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OBTENÇÃO E CARACTERIZAÇÃO DO COMPÓSITO AbOj-NbC 

E O EFEITO DA ADIÇÃO DE Y2O3 NA SUA SINTERIZAÇÃO 

Rosa Maria da Rocha Pasotti 

RESUMO 

Compósitos cerâmicos à base de alumina com particulados são intensamente 

estudados devido ao aumento nas propriedades mecânicas e pelas vantagens de 

processamento em relação aos compósitos com fibras ou whiskers. O presente trabalho 

estudou o compósito de matriz de AI2O3 com a introdução de particulados de NbC. As 

amostras foram obtidas por técnicas convencionais de processamento cerâmico. Foram 

estudadas amostras com concentrações de 10, 20 e 40 % em peso de NbC, sinterizadas a 

1750 °C/15min e 1650 °C/30 min em fomo de grafite, com atmosfera de argônio. Com 

estas composições, foram processadas amostras com o NbC como recebido do fornecedor, 

com o NbC moído 30 h, e amostras com adição de 3% de Y2O3 à matriz de alumina. As 

amostras sinterizadas foram analisadas quanto a densidade; fases cristalinas presentes, por 

difração de raios X; caracterização microestrutural por microscopia óptica e microscopia 

eletrônica de varredura e de transmissão; foram determinadas a dureza e tenacidade à 

fratura a temperatura ambiente; a cinética de sinterização foi analisada por dilatometria. Os 

resultados deste trabalho mostram que é viável o processamento do compósito Al^Os-NbC 

sinterizados sem pressão, obtendo-se densidades relativas à teórica maiores que 95 % para 

todas as amostras sinterizadas a 1750 °C e para as concentrações de 10 e 20% em peso de 

NbC sinterizadas a 1650 °C. O aumento na concentração de NbC na matriz de alumina, 

promoveu um acréscimo na tenacidade à fratura, obtendo-se valores de Kic de 4,5 

MPa.m''^ para as amostras com concentrações de 40% de NbC. Este resultado é 

comparável aos dos compósitos de AI2O3-TÍC, que são comercialmente empregados em 

ferramentas de corte. 
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SYNTHESIS AND CHARACTERIZATION OF A^Os-NbC COMPOSITE 

AND THE EFFECT OF Y2O3 ADDITION ON ITS SINTERING 

Rosa Maria da Rocha Pasotti 

ABSTRACT 

Alumina composites containing ceramic particles have been intensively studied because 

they show improved mechanical properties and some advantages over fibres and whiskers based 

composites mainly for processing. The embedment of NbC particles in an AI2O3 matrix has been 

investigated in this work. Composite materials were obtained by the conventional ceramic 

processing with compositions AI2O3-X NbC where x=10, 20, and 40 weight %. Materials were 

sintered in argon at 1650 °C/30min, and at 1750 °C/15min using a graphite resistance furnace. 

Three sets of samples were processed: 1) containing NbC powder as received; 2) containing NbC 

powder milled for 30h; and 3) containing 3 weight % of Y2O3 added to the AI2O3 matrix. After 

sintering samples were analysed to evaluate the densification grade. Phases were determined by 

X-ray diffraction, and samples were analysed by optical microscopy, scanning electron 

microscopy and transmission electron microscopy to observe the microstructure features. 

Hardness and fracture toughness at room temperature were also determined by the indentation 

method, and the sintering kinetic was evaluated by dilatometry. The present work shows that 

Al203-NbC composite can be produced by using pressureless sintering, leading to materials with 

densities higher than 95% of the theoretical density for all composites containing NbC and 

sintered at 1750 °C. The same resuh can be obtained for composites containing 10 and 20 weight 

% of NbC, and sintered at temperatures as low as 1650 °C. Higher concentration of NbC in the 

AI2O3 matrix promotes an improvement of fracture toughness. Samples with 40-wt % of NbC 

show Kic equals to 4.5 MPa.m''^. This value is compared to the ones previously determined for 

AI2O3- TiC composites, available commercially and used in ceramic cutting-tools. 
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1 - INTRODUÇÃO 1 

Neste capítulo é situada a cerâmica como material avançado, dando destaque aos 

compósitos cerâmicos como materiais a serem aplicados estruturalmente. Também é 

colocada a fragilidade das cerâmicas e a busca de meios para se aumentar a tenacidade à 

fratura destes materiais. Neste contexto é colocada a motivação e os objetivos que são 

propostos para este trabalho, de estudo do compósito AI2O3 - NbC. 
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1-INTRODUÇÂO 

Até recentemente, materiais para aplicações estruturais avançadas eram restritos a 

ligas metálicas avançadas. Atualmente para aplicações envolvendo altas temperaturas os 

materiais metálicos estão atingindo o limite em seu potencial de desenvolvimento. O desejo 

de se obter temperaturas cada vez mais altas em motores de combustão e equipamentos de 

geração de energia, tem levado o desenvolvimento de ligas a base de Ni, Cu e Fe a niveis 

extremos de sofisticação no design microestrutural e estrutural. No entanto, tal 

desenvolvimento é necessariamente limitado pelo ponto de fiisão desses materiais. Em contra 

partida as cerâmicas oferecem uma das poucas opções para o aumento significativo na 

utilização de materiais em temperaturas altas de serviço. Sua baixa densidade, inércia 

química e alta dureza oferecem um potencial adicional para estender os limites de 

performance além daqueles oferecidos pelos materiais metálicos \ 

As ferramentas de corte são um exemplo dessa substituição. A busca por maior 

produtividade e menores custos de fabricação está impondo a necessidade do 

desenvolvimento de ferramentas de corte capazes de operar em velocidades cada vez mais 

altas. No entanto, altas velocidades de usinagem geram tensões e temperaturas maiores na 

interface ferramenta/peça trabalho, exigindo materiais mais refi^atários para as ferramentas. 

Esta necessidade tem resultado no desenvolvimento dos aços rápidos, carbetos cementados, 

ferramentas de corte com recobrimento, e vem progressivamente orientado na direção dos 

materiais mais refratários: as cerâmicas (Figura 1.1) .̂ 
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Figura 1.1- Mudança na produtividade devido a introdução de novos materiais 
para ferramentas de corte ̂ . 
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As questões fundamentais, ainda por serem resolvidas a contento no processamento 

das cerâmicas para fins estruturais, referem-se ao aimiento da tenacidade, a diminuição do 

grau de dispersão dos valores de resistência mecânica e a diminuição dos microdefeitos, 

capazes de ocasionar falhas catastróficas em serviço, quando há intensas solicitações. 

Para que os materiais cerâmicos tenham suas propriedades estruturais melhoradas e 

sejam mais difundidos no mercado, alguns pontos ainda necessitam ser otimizados ^ 

• A sinterabilidade dos produtos dever ser bem caracterizada e melhorada. 

• Os processos de produção em alta escala necessitam de maior reprodutibilidade. 

• O acabamento superficial dos produtos deve melhorar. 

• Os custos de produção devem reduzir. 

• A tenacidade à fratura deve aumentar. 

Buscando observar esses pontos, a Engenharia dos Materiais tem criado novos 

materiais, misturando diferentes pós cerâmicos de diversas caracteristicas. Quando 

densificados, dão origem aos chamados compósitos cerâmicos cuja melhoria das propriedades 

mecânicas tem sido observada. Isto tem-se apresentado como uma alternativa interessante e 

econômica para conferir maior tenacidade às cerâmicas. 

Com relação aos materiais propriamente ditos, os compósitos cerâmicos e as 

cerâmicas covalentes vem recebendo atenção especial, em fimção das excelentes propriedades 

que estes materiais apresentam quando processados adequadamente. Na Tabela 1.1 estão 

listados algims tipos de ferramentas de corte e propriedades típicas 

Tabela 1.1- Propriedades mecânicas a temperatura ambiente de materiais 
para ferramentas de corte 

Material Resistência a ruptura Dureza Tenacidade a fratura 
MPa Rockwell (A) MPam''^ 

AI2O3 500-700 93-94 3,5-4,5 
AhOa-ZrOz 700-900 93-94 5,0-8,0 
AI2O3-TÍC 600-850 94-95 3,5-4,5 
AUOs-SiCw 550-750 94-95 4,5-8,0 
SÍ3N4 700-1050 92-94 6,0-8,5 
SiAlON 700-900 93-95 4,5-6,0 
WC-Co 1250-2100 91-93 10,0-13,5 

Os conjugados à base de alumina são bastante empregados como componentes de alta 

tecnología. Visando a melhoria das propriedades mecânicas e da resistência a abrasão da 

alumina, uma familia de compósitos tem sido desenvolvida e, em fimção das oportunidades de 

mercado, intensamente ampliada e estudada. 
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Por volta do ano de 1905, antes mesmo da introdução dos carbetos cementados no 

mercado (aproximadamente 1930), a alumina já era considerada um material viável para 

ferramenta de corte. Patentes baseadas na aplicação de alumina em ferramentas de corte 

foram registradas em 1912 e 1913 na Inglaterra e Alemanha, respectivamente. Durante a 

segunda guerra, devido ao alto valor estratégico do tungsténio, que é empregado nos carbetos 

cementados, mais uma vez foi dada atenção à alumina, o que resultou na introdução 

comercial de ferramentas de corte de alumina após intensa pesquisa científica ^ 

No começo dos anos 60, ferramentas de corte cerâmicas eram baseadas em a-AliOs 

policristalina sinterizadas sem pressão ou prensadas a quente com uma variedade de aditivos e 

composições. Dois fatores principais limitaram a larga utilização destas ferramentas pelas 

indústrias de corte metálico: a baixa tenacidade inerente ao material, que diminui a gama de 

aplicações e sua baixa condutividade térmica, que aumenta a possibilidade de danos na 

ferramenta por choque térmico. 

O desenvolvimento dos compósitos baseados em AI2O3 contendo 25 a 40% em 

volume de TiC, como fase dispersa, trouxe melhorias nas propriedades termomecânicas, 

aumentando a aceitação das ferramentas de corte. A adição de dispersóides de carbetos 

refratários de metal de transição promoveu grande aumento na condutividade térmica, 

provavelmente através da formação de uma fase intergranular mais condutora .̂ Do ponto de 

vista das propriedades mecânicas, estes compósitos exibem um aumento na dureza e na 

tenacidade à fratura comparados à alumina monolítica 

A evolução nas técnicas de processamento também contribuiu para o desenvolvimento 

das ferramentas de corte cerâmica à base de alumina garantindo um aumento nas propriedades 

mecânicas e na gama de apl icaçõesA Figura 1.2 apresenta o processo e a composição das 

cerâmicas produzidas desde 1960. Atualmente ferramentas de corte de AI2O3-TÍC são 

largamente aplicadas, estando no mercado mundial há vários anos ̂ . 

O carbeto de nióbio, em conjunto com o carbeto de titânio e o carbeto de tântalo, é 

usado em metal duro como uma fase dura e refratária envolvida por uma fase metálica (em 

geral, cobalto). As propriedades físicas do NbC, como estrutura cristalina e temperatura de 

fijsão, são semelhantes as do carbeto de titânio, que é o carbeto mais largamente adicionado à 

alumina para aplicação em ferramentas de corte .̂ Por sua vez, o metal nióbio possui 72% de 

suas jazidas mundiais no território brasileiro Este fato, associado as propriedades do NbC, 

trouxe o interesse em se estudar a introdução desse material à alumina e analisar as 

características e propriedades mecânicas deste compósito. 

•;OMISSAC f^ÂCCNAL DE ENERGIA NUCLEAR/SP IPEfc 
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Figura 1.2- Histórico do desenvolvimento das ferramentas de corte .̂ 

O estudo deste compósito é praticamente inédito, pois durante toda a revisão 

bibliográfica não foi encontrada nenhuma publicação que avaliasse a combinação da AI2O3 

com NbC. Os trabalhos referentes ao compósito AI2O3-TÍC foram utilizados como 

bibliografia base, pois estes materiais são os que mais se aproximam em termos de 

caracteristicas físicas do compósito Al203-NbC. Os parâmetros de processamento escolhidos, 

bem como os cuidados experimentais tomados durante a obtenção do compósito, basearam- se 

em dados da literatura para o compósito AI2O3-TÍC. 

Este trabalho tem como objetivo a obtenção do compósito Al203-NbC e sua 

caracterização. O processamento engloba desde a preparação dos pós (moagem, secagem, 

prensagem, etc) até a obtenção da amostra conformada (sinterização). Os compósitos são 

caracterizados principalmente por análise microestrutural e análise das propriedades 

mecânicas à temperatura ambiente, dureza e tenacidade à fi-atura. 

A análise microestrutural é um elo entre o processamento e as propriedades do 

material. Através dela pode-se avaliar o processamento e predizer as propriedades do 

material Neste trabalho, a microestrutura e as propriedades mecânicas do compósito 

Al203-NbC são analisadas em função da adição de diferentes concentrações de carbeto de 

nióbio, temperatura de sinterização e introdução de itria em pequenas quantidades, como 

aditivo de sinterização. 
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Neste capítulo é apresentada uma breve abordagem sobre os compósitos de matriz 

cerâmica, os tipos existentes e suas principais caracteristicas, dando ênfase aos compósitos 

com introdução de segunda fase na forma de particulados. A alumina e o carbeto de nióbio 

são apresentados em suas características físicas e químicas na intenção de melhor 

compreender estes materiais quando processados em conjunto. A sinterização, sendo o 

ponto principal do processamento cerâmico também mereceu um item, no qual são 

descritas as etapas e os mecanismos de sintetização no estado sólido e a relação com a 

microestrutura. O item "propriedades mecânicas dos compósitos" fornece um pouco de 

teoria da mecânica da fratura, os possíveis mecanismos de tenacificação presentes nos 

compósitos com particulados e como podem ser avaliadas a dureza e tenacidade à fratura 

desses materiais. 
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2-REVISAO BIBLIOGRÁFICA 

2.1-Compósitos de Matriz Cerâmica 

Compósitos cerâmicos são materiais que consistem de duas ou mais fases cerâmicas 

distintas, combinadas numa escala microestrutural. O objetivo geral dos materiais compósitos é 

a obtenção de certas propriedades, melhores que as da matriz monolítica. A idéia de usar 

materiais particulados ou fibrosos para reforçar uma matriz cerâmica não é recente. Dentre as 

aplicações mais antigas de compósitos cerâmicos está o uso de fibras naturais tais como grama 

ou pêlo de animais para aumentar a resistência de potes cerâmicos antes da queima''*. O 

interesse atual dos compósitos cerâmicos surge a partir da aplicação potencial em insertos para 

ferramentas de corte (Figura 2.1) e em motores avançados e estruturas aeroespaciais, 

particularmente onde o componente é exposto a altas temperaturas'^ 

Os esforços em pesquisa e desenvolvimento de compósitos de matriz cerâmica (CMC) 

utilizando reforços de partículas, whiskers, ou fibras têm resultado em valores de tenacidade de 

até cinco vezes o valor obtido para a matriz'^. Nos compósitos cerâmicos particulados, os 

benefícios que podem ser alcançados incluem melhoria na tenacidade, sem perda significativa 

na dureza, e aumento na condutividade térmica. O aumento combinado dessas propriedades 

leva a uma maior resistência ao desgaste e uma performance melhor como material aplicado a 

ferramentas. 

Figura 2.1- Insertos de ferramentas de corte de compósitos de matriz cerâmica 

(fabricante: NGK). 
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Uma área importante de aplicação para as ferramentas cerâmicas é a usinagem de ferro 

fimdido. Compósitos baseados em alumina são destinados ao corte de ferro fundido de alta 

qualidade com baixos teores de escória e sem rugosidade na superfície^'*; também apresentam 

boa resistência ao desgaste na usinagem em alta temperatura de ligas à base de níquel 

Os compósitos de matriz cerâmica (CMCs) podem ser divididos em dois grupos: 

microcompósitos e nanocompósitos. Nos microcompósitos a segunda fase possui tamanho 

micrométrico e pode se apresentar na forma de particulados, plaquetas, whiskers e fibras que 

são dispersas na matriz cerâmica. Exemplos de arranjos microestruturais mais comuns 

encontrados nos microcompósitos podem visualizados na Figura 2.2'. Por outro lado, os 

nanocompósitos podem ser agrupados em quatro tipos: intergranular, intragranular, 

intra/intergranular e nano/nano compósito'^''^, conforme pode ser visto na Figura 2.3. 

Particulados Plaquetas 

Fibra longa paralela Fibra curta paralela Fib''» curta aleatória 

Fibra longa aleatória camadas cruzadas 

Figura 2.2- Ilustração esquemática da distribuição de segunda fase dos 

microcompósitos cerâmicos'. 

Quanto à composição dos CMCs (matriz e reforço), poderia se pensar na existência de 

um número ilimitado de combinações que resuhariam em potenciais compósitos. Porém, as 

pesquisas têm dado enfoque a um número relativamente pequeno de sistemas, os quais por 

uma razão ou outra, apresentam vantagens sobre as cerâmicas monolíticas. Como exemplo, os 

• ' T i t í i - \ : . ' , Í ; : i 
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compósitos que apresentam um ou mais mecanismo de tenacificação, como os compósitos de 

alumina- zircônia, mulita- zircônia e alumina reforçada com SiC ou TiC. A Tabela 2.1 

apresenta os materiais mais empregados em cada tipo de compósito, que vem sendo 

desenvolvido nos últimos anos'. 

(Qj i n t r a íb) Inter 

(c) i n t r a / i n t e r (d) Nano/nano 

Figura 2.3- Classificação dos nanocompósitos cerâmicos 18 

Um critério importante na escolha dos constituintes de um compósito 

cerâmico, é que eles mantenham sua integridade durante o processamento e uso. Materiais que 

reajam quimicamente, que sejam solúveis uns nos outros, ou que formem eutético com baixo 

ponto de fusão, não podem ser combinados. Mesmo que o processo de fabricação seja 

projetado de forma a minimizar a interação entre os constituintes, o problema pode aparecer 

durante a aplicação do compósito a temperaturas elevadas. A compatibilidade entre os 

materiais pode ser prevista na maioria dos casos por referência a diagramas de fases existentes, 

determinados experimentalmente, ou por estimativas termodinâmicas baseadas nas energias 

livres de formação e reação^". 
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Tabela2.1- Materiais aplicados em cada arranjo microestrutural de CMCs'. 

Tipo de Compósito Constituintes: matriz-reforço 

Particulados Al203-Zr02 SÍC-TÍB2 
AI2O3-TÍC SÍ3N4-TÍC 

AI2O3- SiC SÍ3N4-Zr02 

Plaquetas AI2O3- SiCpi, SÍ3N4-SÍCP1 

Fibras curtas (Whiskers) AI2O3- SiCw; SÍ3N4-SÍCW 

Fibras longas: paralelas vidro-C; vidro-SiC 

Fibras longas: camadas cruzadas vidro-C; vidro-SiC; SiC-SiC 

Fibras longas: trama de tecido C-C; SiC-SiC 

Em certas circunstâncias, as interações entre os constituintes, se apropriadamente 

controladas, podem ser exploradas para produzir microestruturas de compósito "zw situ". 

Como exemplo tem-se os processos de sinterização reativa e sintese por combustão '̂"̂ '*. O 

termo sinterização reativa, implica que dois ou mais constituintes reajam durante a 

sinterização, formando novas fases. A reação é normalmente exotérmica e pode contribuir para 

uma melhoria no processo de sinterização. Em alguns casos a reação é tão exotérmica que o 

calor gerado é suficiente para causar uma auto- sinterização sem aquecimento externo, além 

daquele requerido para o inicio da reação. Esta é a base para a síntese por combustão que, 

quando controlada adequadamente, pode produzir compactos relativamente densos dos 

produtos sintetizados pela reação^'' A seguir são apresentadas duas reações que geram 

compósitos in situ de alumina- nitreto de titânio e alumina- carbeto de titânio. 

- sinterização por reação^^: 

3 TÍO2 + 4 AIN 2 AI2O3 + 2 TiN + N2 (2.1) 

- sintese por combustão ^: 

3 TÍO2 + 4 Al +3 C ^ 3 TiC + 2 AI2O3 (2.2) 

Utilizando-se as técnicas convencionais de processamento de pós, os CMCs reforçados 

com particulados podem ser obtidos de maneira similar às cerâmicas monolíticas. Parte-se de 
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uma mistura dos pós, que podem ser conformadas através de vários processos para obtenção 

da peça a verde: compactação uniaxial e isostática, moldagem por injeção, colagem de 

barbotina, extrusão e outros. Depois de conformadas as peças podem ser sinterizadas sem 

pressão. Apesar de encarecer o processo, a conformação e a sinterização podem ser 

executadas simultaneamente se for utilizada prensagem a quente (HP) ou prensagem isostática 

a quente (HIP). Atualmente, o processo de fabricação mais vantajoso é a sintetização sem 

pressão seguida da prensagem isostática a quente^'. Este processo é mais econômico, uma vez 

que elimina a necessidade de encapsulamento das peças, e obtêm-se peças densas com 

formatos complexos. A principal condição para utilização de sinterização mais HIP, é que as 

peças sinterizadas sem pressão apresentem densidades superiores a 95% da densidade teórica, 

pois acima desta densidade, a porosidade remanescente no material é fechada. 

Apesar das cerâmicas reforçadas com whiskers também apresentarem a possibilidade 

de serem preparadas com técnicas similares as empregadas às cerâmicas monolíticas, em geral 

a consolidação por prensagem a quente se faz necessária. Este fato somado ao aho custo de 

obtenção dos whiskers, comparado a obtenção dos pós, faz com que as cerâmicas reforçadas 

com whiskers sejam 20 a 40 % mais caras do que os compósitos particulados^*. 

Quanto às propriedades e caracteristicas, existem várias diferenças entre os 

compósitos reforçados com particulados e aqueles reforçados com fibras ou whiskers. As 

propriedades dos CMCs reforçados com particulados são em grande parte isotrópicas, ao 

passo que as propriedades dos CMCs reforçados com fibras e whisker são, dependendo da 

orientação, de quase-isotrópica à anisotrópica. 

Os CMCs reforçados com whisker ou fibras fi-eqüentemente dependem de mecanismos 

de tenacificação tais como arrancamento da fibra ou do whisker ("fiber pullout") e ponte de 

trinca ("crack bridging"), o que requer inclusões com alta razão de aspecto. Devido a ausência 

de inclusões com alta razão de aspecto, os CMCs reforçados com particulados dependem de 

mecanismos de tenacificação menos eficientes e por isso, os valores de tenacidade desses 

materiais tendem a ser inferiores aos dos reforçados com fibras e whiskers^^. 

As propriedades dos compósitos com particulados são dependentes não somente das 

propriedades e frações das fases constituintes, mas também de outras caracteristicas da 

microestrutura do compósito. A microestrutura depende fortemente do processamento, que 

por sua vez tem os mecanismos de densifícação e desenvolvimento microestrutural afetados 

pela presença das partículas de segunda fase. A seguir são citados alguns parâmetros 
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microestruturais importantes que modelam as propriedades dos compósitos de matriz 

cerâmica'. 

• Porosidade e distribuição de tamanho de poros: Porosidade tem um efeito marcante na 

resistência a fratiu^a, dureza, módulo de elasticidade e condutividade térmica. 

• Tamanho de grão da matriz: acima de um certo tamanho, os grãos na cerâmica podem 

atuar como falhas determinantes da resistência, mais do que os poros. 

Consequentemente, um tamanho de grão pequeno na matriz é considerado desejável. 

• Tamanho de partícula do reforço: este parâmetro é importante, particularmente nas 

cerâmicas tenacificadas com zircônia, uma vez que o tamanho da partícula de zircônia 

afeta a transformação martensítica, tetragonal para monoclínica. No entanto o tamanho 

do reforço também é importante para outros sistemas, como exemplo o compósito 

alimiína-díboreto de titânío^^. 

• Continuidade de fase: a existência de continuidade das partículas condutoras em uma 

matriz não condutora (percolação) é crítica para a condutividade do compósito. 

• Propriedades do contorno de grão e interface: a composição e as propriedades dos 

contornos de grão e da interface da microestrutura têm influência nas propriedades 

mecânicas e físicas do compósito. Por sua vez as interfaces são influenciadas por 

impurezas, aditivos de sinterização e reações químicas entre as fases. 

Estes efeitos microestruturais são suficientes para modificar as propriedades esperadas, 

que são expressas por modelos ou pela regra das misturas aplicada aos materiais dos 

compósitos. 
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2.2- Materiais 

2.2.1-Alumina 

O óxido de alumínio, AI2O3, ou alumina tem tido atenção especial devido sua ampla 

variedade de aplicações em diversos segmentos industriais. A primeira notícia do uso 

comercial data de 1907 com uma patente que descreve a produção de um material cerâmico de 

alta alumina^^. O inicio do uso em grande escala entretanto, só ocorreu no final dos anos 20 e 

início dos anos 30, consolidando-se na época da segimda guerra mundial com o emprego em 

isoladores de velas de ignição, em substituição à porcelana, e em produtos para uso em 

laboratório. 

A partir da década de 40, as cerâmicas de alta alumina encontraram aplicações nas 

mais diversas áreas, destacando-se as aplicações para fins estruturais, como guias-fio, eixos, 

selos mecânicos, ferramentas de corte, tubos para proteção de termopares, cadinhos, meios de 

moagem, bicos pulverizadores, cabeças de pistão, etc. 

Estrutura Cristalina da Alumina 

A literatura registra a existência de sete fases cristalográficas da alumina calcinada. 

Dentre estas fases cristalográficas, as fases beta, gama e alfa são as que apresentam maior 

utilização. A alumina gama é aplicada principalmente como catalisador e suporte para 

catalisadores, em fimção da sua alta área específica (100 a 200 m^/g)^'. A altmiina beta 

encontra utilização como eletrólito sólido, devido as suas propriedades como condutor iónico. 

A alimiina alfa, cuja área específica pode chegar a 20 m^/g é usada em uma variedade de 

aplicações termo-mecânicas, em fimção de suas excelentes propriedades intrínsecas, como alta 

refratariedade, estabilidade química e dureza. A alumina-a apresenta caráter 

predominantemente iónico, possuindo densidade teórica de 3,985 g/cm^, ponto de fíisão de 

aproxhnadamente 2050 °C e coeficiente de expansão térmica de 7,2-8,6 10"*/K 

A única fase termodinamicamente estável do óxido de alumínio é a alumina a. Sua 

estrutura cristalina é descrita como tendo ânions O "̂ num arranjo hexagonal compacto com 

cátions de Ap^ ocupando dois terços dos interstícios octaédricos rodeados por seis íons 

oxigênio. A Figura 2.4(a) apresenta a estrutura hexagonal da a- AI2O3. As camadas A e B 

contêm íons oxigênio, enquanto as camadas C contêm íons alumínio e pontos de vacâncias. 
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As camadas C são somente preenchidas em 2/3 para manter a neutralidade das cargas^'. A 

Figura 2.4(b) apresenta dois sistemas de escorregamento mmia estrutura hexagonal: basal e 

prismático. Na alumina, pode ocorrer escorregamento nestes dois planos em temperaturas em 

tomo de 1000 °C^l 

o Oxigênio 
• AkjininJo 

Vacância 

P i a n o 
p r í m á t i c o 

P I J A O b j U l 

(a) (b) 

Figura 2.4- (a) Estrutura de célula hexagonal da alimiina -a e (b) dois sistemas de 

escorregamento na estrutura hexagonal"* .̂ 

Obtenção da Alumina 

A principal matéria prima para a obtenção de alumina é a bauxita, que também se 

constitui na principal fonte de obtenção do aluminio metálico. A bauxita é uma mistura 

impura de gibsita A1(0H)3 com a boemita e/ou diásporo, que são respectivamente as fases a e 

P do AIO(OH). A maior parte da bauxita é refinada pelo processo Bayer̂ ^ para remover 

impurezas, como SÍO2, Fe203 e TÍO2, gerando alimiinas com piu-eza de até 99,5%, sendo o 

Na20 a impureza predominante. 

O refinamento da bauxita por este processo ocorre em vários estágios^"*. Após o 

beneficiamento físico (britagem, moagem, mistura), o mineral é submetido a digestão 

hidrotérmica numa solução de NaOH, sob pressão de 0,5 MPa e temperatura de 150-160 °C, 

para se obter íons em solução. O hidróxido de alimiínio e as impurezas silicosas entram em 

solução como alimiinatos de sódio e silicatos de sódio respectivamente. As impurezas sólidas, 

como TÍO2 e Fe203, permanecem insolúveis na forma de lama vermelha que é removida por 

filtragem. Após resfiiamento a solução filtrada é nucleada com gibsita e a precipitação do 

hidróxido de aliunínio é induzida pelo borbulhamento de C O 2 na solução. A gibsita é então 
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filtrada e calcinada a 1100-1200°C para a obtenção do óxido de alumínio que é moído para 

atingir uma granulometria fina. 

As características da alumina, em termos de forma, distribuição de tamanho de 

partículas e pureza, dependerão nesse processo, das condições de precipitação da gibsita 

(nucleação, tempo, temperatura e agitação), da temperatura de calcinação e das condições de 

moagem^ .̂ 

Sinterização da Alumina 

A sinterização de alumina é objeto de vários estudos com a finalidade de produzir 

peças com densidade teórica, ou próxima dessa, e microestrutura homogênea, proporcionando 

maior flexibilidade de aplicações. Para isso, as pesquisas se concentram principahnente em 

evitar o crescimento exagerado de grãos, que ocorre no último estágio de sinterização. Assim, 

é comum adicionar aditivos de sinterização, com destaque para o óxido de magnésio (MgO), 

que é reconhecidamente imi eficiente inibidor do crescimento exagerado de grãoŝ *'̂ ''̂ *. O 

efeito benéfico dos aditivos sobre a sinterabilidade da alumina deve-se ao fato de que a 

presença de íons aliovalentes (íons com valência diferente daquela da matriz) influenciam 

fortemente o processo de difiisão no estado sólido^''^'. 

Desde a descoberta do efeito do MgO na sinterização da alumina, têm sido publicados 

vários trabalhos sobre diversos aditivos e suas respectivas influências na taxa de sinterização, 

densidade, crescimento de grão e resistência mecânica da alimiina. Além do MgO, destacam-

se como aditivos para a sinterização da alumina: NiO, FeO, TÍO2, SÍO2, Nb205, La203 e 

Y2O3 ^ fonna e os mecanismos pelos quais os aditivos atuam variam. 

A ítria, que é o aditivo utilizado neste trabalho, é responsável por reduzir a taxa de 

densifícação e minimizar o crescimento descontínuo dos grãos da aliunina Quanto as 

propriedades mecânicas, a introdução de ítria na alumina melhora a resistência à fluência 

(creep) devido a habilidade da ítria em inibir a difiisão pelo contorno de grão, que é o 

mecanismo primário para a fluência na alumina''̂ '*̂ '''̂ . No compósito AI2O3-TÍC, a presença 

de Y2O3 ajuda na sinterização sem pressão, reduzindo as reações com geração de fases 

voláteiŝ '̂'**. 

Em comparação ao magnésio, o ítrio é isovalente com o alumínio e portanto o efeito 

da carga elétrica na segregação não deve ser considerado. Devido ao limite de solubilidade do 

ítrio no volume da alumina ser baixo"*''̂ " e a diferença no tamanho do raio iónico ser grande 
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(Y^*=0,893 e Al^^=0,51 Angstron), normalmente o ítrio segrega ou precipita nos contornos de 

grãos ou superfícies, dificultando o mecanismo de difiisão pelo contorno de grão, o que pode 

retardar o crescimento de grão e a densifícação da alumina"* .̂ 

A Figura 2.5 apresenta o diagrama de equilíbrio de fases do sistema Al203-Y203'*' '^\ 

indicando para babeas concentrações de Y2O3 um ponto eutético a 1760 °C com a formação da 

fase estável Y3AI5O12 (YAG) e AI2O3 Em alguns estudos têm-se detectado precipitados 

finos de YAG espalhados pela microestrutura da alumina sinterizada em temperaturas tão 

reduzidas quanto 1400 °c^ '̂̂ .̂ O grau de formação dos precipitados nos contornos de grão 

depende da concentração do dopante, do tamanho de grão da AI2O3 e da quantidade de 

impurezas presente. 

Gruffel e Carry^*, mediram a concentração de Y no contorno de grão por ESCA 

(electrón spectroscopy for chemical analysis) e constataram que, de acordo com a 

concentração de ítrio, a microestrutura pode-se apresentar em duas maneiras: tmia com grãos 

mais finos onde é observada a segregação de Y e outra mais grossa na qual os contornos de 

grão são saturados com ítrio, resultando na precipitação intergranular de uma segimda fase 

rica em ítrio. 
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Figura 2.5 - Diagrama de equilíbrio de fases binario do sistema AI2O3 -Y2O3'*'. 



REVISÃO BIBLIOGRÁnCA 17 

2.2.2-Carbetos de Metais de Transição 

Os materiais cerâmicos mais importantes além dos óxidos, dos nitretos e dos siaions 

são os carbetos, como o carbeto de silício e os carbetos de metais de transição, sendo estes 

últimos utilizados em metal duro e cermets. Estes materiais têm sido desenvolvidos a imi nível 

de performance na qual eles estão prontos para serem usados, não somente como componentes 

estrutiu-ais com resistência ao desgaste em motores automotivos e outros maquinários, mas 

também como ferramentas de corte ou materiais de alta temperatura para usinas elétricas 

convencionais ou nucleares, espaçonaves e em aplicações militares. 

O carbono forma uma variedade de compostos binários que são bem diferentes em 

estrutura e propriedades. Com os elementos da primeira, segunda e terceira coluna da tabela 

periódica, são formados compostos de sal, que podem ser descritos como derivados do metano 

(ânion C'*', e.g. AI4C3) ou acetileno ( ânion C2' , e.g. CaC2)^^. Estes carbetos são moles, 

transparentes quando possuem alta pureza e eletricamente não condutores. Os carbetos 

metálicos de relevância técnica, são os formados com os elementos dos grupos 1 Vb, Vb e VIb. 

Estes materiais possuem alta dureza e alta condutividade elétrica. Os materiais SiC, B4C e 

BeC2 possuem propriedades próximas as do diamante, também apresentando alta diu-eza e 

semicondutividade^^. 

As propriedades únicas dos carbetos de metais de transição resultam da singular 

interação dos tipos de ligações: metálica, covalente e iónica, gerando alto ponto de fusão 

combinado com alta condutividade térmica e elétrica. A combinação de todas estas 

propriedades toma os carbetos promissores como uma interessante classe de materiais de alta 

resistência ao desgaste, isso se as principais desvantagens como fragilidade e dificuldade de 

sinterização puderem ser superadas. 

Estrutura Cristalina dos Carbetos 

A estrutura dos carbetos metálicos é geralmente governada pela razão entre o raio 

atómico do metal e do carbono. Iniciando com a rede de empacotamento fechado do elemento 

metálico, a incorporação sucessiva de átomos menores de C nas posições octaédricas resulta 

na formação de estruturas com várias seqüências de camadas ocupadas por carbono^*. 
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O completo preenchimento das posições octaédricas numa rede hospedeira cúbica de corpo 

centrado toma-se uma rede cúbica de faces centradas com a estrutura do NaCl. Isto ocorre 

para os monocarbetos do grupo IVb e Vb. Assim os monocarbetos tecnicamente importantes 

do grupo IV e V, como TiC, ZrC, HfC, NbC e TaC, são isotípicos e cristalizam-se na estrutura 

cúbica de face centrada^^. Cada átomo, metal ou carbono, é rodeado por seis vizinhos 

próximos da outra espécie atômica numa configuração octaédrica (Figura 2.6). No entanto a 

composição real dos carbetos de metal de transição exibe uma baeta estequiometria 

representada pela fórmula MCx, onde M representa o metal e x é a razão carbono- metal. 

Dentro da faixa de x=0,5 a 0,97 a estrutura cristalina não muda. A deficiência de carbono é 

devido a vacâncias de átomos de carbono na subrede do carbono. Uma vez que a diminuição 

na estequiometria é relacionada com a redução das ligações C-M relativas a x=l, a 

concentração de vacâncias influencia sistematicamente as propriedades relacionadas à força 

de ligação, como a energia coesiva, ponto de fusão, constantes elásticas, dureza e o 

comportamento de deformação plástica em altas temperaturas, assim como as propriedades de 
c g 

transporte relacionadas a defeitos como a condutividade térmica e difusão . Os sistemas dos 

elementos do grupo Vb como V-C, Nb-C e Ta-C são caracterizados pelos subcarbetos do tipo 

M2C e os monocarbetos MCi-x. 

• metal 

o carbono 

Figura 2.6- Estrutura cristalina do NbC. Círculos pretos: niobio; 

círculos brancos: carbono^^. 
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Obtenção dos Carbetos de Metais de Transição 

Os principais métodos de obtenção de carbetos podem ser divididos em 5 grupos: 

síntese a partir do elemento, redução dos óxidos do metal por carbono, deposição a partir de 

fases gasosas, eletrólise de sais fundidos e precipitação química^*. 

A síntese a partir dos elementos metálicos, levados à fusão em fomo a arco, é 

historicamente o primeiro método pelo qual muitos carbetos foram obtidos. A maioria dos 

metais reagem com o carbono a temperaturas abaixo do seu ponto de fusão. 

Consequentemente o método mais amplamente usado para produzir carbetos é pelo 

aquecimento de misturas de metal e carbono 

Devido ao alto custo dos pós de alguns metais, o método mais econômico de produção 

de carbetos é pela redução dos óxidos dos metais correspondentes, com carbono ou gases 

contendo carbono. 

A produção dos carbetos de metais de transição numa escala industrial é feita por 

''sinter carbonization" dos óxidos ou hidróxidos com carvão preto em enormes fomos de 

indução em temperaturas entre 1500 °C e 2000 °C (ZrC, HfC, VC, NbC, TaC) ou 2000 -2200 

°C (TiC- equação 2.3) em vácuo ou atmosfera de hidrogênio^^. 

TÍO2 + 3 C -> TiC + 2 c o t (2.3) 

Outros processos de redução para os óxidos são as reações de aluminotermia e menos 

comum a silicotermia. A reação ocorre acima do ponto de fusão, em fomo a arco ou de 

indução. Somente misturas de carbetos com temperatura de fusão relativamente baixa 

[exemplo (Cr, Mo)C, (V, Ta, Nb)C] ou misturas eutéticas ( W C A V 2 C ) são usuahnente 

produzidas por este método. Para se obter carbetos mais puros a partir desses processos, é 

utilizada a técnica de banho de metal fundido (menstruum process), onde os carbetos 

contaminados são dissolvidos e recristalizados num banho de metal líquido. A temperatura de 

fusão varia numa fabca de 1700-2000 °C; após resfriamento os cristais de carbetos, da ordem 

de 100-1000 ^un são extraídos por tratamento com ácido na matriz metálica. 

Os métodos por deposição de fase vapor, fazendo uso de reações de cloretos voláteis 

de metal de transição, fornecem pós químicamente bem definidos e recobrimentos de 
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superfícies. Como exemplo tem-se a decomposição do tetracloreto de titânio com acetileno em 

plasma de hidrogênio (equação2.4). 

TÍCI4 + 1/2 C2H2 + 3/2 H2 O TiC + 4 HCl (2.4) 

Mais recentemente a rota de preparação via precursores organometálicos vem 

crescendo em interesse. O objetivo é a síntese de pós extremamente puros, de granulometria 

fina, ou mesmo obtenção de pré-ligas de compósitos na forma de pós, fibras, recobrimento ou 

até materiais monolíticos. 

Comportamento de sinterização dos carbetos 

Sinterização de materiais que possuem ligações covalentes é geralmente muito mais 

difícil do que a densifícação dos óxidos cerâmicos. Isto ocorre devido a baixa difusão (baixa 

tendência à dinisão por volume e por contorno de grão), alta razão de energia superficial-

contomo de grão e devido a alta pressão de vapor de alguns constituintes (forte tendência para 

difusão superficial e evaporação- condensação). 

Carbeto de Nióbio íNbC) 

O carbeto de nióbio é um carbeto de metal de transição da família Vb da tabela 

periódica. As propriedades do NbC podem ser comparadas com as do TiC e de outros 

carbetos refi-atários usados em metal duro através da tabela 2.2 Como os demais carbetos 

refi-atários, o NbC possui alto ponto de fusão; baixa reatividade química, até água régia em 

ebulição não ataca o pó, sendo necessário uma mistura de HNO3 e HF para causar a 

dissolução; alta dureza, que depende da composição estequiométrica do NbC^^. 

Os compostos estáveis formados no sistema Nb-C são o N b 2 C , que apresenta duas 

formas cristalográficas, e o NbC cúbico de face centrada. A fase NbC existe na faixa 

estequiométrica que varia do NbCojo até próximo do NbCo,99*". 

iOMiSSAC KâUmi^í DF FNEKG/A WUCLFAR/SP iPE» 
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Tabela 2.2 - Propriedades de carbetos refratários usados em compósitos de metal duro^. 

carbeto estrutura 
cristalina 

temperatura de 
fiisão °C 

concentração 
nominal de 

carbono (%peso) 

microdureza Hv 
(50 g) 

coeficiente de 
expansão 

ténnicadO"^') 

TiC cfr: 3100 20,05 3000 7,7 
NbC efe 3600 11,45 2000 6,7 
ZrC efe 3400 11,64 2700 6,7 
VC efe 2700 19,08 2900 7,2 
TaC efe 3800 6,23 1800 6,3 
WC hexagonal 2800 6,13 (0001)2200 5,2 

(1010)1300 7,3 

Apesar do NbC possuir dureza menor que a do TiC em temperatura ambiente, acima 

de aproximadamente 500°C sua dureza passa a ser superior a do TiC (figura 2.7), o que é 

uma característica importante para aplicação em ferramentas de corte, onde a dureza do 

material deve ser a máxima possível em temperaturas altas, devido ao desgaste durante a 

usmagem 
61 

200 400 600 800 

Temperatura ,°C 
1000 1200 

Figiu"a 2.7 - Efeito da temperatiu^ na dureza de algims carbetos de metais de transição*'. 
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2.2.3- Sistemas Al.O^-NbC e Al^O^-TiC 

O compósito AI2O3 -TÍC é utilizado comercialmente como ferramenta cerâmica de 

corte devido a sua alta resistência ao desgaste. O TiC é adicionado a alumina para conferir 

a esta maiores valores de tenacidade à fratura, condutividade elétrica e dureza. 

O carbeto de nióbio, por sua vez é um material interessante pela sua similaridade 

cora o TiC em muitas propriedades e em algumas delas sendo até superior ao TiC, como a 

dureza em altas temperaturas*''. Portanto compósitos com adição de NbC como segimda 

fase, ao invés de TiC, pode ter aplicações como ferramentas de corte e materiais que 

apresentam alta resistência ao desgaste. 

Como foi visto nos itens precedentes, tanto a alumina quanto o carbeto de nióbio 

possuem alta estabilidade quimica e física; apresentam alto ponto de fusão e inércia 

química. Porém é interessante analisar estes dois materiais quando combinados a altas 

temperaturas, verificando as reações possíveis e os produtos destas reações. 

O comportamento dos materiais de um compósito a altas temperaturas implica na 

viabilidade de sua aplicação e na otimização do processamento. É interessante que os 

materiais apresentem boa estabilidade, não reagindo entre si durante a smterização sem 

pressão e atinjam altas densidades. 

Porém, como o sistema A I 2 O 3 - NbC é praticamente novo, não foram encontradas 

referências que analisassem o comportamento durante a síntenzação, nem as propnedades 

que este sistema apresenta. Dessa forma, os trabalhos desenvolvidos no esmdo do sistema 

AI2O3-TÍC foram usados como referências para a obtenção e caracterização dos 

compósitos A l 2 0 3 - N b C . Existe uma quantidade de informações relativamente grande na 

literatura sobre o compósito AI2O3 -TÍC, que fornece dados sobre o processamento**'̂ '̂ ,̂ 

caracterização microestrutural" avaliação das propriedades mecânicas^ e resistência 

ao desgaste^"*. 

Quanto a sinterização do compósito AI2O3-TÍC, tem-se que este é de dificil 

densificação sem que seja exercida pressão. Reações entre a alumina com o carbono livre 

presente no TiC ou mesmo com o próprio TiC são possíveis de ocorrer com a formação de 

fases voláteis, que podem limitar a densificação modificando o mecanismo de sinterização 

por difusão pelo volume e contomo de grão, para evaporação- condensação^ '̂̂ '̂* .̂ Este fato 

esclarece porque atualmente as ferramentas de corte comerciais de AI2O3-TÍC são 

produzidas principalmente por prensagem a quente, processo no qual as reações entre os 
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dois constituintes são minimizadas e a densifícação ocorre em temperaturas mais baixas e 

tempos mais curtos. 

Klug e col.^^, estudando o sistema Al-O-C observaram que a taxa de reação entre a 

alumina e o grafite toma-se significativa acima de 1550 °C e ocorre através de uma fase 

intermediária (AI4O4C), que se forma e desaparece com a produção final de subóxidos 

voláteis de alimiínio (A10,Al20) e monóxido de carbono. Já para as reações possíveis entre 

a AI2O3 e o TiC, a reação (2.4) é conhecida como a mais severa^^. 

AI2O3 + TiC = AlaOt + TiO + C O t (2 4) 

Para se obter melhores resultados de densificação na sinterização sem pressão do 

compósito AI2O3-TÍC, várias altematívas foram estudadas, como uso de Ti(CO) no lugar 

do TiC e a adição de hídreto de titânio (TÍH2) a fim de formar titânio como uma fase 

líquida transiente*^' Os estudos quanto ao processamento incluem o uso de sinterização 

rápida com taxas de aquecimento tão altas quanto 400°C/min para prevenir reações 

químicas, e patamares de sinterização tão curtos quanto 2 minutos em temperaturas 

relativamente altas, da ordem de 1800 °C '̂ ™. Envolver as amostras em "cama" de pó, que 

desenvolva gases como AI2O, CO e TiO durante a sinterização, contribuí para um aimiento 

na densidade dos compósitos na sinterização sem pressão*^. A adição de Y2O3 em 

pequenas quantidades também se mostrou efetiva na densifícação do compósito AI2O3-

TiC*^^*, diminuindo a reação da alumma com o carbono, devido provavelmente a 

formação de uma camada de solução sólida na superfície das partículas de alumina'* ,̂ e em 

concentrações maiores de ítria, pela formação de líquido eutético'*^. 

Quanto a microestmtura, a introdução crescente de TiC é responsável pela 

diminuição do tamanho de grão da AI2O3 devido a presença do particulado limitar o 

crescimento dos grãos pela imobilização dos contomos 

Foi observada que a tenacidade à fratura dos compósitos AI2O3-TÍC aumenta com a 

quantidade de TiC presente no compósito*'*^ porém um aumento na concentração de TiC 

também acarreta em menores densidades relativas e em uma menor resistência a 

oxidação*\ Portanto, ao se determinar a melhor concentração de TiC no compósito, para 

apresentar a melhor eficiência na aplicação como ferramenta de corte, várias propriedades 

devem ser analisadas em conjunto. Usualmente a concentração de TiC mais empregada 

está em tomo de 30% em massa. 
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2J-Sinterização 

Sinterização é um fenômeno termicamente ativado, em que um sistema de partículas 

intimamente ligadas unem-se quando aquecidas à temperatura inferiores a temperatura de 

fusão. Nesse processo os mecanismos de transporte de matéria estão atuantes no sentido de 

diminuir a energia total do sistema^'. A sintetização pode ocorrer por diferentes processos, 

Kingery"̂ " descreve três: sintetização no estado sólido, fluxo viscoso e sintetização com fase 

liquida. 

As duas funções principais da sinterização de pós compactados são: (a) o 

desenvolvimento de ligações entre as partículas gerando maior resistência e (b) a eliminação 

da porosidade com conseqüente aumento na densidade. A força motriz para este processo é 

fornecida pela redução da energia livre do sistema que se dá pela diminuição da área de 

superfície e interfaces do compactado. Isto pode ocorrer por dois processos alternativos: 

densificação, com a mudança de interface sólido- gás (partícula- poro) para uma interface 

sólido-sólido de menor energia; crescimento de grão, com a transformação de muitos grãos 

pequenos (originários das partículas do compactado) em um número de grãos maiores. Desta 

forma, as mudanças microestruturais durante a sintetização são devidas ao efeito combinado 

da densifícação e crescimento de grãos, apesar deste último ser dispensável para que ocorra a 

sinterização. 

O processo básico para a consolidação de materiais cerâmicos compactados é a 

sintetização no estado sólido sem pressão. Várias modificações para este processo tais como 

sinterização sob pressão (uniaxial (HP) ou isostática (HIP)), sinterização via fase líquida, 

sinterização reativa e síntese por combustão têm sido desenvolvidas para acelerar a 

densificação e sobretudo reduzir a temperatura necessária'. 

2.3.1-Principais Estágios na Sinterização em Estado- Sólido 

A sinterização é freqüentemente analisada em estágios de acordo com a seqüência na 

mudança física que ocorre quando as partículas se ligam e a porosidade desaparece. 

Os principais estágios na sinterização em estado sólido estão ilustrados na Figura 2.8'. 

No primeiro estágio tem-se a formação dos contatos entre as partículas (formação e 

crescimento de pescoço), antes que qualquer crescimento de grão possa ocorrer. O 

crescimento de pescoço se dá por difusão de matéria, ocasionada por tensões e gradientes de 

concentração de vacâncias. Nesse estágio a retração total é no máximo de 5% (Figura 2.8b). 
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Um pouco de retração pode ser ocasionada durante este estágio inicial por rearranjo das 

partículas^^. Isto pode ocorrer por meio de difusão localizada ao redor do contato das 

partículas, permitindo um movimento relativo destas até que fiquem presas num esqueleto 

tridimensional (Figura 2.8c). 

As densidades a verde são geralmente de 50 a 60% da densidade teórica do material e 

uma estrutura interconectada é formada rapidamente, levando ao segundo principal estágio da 

sintetização que é chamado de sinterização intermediária. Neste estágio os pescoços entre as 

partículas crescem, a porosidade diminui e os centros das partículas originais se aproximam. 

Isto resulta em uma retração equivalente à diminuição de porosidade. O contorno de grão 

começa a se mover de forma que uma partícula (chamada agora de grão) aumente de 

tamanho, enquanto o grão adjacente é consumido. Este estágio continua enquanto os poros 

permanecem como uma rede interconectada aberta para a superfície do compactado (Figura 

2.8d) e termina quando o material atinge aproximadamente 90% da densidade e a estrutura de 

poros abertos começa a formar poros isolados mantidos predominantemente nos contornos 

de grão (Figura 2.8e). 

O terceiro estágio é chamado de estágio finaf"*' Ele corresponde a remoção final de 

porosidade, que é eliminada pela difusão de vacâncias ao longo dos contornos de grão. 

Portanto ele é caracterizado pela transição da fase de poros contínuos para uma fase 

descontínua. Os poros podem permanecer nos contornos de grão sendo totalmente eliminados 

neste estágio (completa densificação) ou, no caso de ocorrer crescimento descontínuo de 

grão, podem ser envolvidos e aprisionados no interior do grão, impossibilitando sua 

eliminação (Figura 2.8f)-

m 
1 0 j — 

Figura 2.8- Estágios de sinterização no estado sólido'. 
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O crescimento exagerado de grãos é um fenômeno indesejável, primeiramente porque 

diminui a densidade de contornos de grãos, diminuindo a taxa de densifícação e segundo 

porque, uma microestrutura não homogênea, com grãos grandes e porosidade intragranular, 

afeta negativamente as propriedades mecânicas. A força motriz para o crescimento de grãos e 

a mobilidade dos contornos é reduzida pela presença dos poros nos contornos e por isso o 

crescimento exagerado de grãos é pequeno durante os primeiros estágios da sintetização. No 

entanto, quando a porosidade volumétrica é suficientemente baixa e o tamanho de grão é 

grande, os contornos de grão podem passar pelos poros, aprisionando-os dentro dos grãos. 

A relação entre crescimento de grão e densificação pode ser representada em um 

gráfico hipotético de tamanho de grão versus densidade para uma dada situação de 

sinterização (Figura2.9)'. Este tipo de gráfico recebe o nome de "Mapa de Sinterização". 

o 

•a 
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TEGIÃO dM 1 

separaçãg 1 
Vy^ #•> A1 

, i 1 1 i 1 1 
70 80 90 

Densidade (%) 
100 

Figura 2.9- Mapa de sinterização do tamanho de grão/densidade. A curva II apresenta imia 

melhora na inibição do crescimento de grão em relação a curva I ' . 

Enquanto o compacto se aproxima de uma completa densificação o crescimento de 

grão é acelerado e em certos casos, as condições de crescimento de grão exagerado 

englobando os poros podem ser alcançadas. O objetivo das modificações de sinterização é 

afastar o máximo possível a curva de tamanho de grão/densidade para a parte inferior á 

direita do gráfico (ctirva II), saindo da região de separação entre poros e contornos (região 

achurada da figura). Isto pode ser alcançado, por exemplo, pelo uso de aditivos de 

sinterização, taxas de aquecimento maiores e temperaturas de patamar mais baixas. 
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Em muitos compósitos a adição de segimda fase tem o efeito desejado, aumentando a 

razão entre a taxa de densificação e a taxa de crescimento de grão; partículas de segunda fase 

são muito eficientes na redução do crescimento de grão pela imobilização dos contornos 

(efeito de pinning)'^, enquanto a taxa de densifícação de uma mistura de fases em forma de 

partículas, normalmente fica entre as taxas observadas para os constituintes puros. 

2.3.2- Mecanismos de Sinterização 

A sinterização pode ocorrer por meio de vários mecanismos. A Tabela 2.3 apresenta 

vários mecanismos, os quais podem ocorrer isoladamente ou em combinação para atingir a 

densificação. 

Tabela 2.3 -Mecanismos de sintetização^^. 

Tipo de Sinterização Mecanismo de Transporte de 

Matéria 

Força Motriz 

Fase-vapor Evaporação- Condensação Diferença na pressão de vapor 

Estado sólido Dinisão Diferença na energia livre e 

potencial químico 

Fase líquida Fluxo viscoso Pressão de capilaridade e tensão 

superficial 

Líquido reativo Fluxo viscoso, solução-precipitação Pressão de capilaridade e tensão 

superfícial 

Fase- Vapor 

A força motriz para a sinterização na fase vapor é a diferença da pressão de vapor em 

fimção da curvatura da superfície. O material é transportado a partir da superfície das 

partículas, onde o raio de curvatura é positivo com pressão de vapor relativamente alta, para a 

região de contato entre as partículas, onde o raio de curvatura é negativo e a pressão de vapor 

é bem menor. Quanto menor a partícula, maior será o raio de curvatura positivo e maior a 

força motriz para o transporte via fase vapor. O transporte de matéria por este mecanismo 

modifíca o formato dos poros e resulta em ligação entre as partículas adjacentes. Porém este 
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mecanismo não resulta em retração, devendo ser acompanhado por outros mecanismos que 

promovam transporte de matéria pelo volume. 

Estado Sólido 

A sinterização no estado sólido envolve transporte de matéria por difusão no volume. 

Utilizando-se o modelo de partículas esféricas em contato (Figura 2.10)^^, tem-se que a área 

de contato (área e formação do pescoço) é alterada pela transferência de matéria durante o 

processo de sinterização. Isto ocorre quando a energia térmica causa a migração de átomos 

ou íons via vacâncias (da rede) que existem no material. Num sistema de sinterização no qual 

existe diferenças de concentração de vacâncias de rede, a matéria vai da área de baixa 

concentração de vacâncias para a de alta concentração. Dependendo da curvatura "p" 

(Figura2.10), a densidade de vacâncias na rede próxima ao pescoço toma-se maior, criando 

uma diferença entre esta área e as em equilíbrio. Consequentemente átomos migram em 

direção à região do pescoço. Em adição, já que a pressão de vapor muda em função da 

curvatura, também há o aumento do transoorte de matéria, via evaooracão- condensação. 

Figura 2.10- Modelo de esferas para o processo de sinterização com os caminhos alternativos 

para o transporte de matéria no estágio inicial da sinterização'''. 

O transporte de matéria via estado sólido ocorre por diferentes caminhos pelos 

quais ocorre fluxo de matéria em resposta à força motriz de sinterização, ou seja, redução da 

energia livre do sistema. São identificados pelo caminho de difiisão envolvido, a fonte e o 

absorvedor de matéria (Tabela 2.4). Pode-se dividir os mecanismos em duas classes: 

mecanismos de transporte por superfície (mecanismos 1, 2 e 3) e mecanismos de transporte 
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pela rede (4,5 e 6), sendo que apesar de todos contribuírem para o crescimento do pescoço, 

apenas os últimos promovem a densifícação. 

Tabela 2.4 -Mecanismos de transporte de matéria que atuam na sinterização. 

Mecanismo Caminho de transporte Fonte Absorvedor 

1 Difusão pela superfície Superfície Pescoço 

2 Difusão pela rede Superfície Pescoço 

3 Difusão por vapor Superfície Pescoço 

4 Difusão por contornos Contornos de grãos Pescoço 

5 Difusão pela rede Contornos de grãos Pescoço 

6 Difusão pela rede Discordâncias Pescoço 

Smterização Ativada e smterização com fase líquida 

A taxa de sinterização de alguns materiais cerâmicos pode ser aimientada pela adição 

de pequenas quantidades de material, usualmente < 2%, dando origem a sinterização ativada. 

Considera-se que o material ativador segrega na superfície das partículas e no contorno entre 

as partículas e ativa o processo de difusão no contorno. Por exemplo, um aditivo efetivo para 

a alumina é o MgO^ '̂̂ '̂'̂  que segrega no contorno de grão, reduzindo a mobilidade do 

contorno. Para o Sn02, de difícil densifícação sem a aplicação de pressão, são utilizados o 

MnO e CoO como ativadores da sinterização''^ 

Para a sinterização com fase líquida é feita uma maior adição do material que auxilia 

a densifícação (3 a 30 %vol). A maioria das cerâmicas comerciais possuem uma pequena 

quantidade de líquido reativo que acelera a taxa de densifícação quando comparada ao 

sistema piyo. Um tipo simples de líquido reativo é o líquido eutético na qual a fase primária é 

parcialmente solúvel. Exemplo inclue o BaTiO^ com leve excesso de TÍO2 na composição 

que forma um liquido eutético rico em Ti em temperaturas acima de 1320 °C^ .̂ Cerâmicas 

com estrutura covalente como as de SiC e SÍ3N4, são difíceis de serem sinterizadas como 

uma fase sólida simples mesmo em temperaturas elevadas e são freqüentemente sinterizadas 

via fase líquida utilizando aditivos óxidos. 
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Quando uma pequena quantidade de segunda fase líquida está presente na 

microestrutura policristalina, sua distribuição entre os grãos primários é dependente do 

ângulo diedro^^. Para uma interface sólido líquido como na Figura 2.11 (a) onde há uma 

inclusão líquida interna ao material polícristalino, o ângulo diedro é dado pela seguinte 

relação: 

Yss = 2 Ysi cos (|)/2 (2.5) 

onde: Yss- energia interfacial sólido-sólido; y^ i - energia interfacial sólido-líquido; (t)-ângulo 

diedro 

A Figura 2.11 (b) apresenta a distribuição da fase líquida entre a matriz de acordo com 

o ângulo diedro que é dependente da relação entre as energias interfaciais yjjsi- Quando 

Yss/Ysi é igual ou maior que 2, ^=0 e no equilíbrio as faces de todos os grãos são envolvidos 

pela fase secundária. Quando a razão Yss/Ysi está entre 2 e -n/3 , (j) está na faixa de 0° e 60° e o 

líquido forma um esqueleto contínuo ao longo das arestas dos grãos, formando prismas 

aproximadamente triangulares na interseção dos três grãos. Quando a razão yjy^i está entre 

V3 e 1, (j) está entre 60° a 120° e a segunda fase penetra parcialmente ao longo das linhas de 

junção. Para valores maiores de ^ a segunda fase permanece discreta e tende a formar 

esferas 

•SL 
6rão Sólida 

:£rão Sólido 

(a) (b) 

Figura 2.11- (a) ângulo diedro no equilíbrio para inclusão líquida em um policristal; 

(b) distribuição da fase líquida de acordo com o ângulo diedro^^. 
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2.4- Propriedades Mecânicas dos Compósitos 

A natureza frágil das cerâmicas tem levado á realização de trabalhos sobre a melhoria da 

tenacidade à fratura e resistência mecânica nos últimos 20 anos. As cerâmicas policristalinas, 

incluindo a grande variedade de óxidos e não-óxidos, apresentam os valores de tenacidade à 

fratura muito baixos (geralmente inferiores ou iguais a 6 MPa .m''^)^", quando comparados ao 

metal, 15 a 150 MPa.m"^ 

Os materiais cerâmicos aplicados em compósitos para fins estruturais raramente 

exibem deformação plástica abaixo de temperaturas de aproximadamente 1000°C. Sua resistência 

é consequentemente determinada pela extensão catastrófica de imia trinca desenvolvida a partir 

de falhas internas. Isto pode ser expresso pela equação 2.6 da mecânica da fratura^^: 

onde Y é uma constante adimensional dependente da geometria (não do tamanho) da falha, da 

geometria do campo de tensão e da amostra; c é o tamanho da falha; e ATc é a tenacidade a fratura. 

A implicação prática dessa equação é que a resistência pode ser melhorada tanto pela redução do 

tamanho do defeito no material (c), ou pelo aumento da tenacidade {Kc). 

Tem-se obtido um grande progresso nas técnicas de processamento das cerâmicas a fim de 

reduzir a freqüência e o tamanho dos defeitos, aumentando-se a resistência do material. No 

entanto, os benefícios desse caminho á tenacidade são limitados, pois mesmo os materiais livres 

de defeitos possuem características microestruturais intrínsecas que atuam como falhas; por 

exemplo grãos e os contornos de grãos que trincam durante o carregamento. Além disso, 

materiais frágeis são sensíveis aos danos de superfície e podem ser enfraquecidos por defeitos 

acumulados durante serviço. 

O segundo caminho para aiunentar a resistência das cerâmicas é o aumento da tenacidade 

à fratura, que pode ser obtido mais efetivamente mmi nível microestrutural usando uma 

variedade de mecanismos, como deflexão de trinca, fransformação de fase induzida por tensão, 

microtrincamento controlado e reforço por fíbras ' 
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A Figura 2.12 mostra dois tipos distintos de tenacificação obtidos em compósitos'. O 

primeiro é a deflexão da trinca na qual o crescimento da trinca circunda a segunda fase que está 

na forma de particulados ou fibras. A trinca é desviada e avança para fora do seu plano original, 

onde a força motriz (modo 1) ou o fator de intensidade de tensões na ponta da trinca é reduzido 

localmente pelo desvio. Isto acarreta um crescimento lento da trinca, aimientando a tenacidade do 

material. O segundo tipo é observado em cerâmicas reforçadas com altas frações voliunétricas de 

fibras longas paralelas; neste caso as trincas atravessam a matriz perdendo energia ao atingir as 

fibras. Este mecanismo é chamado de ponte de trinca (fiber bridging) e ocorre por meio do 

rompimento das ligações elásticas entre a matriz e a fibra. Após a falha da matriz, o carregamento 

sobre o compósito pode continuar até que a fibra falhe por destacamento (fiber debonding) e 

arrancamento da fibra (fiber pullout). 

deflexão 

n 

n 

L i " 

ponte de trinca 

Figura 2.12- Ilustração esquemática do mecanismo de deflexão e ponte de trinca' 
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2.4.1-Mecânica da Fratura 

A mecânica da fratura é o estudo das forças, tensões e deformações em trincas 

estacionárias ou dinâmicas. A natureza da fratura depende do material, estado de tensões, 

geometria, temperatura e taxa de deformação (carregamento) aplicada à peça^'. Os materiais 

cerâmicos fraturam de maneira frágil, isto é, por um processo no qual pouca ou nenhuma 

deformação plástica ocorre e a trinca se propaga de maneira instável. 

A concentração de tensões na ponta da trinca é caracterizada em termos dos fatores de 

intensidade de tensões Ki, Kn e Km. Os índices referem-se à direção da aplicação da carga 

com relação á posição da trinca. Se a carga é perpendicular a trinca, como é típico nos casos 

dos ensaios de tração e flexão, o deslocamento é referenciado com modo I e representado por 

Kl, também chamado de "opening mode". O modo I é característico para materiais frágeis, 

como as cerâmicas. O carregamento cisalhante é denominado modo II e modo III, 

representado por Kn e Km, respectivamente. As direções de carregamento são mostradas na 

Figura 2.13' ' . 

M O D O II 

K l . 

M O D O III 

Figura 2.13- Três modos de carregamento utilizados na análise da mecânica 

da fratura linear elástica''. 

Griffith^^ demonstrou a importância dos defeitos microscópicos na resistência 

mecânica dos materiais frágeis. Uma população de fissuras contidas em um material frágil 

produz um concentrador de tensões de valor suficiente para alcançar a resistência coesiva 

teórica nessas regiões, mesmo sob uma tensão nominal menor que o valor teórico. 

Quando a trinca se propaga de modo frágil, produz um aumento na área superficial da 

trinca. Para o aumento da área superficial é necessário que a energia supere a força coesiva 

dos átomos, ou seja aumente a energia superficial. A fonte para o aumento da energia 

superficial é a energia de deformação elástica, que é liberada com a propagação da trinca 
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Griffith^' argumentou que o total de energia potencial, U, de um corpo com trinca 

deformado elásticamente contêm 3 componentes: 

• Uo, energia de deformação elástica equivalente a de um corpo sem trinca; 

• Us, energia superficial da área total da superfície da trinca. Este fator é positivo; 

• Wr, trabalho feito pelas forças que separam as faces da trinca. Este fator é negativo 

porque reduz a energia de deformação elástica. 

Portanto a energia potencial total pode ser expressa como: 

U= Uo - Us~ Wr (2.7) 

A trinca somente se propagará se a energia potencial total do sistema diminuir, ou seja: 

c/C 

Uma vez que, por definição Uo da equação 2.7 é independente do tamanho da trinca, tem-se: 

dJl^dU^dW^^^ (2.8) 

dc dc dc 

Griffith'" propôs o seguinte critério para a propagação da trinca: a trinca se propaga 

quando a redução na energia de deformação elástica for pelo menos igual a energia requerida 

para criar nova superficie de trinca. Este critério pode ser usado para determinar o valor de 

tensão de resistência que acarreta a propagação de uma trinca de certo tamanho, causando 

fratura frágil. A tensão requerida para propagar uma trinca no material frágil, de acordo com o 

cntério de Griffith, em função do tamanho da trinca é expressa pela equação 2.9 : 

(7 = 

• o z 7 ~ l l /2 

(2.9) 

onde; a: tensão de resistência que acarreta propagação da trinca; E: módulo de elasticidade; 
Ysi energia superficial; c;metade do comprimento da trinca 
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A distribuição de tensões em tomo da trinca é expressa pelo fator de intensidade de 

tensões, K de acordo com a equação 2.10: 

K = Ycr^ (2.10) 

onde: cr. tensão nominal; Y: constante adimensional que depende da geometria do 
carregamento e da configuração da trinca; c.metade do comprimento da trinca. 

A propagação do defeito em forma de trinca ocorre quando o fator de 

intensidade de tensões na ponta da trinca alcança o valor critico, Kic, acarretando a fratura do 

material. Portanto Kic (MPa.m"^) mede a tenacidade á fratura do material e pode ser 

considerado um parámetro importante para caracterização de materiais cerámicos. Quanto 

maior a tenacidade, mais difícil é a iniciação e a propagação da trinca no material. 

A equação geral da tensão de fratura (of) de xm material contendo trincas (eq.2.9) é 

igual a equação da tensão de fratura requerida para a propagação da trinca (eq.2.10) conforme 

mostra a equação 2.11: 

1 

Y Ye 1/2 (2.11) 

Onde Kic é o valor critico de Ki para fratura. O Kic é portanto equivalente a (2Eys)"^ 

para uma fratura ideal, quando se aplica os principios da mecánica da fratura linear elástica*^. 
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2.4.2-Mecanisnios de Tenacificação nos Compósitos Particulados 

Assim como os CMCs com reforço de whisker e fibras, um dos objetivos primários da 

adição de reforço com particulados é o controle e otimização da microestrutura para melhorar 

as propriedades mecânicas. Projetando-se a microestrutura pode-se criar mecanismos de 

tenacificação tais como deflexão da trinca, ramificação da trinca, tenacificação por 

microtrincamento e tenacificação por transformação de fase. Todos estes mecanismos 

redistribuem a tensão na ponta da trinca e aumentam a energia necessária à propagação da 

trinca através do material, resultando em um caminho mais tortuoso da trinca, fazendo com 

que aumente o comportamento da curva R (curva de resistência)''^''^'^. 

Deflexão da trinca: Este é o método primário para tenacificação na maior parte dos 

compósitos com particulados. Particulados com alto módulo de elasticidade podem fazer 

com que a propagação da trinca tenha uma trajetória ao redor da partícula ao invés de 

simplesmente atravessá-la. Esta mudança no percurso da trinca aumenta o tamanho da trinca 

tomando-a mais tortuosa. Alguns fatores que afetam a deflexão da trinca são: (i) tamanho do 

particulado e razão de aspecto; (ii) compatibilidade química entre a matriz e o particulado; 

(iii) combinação dos coeficientes de expansão térmica da matriz (ttm) e do particulado 

(ap)^ '̂̂ '̂̂ ^ 

Muitos sistemas são projetados de forma a tomar vantagem da tensão gerada entre a 

matriz e o reforço devido a diferença de coeficiente de expansão térmica (otp - Om)̂ '̂̂ ^ O 

sistema TiC(p)/SiC é um exemplo onde ambos materiais são resistentes, duros e possuem 

alto módulo de elasticidade, portanto, poderia se esperar que a deflexão de trinca não tivesse 

um papel significativo neste compósito ' . No entanto, o coeficiente de expansão térmica (a) 

do TiC é quase o dobro do SiC, criando um campo se tensão residual durante o resfriamento, 

após sinterização. Este campo de tensão deflete a propagação da trinca como é mostrado na 

Figura 2.14. Quando ap>am, o resfriamento a partir da temperatura de sintetização coloca o 

particulado em tração e a matriz em compressão. Se a matriz possui um a maior que o das 

inclusões de particulados, a deflexão da trinca ocorre com a mudança da trajetória da trinca 

jjercorrendo um caminho mais próximo do particulado. 

O tamanho do particulado é critico na efetividade deste mecanismo. A 

magnitude da tensão gerada pela diferença de a é diretamente dependente do tamanho da 

partícula. Há geralmente, um tamanho ótimo para a tenacificação: se a partícula for muito 

pequena, o campo de tensão gerado é desprezível e não afeta o caminho da trinca; se o 
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tamanho da partícula for muito grande, a tensão pode danificar a matriz por um 

microtrincamento externo. Liv and Ownby'^, encontraram que o tamanho ótimo do 
89 

particulado TÍB2 na matriz de aliunina é 3-6 f̂ m, ao passo que Niihara e Nakahira 

conseguiram excelentes resultados de tenacidade à fratura com nanocompósitos de SiC na 

matriz de AI2O3. 

Caminho da trinca 
com uma interface forte 

particulado/matriz 

* Caminho da trinca 
com uma interface fraca 
particulado/matriz 

Figura 2.14- Esquema de propagação de uma trinca sendo defletida por um campo de tensões 

ao redor de uma paricula de TiC (alto a) em matriz de SiC (baixo a)"'. 

Microtrincamento: Inclusões de particulados podem causar microtrincamento dentro e 

ao redor da partícula, devido a diferença de a, transformação de fase ou a resposta elástica a 

um campo de tensão de uma trinca se aproximando. 

Uma quantia apropriada de microtrincamento pode causar a deflexão da trinca, ou 

originar sua ramificação . Porém deve ser dito que este mecanismo pode ser detrimental ao 

compósito tanto quanto benéfico. Quando a densidade de microtrinas aumenta, estas podem 

se ligar e causar uma falha catastrófica inesperada no compósito. Um "design" apropriado do 

compósito pode limitar a formação das microtrincas à zona de processo (process zone) ao 

redor da ponta da trinca, por onde a limitação da resistência imposta pela presença de 

microtrincas pode ser mantida a um mínimo. Desta forma o compósito retém tanto boa 

resistência mecânica quanto tenacidade"'. 

Ramificação da trinca: A energia de fratura e todos os mecanismos de tenacificação 

são ao menos duplicados quando existem duas trincas propagando em concorrência. Este 

mecanismo pode na realidade, ser comum em CMCs com reforço de particulados, no entanto, 

ele provavelmente nunca ocorrerá espontaneamente. Normalmente a ramificação da trinca 

resulta da combinação do microtrincamento da matriz e da deflexão da trinca (Figura 2.15) 
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(a) O» 

Figura 2.15- (a) Ramificação da trinca em conjunto com deflexão da trinca; 

(b) Ramificação da trinca em conjunto com microtrincamento 

Tenacificação por Transformação de fase: O aumento da tenacidade pode ser 

produzido em compósitos particulados se o particulado adicionado soíre uma transformação 

de fase envolvendo aumento de volume. 

Trabalhos nesta área têm focado quase que exclusivamente a adição de zircônia 

tetragonal à matriz cerâmica, onde a ZrOi transforma-se martensiticamente da fase tetragonal 

para a monoclínica durante a fratura'''''^'. Pesquisas têm demonstrado que o tamanho dos grãos 

da t- ZrO? devem ser da ordem de um tamanho crítico^^. As partículas menores a este 

tamanho crítico não se transformam e as muito maiores transformam-se espontaneamente. 

Este intervalo de valor no tamanho crítico, depende da composição da matriz e da fração 

volumétrica da zircônia no compósito. A matriz comprime o reforço de ZxOi prevenindo a 

expansão volumétrica e, quanto maior o módulo de elasticidade da matriz, maior será a 

capacidade de manter a partícula de ZxOj na forma tetragonal. Compósitos de alumina-

zircôma são os compósitos que apresentam tenacificação por transformação de fase, mais 

extensivamente estudados. A matriz de alumma possui rigidez quase duas vezes maior que a 

da zircônia, sendo assim o reforço com t- Zr02 pode ter tamanho de grão tão grande quanto 

0,5 \xm e aínda permanecer na fase tetragonaf ̂ '̂ ''. 

Porém a tenacificação por transformação de fase não é o único mecanismo disponível 

nas cerâmicas à base de zircônia. Pode ocorrer a associação de mecanismos diferentes 

resultando numa maior tenacificação. A transformação t-m, tanto durante o processamento 

quanto durante a fratura, pode causar microtrincas na matriz as quais aliviam as tensões 

durante a propagação da trinca. As partículas de zircôma também agem como particulados 

que podem defletir a trinca. 
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2.4.3-Avaliação da Dureza e Tenacidade à Fratura 

Dureza 

Dentre as várias propriedades mecânicas dos materiais cerâmicos, a dureza é de 

fundamental importância e pode ser facilmente avaliada em amostras com pequeno volume de 

material. 

Existe uma grande variedade de testes que visam dar alguma medida da dureza dos 

materiais. Eles variam desde a escala de Mohs, onde um determinado material é riscado por 

outro, até a medida de uma impressão deixada por \m indentador de geometria conhecida sob 

uma dada carga (Vickers, Knoop, Brinnell, etc). No entanto, não há uma propriedade bem 

definida dos materiais chamada dureza, e o que todos estes testes medem é a combinação do 

comportamento elástico- plástico desses materiais. 

Quanto a carga aplicada, a dureza pode ser considerada como "microdureza" quando 

são utilizadas cargas na faixa de 0,049N a 0,49N, ou "dureza de baixa carga" com cargas de 

1,96N a 98, IN. A impressão Vickers, nesta última faixa de carga, apresenta diagonais na 

ordem de 50 a 200 \xm, o que facilita sua observação em microscópio óptico 

A dureza Vickers baseia-se em uma pirâmide de 136° que é pressionada com uma 

força constante, F, para dentro da superfície da amostra em tempo determinado (Figura 2.16). 

No final do período de carregamento a pirâmide é removida e o comprimento das diagonais, 

d, é medido. A dureza é a força dividida pela área da superfície de contato da impressão de 

acordo com a equação 2.12: 

_F_2Fsen(136°/2) (2.12) 
^ A d' 

A dureza dos materiais duros possui uma dependência com a carga aplicada^^, ou seja 

aimientando-se a carga a dureza diminui até um certo valor a partir do qual ela se mantêm 

constante. Tem sido observado que isto ocorre devido a dureza Vickers se relacionar não 

somente com o tamanho da impressão, mas também com as trincas que se estendem a partir 

dos vértices da impressão^'. Considerando-se que as trincas ocorrem durante o carregamento, 

uma parte da energia, que seria usada para criar a impressão, é dissipada pela formação da 

trinca '̂'̂ ^. Sob este ponto de vista, as trincas das impressões Vickers podem ser bem 
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desenvolvidas com a aplicação de cargas a partir das quais a dureza apresenta valores 
99 

constantes . 

tnnca 

Supsflície da contato 

^̂ comprimento das 
diagonais 

Figura 2.16- Teste de dureza Vickers^'. 

Tenacidade à Fratura 

A tenacidade à fratura, ou fator de intensidade crítica de tensão é um parâmetro 

importante requerido para predizer a performance mecânica dos materíais estruturais. Vários 

métodos experimentais são disponíveis para sua medida'°°''°'. Um dos métodos mais utilizado 

e discutido nos últimos anos é o da impressão de dureza, que fornece valores para o Modo I 

do fator de intensidade critico de tensão "Kic". Ele é particularmente útil para materiais 

frágeis com baixa tenacidade à fratura, uma vez que é simples e rápido; baseia-se no teste de 

dureza padrão e requer uma pequena área de uma amostra plana e polida. Em princípio o 

método mede o tamanho das trincas formadas ao redor da impressão na superfície da amostra. 

As trincas são geradas por cargas acima da carga critica, P, necessária para o início das 
.„„„„^102.103,104 

tnncas 

Porém este método apresenta algumas complicações: (i) a precisão com a qual o 

comprimento da trinca pode ser medido, (ii) todos os modelos dados na literamra para a 

framra por impressão Vickers, assumem que podem ocorrer dois sistemas diferentes de 

tnnca, o tipo Palmiqvist e o radial-mediano, (iii) existe uma grande diversidade de equações 

na literatura para a determinação e cálculo da tenacidade à fratura e (iv) são observadas 

discrepâncias entre os resultados obtidos por este método e outro convencional, como o 

"single edge notched beam (SENB)"'°''°^ 

O perfil das trincas induzidas por impressão Vickers num material frágil pode ser 

classificado em dois tipos: tipo radial-mediano e tipo Palmiqvist'°^, Para uma mesma carga, 

materiais diferentes apresentam perfis de trincas diferentes. Por exemplo, com a carga de 

lOON amostras de AI2O3- pura, o perfil da trinca é radial-mediano, ao passo que amostras de 
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zirconia tetragonal policristalina (TZP) apresentam trincas do tipo Palmqvist'*^. Quando a 

tenacidade à fratiu^a do material é baixa, o perfil da trinca parece ser, na maioria das vezes, do 

tipo radial-mediana. Ao contrário, se os valores de Kic são suficientemente altos, a trinca é do 

tipo Palmqvist. No entanto a transição de um perfil para outro é fianção da carga aplicada e 

das propriedades do material 

Quando as trincas são classificadas como do tipo radial-mediana, o Kic pode ser 

calculado usando-se a equação de Anstis e col.'°' que emprega a mecânica da fratura 

bidimensional simplificada: 

K,c =0,016 
, 3 / 2 

1/2 
(2.13) 

Onde: P: a carga aplicada em N; 

c: comprimento da trinca medida do centro da impressão até a ponta da trinca (m); 

E: módulo de elasticidade (GPa); 

H: dureza Vickers (GPa). 

Foi desenvolvida uma equação para se obter valores de Kic dos materiais frágeis, 

independentemente do perfil da trinca'°^. Os valores de Kjc são tratados em ftinção de v 

(razão de Poisson), H e E. Acredita-se que esta equação seja mais universal que as anteriores. 

^/c H 
a = 

Vl8.a 
-1,51 

(2.14) 

1-8 
4 v - 0 , 5 V 

1-v 

(2.15) 

Onde: E: módulo de elasticidade (GPa); 

H: dureza Vickers (GPa). 

c: comprimento da trinca medida do centro da impressão até a ponta da trinca (m); 

a: semi-diagonal da impressão (m); 

v: razão de Poisson; 

(|): fator de constrição igual a 3 (adotado para materiais cerâmicos) 



3- MATERIAIS E MÉTODOS 42 | 

j 

Neste capítulo são apresentadas as técnicas empregadas para a caracterização física 

e química dos pós utilizados neste trabalho e os resultados destas análises. Em seguida é 

descrito o processamento adotado para obtenção das pastilhas do compósito AI2O3 - NbC. 

No ultimo item, são descritas as técnicas utilizadas na caracterização destes compósitos. 
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3- MATERIAIS E MÉTODOS 

Foram preparadas amostras de Al203-NbC nas concentrações de 10, 20 e 40% em 

massa de NbC. Primeiramente, foram processadas amostras que continham o pó de NbC como 

recebido do fabricante, ou seja, sem moagem prévia, sendo sinterizadas a 1750°C/15 min. 

Após estudo de moagem do NbC, novas amostras foram preparadas com NbC moído por 30h, 

presente nas mesmas concentrações das anteriores. Para se avaliar o efeito do Y2O3, 

adicionou-se 3% em massa deste óxido à alumina, obtendo-se então, as amostras Al203-xNbC 

e (Al2033%Y203)-xNbC, onde x= 10, 20 e 40% em peso de NbC moído, que foram 

sinterizadas a 1650°C/30min e 1750°C/15 min. 

A princípio os materiais de partida foram analisados química e fisicamente para 

posteriormente passar pelo processo de conformação. Na última etapa, os compósitos foram 

analisados quanto a densificação, fases presentes, microestrutura e propriedades mecânicas 

(dureza e tenacidade à fi-atura). 

3.1- Análise dos Pós 

Para obtenção do compósito Al203-NbC, foram realizadas análises físicas e químicas 

das matérias primas de partida, alumina (AI2O3) A-16 Alcoa e o carbeto de niobio (NbC) da 

Hermaim C. Starck Berlim. O pó de NbC foi analisado como recebido do fabricante e após 

moagem de 30 horas em moinho bolas utilizando-se esferas de alumina e jarro de polietileno. 

O óxido de ítrio (Y2O3) da Merck, que foi adicionado em pequenas quantidades numa 

segimda etapa, possui 99,9 % de pureza e não passou por análise prévia. 

Foram realizadas as seguintes análises: teor de impurezas metálicas (espectroscopia 

semiquantitativa); determinação do teor de carbono no NbC; medidas da distribuição do 

tamanho de partículas (método de sedimentação); superfície específíca (método de BET); 

análise da morfología das partículas por Microscopía Eletrônica de Varredura (MEV). 
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3.1.1 - Teor de Pureza 

Com a finalidade de determinar os teores de impurezas metálicas nos pós de AI2O3, 

NbC e do NbC moído por 30h, foram feitas análises de espectroscopia semiquantitativa. As 

Tabelas 3.1 e 3.2 apresentam os teores em porcentagem em peso das impurezas metálicas 

detectadas nestes pós. 

Tabela 3.1-Valores de teor de impurezas obtidos por meio de 

análise espectrográfica semiquantitativa da AI2O3 

Impiu-eza quantidade (% peso) 

Si 0,012 

Fe 0,003 

Ga 0,003 

Mg 0,030 

Cr < 0,001 

Ca 0,035 

Ti <0,0020 

V <0,0020 

Na 0,010 

Zn <0,0020 

Ni <0,0010 

Outros 0,0015 

Total <0,1025 

A porcentagem de impurezas na alumina e no NbC sem moer é relativamente baixa, 

em tomo de 0,1% e 0,5% respectivamente. As impurezas em quantidades mais significativas 

na alumina são o magnesio (300 ppm) e o cálcio (350 ppm). No NbC tem-se fósforo e zinco 

em maiores quantidades (1500 ppm), seguidos do ferro e alumínio (800 ppm). 

Após moagem em moinho de bolas com esferas de alumina por 30h, aumentou a 

concentração de Al para 1% no NbC. Outros elementos como o Si, Mg, e Ca, normalmente 

utilizados na fabricação de corpos de alumina, também tiveram suas concentrações 

aumentadas devido a contaminação do pó pelos meios de moagem. Dessa forma a 

contaminação por elementos metálicos neste material ficou em tomo de 1,5 %, sendo que os 
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demais elementos mantiveram quantidades similares às apresentadas pelo NbC sem a 

moagem. 

Tabela 3.2-Valores de teor de impurezas obtidos por meio de análise espectrográfica 

semiquantitativa do NbC e do NbC moído 30 h. 

impureza 

NbC 

quantidade (% peso) 

NbC (moagem 30h) 

quantidade (% peso) 

B <0,003 <0,003 

P <0,15 <0,15 

Fe 0,08 0,05 

Cr 0,0045 <0,0045 

Ni 0,0045 <0,0045 

Zn <0,15 <0,15 

Si <0,006 0,06 

Al 0,08 1 

Mn <0,0015 <0,0015 

Mg <0,0045 0,015 

Pb <0,0045 <0,0045 

Sn <0,003 <0,003 

Bi <0,0015 <0,0015 

V <0,003 <0,003 

Cu <0,0045 0,005 

Co 0,03 <0,0045 

Ca <0,0075 0,03 

Sb <0,0045 <0,0045 

Total <0,5425 <1,4945 
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3.1.2 -Determinação do Teor de Carbono no NbC 

O teor de carbono do carbeto de niobio foi determinado pela técnica analítica de fusão 

em atmosfera de oxigênio com determinação do teor de carbono pelo detetor via radiação 

infravermelho. O equipamento utilizado foi um analisador de carbono Leco CSC244. 

A quantidade de carbono no NbC determinado por esta técnica foi de 11,71% em peso. 

Se o Nb e o C estivessem estequiometricamente presentes no material a quantidade nominal 

de carbono seria de 11,44%. Portanto, admite-se que a quantidade em excesso de carbono 

presente no material de 0,27% em peso, está na forma de carbono livre não ligado ao Nb, 

valor este que pode ser ainda maior se for considerado que o NbC utilizado possui uma razão 

estequiométrica de carbono-nióbio menor que 1. 

3.1.3-Distribuição de Tamanho de Partículas 

Para a determinação da disfribuição de tamanho de partícula do AI2O3 e do NbC foi 

utilizado o aparelho Sedigraph modelo 5100 da marca Micromeritics, que mede partículas 

com diâmetro na faixa de 0,1 a 300 pm, registrando a porcentagem de massa acumulada em 

função do diâmetro equivalente das partículas. A concentração das partículas em suspensão 

em função do tempo e da altura de sedimentação é determinada por meio da incidência um 

feixe de raios X. A célula de sedimentação onde se localiza a amostra é deslocada 

perpendicular e continuamente em relação ao feixe incidente. A velocidade de sedimentação 

das partículas é calculada pela lei de Stokes (equação 3.1), a qual se aplica às partículas com 

formato esférico. Na prática, partículas esféricas não são encontradas, então seu tamanho é 

descrito pelo diâmetro de uma esfera do mesmo material com a mesma massa da partícula em 

questão denominado diâmetro esférico equivalente. A velocidade de Stokes (terminal) é dada 

por V , onde: ps é a densidade da partícula, pi é a densidade do líquido, g é a aceleração da 

gravidade, d é o diâmetro da partícula e t] a viscosidade do fluído. 

Os resultados da distribuição do tamanho de partícula para a AI2O3 e o NbC como 

recebidos dos fornecedores estão apresentados na Figura 3.1, gráfico de massa acumulada em 
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função do diâmetro equivalente. Através desses resultados, encontram-se os valores para o 

diâmetro médio da AI2O3 de 0,4 um e para o NbC de 4,0 um, ou seja, existe uma diferença de 

uma ordem de grandeza entre os valores de diâmetro médio equivalente desses materiais. 

Considerando-se que partículas tão grandes quanto 20 um estão presentes no pó de 

NbC como recebido do fabricante e devido à necessidade de se utilizar pós relativamente finos 

em cerâmicas avançadas, o NbC foi submetido a um processo de moagem para diminuição do 

tamanho de suas partículas. A moagem foi realizada em moinho de bolas com esferas de 

alumina, jarro de polietileno e álcool isopropílico como meio líquido. 
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Figura 3.1- Valores de massa acumulada (%) versus diâmetro equivalente (um), obtidos 

para os pós de AI2O3 e NbC pela técnica de sedimentação. 

O processo de moagem foi executado em três etapas de 10 horas, totalizando 3 Oh de 

moagem. Ao término de cada etapa, foi extraído em torno de lg do material para análise em 

sedígrafo. A Figura 3.2 apresenta as várias curvas de distribuição do tamanho de partícula do 

NbC com diferentes tempos de moagem. Observa-se por este gráfico que aumentando-se o 

tempo de moagem do NbC as curvas de distribuição de tamanho de partícula deslocam-se para 

a região de tamanhos de partículas menores. Também pode-se perceber que a porcentagem de 

partículas finas, abaixo de 1 um, aumenta com o tempo de moagem indicando uma maior 

concentração de partículas finas presentes nos pós com maiores tempos de moagem. 
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Figura 3.2-Valores de massa acumulada (%) versus diâmetro equivalente (pm), 

obtidos para o pó de NbC moído em vários tempos. 

A Figura 3.3 apresenta imi gráfico da variação do tamanho médio de partícula obtido 

em cada distribuição em fimção do tempo de moagem. O diâmetro médio do pó de NbC após 

30 h de moagem passou a ser 2,4 pm, totalizando xmia redução de aproximadamente 40% do 

diâmetro médio. A contaminação de alimiina no pó de NbC, devido ao desgaste das esferas de 

moagem, foi determmada pesando-se as esferas antes e após a moagem, obtendo-se a 

contaminação de 2,5%, que foi levada em consideração nas composições das amostras. 

Tenpo dB ítioaosm (horas) 

Figura 3.3- Diâmetro médio de partículas de NbC em fimção do tempo de moagem. 
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3.1.4-Superfície Específica 

Foi feita análise para determinar a superfície específica das partículas de AI2O3, NbC 

sem moer e moído por 30 h, no equipamento Quantachrome Nova 1200, versão 3.0. O 

método é aplicado para determinação de superfície específica de substâncias sólidas de acordo 

com o método BET (Brunauer, Emmett e Teller)'°*. 

Substâncias sólidas possuem a característica de adsorver moléculas de gás em sua 

superfície. A dependência da quantidade de gás adsorvida à pressão uniforme e temperatura 

constante, é denominada isoterma de adsorção. A partir da isoterma de adsorção, pode ser 

calculado o número de moléculas de gás que podem formar uma camada monomolecular 

completa sobre a superfície. Este número, multiplicado pelo espaço ocupado por uma única 

molécula, resulta na área total de superfície da substância sólida. O método permite a 

determinação da área específíca, uma vez que a massa da amostra é conhecida. Quanto maior 

a superfície especifica menor o tamanho das partículas e mais reativo é o pó. 

A Tabela 3.3 apresenta os resultados obtidos nas análises de superfície específíca dos 

pós utilizados no processamento dos compósitos alumina-carbeto de niobio. A alumina sendo 

mais fina que o NbC, apresenta um valor de superfície específíca bem maior que o NbC sem 

moer e o NbC moído 30h. Devido ao fato do NbC apresentar baixa superfície específíca e 

também pelo seu valor estar próximo do limite de detecção do equipamento, não observou-se 

uma diferença significativa entre os resultados do NbC sem moer e o moído 30 h. 

Tabela 3.3 - Valores de área específíca dos pós de AlaOs.NbC e NbC moído. 

Material Área específíca (m^/g) 

AI2O3 8,96 

NbC 1,04 

NbC(moído) 1,21 
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3.15-Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) 

A análise da morfologia dos pós foi feita por MEV, em equipamento Philips modelo 

XL 30. As amostras foram preparadas por dispersão. Para este método retirou-se uma 

pequena alíquota do material e preparou-se a dispersão em álcool isopropílico P.A.. Colocou-

se então algumas gotas desta dispersão em imi suporte metálico específico e o conjimto foi 

colocado em estufa a 45 °C para eliminação do solvente orgânico. Uma fina camada de 

material formou-se na superfície do suporte. Antes da análise, imi recobrimento de ouro foi 

aplicado por sputtering para tomar a amostra condutora e melhorar a observação em MEV. 

Na Figura 3.4 são apresentadas as micrografías dos materiais empregados neste 

trabalho obtidas por MEV. Por meio desta análise verifica-se que a o pó de AI2O3 é bem fíno 

(Figiu-a 3.4a), com grãos da ordem de 0,3 pm, enquanto o NbC (Figura 3.4b) apresenta 

partículas maiores e de formato irregular. Observa-se, também, a diferença na morfologia e 

tamanho de partículas dos dois pós de NbC. A micrografia do NbC moído (Figura 3.4c) 

apresenta partículas menores em relação ao do NbC como recebido do fabricante. 
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(a) 

(b) 

(c) 

Figura 3.4-Micrografia eletrônica de varredura dos pós: (a) AI2O3, (b) NbC e (c)NbC moído. 
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3.2-Processamento das amostras 

Uma importante vantagem dos compósitos com particulados sobre os compósitos com 

whiskers e fibras, é que podem ser preparados pelas técnicas de processamento desenvolvidas 

para as cerâmicas convencionais. Estas técnicas são simples, mais econômicas e as condições 

não são muito diferentes daquelas empregadas à matriz sem reforço. Outra vantagem é o fato 

de não oferecerem riscos à saúde como os whiskers de pequeno diâmetro'*^^. 

Para o estudo da A^OsiNbC foram tomados algims parâmetros como variáveis de 

processo, sendo o material processado avaliado em função dos seguintes parâmetros: 

• Porcentí^em de particulado adicionado à matriz, estipulado em três concentrações 

diferentes, 10, 20 e 40 % em peso; 

• Tamanho de partícula do NbC, sendo utilizado um grupo de amostras com o NbC 

como recebido do fabricante e outro com o NbC moído 30h; 

• Introdução de aditivo de sinterização, neste caso o Y2O3; 

• Smterização com diferentes temperaturas e tempos de patamar. 

Os compósitos de Al203-NbC foram preparados nas seguintes composições: 

• Al203-xNbC (NbC sem moer); 

• Al203-xNbC e (Al2033%Y203)-xNbC (NbC moído 3Oh); 

onde x= 10,20 e 40% em peso 

A Figura 3.5 apresenta o fluxograma descritivo da seqüência de preparação e análise 

das amostras do compósito. 

Para se obter uma maior homogeneidade entre os pós de AI2O3 e a Y2O3, estes foram 

misturados separadamente em moinho de bolas por 10 h. As composições de alumina e 

carbeto de nióbio, depois de pesadas, foram misturadas a seco em misturador tipo turbula por 

1 hora e em seguida misturada por lOh em moinho de bolas com esferas de alumina, jarro de 

polietileno e álcool isopropílico. 

Após a homogeneização, as misturas foram secas em estufa a 100 °C por 5 h sendo 

posteriormente desaglomeradas em ahnofariz de ágata e passadas em peneira # 100, para a 

formação de grânulos que facilitam a compactação. 
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Figura 3.5 - Fluxograma do processo de obtenção e caracterização 

das amostras de Al203-xNbC 
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Os pós obtidos foram compactados uniaxialmente, na forma de pastilhas, em uma 

matriz com diâmetro de 12 mm e prensadas isostaticamente a 200 MPa. Para a análise de 

sinterização em dilatômetro, foram compactadas amostras em uma matriz com 7 mm de 

diâmetro e com altura próxima 10 mm, de maneira a atender as dimensões exigidas pelo 

equipamento. Após compactação isostática, foi determinada a densidade a verde de todas as 

amostras. 

As amostras foram envolvidas por pós de mesma composição e sinterizadas nas 

temperaturas de 1650 °C/30 min e 1750 °C/15 min em fomo tubular de grafite da marca 

Nukem, em fluxo de argônio para evitar a oxidação do carbeto. A taxa de aquecimento e 

resfriamento foi de 20 °C/min. Após a sinterização, a superfície das amostras foi desbastada e 

a partir desta etapa foram feitas as análises descritas no próximo item. Foram sinterizadas 

também pastilhas de alumina pura e alumina com ítria como referências para as etapas do 

processamento. 

3 J-Análíse das amostras 

Com as amosfras sinterizadas foram feitas as seguintes análises: medidas de densidade 

aparente utilizando o método do empuxo, difratometria de raios X, microscopia óptica (MO), 

microscopia eletrônica de varredura (MEV), microscopia elefrônica de transmissão (MET) e 

avaliação da dureza e tenacidade à fi-atura a temperatura ambiente. Para análise da cinética de 

sinterização foi realizado ensaio de dilatometria. 

3.3.1-Densidade 

Para as amostras a verde (não sinterizadas) a densidade aparente foi determinada pelo 

método geométrico de obtenção do volume da amostra. 

A densidade aparente das amostras shiterizadas foi determinada pelo método do 

empuxo, utilizando água como meio líquido. O cálculo da densidade aparente (p) é feito 

utilizando-se a equação (3.2), onde: PH20 é a densidade da água na temperatura de medida e 

Ms, Mu e Mi são as massas seca, úmida e imersa da amostra, respectivamente. 

Ms 
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A determinação da massa foi feita em balança analítica Mettler modelo H315, com 

precisão de 10"̂  g. Para a determinação da densidade relativa das cerâmicas, empregou-se a 

regra das misturas (equação 3.3) no cálculo da densidade teórica das amostras com diferentes 

composições onde X i é a fração percentual em volimie de cada componente e pi é a densidade 

tabelada da AI2O3 (3,98 g/cm^), NbC (7,80 g/cm^) e a Y2O3 (5,10 g/cm^). A densidade teórica 

dos compósitos, obtida pela regra das misturas, é luna aproximação da densidade teórica real, 

pois é calculada a partir das fiações volimiétricas iniciais de cada componente presente na 

amostra antes da sinterização, não levando em consideração as densidades e frações 

volumétricas dos materiais que se formaram durante a sinterização. 

p-r=Zxi.pi (3.3) 

A porcentagem de perda de massa foi determinada para as amostras com NbC moído, 

com e sem a adição de ítria, determinando-se as massas das amostras antes e após a 

sinterização. 

3.3.2-Difíatometria de Raios X 

Foi utilizada a técnica de difiação de raios X com a finalidade de verificar as fases 

cristalinas presentes nos compósitos após a sintetização. Esta técnica consiste na incidência de 

um feixe de raios X de comprimento de onda A,, na superfície da amosfra. O febce é então 

difratado coerentemente segundo um ângulo 9 pelos átomos da estrutura, localizados nos 

planos cristalográfícos dhu obedecendo a lei de Bragg. 

nX = 2dsen0 (3.4) 

Foi utilizado difiatômefro da marca Philips modelo PW 1710, nas seguintes condições: 

radiação cobre Ka, com fílfro de níquel, no intervalo de 10°< 29 < 80°. Foram obtidos 

difiatogramas das amostras sinterizadas a 1650 °C/30min e 1750 °C/15min em todas as 

composições. 
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Esta técnica é essencial na verificação de possíveis reações entre os materiais e 

fenômenos de decomposição e oxidação, através da identificação das fases cristalinas 

presentes na amostra após sinterização. 

Para se identificar teoricamente os possíveis produtos da combinação da AI2O3 com o 

NbC foi utilizado o programa "Equiterm". Este programa calcula, a partir de dados 

termodinâmicos teóricos, a quantidade de cada composto presente mmi determinado sistema 

em equilíbrio, numa determinada temperatura. Em um sistema aberto na presença de argônio, 

verifica-se que o NbC oxida, com maior probabilidade, para o NbO e que gases de CO e AI2O 

também estão presentes na reação. Com as informações fornecidas pelo programa, uma 

possível reação entre a AI2O3 e o NbC próxima da temperatura de 1550 °C, é a seguinte: 

AI2O3 + NbC ^i550oc > AhOt + NbO + c o t (3.5) 

A partir dessas informações, as fases investigadas nos difiatogramas de raios X foram 

principalmente o AI2O3, NbC e NbO. 

3.3.3-Microscopia Óptica 

Com o objetivo de se verificar a distribuição do NbC na matriz de alumina, foi 

utilizada microscopia óptica (MO), sendo utilizado microscópio óptico da marca OLIMPUS 

ATM I I . 

Como a AI2O3 e o NbC apresentam bom contraste ao MO, devido a grande diferença 

na reflexão da luz, a observação da microestrutiffa por esta técnica mostrou-se simples e 

rápida. A amostra necessita apenas ter a superfície polida, sem a presença de riscos e 

arrancamentos. Para isto, foi feito polimento com pasta de diamante até 1 pm na face cortada 

da amostra. Foram observados por esta técnica dois grupos de amostras sinterizadas a 1750 

°C, lun que continha o reforço de NbC sem moer e outro com o NbC moído 30h. 

3.3.4-Microscopia Eletrônica de Varredura 

A determinação do tamanho médio de grão, bem como a análise visual da 

microestrutura, distribuição das fases e porosidade das cerâmicas foi feita por meio de 

microscopia eletrônica de varredura (MEV), em microscópio Philips modelo XL30. 
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Esta técnica consiste de um feixe colimado de elétrons que varre a superfície da 

amostra. A interação entre a radiação e a superfície da amostra pode resultar na produção de 

elétrons secundários, de fótons por catodoluminescência, de raios X e de elétrons 

retroespalhados. Os elétrons secundários quando adequadamente coletados e amplificados 

geram imagens da topografia das amostras, os elétrons retroespalhados fornecem imagens da 

distribuição das fases de acordo com o número atômico dos elementos constituintes e os raios 

X são captados para identificação dos elementos presentes no material pela técnica de EDS 

(energy dispersive spectroscopy). 

As amostras sinterizadas foram cortadas no eixo longitudinal, embutidas em resina, 

desbastadas em carbeto de silício e polidas em politriz semi-automática, sucessivamente com 

pastas de diamante 15, 6, 3 e Ipm. 

Com a finalidade de revelar os contomos de grão da matriz de alumina, efetuou-se 

ataque térmico nas amostras, por meio do qual os grãos ficam delineados após tratamento 

isotérmico numa temperatura inferior à temperatura de sinterização. Para realização deste 

ataque, as amostras foram introduzidas, sob vácuo, em um fomo previamente aquecido a 

1450°C. As amostras foram colocadas em imi tubo de alumina com uma extremidade fechada 

e foi feito vácuo mecânico, da ordem de 10"̂  Torr, durante todo o tempo de ataque, 

compreendido em 20 minutos. Após o ataque as amostras foram coladas em suportes 

apropriados para MEV com cola de prata e recobertas com ouro por sputtering. 

Com as micrografias de MEV das amostras analisadas, foram feitas medidas da 

distribuição do tamanho de grãos da matriz de AI2O3 e da segunda fase, em função da 

concentração de NbC para as amostras com e sem ítria. A distribuição do tamanho de grão foi 

obtida através de programa de quantificação de grãos em ambiente Windows a partir de 

imagens digitalitalizadas via scaimer. Foi utilizada a técnica desenvolvida por L. Pinto 

conhecida como programa Quantikov'*^. No entanto, foi inviável a análise direta da 

micrografia devido a grande diversidade de tons e contrastes nas mesmas, não sendo possível 

identificar automaticamente os contomos de grãos presentes nas amostras. Para utilizar este 

software foi necessário desenhar manuaknente os contomos dos grãos como exemplifica a 

Figura 3 .6 . Com a imagem digitalizada, este programa calcula parâmetros como área, 

perímetro, fator de forma, diâmetro médio e outros. Os resultados foram obtidos utilizando-se 

estatística de medida de perímetro médio para os grãos de alumina e da segunda fase (fase 

clara na micrografia). A Figura 3 .7 apresenta, como exemplo, o histograma de distribuição de 

tamanho de grãos de aliunina e a tabela de resultados do pr'^cessamento para a amostra 

(Al2O33%Y2O3)20NbC sinterizada a 1750 ° C. 
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Figura 3.6- (a) micrografia da amostra (AI2O3 3Y2O3)20NbC simerizada a 1750 °C, atacada 
termicameme (grãos cinzas: AI2O3; grãos brancos: segunda fase) 
(b) imagem digitalizada de contornos de grãos reproduzidos em filme transparente 

a partir da micrografia da figura 3.6 (a). 
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Figura 3.7- (a) Histograma de distribuição de tamanho de grãos da alumina da amostra 
(AI2O3 3Y2O3)20NbC 
(b) Tabela de resultados do processamento. 
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3.3.5-Microscopia Eletrônica de Transmissão 

Em irai microscópio eletrônico de transmissão (MET) existe um feixe de elétrons que 

atravessa uma amostra delgada, interagindo de vários modos com os átomos do sólido. 

Através das diversas técnicas oferecidas por este microscópio, como campo claro, campo 

escuro e difiação de área selecionada, pode se estudar a cristalinidade e os defeitos presentes 

no material. 

A caracterização microestrutural através do MET é de fundamental importância neste 

estudo, uma vez que a difiação eletrônica de área selecionada permite identificar fases 

minoritárias, assim como sua forma e localização no material e por meio de EDS pode-se 

identificar os elementos químicos presentes em determinadas regiões da amostra. Foram 

utilizados para estas análises dois microscópios, um da marca JEOL modelo JEM 200C e 

outro da marca Philips modelo CM 200 . 

A identificação das estruturas cristalinas e orientações cristalográficas das fases 

presentes foi realizada com o auxílio do programa DIFPAT. Este programa foi desenvolvido 

por Graham Carpenter e Laris Benkins no "Metalurgigal Laboratory-CANMET" (Ottawa-

Canada). O DIFPAT determina a direção do ebco zonal e indexa os pontos do padrão de 

difiação, a partir de informações fornecidas sobre a estrutura cristalina do material, das 

distâncias dos pontos do padrão de difiação em relação ao feixe transmitido e dos ângulos 

formados entre os pontos. 

As amostras foram preparadas seguindo técnicas convencionais para obtenção de 

amostras delgadas para MET. Primeiramente as amostras foram cortadas em fatias de 

aproximadamente 200 pm de espessura com disco adiamantado; pequenos discos de 3mm de 

diâmetro foram obtidos com cortador abrasivo. Os discos foram afinados no equipamento 

"Dimpler" até aproximadamente a espessura de 30 pm no centro do disco. Para se obter a área 

fina de 0,5 pm necessária para a passagem do feixe eletrônico, a amostra foi perfurada em 

canhão de íons de argônio (feixe iónico: Ar/6kV). Finalmente as amostras foram recobertas 

com uma fina camada de carbono para evitar carregamento durante as observações ao MET. 

Foram selecionadas duas amostras de composição (Al2O33%Y2O3)10NbC sinterizadas 

a 1650°C e 1750°C, com o objetivo de se estudar o efeito da temperatura na microestrutura e 

na possível formação de fases não detectadas por difiação de raios X. Uma terceira amostra 

de composição Al2O3-40NbC sinterizada a 1750°C foi analisada; esta foi escolhida em 

fimção de ter sido processada nas condições que mais favoreceriam a reação entre a alumina 
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e O carbeto de nióbio, ou seja, sem ítria, com a maior concentração de NbC e sinterização na 

temperatura mais elevada. 

3.3.6-Determinação da Dureza e Tenacidade à Fratura 

A dureza e a tenacidade à fratura foram determinadas utilizando-se o método da 

impressão Vickers e o equipamento utilizado foi o diu-ômetro da marca Wolpert modelo V-

testor II. As amostras foram cortadas longitudinalmente, de modo que as impressões Vickers 

fossem feitas na região interna das amostras, embutidas em resina acrílica e polidas em pasta 

de diamante 15, 6, 3 e 1 pm sucessivamente. 

Avaliou-se primeiramente a variação da dureza das amostras em fimção da carga 

aplicada. Foram empregadas as cargas de 4,9; 9,8; 29,4; 49,05; e 98 N com tempo de 

aplicação de 15 segundos. Cinco impressões Vickers foram realizadas para cada carga nas 

amosfras (AI2O3 3% Y2O3) 10, 20 e 40% NbC sinterizadas a 1650 °C/30min. Os valores de 

dureza Vickers em GPa foram calculados de acordo com a equação (3.6)^'. 

H , - ' - ^ (3.6) 

onde : Hv= dureza Vickers (GPa); d= comprimento da diagonal da impressão Vickers (pm); 

P = carga aplicada (N). 

Após esta etapa, foi fixada a carga de 49,05 N para a determinação da dureza e da 

tenacidade à fratura de todas as amosfras. A impressão Vickers obtida com esta carga 

apresentou dimensões maiores que as características microestruturais das amosfras (tamanho 

de grão da matriz e tamanho da partícula de reforço). As diferentes composições apresentaram 

impressões Vickers com trincas radiais perfeitamente visíveis, que puderam ser observadas 

em microscópio óptico com aumento de 200x apresentando boa resolução, com exceção da 

amostra (AI2O3 3%Y203) lONbC sinterizada a 1750 °C. Com esta carga (49,05 N), foram 

realizadas 12 impressões Vickers distribuídas aleatoriamente na superfície polida de cada 

amostra. O valor médio de dureza calculado foi determinado pelos valores de dureza das 12 

impressões. 
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A Figura 3.8 apresenta duas micrografias, obtidas por microscopia óptica, da 

distribuição das impressões Vickers nas amostras Al2O3-10NbC e Al2O3-20NbC sinterizadas a 

1650 °C/30min. Procurou-se deixar uma distância mínima de duas vezes o tamanho das 

trincas entre uma impressão e outra com o objetivo de não se ter interferencia entre os campos 

de tensões gerados com a aplicação da cai^a. 

As diagonais e respectivas trincas de cada impressão foram observadas em 

microscópio óptico da marca OLIMPUS ATM III com atmiento de 200x. Foi utilizado um 

sistema de análise de imagem, Leica Quantimet 600 HR para medir as trincas e diagonais das 

impressões. A Figura 3.9 apresenta tuna impressão característica com as respectivas trincas 

(Figura 3.9 a) e o caminho percorrido pela trinca durante a sua propagação no materíal (Figura 

3.9 b). 

Os valores de tenacidade á fiatura são expressos pelo fator de intensidade de tensão 

crítica (Kic) em MPa.m^'''. A tenacidade à fiatura de cada amostra foi calculada, tomando-se o 

valor médio de Kic correspondente ás 12 medidas de impressão Vickers presentes na amostra. 

Para a determinação do Kic de cada impressão, calculou-se o valor médio do comprimento das 

trincas que se originam nos vértices das impressões. 

Foram utilizadas duas equações para o cálculo da tenacidade á fiatura, sendo a 

primeira, proposta por Anstis e col.'^^, aplicada para materiais que apresentam trincas do tipo 

radial-mediana e a segunda, é uma proposta para obtenção da tenacidade independente do 

perfil da trinca (mediana ou Palmiqvist) e da carga aplicada, sendo portanto uma equação 

universal'*'*. 

Equação proposta por Anstis e col: 

a:,, =0,016 (3.7) 

onde . A7c=tenacidade à fi-atiua do material (MPa.m"^); c = comprimento da trinca + semi-

diagonal da impressão Vickers (m); E = Módulo de Elasticidade ( GPa ) ; /í=dureza 

Vickers (GPa) 
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1 

(a) (b) 

Figura 3.8- Micrografias obtidas por MO, apresentando a distribuição das impressões Vickers 

e a distância entre elas, (a) AI2O3 -10 NbC e (b) AI2O3-2O NbC. 

/ « P P 

^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ 

10 Mm 

(a) (b) 

Figura 3.9- Micrografias obtidas por MO do compósito (AI2O3 3%Y2O3)-20NbC, 

(a) impressão Vickers característica e (b) trinca resultante da impressão. 

•OMISSAC KiCCM^L CE cNtHGIA NUCLE.aH/SP lPt& 
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Equação proposta por Liang e col: 

- 1 , 5 1 . ; a = 14 1-8 
M v - 0 , 5 ^ ' 

1 + v 
(3.8) 

*a 

onde ; K¡c = tenacidade à fratura do material ; c = comprimento da trinca + semi-diagonal da 
impressão Vickers (m) ; a = semi-diagonal da impressão Vickers (m);E = Módulo de 
Elasticidade ( Gpa ); ^ = fator de constrição ( 3 ); v = coeficiente de Poisson 

Os valores do módulo de elasticidade e do coeficiente de Poisson dos compósitos 

foram calculados considerando a fiação volumétrica e o valor teórico destas propriedades em 

cada componente. Os módulos de elasticidade utilizados de acordo com a literatura são ^°'*': 

380 GPa para a alumina e 338 GPa para o carbeto de nióbio. A razão de Poisson de acordo 

com a literatura é 0,26 para alumina^" e devido a dificuldade em se enconfrar este dado para o 

NbC, foi adotado a razão de Poisson teórica^" do TiC e SiC de 0,19. 

As impressões Vickers e o caminho percorrido pelas frincas radiais, foram observados 

e analisados por MEV para se identificar os mecanismos de tenacificação presentes nos 

compósitos com particulados. 

3.3.7-Estudo de Sintetização em Dilatômetro 

Os vários estágios de sinterização podem ser estudados por dois métodos: isotérmico e 

por taxa constante de aquecimento. Este último, comparado ao isotérmico, é mais rápido e não 

necessita que a amostra alcance equilíbrio térmico Assim sendo, pode-se obter os diversos 

parâmefros sobre toda a cinética de sinterização com uma única amosfra. Este método portanto 

é ideal para verificar o efeito da concentração de NbC e a infrodução de Y2O3 na cinética de 

sinterização. 

A dilatometria determina as mudanças dimensionais nas amostras quando estas são 

submetidas a lun programa confrolado de temperatura. Para análise da sinterização foi 

utilizado dilatômefro da marca NETZSCH modelo DIL 402 E/7, onde a amostra é aquecida 

em iraia zona de temperatura homogênea, com taxas de aquecimento e temperatura final pré 

determinadas e a variação no comprimento da amostra (AL) é medida com um dispositivo 
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captador indutivo (transdutor). A análise foi realizada em sistema de grafite (porta amostras, 

tubo e haste de contato) em atmosfera dinâmica de argônio. Para medida da temperatura da 

amostra foi utilizado pirómetro óptico. 

As amostras analisadas foram compactadas uniaxialmente em matriz de 7 mm de 

diâmetro e posteriormente prensadas isostaticamente com pressão de 200 MPa. A altura das 

amostras ficou em torno de 10 mm. Foram determinadas as densidades a verde das amostras e 

perda de massa após a análise de sintetização no dilatômetro. 

A análise de sinterização foi realizada para todas as composições, com e sem ítria, 

incluindo-se a AI2O3 sem particulado. O tratamento térmico utilizado consistiu de uma rampa 

de aquecimento com taxa de 20 °C/min e patamar de 1750 °C/15min. Estas condições foram 

escolhidas com o objetivo de se reproduzir as condições adotadas na sinterização das amostras 

realizadas em forno resistivo de grafite (Nukem). Durante a análise, as variações no 

comprimento da amostra são registrados em função da temperatura e dessa maneira pode-se 

avaliar a cinética de sinterização. A Figura 3.10 apresenta um gráfico contendo a variação 

dimensional da amostra com o tempo, a derivada correspondente desta curva e a curva do 

tratamento térmico adotado. 

Figura 3.10 - Gráfico de dilatometria da amostra (Al2O33%Y2O3)40NbC contendo curva de 

temperatura x tempo, curva de AL/Lo x tempo e derivada de AL/Lo x tempo. 
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Neste capítulo são apresentados os resultados da caracterização dos compósitos 

sinterizados e do esmdo da cinética de sinterização por dilatometria. 

São apresentados os resultados de densidade a verde (método geométrico), 

densidade aparente após sinterização (método de imersão) e perda de massa. A 

caracterização microestrutural inclui difratometria de raios X, para verificação das fases 

cristalinas presentes; microscopia óptica, microscopia elefrônica de varredura e de 

transmissão. 

As propriedades mecânicas, dureza e tenacidade à fratura, são determinadas pelo 

método de impressão Vickers a temperatura ambiente. 
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4-RESULTADOS E DISCUSSÃO 

4.2- Análise por Difração de Raios X 

Foram obtidos difratogramas de raios X das pastilhas de Al203-xNbC (x=10, 20 e 40 

% em peso) e das pastilhas com a mesma composição com a introdução de Y2O3, para 

determinação das fases cristalinas presentes nestes compósitos após sintetização a 1650 

°C/30min e 1750 °C/15min. As amosfras de AI2O3 pura e AI2O3 com 3% em peso de Y2O3 

sinterizadas a 1750 °C também foram analisadas. A difração de raios X foi realizada na face 

sinterizada das amostras. 

Foram identificadas as fases 0C-AI2O3 e NbC em todas as amostras, com variação na 

intensidade dos picos em função da concentração de NbC presente. A presença de Y3AI5O12 

(YAG) foi detectada em todas as amostras que tiveram introdução de Y2O3, tanto nas 

sinterizadas a 1750°C, como nas sinterizadas a 1650°C. 

A Figura 4.1 apresenta espectros de difração das amostras sem aditivo. A Figura 4.1 

(a) e 4.1(b) contém os difratogramas das amostras sinterizadas a 1650 °C e 1750 °C, 

respectivamente, os quais apresentam somente picos referentes ao AI2O3 e ao NbC. Mesmo 

para a temperatura de sinterização mais elevada, não foi identificada a presença de outra fase 

além daquelas do material de partida. Estes resultados indicam que se algiuna reação ocorreu 

entre estes dois constituintes durante a sinterização, ou se houve decomposição de algum 

deles, não foi suficiente para que as fases formadas fossem detectadas pela técnica de 

difração de raios X. 

A Figura 4.2 apresenta os resultados da difração de raios X das amostras que tiveram 

introdução de Y203. As fases identificadas em todas as composições foram QC-AI2O3, NbC e 

YAG. Não foi identificado nenhum pico relativo ao Y2O3 indicando que toda itria presente 

reagiu com a alumina para formar a fase YAG. Algims trabalhos têm demonstrado, que o ítrio 

segrega nos contornos de grão da alumina e que além do limite de solubilidade, quando os 

contornos estão saturados em ítrio, ocorre a precipitação de uma segunda fase rica em ítrio 

(YAG)^^'^^'". 
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Figura 4.1- Difratogramas de raios X das amostras Al203-xNbC onde x=0,10,20, 40 % em 

peso. (a) amostras sinterizadas a 1650 °C/30min; (b) amostras sinterizadas a 1750 

°C/15iTim. 
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Figura 4.2- Difratogramas de raios X das amostras ( A I 2 O 3 3%Y203) -xNbC onde x=0,10,20, 

40 % em peso. (a) amostras sintenzadas a 1650 °C/30min; (b) amostras sinterizadas a 

1750 °C/15min. 
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4.2- Cálculo de Densidade e Perda de Massa 

Os resultados das densidades a verde em relação a teórica (%Dt) de todas as 

composições estão listadas na Tabela 4.1, bem como as densidades teóricas das várias 

composições calculadas pela regra das misturas. Por estes resultados tem-se que os valores de 

densidade a verde aumentam com o acréscimo da concentração de NbC. Enquanto as 

amostras de AI2O3 pura apresentam densidades a verde em tomo de 57% em relação à 

densidade teórica, as amostras com 40% de NbC apresentam densidades em tomo de 60%. 

Estes resultados mostram que a introdução de NbC, que possui imia distribuição de partículas 

mais grosseira que a da AI2O3, melhora o empacotamento do pó resultando em densidades a 

verde mais altas. 

Tabela 4.1- Densidades relativas das amostras, a verde e após sinterização. 

composição Pteóríca Pverde Paparente 

(g/cm') %Dt 1650 °C/30min 1750 °C/15inin (g/cm') 
%Dt %Dt 

AI2O3 3,98 57,3 ± 0,4 97,5 ± 0,8 97,5 ± 0,3 

(AI2O3 3% Y2O3) 4,00 56,1 ±0,3 96,3 ± 0,9 98,5 ± 0,3 

AI2O3 -lONbC (s/ moer) 4,18 58,0 ± 0,3 - 98,0 ± 0,5 

AI2O3 -lONbC 4,18 57,8 ± 0,2 98,5 ± 0,7 97,6 ± 0,2 

(AI2O3 3% Y2O3)-10NbC 4,21 56,9 ± 0,5 97,7 ± 0,9 98,2 ± 0,2 

AI2O3 -20NbC (s/ moer) 4,41 58,8 ± 0,5 - 97,5 ± 0,4 

AI2O3 -20NbC 4,41 58,4 ± 0,3 96,2 ± 0,8 97,3 ± 0,6 

(AI2O3 3% Y2O3)-20NbC 4,44 57,8 ± 0,4 95,8 ± 0,7 97,8 ± 0,6 

AI2O3 -40NbC (s/ moer) 4,95 60,1 ±0,5 - 95,7 ± 0,8 

AI2O3 -40NbC 4,95 59,7 ± 0,2 93,2 ± 0,9 95,5 ± 0,5 

(AI2O3 3% Y2O3)-40NbC 4,97 59,0 ± 0,5 92,3 ± 1,0 95,9 ± 0,9 

> 
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Nesta mesma tabela são apresentados os resultados de densidade em relação a 

densidade teórica (% Dt) das amostras sinterizadas a 1650 °C e 1750 °C. Foram sinterizadas 

três amostras de cada composição, sendo o valor apresentado, a média das densidades 

referentes a estas amostras. As amostras contendo NbC não moído foram sinterizadas somente 

na temperatura de 1750 °C/15min. 

Os resultados de densidade das amostras sinterizadas (Tabela 4.1) indicam que o 

processo de densifícação foi efíciente, tendo sido obtidos valores superiores a 95 % da 

densidade teórica, exceto para as amostras com 40 % de NbC sinterizadas a 1650 °C/ 30min. 

Estes resultados são de grande importância pois, amostras com densidades desta ordem 

possuem apenas porosidade fechada e podem ser submetidas a prensagem isostática a quente 

(HIP) para alcançar uma maior densifícação. 

As amostras sinterizadas a 1750 °C/15min apresentam, em geral, densidades 

superiores as das amostras sinterizadas a 1650 °C. Esta diferença pode ser melhor identifícada 

conforme se aumenta a concentração de NbC no compósito. 

Houve uma redução na densidade em função do aumento da concentração de NbC, 

indicando que o acréscimo na concentração de NbC difículta o processo de sinterização da 

matriz do compósito. Este efeito foi mais evidenciado nas amostras sinterizadas a 1650 °C, 

sendo que nesta temperatura as amostras com 40 % de NbC apresentaram as menores 

densidades relativas. 

O efeito da Y2O3 na densidade fínal das amostras foi pequeno. Pode- se notar que para 

a temperatura de 1650 °C existe uma tendência para valores de densidades menores quando a 

amostra contem ítria, ao passo que para as amostras sinterizadas a 1750 °C ocorre o inverso, 

ou seja, as amostras com ítria apresentam densidades relativamente mais altas. 

Foram calculadas a porcentagem de perda de massa ocorrida durante o processo de 

sintetização das amostras que continham NbC moído, com e sem Y2O3. Para esta 

determinação as amostras foram pesadas antes e após a sinterização; os resultados, estão 

listados na Tabela 4.2 para as duas temperaturas utilizadas. 

Pelos resultados apresentados, pode-se observar, em todas as composições, que a 

perda de massa é maior nas amostras sinterizadas a 1750 °C. Estes resultados podem estar 

relacionados com o aumento da pressão de vapor dos materiais com o aumento da 

temperatura, decomposição e com possíveis reações entre os constituintes com liberação de 

fases gasosas. 
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Tabela 4.2 -Porcentagem de perda de massa ditrante sinterização nas 

amostras com NbC moldo 

composição %perda de massa % perda de massa 

1650 °C/30min 1750 «C/15min 

AI2O3 0,98 ± 0,02 1,01 ± 0,02 

(Al203 3% Y2O3) 1,29 ± 0,06 1,40 ±0,07 

AI2O3 -lONbC 1,05 ±0,02 1,17 ±0,03 

(AI2O3 3% Y2O3)-10NbC 1,20 ±0,05 1,33 ±0,04 

AI2O3 -20NbC 1,11 ±0,03 1,31 ±0,07 

(AI2O3 3% Y2O3)-20NbC 1,23 ± 0,04 1,41+0,06 

AI2O3 -40NbC 1,30 ±0,01 1,49 ±0,09 

(AI2O3 3% Y2O3)-40NbC 1,27 ±0,03 1,50 ±0,04 

Tem-se que as amostras de AI2O3 e AI2O3 3%Y203 apresentam perda de massa em 

tomo de 1% e 1,3%, respectivamente. Existem duas hipóteses para explicar esta considerável 

perda de massa. A primeira está relacionada ao fato da alumina ter sido sinterizada em fomo 

de grafite, o que pode favorecer a reações do AI2O3 e do Y2O3 com o C presente no ambiente 

do fomo Estas reações promovem a formação de gases que se volatilizam na forma de 

subóxidos de aluminio (AI2O, AIO) e monóxido de carbono (CO). A Segunda, que vem somar 

à hipótese anterior, é que o fluxo de argônio presente diu-ante toda a sinterização seja 

responsável por arrastar os gases formados durante o processo de sinterização^^. Com o 

adição crescente de NbC na matriz de alumina ocorre um aumento na perda de massa que 

pode estar relacionado a reação da alumina com o NbC, ou com o carbono livre presente 

neste, gerando produtos gasosos. 

Por estas considerações pode-se dizer que a perda de massa do compósito tem 

contribuições da perda de massa da alumina como matriz e da reação desta com o particulado 

de NbC. 

Para se avaliar o efeito da Y2O3 na perda de massa dos compósitos foram piolados 

gráficos com os valores de porcentagem de perda de massa em fimção da concentração de 

NbC para as duas temperaturas de sinterização. Também foram incluídos os valores de perda 

de massa das amostras sinterizadas a 1750 °C, no fomo do dilatômetro. A Figura 4.3(a) 

apresenta o gráfico correspondente as amostras sinterizadas a 1650 °C/ 30min e a Figura 
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4.3(b) a 1750 °C/15min. Na Figura 4.3(b), os valores de perda de massa das amostras 

sinterizadas em dilatômetro são relativamente maiores do que os do fomo Nukem, apesar de 

terem sido sinterizadas com a mesma taxa de aquecimento e temperatura de patamar. Isto 

pode ser explicado pelo fato das amostras no dilatômetro não estarem protegidas, envolvidas 

por pós de mesma composição (como acontece nas sinterizações no fomo Nukem), fícando 

mais expostas ao ambiente de grafíte do fomo do dilatômetro e ao fluxo de argônio, que 

arrasta as fases voláteis. 

Observa-se que as amostras com ítria apresentam maiores perdas de massa 

comparativamente as amostras sem o aditivo, sendo que a maior diferença é encontrada para 

as amostras de AI2O3 e de AI2O3 3%Y203. No entanto, a perda de massa das amostras com 

ítria sofre uma pequena redução ao se introduzir 10 % de NbC, o que é observado nas duas 

temperatiu-as de sinterização no fomo Nukem e no fomo do dilatômetro. Este comportamento 

não ocorre para as amostras sem ítria, que apresentam um aumento gradual na perda de massa 

em função do aumento da concentração de NbC. Para as demais concentrações de NbC, as 

amostras com ítria apresentam uma taxa de aimiento inferior em relação as amostras sem ítria, 

atingindo praticamente os mesmos valores para as amostras com 40 % de NbC. 

Admitíndo-se que a perda de massa resulte de duas contribuições diferentes (matriz e 

carbeto), pode-se dizer que a presença de ítria afeta estas duas contribuições de forma 

diferente. Devido a maior perda de massa nas amostras com Y2O3, esta deve intensificar a 

perda de massa relacionada à matriz. Como há uma queda na perda de massa com a 

introdução de 10% de NbC e menores taxas de aumento de perda de massa em função do 

aumento da concentração de NbC, a ítria deve diminuir o fator da perda de massa relacionado 

às reações entre a AI2O3 e o NbC. 
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4.3 - Análise de Sinterização em Dilatômetro 

Foram realizados ensaios em dilatômetro, para estudo de sinterização dos compósitos 

Al203-NbC. As amostras analisadas foram Al203-xNbC e (AI2O3 3%Y203)-xNbC onde x= O, 

10, 20 e 40% em peso. Foram compactados corpos de prova cilíndricos nestas composições e 

calculadas as densidades a verde, que apresentaram valores próximos àqueles determinados 

para as amostras destinadas a sinterização em fomo resistivo de grafite (Nukem). Foi 

determinada a perda de massa dessas amostras e os resultados estão apresentados na Figura 

4.3(b), jimtamente com os valores de perda de massa das amostras sinterizadas no fomo 

Nukem, apresentando comportamento similar. 

As curvas de sinterização foram obtidas em dilatômetro utilizando-se rampa de 

aquecimento com taxa constante de 20 °C/min e patamar de 1750°C/15 min. Durante os 

ensaios no dilatômetro, a variação linear da amostra é registrada em função do tempo e da 

temperatura. A Figura 4.4 apresenta curvas de retração (AL/Lo) em função da temperatura, 

que foram separadas de acordo com a presença, ou não, de ítria no compósito. 

Observa-se nestes gráficos que a introdução crescente de NbC faz com que as curvas 

de retração linear, que apresentam o mesmo perfil, sejam deslocadas para temperaturas mais 

altas. Ou seja, para amostras com maiores concentrações de NbC são necessárias temperaturas 

mais elevadas para se atingir uma mesma porcentagem de retração. O mesmo comportamento 

é observado nas curvas das amostras com Y2O3. Pela Figura 4.4, observa-se também que as 

amostras não apresentam retração significativa acima de 1700 °C, bem como no patamar de 

15 min a 1750 °C. A retração final das amostras diminui com o acréscimo da concentração de 

NbC, o que pode ser explicado pela maior densidade a verde destes compósitos. 

Na Figura 4.5 são apresentadas as curvas de retração linear das amostras, de mesma 

concentração de NbC, com e sem ítria. Pode-se notar por estes gráficos que a presença da ítria 

faz com que a retração linear tenha início em temperaturas mais elevadas, ou seja, retarda o 

começo da densificação. A Tabela 4.3 apresenta os valores da temperatura onset do início da 

retração linear para todas as amostras. Esta temperatura é definida como a temperatura 

equivalente ao ponto onde a curva começa cair, dando início a retração linear. Tem-se pelos 

resultados apresentados na tabela que a ítria retarda o início da retração em tomo de 100 °C. 

A Figura 4.6 apresenta curvas de taxa de retração linear em fimção da temperatura, 

comparando as curvas das amostras com e sem Y2O3. Através destas curvas, obtém-se a 

temperatura na qual a máxima taxa de retração Unear (Tm) ocorre. Estes valores estão listados 
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na Tabela 4.3 para todas as amostras, onde se observa que o aimiento da concentração de NbC 

acarreta em um pequeno acréscimo na Tm. Por sua vez, a presença de itria não afeta esta 

temperatura para tuna mesma concentração de NbC presente na amostra. 

Tabela 4.3 - Temperaturas de onset de início da retração e da máxima taxa 

de retração linear (Tm). 

Amostra T-Onset (°C) Tm(°C) Amostra 

sem Y2O3 3%Y203 sem Y2O3 3%Y203 

AI2O3 985 1117 1397 1403 

AbOs-lONbC 1000 1112 1465 1470 

Al2O3-20NbC 1019 1124 1495 1499 

Al2O3-40NbC 1081 1177 1505 1503 

As curvas de taxa de retração linear em fimção da temperatura foram agrupadas em 

dois gráficos com o objetivo de melhor observar o efeito do aimiento da concentração de 

NbC. As Figuras 4.7(a) e 4.7(b) correspondem aos gráficos dos compósitos sem ítria e com 

introdução de ítria, respectivamente. Estão presentes também nestes gráficos as curvas de 

densificação que são obtidas através dos dados coletados pelo dilatômetro de acordo com a 

seguinte expressão: 

\L{T)) 
(4.1) 

onde; p(T)- densidade da amostra em cada temperatura; po - densidade a verde da amostra; 

Lo - comprimento inicial; L(T)- comprimento a cada temperatura. 

Observa-se na Figura 4.7, que as amostras apresentam boa densificação, atingindo 

densidades relativas acima de 95% da densidade teórica. Nas curvas de taxa de retração em 

função da temperatura observa-se a presença de picos pouco definidos nas amostras sem ítria 

(Figura 4.7 a), que ocorrem na temperatura próxima de 1250 °C para o primeiro pico e de 

1390 °C para o segundo. Já as amostras com ítria (Figura 4.7 b) o pico apresentado nesta 

mesma etapa da curva, apresenta maior definição e ocorre na temperatura de 

aproximadamente 1390 °C. 
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Para se identificar a densidade relativa das amostias quando ocorrem estes picos e a 

máxima taxa de retração, basta projetar estes pontos nas curvas de densificação. Porém, esta 

análise é feita de forma simplificada plotando os pontos de taxa de retração em função da 

densidade relativa. A Figura 4.8(a) corresponde ao gráfico de taxa de retração versus 

densidade relativa para as amostras sem ítria e 4.8(b) para as amostras com ítria. 

A densidade relativa em que ocorre a máxima taxa de densifícação para as amostras de 

AI2O3 e Al2033%Y203 está em tomo de 73 % da densidade teórica, ao passo que para as 

amostias com particulado a densidade relativa aumenta, fícando entre 80 % a 82 % da 

densidade teórica para as amostras sem ítria e 77% a 80% para as amostras com ítria. Com 

estes dados tem-se que a máxima taxa de retração das amostras com particulado ocorre 

quando as amostras se encontram com densidades relativas mais altas. 

A partir das fíguras apresentadas, pode-se dividir a análise da síntenzação do 

compósito Al203-NbC em dois enfoques: o primeiro avalia a influência da presença de NbC e 

sua concentração na sinterização da aliunina e o segundo refere-se a influência da adição de 

Y2O3. 

Presença e concentração de NbC 

Como já foi mencionado, a presença de NbC, além de deslocar as curvas de retração 

linear para temperaturas mais elevadas (Figura 4.4), faz com que apareçam picos nas curvas 

de taxa de retração na etapa de aumento da taxa (Figura 4.7). Este comportamento na cinética 

de sinterização está relacionado ao fato da presença do particulado de NbC atuar como uma 

barreira que difículta a densifícação do compósito. Esta hipótese explica por que ao se 

aumentar a concentração de NbC, necessita-se de temperaturas mais altas para atingir a 

mesma retração linear. 

Os picos que aparecem nas curvas de taxa de retração das amostras com particulado de 

NbC, também são um indicativo de como o NbC atua na cinética de sinterização, retardando 

os estágios de sinterização. 

Estes picos ocorrem na temperatura de 1390°C, que também é praticamente a mesma 

temperatura da máxima taxa de retração das amostras de AI2O3 e Al2033%Y203. Com esta 

observação, pode-se dizer que a matriz dos compósitos sinteriza por meio dos mesmos 

mecamsmos de sinterização que atuam nas amostras de AI2O3 e Al2033%Y203. Na Figura 

4.7, pode-se observar que, quando ocorre a redução na taxa de retração das amostras sem 

particulado, o mesmo acontece para a matriz dos compósitos, fazendo com que a curva de 

taxa de retração comece a cair, formando os picos. 
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No entanto, como o NbC dificulta a densifícação, a densidade dos compósitos é baixa 

na temperatura da máxima taxa de densifícação da matriz (T= 1390 °C). Pela Figura 4.8 (a) 

tem-se que a densidade relativa dos compósitos sem ítria no segundo pico está em tomo de 

67% da densidade teórica e para as amostras com ítria (Figura 4.8 b) está em tomo de 64%, o 

que corresponde a transição do estágio inicial para o estágio intermediário da sinterização. 

Com o aumento da temperatura, o sistema com particulado ganha energia suficiente para 

aumentar a taxa de retração, dando continuidade a este estágio de smterização, eliminando 

porosidade e vazios presentes entre a matriz e o particulado. A temperatura em que o 

compósito volta a apresentar um aumento na taxa de retração é mais elevada a medida que se 

aumenta a concentração de NbC no compósito. 

Já se tem conhecimento que a presença de partículas de segunda fase, rígidas e 

inertes, podem causar uma substancial redução na taxa de densifícação da matriz do 

compósito"''"^"'*'"\ e que esta redução é mais acentuada quanto maior a fração volumétrica 

da inclusão presente no matenal. Existem várias investigações, baseadas em modelos teóricos 

e observações microestruturais que procuram explicar esta redução. Algumas teorias são: a 

formação de uma rede interconectada de particulado rígido que aparecem como barreiras, 

travando o processo de smtenzação da matriz; o desenvolvimento de defeitos na forma de 

trincas durante a smterização; sinterização diferenciada que surge pela grande variação na 

distribuição espacial da densidade a verde da matriz quando há a presença de inclusões 

Portanto, o comportamento das curvas em função da adição de NbC está associado a 

presença de segunda fase rígida que dificulta o processo de densifícação, atuando como 

barreiras na retração volumétrica da alumma, fazendo com que os estágios de sinterização 

ocorram em temperaturas mais elevadas. 

AdiçãodeY_iQi 

A presença de Y2O3 na amostra de alumma e na matriz dos compósitos afeta 

significativamente a emética de síntenzação. Além de retardar o início da retração, 

apresentando todo o processo de densificação numa faixa mais estreita de temperatura 

(Figuras 4.5 e 4.6), a presença de ítria faz aparecer picos anômalos nas curvas de taxa de 

retração na etapa de redução da taxa (Figuras 4.6 e 4.7 b). 

Analisando o gráfico da Figura 4.6(a) no qual estão presentes as curvas de taxa de 

retração linear da alumma e alumina-ítria, tem-se que a curva da alumina-ítria, apesar de ter 

início em temperatura mais elevada, aumenta mais rapidamente, indicando que os 
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mecanismos de densificação presentes nesta faixa de temperatura atuam de forma mais efetiva 

do que na altmiina piu^. O mesmo comportamento pode ser observado nas Figuras 4.6 (b), (c) 

e (d) comparando-se as curvas para os compósitos com e sem introdução de ítria. 

Dopando-se a alumina com 1500 ppm de Y2O3, foi estabelecido que os cátions 

relativamente grandes de Ŷ "̂  segregam nos contornos de grão da AI2O3 dificultando a difusão 

dos íons ao longo dos contornos, diminuindo a taxa de densificação'*^. Em estudos de 

propriedades mecânicas a altas temperaturas, foi observado que a ítria amnenta a resistência à 

fluência da alumina pela diminuição da difiisão pelo contorno de grão, que é o mecanismo 

primário para a fluência na alumina'* '̂* '̂'* .̂ Portanto a atuação da ítria neste mecanismo de 

transporte de matéria, via contorno de grão, pode estar presente na etapa inicial da 

sinterização das amostras, fazendo com que este mecanismo comece a atuar em temperaturas 

mais elevadas, retardando o início da retração. 

O pico anômalo, que aparece nas curvas de retração linear das amostras com ítria, 

ocorre em tomo de 1500 °C para a amostra de alumina e por volta de 1580 °C nos compósitos 

(Figura 4.7 b). Porém quando se observa o gráfico da taxa de retração em função da densidade 

(Figura 4.8 (b)) tem-se que este efeito ocorre aproximadamente no mesmo estágio de 

densificação do material, ou seja, em tomo das mesmas densidades relativas (90% Dt). Estes 

picos, portanto, estão relacionados com a presença de Y2O3 no compósito que num certo 

estágio da densificação, propicia um incremento na taxa de retração do material. 

Sato e col.̂ ^ estudando a alumina com dopagem de 1500 ppm de Y2O3 com taxa 

constante de aquecimento (0,33 e 1 °C/min), também identificaram a presença de um pico 

anômalo na curva de taxa de retração linear desse material. A densidade relativa da alumina 

na região em que ocorre o pico está em tomo de 90% da densidade teórica, a mesma 

densidade relativa encontrada na Figura 4.8 (b). Sato analisou a microestrutura do material no 

início e no final do pico e observou um acréscimo substancial no tamanho de grão e na 

concentração de Y nos contomos de grão, concluindo que o pico corresponde a saturação de 

ítrio na matriz de alumina, segregando para os contornos de grãos e provocando o crescimento 

dos grãos de alumina. Fazendo-se uma analogia com o pico registrado na Figura 4.8(b) tem-se 

que os processos de difusão envolvidos provocam um aumento na taxa de retração. 

Como conclusão dos efeitos da introdução de particulado de NbC e de Y2O3 na 

cinética de sinterização da alumina, tem-se que estes dois materiais atuam de modos bem 

diferenciados. Enquanto o NbC atua de forma mais estmtural, impondo barreiras fisicas na 

redução volumétrica da matriz, a ítria atua nos fenômenos de superficie das partículas de 

alumina modificando os mecanismos de sinterização. 
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4.4- Caracterização Microestrutural das Pastilhas 

4.4.1- Microscopia Óptica 

foram observadas por microscopia óptica as faces secionadas e polidas das amostras 

A I 2 O 3 - xNbC sinterizadas a 1750 °C/15min. Micrografías de cada amostra foram 

digitalizadas e observadas em analisador de imagens, sendo os grãos de NbC quantifícados 

pelo software Quantikov. As micrografías foram obtidas com a lente de 20X de aumento, a 

qual fornece imagens de áreas representativas das microestruturas. 

Na Figura 4.9 são apresentadas micrografías das amostras Al203-xNbC onde x=10, 20 

e 40 % NbC. Nas micrografías da esquerda o carbeto de nióbio presente (fase clara na 

micrografia) não foi moido e nas micrografias da direita o carbeto foi moido 30h. Pode-se 

observar que as amostras com NbC moído apresentam esta fase homogeneamente distribuída 

e com grãos menores. 

A Tabela 4.4 contem os resultados de diâmetro médio equivalente dos grãos de NbC. 

O desvio padrão referente as amostras com o NbC sem moer foi omitido, pois devido a 

distribuição de tamanho de grãos ser muito larga, o valor do desvio padrão é comparável ao 

valor do tamanho médio. O diâmetro médio para as amostras com NbC moido manteve-se 

praticamente o mesmo independente da concentração de NbC. 

Em vista da maior homogeneidade na microestrutura e tamanhos de grãos menores de 

NbC das amostras com NbC moído, as demais caracterizações, como microscopia eletrônica 

de varrediu-a e de transmissão, dilatometria e propriedades mecânicas, foram realizadas 

somente com as amostras com introdução de NbC moído. 

Tabela 4.4- Resultados de diâmetro médio equivalente dos grãos de NbC obtido das 
imagens de MO pelo software Quantikov. 

amostra NbC sem moer NbC moído 30h 
AI2O3- xNbC (pm) (pm) 
x=10% NbC 3,4 2,1±1,3 

x=20% NbC 3,5 2,4 ±1,3 

x=40% NbC 3,8 2,5 ±1,5 
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NbC não moído NbC moído 3Oh 

(a) 

(b) 

(c) 

Figura 4.9- Micrografias de microscópio óptico de amostras AI2O3-X NbC 

sinterizadas a 1750 °C. 

(a) x=10%; (b)=20%; (c) x=40% em peso. 
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4.4.2 - Microscopia Eletrônica de Varredura 

As amostras AI2O3- x NbC e (AI2O3 3%Y203) xNbC (x=10, 20 e 40 %NbC em peso) 

foram polidas, atacadas termicamente e observadas em microscópio eletrônico de varredura 

(MEV). Também foram observadas as amostras de AI2O3, sinterizadas nas duas temperaturas 

e a amostra AI2O33 %Y203 sinterizada na temperatura de 1650 °C. Através dessa análise é 

possível avaliar a influência do aumento da concentração de NbC na microestrutura, a 

introdução de Y2O3 e o efeito da temperatura de sinterização no tamanho dos grãos da matriz 

de AI2O3. 

As Figiyas 4.10 e 4.11 apresentam micrografías das amostras sinterizadas a 1650 °C 

com as diferentes concentrações de NbC, sem ítria e com a introdução de Y2O3, 

respectivamente. Nas micrografías da Figura 4.10, que se referem as amostras sem aditivo, a 

fase cinza corresponde a matriz de alumina e a fase clara ao NbC. Já nas micrografías da 

Figura 4.11, que se referem as amostras com ítria, a fase clara corresponde ao particulado de 

NbC e a fase YAG. Pode-se observar pelas micrografías, de imi modo geral, que não há muita 

variação do tamanho de grão da aliunina em função da variação da concentração de NbC e da 

introdução da ítria. 

As Figuras 4.12 e 4.13 apresentam as micrografías relativas as amostras sinterizadas 

a 1750 °C/15 min. Observa-se por estas micrografías uma sensível redução no tamanho de 

grão da alumina em função do aumento da concentração de NbC. Este efeito (pinning) é mais 

nítido nas amostras com ítria (Figura 4.13). 

O tamanho médio dos grãos de AI2O3, para as amostras sinterizadas a 1650 °C e 

1750°C, foi determinado pelo programa de análise de imagens Quantikov 1.7 (Tabela 4.5). Os 

resultados foram obtidos utilizando-se estatística de medida de perímetro médio para os grãos 

de alumina. 

Tabela 4.5- Diâmetro médio dos grãos de AI2O3 determinado pelo software Quantikov. 

Amostra d (um) 
lóSO^C/SOmin IJSO^C/lSmin 

AI2O3 2,4 ±1,3 5,5 ±3,0 
AI2O33Y2O3 2,0 ±1,0 

AlzOj-IONbC 1,4 ±0,8 2,6 ±1,4 
(Al2O3 3YzO3)10NbC 1,6 ±0,9 4,1 ±2.5 

Al2O3-20NbC 1,3 ±0,9 2,3 ±1,4 
(Al2O3 3Y2O3)20NbC 1,4 ±0,7 2,4 ±1,8 

Al2O3-40NbC 1,3 ±0,7 1,8 ±0,9 
(Al2O3 3Y2O3)40NbC 1,4 ±0,7 1,9 ± 0,9 
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(a) (b) 

(c) (d) 

Figura 4.10- Micrografias de MEV das amostras AI2O3- x NbC sinterizadas a 1650 °C/30min. 

(a) x=0 %; (b) x=10%; (c)x=20%; (d) x=40% em peso. 
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(a) (b) 

(c) (d) 

Figura 4.11- Micrografias de MEV das amostras (AI2O3 3%Y203)- x NbC 

sinterizadas a 1650 °C/30min. 

(a)x= O %; (b) x= 10%; (c)x= 20%; (d) x= 40% empeso. 
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(a) (b) 
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( C ) (d) 

Fi^urb 4.12- IkfímjgnaifeBidecME^òdaáamostras AI2O3- x NbC sinterizadas a 1750 °C/30min. 

(a) x=0 %; (b) x=10%; (c)x=20%; (d) x=40% em peso. 
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(a) 

(b) 

( C ) 

Figura 4.13- Micrografias de MEV das amostras (AI2O3 3%Y203)- x NbC 

sinterizadas a 1750 °C/30min. 

(a) x=10%; (b)x=20%; (c) x=40% em peso. 
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Os resultados apresentados na Tabela 4.5 confirmam o que pode ser visualizado 

qualitativamente nas micrografias. Primeiro, os tamanhos de grãos das amostras sinterizadas a 

1650 °C são menores do que das amostras sinterizadas a 1750 °C, portanto a temperatura 

mais elevada de patamar promoveu um crescimento maior dos grãos da matriz de aliunina. 

Segundo, o aumento da concentração de NbC inibe o crescimento dos grãos da matriz devido 

a introdução de partículas de segunda fase, o que foi observado para as amostras sinterizadas 

a 1750 °C. 

O tamanho médio dos grãos correspondente a fase clara das amostras sinterizadas a 

1750 °C também foi determinado pelo programa Quantikov (Tabela 4.6). Para as amostras 

com 0% de Y2O3 esta fase corresponde ao NbC e para as amostras com 3% de Y2O3 

corresponde ao NbC mais a fase YAG. 

Tabela 4.6- Tamanho médio da segunda fase presente no compósito AI2O3- x NbC. 

AI2O3- X NbC d(fjm) 

0% Y2O3 3% Y2O3 

X=10% 1,8 ±0,9 1,5 ±0,8 

X=20% 2,4 ±1,1 1,8 ±0,9 

X=40% 2,4 ±1,0 1,7 ±0,6 

Observando-se a face polida da amostra sem ataque térmico, com imagem de elétrons 

retroespalhados, é possível identificar a presença da matriz de alumina (fase cinza) e de grãos 

claros que variam de tonalidade em função do número atômico dos elementos que compõem 

aquela fase. A Figura 4.14 apresenta uma micrografia da amostra (Al2O33%Y2O3)10NbC 

obtida a partir de elétrons retroespalhados, na qual pode-se identificar uma fase branca e 

outra com tonalidade cinza mais clara. Por meio de espectroscopia dispersiva de energia, 

foram determinados os elementos químicos de três pontos da micrografia, que tem os 

espectros apresentados na figura 4.14. Na fase branca (pontos l e 3) foi determinado o Nb 

além do Al e do O (compõem a matriz de AI2O3), indicando que este material corresponde ao 

NbC e a fase cinza mais clara foi determinado o Y correspondendo a fase YAG que envolve o 

grão de NbC (ponto 2). 
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Figura 4.14- Micrografia da superficie polida da amostra (Al2O33%Y2O3)-10NbC sinterizada 

a 1750°C e espectros de energia dispersiva das estruturas indicadas na micrografia 
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4.4.3- Microscopia Eletrônica de Transmissão 

Foram observadas três amostras em Microscópio eletrônico de transmissão (MET), 

sendo duas de composição (Al2O33%Y2O3)-l0NbC sinterizadas a 1650°C/30min e a 1750 

°C/15min e uma terceira amostra de composição Al2O3-40NbC sinterizada a 1750°C/10min. 

O objetivo da utilização desta técnica é um estudo mais detalhado da microestrutura do 

material identificando-se as fases presentes e sua localização por meio de difração eletrônica 

de área selecionada (SAD) e por espectroscopia de energia dispersiva (EDS). 

Primeiramente foi feita uma análise geral da microestrutiua de cada amostra com 

aumentos relativamente baixos (aproximadamente 8000X), utilizando-se estágio 

goniométrico de dupla inclinação. Nesta análise são observados os elementos caracteristicos 

da microestrutura como o tamanho dos grãos e sua distribuição, pontos triplos, contornos de 

grão, precipitados, segunda fase, poros, e a freqüência com que estes elementos ocorrem. Na 

Figura 4.15 tem-se uma micrografia de cada amostra com baixo aumento, exemplificando 

esta análise preliminar. Pode-se observar nas três micrografias uma estrutura de grãos 

maiores que devem corresponder à AI2O3 e ao NbC e pequenos grãos que aparecem nos 

contornos de grãos e pontos triplos e também intragranularmente. No entanto, para a 

identificação desses elementos, é necessário analisar cada um deles por meio da técnica de 

difração eletrônica de área selecionada. Foram feitas identificações de vários grãos para 

cada amostra, sendo apresentadas algumas micrografias representativas das fases 

determinadas. Além das fases cristalinas presentes nos difratogramas de raios X (AI2O3; 

NbC; Y3AI5O12), investigou-se também a presença de outras fases que poderiam surgir 

como produtos de reações durante o processo de sinterização, como o NbO e AI4O4C. 

A amostra (Al2O33%Y2O3)10NbC sinterizada a 1650 °C/30min teve as seguintes 

fases identificadas: AI2O3 de estrutura hexagonal com parâmetro de rede a= b= 0.476 nm e 

c= 1.299 nm, NbC de estrutura cúbica de face centrada com a=0.45 nm e YAG de estrutura 

cúbica de corpo centrado com a= 1.201 nm. Nenhuma outra fase foi identificada. As Figuras 

4.16 e 4.17 apresentam dois exemplos da identificação da fase YAG com localização em 

pontos triplos. Nas duas Figuras a micrografia (a) corresponde a imagem de campo claro e 

(b) a imagem de campo escuro. Na Figura 4.16 é apresentado o padrão de pontos de 

difração eletrônico da área selecionada da fase YAG e o padrão indexado pelo programa 
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(a) 

Figura 4.15- Micrografias de MET das amostras : (a) (AI2O3 3%Y2O3)-10NbC simerizada a 
1650°C; (b) (AI2O3 3%Y2O3)-10NbC sinterizada a 1750 °C; (c) amostra AI2O3-
40NbC sinterizada a 1750 °C. 
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Figura 4.16- Fase YAG localizada em ponto triplo-(Al203 3%Y2O3)-10NbC -1650°C; padrão 
de difração eletrônico e indexação por DIFPAT; (a) campo claro; (b) campo escuro. 

YAG 
B = [3 2 -4] 

. „ 

YAG 

^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ 

AI2O3 
B - [ 6 - 7 1 1] 

Figura 4.17-(a) campo claro;(b) campo escuro; padrão de difração eletrônico da fase YAG e 
da AI2O3 e indexação por DIFPAT ((AI2O3 3%Y2O3)-10NbC sinterizada a 1650°C). 
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DIFPAT. Da mesma forma a Figura 4.17 tem o padrão de difração da fase YAG e também 

do grão de alumina localizado logo abaixo do ponto triplo. 

A amostra de mesma composição sinterizada a 1750 °C/15min também teve 

identificadas as mesmas fases determinadas pela difração de raios X. As Figuras 4.18 e 4.19 

apresentam micrografias com a fase YAG em pontos triplos. Estão presentes nestas figuras 

os padrões de difração e as respectivas indexações obtidas pelo programa DIFPAT. 

Comparando-se as micrografias da Figuras 4.16 e 4.17 (amostra sinterizada a 1650 

°C/30min) com as Figuras 4.18 e 4.19 (amostra sinterizada a 1750 °C/15min), pode-se 

observar que a fase YAG, localizada nos pontos triplos, apresenta ángulo diedro diferente, 

dependendo da temperatura de sinterização. Para a amostra sinterizada a 1650 °C o ángulo 

diedro é alto, em tomo de 120°; aumentando-se a temperatura de sinterização para 1750 °C, 

o ángulo diedro diminui. A presença de impurezas nos materiais de partida (ítem 3.1.1), 

provavelmente contribuiu para uma redução no ponto eutético no sistema AI2O3-Y2O3 

(1760°C), originando a formação de fase líquida em temperaturas mais baixas. 

Pelas Figuras 4.18 e 4.19, observa-se que o ángulo diedro está em tomo de 60° o que 

permite uma penetração do liquido ao longo dos grãos formando prismas triangulares na 

interseção de três grãos. Este efeito na fase YAG em função da temperatura, pode ter 

auxiliado a densificação dos compósitos, como de fato é observado neste trabalho (ítem 4.2), 

onde as amostras com ítria, sinterizadas a 1750 °C, apresentam densidades mais altas. 

A fase YAG também foi observada como grãos arredondados localizados na região 

intragranular dos grãos de alumina. Exemplos destes grãos de YAG intragranulares podem 

ser observados nas Figuras 4.20 e 4.21, para as amostras sinterizadas a 1650 °C e 1750 °C 

respectivamente. Este material pode ter sido aprisionado durante o processo de crescimento 

de grão da alumina, não tendo sido capaz de obstruir o movimento dos contomos, sendo 

englobado pelo grão. 

As Figiu^as 4.22 e 4.23 apresentam dois exemplos de localização do NbC na amostra 

sinterizada a 1750 °C. Na Figiu-a 4.22 o NbC está envolvido pela fase YAG. Os padrões de 

difração destes dois materiais estão logo abaixo as micrografias. A Figura 4.23 apresenta 

grão de NbC localizado em ponto triplo na matriz de alumina. Não foi identificado por 

difração eletrônica o grão localizado à direita do grão de NbC, porém, pelo formato 

triangular pode-se deduzir que é a fase YAG. 
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Figura 4.18-(a) campo claro; (b) campo escuro; (c) localização da fase; padrão de difração 
eletrônico da fase YAG e indexação por DIFPAT ((AI2O3 3%Y2O3)10NbC - 1750°C). 
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Figura 4.19-(a) campo claro;(b) campo escuro; padrão de difração eletrônico da fase YAG e 
da AI2O3 e indexação por DIFPAT ((AI2O3 3%Y2O3)10NbC sinterizada a 1750°C). 
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YAG 
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Figura 4.20- Fase YAG localizada no interior do grão de alumina-(Al203 3%Y2O3)10NbC 
sinterizada a 1650°C; (a) campo claro; (b) campo escuro; padrão de difração eletrônico e 
indexação por DIFPAT. 
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Figura 4.21- Fase YAG localizada no interior do grão de alumina-(Al203 3%Y2O3)10NbC 
sinterizada a 1750°C; campo claro; padrão de difração eletrônico e indexação por 
DIFPAT. 
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Figura 4.22- Fase YAG envolvendo grão de NbC, (Al2O33%Y2O3)10NbC-1650°C; (a) campo 
claro; (b) campo escuro; padrão de difração eletrônico da fase YAG e do NbC e 
indexação por DIFPAT. 
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Figura 4.23- Grão de NbC no ponto triplo, (AI2O3 3%Y2O3)10NbC - 1750°C. (a) campo 
claro; (b) campo escuro; padrão de difração eletrônico do NbC e da AI2O3 e indexação 
por DIFPAT. 
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Mesmo depois de ter sido analisada imia grande quantidade de elementos 

característicos das amostras por difração eletrônica de área selecionada, indicando a 

presença AI2O3, NbC e YAG, algims elementos continuavam ainda indefinidos. Dois 

exemplos a serem citados são a presença de pequenos grãos arredondados intragranulares de 

difícil obtenção do padrão de difração e a presença de YAG no contorno de grão. Para 

auxiliar a identificação dessas fases e para uma melhor análise microestrutural foi utilizada a 

técnica de espectroscopia de energia dispersiva (EDS) na identificação dos elementos 

químicos presentes nas diferentes fases da microestrutura. Foi utilizada para esta análise a 

amostra (AI2O3 3%Y2O3)10NbC sinterizada a 1750 °C, utilizando microscópio eletrônico de 

transmissão da marca Philips modelo CM 200 de 200 kV. 

A Figura 4.24 apresenta micrografias obtidas neste microscópio e o espectro de 

energia dispersiva correspondente a cada região analisada. Na Figura 4.24 (a) o pequeno 

grão intragranular, tão comum na microestrutura, apresenta o elemento Nb em sua 

constituição. Também foi detectado o elemento Cu, que aparece em todos os demais 

espectros devido ao anel de cobre que sustenta a amostra. Na Figura 4,24 (b), um ponto 

triplo com baixo ângulo diedro apresenta o elemento Y no espectro de energia, indicando 

que a fase YAG molhou os contornos desses grãos. Na Figura 4.24 (c), tem-se identificados 

os elementos químicos de mais duas estruturas e na Figura 4.24 (d) vários grãos foram 

caracterizados, sendo indicados na micrografia os elementos químicos encontrados além do 

Al, que é sempre observado, já que a análise engloba sempre parte da matriz. 

A última amostra analisada, de composição AI2O3 -40NbC sinterizada a 1750 °C, 

teve somente as fases AI2O3 e NbC identificadas. Para esta amostra foi possível obter o 

padrão de difração eletrônico para um grão arredondado no interior do grão de alumina. A 

Figura 4.25 apresenta as micrografias de campo claro e campo escuro da imagem de um 

grão de NbC internamente ao grão de alumina. Este grão de NbC é suficientemente 

pequeno para ter sido englobado pela matriz de alumina durante o processo de crescimento 

de grãos. Outros grãos maiores de NbC foram localizados em pontos triplos da matriz de 

alumina como apresentado na Figura 4.26. 
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Figura 4.24-Micrografias de MET da amostra (AI2O3 3%Y2O3)10NbC sinterizada a 1750°C e 
espectros de energia dispersiva das estruturas indicadas nas micrografias. 
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Figura 4.25-Grão de NbC localizado no interior do grão de AI2O3 da amostra AI2O3 lONbC 
sinterizada a 1750°C. (a) campo claro; (b) campo escuro; padrão de difração eletrônico 
do NbC e indexação por DIFPAT. 
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Figura 4.26- Grão de NbC localizado em ponto triplo, amostra AI2O3 lONbC sinterizada a 
1750°C. (a) campo claro; (b) campo escuro; padrão de difração eletrônico do NbC e 
indexação por DIFPAT. 
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4.5 - Avaliação da Dureza e Tenacidade à Fratura 

Dureza 

Os valores de dureza Vickers calculados para as amostras (Al2033%Y203)xí>íbC 

sinterizadas a 1650 °C com x = 10, 20 e 40% em peso, estão piolados em função da carga de 

impressão aplicada (Figiu-a 4.27). Por este gráfico nota-se que a dureza deste material, 

independente da concentração de NbC, apresenta um decréscimo com a aumento da carga 

aplicada até valores de aproximadamente 50N. 

(O 
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( / ) 
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> 
CO 
N 
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- • — 1 0 % NbC 

20% NbC 

- A — 40% NbC 

—r-
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C a r g a (N) 

Figura 4.27 - Valores de dureza Vickers de amostras sinterizadas a 1650 °C/30 min 

em função da carga de impressão Vickers. 

Para a amostra com 20% de NbC por exemplo, a dureza diminui de 24,2 para 18,5 

GPa, com o aumento na carga de 4,9 a 29,4 N e permanece constante para valores acima de 

50 N. O mesmo comportamento é observado para as demais amostras. 

Este estudo prévio foi realizado com o objetivo de se determinar a carga que se 

encontra fora da região em que a dureza apresenta dependência com a carga, e fosse a mais 
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adequada para todas as amostras, ou seja, que não danificasse as amostras e apresentasse 

impressões Vickers com trincas bem definidas nos vértices. 

De acordo com Tanigushi e col.^^ a propagação da trinca apresenta um perfil do tipo 

Palmqvist nas impressões obtidas com cargas mais baixas, onde a dureza é ftjrtemente 

dependente da carga de impressão. De modo oposto, onde a dureza apresenta um valor 

constante, independente da carga, é esperado que a trinca apresente um perfil radial-mediano. 

No entanto, para confirmar estas teorias são necessárias algumas investigações "in situ' do 

crescimento da trinca'^ e observação do ft)rmato da trinca resultante da impressão com várias 

cargas diferentes, na face secionada da amostra 

Com carga de 49,05 N, a dureza calculada apresenta valores constantes e as dimensões 

das impressões e das respectivas trincas são maiores que as caracteristicas microestruturais, 

podendo ser visualizadas com boa resolução em microscópio óptico com aumento de 200X. 

Levando estes pontos em consideração, a carga escolhida para determinar a dureza de todas as 

demais amostras e também para o cálculo de tenacidade à fratura foi a de 49,05N. 

Os valores médios de microdureza Vickers, calculados pela equação 3.6, são 

mostrados na Tabela 4.7 para todas as amostras. Também foram analisadas quanto a dureza e 

tenacidade à fratura as amostras de AI2O3 pura e AI2O3 com Y2O3 sinterizadas na temperatura 

de 1650°C. 

Tabela 4.7- Dureza Vickers determinada com a carga de 49,05N para as amostras AI2O3- xNbC 

sinterizadas a 1650X/30 min e 1750 °C/15min . 

AI2O3- xNbC 1650 °C 1650°C (com Y2O3) 1750°C 1750°C (com YzOj) 

(% em massa) (GPa) (GPa) (GPa) (GPa) 

x=0 15,6 ±0,7 16,5 ±0,3 — 
x=10 17,8 ±0,4 17,6 ±0,6 17,2 ±0,6 16,7 ±0,8 

x=20 17,7 ±0,6 18,1 ±0,6 17,5 ±0,5 18,1 ±0,7 

x=40 16,5 ±0,7 16,6 ±0,7 17,0 ±0,8 17,7 ±0,9 

Pode-se observar através dos valores da tabela, que as amostras com particulado, 

sinterizadas a 1650 °C, apresentam dureza superior a da AI2O3 pura, independente da 

concentração de NbC. Não se levando em consideração os desvios padrões, as amostras com 

20% de NbC apresentaram os maiores valores de dureza, o que também pode ser observado 

na Figura 4.25 para cargas acima de 50N. Porém a diueza diminui quando se aumenta a 

concentração de NbC para 40%. Com estes resultados, tem-se que a introdução de NbC 
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aumenta a diu-eza em relação à matriz monolítica, porém a medida que a densidade do 

compósito diminuí, como ocorre nas amostras com 40% de NbC, a diu-eza também diminui. 

Tenacidade à Fratura 

A avaliação da tenacidade à fratura das amostras densificadas foi realizada conforme 

descrito no capítulo 3.3.6. O módulo de elasticidade (E) e a razão de Poisson (v) foram 

calculados para cada mistiu-a de acordo com a regra das misturas (equação 4.2 e 4.3) e são 

apresentados na Tabela 4.8. 

Ep = I. Vf. Ef (4.2 ) 

Vp=i:Vf,Vf (4.3) 

onde: Ep e Vp: módulo de elasticidade e razão de Poisson da pastilha; Ef e V/: módulo de 

elasticidade teórico e razão de Poisson teórico de cada fase; Vf : % em volume de 

cada fase. 

Tabela 4.8- Módulo de elasticidade (E) e razão de Poisson (v) dos compósitos AI2O3 - xNbC. 

Composição E (GPa) v 

AI2O3 380 0,26 

NbC 338 0,19 

AI2O3 - 10 NbC 377,7 0,256 

AI2O3 - 20 NbC 375,3 0,252 

Al2O3-40NbC 369,3 0,242 

Os valores médios de tenacidade à fratura, admitindo-se que a trinca apresenta um 

perfil do tipo radial-mediano, foi calculado de acordo com a equação de Anstis e col.'*^ e são 

apresentados na Tabela 4.9. 

As impressões Vickers da amostra (AI2O3 3%Y2O3)10NbC sinterizada a 1750 

°C/15min não apresentaram trincas bem definidas nos vértices o que impossibilitou a 

determinação da tenacidade à fratura desta amostra. A Figiu-a 4.28 apresenta a imagem por 

microscopia óptica de impressão Vickers com trincas saindo das arestas e não dos vértices da 

impressão. 
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Tabela 4.9- Tenacidade à fratura das amostras AI2O3- x>JbC sinterizadas a 1650°C/30 min e 

1750 °C/15min. Kic determinado pela equação de Anstis. 

AI2O3- xNhC 1650 °C 1650°C (com Y2O3) 1750°C 17S0°C (com Y2O3) 

(MPa.m*'̂ ) (MPa.m^) (MPa.m '̂̂ ) 

x=0 2,9 ±0,1 2,6 ±0,1 

x=10 3,3 ±0,1 2,4 ±0,1 3,2 ± 0,2 

x=20 3,7 ±0,3 3,1 ±0,2 3,2 ± 0,2 3,1 ±0,2 

x=40 4,2 ± 0,4 4,0 ± 0,3 4,2 ± 0,4 3,7 ± 0.2 

Observa-se na Tabela 4.10 que o aumento na quantidade de NbC promoveu acréscimo 

significativo na tenacidade à firattu-a do compósito. As amostras com 40% de NbC sinterizadas 

a 1650 °C apresentam um acréscimo de 45% a 54% em relação a AI2O3 pura e AI2O3 mais 

ítria, respectivamente. Pode-se observar também, que as amostras com ítria apresentam 

valores inferiores comparados aos das amosfras sem aditivo, para as duas temperaturas de 

sinterização. 

Compósitos de AI2O3-TÍC sinterizados sem pressão com 26% e 30% de TiC, 

apresentaram tenacidade à fratura de 4,3 ± 0,4 e 4,2 ± 0,5 segundo Cutler^^ e Woo\â\ 

respectivamente. Estes resultados foram obtidos utilizando a equação de Anstis e a carga de 

dureza empregada entre 50 a lOON. Desta forma os resultados de tenacidade a fratura obtidos 

para o compósito AI2O3- 40NbC apresentam valores comparáveis aos da literatura para 

materiais largamente aplicados em ferramentas cerâmicas de corte. 

Figura 4.28 - Micrografia óptica de impressão Vickers na amosfra (AI2O3 3% ¥ 2 0 3 ) 1 ONbC 

sinterizada a 1750 °C, apresentando pouca definição na extensão das trincas. 
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A tenacidade à fratura também foi calculada pela equação universal"^. Os valores 

médios de Kic calculados por esta eqitação são apresentados na Tabela 4.10. 

Tabela 4.10- Tenacidade à fratura das amostras AI2O3- xNbC sinterizadas a 1650°C/30 min e 

1750 °C/15min. Kic determinado e pela equação universal. 

AI2O3- xNbC 1650 °C 1650°C (com Y2O3) 

(MPa.m''^) 

1750°C 

(MPa.m''^) 

1750°C (com Y2O3) 

(MPa.m''^) 

x=0 3,7 ±0,1 3,5 ±0,1 

x=10 4,1 ±0,1 3,3 ±0,1 3,9 ±0,1 

x=20 4,3 ±0,3 3,7 ± 0,2 3,8 ±0,2 3,7 ±0,1 

x=40 4,4 ± 0,4 4,2 ± 0,2 4,5 ± 0,4 4,0 ± 0,3 

Observa-se na Tabela 4.10 que os valores de Kic de todas as amostras apresentam um 

acréscimo em relação aos valores da tabela anterior. As amostras com 40% de NbC foram as 

que apresentam o menor acréscimo, em tomo de 5%. Esta diferença nos resultados em função 

da equação aplicada, pode ser um indicativo de que a carga utilizada não foi suficiente para 

gerar predominantemente trincas do tipo radial- mediana. 

O aumento de Kic em função do aumento da concentração de NbC, independente da 

temperatura de sinterização e da presença de itria, também é observado utilizando-se a 

equação universal. Utilizando esta equação o aumento obtido na tenacidade, com a introdução 

de 40% em peso de NbC, está em tomo de 20% em relação a alumina sem particulado. 

As análises, tanto por MO como por MEV, das trincas das impressões mostram que a 

tenacificação destes compósitos deve ter ocorrido preferencialmente pelos mecanismos de 

deflexão e ramificação das trincas. A Figura 4.29 apresenta imagens de MO com exemplos de 

deflexão e inicio de ramificação da trinca. A Figura 4.30 apresenta imagens de MEV das 

impressões Vickers e trincas caracteristicas para cada concentração de NbC adicionado à 

alumina. A trinca se propaga na matriz de AI2O3 e encontrando partículas de NbC (mais claras 

nas fotos obtidas a partir de elétrons reti-oespalhados) muda sua direção de propagação, 

contomando o grão e aumentando, dessa forma, o percurso da trinca. 
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Figura 4.29 - Micrografia óptica da amostra (AI2O3 3%Y2O3)10NbC sinterizada a 1650 °C; 

(a) impressão Vickers com trincas; (b) extensão da trinca apresentando 

deflexão e ramificação da trinca. 
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(a) 

(b) 

( C ) 

Figura 4.30- Micrografias de MEV de impressões Viclcers e trincas características 

das amostras sinterizadas a 1750 °C. 

(a) AbOa-lONbC; (b) Al2O3-20NbC; (c) Al2O3-40NbC. 
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5- CONCLUSÕES 

O compósito AI2O3- NbC, processado e caracterizado neste trabalho, apresenta 

caracteristicas interessantes que o tomam apropriado à aplicação como cerâmica estmtural. 

Dentre estas características destaca-se a alta densifícação (> 95 %Dt) obtida por meio da 

sinterização sem pressão em temperaturas relativamente baixas (1650 °C) e valores de 

tenacidade à fi-atura similares àqueles apresentados por ferramentas de corte à base de AI2O3-

TiC. 

O sistema Al203-NbC apresentou-se bastante estável nas condições utilizadas de 

processamento, não sendo detectada nenhuma fase cristalina formada pela reação entre a 

matriz e o particulado, oxidação ou decomposição destes, tanto pela técnica de difração de 

raios X como pela técnica de difração eletrônica de área selecionada. A baixa porcentagem de 

perda de massa durante a sinterização, que ficou em tomo de 1,5 % nas amostras com maior 

perda, também indica que pouca reação pode ter ocorrido com formação de fases gasosas. 

A introdução de NbC na matriz de AI2O3 e a variação de sua concentração, em até 40 

% em peso, afetam a cinética de sinterização, a microestmtura final e modifica as 

propriedades mecânicas. Com a caracterização dos compósitos foram constatados os 

seguintes pontos em relação ao NbC: 

1. A presença de NbC desloca a curva de "retração linear versus temperatura" para valores 

de temperatura mais elevados e quanto maior a concentração de NbC mais deslocada fica 

a curva, indicando que a presença do particulado rígido e inerte retarda os estágios de 

sinterização. 

2. Aumentando-se a concentração de NbC a densidade relativa dos compósitos tendem a 

diminuir, sendo este efeito mais pronunciado nas amosfras sinterizadas a 1650 °C. 

3. O tamanho de grão da matriz de alumina diminui em função do aumento da concentração 

de NbC, sendo este efeito mais evidenciado nas amosfras sinterizadas a 1750 °C com 

adição de ítria. 
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4. Pela observação em MEV e MET, grãos de NbC foram observados e identificados nas 

regiões intragranular, apresentando pequeno tamanho de grão (« 0,5 pm), e intergranidar 

nos contornos e pontos triplos. 

5. A introdução de NbC conferiu maior dureza ao material em relação à matriz monolítica e 

as amostras com 20% de NbC são as que apresentaram os melhores resultados. O 

aiunento da concentração de NbC promoveu um acréscimo na tenacidade à fi-atura 

calculada por duas equações diferentes, apresentando valores comparáveis aos do 

compósito AI2O3- TiC. 

A presença de ítria também proporcionou alterações na cinética de sinterização, na 

microestrutura final e nas propriedades mecânicas em relação aos compósitos de mesma 

composição sem o aditivo. Foram observados os seguintes aspectos devido a presença da 

ítria: 

1. A ítria inibe o início da sinterização do compósito, que ocorre em temperaturas em tomo 

de 100 °C mais elevada do que para as amostras sem ítria. Quando as amostras 

apresentam em tomo de 90% da Dt, ocorre um pequeno aumento na taxa de retração 

linear, dando origem a um pico anômalo na curva de "taxa de retração versus 

temperatura". Tem-se, portanto, que a presença de ítria modifica a cinética de sinterização 

atuando nos mecanismos de sinterização da alumina. 

2. A fase Y3AI5O12 (YAG) foi identificada por difração de raios X em todas as amostras, 

não sendo identificado nenhum pico relativo ao Y2O3, indicando que toda a ítria reagiu 

com a alumina para formar a fase YAG. Por espectroscopia de energia dispersiva e por 

difração eletrônica de área selecionada, esta fase foi localizada nos pontos triplos 

estendendo-se aos contornos de grão e também intergranularmente na alumina. 

3. As amostras com ítria apresentaram valores de tenacidade á fratura inferiores aos das 

amostras sem o aditivo; mesmo no caso das amostras sinterizadas a 1750 °C que 

apresentaram as maiores densidades, o que poderia proporcionar uma maior tenacidade, 

os valores de Kic determinados foram menores. 



CONCLUSÕES 112 

Como conclusão dos efeitos da introdução de particulado de NbC e de Y2O3 na 

cinética de sinterização da alumina, tem-se que estes dois materiais atuam de modos bem 

diferenciados. Enquanto o NbC atua de forma mais estrutural, impondo barreiras fisicas na 

redução volumétrica da matriz, a ítria atua nos fenômenos de superfície das partículas de 

alimiina modifícando os mecanismos de sinterização. 

A viabilidade do processamento convencional para a obtenção do compósito AI2O3-

NbC e a apresentação de boas propriedades mecânicas são as pnncipais conclusões deste 

trabalho e também a motivação para se dar continuidade no estudo deste compósito. 

Investigações no processamento, como sinterização sob pressão, uniaxial ou isostática e 

introdução de outros aditivos, podem ser implementadas. A análise do comportamento deste 

compósito à resistência ao desgaste e à oxidação também se mostram como bons temas a 

serem desenvolvidos, propiciando tuna melhor caracterização dos compósitos AI2O3- NbC. 
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