta. O trabalho de Woydt e colaboradores (1991) mostra que a Y-TZP também
sofre um desgaste severo a velocidades de deslizamento entre 0,04 e 0,14 m/s sob
uma carga de 10 N. A magnitude do desgaste depende da tenséo tribolégica e de
possiveis reacdes relacionadas as tensfes, como pressdo de contato ciclica,
dilatagéo térmica e ciclica, e transicdes de fase, seja a seco, ou mesmo a umido,
uma vez que a Y-TZP sofre degradacdo hidrotérmica em determinadas condi¢cdes
(TSE, LAWSON, GILL, 1994).

De acordo com Kerkwijk (1999), a adicdo de uma fase mais dura a matriz de
Y-TZP, como alumina, melhora a resisténcia ao desgaste da matriz, que é
relativamente mais mole. Além do aumento da dureza do compdsito, h4 um aumento
da condutividade térmica do material, e isto pode colaborar com o desempenho no
desgaste. Dependendo do tamanho de particula da alumina e do teor adicionado a
matriz de zircOnia, pode-se obter maior tenacidade a fratura, que também contribui
no desempenho e possibilita a utilizacdo do compadsito como ferramenta de corte. No
entanto, a influéncia da tenacidade a fratura na resisténcia ao desgaste ainda néo é
totalmente clara, tanto quanto a influéncia da dureza (LI, WATANABE, 1995;
KERKWIJK, 1999).

Sao poucos os trabalhos disponiveis na literatura que estudam o
comportamento de desgaste da Y-TZP reforcada com carbetos. Mais numerosos séo
0s estudos sobre compédsitos de matriz de alumina com esta aplicacdo, pela
relativamente mais alta dureza desta matriz, o que aumenta a gama de utilizacdo em
aplicagbes que requerem alta resisténcia ao desgaste. No entanto, 0 aumento da
dureza da matriz de Y-TZP por meio da adicdo de alumina, carbetos e outros
materiais de alta dureza sugerem que, apesar de ainda pouco estudados, esses
compositos também sdo potenciais materiais para este tipo de aplicacdo. Isto é
corroborado pela alta tenacidade a fratura da Y-TZP frente aos demais materiais
ceramicos.

Bonny e colaboradores (2008) estudaram o comportamento ao desgaste de
compésitos de Y-TZP com 40% em volume de WC, com duas dimensdes de
tamanho de particula do carbeto. O carbeto mais “fino” consistia de um p6 comercial
submicrométrico desaglomerado da ordem de 0,8-1,0 um, e 0 mais “grosso” era um
p6é agregado de tamanho médio de aglomerado inferior a 10 yum. Ambos o0s
compdésitos apresentaram diversos mecanismos de desgaste em ensaios esfera-no-

disco, com esfera de WC-6%Co, obtendo um coeficiente de atrito estatico que variou
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entre 0,25 (para WC mais fino) e 0,80 (para WC mais grosso), a uma velocidade de
0,3 m/s, distancia de 10 km e carga entre 15 N e 35 N. Os mecanismos ativos
identificados incluiram abrasdo, delaminacdo, formacdo de filme de detritos,
microtrincamento e lascamento. Observou-se que a fase secundaria de WC
influencia fortemente na presencga desses mecanismos, assim como seu tamanho de
grdo. Embora o compdsito com menor tamanho de particula de WC tenha
proporcionado a formacdo de um filme de detritos de particulas muito finas de
carbeto, o compaosito que tinha maior tamanho de grdo do WC apresentou uma taxa
de desgaste volumétrico trés vezes menor que o outro material. Houve, portanto,
uma transicdo nos mecanismos de desgaste para ambas as condic¢des.

O estudo de nanocompdésitos com adicdo de pequenas fracBes volumétricas
de alumina e/ou carbetos, como trata este trabalho, s&o muito escassos na literatura.
Por esse motivo, este trabalho tem como inteng&o contribuir com informagdes para
este tipo de estudo, uma vez que os testes de desgaste foram conduzidos no
nanocompaosito de Y-TZP/5% vol (Al203-NbC).
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4 MATERIAL E METODOS

A metodologia utilizada no desenvolvimento deste trabalho se divide em trés
partes principais: preparacao, sinterizacao e caracterizacdo dos compaésitos dos dois
sistemas estudados: t-ZrO2/Al203 e t-ZrO2/Al203-NbC. A seguir, estdo descritas as
etapas, todas elas baseadas em trabalhos j& realizados anteriormente (PALLONE et
al., 2003; SALEM et al., 2018):

4.1 Preparacdo dos compositos

Esta secdo esta dividida em duas partes: preparacdo dos compositos t-
ZrO2/Al203 produzidos com pés comerciais e preparacdo dos compositos t-
ZrO2/Al203-NbC. A Figura 21 mostra os fluxogramas resumidos dos processos
utilizados para producéo, sinterizacéo e caracterizacdo dos compositos t-ZrO2/Al203
(Figura 21(a)) e t-ZrO2/Al203-NbC (Figura 21(b)).

Figura 21 - Fluxograma resumido das etapas realizadas no desenvolvimento do trabalho: (a) sistema
t-ZrO2/Al20s3; (b) sistema t-ZrO2/Al203-NbC.
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4.1.1 Preparacdo dos compdésitos do sistema t-ZrO2/Al203

4.1.1.1 Materiais utilizados

Os materiais utilizados para a preparacdo dos compoésitos do sistema t-
ZrO2/Al203 foram pos comerciais, sendo a t-ZrO2 um poO estabilizado na fase
tetragonal por 3% em mol de Y203, marca Tosoh (Japao), referéncia TZ-3Y-E, com

tamanho de particula nominal médio de 40 nm e densidade de 6,05 g/cm3, conforme
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informacdes fornecidas pelo fabricante (TOSOH, 2015). O p6 de alumina utilizado
nestes compositos foi da marca Sumitomo Chemicals (Jap&o), referéncia AKP-53,
da fase a-Al203, com pureza = 99,99%, tamanho de particula nominal médio de 180
nm (considerado submicrométrico) e densidade apdés queima entre 3,9-4,0 g/cms,

conforme informacgdes fornecidas pelo fabricante (SUMITOMO, 2014).

4.1.1.2 Processo de mistura dos pds compositos de t-ZrO2/Al203

A mistura dos poés foi realizada em meio alcodlico, utilizando alcool
isopropilico P.A., utilizando um moinho de bolas convencional adaptado para jarros
pequenos, com bolas de t-ZrO2 de 5 mm de didmetro em frasco de polipropileno sem
carga, autoclavavel (marca Nalgene). Foram preparados pos compdsitos com matriz
de t-ZrO2 e fragdes de Al203 de 0, 5, e 15% em volume. Utilizou-se, na funcdo de
defloculante, acido 4-aminobenzoico (PABA, marca Vetec), na propor¢cdo de 0,5%
em relacdo a massa total de pd, dissolvido previamente a adicdo dos o6xidos. O
processo de moagem de cada composicéo foi feito em etapas: por 12 horas para a
zirconia, tendo sido adicionada a alumina apds este periodo e continuado o
processo por mais 22 horas. Ao fim deste periodo, uma fracdo de 2% em massa de
acido oleico P.A. (marca Vetec) foi adicionada como lubrificante para o processo de

prensagem.

4.1.2 Preparacao dos pds compasitos do sistema t-ZrO2/Al203-NbC

4.1.2.1 Obtencéo do p6é nanométrico de Al203-NbC

O p6 nanométrico de Al203-NbC foi obtido por moagem reativa de alta energia
em moinho do tipo SPEX, conforme a Equacéo 2.

A reacado da Equacéao 2 foi tomada como base para o calculo das massas dos
reagentes, proporcionando uma reacao autossustentada e integral. Determinou-se a
massa total dos reagentes por meio de uma relacdo massica entre bolas e material

de 4:1. Os reagentes utilizados estao descritos no Quadro 2.
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Quadro 2 - Reagentes utilizados para producéo do p6 precursor de Al203-NbC em moinho de alta
energia do tipo “Spex”.

Marca, pais de

Reagente ) . Grau de pureza (%)
fabricacéo
Aluminio em po (Al) ALCOA, Brasil 99,7
Oxido de niébio (Nb20s) CBMM, Brasil 98,5

Carbono amorfo (C) - -
Alumina (Al203), AKP-53 Sumitomo, Japao 99,95

Nesta mistura, a alumina foi utilizada com a fungao de diluente para reduzir a
temperatura adiabética da reacéo, desta forma diminuindo a formacédo de agregados
(PALLONE et al., 2003). O frasco e as bolas utilizados foram de aco temperado,
sendo 5 bolas de 11 mm de diametro. O tempo total de moagem foi de 330 minutos,
sendo os primeiros 190 minutos para a reacdo no estado sélido e os 140 minutos
finais para a cominuicao dos pos até a escala nanométrica.

Apos a moagem em moinho tipo SPEX, os pos foram caracterizados por
difracdo de raios X (DRX) em um difratbmetro da marca Rigaku, modelo MiniFlex
600, com radiagao Ka (Cu) = 1,54060 A, operando com tensdo de 40 kV e corrente
de 40 mA. A velocidade do gonidmetro utilizada foi de 2°/minuto, variando 26 de 5° a
900°.

A informacédo sobre o tamanho médio de cristalitos D(hkl) numa dada direcédo
cristalografica hkl, foi obtida da largura a meia-altura (FWHM) do pico de difracao
mais intenso de cada fase analisada. O tamanho de cristalito em uma dada direcéo
(hkl) pode ser determinado pela equacgéo de Scherrer (CULLITY, 1978):

B 0,894
(hkl) =
(ﬂ(hk{) COSG(hk/)) (6)

Na Equacgdo 6, D € o tamanho do cristalito, A € o comprimento de onda dos
raios X, B é a largura & meia-altura do pico mais intenso da fase analisada e 6 é o
angulo de difracdo desse pico.

Foi também realizada a caracterizagdo do pd por microscopia eletrénica de

varredura com canhdo de emissdo de campo (FEG-MEV), em um microscopio de
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marca TESCAN, modelo MIRA3. A medida de distribuicdo de tamanho de particula
foi realizada em um granuldmetro a laser, marca Horiba, modelo LA-950 V2, com o

po disperso em alcool isopropilico P.A.

4.1.2.1.1 Processamento do pé precursor de Al203-NbC

O pd nanométrico de Al203-NbC, apds ser preparado como descrito no item
anterior, foi submetido a um beneficiamento para poder ser incorporado a matriz de

t-ZrO2. Este beneficiamento consistiu de 2 etapas: desaglomeracéo e lixivia &cida.

4.1.2.1.2 Desaglomeracéo

A fim de eliminar os agregados formados durante a moagem de alta energia,
0 p6 de Al203-NbC foi desaglomerado em um moinho planetario, marca Fritsch,
modelo Pulverisette 7. Este equipamento possui dois dispositivos rotativos para
fixacdo dos frascos de moagem posicionados radial e axialmente simétricos sobre
um disco, que executam um movimento de rotagdo em torno do seu proprio eixo e
contrario ao de translacdo, descrito em torno do eixo de rotacdo do disco no qual
sdo acoplados. A forca centrifuga gerada por essa combinacdo de movimentos
aumenta a forca de impacto dos elementos de moagem, resultando na
desaglomeracéo do po.

Para a desaglomeracado, foram utilizados dois frascos de moagem de aco
temperado com tampa rosqueada, no interior dos quais foram adicionados as
esferas de moagem de 11 mm de didmetro e os pOs precursores obtidos na
moagem reativa de alta energia na propor¢cdo de 5:1, em meio alcodlico,
adicionando-se 0,2% em massa de acido 4-aminobenzoico (PABA, marca Vetec), na
fungéo de defloculante.

O po6 desaglomerado foi também caracterizado por MEV, microscopia
eletrdnica de transmissao (MET), por medida de tamanho e distribuicdo de tamanho
de particula e por calorimetria diferencial exploratéria em conjunto com

termogravimetria (TG/DSC).
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A andlise por MEV foi realizada no mesmo microscopio apresentado no item
4.1.2.1.1. A analise por MET foi realizada em um microscopio eletrdnico de
transmissao de alta resolucdo (HRTEM), marca FEI, modelo G2 F20. As medidas de
tamanho e distribuicdo de tamanho de particula foram realizadas pelo método de
espalhamento a laser, no mesmo equipamento apresentado no item 4.1.2.1.1.

O estudo do comportamento térmico do pd de Al20O3-NbC foi realizado por
TG/DSC em atmosfera de ar sintético, em equipamento de marca NETZSCH,
modelo STA 449F3, a taxa de aquecimento de 10°C/min, até a temperatura de
1400°C.

4.1.2.1.3 Lixivia acida

Durante a moagem, a acao abrasiva do p6 causa desgastes no frasco e nas
esferas, liberando ferro. Sendo assim, foi necessario realizar a lixivia acida, para
eliminar esse ferro da mistura dos pGs precursores. Essa lixivia foi feita com uma
solucdo de 20% de &cido cloridrico (HCI) em meio aquoso. O procedimento foi
repetido por 5 vezes, até que a fase liquida se tornasse incolor, indicando auséncia
de contaminacdo por ferro. Apds a sedimentacdo em proveta, descartou-se o acido
e lavou-se o p6 com alcool etilico P.A. por duas vezes. O pd, até sua incorporacao
na matriz, foi mantido em um frasco com 4&lcool etilico P.A., a fim de evitar a

formacao de aglomerados.

4.1.2.2 Incorporacdo do po de Al203-NbC na matriz de t-ZrO2: ajuste da proporgéo

volumétrica e processo de mistura

Antes da realizacdo das misturas, os pés de t-ZrOz e Al203-NbC (resultante
da moagem reativa), foram desaglomerados em moinho de bolas, com esferas de
moagem de t-ZrO2 de 5 mm de didmetro e em meio alcodlico. Para isso, agitou-se
por 15 minutos a suspensdo com o0s pOs desaglomerados, em um agitador
magneético. Em seguida, foram preparadas duas suspensfdes em meio alcoodlico: uma

contendo o p6 de Al203-NbC com 0,5% em peso de acido 4-aminobenzodico (PABA,
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marca VETEC), usado como defloculante, e a outra com t-ZrO2 contendo 0,2% em
peso de PABA.

Em seguida, as duas suspensdes foram transferidas para dois frascos de
polipropileno contendo esferas de moagem de t-ZrO2 de 5 mm de diametro e foram
misturadas em moinho de bolas convencional. No frasco contendo o p6 de Al20s3-
NDbC, utilizou-se a relagdo massica de bolas/material de 5:1 e o material permaneceu
no moinho por 12 horas. Ja no frasco contendo o p6 de t-ZrOz, utilizou-se a relacao
massica de bolas/material de 4:1 e deixou-se misturando no moinho por 1 hora.

Ao final da mistura individual dos componentes em moinho de bolas, as
suspensdes foram misturadas entre si e colocadas novamente no moinho por mais
22 horas. A proporcéo utilizada foi calculada de forma que resultou em 5% em
volume da mistura Al203-NbC na matriz de t-ZrO2. O calculo foi baseado no volume
de suspensdo de Al203-NbC apdés um teste de secagem da suspensdo com a

concentracdo mantida constante.

4.1.3 Secagem das suspensodes

Imediatamente apds serem retiradas do moinho, as suspensdes de t-
ZrO2/Al203 e de t-ZrO2/Al203-NbC foram secas com fluxo de ar quente, sob agitacdo
manual, até a quase completa eliminacdo do alcool. Apds esse processo, 0s poés
foram desaglomerados manualmente em almofariz de agata e passados em peneira

de nylon de malha 80 mesh.

4.1.4 Conformacéo dos pés

Os pos foram conformados na forma de pastilhas cilindricas de 8 mm e de 20
mm de diametro (amostras de t-ZrO2/A203-NbC a serem sinterizadas
convencionalmente para ensaio de desgaste), usando prensagem uniaxial em
prensa hidraulica, com pressdao de 150 MPa; em seguida, foram prensados
isostaticamente em uma prensa automatica de marca WICHARY AIP, modelo
CP360, com 200 MPa de presséo.
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4.2 Sinterizacdo dos compadsitos

4.2.1 Sinterizacdo dos compasitos t-ZrO2/Al203

A sinterizagcdo dos compositos t-ZrO2/Al20Os foi realizada em forno
convencional de alta temperatura, ao ar, e pela técnica ndo-convencional de flash

sintering. As condi¢des de sinterizacao estdo descritas a seguir.

4.2.1.1 Dilatometria dos compositos t-ZrO2/Al203

A dilatometria € uma importante técnica utilizada para investigar o processo
de sinterizacéo, possibilitando obter informacdes sobre o comportamento térmico do
material através de todo o ciclo de sinterizagdo (aquecimento, patamar e
resfriamento) pelo qual uma amostra é submetida. Essas informagbes podem ser
obtidas com base nas variacdes dimensionais da amostra com o tempo, com uma
pequena expansao inicial, mas com altas taxas de retracdo, principalmente préximas
a temperatura em que a maxima densificacdo ocorre (RIBEIRO et al.,, 2017, no
prelo). Portanto, o ensaio de dilatometria dos compdsitos t-ZrO2/Al203 foi realizada a
fim de se conhecer a curva de sinterizacdo (retracao linear versus temperatura e sua
derivada — taxa de retracdo versus temperatura). Utilizou-se um equipamento de
marca SETARAM, modelo SETSYS Evolution, com taxa de aquecimento de
10°C/min, da temperatura ambiente até 1500°C seguido de um patamar de 15 min, e

com resfriamento natural, sem controle de atmosfera.

4.2.1.2 Sinterizagdo da t-ZrO2z e dos compaositos t-ZrO2/Al203 em forno convencional

Com base nos ensaios de dilatometria, foram selecionadas as temperaturas
de 1350°C, 1400°C e 1500°C para sinterizacdo da t-ZrO2 e dos compasitos t-
ZrO2/Al203 com 5 e 15% em volume. A sinterizacao foi realizada ao ar, em forno de
alta temperatura com resisténcia de MoSiz2, de marca EDG, modelo EDG1800. As

condi¢cbes de sinterizacdo foram: taxa de aquecimento de 5°C/min da temperatura
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ambiente até 600°C, com patamar de 1 h, com objetivo de eliminar os residuos
organicos provenientes do processo de mistura. Apds este patamar, foi utilizada uma
taxa de aquecimento de 10°C/min até as temperaturas de sinterizacdo acima, com
patamar de 2 h. Apdés o término deste ciclo, o resfriamento do forno ocorreu de

forma natural, sem controle da taxa de resfriamento.

4.2.1.3 Flash sintering da t-ZrO2 e dos compdésitos t-ZrO2/Al203

O objetivo desta etapa foi prover uma andlise exploratéria e inicial sobre o
comportamento dos materiais estudados submetidos a flash sintering, motivo pelo
qual foi realizado o ensaio de apenas uma amostra por composicéo / parametro de
sinterizacao.

O equipamento de flash sintering usado foi uma adaptacdo de um forno
tubular de alta temperatura, com fixacdo de amostra com sensor de temperatura,
associado a um controlador que permite os ajustes temporizadores e de rampas de
aguecimento do forno. Foram feitas adequacdes no sentido de permitir a aplicagéo
de pressdo, campo elétrico e corrente variaveis, com processo de medicao
automatizado.

A Figura 22 mostra a esquematizacdo do forno tubular adaptado para flash

sintering.

Figura 22 — Esquematizacéo do forno adaptado para flash sintering.
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Na Figura 22, podem ser identificados 0s seguintes elementos do forno:

1) Fonte de alimentacéao (CA/CC);

2) Forno bipartido vertical em aco inoxidavel;

3) Porta amostra: eletrodos de platina;

4) Flange inferior com suporte para termopar tipo S;

5) Tubo de alumina para suporte de eletrodos de platina antepostos e fios
condutores;

6) Flange superior com suporte para carga de pressdao e sensor de
deslocamento;

7) Eixo para carga de pressao por mini-pistao.

As amostras foram calcinadas em etapa anterior & de flash sintering. Para
isso utilizou-se uma mufla de marca EDG, até a temperatura de 800°C por 1 h, com
taxa de aquecimento de 5°C/min. AplOs esta etapa, as amostras foram submetidas
ao processo de flash sintering usando eletrodos de platina em contato direto com as
bases das amostras.

A configuracdo do ensaio de flash sintering foi feita da seguinte forma: tdo
logo o forno foi ligado a temperatura ambiente, foi também ligada a fonte, com uma
tensdo correspondente aos campos de 150 V/cm e 200 V/cm, com corrente de 3 A,
nos modos de corrente alternada (CA) e corrente continua (CC). As tensdes para CA
sdo dadas em rms. A taxa de aquecimento utilizada no forno foi de 20°C/min, até a
temperatura de 1100°C. O Quadro 3 mostra um resumo das condicbes de ensaio

para as trés composicoes:

Quadro 3 - Condicdes de sinterizacdo para flash sintering.

- Campo

Composigao elétrico (Vicm) Corrente
CA/3A
70 150 CC/3A
2 200 CA/3A
CC/3A
e

t-Zr02/5% vol Al203
200 CA/3A
CC/3A
e

t-ZrO2/15% vol Al203
200 CA/3A
CC/3A

*Nota: Para CA, utilizou-se a frequéncia de 1000 Hz.
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Acompanhou-se, por meio de programa de monitoramento, o andamento do
processo, de forma que, ao ocorrer o flash, a fonte foi mantida ligada por 1 min e em
seguida desligada. O resfriamento do forno ocorreu naturalmente, sem controle da

taxa de resfriamento.

4.2.2 Sinterizacdo dos compositos t-ZrO2/Al203-NbC

A sinterizacdo dos compaositos t-ZrO2/Al203-NbC foi realizada em forno
convencional de alta temperatura e pela técnica ndo-convencional de spark plasma

sintering. As condi¢des de sinterizagdo estdo descritas a seguir.

4.2.2.1 Sinterizagdo dos compdsitos t-ZrO2/Al203-NbC em forno convencional

Apo6s um ensaio de dilatometria realizado até a temperatura de 1600°C, em
atmosfera de argdnio, em equipamento de marca NETZSCH, modelo DIL-402C, a
taxa de aquecimento de 5°C/min, a sinterizacdo convencional dos compdésitos t-
ZrO2/Al203-NbC foi feita as temperaturas de 1400°C, 1450°C, 1500°C e 1600°C por
2 h, em um forno de alta temperatura com resisténcia de MoSi2 (marca EDG, modelo
EDG1800). A calcinacao prévia, para aumentar a resisténcia mecéanica das amostras
a verde e para a eliminacdo dos materiais organicos utilizados no processamento, foi
feita no mesmo processo de sinterizacdo, a 600°C por 1 hora, com taxa de
aguecimento de 5°C/min. Apés esse patamar, a taxa de aquecimento utilizada foi de
10°C/min até a temperatura de sinterizacéo, cujo patamar foi de 2 horas.

Para prevenir a oxidacdo do NbC presente no material, e considerando-se
gue ndo havia fluxo de gas inerte adaptado ao forno, a sinterizacdo foi realizada
dentro de um cadinho de alumina preenchido com pdé de grafite P.A. (marca
Biossintética) e coberto com p6 de alumina calcinada A3000 (ALCOA), com o
objetivo de proteger a amostra do contato com o oxigénio presente na atmosfera do
forno. O cadinho foi tampado com uma tampa de alumina. Esta técnica de
preparacdo de amostras sujeitas a oxidagdo, para sinterizagdo em forno
convencional sem atmosfera redutora, foi relatada com sucesso por Uehara (2015)

e, portanto, utilizada como alternativa para a execucéo desta etapa.
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A Figura 23 mostra um esquema do preparo das amostras de t-ZrO2/Al20s3-
NbC para o processo de calcinagdo/sinterizagdo no forno convencional de alta
temperatura.

Figura 23 - Configuracdo de amostra em cadinho de alumina com protecao de grafite para simular
atmosfera redutora na sinterizacdo em forno convencional.

Po de AIZOj
~

do
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& Cadinho
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Grafite em po

Fonte: Adaptado de: UEHARA, J. L. H. S. Estudo de materiais com gradiente funcional (MGF) a
base de alumina (Al,0O3) e carbeto de niébio (NbC) obtidos por diferentes técnicas de
sinterizacdo. 2015, 124 f. Dissertacdo (Mestrado em Ciéncia e Engenharia de Materiais) — Programa
de Po6s-Graduagdo em Ciéncia e Engenharia de Materiais, Escola de Engenharia de Sdo Carlos,
Universidade de S&o Paulo, S&o Carlos, 2015.

4.2.2.2 Sinterizacdo nao convencional por SPS

A sinterizacdo ndo convencional por SPS foi realizada em um forno HP SPS
D25/1 (FCT SystemeGmbH, Rauenstein, Alemanha), utilizando pressao de 80 MPa
usando molde de grafite de 20 mm de diametro. As temperaturas selecionadas para
sinterizacdo por SPS basearam-se em um ensaio prévio realizado no préprio forno
com uma amostra até a temperatura de 1600°C e nas mesmas condicfes a serem
utilizadas na sinterizacdo, analisando-se a movimentacdo do pistdo devida as
variacfes dimensionais da amostra com a variacao da temperatura.

Selecionaram-se as temperaturas de 1300°C, 1350°C e 1400°C e um tempo
de 5 minutos de patamar para as sinterizagdes. A taxa de aquecimento utilizada foi
de 150°C/min. Antes de qualquer andlise, as amostras sinterizadas por SPS foram
lixadas em todas as superficies para retirar os residuos de grafite que
eventualmente difundiram na superficie das amostras, o0 que € uma caracteristica

inerente a esse processo.
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4.3 Caracterizacdo dos compositos sinterizados dos sistemas t-ZrO2/Al203 e
t-ZrO2/Al203-NbC

4.3.1 Caracterizacao fisica dos compositos

4.3.1.1 Medidas de densidade aparente

Os corpos-de-prova sinterizados foram caracterizados fisicamente por
medidas de densidade aparente utilizando o principio de Arquimedes (norma ASTM
C373-88). As amostras foram imersas, em um liquido de densidade conhecida,
neste caso, agua destilada. A primeira etapa consistiu na imersao em agua fervendo
por 5 h, seguida de imersédo por 24 h. Apos esse periodo, foram medidas a massa
Umida e a massa imersa. As amostras foram entdo secas em estufa a temperatura
de 110°C e foi medida sua massa seca. A densidade aparente foi calculada

utilizando a Equacéao 7:

P,
m” — ml. (7)

Onde DA corresponde a densidade aparente do corpo-de-prova [g/cm3]; ms, a
massa seca [g]; my, @ massa umida [g]; mi, & massa Umida [g]; pa, & densidade da
agua na temperatura do ensaio. Os valores calculados de densidade aparente
também foram apresentados como percentual da densidade tedrica, ou seja, como

densidade relativa.

4.3.2 Caracterizacdo microestrutural

Para a caracterizagdo microestrutural usando superficie polida e de fratura foi
utilizado um microscépio eletrénico de varredura com canhdo de emissdo de campo
(FEG-MEV, marca TESCAN, modelo MIRA3).

Para a caracterizacdo da superficie polida dos compdésitos, tanto
microestrutural como mecanica, as amostras foram polidas com pasta de diamante
de 6, 3 e 1 um em politriz automatica, marca Buehler, modelo AutoMet 300.

Apbés o polimento, as amostras de t-ZrO2/Al203 sinterizadas em forno
convencional foram submetidas a um ataque térmico (MULLINS, 1957), consistindo
de rampa rapida e patamar de 15 minutos em uma temperatura de 50°C abaixo da
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temperatura de sinterizagdo, a fim de revelar os contornos de grédo e facilitar a
anélise microestrutural.

Devido a impossibilidade de ataque térmico, as amostras de t-ZrO2/Al203
sinterizadas por flash sintering e as amostras de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizadas em

forno convencional e por SPS tiveram apenas sua superficie de fratura analisadas.

4.3.3 Caracterizacao das propriedades mecanicas dos compositos

4.3.3.1 Ensaios de microdureza

A microdureza dos compadsitos foi medida com as amostras polidas, em um
microdurémetro Vickers (marca Leica, modelo VMHT-MOT), com carga de 9,81 N (1
kgf) e tempo de indentacdo de 12 s, seguindo a metodologia proposta pela norma
ASTM C1327-03 (2003). Foram realizadas 10 indentacdes em cada amostra.

4.3.3.2 Determinacdo do médulo de Young

4.3.3.2.1 Compositos de t-ZrO2/Al203

Os modulos de Young dos compositos t-ZrO2/Al203, em funcdo das fracdes
volumétricas de seus componentes, foram inicialmente estimados por meio de uma
equacdo de interpolacdo projetada (Equacdo 8) para compdsitos densos de
alumina/zirconia assumindo tamanho de grdo micrométrico, conforme demonstrado
por Caruta (2006):

E =400-2459¢, +56,3¢, (8)

Onde E corresponde ao modulo de Young do composito [MPa] e ¢, a fracao
volumétrica de t-ZrO.. Para a validade desta equacdo, foram considerados os
valores de E de 400 GPa para a Al203 pura e de 210 GPa para a t-ZrOo.
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4.3.3.2.2 Compdsitos de t-ZrO2/Al203-NbC

Os mobdulos de Young dos compositos de t-ZrO2/Al203-NbC foram
determinados por meio da técnica de nanoindentacdo, em um equipamento de
marca MTS, modelo G200, a temperatura ambiente e umidade controlada. Foram
feitas matrizes 5 x 4, totalizando 20 nanoindentagcbes em cada amostra, até a
profundidade de 2000 nm, a taxa de 10 nm/s. Utilizou-se o método de medicdo de
rigidez continua (continuous stiffness measurement — CSM) (OLIVER, PHARR,
2004), com oscilagbes da amplitude de 2 nm e frequéncia de 45 Hz. Para analise
dos resultados, foi assumido um coeficiente de Poisson de 0,3 para todas as
amostras, e os modulos de Young foram calculados como média dos valores obtidos
na faixa de medicdo de profundidade 1000 a 1500 nm, considerada de maior

estabilidade do nanoindentador, com base nos resultados preliminares obtidos.

4.3.3.3 Calculo da tenacidade a fratura pelo método da indentac&o

A tenacidade a fratura dos compdsitos foi determinada pelo método da
indentacao, utilizando a equacé&o calibrada por Niihara, Morena e Hasselman (1982),
para trincas do tipo Palmqvist, descrita ha Equacao 9. Essa equagéo permite estimar
a tenacidade a fratura com base na medida do centro da diagonal até a ponta das
trincas geradas pela indentacdo em um ensaio de dureza com carga suficiente que
permita a formacao de trincas. Para este célculo, cinco indentacdes foram feitas em
cada composicdo. Nos compositos de t-ZrO2/Al20s, utilizou-se um microdurdmetro
Vickers (marca Leica, modelo VMHT-MOT), com carga de 19,62 N (2 kgf) e tempo
de indentacdo de 60 s. Devido a auséncia de trincas nos testes realizados com as
amostras de t-ZrO2/Al203-NbC na carga e tempo maximo do microdurdmetro, para
estes compositos foi necessario utilizar um durémetro convencional universal com
indentador Vickers (marca LARYEE, modelo HBRVU-187.5) com carga de 196,2 N
(20 kgf) e tempo de indentagao de 10 s.

1
3 s 2
K, =0,035(1} () e
a) \E¢ ¢

9)



88

Na Equacdo 9, Kic corresponde a tenacidade a fratura [MPa.m'?]; E, ao
modulo de Young do composito [MPa]; Hy, a dureza Vickers do material [MPa]; a, o
comprimento médio das meias-diagonais da indentacdo [m]; |, & média dos
comprimentos das trincas geradas pela indentacdo [m] e ¢ € uma constante de valor

aproximadamente 3.

4.3.3.4 Ensaios de desgaste nos compdésitos de t-ZrO2/Al203-NbC

O ensaio de desgaste realizado nos compdsitos de t-ZrO2/Al203-NbC foi
realizado pelo método do esfera-no-disco (ball-on-disc), seguindo a norma ASTM
G99-17 em um equipamento de marca MICROTEST, modelo MT2/60/SCM/T. Os
ensaios foram realizados nas amostras prensadas em molde de 20 mm de diametro
com bolas de 5 mm (contra material) de Al203 (HV3o = 19,7 GPa) e de WC-6% Co
(HV30 = 16,8 GPa) de diametro de 5 mm, de marca FRITSCH. A carga utilizada para
os ensaios foi de 15 N, com uma velocidade de deslizamento de 0,1 m/s e distancia
de deslizamento de 2000 m, com um raio de pista de desgaste configurado para 3
mm. Todos os ensaios foram realizados em condi¢cbes controladas (temperatura
ambiente de 23 = 2 °C e umidade relativa de 60 + 2%). As superficies testadas foram
polidas e limpas antes do ensaio, mantendo-se um controle de rugosidade
superficial de 0,5 um, medida por um rugosimetro de marca MAHR, modelo
Perthometer M2.

Os dados determinados para comparacdo dos resultados foram a perda

volumétrica e a taxa de desgaste, descritas pelas Equacdes 10 e 11:

pm

P=
d (10)

_P
Fyd (11)

Na Equacéao 10, py é a perda de volume [mm3], pm € a perda de massa [g] e d
e distancia de deslizamento [m]. Na Equacdo 11, w é a taxa de desgaste

[mm3.(N.m)], pv é a perda de volume [mm3], Fn é a forca normal (carga) aplicada
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durante o ensaio [N] e d é a distancia de deslizamento [m]. A perda de massa foi
determinada pesando-se a amostra antes e ap0s 0 ensaio em balanc¢a analitica, com
precisdo de 5 casas decimais. As superficies de desgaste foram caracterizadas por
microscopia eletronica de varredura com emissdo de campo, em equipamento de
marca ZEISS, modelo Ultra-55.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Caracterizacdo dat-ZrOz e dos compadsitos de t-ZrO2/Al203

5.1.1 Sinterizac&o convencional

A Figura 24 apresenta as curvas de retracdo linear versus temperatura
obtidas por ensaio de dilatometria das composi¢cdes contendo 0%, 5% e 15% em
volume de Al203 na matriz de t-ZrO2 até a temperatura de 1500°C.

Figura 24 - Curvas de retracéo versus temperatura da t-ZrOz e dos compésitos t-ZrO2/Al203 obtidas
por dilatometria.
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Observa-se que, quanto maior a quantidade de Al203, maior a temperatura
necessaria para o inicio da retracdo linear das amostras ensaiadas. Isto acontece
porque a presenca de Al2O3 na matriz dificulta o processo de densificacdo, bem
como suprime o crescimento de gréo, requerendo maior energia para a evolucao
microestrutural do material como um todo durante a sinterizacao.

A derivada da curva de retracdo linear versus temperatura obtida por

dilatometria, i.e., curva de taxa de retracdo instantanea, é mais sensivel a pequenas
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mudancas, quando comparada a curva de retracdo linear versus temperatura ou
tempo. O ponto de minimo das curvas derivadas permite estimar a temperatura de
sinterizacdo, além do fato de que sua forma, altura e largura proveem informacdes
muito importantes para a avaliagdo do comportamento de sinterizacdo (RIBEIRO et
al., 2017).

A Figura 25 mostra as curvas de taxa de retragao linear (derivada da retracéo

linear) versus temperatura para cada composigao.

Figura 25 - Curvas da taxa de retracédo linear versus temperatura dos compdsitos t-ZrO2/Al20z obtidas
por dilatometria.
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Observa-se que a t-ZrO2 possui uma curva derivada mais longa, no entanto
com pouca diferenca de largura das demais curvas. Curvas mais longas e estreitas
correspondem a taxas de retracdo mais altas do corpo a verde, enquanto curvas
mais curtas e largas sugerem taxas de retracdo mais baixas. Isso vem de encontro
ao efeito reportado na literatura quanto a adicdo de Al203 na t-ZrO2 (NEVAREZ-
RASCON et al., 2009), como mencionado na andlise das curvas de retracdo linear
versus temperatura. Consequentemente, a presenca de inclusdes de Al2O3 torna o

processo de densificagdo mais lento e diminui as taxas de retragao,
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consequentemente suprimindo o crescimento de grdo e aumentando a temperatura
necesséria para consolidar a microestrutura.

Shi et al. (1993) e Luo et al. (1998) relatam que a presenca de um pico Unico
e uniforme nas curvas de derivada da retracdo linear versus temperatura
corresponde a uma distribuicdo de porosidade homogénea no compacto a verde.
Muccillo e Muccillo (2002) e Theunissen et al. (1993) também reportaram a presenca
de um pico Unico na sinterizacdo de YSZ, atribuindo esse comportamento a
presenca de uma distribuicio monomodal de porosidade no compacto a verde. Esse
tipo de distribuicdo de poros, por sua vez, indica a presenca de aglomerados fracos
facilmente dispersaveis (GHOSH et al., 2007).

Com base nessas observacfes relatadas na literatura, pode-se afirmar que,
analisando as curvas de derivada da retracao linear versus temperatura para todas
as composicdes, estas tiveram um pico Unico, indicando que 0os compactos a verde
tiveram boa dispersdo e, portanto, resultaram em uma microestrutura com
distribuicAo homogénea de poros. No entanto, isso ndo exclui a possibilidade de
haver aglomerados, ainda que em menor quantidade, em todas as composicées.

Os pontos de minimo das curvas derivadas da Figura 25, que indicam a
temperatura de ocorréncia de maxima taxa de retracdo linear, tiveram uma ligeira
variagao (1228,4°C para t-ZrO2/5% vol Al203, 1238,3°C para t-ZrOz2 e 1242,7°C para
t-Zr0O2/15% vol Al203). Essa pequena variacdo indica que a homogeneidade do
material de partida, tanto em termos de mistura, como em tamanho inicial de
particula das duas fases, proporcionou uma dispersao tal que provocasse pouca
influéncia dos graos de Al203 na densificagdo da t-ZrO2 e na mudanca dos
mecanismos de difusdo ocorrentes durante a sinterizacdo. Esperava-se que 0
compaosito t-ZrO2/5% vol Al2O3 tivesse uma temperatura de maxima taxa de retracao
intermediéaria, e ndo inferior a temperatura para a t-ZrO2. Essa ligeira diferenca pode
ser atribuida a uma distribuicdo de tamanho de particula e grau de dispersédo que
proporcionaram melhor empacotamento na amostra de 5% vol Al20s3, ou um pior
empacotamento na amostra de t-ZrOz2, o que influencia fortemente a capacidade de
densificagdo da composi¢do. Porém, nas curvas de retracdo versus temperatura
(Figura 24) ndo houve essa inversao, e sim, apenas um pequeno “degrau” no final
da curva do compdésito t-ZrO2/5% Al20s.

A escolha das temperaturas de sinterizagdo dos compositos t-ZrO2/Al20s,

baseou-se, aléem das temperaturas de maxima taxa de retracdo nos ensaios de
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dilatometria, na intencdo de se obter um material completamente sinterizado e
verificar a microestrutura final para cada composicédo. Deste modo, elegeram-se as
temperaturas de 1350°C, 1400°C e 1500°C para a sinterizacdo das amostras. A
Tabela 2 mostra os dados de densidade relativa (%DT) para 0s compadsitos em

funcdo da composicéo e da temperatura.

Tabela 2 - Valores de densidades dos compdsitos sinterizados em diferentes temperaturas.

Temperatura de Densidade (%DT)

sinterizacdo [*C] 210, t-2r0,/5% vol Al,O3 t-Zr0,/15% vol Al,Os
1350 976+ 1.0 988+ 06 974+02
1400 97.90+0.7 98,7£009 983+05
1500 99.7+02 98,7+04 99,0 £ 1,0

Pelas medidas de densidade, observa-se que todas as composicdes tiveram
densificacdo quase completa, atingindo um valor minimo de 97,4% de densidade
relativa a tedrica. Isso mostra que os processos de mistura e dispersao da Al203 na
matriz proporcionaram resultados satisfatorios. Em relagdo a variacdo de
temperatura para uma mesma composi¢do, verifica-se que 0 aumento da
temperatura, como esperado, colabora para o aumento da densificacdo no mesmo
tempo de sinterizagdo, tornando-a quase completa, uma vez que todas as
temperaturas selecionadas para estudo foram superiores as temperaturas de
maxima taxa de retracdo, conforme verificado pelos ensaios de dilatometria (Figura
25).

A Figura 26 apresenta as micrografias obtidas por MEV dos compdsitos de t-
ZrO2/Al20s3 sinterizados nas temperaturas de 1350°C, 1400°C e 1500°C.

Considerando-se que a densidade relativa para todas as composicfes nas
temperaturas estudadas superaram os 97,4% da densidade tedrica, observam-se
em geral microestruturas densas e finas, compostas de graos majoritariamente
submicrométricos (maiores que 100 nm e menores que 1 pum). Nos compdésitos, 0s
gréos mais claros correspondem a matriz de t-ZrOz, enquanto 0s grdos mais escuros
correspondem a segunda fase Al203. O processo de mistura convencional em
moinho de bolas proporcionou uma boa dispersdo da Al2O3 na matriz, com pouca
presenca de aglomerados. No entanto, alguns grdos de Al2Os cresceram mais do
gue a média, sobretudo nos compoésitos de 5% e 15% em volume de Al203

sinterizadas a 1500°C. O formato dos graos denota um processo que chegou a um
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estagio avancado da sinterizacdo, em concordancia com o0 que era previsto pela

dilatometria.

Figura 26 - Micrografias obtidas por MEV dos compdsitos t-ZrO2/Al2O3 sinterizados.
Zro, Zr0,/ 5% vol Al,O;  ZrO,/ 15% vol Al,O5
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Fixando-se uma composicdo, o crescimento de grao foi pouco notavel com o
aumento da temperatura de 1350°C para 1400°C. No entanto, foi bastante
significativo o crescimento de grdo a temperatura de 1500°C. De forma mais notavel
nos compoésitos sinterizados a 1500°C, observa-se que a presenca de grdos de
Al203 restringiu o crescimento de grdo da matriz, sobretudo nas é&reas com
dispersdo mais homogénea. Em concordancia com os resultados de Nevarez-
Rascon et al. (2009), observa-se que a dispersao das particulas de Al2O3 na matriz
de t-ZrO2 age como um inibidor do crescimento de gréo, de forma mais notavel nas

regibes em que a disperséo das particulas € homogénea. Por outro lado, em regides
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7

da microestrutura em que a dispersdo € heterogénea, devido a uma mistura
ineficiente, o tamanho médio de grdo de ambas as fases foi maior.

Para observar-se uma melhor qualidade da dispersao da Al2O3 na matriz de t-
ZrO2, a Figura 27 mostra as micrografias obtidas por MEV dos compadsitos de t-
Zr0O2/5% vol Al203 e t-ZrO2/15% vol Al20s obtidas com deteccdo de elétrons
retroespalhados (BSE), e menor aumento, em que se destacam com mais brilho os
compostos que contém metais de maior peso atdmico. Desta forma, os graos de t-
ZrO2 se veem mais brilhantes, enquanto os pontos mais escuros correspondem a
fase Al2O:s.

Figura 27 - Micrografias obtidas por MEV dos compdsitos t-ZrO2/Al.O3 sinterizados a 1350°C:
(a) t-ZrO2/5% vol Al2Os; (b) t-ZrO2/15% vol Al2Os.
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Quanto a porosidade, esta é quase ausente, ndo sendo observada na maioria
das micrografias. Isso denota uma microestrutura bastante densa e com poucos
defeitos.

Com base na andlise das micrografias, pode-se afirmar que a disperséo do p6
de Al203 na matriz de t-ZrO2 em moinho de bolas foi eficiente para as composi¢cdes
estudadas.

A Tabela 3 apresenta os valores dos médulos de Young, estimados pela
Equacdo 8, e utilizados no calculo de tenacidade a fratura pelo método da
indentacao, para a t-ZrO2 e 0s seus compaositos com 5 e 15% em volume de Al20s.
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Tabela 3 - Valores de Médulos de Young da t-ZrO2 e dos compdsitos t-ZrO2/Al203 com 5% e 15% em
volume de Al2Os.

. Mdédulo de Young
Material (GPa)
t-ZrO2 210
t-Zr02/5% vol Al>O3 217,2
t-Zr02/15% vol Al>O3 232,4

A Tabela 4 mostra os valores de microdureza Vickers e tenacidade a fratura
calculada pelo método da indentagéo, utilizando a equacdo de Niihara, Morena e
Hasselman (1982) (Equacdo 9), para as composicoes e temperaturas de

sinterizacdo estudadas.

Tabela 4 - Valores de microdureza e tenacidade a fratura da t-ZrO2 e da t-ZrO2/Al20z com 5% e 15%
em volume de Al2Os.

Microdureza Vickers, HV Tenacidade a fratura, Kic (Niihara)
Compdsito [GPa] [MPa.m'?]
1350°C 1400°C 1500°C 1350°C 1400°C 1500°C
t-2r0: 11,66+1,14 | 11,38+0,35 | 13,97+0.35 | 3,50+017 | 3484007 | 4.42+021
- 0,
tzr%gﬁ"’o' 13,00£0,59 | 11,78+0,63 | 13,66£0,83 | 3,904022 | 3,36:0,29 | 4,43+019
- 0,
t 5(;&2{2133/" 13.62+0,74 | 11,49+0,42 | 1452+0,73 | 370046 | 3,31#0.36 | 3,66+0,13

As amostras sinterizadas a 1350°C apresentaram um aumento significativo da
dureza nos compasitos t-ZrO2/Al203 (13,09 GPa para t-ZrO2/5% vol Al203 e 13,62
GPa para t-ZrO2/15% vol Al203) em relacdo a t-ZrOz (11,66 GPa). Isso se deve a
presenca das particulas de Al20s, que aumentaram a dureza do compdésito, a
despeito da porosidade ser ligeiramente maior do que nas temperaturas mais altas
de sinterizacdo. A 1400°C, ndo houve diferenca significativa na dureza em funcéo da
composicao, porém os valores foram todos semelhantes aos da t-ZrO: sinterizada a
1350°C. Esse fato pode ser atribuido a uma inibicdo da acéo dos gréos de Al2O3 em
concorréncia com a porosidade ainda remanescente, associada ao ligeiro
crescimento de grdao da matriz, sendo estes, fatores que contribuem para uma
diminuicao da dureza.

A literatura relata uma grande divergéncia nos valores de dureza e tenacidade
para t-ZrOz e compositos t-ZrO2/Al203. A principio, € um consenso geral que a
adicdo de pequenas quantidades de Al203 em uma matriz de t-ZrO2 produz
ceramicas com tenacidade e dureza melhoradas. No entanto, nem sempre 0s

resultados sao consistentes. Fukuhara (1989) mostrou que a adi¢cdo de Al203 na t-
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ZrO2 aumenta a tenacidade, no entanto reduz a dureza. Kihara et al. (1988)
estudaram a influéncia de pequenas quantidades de Al20s (0,375 — 0,5 % mol) em
uma matriz de t-ZrO2. A tenacidade, nesses compositos, aumentou 17% e 15% com
a adicdo de 1% e 4% mol, respectivamente. Por outro lado, Bhaduri et al. (1998)
reportaram dureza de 4,45 GPa e tenacidade a fratura de 8,38 MPa.m'? para
compositos nanocristalinos de t-ZrO2/Al203 totalmente densificados. Lange (1989)
reportou uma dureza de 15 GPa para um compasito similar processado de forma
convencional. Nevarez-Rascon et al. (2009) encontraram dureza de 14 GPa e
tenacidade de 7,25 MPa.m2 para um compésito t-ZrO2/20% em peso de Al20s.

No caso das amostras sinterizadas a 1500°C, todas as composicdes
apresentaram valores de dureza superiores a 13,66 GPa, denotando uma
microestrutura mais bem consolidada (com pouca porosidade), na qual efetivamente
se observa uma acdo da presenca de Al20s3, que € mais dura e contribui para o
aumento da dureza do composito por esse fato, e também pela restricdo mais
notavel do crescimento de grdo da matriz. O grau de porosidade, por sua vez, ndo é
alto o suficiente para comprometer a dureza do compadsito. E, apesar do crescimento
de grao poder contribuir para a diminuicdo da dureza, o grau de consolidagéao da t-
ZrO2 e t-ZrO2/Al203, a essa temperatura de sinterizacéo, fez com que as amostras
apresentassem 0s maiores valores de dureza em comparagdo com as amostras
sinterizadas as temperaturas mais baixas.

Com base nos resultados, confrontados com a literatura, a existéncia de
porosidade residual e seu volume em funcdo das combinacdes de
composicdo/temperatura para compoésitos ceramicos sinterizados, atrapalha o
incremento na sua dureza, uma vez que, quanto maior a quantidade de Al2Os, maior
deve ser a temperatura de sinterizacdo para se obter total densificacdo. Este
resultado vem a corroborar a andlise de Suzuki et al. (1999), que reportou que a
dureza Vickers é correlacionada com a porosidade nos estagios iniciais de
sinterizacdo, enquanto nos estagios finais o tamanho de grdo se torna o principal
fator influente na dureza. Apesar disso, poucos trabalhos reportam a relagéo entre a
porosidade remanescente na dureza e na tenacidade a fratura de compadsitos
ceramicos (SUZUKI et al.,, 1999; VASYLKIV, SAKKA, SKOROKHOD, 2003;
NEVAREZ-RASCON et al., 2009).

Na andlise da tenacidade a fratura pelo método da indentacdo, com o uso do

microdurémetro, pelo menos dois tipos de trincas sdo produzidos por um indentador
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Vickers: a trinca de Palmqvist e a trinca mediana-radial (ou trinca half-penny).
Geralmente, em um material tenaz, sdo observadas trincas de Palmqvist. No
entanto, a maioria dos materiais exibem ambos os sistemas de trinca, dependendo
da carga aplicada (LIN, DUH, 2002). Em diversos materiais frageis relatados na
literatura, as trincas de Palmqvist foram formadas em regimes de baixa carga
(geralmente inferiores a 20 N) (CORIC, CURKOVIC, RENJO, 2017). Uma das
formas de se classificar o tipo de trinca em um material analisado pelo método da
indentagéo € por meio da relacéo c/a, ou seja, a razéo entre a distancia do centro da
indentacdo e a ponta da trinca, e a meia-diagonal da indentacdo. Se c/a < 2,5, o
material mostra o sistema de trincas de Palmqvist (NIIHARA, MORENA,
HASSELMAN, 1982; LIN, DUH, 2002; MORAES et al., 2004). Com cargas mais altas
de indentacdo (geralmente superiores a 100 N) é frequente a ocorréncia de trincas
medianas-radiais, o que & confirmado pela razéo c/a > 2,5, ou pelo critério 0,25 < l/a
< 2,5, sendo ¢ = | + a. Neste trabalho, todas as amostras ensaiadas apresentaram
uma relacao l/a inferior a 2,5, fato pelo qual foi utilizada a Equacé&o 9, calibrada para
trincas de Palmqvist.

Com base no exposto, analisando os resultados calculados pela equacéo de
Niihara (Equacdo 9), ndo se observa uma variacdo significativa na tenacidade a
fratura dos compdsitos sinterizados a 1350°C e a 1400°C em relagéo a t-ZrOz. O
mesmo efeito se observa na t-ZrO2/15% vol Al2Os sinterizada a 1500°C. Porém, na t-
ZrO2 e no composito com 5% vol Al203 sinterizados a 1500°C, houve um aumento
na tenacidade a fratura. Da mesma forma que ocorreu com os resultados de dureza,
€ possivel que a influéncia da porosidade remanescente até a temperatura de
1400°C tenha reduzido a tenacidade, por eventuais intersecdes de uma trinca com
poros presentes na microestrutura. Como as amostras de 1500°C apresentaram
maior densidade, esse efeito foi amenizado, possibilitando um aumento da
tenacidade. No caso do compd@sito com 15% vol Al203, é possivel que a quantidade
de Al203 tenha tido um efeito negativo no aumento da tenacidade pelo fato de as
trincas terem maiores interacdes com graos de Al203, que é menos tenaz, em seu
caminho. Analisando-se por meio da Equacéo 9, isso se reflete na razdo entre o
comprimento da trinca (I) e a meia-diagonal da indentagcdo (a), isto é, l/a. As
amostras sinterizadas a 1500°C apresentam as menores razbes l/a quando
comparadas com as demais temperaturas, com valores variando aproximadamente

entre 0,6 e 0,9. Nas amostras sinterizadas a 1350°C e a 1400°C, por outro lado, a
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razao foi superior a 0,9, chegando a 1,25. Essa diferenga entre as dimensdes que
compdem a andlise do conjunto meia-diagonal de indentag&o/trinca podem ser
relacionadas a natureza da trinca ocorrente naquelas condi¢des, sendo que, quanto
maior a razao l/a (e consequentemente a razao c/a), mais préximo se esta de um
regime de transicdo entre as trincas de Palmqvist e de trincas com um carater
mediano-radial.

Com base nos valores obtidos de propriedades mecanicas da t-ZrOz e dos
compaositos t-ZrO2/Al203 estudados nas diferentes temperaturas e sua confrontagao
com os resultados disponiveis na literatura, conclui-se que, além da diferenca de
composicdo e curvas de sinterizagdo, 0s materiais de partida, bem como os
processamentos utilizados para a fabricacdo, sdo fundamentais e determinantes

para o0 comportamento mecanico dos materiais.

5.1.2 Sinterizacao pela técnica de flash sintering

Os resultados apresentados nesta secdo sdo baseados nas observacoes
experimentais e caracterizagcdes preliminares sobre o efeito da sinterizagéo por flash
sintering da t-ZrO2 e da t-ZrO2/Al203 com 5% e 15% em volume de Al2Os. Todas as
composicdes submetidas as curvas de aquecimento propostas, em que foi aplicado
simultaneamente um campo elétrico de corrente continua e alternada, sofreram uma
retracdo linear significativa durante o processo.

As Figuras 28 (a), (b) e (c), apresentam, respectivamente, o comportamento
de retracéo linear versus temperatura das amostras sinterizadas por flash sintering,
em comparacado também com as curvas de dilatometria apresentadas na Sec¢éo 5.1
(Figura 24), referentes a sinterizacdo a da t-ZrO2 e os compositos t-ZrO2/5% vol
Al203 e t-Zr02/15% vol Al20s.
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Figura 28 - Curvas de retracao linear versus temperatura dos materiais sinterizados por flash sintering
e por sinterizag@o convencional: (a) t-ZrOz; (b) t-ZrO2/5% vol Al20s; () t-ZrO2/15% vol Al20s.
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Com base na analise das curvas de retracdo observadas na Figura 28,
observa-se que, para as condi¢cdes estudadas, o fenbmeno de flash sintering
ocorreu em todas as composicoes e parametros ensaiados. Caracteriza-se 0
fendmeno pela queda brusca no comprimento da amostra em relacéo ao inicial, em
temperaturas significativamente inferiores as temperaturas nas quais se inicia o
processo de densificacdo da t-ZrOz e dos seus compositos com 5% e 15% vol de
Al203 por sinterizagdo convencional (0 V/cm). Todas as amostras apresentaram
retracdo linear superior a 15% em relagdo ao comprimento inicial, chegando a
superar os 35%, nos casos de sinterizagcdo com corrente alternada.

Em um estudo com t-ZrOz cubica, Downs e Sglavo (2013) obtiveram o
fendbmeno de flash sintering em temperaturas a partir de 390°C, com campo elétrico
de 2250 V/cm, obtendo uma retracdo linear de 8,5%. Com campos mais baixos, a
temperatura na qual o flash ocorreu foi superior, porém com maior retragao,
chegando a 28,1% em campo de 60 V/cm, com o flash ocorrendo a 960°C. Em seu
trabalho, ponderam que uma das razdes para a diferenca da retracdo em funcéo do
campo elétrico utilizado é que um caminho de conducgéo preferencial € seguido no
caso de campos elétricos mais altos, criando efetivamente um curto-circuito ao longo
da amostra. Um dos efeitos do curto-circuito criado é uma sinterizagdo anisotropica,

i.e., amostras com formatos distorcidos em relacdo ao formato inicial. A reducao
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desse efeito pode ser obtida com a utilizagdo de eletrodos planos, em contato direto
com a superficie da amostra. No entanto, outros fatores também podem causar uma
heterogeneidade microestrutural, como o crescimento descontrolado da corrente
elétrica através da amostra, a medida que esta vai perdendo sua resisténcia
(DOWNS, SGLAVO, 2013).

Nas amostras estudadas neste trabalho, observou-se que houve uma
tendéncia de retracdo mais alta nas amostras sinterizadas por corrente alternada em
relacdo as amostras sinterizadas por corrente continua. Esse efeito ficou mais
evidenciado no caso dos compdsitos t-ZrO2/Al20s. Por outro lado, a intensidade do
campo elétrico, variada entre 150 e 200 V/cm, ndo teve influéncia notavel na
retracdo das amostras. E importante ressaltar que, além dos parametros de
sinterizacado, fatores relacionados com a distribuicdo de inclusGes de segunda fase,
grau de empacotamento, densidade a verde, geometria da amostra e outros
parametros relacionados ao processamento do material, podem ter influéncia no
resultado final dos ensaios, alterando o grau de retracdo, bem como a temperatura
na qual o fenbmeno de flash sintering ocorre. Além disso, o setup do forno, a
presséo de contato dos eletrodos com a amostra durante o aquecimento, atmosfera
do forno e outros fatores operacionais também tém se demonstrado como
importantes variaveis que interferem na reprodutibilidade dos ensaios.

Uma observacéo experimental permitiu verificar que as amostras sinterizadas
por corrente continua apresentavam uma variacdo no diametro das amostras
cilindricas ao longo do comprimento. As amostras estavam mais densas na regido
gue esteve em contato com o eletrodo negativo, demonstrando uma significativa
anisotropia macroscopica. Este efeito pode estar relacionado a uma variacdo na
condutividade da amostra devido a movimentacdo das espécies carregadas. Nos
experimentos com corrente continua, em que se tem um eletrodo positivo e um
negativo, os ions de O? tendem a migrar para o eletrodo positivo, desta forma
ocupando os sitios disponiveis para as lacunas existentes na t-ZrO: estabilizada.
Isso diminui a condutividade da amostra nos arredores do eletrodo positivo. O
oxigénio do ar, que é incorporado ao processo, forma mais ions de O% devido a
presenca do campo elétrico e, embora o eletrodo negativo os tente repelir, ndo ha
lacunas suficientes para a ocupacgdo dessas especies, que ficam no caminho devido
a resisténcia superior criada ao longo do restante da amostra. Dessa forma, ha uma

tendéncia de maior retracdo de uma parte da amostra em relacdo a outra, devido ao
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efeito Joule. Os ions que migraram para o eletrodo positivo recebem elétrons e
voltam ao estado de oxigénio gasoso (MUCCILLO, 2008; MUCCILLO, KLEITZ,
MUCCILLO, 2011; YU et al., 2017).

A Tabela 5 apresenta as temperaturas no instante em que ocorreu uma queda
na tensao (Ti) e um aumento na densidade de corrente que, por sua vez, ocorre em
sincronia com o inicio da densificacao, indicando o inicio do estagio de sinterizacdo
por flash sintering, em corrente continua e corrente alternada; além disso, sdo
apresentados os tempos de espera (At), periodos nos quais a retragdo ocorreu com
um aumento da densidade de corrente, até o instante aproximado em que o
comprimento da amostra voltou a se estabilizar, para as amostras estudadas. Os
dados da Tabela 5 foram obtidos diretamente dos graficos apresentados na Figura
28.

Tabela 5 - Temperaturas de inicio da retracéo linear durante a sinterizagao por flash sintering e tempo
de espera para a t-ZrOz, t-Zr02/5% vol Al203 e t-ZrO2/15% vol Al20s.

Parametros de sinterizagao
Corrente continua (DC) Corrente alternada (AC)
Composicéo Campo =150 Campo = 200 Campo =150 Campo = 200
Viecm V/cm Viem Vicm
Ti (°C) At(s) | Ti(°C) At (s) Ti (°C) At (s) Ti (°C) | At(s)
+Zr0. 837,9 41 814,4 27 944,0 30 832,9 11
- 0,
t21025% vol | g7 4 16 | 7856 15 921,2 18 8466 | 34
Al203
- 0
t-2r02/15% 899,2 43 824,5 30 950,4 18 891,3 27
vol AloO3

E importante ressaltar que as temperaturas descritas na Tabela 5, bem como
as temperaturas presentes nos graficos da Figura 28 sdo as temperaturas
registradas por um termopar de Pt-Rh (tipo S) localizado proximo da amostra.

As temperaturas em que se iniciou a flash sintering para todas as amostras
estudadas variaram entre 785,6°C e 950,4°C, o que corresponde a uma faixa de
temperaturas significativamente mais baixa do que a necesséria para a sinterizacao
convencional desses materiais. Pela andlise da Tabela 5, fixando-se uma
composicdo, para ambos os tipos de corrente utilizadas, pode-se observar que a
temperatura de inicio da ocorréncia do flash diminuiu com o aumento do campo
elétrico. Entre as correntes continua e alternada, a corrente continua proporcionou a
ocorréncia do flash em temperaturas menores do que com a corrente alternada.

Sendo assim, para 0s parametros estabelecidos nos ensaios, a t-ZrO2 apresentou a



104

menor temperatura de ocorréncia do flash usando campo elétrico de 200 V/cm,
sendo de 814,4°C. Nos compdésitos t-ZrO2/Al203, a menor temperatura foi de
785,6°C para a amostra de t-ZrO2/5% vol Al203 usando campo elétrico de 200 V/cm.
Os tempos nos quais a retracdo ocorreu nhao apresentam, no entanto, regularidade
com relagdo a composicao e/ou parametros de sinterizacdo. A Tabela 6 apresenta

as densidades relativas (%DT) das amostras sinterizadas por flash sintering.

Tabela 6 - Valores de densidade das amostras sinterizadas por flash sintering.

Densidade (%DT)

Corrente alternada

Composicéo Corrente continua (3 A) (3 A /1000 Hz)
E =150 V/cm E =200 V/cm E =150 V/icm E =200 V/icm
t-ZrO2 855 90,6 94,6 90,9
t-Zr02/5% vol
AlOs 88,7 84,4 81,7 85,5
- 0
t-Zr02/15% vol 87.6 88,3 94,1 79,4
Al203

Com base nos valores de densidade, levando-se em conta que a densidade a
verde das amostras variou entre 51% e 53% da densidade tedrica, observa-se que
todas as amostras apresentaram uma razoavel densificacdo, sendo a menor
densificagéo registrada na amostra de t-ZrO2/15% vol Al20s sinterizada com campo
elétrico de 200 V/cm em corrente alternada (79,4 %DT). No entanto, assim como
ocorreu com o tempo de espera (Tabela 5), ndo ha uma regularidade em funcao da
composicdo ou da temperatura de ocorréncia do flash. Como mencionado na secéao,
4.2.1, foi realizado o ensaio de uma amostra por composicdo / parametro de
sinterizagdo, onde se observou que ocorreu o fendmeno de flash sintering para
todas as composicdes / parametros de sinterizagao.

Pelos gréficos da Figura 28, bem como pelos dados apresentados na Tabela
5, observa-se que a retracdo completa das amostras sinterizadas por flash sintering
ocorre em temperatura bem inferior a sinterizacdo convencional e em muito menos
tempo. O fenbmenor de flash sintering, grosso modo, pode ser caracterizado por
uma retragcdo abrupta no comprimento da amostra, medido in loco durante o
processo. Diversos autores propuseram mecanismos para explicar a sinterizacao por
flash sintering. Até o presente, ainda ndo ha um consenso entre as diversas teorias

descritas na literatura.
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As Figuras 29, 30 e 31 apresentam as micrografias das regides mais
representativas das superficies de fraturas da t-ZrOz, t-ZrO2/5% vol Al203 e t-
Zr0O2/15% Al20s3 sinterizados por flash sintering, respectivamente. De modo geral,
observou-se certa heterogeneidade nas microestruturas, no entanto, as micrografias
representam as regibes que predominaram na superficie de fratura. Alguns
exemplos da heterogeneidade da superficie de fratura serdo expostos adiante.

Figura 29 - Micrografias de MEV das superficies de fratura das amostras de t-ZrO2 sinterizadas por

flash sintering: (a) Campo de 150 V/cm, AC, 1000 Hz; (b) Campo de 200 V/cm, AC, 1000 Hz; (c)
Campo de 150 V/cm, DC; (d) Campo de 200 V/cm, DC.

ZrO, E =200 V/cm DC

De modo geral, observam-se regifes predominantes de microestrutura com
alta densificacdo, indicando que as amostras atingiram o estagio final de
sinterizacdo. No entanto, todas as amostras de t-ZrOz (Figura 29) mostraram
superficies de fratura com porosidade significativa. As amostras sinterizadas com
corrente alternada (Figuras 29 (a) e (b)) mostraram um modo de fratura misto

(intergranular e intragranular), especialmente na amostra sinterizada com campo
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elétrico de 150 V/cm, e com um visivel crescimento de grdo com o aumento do
campo elétrico. Um significativo crescimento de grdo também foi observado com o
aumento do campo elétrico nas amostras sinterizadas com corrente continua
(Figuras 29 (c) e (d)). Nessas amostras, observou-se um modo de fratura
intergranular e, na amostra sinterizada com campo de 200 V/cm (Figura 29 (d)) foi
notavel a presenca de uma porosidade intragranular, que pode estar relacionada
com o rapido crescimento de grao ocorrido nessa amostra, impedindo que 0s poros
se fechassem devido as diferentes cinéticas de ambos os processos (STEIL et al.,
2013).

A Figura 30 mostra as micrografias das superficies de fratura dos compdsitos
t-ZrO2/5% vol Al2Os.

Figura 30 - Micrografias de MEV das superficies de fratura das amostras de t-ZrO2/5% vol Al.O3
sinterizadas por flash sintering: (a) Campo de 150 V/cm, AC, 1000 Hz; (b) Campo de 200 V/cm, AC,
1000 Hz; (c) Campo de 150 V/cm, DC; (d) Campo de 200 V/cm, DC.

" v [ . 4

As micrografias da Figura 30 mostram uma diferenga mais significativa na
morfologia das superficies de fratura das diferentes amostras. Observaram-se
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regibes com gréos de tamanho inferior a 1 pum em todas as amostras. No entanto, a
heterogeneidade microestrutural mais evidente nesta composicdo nao permite
comparar o tamanho de grdo dos compositos, haja vista que as micrografias
apresentaram superficies de fratura com morfologias variadas. Portanto, ndo se
pode afirmar categoricamente que a adicdo de Al203 na matriz tenha favorecido a
supressdo do crescimento de grdo, embora seja possivel. De modo geral, nas
regides de fratura apresentadas na Figura 30, o tamanho de grdo médio das
amostras € inferior ao observado nas amostras de t-ZrOz, com pouco crescimento
em relacdo ao tamanho de particula dos pés de partida, e baixa porosidade.

A Figura 31 mostra as micrografias das superficies de fratura dos compésitos
t-Zr02/15% vol Al20s.

Figura 31 - Micrografias de MEV das superficies de fratura das amostras de t-ZrO2/15% vol Al2Os
sinterizadas por flash sintering: (a) Campo de 150 V/cm, AC, 1000 Hz; (b) Campo de 200 V/cm, AC,

1000 Hz; (c) Campo de 15 V/cm, DC; (d) Cam e 200 V/cm, D.
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Assim como ocorreu nos compositos com 5% em volume de Al20s3, 0s

compoésitos com 15% vol de Al2Os (Figura 31) apresentaram superficies de fratura
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com morfologias diferentes entre si, em funcdo do campo aplicado ou do tipo de
corrente. O compdsito sinterizado com campo elétrico de 150 V/cm em corrente
alternada (Figura 31(a)) apresenta regibes que parecem ter sofrido uma fusao
localizada, com regifes solidificadas em meio a grdos micrométricos. Na amostra
sinterizada com 0 mesmo campo, mas com corrente continua (Figura 31(c)), por
outro lado, observa-se uma microestrutura mais fina, com tamanhos de grao muito
menores, sem indicios de fuséo localizada na regido.

A Figura 32 mostra um exemplo da heterogeneidade de microestrutura
observada na amostra de t-ZrO:2 sinterizada com campo elétrico de 200 V/cm, com
corrente continua, por meio da micrografia de uma “fronteira” entre duas regides

significativamente distintas da superficie de fratura.

Figura 32 - Micrografia de MEV da fronteira entre duas regides com distintos tamanhos de grdo na
superficie de fratura da t-ZrO2 sinterizada por flash sintering com campo elétrico de 200 V/cm e
corrente continua (DC).

ZrO, E = 200 V/cm DC

Na micrografia, observa-se a existéncia de duas regides da superficie de
fratura com distintos crescimentos de grao e graus de porosidade. A regido com
menor tamanho médio de gréo apresentou um grau de porosidade maior, com poros
intergranulares e intragranulares. A regidao em que houve maior crescimento de grao,
por sua vez, apresentou porosidade quase nula e grdos mais definidos. Por meio
deste exemplo, pode-se confirmar que a passagem da corrente pela amostra
durante a flash sintering favoreceu diferentes mecanismos de difusdo no material,

dependendo da movimentagdo dos ions pelas lacunas, causando um gradiente de
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resisténcia durante a sinterizacdo, combinados com outros mecanismos que
promoveram uma rapida, porém anisotropica densificacao.

Outro exemplo de heterogeneidade observada na andlise por MEV,
especificamente na superficie de fratura do compodsito t-ZrO2/15% vol Al203
sinterizado com campo elétrico de 200 V/cm e corrente alternada, foi a formacéo de
uma microestrutura eutética em algumas regides isoladas da amostra. A Figura 33

mostra as micrografias dessas regioes.

Figura 33 - Micrografia de MEV de regiao com formacao de eutético no compasito t-ZrO2/15% vol
Al20s3 sinterizado por flash sintering com campo elétrico de 200 V/cm e corrente alternada.

A microestrutura mostrada na Figura 33 evidencia um crescimento de grao
significativo de t-ZrO2 em uma matriz de liquido solidificado. A formacdo da
microestrutura evidencia que a temperatura atingida pela amostra durante o flash
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sintering em algumas regifes superou a temperatura de formacdo de eutético do
sistema, comprovando que, também em corrente alternada, houve um aquecimento
ndo uniforme da amostra, a ponto de criar uma microestrutura heterogénea. E
importante ressaltar que tal microestrutura ndo foi observada nas demais amostras
sinterizadas, inclusive da mesma composi¢do. A Figura 34 mostra uma micrografia
de outra regido da mesma amostra de t-ZrO2/15% vol Al2O3 sinterizada com campo
elétrico de 200 V/cm e corrente alternada, com ampliacdo da regido de eutético, e

uma micrografia comparativa obtida com elétrons retroespalhados.

Figura 34 - Micrografia de MEV de regido com formacéao de eutético no compasito t-ZrO2/15% vol
Al20s3 sinterizado por flash sintering com campo elétrico de 200 V/cm e corrente alternada: (a) obtida
com elétrons secundarios; (b) obtida com elétrons retroespalhados; (c) ampliacdo da regido de
eutético.

Pela Figura 34(a), obtida por deteccdo de elétrons secundarios, observa-se
com mais nitidez os contornos de fases, em que se vé uma fase solidificada
circundando graos micrométricos predominantes na microestrutura, indicando que
houve sinterizacdo via fase liquida nessa regido. A Figura 34(b) mostra um maior
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contraste relativo a massa atdbmica das espécies quimicas presentes, e permite
sugerir que os graos tém composicéo rica em t-ZrO2, por estarem mais claros na
micrografia, enquanto a matriz solidificada € mais escura, podendo ser associada a
uma composic¢ao rica em Al20s. As estruturas mostradas em destaque na Figura
34(c) tém tamanho submicrométrico e séo ricas em t-ZrOz, distribuidas de forma
aleatéria em algumas regides da microestrutura. Devido a limitada disponibilidade de
material, ndo foi possivel fazer uma analise mais aprofundada da composicdo das
fases observadas nas micrografias.

Microestruturas heterogéneas em ceramicas de t-ZrO2 obtidas por flash
sintering tém sido reportadas por diversos autores. Steil et al. (2013) estudou a
sinterizacdo por flash sintering da t-ZrO: (estabilizada com 8% mol Y203), em
condi¢cdes relativamente severas (0 que denominou como hyper-flash), como
densidades de corrente na faixa de 20 A/cm2 e campo elétrico de 170 V/cm. Nas
amostras sinterizadas com essas condigbes, observaram-se heterogeneidades
significativas nas microestruturas. As periferias das amostras apresentaram um
tamanho de grao significativamente menor que o seu centro. Todas as amostras
sinterizadas por flash sintering apresentaram caracteristicas semelhantes as
reportadas. Essa observacgao traz um novo argumento no atual debate sobre o efeito
Joule e, mais especificamente, no regime de dissipacdo de poténcia. Com base
nisso, a poténcia suprida € dissipada a partir da superficie da amostra,
essencialmente por radiacdo. Isso implica um fluxo de calor do centro para a
superficie da amostra e, portanto, um gradiente de temperatura no interior da
amostra. Essa heterogeneidade presente nas microestruturas pode ser explicada
por esse argumento. No entanto, o risco de se obterem amostras de microestrutura
heterogénea constitui uma importante limitacdo da técnica de flash sintering,
devendo ser estudado o ajuste de parametros de forma a uniformizar a
microestrutura final dos materiais sinterizados por essa técnica.

Com base nos resultados expostos, pode-se concluir que a técnica de flash
sintering permitiu a sinterizagdo da t-ZrOz e dos compoésitos de t-ZrO2 com 5% e
15% em volume de Al203 sinterizados em temperaturas significativamente inferiores
as necessarias para a sinterizacdo convencional, possibilitando a obtencédo de
microestruturas finas e com alta retracdo linear. Estes efeitos, em diferentes niveis,
foram observados em corrente continua e corrente alternada, com campos de 150

V/icm e 200 V/cm. As microestruturas, por sua vez, apresentaram significativas
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diferencas entre as composicdes e parametros de sinterizacdo, bem como foi
observado um certo grau de anisotropia macroscopica e uma heterogeneidade
microestrutural na maioria das amostras. Por se tratar de um tema relativamente
novo, a elucidacdo dos mecanismos responsaveis pela flash sintering permanece
em grande discussdo, com pontos de vista opostos apresentando constantemente
novos resultados na literatura (BIESUZ, SGLAVO, 2016; CALIMAN et al., 2016; GAO
etal., 2017; Jl et al., 2017; SILVA et al., 2017; KOK et al., 2017; TODD, 2017).

5.2 Caracterizagdo dos nanocompositos t-ZrO2/Al203-NbC

5.2.1 Caracterizacdo do p6 de Al203-NbC sintetizado por moagem reativa de alta

energia

A Figura 35 mostra os difratogramas de raios X dos materiais utilizados antes
e depois do processo de moagem reativa de alta energia. O difratograma inferior
apresenta os picos de todos os reagentes, sendo aluminio (Al), carbono (C), 6xido
de nidbio (Nb20s) e alumina (Al20s, utilizada como diluente). No difratograma
superior, observa-se que ha apenas os picos dos produtos esperados, isto é, Al203 e
NbC, mostrando que a reacdo ocorreu de forma autossustentada (SHS), como
descrito na literatura (PALLONE et al.,, 2003). A diferenca de intensidade e
alargamento dos picos no difratograma superior denota um material de particulas
primarias bastante pequenas no produto, indicando um material nanocristalino.

Figura 35 - Difratogramas de raios X da mistura de pés Al + C + Nb20s + Al.Oz antes e apds a
moagem em moinho de alta energia tipo “Spex” por 330 min.

1- ALO, 1.2
2-NbC
3- Nb,O;
4-A
5-C

apos a moagem

Intensidade (u.a.)
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O difratograma do material ap6s a moagem foi ajustado e utilizado para a
determinacdo dos tamanhos de cristalito de cada fase, calculados utilizando a
Equacdo 6, bem como a sua proporcdo relativa em volume, pelo método de
Rietveld, com auxilio do software de andlise do difratbmetro de raios X (Rigaku
PDXL). A Tabela 7 mostra esses valores e sua comparagdo com a proporcao
relativa de fases calculada pela relacédo estequiométrica.

Tabela 7 - Tamanho de cristalito e fracdo volumétrica de cada fase calculada pelo método de Rietveld

com base no difratograma de raios X do produto de moagem.
Proporcéo Proporgao
Fase Tamanho de cristalito (nm) opore volumétrica tedrica
volumétrica (%ovol)
(%vol)
Al203 9,1 56,6 54,9
NbC 9,7 43,4 45,1

ApoOs o processo em moinho de alta energia do tipo SPEX, que levou a
formacgéo do p6 de Al203-NbC, em um tempo de 190 min, a moagem foi continuada
por mais 140 min, totalizando um tempo total de processo de 330 min. Esse tempo
foi necesséario para a diminuicdo do tamanho dos aglomerados formados. No
entanto, tratando-se de aglomerados fortes (agregados), o po6, apoés o
processamento em moinho do tipo “Spex”, passou por outra etapa de moagem em
moinho planetério, com o objetivo de reduzir ainda mais o tamanho de aglomerado.

A Figura 36 mostra as curvas acumuladas de distribuicdo de tamanho de
aglomerado do p6 de Al203-NbC antes e depois da desaglomeracdo em moinho
planetario. Observa-se que houve, apds essa etapa de desaglomeracdo, um
deslocamento significativo da curva de distribuicdo para a esquerda (Figura 36(b)),
demonstrando que o processo foi eficiente na reducdo do tamanho de aglomerado,

obtendo-se tamanho médio inferior a 1 pm.
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Figura 36 - Curvas de distribuigcdo acumulada de tamanho de particulas do p6é de Al203-NbC: (a)
antes da moagem em moinho planetério; (b) depois da moagem em moinho planetario.
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Pode-se observar que o tamanho médio de particula (aglomerado) medido
apos a moagem em moinho planetario reduziu de forma significativa. No entanto,
ainda se consideram o0s tamanhos medidos pelo ensaio como sendo de
aglomerados, e ndo das particulas primarias, uma vez que estas ndo estdo
completamente dispersas.

A Figura 37 mostra uma micrografia do p6 de Al2O3-NbC obtida MET (em
campo claro e campo escuro), ap6s a desaglomeracdo em moinho planetéario.
Observa-se que 0s pos sado aglomerados de ordem nanométrica e submicrométrica
(de didametro médio inferior a 500 nm), em que se observam, na micrografia de
campo escuro, particulas mais claras e mais escuras. Essas particulas primarias
possuem didmetro condizente com o valor determinado pela andlise de Rietveld,
inferior a 10 nm de didametro médio. A difracdo de elétrons da regido selecionada na
Figura 37(a) em conjunto com a andlise elementar da regido por EDS, mostram uma

regiao rica em Nb, com presenca de Al e O.
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Figura 37 - Micrografia obtida por MET dos pos de Al2Os-NbC: (a) campo escuro; (b) campo claro.
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Com o objetivo de verificar como ocorre a oxidagdo do NbC, a analise térmica
e termogravimétrica (TG/DSC) do p6é de Al203-NbC, realizada em atmosfera de ar
sintético, € apresentada na Figura 38. Considerando-se que a reacdo ocorreu de
forma estequiométrica e ndo foram detectados tracos de reagentes na analise de
DRX realizada apdés a reagdo, e que a AlOs3 € estdvel em toda a faixa de
temperaturas estudada, atribuem-se a maioria das reacdes detectadas pelo TG/DSC

a transformacgdes ocorrentes no NbC.

Figura 38 - Analise de TG/DSC do pé de Al203-NbC sintetizado por moagem de alta energia em
atmosfera de ar sintético.
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Inicialmente, observa-se um primeiro pico exotérmico em torno de 150°C,
combinado com uma significativa perda de massa. Esse pico e essa perda de massa
sao atribuidos a evaporacao do residuo de alcool isopropilico, em que a amostra
estava suspensa. A partir dessa etapa, observa-se uma sequéncia de
transformacdes e alteracbes de massa detectadas pelo ensaio de TG/DSC.

Como descrito por Shimada e Inagaki (1993), observa-se que o processo de
oxidacdo do NbC se inicia a temperaturas inferiores a 490°C, o que € indicado por
um pico exotérmico em torno da temperatura de 350°C. A partir desse ponto, 0
processo de oxidacdo torna-se mais lento, procedendo dessa maneira até a
temperatura de 490°C. De acordo com Shi e colaboradores (2005), essa reducao na
taxa de oxidacdo esta relacionada com a formacdo de uma camada de Oxido
protetiva na superficie das particulas do carbeto. A perda de massa correspondente
a essa etapa estd envolvida com a reacdo de parte do carbono com o oxigénio do
ar. Com o aumento da temperatura, uma nova etapa de oxidacdo se inicia,
causando a destruicdo dessa camada protetiva de 6xido e um aumento na taxa de
oxidacdo. Nessa etapa, na faixa de 550-600°C, uma leve perda de massa €
observada, podendo ser atribuida a oxidacdo de uma pequena quantidade de
carbono residual presente na amostra. Acima de 750°C, o ganho de massa torna-se
praticamente constante, havendo um pequeno incremento devido a incorporacdo de
oxigénio durante a transformacéo dos 6xidos de nidbio ndo estequiométricos (NbOx)
em pentoxido de dinidébio (Nb20s), a forma mais estavel do oxido (SHIMADA,
INAGAKI, 1993; SHI et al., 2005). As variacdes de energia no DSC mostram de
forma proporcional que o processo de oxidacdo do NbC € bastante complexo,
ocorrendo em etapas que possuem diferentes caracteristicas e, portanto, diferentes
comportamentos cinéticos.

Comportamentos semelhantes de oxidacédo sdo observados em carbetos dos
metais de transicdo (p.ex.: Zr, Ta, Hf). Desmaison-Brut et al. (1997) estudaram o
comportamento de oxidagdo de dois carbetos de tantalo (TaC e Taz2C). Seus
resultados mostram que a oxidac¢do dos carbetos de tantalo ocorre da mesma forma
gue demonstrado por Shimada e Inagaki (1994) e replicado por Shi et al. (2005), ou
seja, uma oxidacdo em etapas com distintas cinéticas. De forma geral, as reacbes
sdo governadas por um processo interfacial localizado na interface carbeto-6xido. O
fato de que os carbetos desses metais ndo sdo completamente estequiométricos,

faz com que haja uma disponibilidade de sitios vacantes serem facilmente ocupados
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por oxigénio, o que confere essa caracteristica de uma rapida oxidacao superficial,
criando a camada de Oxido protetiva mencionada anteriormente. Quanto menos
estequiomeétrico € o carbeto (principalmente o que ocorre nos monocarbetos), mais
facil & essa incorporacao do oxigénio nos sitios vacantes.

No caso especifico do NbC, os resultados de Shimada (1994) mostram que a
reacdo de oxidagdo tanto do pd, como de monocristais de NbC essencialmente é
baseada em uma reacédo controlada por contorno de fase.

Esse resultado € corroborado por Connoley, Starink e Reed (2000), que
mostraram o efeito da oxidacéo de carbetos na resisténcia a iniciagdo de trincas por
fadiga na liga Inconel 718. A presenca do NbC e do TiC como reforgco da matriz
metalica durante o tratamento térmico causou a formacéo de trincas, geradas por
uma expansdo volumétrica decorrente da oxidacdo dos carbetos. A interface
oxido/carbeto criada durante o tratamento térmico da liga proveu um caminho de
difusdo preferencial do oxigénio, criando um processo continuo de oxidacdo dos
carbetos. Como consequéncia, empilhavam-se camadas de oOxido causando
erupcdées em forma de “torre” e outros formatos irregulares, que ao expandir,
geravam tensdes na vizinhangca e acabavam por formar trincas na matriz. O
crescimento continuo dessas erupcdes causadas pela oxidacdo dos carbetos em um
eixo preferencial promoveu a degradacdo das propriedades mecanicas da liga
metélica em estudo.

As temperaturas em que 0s picos de oxidacao e as perdas de massa ocorrem
na analise térmica sdo muito sensiveis a diversos parametros experimentais. Uma
vez que, na amostra estudada, as particulas de NbC estdo aglomeradas com
particulas de Al20s, espera-se que haja um perfil um pouco diferente do encontrado
na literatura para o NbC comercial e sintetizado em laboratério. A presenca da Al20s,
embora estavel, afeta o comportamento calorimétrico e termogravimétrico do NbC;
no entanto, os resultados apresentados estdo de acordo com a sequéncia proposta
na literatura, por diversos autores (SHEVCHENKO et al., 1980; SHIMADA, INAGAKI,
1993).

Shevchenko et al. (1980) ressaltam que 0os mecanismos de oxidacdo dos
carbetos de metais de transicdo consistem de uma série de reacOes paralelas e
consecutivas, cujas taxas relativas dependem das condigbes experimentais, tais
como pressao parcial de Oz no equilibrio, e temperatura. Além disso, a composi¢ao

e as caracteristicas das amostras, como a razao carbono/metal, a densidade,
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quantidade de impurezas, entre outras caracteristicas, sdo determinantes para o
comportamento desses mecanismos. Isso explica a falta de concordancia entre
autores em diversos aspectos do estudo da oxidacédo dos carbetos. Ndo obstante, as
quantidades de produtos intermediarios formados nesses processos sdo muito
pequenas e frequentemente de dificil deteccéo, e possiveis deformacdes apreciaveis
da rede cristalina das espécies envolvidas tornam ainda maior o desafio do completo

entendimento desses mecanismos.

5.2.2 Caracterizagdo dos nanocompositos de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados

convencionalmente

A Figura 39 mostra as curvas de retracdo linear e taxa de retracéo linear
versus temperatura do nanocompoésito ZrO2/Al203-NbC obtidas pelo ensaio de
dilatometria.

E importante ressaltar que, para um composito com 5% em volume da mistura
Al203-NbC na matriz de t-ZrOz, a proporcao volumétrica de fase resulta em 95% em
volume de t-ZrO2, 2,83% em volume de Al203 e 2,17% em volume de NbC. Esta
propor¢cdo entre as fases corresponde a proporcdo calculada com base na

porcentagens de fase obtidas pela DRX do p6 de Al203-NbC.

Figura 39 - Curvas de retracao linear e taxa de retracao linear versus temperatura do nanocompadsito
t-ZrO2/Al203-NbC sinterizado convencionalmente, obtidas pelo ensaio de dilatometria em fluxo de ar
sintético.
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A retracgdo linear para a amostra ensaiada chegou a 16,94% a temperatura de
1490,9°C. A partir desta temperatura, houve uma expansao linear, retornando a um
valor de 13,70% de retracéo (expansao de 3,24%), a temperatura de 1549,1°C, que
foi o limite do ensaio e da coleta de dados. A curva de taxa de retracdo versus
temperatura indicou 1218,8°C como sendo a temperatura de maxima taxa de
retracdo linear. Com base neste estudo, foram selecionadas as temperaturas de
1400°C, 1450°C, 1500°C e 1600°C para a sinterizacdo convencional do
nanocompoOsito, uma vez que para a técnica de SPS foram selecionadas as
temperaturas de 1300°C, 1350°C e 1400°C.

A expansao linear que ocorre apés uma ligeira estabilizacdo da retracao
linear, a uma temperatura préxima de 1504,4°C, pode estar relacionada com uma
oxidacdo parcial do NbC presente nos nanocompositos, e consequentes fenébmenos
que serao discutidos ao longo desta Secdo. Como exposto na Se¢do 5.2.1, o NbC é
uma espécie fortemente sujeita a oxidagdo em ar, processo no qual os complexos
mecanismos de oxidacdo ocorrem por etapas (SHEVCHENKO et al., 1980;
SHIMADA, 1994), formando um empilhamento de camadas de Nb20s formando
colunas e acarretando uma expansao volumétrica significativa. A oxidacgéo,
dependendo das condi¢gbes de processamento e da composi¢cdo do material do qual
o NbC faz parte, pode ter um grau de severidade tal que pode se tornar um processo
catastrofico, incorrendo na degradacao de propriedades do compésito (CONNOLEY,
STARINK, REED, 2000A). Considerando que a t-ZrO2 € uma matriz fragil, perante os
casos em que a matriz é metdlica (ductil), a oxidacdo do NbC, ainda que em
pequena quantidade acompanhada pela expanséo volumétrica, pode comprometer a
microestrutura do material, degradando suas propriedades mecanicas. A uma
temperatura proxima de 1504,4°C, em que se nota a expansao linear do material de
forma significativa pela curva de retracdo, observam-se dois picos compridos e
estreitos na curva de taxa de retracdo, indicando que esta ocorrendo um processo
rapido e em etapas. No entanto, a temperatura é muito superior a relatada na
literatura para o inicio da oxidagcdo do NbC. A principio, esse fato poderia ser
explicado pela “protegcéao” conferida pela matriz e pela dispersdo das nanoparticulas
de NbC, que, de certa forma, “retardam” o inicio do processo, porém, nao o evitam.
Diante da impossibilidade de realizar o ensaio de dilatometria com a protecao de

grafite utilizada na sinterizacdo convencional dos nanocompgsitos t-ZrO2/Al203-NbC
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estudados neste trabalho, é possivel afirmar que a protecdo de grafite seja um
adendo na prevencéo dessa oxidacao inerente ao material.
A Tabela 8 mostra as densidades relativas (%DT) e as propriedades

mecanicas dos nanocompasitos t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados convencionalmente.

Tabela 8 - Valores de densidade relativas (%DT) e propriedades mecénicas dos nanocompositos t-
ZrO2/Al203-NbC sinterizados convencionalmente.

. Temperatura de sinterizacao (°C)
Propriedades 1400 1450 1500 1600
Densidade aparente
(%DT) 95,8+0,2 97,5+0,3 96,7+1,2 945+0,3
Dureza 98+03 10,8+ 0,4 13,2+0,3 11,0+0,3
(GPa)
Mddulo de Young 219+9,0 225+ 3,0 230 + 4,0 220 + 12,0

(GPa)

Tenacidade

(MPa.m1/2) 81+1,1 87+1,2 6,5+0,3 4,3+0,9

*Nota: as amostras sinterizadas a 1600°C foram testadas com carga de 1,962 N (0,2 kgf) para
microdureza e 19,62 N (1 kgf) para tenacidade a fratura, pois as cargas utilizadas nas demais
amostras ndo puderam ser utilizadas devido a fragilidade do material.

A menor densidade obtida foi a 1600°C, de 94,5+0,3 %DT, e a 1450°C a
densidade foi a maior entre as temperaturas de sinterizacdo (97,5+0,3 %DT). A
temperatura de 1500°C teve uma densidade relativa intermediaria, provavelmente
relacionada a algum processo de oxidacdo do NbC presente nos nanocompositos.
Essa reducdo na densidade a temperatura de 1600°C foi ainda mais pronunciada,
confirmando a hipétese de oxidacdo do NbC, em conjunto com o resultado de
dilatometria, que mostra uma expansdo significativa acima de 1490,9°C. Com
excecdo da ressalva referente a oxidagdo do NbC, de modo geral, os
nanocompaositos tiveram boa densificacdo, porém menor do que os compdsitos t-
ZrO2/Al203 sinterizados convencionalmente, que apresentaram como densidade
mais baixa o valor de 97,4 + 0,2 %DT para o compésito t-ZrO2/15% vol Al203
sinterizado a 1350°C. Apesar das densidades relativas obtidas poderem ser
consideradas altas, as temperaturas de sinterizacdo selecionadas foram bem
superiores a temperatura de maxima taxa de densificacdo determinada pela
dilatometria. Com base nisso, pode-se afirmar que as nanoparticulas de Al203-NbC
tiveram um papel limitador na densificacdo do material no estagio final de
sinterizagdo, tornando-a mais dificil em face da sua alta refratariedade e estabilidade

quimica.
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E importante ressaltar que os valores dos modulos de Young medidos pela
técnica de nanoindentagdo foram bastante semelhantes aos calculados pela
Equacao 8 e descritos na Tabela 3 para a t-ZrO2 e os compoésitos t-ZrO2/Al203. Este
fato confirma a proximidade entre os valores tedricos e medidos experimentalmente,
considerando-se que pouca € a influéncia da presen¢ca do NbC na microestrutura na
quantidade estudada.

Ademais do que ja foi discutido sobre a influéncia da Al2O3 na densificacdo da
matriz de t-ZrO2z (Secao 5.1.1), a influéncia do NbC na cinética de sinterizagédo de
compositos de matriz cerdmica tem sido relatada por diversos autores. Coutinho
(2004), estudando a sinterizacdo de compdésitos de matriz de SisN4 com adi¢do de
TiC, SiC, TaC e NbC, em forno com resisténcia de grafite, mostra que a presenca
das particulas de NbC dificulta o processo de sinterizacdo via fase liquida do
compadsito, ndo reagindo com a matriz, tampouco com os aditivos de sinterizacao.
No entanto, em comparacdo com a adicdo de SiC e TiC, o grau de dificuldade da
sinterizacdo imposto pela presenca do NbC nao limita tanto a densificagcdo do
material. Isso é devido ao fato de ndo formar fases metaestaveis, sendo seu efeito
de supressdo de crescimento de grdo fundamentalmente baseado na sua
distribuicdo nos pontos triplices (e eventualmente no interior dos graos), e na pouca
interagdo com a vizinhanca. Hernandes (2006), estudando a sinterizagdo de
compositos Al203/NbC com fracdes volumétricas de NbC de 1, 3 e 5%, também
relata que, mesmo em pequenas quantidades, o NbC exerce forte efeito na
sinterabilidade dos materiais estudados, sendo, no caso da matriz de Al2O3, um
obstaculo para a densificagdo do material. Por outro lado, Santos et al. (2008),
estudando compositos de t-ZrO2/NbC obtidos por hot-pressing, obtiveram
densificacéo superior a 99% DT a 1600°C.

A Figura 40 mostra as micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura
dos nanocompdsitos t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados convencionalmente a 1400°C,
1450°C e 1500°C. As micrografias do nanocompdsito sinterizado a 1600°C serdo

apresentadas posteriormente.
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Figura 40 - Micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura dos nanocompositos t-ZrO2/Al203-
NbC sinterizados convencionalmente a: (a) 1400°C/2h; (b) 1450°C/2h; (c) 1500°C/2h.
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Nesta faixa de temperaturas, observa-se uma superficie de fratura composta
de grdos submicrométricos, com nanogrados dispersos nos contornos de grdo de
dentro dos grdos da matriz. Estes nanograos possuem diametros inferiores a 70 nm
e sdo correspondentes as fases Al203 e NbC dispersas na matriz. Observa-se
também alguma porosidade, ainda que em pequena quantidade. E interessante
ressaltar que o modo de fratura € um misto de fratura intergranular e intragranular
em todas as temperaturas para 0s nanocompositos sinterizados convencionalmente.

A Figura 41 mostra as micrografias obtidas por MEV da superficie polida do
nanocomposito de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizado a 1400°C e atacada termicamente

em atmosfera de argonio.

Figura 41 - Micrografia da superficie polida do nanocompoésito t-ZrO2/Al203-NbC sinterizado
convencionalmente a 1400°C/2h: (a) com menor aumento; (b) com maior aumento.

Pela micrografia da superficie polida, é possivel observar o grau de
porosidade e tamanho dos poros, bem como o tamanho e formato dos grdos. Na
Figura 41(b), com maior aumento, observam-se grdos mais escuros (pretos) que
correspondem a graos de Al2O3 que tiveram um crescimento maior, tendo tamanho
igual ou maior do que a média do tamanho de grao da matriz.

Comparando-se as micrografias da superficie polida do nanocompdsito
sinterizado a 1400°C/2h (Figura 41) e a da superficie de fratura (Figura 40), observa-
se que nas superficies polidas € mais dificil identificar o NbC, que esta alojado no
contorno de gréo e no interior dos gréaos. Por outro lado, no caso da micrografia das

superficies fraturadas, além de se identificar as nanoparticulas (pontos mais claros)
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dispersas na matriz, € possivel observar sitios em que houve arrancamento dessas
particulas.

A Figura 42 mostra as micrografias de fratura de duas diferentes regides do
nancomposito t-ZrO2/Al203-NbC sinterizado a 1600°C. Observa-se que essa amostra
teve um comportamento peculiar observavel a olho nu: ocorreu uma espécie de
‘inchamento” na diregcdo longitudinal de toda a amostra sinterizada, de forma que
esta ficou densa, porém com muitas trincas macroscopicas. Outra amostra teve um
trincamento da superficie, fazendo sair uma “camada” facilmente. Isso denota uma
expansao volumétrica significativa no processo de sinteriza¢do e/ou no resfriamento,
que se evidencia por meio da micrografia das superficies fraturadas. Observa-se na
Figura 42(a) que, além de um crescimento de grao muito mais pronunciado do que
nas amostras sinterizadas até 1500°C, houve a nucleacdo de uma nova fase na
forma de nanoparticulas agregadas em algumas regides da microestrutura

(destacadas com circulos).

Figura 42 - Micrografias obtidas por MEV da superficie de fratura do nanocompgsito t-ZrO2/Al203-NbC
sinterizado em forno convencional a 1600°C/2h: (a) nanoparticulas de nova fase formada; (b) ecloséo
de provavel fase liquida.

A Figura 42(b) mostra uma regido em que houve a “eclosdo” de uma fase
aparentemente formada por fase liquida solidificada, envolvendo graos da mesma
tonalidade da matriz, porém de tamanho muito menor.

A Figura 43 apresenta as micrografias obtidas por elétrons secundarios
(Figura 43(a)) e por elétrons retroespalhados (Figura 43(b)) de uma mesma regiao,

na mesma amostra analisada na Figura 42.
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Figura 43 - Micrografias de MEV da regido vicinal a uma trinca macroscoépica formada
espontaneamente no hanocompdsito de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizado convencionalmente a 1600°C:
(a) imagem de elétrons secundarios; (b) imagem de elétrons retroespalhados.
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A regido mostrada na Figura 43 corresponde a uma zona proxima a uma das
trincas macroscoépicas que se formou espontaneamente na superficie da amostra,
devido a expansédo volumétrica. Considerando que as imagens obtidas com elétrons
retroespalhados priorizam o contraste por composi¢cdo, na Figura 43(b), a regiao
com tonalidade mais clara corresponde na Figura 43(a) ao que se assemelha a uma
fase liquida envolvendo os gréos de tonalidade média (provavelmente da matriz), e
com regides mais escuras, que sdo provavelmente zonas ricas em Al20s.

Essas significativas alteragdes na microestrutura do material sinterizado a
1600°C, pode estar associada a significativa oxidacdo do NbC e a consequente
formacdo do Oxido de nidbio, o qual reage com a Al2O3 com ponto de eutético
(Figura 44) em torno de 1425°C (ROTH et al., 1981; HERNANDES, 2007), levando a
formacao de fase liquida nos contornos de grdos durante a sinterizacdo, sendo essa
fase um niobato de aluminio de estequiometria variavel. Além disso, essa formacédo
de fase liquida parece eclodir de forma abrupta também a partir do interior dos
graos, gerando trincas que culminaram em uma fragilizacdo de toda a amostra.
Assim, tendo em vista uma oxidacao consideravel do NbC na amostra sinterizada a
1600°C, nao se pode afirmar se a sua densidade relativa é real, uma vez que muda
a composicao e a densidade tedrica do material, ndo sendo possivel precisa-la com
o método utilizado. O crescimento de grdo da matriz de t-ZrO2, muito mais
pronunciado na amostra sinterizada a 1600°C, também €é um fator que sugere a
interrupcdo da acdo das nanoparticulas de NbC e de Al20s na supressdo do
crescimento de grdo, uma vez que a maior parte dessas fases pode ter formado o
liguido que se espalhou e mudou completamente 0s mecanismos de sinterizacdo

atuantes nesta condicao.
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A Figura 44 apresenta o diagrama de equilibrio do sistema Al203-Nb20Os.
Considerando-se que a temperatura em torno de 1425°C ja se identifica a formacgéo
de eutético, € provavel a presenca desse fenbmeno em areas pontuais dos
nanocompositos sinterizados a 1450°C e a 1500°C. Porém, tais alteracbes nao

foram identificadas nas micrografias analisadas.

Figura 44 - Diagrama de equilibrio do sistema Al203-Nb20s, sendo AN: AINbO4, AN11: AINb11029 €
ANao: AINb4gO124.
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Fonte: Adaptado de ROTH, R.; NEGAS, T.; COOK, L. Phase diagrams for ceramists. Columbus:
The American Ceramic Society, 1981, v. 4, p. 117.

Os nanocompositos sinterizados a 1400°C e a 1450°C tiveram valores baixos
de dureza em relacdo a t-ZrO2. Com o aumento da temperatura de sinterizagao,
houve um aumento na dureza dos nanocompaositos, até a temperatura de 1500°C.
No entanto, a dureza em todas as faixas de temperatura foi menor ou préxima da t-
ZrO2 e dos compositos t-ZrO2/Al203. Porém, os nanocompodsitos sinterizados a
1600°C apresentaram uma diminuicdo no valor de dureza. O mddulo de Young,
determinado por nanoindentacdo, também teve um ligeiro aumento em funcdo da
temperatura de sinterizacdo, exceto na temperatura de 1600°C. O mesmo aumento
da tenacidade a fratura foi observado nos nanocompdésitos sinterizados a 1400°C e a
1450°C. O maior valor de tenacidade a fratura foi observado nas nanocompaésitos de
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1450°C, sendo 8,7 MPa.m¥?, praticamente o dobro do valor maximo obtido para a t-
ZrOz2 pura (4,42 MPa.m¥2, Tsint = 1500°C/2h).

Com base nos resultados obtidos, observa-se que a incorporagao do po de
Al203-NbC na matriz de t-ZrO2 provoca uma diferenca significativa nas propriedades
mecanicas. A dureza, assim como no caso dos compdésitos t-ZrO2/Al203, é muito
suscetivel a porosidade existente no material. Apesar de uma relativamente boa
densificacdo, 0s nanocompdsitos sinterizados convencionalmente apresentaram
uma densidade maxima de 97,5 %DT quando sinterizadas a 1450°C. Ja no caso dos
nanocompaositos sinterizados a 1500°C e a 1600°C, é provavel que a oxidagdo do
NbC e consequentes rea¢des com a Al203, conforme relatado, tenham sido também
fator de influéncia para as propriedades mecéanicas dos nanocompdsitos. A
tenacidade a fratura diminuiu para 6,5 MPa.m¥? no nanocomposito sinterizado a
1500°C e para 4,3 MPa.m¥2 no nanocomposito sinterizado a 1600°C.

As amostras de nanocompdsitos sinterizados a 1600°C, devido as trincas
superficiais, foram ensaiadas com cargas menores do que as outras temperaturas.
Os valores obtidos corroboram a hipotese de que a oxidag¢do do NbC e consequente
formacéo de fase liquida degradaram significativamente as propriedades mecénicas
do nanocompadsito, anulando o efeito das inclusdes.

E notorio que o valor final de cada propriedade mecanica é influenciado por
diversos fatores relacionados ao historico de processamento do material e sua

sinterabilidade.

5.2.3 Caracterizacdo dos nanocompositos de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados por
SPS

Previamente a sinterizacdo por SPS, a fim de definir as melhores
temperaturas de sinterizagdo do nanocompdsito de t-ZrO2/Al203-NbC por esse
processo, foi feito um teste inicial até a temperatura de 1600°C. A Figura 45
apresenta a curva de velocidade e de deslocamento do pistdo em funcdo da
temperatura durante a sinterizacdo. Neste ciclo, a pressdo maxima de 80 MPa foi

aplicada entre 1100°C e 1400°C, realizando a compactacéo do po.
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Figura 45 - Velocidade e deslocamento do pistdo versus temperatura durante a sinterizacdo por SPS
dos nanocompoésitos de t-ZrO2/Al203-NbC.
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Com base nas curvas de deslocamento e de velocidade de deslocamento
versus temperatura, observa-se que na temperatura de 1400°C, jA ocorreu a
densificacdo quase completamente. Sendo assim, foram escolhidas as temperaturas
de 1300°C, 1350°C e 1400°C para o estudo da sinterizacdo por SPS. Também se
observa, na faixa de temperatura entre 500°C e 650°C, uma primeira etapa de
deslocamento do pistdo acompanhada por uma variagdo na velocidade. Essa
caracteristica esta relacionada com o inicio da captacdo de dados ter sido ativado
apenas nesse intervalo de temperaturas.

A Tabela 9 apresenta as propriedades dos nanocompdsitos de t-ZrO2/Al203-
NbC sinterizados por SPS. A densidade dos nanocompasitos sinterizados por SPS
nao variou de forma significativa em funcdo da temperatura, porém todas as
temperaturas apresentaram densidades superiores as dos nanocompositos
sinterizados convencionalmente. A dureza aumentou com o0 acréscimo da
temperatura de 1300°C para 1350°C, com ligeira diminuicdo a 1400°C.

Da mesma forma que a densidade, a variacdo do médulo de Young néo foi
significativa (234-240 GPa), porém foi maior do que os valores medidos para os

nanocompositos sinterizados convencionalmente. Por outro lado, a tenacidade,
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apesar de ter aumentado com a temperatura de sinterizacao, teve seu maximo valor
de 8,1 MPa.m'?, sendo este inferior ao maximo valor alcancado pelos

nanocompaositos sinterizados convencionalmente.

Tabela 9 - Valores de densidade aparente (%DT) e propriedades mecanicas dos nanocompdsitos t-
ZrO2/Al203-NbC sinterizados por SPS.

. Temperatura de sinterizacdo (°C)
Propriedades 1300 1350 1400
Densidade aparente
(%DT) 98,4+0,1 98,1+0,9 98,7+0,4
Dureza (GPa) 11,3+x0,4 12,7+0,2 12,1+0,6
Modulo de Young 237+3,0 240%3,0 234+4,0
(GPa)

Tenacidade (MPa.m?) 6,3+1,0 7,2+1,4 8,1+1,9

A Figura 46 mostra as micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura
dos nanocompositos de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados a 1300°C, 1350°C e 1400°C,
por SPS, usando patamar de 5 min.

As superficies de fratura dos nanocompoésitos sinterizados por SPS
apresentam microestruturas muito semelhantes as da maioria dos nanocompositos
sinterizados convencionalmente (a 1400°C, 1450°C e 1500°C). A porosidade é
escassa, em uma microestrutura de graos submicrométricos e de tamanho
homogéneo. Observa-se com mais facilidade as nanoparticulas de Al203-NbC
dispersas na microestrutura (pontos claros) e pontos em que houve o arrancamento
dessas particulas, nos vértices dos grédos. Diferentemente dos nanocompdsitos
sinterizados convencionalmente, o modo de fratura predominante observado é

intergranular, havendo poucos pontos onde a fratura ocorreu no interior do grao.
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Figura 46 - Micrografias das superficies de fratura dos nanocompdsitos t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados




131

A Figura 47 apresenta as micrografias de fratura dos nanocompdsitos de t-
ZrO2/Al203-NbC sinterizados convencionalmente (Figura 47(a)) e por SPS (Figura

47(b)) a 1400°C, com maior aumento.

Figura 47 - Micrografias das superficies de fratura dos nanocompdsitos de t-ZrO2/Al203-NbC
sinterizados a 1400°C: (a) convencionalmente; (b) por SPS.
(a )

Por meio da comparacdo da Figura 47, fica mais evidente que o modo de

fratura € misto nos nanocompositos sinterizados convencionalmente e
predominantemente intergranular nos sinterizados por SPS. Essa diferenca no modo
de fratura entre as amostras sinterizadas convencionalmente e por SPS pode estar
relacionada a forma da distribuicdo das particulas de segunda fase na
microestrutura. A pressdo aplicada durante a sinterizacdo por SPS, associada a
rapidez do processo de densificacdo, podem ter favorecido diferentes mecanismos
de difusdo durante a sinterizagdo, em relagdo aos nanocompositos sinterizados
convencionalmente, o que pode ter feito variar a fragcdo relativa de nanoparticulas de
segunda fase no interior dos grdos e nos contornos de grdo, dessa forma
favorecendo um ou outro modo de fratura (OVID’KO, 2015; CHEN et al., 2016).

Isso também pode ser notado pela diferenca de quantidade de particulas
visiveis nos contornos de gréo entre as duas sinterizacdes: no caso da SPS, é maior
a quantidade das nanoparticulas visiveis entre os contornos de grdo, bem como
seus vestigios que ficaram nos vértices do gréao por decorréncia da fratura, enquanto
esse fenbmeno ¢é pouco observado nos nanocompdsitos sinterizados
convencionalmente. Os efeitos dessa diferenca entre as técnicas de sinterizacao
serdo discutidos a seguir, onde serdo apresentados os resultados dos ensaios de

desgaste pelo método esfera-no-disco para 0s nanocompaositos.
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5.2.3.1 Caracterizacdo da resisténcia ao desgaste dos nanocompdésitos de t-ZrOz/
Al203-NbC

Esta secdo trata da andlise dos resultados dos ensaios de desgaste pelo
método esfera-no-disco realizados nos nanocompgsitos t-ZrO2/Al203-NbC
sinterizados em forno convencional e por SPS, utilizando contramateriais (bolas) de
Al203 e de WC-6%Co. Primeiramente, serdo expostos os resultados dos coeficientes
de friccdo, seguidos pelas taxas de desgaste e da analise das micrografias das
regides desgastadas. Finalmente, sera feita a classificacdo dos regimes de
desgaste, com base nas taxas de desgaste e na analise dos mecanismos de

desgaste identificados por meio da analise das superficies desgastadas.

5.2.3.1.1 Coeficientes de friccao

A Figura 48 apresenta as médias dos coeficientes de friccao obtidos durante o
ensaio de desgaste usando carga de 15 N dos nanocompasitos t-ZrO2/Al203-NbC,
sinterizados nas diferentes condi¢cbes, com contramateriais de Al2Os e de WC-
6%Co. A forga de friccao foi medida ao longo de todo o ensaio, utilizando uma célula
de carga com um transdutor piezoelétrico no braco de carga.

Figura 48 - Coeficiente de friccdo dos nanocompdsitos t-ZrO2/Al203-NbC ensaiados com esferas de
Al203 e de WC-6%Co e carga de 15 N.
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Pela Figura 48, observa-se que os coeficientes de friccdo tiveram uma
variacao significativa em funcdo do contramaterial, e da temperatura e do tipo de
sinterizacdo. Apenas 0 nanocomposito sinterizado por SPS a 1350°C teve um
coeficiente de friccdo maior quando ensaiada com bolas de Al2O3 do que quando
ensaiados com bolas de WC-6%Co, comportamento contrario do observado com as
demais amostras. De modo geral, a friccdo foi mais alta no tribopar
nanocomposito/WC-6%Co.

Um dos fatores preponderantes na dimenséo dos coeficientes de friccdo € a
relacdo entre a dureza do material ensaiado e do contramaterial. De acordo com
Bayer (2004), a dureza e a densidade de um material sdo diretamente proporcionais
a sua resisténcia ao desgaste, uma vez que tais propriedades aumentam a
resisténcia a friccdo e ao arrancamento de gréos. No entanto, os valores obtidos de
coeficiente de friccdo foram, de modo geral, menores para 0s nanocompdsitos
sinterizados convencionalmente, ainda que tenha havido significativa diferenca nas
durezas e densidades com relacdo aos nanocompositos sinterizados por SPS, como
demonstrado nas Tabelas 8 e 9.

Os coeficientes de friccao, além de dependerem da dureza e da densidade
dos materiais que foram o tribopar, séo fortemente dependentes da carga e da
velocidade de ensaio (ZUM GAHR, 1989).

Ambos o0s contramateriais utilizados sdo mais duros do que o0s
nanocompositos t-ZrO2/5% vol Al2Os. As durezas medidas para os contramateriais
foram de 1970 HV30 para a esfera de Al2Os e 1680 HV30 para a esfera de WC-
6%Co. Quanto maior a dureza da esfera em relacdo ao material ensaiado, espera-se
gue maior seja o coeficiente de friccdo e o desgaste da esfera (ZUM GAHR, 1989).
No entanto, o coeficiente de friccdo foi mais alto nos ensaios com esfera de WC-
6%Co, enquanto a taxa de desgaste foi menor, quando comparado com 0S ensaios
feitos com esfera de Al203, como serd mostrado a seguir.

5.2.3.1.2 Taxa de desgaste

A classificacdo dos regimes de desgaste em funcdo da taxa de desgaste é
ainda discutida na literatura (TEDESCO, 2010). A condi¢&o limite entre os regimes
moderado e severo de desgaste ndo € exatamente definida, sendo caracterizada

pela rugosidade e demais caracteristicas da superficie desgastada. A condicao
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critica para a transicdo entre os dois regimes é a fratura fragil, a qual se deve a
aspectos mecanicos e técnicos. Considerando-se que, para viabilizar a aplicacao
tribolégica dos materiais ceramicos, é essencial que exista uma condicdo em que
haja resisténcia ao desgaste e superficies lisas que possam ser mantidas ao longo
do uso, acredita-se que essa seja a condicao de desgaste moderado (KATO,
ADACHI, 2002; PASARIBU, SLOETJES, SCHIPPER, 2004). Em termos de taxa de
desgaste, consideram-se como desgaste moderado 0s casos em que a taxa de
desgaste ndo ultrapassa os 10°®* mm3.(N.m)%, enquanto valores superiores a esse
séo classificados como desgaste severo. Quanto ao regime de transicdo, alguns
autores reportaram que taxa de desgaste para essa regido se encontra entre 10“ e
10 mm3.(N.m)1, porém ndo ha um consenso em relacédo a superficie de desgaste
para este regime (TEDESCO, 2010; PASARIBU, SLOETJES, SCHIPPER, 2004).

Portanto, para a correta determinacdo dos regimes de desgaste nas
condigBes analisadas, é necessaria a confrontacdo dos resultados calculados de
taxa de desgaste com as micrografias das superficies de desgaste, a fim de
identificar os mecanismos atuantes e predominantes, dessa forma podendo
classificar os regimes com maior precisdo (ALECRIM et al., 2017b).

A Tabela 10 apresenta os valores de taxa de desgaste dos materiais
ensaiados, calculados com base na perda de volume de material durante o ensaio
(Equacbes 10 e 11). Além disso, € exposto o regime de desgaste para cada
amostra, determinado com base nos valores de taxa de desgaste calculados. A
principio, para efeitos de classificagdo de regime de desgaste, consideraram-se
como regime moderado as taxas de desgaste inferiores a 10 mm3.(N.m)?; regime
de transicdo as taxas de desgaste superiores a 10°® mm3.(N.m)* e inferiores a 10
mm3.(N.m)*; e, finalmente, para regime severo, as taxas de desgaste superiores a
10° mms3.(N.m)™.

Tabela 10 - Taxas de desgaste dos nanocompésitos t-ZrO2/Al203-NbC ensaiados com esferas de
Al203 e de WC-6%Co e carga de 15 N.

Método e Taxa de desgaste — | Regime de | Taxa de desgaste — | Regime de

temperatura de bola de Al,O3, x10® desgaste bola de WC-6%Co, desgaste
sinterizacdo (°C) [mm?3.(N.m)?] X106 [mm?3.(N.m)?]

SPS - 1300°C 5,22 Transicéo 5,78 Transicédo

SPS —1350°C 42,2 Severo 1,19 Transicédo

SPS — 1400°C 54,9 Severo 19,2 Severo

SC —1400°C 1,33 Transicéo 2,43 Transicédo

SC - 1450°C 1,82 Transicdo 0,05 Moderado

SC — 1500°C 0,396 Moderado 0,453 Moderado

Nota: SC = Sinterizagdo convencional. Desvio padrao inferior a 5% em todos 0s casos.
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Com base nas taxas de desgaste calculadas, observa-se que a taxa de
desgaste foi significativamente mais alta hos hanocompadsitos sinterizados por SPS
do que nos sinterizados convencionalmente, no caso do ensaio com esferas de
Al203, especialmente nos nanocompositos sinterizados por SPS a 1350°C e a
1400°C. Por outro lado, apenas a amostra sinterizada por SPS a 1400°C apresentou
um regime de desgaste classificado como severo nos ensaios com esferas de WC-
6%Co. Isso vai contra 0 que se poderia esperar baseado na densidade e na dureza
dos nanocompdsitos, uma vez que 0S nanocompodsitos sinterizados por SPS
possuem maior densidade e maior dureza do que os nanocompositos sinterizados
convencionalmente. Porém, € importante ressaltar que 0s nhanocompésitos
sinterizados convencionalmente apresentaram maior tenacidade a fratura, o que
pode, dependendo dos mecanismos de desgaste mais atuantes, ter uma

interferéncia maior do que a densidade e a dureza propriamente ditas.

5.2.3.1.3 Analise das superficies de desgaste

A fim de verificar os mecanismos de desgaste ocorrentes nas superficies dos
nanocompodsitos apos o ensaio de desgaste, foram feitas micrografias por MEV das
trilhas desgastadas. A Figura 49 mostra as micrografias obtidas por MEV dos
nanocompositos de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados por SPS a 1300°C, 1350°C e
1400°C e ensaiados com esferas de Al20s.

Figura 49 - Micrografias de MEV das superficies de desgaste dos nanocompdsitos de t-ZrO2/Al2O3-
NbC sinterizados por SPS a: (a) 1300°C; (b) 1350°C; (d) 1400°C, ensaiados com esferas de Al203 e
carga de 15 N.
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A analise das trilhas de desgaste da Figura 49 mostra que estas apresentam
uma variagdo nas caracteristicas, sendo identificada no nanocompasito sinterizado a
1300°C (Figura 49(a)) uma descontinuidade na superficie desgastada, com uma
parte da superficie composta por riscos paralelos relativamente profundos, porém
conservando a superficie inicial, e outra com a formacao de uma aspereza continua
no sentido de movimentacdo da esfera, caracterizando a coexisténcia dos
mecanismos de sulcamento e de microtrincamento gerado pela juncdo de
microtrincas da camada compactada. No nanocompésito sinterizado a 1350°C,
representado pela Figura 49(b), observa-se uma combinagcdo mais agressiva de
mecanismos, causando em parte riscamento, regides de arrancamento da camada
superior e formacéo de detritos, correspondendo aos mecanismos de adesédo e de
delaminacdo. Comportamento semelhante foi observado no nanocompdsito
sinterizado a 1400°C (Figura 49(c)), onde se identificam regibes de arrancamento da
camada superficial e de fratura fragil e trincamento da camada compactada. Estas
caracteristicas indicam a existéncia dos mecanismos de adesédo, delaminacdo e
fadiga superficial, consequentes de um desgaste severo por abraséo do tribopar.

A Figura 50 apresenta as micrografias das trilhas de desgaste dos

nanocompaositos sinterizados convencionalmente e ensaiados com esferas de Al2Os.

Figura 50 - Micrografias de MEV das superficies de desgaste dos nanocompdsitos de t-ZrO2/Al2O3-
NbC sinterizados convencionalmente a: (a) 1400°C; (b) 1450°C; (d) 1500°C, ensaiados com esferas
de Alz2Os e carga de 15 N.

ST s ¥

Nas micrografias da Figura 50, também se observaram diferentes
mecanismos de desgaste, porém com menor grau de severidade quando
comparados com 0s nanocompdsitos da Figura 49. No nanocompdsito sinterizado
convencionalmente a 1400°C (Figura 50(a)), observaram-se areas mais ‘lisas’,
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indicando um riscamento mais superficial e conservando grande parte da superficie
original. Em algumas regides foi observada a existéncia de uma camada
compactada de detritos finos, combinada com arrancamento de uma camada
superficial. Estas caracteristicas denotam a existéncia dos mecanismos de
sulcamento e deformacéo plastica da superficie ensaiada.

No nanocompdsito sinterizado a 1450°C (Figura 50(b)), observou-se a
formacdo de microtrincas em uma das partes da superficie, combinada com a
compactacdo da camada superficial, e nas regides mais claras identifica-se a
formacgéo de um tribofilme, que também foi verificado no nanocomposito sinterizado
a 1500°C (Figura 50(c)). Nesta amostra, o sulcamento causado pelo contato com a
esfera promoveu também a formacdo de trincas longas e paralelas a direcdo de
movimentacdo da esfera, evidenciando o mecanismo de delaminacdo. No entanto,
nas Figuras 50(b) e (c) ndo se observa a formacdo de detritos, tampouco
arrancamento de uma camada superficial.

E importante ressaltar que, embora as micrografias destaquem regides em
que houve diferentes mecanismos de desgaste, os nanocompdsitos sinterizados
convencionalmente tiveram uma quantidade menor de regides em que o desgaste
mais agressivo ocorreu, bem como a profundidade das trilhas de desgaste foi
visivelmente menor. Esta pode ser uma das razdes pelas quais 0s nanocompositos
sinterizados convencionalmente tenham tido as menores taxas de desgaste quando
ensaiados com esferas de Al20s.

A Figura 51 apresenta as micrografias das trilhas de desgaste dos
nanocompaositos sinterizados por SPS e ensaiados com esferas de WC-6%Co.

Figura 51 - Micrografias de MEV das superficies de desgaste dos hanocompdésitos de t-ZrO2/Al2Oz-
NbC sinterizados por SPS a: (a) 1300°C; (b) 1350°C; (d) 1400°C, ensaiados com esferas de WC-
6%Co e carga de 15 N.
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A Figura 51(a), que mostra a superficie de desgaste do nanocompadsito
sinterizado a 1300°C, mostra uma trilha de riscamento na qual houve um
significativo microtrincamento por toda a superficie, combinado com regifes pontuais
de arrancamento de graos e arrancamento da camada superficial, causando fraturas
intergranulares da superficie e expondo a microestrutura interna. No entanto, regides
como a destacada na Figura 51(a) foram esparsas ao longo da trilha de desgaste,
Nas Figuras 51(b) e (c), correspondendo respectivamente aos nanocompaositos
sinterizados a 1350°C e a 1400°C, também se observa a trilha de riscamento, porém
sem uma quantidade significativa de trincas. E dado destaque as regides onde
houve arrancamento de camada superficial e fraturas intergranulares. Os detritos
formados foram pressionados no interior dessas regides, indicando os mecanismos
de sulcamento, delaminacdo e deformacdo plastica e delaminacdo. Quando
comparados com 0s nanocompositos sinterizados convencionalmente, 0s
nanocompositos sinterizados por SPS, assim como no caso dos ensaios com
esferas de Al20s, também apresentaram maiores taxas de desgaste, embora
relativamente menores do que nos ensaios com esferas de Al20s. Este fato pode
estar associado a menor dureza da esfera de WC-6%Co e a propria caracteristica
desse material, que ndo promoveu uma formacéo significativa de detritos durante o
ensaio.

A Figura 52 mostra as micrografias das trilhas de desgaste dos
nanocompositos sinterizados convencionalmente e ensaiados com esferas de WC-
6%Cao.

Figura 52 - Micrografias de MEV das superficies de desgaste dos nanocompositos de t-ZrO2/Al2Oz-
NbC sinterizados convencionalmente a: (a) 1400°C; (b) 1450°C; (d) 1500°C, ensaiados com esferas
de WC-6%Co e carga de 15 N.
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A andlise das superficies apresentadas na Figura 52 permite verificar que, de
modo geral, ocorreu um desgaste por sulcamento e compactagdo de camada
desgastada mais uniforme, sem ocorréncias de desgaste severo, especialmente nos
nanocompositos sinterizados a 1400°C e a 1500°C (Figuras 52(a) e (c),
respectivamente). No caso do nanocompdsito sinterizado a 1450°C (Figura 52(b)),
este apresentou uma taxa de desgaste quase nula (0,05 x 10°® mm3(N.m)?), o que
foi comprovado pela andlise da superficie, que ndo apresenta sinais de desgaste
marcante, exceto um leve riscamento que em quase nada alterou a superficie de
ensaio. Este nanocompdsito foi o que, dentre todos os nanocompdésitos ensaiados,
apresentou a menor taxa de desgaste, embora os coeficientes de friccdo tenham
sido entre os mais altos.

Considerando a importancia de se classificar os regimes de desgaste nao
apenas pelas taxas de desgaste calculadas, bem como pela analise das superficies
de desgaste, visando a manutencdo das caracteristicas fundamentais das
superficies de desgaste ap0s o uso prolongado dos materiais a serem aplicados, foi
feita a confrontacdo dos resultados. A Tabela 11 apresenta a confirmacdo ou a
eventual reclassificacdo do regime de desgaste, com base na confrontagdo da
Tabela 10 com as superficies de desgaste analisadas por MEV nas Figuras 49, 50,
51 e 52. Os regimes de desgaste eventualmente alterados em relacdo a analise

apresentada na Tabela 10 estdo destacados em negrito.

Tabela 11 - Confirmacéo dos regimes de desgaste dos nanocompositos de t-ZrO2/Al203-NbC
ensaiados com esferas de Al2O3 e de WC-6%Co, utilizando carga de 15 N.

Método e Regime de desgaste

temperatura de Esfera de Al;O3 Esfera de WC-6%Co

sinterizagdo (°C) Prévio Final Prévio Final
SPS —1300°C Transicéo Transicéo Transi¢do Severo
SPS - 1350°C Severo Severo Transicédo Transicédo
SPS — 1400°C Severo Severo Severo Severo
SC - 1400°C Transicdo Transicdo Transicédo Transicédo
SC - 1450°C Transicdo Transicdo Moderado Moderado
SC - 1500°C Moderado Severo Moderado Moderado

Observa-se que foram alterados os regimes de desgaste previamente
classificados apenas em dois nanocompdsitos, 0 nanocompdsito sinterizado
convencionalmente a 1500°C ensaiado com esfera de Al2O3 e 0 nanocompdésito
sinterizado por SPS a 1300°C ensaiado com esfera de WC-6%Co. Isto demonstra

que o critério utilizado para a classificacdo do regime de desgaste com base na taxa
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de desgaste foi razoavelmente preciso, porém alteracdes na superficie de desgaste
das amostras cujo regime foi reclassificado evidenciaram a importancia de se
analisar minuciosamente as superficies desgastadas, a fim de prever de forma mais
correta o comportamento do material frente ao desgaste.

A andlise dos resultados dos ensaios de desgaste permite concluir que os
nanocompaositos sinterizados convencionalmente apresentaram, de modo geral, um
comportamento mais satisfatorio em relacdo ao desgaste. Tal diferenca, contraria ao
que se previa baseado na dureza e na densidade dos materiais, pode estar
relacionada a maior tenacidade a fratura encontrada para 0s nanocompdsitos
sinterizados convencionalmente, que por sua vez tiveram um modo de fratura misto
(integranular e intragranular). E interessante observar que o nanocompdsito
sinterizado convencionalmente a 1500°C, em contato com a esfera de Al20O3 (mais
dura que a de WC-6%Co), apresentou regime de desgaste severo. Isso vem de
encontro com a reducdo na tenacidade associada ao inicio da oxidacdo do NbC
presente no material, bem como a uma consequente reacéo do 6xido formado com a
Al203. O nanocomposito sinterizado a 1600°C n&o foi submetido ao ensaio de
desgaste, devido a fragilidade observada nas amostras, o que impossibilitou uma
analise mais detalhada desse comportamento.

Com base na andlise dos resultados das caracterizacfes dos nanocompositos
de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados convencionalmente e por SPS, pode-se concluir
que as inclusbes de Al203-NbC tiveram um papel importante na melhoria das
propriedades mecéanicas em relacdo a t-ZrO2 monolitica, especialmente na
tenacidade a fratura, em geral, levando a um bom desempenho frente aos ensaios
de desgaste. A variacdo das temperaturas e das técnicas de sinterizacdo permitiu
observar um ponto fraco no processamento desses materiais, que foi a sensibilidade
do NbC a atmosferas oxidantes em temperaturas superiores a 1450°C. Tal oxidacao,
seguida de provavel reacdo eutética com a Al203 presente nos nanocompadsitos,
promoveu uma degradacdo significativa das propriedades mecéanicas que foram
inicialmente melhoradas, principalmente a tenacidade a fratura e a resisténcia ao
desgaste. Deste modo, € possivel sugerir uma “janela de processamento” mais
adequada para os nanocompgsitos de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados por quaisquer
técnicas, que consiste na limitagdo da temperatura de sinterizacdo a 1450°C e na
necessidade da utilizagdo de atmosfera redutora. Dentro dessa “janela de

processamento”, podem ser obtidos nanocompasitos de t-ZrO2/Al203-NbC de forma
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relativamente simples e com bom desempenho em aplicacdes que requerem alta
tenacidade a fratura, boas propriedades tribolégicas e, consequentemente,

durabilidade dos materiais.
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6 CONCLUSOES

A partir dos resultados obtidos neste trabalho, pode-se concluir:

a) Sistema t-ZrO2/Al20s3:

e A sinterizagdo convencional da t-ZrOz e de t-ZrO2/Al203 promoveu materiais
altamente densificados, com boa disperséo das inclusdes na matriz, tamanho
de gréo submicrométrico e densidades superiores a 97% DT,;

e A porosidade remanescente, ainda que pouca, ndo permitiu observar um
aumento da dureza e da tenacidade nos compositos t-ZrO2/Al203 sinterizados
a 1350°C e 1400°C, em relacdo a t-ZrO2. No entanto, um aumento da dureza
e da tenacidade foi observado nos compdsitos sinterizados a 1500°C, os
guais apresentaram as maiores densidades relativas.

e A sinterizacao por flash sintering permitiu a obtencéo de t-ZrOz e t-ZrO2/Al203
com densidades relativas entre 79,4% e 94,6%, com densificacdo ocorrente
em temperaturas que variaram entre 785,6°C e 950,4°C;

e A sinterizagdo por flash sintering promoveu uma microestrutura
predominantemente homogénea, com algumas regibes heterogéneas

apresentando graos submicrométricos/micrométricos e sinais de fase liquida.

b) Sistema t-ZrO2/Al203-NbC:

e A moagem de alta energia foi completa e eficaz na obtencdo de pos
nanométricos de Al203-NbC, com tamanhos de cristalito de 9,10 nm e 9,66
nm e porcentagens de fase de 56,6% e 43,4% para as fases Al203 e NbC,
respectivamente;

e Os nanocompositos de t-ZrO2/Al203-NbC sinterizados convencionalmente
apresentaram dureza inferior ou similar & da t-ZrO2. A sinterizagdo por SPS
promoveu maior densificacdo, e os valores de dureza foram superiores ao da
t-ZrO2. A tenacidade a fratura foi mais alta nos nanocompasitos sinterizados a
1350°C (SPS), 1400°C (SPS/convencional) e 1450°C (convencional), e
diminuiu nos sinterizados a 1500°C e a 1600°C (convencional), devido a uma

provavel oxidacdo do NbC e formacao de fase liquida;
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Os ensaios de desgaste mostraram que 0Ss nanocompdsitos sinterizados
convencionalmente a 1400°C e a 1450°C sofreram menor desgaste (regime
moderado) do que os sinterizados por SPS em relacdo a ambos o0s
contramateriais (Al203 e WC-6%Co0). De modo geral, o contramaterial Al2O3
ocasionou mais desgaste do que o WC-6%Co nos nanocompoésitos

sinterizados pelas duas técnicas, devido a sua dureza mais elevada.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

O presente trabalho trouxe muitas questdes, que nao puderam ser
respondidas, devido a limitacdo de tempo e recursos, inerentes a um doutoramento.
Esta secdo apresenta algumas sugestdes para trabalhos futuros, com base nos
resultados alcangados.

e Investigar sistematicamente os parametros operacionais e de processamento
por flash sintering da t-ZrO2 e seus compositos, e seu efeito na
heterogeneidade microestrutural, grau de densificacéo e retragéo linear da t-
ZrO2 e seus compaositos com Al20s.

e Investigar o comportamento do NbC nanocristalino como inclusdo em
compaositos de matriz de t-ZrO2 durante a sinterizacdo com e sem atmosfera
redutora, e o grau de limitacdo que este possui no tocante a sua oxidacao e a
reacao com a matriz ou outros componentes do material;

e Investigar a cinética de oxidacdo do NbC por espectroscopia de infravermelho
e espetroscopia Raman;

e Investigar o grau de transformacdo de fase da t-ZrOz durante o
processamento por moagem de bolas e na sinterizacdo de seus compdsitos,
bem como os eventuais mecanismos de tenacificacdo ocorrentes devido a
transformacéo;

e Investigar sistematicamente a influéncia do modo de fratura na resisténcia a
flexdo, na dureza e na tenacidade de nanocompdsitos t-ZrO2/Al203 e t-
ZrO2/Al203-NbC;

e Investigar o comportamento tribolégico do nanocompdsito t-ZrO2/Al203-NbC
em funcao da carga de ensaio pelo método esfera-no-disco;

e Investigar a sinterizacdo do nanocomposito t-ZrO2/Al203-NbC com diferentes
fracOes volumétricas de Al203-NbC;

e Investigar a sinterizagdo por flash sintering do nanocompoésito t-ZrO2/Al20s-
NbC usando atmosfera redutora.
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