












































































































A quantificação do volume de desgaste nos discos baseou-se no mesmo 

princípio que para os pinos. Porém, seu método foi diferente em conseqüência do 

peso dos discos tomar impraticável a sua pesagem numa balança de sensibilidade 

adequada. A técnica adotada, consistiu na obtenção do perfil médio de desgaste por 

intermédio de um mgosímetro e, a partir deste e da equação (III. 12), determinou-se 

o volume de desgaste e a taxa de desgaste dos discos, Kd.. 

As análises das superficies de desgaste dos pinos foram realizadas por 

intermédio de um microscopio eletrônico de varredura, onde procurou-se observar 

os possíveis mecanismos de desgaste atuantes no contato cerámico/metal. 

III.5 - Fluxograma das etapas desenvolvidas no trabalho 

O fluxograma a seguir, mostrado pela figura III.24, mostra todas as etapas 

realizadas neste trabalho. 

Revisão Bibliográfica + Programas de Curso 

Obtenção das Materias-Primas e Caracter ização j 
X 

Preparação da Matriz e Confecção dos Compósitos Cerâmicos 

Matriz 
S13N4 

ÁIN 

^ 2 ^ 

Whiskers - SiC, 

Moagem/Homogene ização -moinho de bolas - 24 hs 

•^———~T-—g—Ir Prensagem Uniaxial a Frio - 50 MPa 

1-. 1 P-Prensagem Isostática a Frio - 300 MPa 

Normal- 1750 ° C ^ 

1 2 H-por Prensagem Uniaxial a Quente " j g ^ P a 

Propriedades Fisicas 

Retifica -Rebolo Diamantado 

Caracterização 

- Granulometria 
-Massa Específíca 
-Difração de Raios-X 

-Microsc. Eletrônica-Transmissão e Varredura 

Propriedades Mecân icas 
- Microdureza 

-Tenacidade á Fratura 
- Método de impressão 

- Ran-a entalharia 
-Resistência à Ruptura em Flexão 

- Tribologia de Desgastes Fino contra Disco 

Figura III.24 - Fluxograma descrevendo todas as etapas realizadas neste trabalho. 
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CAPÍTULO IV 

Resultados e Discussão 

IV.l - Caracterização das matérias-primas 

IV.1.1 - Análise química 

As características dos pós de nitreto de silício ( S Í 3 N 4 ) , nitreto de alumínio 

(AIN), óxido de itrio ( Y 2 O 3 ) e whiskers de carbeto de silício (SiC(w)), estão 

apresentados na tabela IV.l. Estes dados foram fornecidos pelos respectivos 

fabricantes. 

Tabela IV.l - Características das matérias-primas utilizadas neste trabalho. 

Matéria-
prima 

Area 
especifica 

(mVg) 

Fabricante Grade Lote Elementos 
presentes 

(% em peso) 

Massa 
específíca 

(s/cm^) 

S Í 3 N 4 14.03 H.C. Starck M 11 279/95 

N - 38,99 
C-0 .17 
0 - 1.14 
Fe - 13 ppm 
A l - 3 80 ppm 
Ca - 35 ppm 

3.19 

AIN 2.60 H.C. Starck B 63121/96 
N - 3 3 . 6 
0 - 1 . 1 
Fe - 800 ppm 
C - 30 ppm 

3.26 

Y 2 O 3 15.50 H.C. Starck C (fino) 2010/95 - 5.01 

SiC(w) 

-
ICD Group 
Inc. (EUA) - -

SiC-99.1 
S Í O 2 - 0.895 
Ca - 0.003 
Fe-0.001 
Mg-0 .001 

3.20 
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IV.1.2 - Análise granulométrica 

Os resultados obtidos pelas análises granulométricas realizadas nas matérias-

primas como recebida, apresentaram uma distribuição estreita de tamanho de 

partículas, com um tamanho médio de partículas em tomo de 0,89 pm (SÍ3N4), 

1,21 pm (AIN) e 0,59 pm ( Y 2 O 3 ) . As curvas de distribuição granulométrica estão 

apresentadas pelas figuras IV.l à IV.3. 

500 

Diâmetro Esférico Equivalente (fim) 

Figura IV.l - Curva de distribuição granulométrica do nitreto de silício (SÍ3N4). 

0.1 1 10 
DUmetro Esférico Equivaloite Oim) 

Figura IV.2 - Curva de distribuição granulométrica do nitreto de alumínio (AIN). 

72 



.,...,i.|>yi|.|.|..m.ni»| ,HH,ni|i.f.v.(>|i|.i 

il..t.l.l.l ,„j/ l..il>.I.A.IiMM....u.»lM.í..t..íit.i.l.it>A,lilil...u> t.u,|.btul; 

.lHi».liiu\<iil»liAiliM»n.Mu.auiiiitii4il>uliii.AiUiSiui|itui>W'Ml>Ui>' 

lllt<¿ll>I.LlUII>f..lt I.Mtl' 

i.,...,..|.V|>|V ,M...>,<i.>,i..,i.,.y.,.|.| II,.,:;..;,. 

i\iiiUiliAililiUii ItiKiiliiiiViiiWiVtAAililiiiMtittiAiuiiiUiiiliii 

1 10 
DiânMlro EsKrko Equivalente Oun) 

100 500 

Figura IV.3 - Curva de distribuição granulométrica do óxido de itrio ( Y 2 O 3 ) . 

IV.1.3 - Análise por difração de raios-X 

IV.1.3.1 - Nitreto de silício ( S Í 3 N 4 ) 

Analisando a figura IV.4, pode-se observar que o nitreto de silício ( S Í 3 N 4 ) é 

constituído, predominantemente, de fase a - S Í 3 N 4 , apresentando, também, pequena 

quantidade de fase P- S Í 3 N 4 , 

lOOOn 

800-

600-

400-

200-

0-* um 

1 - o - S i , N , 

2 - D . S , N . 

¿ i . 
20 30 40 50 60 

2 e ( ° ) 

Figura IV.4 - Difratograma de raios-X do nitreto de silício ( S Í 3 N 4 ) . 
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o nitreto de silicio ( S Í 3 N 4 ) possui uma estmtura hexagonal, cristalizando-se 

em duas formas polimórficas a e p, cujas características estão apresentadas na 

tabela IV.2 [179-180]. 

Tabela rv.2 - Características das fases a e P- S Í 3 N 4 [179-180]. 

Características a- S Í 3 N 4 P- S Í 3 N 4 

Parâmetro de rede "a" (A) 7.75 - 7.77 7.59-7.61 

Parâmetro de rede "c" (A) 5.16-5.69 2.71-2.92 

c/a 0.70 0.37 

Célula unitária SÍ,2Ni6 SieNg 

Gmpo espacial P31c P63m 

Densidade teórica (g/cm^) 3.18-3.19 3.19-3.20 

Temp. Decomposição (°C) 1900 1900 

Estmtura cristalina hexagonal hexagonal 

IV.1.3.2 - Nitreto de aluminio (AIN) 

O nitreto de aluminio (AIN) apresentou-se na forma alotrópica P-AIN, que 

corresponde a uma estmtura hexagonal, com o difratograma de raios-X apresentado 

na figura IV.5. 

500H 
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60 

Figura IV.5 --Difratograma de raios-X do nitreto de aluminio (AIN). 
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IV.1.3.3 - Oxido de itrio (Y2O3) 

Pela figura IV.6 pode-se observar os picos referentes ao óxido de itrio 

(Y2O3), que apresenta uma estmmra cúbica. 
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Figura IV.6- Difratograma de raios-X do óxido de itrio (Y2O3). 

IV.1.3.4 - Whiskers de carbeto de silício (SiC(w)) 

Analisando o difratograma de raios-X, detectou-se os picos relativos a fase (3, 

que apresenta uma estrutura cúbica e, em menor quantidade, a fase a, que apresenta 

uma estmtura hexagonal, estando mostrado na figura IV.7. 
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Figura IV.7 - Difratograma de raios-X do whiskers de carbeto de silício (SiC(w)). 
7S 



IV. 1.4 - Análise morfológica dos SiC(w) 

Analisando a fígura IV. 8, obtida por microscopia eletrônica de varredura, 

pode-se observar o aspecto da morfologia dos SiC(w), como recebido. 

Segundo o fabricante, realizado através de uma análise estatística, o diâmetro 

e o comprimento do SiC(w) está compreendido entre 0.3-0.6 pm e 5-15 pm, 

respectivamente, resultando uma razão de aspecto entre 10-40. 

Figura IV. 8 - Fotomicrografia mostrando a morfologia dos whiskers de carbeto de 

silício (SiC(w)), como recebido. 

1V.2 - Caracterização das composições 

Esta etapa está dividida em duas partes, sendo na primeira caracterizadas as 

propriedades físicas e na segunda, as propriedades mecânicas. 

IV.2.1 - Propriedades físicas 

IV.2.1.1- Análise granulométrica 

As análises granulométricas das composições, após o processo de 

moagem/homogeneização, apresentaram os seguintes resultados de distribuição e 

tamanho médio de partículas, mostrados na tabela IV. 3. No apêndice C estão 

mostrados as curvas de distribuição do tamanho de partículas relativo a cada 

composição. 
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Tabela IV.3- Distribuição e tamanho médio de partículas das composições 

a serem sinterizadas. 

Composição Diâmetro 

até 10% (pm) 

Diâmetro 

até 90% (pm) 

Tamanho médio de 

partículas (pm) 

A (92,5N2,5Y) 0,10 1,50 0,56 

B (90N5Y) 0,10 1,50 0,54 

C (92,5N2,5Y10W) 0,12 1,62 0,59 

D (90N5Y10W) 0,13 1,59 0,58 

E (92,5N2,5Y20W) 0,12 1,80 0,62 

F (90N5Y20W) 0,12 1,81 0,62 

G (92,5N2,5Y30W) 0,12 2,02 0,66 

H (90N5Y30W) 0,12 1,88 0,64 

Analisando os resultados obtidos pelas análises granulométricas, observou-se 

um decréscimo da ordem de 30 à 40% do tamanho médio de partículas, quando 

comparado ao material de partida, principalmente ao nitreto de silício (± 0,90 p m ) , 

indicando que os parâmetros utilizados na etapa de moagem/homogeneização foram 

eficazes, para todas as composições. 

Este decréscimo, no tamanho médio de partículas, pode promover uma maior 

densificação dos corpos-de-prova na etapa de sinterização. Esta suposição está 

baseada no fato de que a força motriz para a densificação é favorecida pelo excesso 

de energia superficial que os pós exibem. Assim, quanto menor for a partícula, 

maior será a energia superficial e, conseqüentemente, maior será a força motriz para 

a densificação [80]. 

Observou-se, também, um aumento não significativo do tamanho médio de 

partículas com o acréscimo de fração volumétrica de SiC(w).. 

A distribuição de tamanho de partículas apresentou-se de forma estreita, com 

variação entre 0,12 à 2,00 pm. Esta forma de distribuição é resistente ao 

crescimento excessivo de partículas e a formação de uma microestmtura grosseira, 

contribuindo, também, para uma melhor densificação. 
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Segundo a literatura [65,181], pós de nifreto de silicio, para aplicações 

termo-mecánicas, devem exibir características tais como tamanho médio de 

partículas entre 0,1 à 1,0 pm e distríbuição de tamanho de partículas de forma 

estreita. 

IV.2.1.2 - Determinação da massa específíca aparente 

A massa específica aparente foi determinada utilizando a norma 

ASTM C20-87, tomando-se em média três medidas. Determinou-se, também, a 

massa específica relativa, obtida pela relação entre a massa específica aparente e a 

calculada pela regra das misturas. Os resultados estão apresentados na tabela IV.4. 

Tabela IV.4 - Resultados obtidos de massa específica aparente (Papareme)) e 

relativa (prelativa)-

Sinterização normal Prensagem uniaxial a quente 

Composição Paparente Prelativa Paparente Prelativa 

(g/cm^) (%) (g/cm^) (%) 

A (92,5N2,5Y) 3,08 96,00 3,14 97,50 

B (90N5Y) 3,18 97,50 3,23 99,00 

C (92,5N2,5Y10W) 3,05 95,00 3,11 96,60 

D(90N5Y10W) 3,15 96,90 3,20 98,40 

E (92,5N2,5Y20W) 2,73 84,80 3,06 95,20 

F (90N5Y20W) 2,85 87,70 3,16 97,20 

G (92,5N2,5Y30W) 2,68 83,50 2,99 93,20 

H (90N5Y30W) 2,80 86,40 3,10 95,70 

Analisando os resultados obtidos, observou-se que o aumento na 

porcentagem de aditivos promoveu um acréscimo nos valores de massa específica 

aparente, para todas as composições e em ambos processos de sinterízação. Isto 

deve-se a maior quantidade de fase líquida formada, que intensificou o mecanismo 

de rearranjo de partículas e o processo de solução-reprecipitação. 
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As composições sinterizadas por prensagem uniaxial a quente apresentaram 

valores maiores de massa específica aparente, quando comparados às obtidas por 

sinterização normal. A aplicação de pressão extema, associada a alta temperatura, 

acelera a cinética de densifícação pelo aumento do contato entre as partículas e pelo 

maior empacotamento destas durante o processo de sinterização. 

Para uma melhor visualização, a figura IV.9 apresenta um histograma 

comparativo dos resultados de massa específíca aparente, para as composições 

obtidas por sinterização normal e por prensagem uniaxial a quente. 

prensagem uniaxial a quente 

normal 

C D E F 

C o m p o s i ç õ e s 

H 

Figura IV.9 - Histograma comparativo de valores de massa específíca aparente 

obtidos pelas composições em ambos processos de sinterização. 

Segundo Petzow [182], o acréscimo da taxa de densifícação, com a utilização 

de pressão extema, pode estar relacionada ao aumento de solubilidade nos pontos de 

contato, auxiliando nas etapas de rearranjo e solução-reprecipitação de grãos 

a- S Í 3 N 4 em fase líquida, com o aumento da taxa de nucleação de grãos P - S Í 3 N 4 . 
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Independentemente da porcentagem de aditivos utilizados, os compósitos 

obtidos por sinterização normal, apresentaram uma queda acentuada nos valores de 

massa específica para as matrizes reforçadas com 20 e 30% de SiC(w). Esta queda é 

devido à interferência da quantidade de SiC(w) no rearranjo das partículas da matriz 

e na retração volumétrica dos compósitos. Por outro lado, nos compósitos 

sinterizados por prensagem uniaxial a quente, observou-se que a interferência dos 

whiskers no rearranjo também existe, mas é extremamente atenuada pela utilização 

de pressão durante a sinterização. Os gráficos mostrados na figura IV. 10 apresentam 

estas observações. 

90% Si,N, +5% AIN +5% Y,0, 
I H Sinterízação normal 
t3MB Prensagem uniaxial a quente 

92,5% SijN, +5% AIN + 2.5% YjO, 
Sinterização normal 

I Prensagem uniaxial a quente 

SiC,,, ( % em vol.) 
10 20 

SiC,,, (% em vol.) 

Figura IV. 10 - Influência da fração volumétrica de SiC(w) na 

massa específica aparente. 

Em função dos resultados de massa específica aparente, as composições com 

20 e 30% de SiC(w) (E, F, G e H ) , obtidas por sinterização normal, foram 

descartadas para as etapas subseqüentes de caracterização, por apresentarem uma 

densificação abaixo do desejável para a aplicação estmtural prevista para o material 

em desenvolvimento. 

Em termos de comparação, determinou-se a massa específica geométrica, 

utilizando um paquímetro digital, obtendo-se valores próximos aos obtidos pela 

norma ASTM C20-87. Estes valores estão apresentados no Apêndice D. 
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IV.2.1.3 - Análises por difração de raios-X 

Primeiramente, foram realizados análises por difração de raios-X, após a 

etapa de moagem/homogeneização, em quatro composições escolhidas 

aleatoriamente, para averiguar a possível contaminação de alumina ( A I 2 O 3 ) , 

provenientes das bolas de moagem, que pudessem influenciar nos resultados de 

massa especifica aparente. Não foi detectado nenhum traço de alumina, estando os 

resultados apresentados no Apêndice E. 

As fases cristalinas presentes, identificadas pelo difratómetro de raios-X, em 

todas composições obtidas por sinterização normal e por prensagem uniaxial a 

quente, estão apresentadas nas figuras IV.l 1 à IV.16. 

De um modo geral, as principais fases detectadas foram 

• a - S Í 3 N 4 remanescente 

• P - S Í 3 N 4 (predominante) 

• SiC (relativo aos whiskers) 

• Y 2 S Í 3 O 3 N 4 (relativo aos aditivos de sinterização). 
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l-P-SijN, 
í-a-SijN, 

30 40 50 60 

2e{°) 

normal prensagem uniaxial a quente 

Figura IV.l 1 - Fases cristalinas presentes - composição A (92,5N2,5Y). 
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Figura IV. 12 - Fases cristalinas presentes - composição B (90N5Y). 
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Figura IV. 13 - Fases cristalinas presentes - composição C (92,5N2,5Y10W). 
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Figura IV. 14 - Fases cristalinas presentes - composição D (90N5Y10W). 
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Figura IV. 15 - Fases cristalinas presentes - prensagem uniaxial a quente. 
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Figura IV. 16 - Fases cristalinas presentes - prensagem uniaxial a quente. 

A presença da fase cristalina a - S Í 3 N 4 remanescente, detectadas em todas as 

composições e em ambos processos de sinterização, pode estar relacionada aos 

parâmetros utilizados, onde o patamar (30 min ) de sinterização não foi suficiente 

para que o mecanismo operante de solução-reprecipitação permitisse a completa 

transformação a->p. 

Para as composições aditivadas com 2, 5% em peso de Y 2 O 3 , em ambos 

processos de sinterização, não detectou-se, ao nível de resolução do equipamento 

utilizado, a fase relativa ao Y 2 O 3 e, também, nenhuma formação de fases cristalinas 

intergranulares. A não constatação, por difração de raios-X, pode estar associada às 

quantidades envolvidas que, provavelmente, deve ter entrado em solução sólida 

com o nitreto de silício ou solidificado na forma amorfa. 

Por outro lado, para as composições aditivadas com 5% em peso de Y 2 O 3 , 

detectou-se a formação da fase Y 2 S Í 3 O 3 N 4 , quando sinterizadas por prensagem 

uniaxial a quente. Esta fase, provavelmente, está relacionada à taxa de resfriamento 

dos fomos, figura IV. 17, pois a fase líquida formada durante a sinterização 

solidifica-se, durante o resfriamento, na forma amorfa ou parcialmente cristalina. 
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Figura IV. 17 - Taxa de resfriamento dos fomos utilizados nos 

processos de sinterização. 

No gráfico, mostrado pela figura IV. 17, pode-se observar uma taxa de 

resfriamento mais lenta na sinterização por prensagem uniaxial a quente, que pode 

ter possibilitado uma maior nucleação e cristalização da fase Y 2 S Í 3 O 3 N 4 em meio a 

fase líquida. Por outro lado, no processo de sinterização normal, a taxa de 

resfriamento mais rápida impossibilitou a nucleação e cristalização da fase 

Y 2 S Í 3 O 3 N 4 . 

Os valores aproximados dos percentuais de transformação a^(3-SÍ3N4, 

considerando as reflexões mais intensas das respectivas fases, utilizando a relação 

Ip/ (la + Ip), estão apresentados na tabela IV.5. 

Observou-se uma maior transformação a -^P -SÍ3N4, para todas as 

composições, com o aumento da porcentagem de aditivos, devido a maior 

quantidade de fase líquida formada e, com a utilização de pressão extema, durante a 

sinterização, que favoreceu uma maior solubilidade de grãos a-SÍ3N4 e, 

subseqüente, reprecipitação em grãos P-SÍ3N4. 
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Tabela IV.5 - Percentual aproximado de transformação a - > P - S Í 3 N 4 , para ambos 

processos de sinterização utilizados neste trabalho. 

Sinterízação normal Prensagem uniaxial a quente 

Composição a- S Í 3 N 4 P - S Í 3 N 4 a- S Í 3 N 4 P - S Í 3 N 4 

A (92,5N2,5Y) 29,5 70,5 23,5 76,5 

B (90N5Y) 25,9 74,1 20 80 

C (92,5N2,5Y10W) 32,7 67,3 26,9 73,1 

D (90N5Y10W) 28,5 71,5 23,1 76,9 

E (92,5N2,5Y20W) * * 31,9 68,2 

F (90N5Y20W) * * 25,9 74,1 

G (92,5N2,5Y30W) * * 35,7 64,3 

H (90N5Y30W) * * 31,4 69,6 

*Descartada em função da baixa massa específica aparente 

Para uma melhor análise, os histogramas mostrado pela figura IV. 18, 

apresentam as observações com respeito a influência do processo de sinterização e 

das quantidade de aditivos na transformação a - > P - S Í 3 N 4 . 

Prensagem uniaxial a quente 
• 90% SÍ3N, + 5% AIN + 5 YjO, 
g 92,5% SijN, + 5% AIN + 2,5% YjO, 

Sinterização Nonnal 
0% Si,N. +5% AIN +5% Y,0, 

I 92,5% SijN, + 5% AIN +2,5% Y,0, 

O 10 20 

SiC(„)(%emvol.) 

30 o 10 

SiC,., (% em vol.) 

Figura IV. 18 - Influência do processo de sinterização e da quantidade de aditivos na 

transformação a—>-p-SÍ3N4. 
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A utilização de SiC(w) como reforço, inibiu a fransformação a ^ | 3 - S Í 3 N 4 , para 

ambos processos de sinterização e quantidade de aditivos utilizados, mostrado pelos 

gráficos na figura IV. 19. Esta inibição foi maior a medida que aumentou a fração 

volumétrica de SiC(w). Pode-se supor, que neste caso, o grau de molhabilidade dos 

grãos a - S Í 3 N 4 foi restringido, provocando uma diminuição de solubilidade da fase 

sólida no líquido, retardando a transformação a ^ P - S Í 3 N 4 . 

90% Si,N.+5% AlN<-5% Yp, 
^ 1 prensagem uniaxial a quente 
Saai siiiterÍ2ação nocniBl 

92,5%Si,N,+5%AIN+2.i%YjO, 
^ 1 preiEagem uniaxial a queite 
BHH sinterizaçãa ncrtiBl 

SiC,,,(%emvoL) 
10 20 

SiC,^(%emvoL) 

30 

Figura IV. 19 - Influência da fração volumétrica de SiC(w) na transformação a ^ P -

S Í 3 N 4 , em ambos processos de sinterização utilizados. 

IV.2.1.4 - Análises por microscopia eletrônica varredura (MEV) 

Buscando uma comparação entre as diversas composições, procurou-se 

utilizar os mesmos critérios de avaliação e análise, no que diz respeito ao aumento e 

posição. As fotomicrografías obtidas por MEV, mostram a influência da quantidade 

de aditivos, fração volumép-ica de SiC(w) e dos processos de sinterização utilizados, 

sobre a forma, tamanho e distribuição dos grãos da matriz. 

Analisando as fotomicrografías das composições monolíticas, 

A(92,5N, 2,5Y) e B (90N, 5Y), as principais diferenças notadas foram relativas às 

variações na quantidade de fase a - S Í 3 N 4 e P - S Í 3 N 4 e no crescimento dos grãos P-

S Í 3 N 4 , em fiinção da quantidade de aditivos e do processo de sinterização utilizado. 

Observou-se uma microestmtura com predominância de grãos P - S Í 3 N 4 , naquelas 

com maior quantidade de aditivos e sinterizadas por prensagem uniaxial a quente. 

Estas observações estão mostradas nas figuras IV.20 à IV.23. 



Figura IV.20 - Fotomicrografía da composição A (92,5N2,5Y), obtida por 

sinterização normal, mostrando uma microestmtura com grãos a - S Í 3 N 4 (formato 

equiaxial) e { 3 - S Í 3 N 4 (formato alongado). 

Figura IV.21 - Fotomicrografía da composição B (90N5Y), obtida por sinterização 

normal. Observa-se uma microestmtura com predominância de grãos P - S Í 3 N 4 . 
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Figura IV.22 - Fotomicrografía da composição A (92,5N,2,5Y), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente. Observa- se uma microestmtura com grãos a - S Í 3 N 4 e 

P - S Í 3 N 4 . 

Figura IV.23 - Fotomicrografía da composição B (90N5Y), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente, evidenciando a predominância de grãos P - S Í 3 N 4 . 
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Nos compósitos, obtidos por sinterização normal, observou-se a interferência 

dos SiC(w) na microestmtura, figuras IV.24 e IV.25, ocasionando uma inibição no 

crescimento de grãos P - S Í 3 N 4 , sendo mais significativo para a composição com 

menor quantidade de aditivos, composição C (92,5N2,5Y10W). 

Figura IV.24 - Fotomicrografia da composição C (92,5N2,5Y10W), obtida por 

sinterização normal. Observa-se que a presença de grãos P - S Í 3 N 4 . 

Figura IV.25 - Fotomicrografia da composição D (90N5Y10W), obtida por 

sinterização normal. Observa-se uma microestmtura com grãos a - S Í 3 N 4 , 

P - S Í 3 N 4 (predominante) e SiC(w). 
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Para os compósitos sinterizados por prensagem uniaxial a quente, com menor 

quantidades de aditivos, composições C (92,5N2,5Y10W), E (92,5N2,5Y20W) e 

G (92,5N2,5Y30W), mesmo com a utilização de pressão, observou-se que os S i Q w ) 

continuam promovendo uma inibição no crescimento de grãos P - S Í 3 N 4 . Por outro 

lado, aqueles com maior quantidade de aditivos, composições D (90N5Y10W), 

F (90N5Y20W) e H (90N5Y30W), ocorreu um crescimento maior de grãos P - S Í 3 N 4 , 

devido a maior quantidade de fase líquida formada. Estas observações estão 

mostradas pelas figuras 1V.26 à IV.31. 

A presença de porosidades, mais significativa para os compósitos com alta 

fração volumétrica de S i Q w ) , composição G (92,5N2,5Y30W) e H (90N5Y30W), 

deve-se a interferência dos SiC(w) no rearranjo de grãos da matriz, provocando um 

menor empacotamento das partículas e, consequentemente, um decréscimo da 

massa específica aparente. 

Figura IV.26 - Fotomicrografia da composição C (92,5Y2,5Y10W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente. Observa-se a presença de grãos a - S Í 3 N 4 e P - S Í 3 N 4 

(predominantes) e SiC(w). 
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Figura IV.27 - Fotomicrografía da composição D (90N5Y10W), sinterizada por 

prensagem uniaxial quente, mostrando uma microestmtura com predominância de 

grãos P - S Í 3 N 4 , e algumas regiões com aglomerados de SiC(w). 

Figura IV.28 - Fotomicrografía da composição E (92,5Y2,5Y20W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente. Observa-se a presença de grãos P-SÍ3N4 e SiC(w). 
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Figura IV.29 - Fotomicrografía da composição F (90N5 Y20W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente, observando-se uma predominancia de grãos P - S Í 3 N 4 , 

com SiC(w) distribuidos homogeneamente na microestmtura e orientados na direção 

normal ao eixo de prensagem. 

Figura IV.30 - Fotomicrografía da composição G (92,5Y2,5Y30W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente, observando-se a presença a presença de porosidades, 

devido a alta fi-ação volumétrica de SiC(w). 
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Figura IV.31 - Fotomicrografía da composição H (90N5Y30W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente. 

O processo de moagem/homogeneização mostrou-se efícaz, podendo-se 

observar pelas fotomicrografías obtidas, uma distribuição uniforme e homogênea de 

SiC(w) na matriz. Este é um fator muito importante a ser atingido durante o 

processamento, pois a não homogeneidade é a principal causa nas quedas das 

propriedades físicas e mecânicas. 

Foi possível observar, também, que os SiC(w) tendem a estar orientados na 

direção normal ao eixo de prensagem e distribuidos aleatoriamente no plano normal 

a esta direção, quando sinterizadas por prensagem uniaxial a quente, gerando 

compósitos que apresentam uma certa anisotropia das propriedades mecânicas. 

IV.2.1.5 - Análise por microscopía eletrônica de transmissão (TEM) 

Buscando estabelecer uma relação entre as características da interface 

whiskers/matriz com os mecanismos que concorrem para a melhoria das 

propriedades mecânicas, principalmente, da tenacidade à fratura, foram realizadas 

análises por microscopia eletrônica de transmissão. Os mecanismos atuantes 

dependem da natureza das fases presentes na interface, bem como, das propriedades 

intrínsecas da matriz e dos whiskers. 
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Analisando a composição monolítica B (90N5Y), sinterizada por prensagem 

uniaxial a quente, observou-se a presença de grãos de nitreto de silício, circundados 

por fase vítrea dispersas nos contomos e junções triplas dos grãos, na figura IV.32. 

A presença de fase vítrea é decorrente da fase líquida formada, devido aos aditivos 

de sinterização, que durante o resfriamento pode se solidificar na forma amorfa ou 

parcialmente cristalina. 

Padrão de difração da fase vítrea 

Figura IV.32 - Fotomicrografía obtida por campo claro. Observa-se a presença de 

fase vítrea nas junções triplas de grãos (setas 1). 

No compósito D (90N5Y10W), obtido por sinterização normal, observou-se 

a presença de fase vítrea, tanto nos contomos e junções triplas de grão, como na 

interface whiskers/matriz, mostrada pelas figuras IV.33 e IV.34. 

A presença de fase vítrea na interface whiskers/matriz pode permitir a 

ativação de diversos mecanismos de dissipação de energía da trinca, como a 

deflexão de trinca, ocasionando um aumento efetivo para a tenacidade à fratura. 
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Padrão de difração da fase vítrea 

Figura IV.33 - Fotomicrografía obtida por campo claro, mostrando a presença de 

fase vítrea na interface whiskers/matriz (setas 1). 

Padrão de difração da fase vítrea (seta 2) 

Figura IV.34 - Fotomicrografia obtida por campo claro, com presença de fase vítrea 

na interface whiskers/matriz (seta 2) e nas junções triplas dos grãos (seta 1). 
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Observou-se, também, pela fígura IV.35, que a morfologia dos SiC(w) revela 

uma alta concentração de defeitos planares, devido aos diferentes politipos do 

carbeto de silício [183]. Assim, toma-se quase impossível atribuir um padrão de 

difração bem defínido para os SiC(w) [184-185]. Outros autores [186-187] defínem 

que a morfologia dos SiC(w) é mgosa numa escala de pequeno espaço interatômico, 

contribuindo para uma melhor interação com a matriz cerâmica. 

Padrão de difração dos whiskers 

Figura IV.35 - Fotomicrografia obtida por campo claro, onde observa-se a 

morfologia dos SiC(w), evidenciando os diferentes politipos. 

No compósito D (90N5Y10W) sinterizado por prensagem uniaxial a quente, 

observou-se a presença de uma trinca, fígura IV.36, provavelmente devido a ação 

do iom-beam. Analisando a sua propagação e interação com o SiC(w), fígura IV.37, 

verificou uma deflexão ao longo do mesmo, continuando através dos grãos da 

matriz. Ainda, constatou-se a presença de um filme muito fino, da ordem de 2nm, 

de fase vítrea na interface whiskers/matriz, mostrada pela figura IV.38. Estas 

evidências podem explicar a atuação do mecanismo de deflexão de trinca, 

significativo para o aumento da tenacidade à fratura. 
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Figura IV.36 - Fotomicrografía obtida por campo claro, mostrando a propagação de 

uma trinca, provavelmente decorrente da ação do ion-beam no afinamento do 

corpo-de-prova. 

Figura IV.37 - Fotomicrografía obtida por campo claro, mostrando a propagação e 

deflexão da trinca quando em contato com SiC(w) (setas 1). 
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Figura IV.38 - Fotomicrografia obtida por campo escuro, mostrando a presença de 

um filme muito fino de fase vítrea, da ordem de 2 nm, na interface whiskers/matriz. 

No compósito F (90N5Y20W) sinterizado por prensagem uniaxial a quente, 

observou-se a presença de fase vítrea na interface whiskers/matríz e nas junções 

triplas de grãos da matriz, mostrada pela figura IV.39. 

Padrão de difração da fase vítrea (seta2) 

Figura IV.39 - Fotomicrografia obtida por campo claro, mostrando a presença de 

fase vítrea na interface whiskers/matriz (seta 1) e nas junções triplas dos grãos da 

matriz (setas 2). 
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Para o compósito H (90N5Y30W) sinterizado por prensagem uniaxial a 

quente, observou-se a presença de um filme muito fino de fase vítrea na interface 

vv^hiskers/matriz, mostrado pela figura IV.40. Esta observação toma-se mais 

evidente na figura IV.41, com a utilização da técnica de campo escuro. 

Figura IV.40 - Fotomicrografia obtida por campo claro, onde observa-se a presença 

de filmes finos de fase vítrea na interface whiskers/matriz (seta 1) 

Figura IV.41 - Fotomicrografia obtida por campo escuro, onde observa-se um fílme 

fíno de fase vítrea na interface whiskers/matriz (seta 1). 
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De um modo geral, as análises por microscopia eletrônica de transmissão 

mostraram a presença de fase vítrea na interface whiskers/matriz e nos contomos e 

junções triplas de grãos da matriz, que pode contribuir para uma aumento da 

tenacidade à fratura, em virtude da atuação de diversos mecanismos de dissipação 

de energia da trinca, como por exemplo a deflexão de trinca e o arrancamento dos 

whiskers. Entretanto, toma-se relevante uma análise destes materiais em 

temperaturas elevadas, devido ao amolecimento da fase intergranular que, 

consequentemente, poderiam diminuir a resistência à fluência destes materiais. 

IV.2.2 - Propriedades mecânicas 

IV.2.2.1 - Microdureza Vickers 

A tabela IV. 6 apresenta os resultados de microdureza Vickers, obtidos pelo 

método de indentação. Os corpos-de-prova foram submetidos a cinco impressões, 

com carregamento de I Kg, sendo a primeira na superfície e as demais nas seções 

transversais, caracterizando um perfíl de dureza da superfície para o núcleo. 

Tabela IV.6 - Resultados de microdureza Vickers obtidos pelo método de 

indentação, em ambos processos de sinterização. 

Microdureza Vickers (GPa) 

Composição Sinterização Normal Prensagem uniaxial a quente 

A (92,5N2,5Y) 14,06 ± 0,22 15,62 ±0,20 

B (90N5Y) 15,94 ±0,36 17,05 ±0,21 

C(92,5N2,5Y10W) 12,84 ±0,23 14,68 ±0,18 

D (90N5Y10W) 14,90 ±0,18 16,60 ±0,25 

E (92,5N2,5Y20W) * 13,03 ±0,25 

F (90N5Y20W) * 15,52 ±0,21 

G (92,5N2,5Y30W) * 10,94 ± 0,25 

H (90N5Y30W) * 13,97 ±0,15 

*Descartada em fíinção da baixa massa específica aparente 
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Analisando os resultados obtidos, em ambos processos de sinterização, 

observou-se que os valores de microdureza Vickers persistem, aproximadamente, 

constantes da superfície para o núcleo nos corpos-de-prova, indicando uma boa 

homogeneidade do material, conforme mostrado pelas fíguras IV.42 e 1V.43. 
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Figura IV.42 - Perfíl de microdureza Vickers, da superfície para o núcleo, para as 

composições obtidas por sinterização normal. 
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Figura IV.43 - Perfíl de microdureza Vickers, da superfície para o núcleo, para as 

composições sinterizadas por prensagem uniaxial a quente. 



o nível de densifícação, avaliado pela massa específíca aparente, foi um 

fator signifícativo para justifícar os valores de microdureza Vickers obtidos [83]. 

Observou-se que estes valores decresceram à medida que o nível de densifícação 

diminuiu, estando diretamente ligados a fração volumétrica de SiC(w), quantidade de 

aditivos e processo de sinterização utilizados. Estas observações estão nos gráficos 

apresentados pela fígura IV.44. 

I 

Prensagem uniaxial a quente 

• 92,5% SijN, +5% AIN +2,5% Y,Oj 

» 90% Si,N^ +5% AIN +5% Y,Oj 

10 20 

Siq^.|(%emvol.) 

> 
o 

SinleiHzaçào normal 

92,5% SijN, +5% AIN +2,5% Y,0 , 

90% SÍ3N, +5% AIN +5% Y,0 , " 

SiC,̂ ,, (%emvol.) 

Figura IV.44 - Influência da fração volumétrica de SiC(w) e quantidade de aditivos 

nos valores de microdureza Vickers, em ambos processos de sinterização. 

A presença de fase a-SÍ3N4, também, pode ser considerada como outro fator 

que influenciou nos valores de microdureza Vickers obtidos. Segundo a literamra 

[32], trabalhos realizados em nitreto de silício demonstraram que a dureza medida 

nas duas fases, a e p, resultaram em valores aproximadamente 28% superiores na 

fase a. 

Analisando as composições B (90N5Y) e D (90N5Y10W), obtidas por 

sinterização normal e por prensagem uniaxial a quente, observou-se que, aquelas 

contendo fase intergranular cristalizada ( Y 2 S Í 3 O 3 N 4 ) , ocorreu um pequeno aumento 

de dureza, provavelmente, relacionado a melhor densifícação. 
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IV.2.2.2 - Tenacidade à fratura (Ku) 

- Método de indentação Vickers 

Os resultados obtidos de tenacidade à fratura, pelo método de indentação, 

estão mostrados na tabela IV.7. Tomou-se a média de cinco impressões, com 

carregamento de 2,0 kg, determinando o valor médio do comprimento das duas 

trincas que se originaram do vértice da diagonal de impressão Vickers. 

Tabela IV.7 - Resultados de tenacidade à framra ( K i c ) obtidos pelo método de 

indentação por impressão Vickers. 

Tenacidade à fratura ( M P a . m ^ 

Composição Sinterização Normal Prensagem uniaxial a quente 

A (92,5N2,5Y) 5,17 ±0,16 5,63 ± 0,20 

B (90N5Y) 5,65 ±0,18 5,81 ±0,23 

C(92,5N2,5Y10W) 6,25 ±0,11 7,16±0,17 

D (90N5Y10W) 7,51 ±0,25 8,33 ± 0,23 

E (92,5N2,5Y20W) * 8,03 ± 0,26 

F (90N5Y20W) * 10,36 ± 0,38 

G (92,5N2,5Y30W) * 5,60 ±0,21 

H (90N5Y30W) * 8,10 ±0,22 

*Descartada em ftinção da baixa massa especifica aparente 

As composições monolíticas, obtidas em ambos processos de sinterização, 

apresentaram valores de tenacidade à fratura dentro da faixa encontrada na literamra 

[49,190], influenciados pela morfologia e quantidade de grãos (3-SÍ3N4, a qual está 

diretamente ligada à quantidades de aditivos e processo de sinterização utilizado. 

Observou-se que a utilização de SiC(w) como reforço, promoveu um aumento 

significativo, da ordem de 60 à 70%, na tenacidade à fratura, apresentando pontos 

de inflexão em ambos processos de sinterização. 
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Os compósitos sinterizados por prensagem uniaxial a quente, apresentaram 

um aumento gradativo da tenacidade à fratura, superior naqueles com maior 

quantidade de aditivos, apresentando um ponto de inflexão acima de 20% vol. de 

SiC(w). O mesmo comportamento pode ser sugerido para os compósitos obtidos por 

sinterização normal, apresentando um ponto de inflexão acima de 10% vol. de 

SiC(w), devido ao decréscimo signifícativo da massa específíca aparente. Os gráfícos 

mostrados pela fígura IV.45 apresentam estas observações. 
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Figura IV.45 - Influência da fração volumétrica de SiC(w) e quantidade de aditivos 

nos valores de tenacidade à fratura, em ambos processos de sinterização. 

O decréscimo da tenacidade à fratura, caracterizado pelos pontos de inflexão, 

pode estar relacionado à alta fração volumétrica de SiC(w) utilizada, em ambos 

processos de sinterização, devido à dois fatores: 

- inibição no crescimento de grãos (3-SÍ3N4, pois quanto maior o 

comprimento dos grãos, maior será a interação com a trinca, podendo ativar os 

diversos mecanismos de tenacifícação, que consumirá mais energia da trinca e, 

- decréscimo da massa específíca, sugerindo que o nível de densifícação é 

preponderante sobre a fração volumétrica, quando esta situa-se acima de 

10% vol. SiC(w) nos compósitos obtidos por sinterização normal e, acima de 

20% vol. de SiC(w) nos compósitos sinterizados por prensagem uniaxial a quente, 

levando em consideração os parâmetros utilizados nas etapas de processamento. 



Observou-se, também, um acréscimo dos valores de tenacidade à fratura com 

a cristalização da fase intergranular (Y2SÍ3O3N4) . A cristalização de fases amorfas 

pode aumentar o nivel de tensão residual da microestrutura, devido aos diferentes 

coeficientes de expansão térmica, provocando microtrincas que servem de 

obstáculos para a propagação de trincas, atuando como reforço. 

Correlacionando estes resultados aos obtidos pelas análises por microscopia 

eletrônica de transmissão (TEM) e varredura (MEV), pode-se supor que os 

mecanismos de tenacificação preponderantes foram a deflexão de trinca e ponte de 

trinca. O primeiro faz com que a trinca percorra um caminho maior, ao contornar os 

grãos da matriz e/ou SiC(w) , consumindo mais energia para sua propagação, 

aumentando, assim, a tenacidade. O segundo ocorre quando os primeiros SiC(w) 

emparelhados na frente da trinca são fraturados, fazendo com que a energia 

remanescente na ponta da trinca não seja mais suficiente para fraturar os seguintes, 

forçando a trinca a se fechar, ocasionando, assim, um aumento da tenacidade [138]. 

Por microscopia eletrônica de transmissão, item IV.2.1.5, observou-se a 

presença de filmes finos de fase vitrea na interface whiskers/matriz, caracterizando 

uma interface que pode ativar diversos processos de dissipação de energia, como a 

deflexão de trinca. 

Através das análises de propagação da trinca induzida por indentação 

Vickers, figura IV.46, realizadas por microscopia eletrônica de varredura, em 

corpos-de-prova atacados via plasma, pode-se observar estes dois mecanismos, 

mostrados nas figuras IV.47 e IV.48. 

Teoricamente, para os compósitos SÍ3N4 -S iC (w) , existe uma probabilidade 

maior de ocorrer o mecanismo de deflexão de trinca, devido ao coefíciente de 

expansão térmica dos SiC(w) ( a w = 4,5 x 10"̂  °C) ser maior que o da matriz 

( a m = 3,0 X 10"̂  °C) [149,191]. Assim, tensões compressivas são criadas na matriz 

enquanto que os whiskers são colocados em tração, fazendo com que a trinca tende 

a defletir ao longo dos SiC(w), criando também uma tração na interface, diminuindo 

a resistência cisalhante interfacial, havendo uma menor probabilidade de ocorrer 

arrancamento dos SiC(w) [138]. 
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Figura ÍV.46 - Vista geral da impressão obtida por indentação Vickers, para 

analisar a propagação e interação das trincas com SiQvy)-

» aí*;' 

Figura TV.47 - Fotomicrografía da composição D (90N5Y10W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente, mostrando a propagação de trinca (setas 1) e os 

mecanismos de deflexão de trinca (ponto A). 
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Figura IV.48 - Fotomicrografía da composição F (90N5Y20W), sinterizada por 

prensagem uniaxial a quente, mostrando a propagação de trinca (setas 1) e os 

mecanismos de ponte de trinca (ponto A) e deflexão de trinca (ponto B). 

- Método de barra entalhada por ensaio de flexão em 4 pontos 

Para determinação da tenacidade à fi-atura pelo método de barra entalhada, 

foram escolhidas as composições que apresentaram melhores resultados pelo 

método de mdentação, nos respectivos processos de sinterização utilizados, estando 

os valores apresentados na tabela IV. 8. 
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Tabela I V . 8 - Resultados de tenacidade à fratura ( K i c ) obtidos pelos métodos de 

indentação e barra entalha. 

Tenacidade à fratura ( M P a . m ^ 

Sinterização Normal Prensagem uniaxial a quente 

Composição Indentação Barra entalhada Indentação Barra entalhada 

D(90N5Y10W) 7,51 ± 0,25 8,36 ± 0,29 8,33 ± 0,23 8,96 ±0,15 

E(90N5Y20W) * * 10,36 ±0,38 11,04 ±0,24 

F(90N5Y30W) * * 8,10 ±0,22 8,53 ±0,11 

•Descartada em função da baixa massa específica aparente 

Observou-se que a obtenção e avaliação dos valores de tenacidade à fratura é 

sensível ao método de determinação utilizado. Segundo a literatura [188], a 

determinação da tenacidade a fratura por barra entalhada está diretamente ligada ao 

raio do entalhe, figura IV.49, onde nota-se a existência de um valor crítico. Acima 

deste valor, os resultados obtidos sofrem um acréscimo gradual, caracterizando um 

valor de tenacidade à fratura aparente e não real, sendo necessário a utilização de 

um fator de correção. O raio crítico, assim como o fator de correção, estão 

diretamente associados ao aspecto microestmtural, como nível de porosidade, 

tamanho da falha que inicia a framra á frente do entalhe, e tc . 

2 
B 

•a 
u 

raio crítico 

raio do entalhe (^m"^) 

Figura IV.49 - Influência do raio do entalhe na tenacidade à fratura [188]. 
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Ensaios [188] realizados em nitreto de silicio, altamente densificados, 

determinaram um valor de raio crítico em tomo de 30 pm. Neste trabalho, a 

utilização de um disco diamantado com 0,15 mm de espessura, proporcionou um 

raio de entalhe de aproximadamente 75 pm, podendo ter influenciado nos resultados, 

superiores aos obtidos pelo método de indentação Vickers. A impossibilidade de 

utilizar um disco com uma espessura menor (< 0,10 mm) esteve limitado ao aparato 

experimental montado para a obtenção do entalhe, bem como, a sua disponibilidade. 

Um outro fator que pode estar relacionado ao aumento de tenacidade pelo 

método de barra entalhada é o apresentado por Mukhopadhyay et al [189], que 

quanto maior a espessura do disco de corte, ou seja, quanto maior o raio do entalhe, 

maior será o atrito desenvolvido nos corpos-de-prova, podendo causar a formação 

de microtrincas secundárias à frente da ponta da trinca do entalhe principal. Com 

aplicação de cargas externas, estas microtrincas propagam ao longo da trinca 

principal, resultando numa ramificação de trincas, proporcionando uma maior 

dissipação de energia, ocasionando um aumento de tenacidade. 

O gráfico apresentado na figura IV.50 mostra as diferenças entre os 

resultados obtidos de tenacidade à fratura pelos métodos de indentação e barra 

entalhada, para as composições sinterizadas por prensagem uniaxial a quente, em 

função da fração volumétrica de SiC(w). 

ê 10-

90% Si,N, +5% AIN + 5% Y^O, 

• Método de indentação 

• Método de barra entalhada 

í i 
í 

—T— 
30 

SiC,^,(%emvol.) 

Figura IV.50 - Comparação dos valores de tenacidade à fratura obtidos pelos 

métodos de impressão Vickers e barra entalhada 
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IV.2.2.3 - Resistência à Ruptura em Flexão 

Os valores de resistência à ruptura em flexão, realizados em ensaios de 

4 pontos, estão mostrados na tabela IV.9. Tomou-se a média em cinco corpos-de-

prova, com velocidade de ensaio de 0,5mm/min, utilizando uma máquina de ensaios 

universal, modelo Instron 4301. 

Tabela IV.9 - Resultados de resistência à mptura em flexão de 4 pontos. 

Resistência à ruptura em flexão (MPa) 

Composição Sinterização Normal Prensagem uniaxial a quente 

A (92,5N2,5Y) 570 ± 14,67 630 ± 15,94 

B (90N5Y) 649 ±21,31 744 ± 14,61 

C (92,5N2,5Y10W) 430 ± 9,68 515 ± 11,74 

D(90N5Y10W) 525 ± 13,94 680 ± 13,80 

E (92,5N2,5Y20W) * 458 ± 18,80 

F (90N5Y20W) * 567 ± 10,23 

G (92,5N2,5Y30W) * 358 ± 13,96 

H (90N5Y30W) * 485 ± 14,49 

•Descartada em função da baixa massa especifica aparente 

Os resultados obtidos de resistência à ruptura em flexão de 4 pontos 

mostraram-se dependentes da quantidade de aditivos, fi-ação volumétrica de SiC(w) e 

processo de sinterização utilizados, decrescendo com a diminuição da massa 

específica aparente. O decréscimo da massa específica aparente pode ocasionar o 

surgimento de porosidades, que reduz a área resistente à solicitação mecânica, 

concentrando tensões e diminuindo a resistência mecânica [83]. 
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Os gráfícos apresentados na fígura IV.51 mostram a relação da resistência à 

mptura em flexão em função da fi-ação volumétrica de SiC(w), observando um 

decréscimo da resistência com o aumento da fi-ação volumétrica. 

C3 
I 

í 

Prensagem uniaxial a quente 

92,5% Si,N, +5% AIN +2,5% Y^O, 

90% SÍ3N, +5% AIN +5% YjO, 

í s 

I 

Siq,,(%einvol.) 

Si 
l 

í 

Sinterização i x n r B l 

92,5% Si,N̂  +5% AIN +2,5% YjO, 
90 Si,N, +5% ADM +5% Ŷ D, 

Siq,,(%emvol.) 

Figura IV.51 - Influência da fi-ação volumétrica de SiC(w) e quantidade de aditivos 

nos valores de resistência á mptura em flexão, em ambos processos de sinterização. 

Em geral, os materiais cerâmicos não apresentam valores de resistência 

mecânica constantes e defínidos, em virtude da fi-agilidade inerente a estes 

materiais, que levam a falhas numa faixa ampla de tensões, como pode ser visto nos 

resultados, observando os desvios-padrões para cada composição. Os defeitos que 

provocam as falhas em materiais cerâmicos estão distribuídos de maneira aleatória, 

sendo necessário um tratamento estatístico dos resultados, onde a mais usual é a 

estatística de WeibuU. 

IV.2.2.4 - Ensaios Tribológicos de Desgastes Pino contra Disco 

Na tabela IV. 10 estão apresentados os resultados experimentais obtidos para 

os coeficientes de atrito, f, e de desgaste dos pinos, Kp, e dos discos, IQ, nos ensaios 

tribológicos pino contra disco. 
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Tabela IV. 10 - Resultados obtidos nos ensaios tribológicos pino contra disco. 

Sinterização Normal Prensagem uniaxial a quente 

Composição f Kp 

(m^N'ra') (m^N'm') 

f Kp 

(m^N'm') 

K^ 

A (92,5N2,5Y) 0,39 5,3xlO-'^ 5,8x10-'' 0,65 2,1x10"" 4,5x10-" 

B (90N5Y) 0,41 4,0x10-" 6 ,0x10" 0,60 1,8x10-" 3,8x10-" 

C(92,5N2,5Y10W) 0,30 3,2x10-'^ 1,8x10-" 0,72 3,1x10-" 1,3x10-" 

D (90N5Y10W) 0,45 3,3x10"'' 1,5x10-" 0,75 2,1x10-" 2,3x10-" 

E (92,5N2,5Y20W) * * * 0,64 2,6x10-''' 2,0x10-'^ 

F (90N5Y20W) He * * 0,63 7,0x10-" 1,9x10"" 

G (92,5N2,5Y30W) • * * 0,59 3,2x10-" 3,2x10-" 

H (90N5Y30W) * * * 0,60 7,5x10-" 1,3x10"" 

•Descartada em função da baixa massa específica aparente 

As composições obtidas por sinterização normal, apresentaram valores 

relativamente baixos de coeficiente de atrito (0,3 0< f <0,45), levando a admitir que 

formou-se uma tribocamada de resíduos de desgastes aderentes à superfície dos 

pinos, onde esta pode ter agido como um lubrifícante sólido entre o pino e o disco. 

A composição C (92,5N2,5Y10W) foi a que apresentou o maior desgaste, 

com valores de Kp e K<i representativos de desgaste severo (na ordem 

dos IO"'"* m^N-'m-'), atribuindo este comportamento, essencialmente, ao decréscimo 

da massa específíca aparente. 

As figuras IV.52 à IV.54 mostram as micrografías das superfícies de 

desgaste das composições B (90N5Y), C(92,5N2,5Y10W) e D(90N5Y10W), 

obtidas por sinterização normal, após o deslizamento sobre ferro ftindido, onde 

evidenciou-se desgaste por microabrasao e a presença de tribocamadas de material 

aderente ricas em ferro, apresentando um aspecto escamoso associado ao 

desenvolvimento de microfíssuras praticamente perpendiculares à direção de 

deslizamento. 
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Figura IV.52 - Superfície de desgaste da composição B (90N5Y), 

evidenciando a presença de material aderente. 

região de 
retífíc^X 

Figura IV.53 - Superfície de desgaste da composição C (92,5N5Y10W). 

Observa-se regiões com material aderente (ponto A) de aspecto escamoso, 

associado ao desenvolvimento de microfíssuras perpendiculares à direção de 

deslizamento (ponto B). 
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Figura IV.54 - Superfície de desgaste da composição D (90N5Y10W), 

observando regiões com material aderente, decorrentes de reações triboquímicas 

entre o pino e o disco. 

As composições sinterizadas por prensagem uniaxial a quente, apresentaram 

valores de coefícientes de atrito entre 0,59 e 0,75, o que está dentro da faixa de 

valores usualmente referidos na literatura para contatos tribológicos não 

lubrificados envolvendo superfícies cerâmicas [106]. 

Com exceção das composições E (92,5N2,5Y20W) e G (92,5N2,5Y30W), 

que apresentaram um desgaste severo, devido à baixa massa específíca aparente, 

estas composições evidenciaram os melhores resultados obtidos em termos de 

resistência ao desgaste, caracterizando-se por valores de Kp próximos de 10"" (m'' 

N"' m"'), e exerceram uma ação tribológica agressiva sobre a superfície metálica 

oponente onde se registraram valores de Kd superiores a IO"" (m^N"'m"'), 

representativos de desgaste severo. 

O aspecto morfológico das superfícies de desgaste das composições 

sinterizadas por prensagem uniaxial a quente, mostrados pelas figuras IV.55 à 

IV.57, apresentaram-se praticamente limpas e polidas, sendo visíveis apenas alguns 

vestígios de material aderente, evidenciando uma fraca adesão dos resíduos de 

desgaste aos materiais cerâmicos com maior massa específíca aparente e, 

consequentemente, o coeficiente de atrito resultou mais elevado, tendo-se lhe 
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associado, apesar disso, os valores mais baixos registados para o coeficiente de 

desgaste. 

Figura IV.55 - Superfície de desgaste da composição B(90N5Y), observando 

uma região polida sem material aderente. 

Figura IV.56 - Superfície de desgaste da composição D(90N5Y10W), 

apresentando, apenas, alguns vestígios de material aderente, decorrente de reações 

triboquímicas entre o pino e o disco, numa região estriada na direção de 

deslizamento. 
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Figura IV.57- Superfície de desgaste da composição F(90N5Y20W), onde 

observa-se algumas partículas de ferro fundido, provenientes da reações 

triboquímicas pino contra disco. 

De uma maneira geral, observou-se que o desgaste dos pinos é fortemente 

influenciado pela sua massa específíca. O maior coefíciente de desgaste ocorreu em 

composições com menor massa específica, onde a porosidade conduz, cm geral, a 

um aumento drástico de desgaste por via da menor resistência mecânica. Os poros 

constituem locais importantes de concentração de tensão e de iniciação de fissuras, 

uma vez que a sua existência resulta não apenas num aumento da quantidade de 

fissuras, como também, no aumento de sua extensão [176". 

Na situação particular dos contatos tribológicos cerâmico/metal, a porosidade 

em materiais cerâmicos desempenha, ainda, um papel direto na transferencia de 

material metálico para a superfície de desgaste do pino cerâmico. As irregularidades 

superficiais associadas à porosidade do material cerâmico, constituem sítios 

privilegiados para a ancoragem do metal. Assim, sob efeito de tensões 

desenvolvidas no contato, o metal tende a penetrar nos poros da superfície cerâmica 

logo nos primeiros instantes do deslizamento, iniciando as fonnação de placas de 

material aderente. Com a continuação do deslizamento, estas partículas aderentes de 

origem metálica passa a constituir as principais singularidades sobre a superfície 
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cerâmica, onde o material metálico da superfície oponente tende a aderir 

preferencialmente, contribuindo para o seu crescimento [176]. 

A realização de testes de tribologia pino contra disco teve como principal 

objetivo a avaliação das características de atrito e desgaste de pares tribológicos, 

compósito cerâmico/ferro ñindido. Porém, a correlação entre os resultados obtidos 

laboratorialmente e o desempenho em serviço, dependem muito do grau de 

simulação que é conseguido durante a realização dos testes. Toma-se por isso, 

indispensável para uma boa correspondência entre os resultados laboratoriais e o 

desempenho em serviço, que as condições de contato e de deslizamento, durante a 

realização dos testes de atrito e desgaste, reproduzam com razoável fídelidade as 

condições reais de operação. 
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Capítulo V 

Conclusões e sugestões para trabalhos futuros 

V.l- Considerações fínais 

Analisando os resuUados obtidos, pode-se considerar que os objetivos 

pretendidos neste trabalho foram alcançados, confírmando as excelentes 

propriedades destes materiais frente aos diversos ensaios e análises, viabilizando 

suas aplicações para fíns estmturais, como por exemplo, ferramentas de corte. 

É mostrado na tabela V. 1, as características físicas e mecânicas dos materiais 

usualmente utilizados na fabricação de ferramentas de corte cerâmicas (uso 

comercial). Para efeito de comparação, foram inseridos os melhores resultados 

obtidos para o S Í 3 N 4 - SiC(w) desenvolvidos neste trabalho. 

Tabela V. 1 - Propriedades dos materiais utilizados como 

ferramentas de corte [163,169,181]. 

Material p (g/cm') Microdureza (Gpa) K ,e(MPa.m"^) a (MPa) 

A I 2 O 3 + Zr02 3 ,8 -4 ,0 1 5 - 16 4 - 6 600 - 8 0 0 

A I 2 O 3 + TiC 4 , 2 - 4 , 5 1 6 - 17 3 - 5 , 5 600 - 9 0 0 

A I 2 O 3 + SiC 3 ,6 -3 ,8 1 8 - 19 5 - 7 -

S Í 3 N 4 3 ,2 -3 ,4 14- 16 5 - 7 500 - 9 5 0 

D, (90N5Y10W) 3,15 15 - 16 7,5 500 - 5 5 0 

D2 (90N5Y10W) 3,2 16- 17 8,5 650 - 7 0 0 

F (90N5Y20W) 3,16 1 5 - 16 10-11 550 - 6 0 0 

H (90N5Y30W) 3,10 14 8,0 450 -500 

Dl - sinterização normal, D2 - prensagem uniaxial a quente 

p= massa específíca aparente, K i c = tenacidade à fratura, a = resistência mecânica 
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Os fatores decisivos no aumento da resistência ao desgaste de ferramentas de 

corte estão associados a dureza, tenacidade à framra e geometría utilizada [120]. Em 

função disto, pode-se observar que as propríedades apresentadas pelas composições 

desenvolvidas neste trabalho são compatíveis com as das ferramentas comerciais. 

Os valores de massa específíca e microdureza são semelhantes, observando 

um decréscimo da resistência à mptura em flexão. Por outro lado, a tenacidade à 

fratura é superíor para todas as composições desenvolvidas neste trabalho. 

É importante salientar que não foram mencionados os métodos de 

processamento e caracterízação utilizados na fabrícação das ferramentas comerciais 

citadas na tabela. 
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v . 2 - Conclusões 

A finalidade deste trabalho, em se reforçar a matriz cerâmica à base de 

nitreto de silicio com SiC(w), foi alcançado, obtendo-se um aumento significativo da 

tenacidade à framra, em termos de 60 à 70% comparado ao material monolítico 

(5-6 MPa.m'''^), minimizando, assim, o problema da fragilidade. 

A rota altemativa utilizada na fabricação dos compósitos cerâmicos, por 

mistura direta do SiC(w), sem nenhum pré-tratamento, com a matriz cerâmica via 

úmido, mostrou-se efícaz, possibilitando a obtenção de uma microestmmra 

homogênea dos materiais envolvidos, conforme observado pelas análises por 

microscopia eletrônica de varredura. 

A utilização do processo de sinterização normal, até então amplamente 

discutida e questionada, proporcionou para a composição F (90N5Y10W), 

propriedades físicas (~ 97% da densidade teórica) e mecânicas (dureza = 15 MPa, 

K i c = 7,51 MPa.m''̂ '̂ , a = 530 MPa) que possibilitam o seu uso em aplicações 

estmturais, podendo, assim, obter um material confiável com uma redução de custo 

no processamento. 

De um modo geral, as propriedades físicas e mecânicas mostraram-se 

dependentes da fração volumétrica de whiskers, quantidade de aditivos e processo 

de sinterização utilizados. 

O nível de densifícação, avaliado pela determinação da massa específica 

aparente, apresentou-se maior para as composições com maior quantidade de 

aditivos e sinterizadas por prensagem uniaxial a quente, devido a maior quantidade 

de fase líquida formada e a utilização de pressão durante a sinterização. Por outro 

lado, observou-se que a influência dos SiC(w) na densifícação existe nos dois 

processos, sendo mais signifícativo para as composições obtidas por sinterização 

normal, principalmente àquelas com 20% e 30% vol. de SiC(w), devido a sua 

interferência no rearranjo de grãos da matriz. 
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A transformação a ^ P - S Í 3 N 4 , determinadas pelas áreas dos picos mais 

intensos das referidas fases, foi maior para as composições com maior quantidade 

de aditivos e sinterizadas por prensagem uniaxial a quente. Entretanto, com o 

incremento de SiC(w) ocorreu uma menor transformação, devido, provavelmente, à 

diminuição do grau de molhabilidade dos grãos a-SÍ3N4, influenciando no processo 

de solução-reprecipitação. 

Por microscopia eletrônica de transmissão foi possível observar a presença 

de fase vítrea na interface whisker/matriz, evidenciando um tipo de ligação 

interfacial que possibilita a atuação de diversos mecanismos de dissipação de 

energia da trinca. Dentre estes mecanismos, observou-se, por microscopia eletrônica 

de varredura, a deflexão de trinca e ponte de trinca. 

Os resultados de microdureza Vickers mostraram-se dependentes da massa 

específica aparente. Observou-se um decréscimo com o aumento da fração 

volumétrica de SiC(w) , devido à menor densifícação. Outro fator que pode ter 

influenciado nos resultados de microdureza foi a presença da fase a - S Í 3 N 4 

remanescente, detectadas em todas as composições analisadas, por apresentar um 

valor de dureza 28% superior à fase P-SÍ3N4 [32]. 

Os valores de tenacidade à fratura, independentemente do método utilizado 

na determinação, foram influenciados pela fração volumétrica de SiC(w), quantidade 

de fase P-SÍ3N4, tipo de interface whisker/matriz e massa específica aparente. 

Observou-se um ponto de inflexão em ambos processos de sinterização utilizados, 

relacionado a fração volumétrica de SiC(w), que interferiu no crescimento dos grãos 

P - S Í 3 N 4 e na densifícação dos compósitos, sugerindo que o nível de densificação, 

nestes casos, foi preponderante à fração volumétrica. 
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Comparando os resultados obtidos de tenacidade à fratura pelos métodos de 

barra entalhada e indentação Vickers, observou-se valores maiores para o primeiro. 

Pode-se sugerir que o raio do entalhe, produzido pelo disco de corte diamantado, foi 

superior ao raio crítico, obtendo-se um valor de tenacidade à framra aparente, sendo 

necessárío a utilização de um fator de correção, o qual está associado aos aspectos 

microestumrais das composições. 

Os valores de resistência à mptura em flexão apresentaram valores menores 

com o aumento da fração volumétríca de SiC(w). Isto está associado com a queda da 

massa específíca aparente e a presença de porosidades, que reduz a área resistente à 

solicitações mecânicas, diminuindo a resistência. 

Os resultados preliminares obtidos nos ensaios tribológicos pino contra 

disco, evidenciaram a dependência dos coefíciente de atrito e desgaste, bem como, 

dos mecanismos de desgaste, com os valores de massa específica aparente. O maior 

coefíciente de desgaste ocorreu nas composições com menor massa específica, onde 

a porosidade conduz, em geral, a um aumento de desgaste por via da menor 

resistência mecânica. Os mecanismos predominantes foram a microabrasao e a 

formação de tribocamadas de material aderente ricas em ferro. 

Finalizando, neste trabalho, as melhores combinações de propriedades físicas 

e mecânicas foram para as composições D (90N5Y10W) e F (90N5Y20W), ambas 

sinterizadas por prensagem uniaxial a quente, que apresentaram: 

Composição D (90N5Y10W) 

p = 3,20 g/cm\ microdureza = 16,60 MPa, = 8,33 MPa.m'^^, a = 680 MPa 

Composição F (90N5Y20W) 

p = 3,16 g/cm\ microdureza = 15,52 MPa, Kic = 10,36 MPa.m'^^, a = 567 MPa 



v.3 - Sugestões para trabalhos futuros 

Em função dos resultados obtidos, pode-se sugerir para trabalhos fiituros, os 

seguinte tópicos: 

Processamento e caracterização de compósitos cerâmicos com 5%, 15% e 

25% em vol. de SiC(w), procurando determinar os pontos de inflexão com 

maior exatidão, 

Ataque por plasma, para facilitar a identifícação e quantificação das fases 

presentes por análises de imagens. 

Determinação das propriedades mecânicas 'a quente, como a dureza e 

ensaios de fluência, visando verifícar o comportamento destes materiais 

quando submetidos à esforços mecânicos em temperaturas elevadas. 

Verificação da anisotropia nas propriedades mecânicas, pois os whiskers 

tendem a se alinhar na direção normal ao eixo de prensagem. 

Variação dos parâmetros nos ensaios tribológicos pino contra disco, 

como velocidade de deslizamento, carga aplicada, temperamra e 

umidade, buscando uma melhor compreensão dos resultados de 

coeficiente e mecanismos de desgaste atuantes. 

Desenvolvimento das ferramentas e testes de usinabilidade, objetivando a 

avaliação do desempenho em serviço. 
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APÊNDICE A 

Métodos Eqiiipanientos 
Fesagern Balança Analítica Eletrônica 

Sartorius - Werke GMBH 
Moagem Bolas de AJumina 

Realizada à úmido em álcool etílico 
Secagem hsriiia (SO'-'L,-) 

Prensa Hidráulica 
Compactação Fred 's Carver Inc. 

Carga Máxima: 30 toneladas 
Prensa Isostática, Tipo K 100 E 

Prensagem isostática à frio Paul Weber, Modelo 7064 
Carga ap l i cada : 300 IŜ rPa 

Fomo de Siníerização-
Modeio I000-3060-FP20 

Sirsíerização nonnal El emento resistivo de Grafííe 
Tmáx: 2200 (°C) 

Thciuíal ieciinoiugv iiic. 
Prensa à quente, Modelo FíP 20-3060-20 

Sinterização Elemento resistivo àe. Gra f i te 

por prensagem uniaxial a quente Tmáx: 2700 (°C) 
/vmbienie de Trabalho: Gás s e c o inerte 

Modelo RMG - 320 - Yadoyâ 
Retifica Avanço Micrométrico, Rebolo Diamantado 

cow iSSÂO nmom de e í j e r g i â n u c l e a h / s f ib- í 1 2 5 

p T l é í o d o s e equiparneiitos utilizados nas etapas de processanieiito 

A. tabela A. 1 apresenta os méiodos e equipamentos utilizados nas etapas de 

processamento das composições analisadas neste trabalho. Estes equipamentos 

estão localizados na Divisão de Materiais do íAE/CTA e no Departamento de 

Materiais Cerâmicos do IPEN. 

Tabela A., i - Métodos e equipamentos utilizados no processamento da composições. 



APÉNDICE B 

Métodos Equipamentos 
Distribuição granulométrica Cilas 1064 

Cia. Industrielle des Lasers 
Massa especifica aparente Balança Analítica Eletrônica 

Sartorius - Werke GMBH 
Massa específica geométrica Paquímetro Digital 

Mitutoyo Corporation 
Difi-ação de raios-X Difi-atômetro de Raios-X 

Fases presentes no material Philips PW 1380/80 
Microscópio Eletrônico de Varredura 

(Zeis West Germany) 
Análise microestmtural Modelo DSM 950 

Microscópio Eletrônico de Transmissão 
(Jeol) 

Microdureza Microdurômetro Digital 
Fumre-Tech Corporation - Japão 

Tenacidade à fi-aUira Microdurômetro Digital 
Micronet 2004 - Buelher 

Máquina Universal de Ensaio Instron 
Ensaio de flexão a 3 pontos Modelo 4301 

Velocidade de ensaio: 0,5 mm/min 
Ensaios tribológicos pino contra disco Tribômetro TE HT - Plint & Partners 
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Métodos e equipamentos utilizados nas etapas de caracterização 

A tabela B.l apresenta os métodos e equipamentos utilizados nas etapas de 

caracterização das composições analisadas neste trabalho. Estes equipamentos estão 

localizados na Divisão de Materiais do lAE/CTA e no Departamento de Materiais 

Cerâmicos do IPEN, com exceção do tribômetro, localizado na Universidade do 

Minho-Guimarães-Portugal e do microscópio eletrônico de transmissão, localizado 

na Universidade de Aveiro-Portugal. 

Tabela B.l - Métodos e equipamentos utilizados nas etapas de caracterização. 



APÉNDICE C 
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Figura C. 1 - Curva de distribuição granulométrica - composição A (92,5N2,5Y). 
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Figura C.2 - Curva de distribuição granulométrica - composição B (90N5Y). 
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Curvas de distribuição granulométrica 

As curvas de distribuição granulométrica das composições obtidas neste 

trabalho, após o processo de moagem/homogeneização, estão apresentadas pelas 

figuras C l àC.8 . 
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Figura C.3 - Curva de distribuição granulométrica -

composição C (92,5N2,5Y10W). 
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Figura C.4 - Curva de distribuição granulométrica - composição D (90N5Y10W). 
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Figura C.5 - Curva de distribuição granulométrica -

composição E (92,5N2,5Y20W). 
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Figura C.6 - Curva de distribuição granulométrica - composição F (90N5Y20W). 
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Figura C.7- Curva de distribuição granulométrica -

composição G (92,5N2,5Y30W). 
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Figura C.8 - Curva de distribuição granulométrica - composição H (90N5Y30W). 
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APÉNDICE D 

Determinação da massa específica geométrica 

Utilizando-se um paquímetro digital, para medir as dimensões, e uma 

balança analítica eletrônica, para pesagem, determinou-se a massa específíca 

geométrica dos corpos-de-prova, sabendo que a densidade é a relação entre a massa 

e o volume. 

Na tabela D.l estão apresentados os resultados de massa específíca 

geométrica e aparente. Observa-se uma pequena diferença entre os valores obtidos, 

provavelmente devido a erros experimentais de leitura de dados e à não 

unifomiidade dos corpos-de-prova. 

Tabela D. 1 - Resultados de massa específica geométrica e aparente. 

Sinterização normal Prensagem uniaxial a quente 

Composição Geométrica Aparente Geométrica Aparente 

(g/cm^) (g/cm') (g/cm') (g/cm') 

A (92,5N2,5Y) 3,05 3,08 3,09 3,14 

B (90N5Y) 3,14 3,18 3,20 3,23 

C (92,5N2,5Y10W) 2,99 3,05 3,04 3,11 

D (90N5Y10W) 3,06 3,15 3,17 3,20 

E (92,5N2,5Y20W) 2,45 2,73 3,00 3,06 

F (90N5Y20W) 2,52 2,85 3,11 3,16 

G (92,5N2,5Y30W) 2,26 2,68 2,89 2,99 

H (90N5Y30W) 2,38 2,80 3,01 3,10 
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APÉNDICE E 

Análises por difração de raios-X 

Foram realizados análises por difração de raios-X, após a etapa de 

moagem/homgeneização, em quatro composições escolhidas aleatoriamente, para 

averiguar a possível contaminação de alumina (AI2O3), provenientes da bolas de 

moagem. 

Foram detectados somente as fases correspondentes aos materiais utilizados 

no processamento da matriz e dos compósitos cerámicos, não sendo detectado 

nenhum traço de alumina, estando os resultados apresentados nas figuras E. 1 e E.2, 

mostradas a seguir. 

1 3 

"•i iLí 

l-o-SijN, 

2-p-Si,N, 

3 - Y A 

4-AIN 

3 1 

" 1 
• J . , . . J u L y 

4-AIN 

5-SiC 

5 1 

3 1 

20 30 40 50 eo 

2e(°) 

10 20 30 « 50 60 

B(90N5Y) D(90N5Y10W) 

Figura E.l - Fases cristalinas presentes após a moagem/homogenização. 
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Figura E.2 - Fases cristalinas presentes após a moagem/homogenizafáo. 
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