UNIVERSIDADE FEDERAL DE SAO CARLOS
CENTRO DE CIENCIAS EXATAS E DE TECNOLOGIA
PROGRAMA DE POS-GRADUACAO EM CIENCIA E
ENGENHARIA DE MATERIAIS

ESTUDO DA SINTERIZACAO DE COMPOSITOS DENSOS DE Al203

CONTENDO INCLUSOES NANOMETRICAS DE ZrO:

Luciene Cristina Chiari Déo

Sao Carlos — SP
2009






UNIVERSIDADE FEDERAL DE SAO CARLOS
CENTRO DE CIENCIAS EXATAS E DE TECNOLOGIA
PROGRAMA DE POS-GRADUACAO EM CIENCIA E
ENGENHARIA DE MATERIAIS

ESTUDO DA SINTERIZACAO DE COMPOSITOS DENSOS DE Al203
CONTENDO INCLUSOES NANOMETRICAS DE ZrO>

Luciene Cristina Chiari Déo

Tese apresentada ao Programa de
Pos-Graduacao em Ciéncia e Engenharia
de Materiais como requisito parcial a
obtencdo do titulo de DOUTORA EM
CIENCIA E ENGENHARIA DE MATERIAIS

Orientador: Dr. Roberto Tomasi
Agéncia Financiadora: CNPg Processo 142457/2006-0

Sao Carlos — SP
2009






VITAE

Mestre em Ciéncia e Engenharia de Materiais pela
Universidade Federal de Sao Carlos — UFSCar (1999).

Graduacao em Engenharia de Materiais pela
Universidade Federal de Sao Carlos — UFSCar (1995).






MEMBROS DA BANCA EXAMINADORA DA TESE DE DOUTORADO DE
LUCIENE CRISTINA CHIARI DEO

APR-ESENTADA AO PROGRAMA DE POS-GRADUAGCAO EM CIENCIA E

ENGENHARIA DE MATERIAIS, DA UNIVERSIDADE FEDERAL DE SAO

CARLOS, EM 22 DE JUNHO DE 2009.

BANCA EXAMINADORA:

L & s
Dr.ROBERTO TOMASI
ORIENTADOR

PPG-CEM / UFSCar

Dr. ANSELMO ORTEGA BOSCHI
PPG-CEM / UFSCar

Y Qneo J\ - X0 ‘
Dr. MARCIO RAYMUNDO MORELLI

PPG-CEM / UFSCar

(G e cCtae =~
_Dra. CATIA FREDERICCI
IPT

; =z
Dr. CARLOS m O ALVES CAIRO

IAE/CTA

—







AGRADECIMENTOS

Ao Prof. Dr. Roberto Tomasi pela orientacdo durante o desenvolvimento
deste trabalho.

A Vania Trombini Hernandes pelo companheirismo e auxilio nas
atividades experimentais de laboratério.

Aos colegas de laboratorio Nadetsa e Pierre e as alunas de doutorado
Claudia Fernanda Villaquiran Raigoza e Pollyene Souto.

Ao técnico do Laboratério de Caracterizacdo Estrutural Jonatas Réscio
Gama pela atencédo e presteza na realizagdo dos ensaios de microscopia
eletronica de varredura.

A engenheira de materiais Tatiani Falvo e ao técnico em ceramica Jair
Julio Factor pela realizacdo dos ensaios de area superficial especifica.

Aos técnicos de laboratério de Ceramica do Departamento de Engenharia
de Materiais da UFSCar Walter A. Mariano, Luiz Augusto Staffa, José Roberto
Binotto e José Rodrigues da Silva.

Aos meus amigos Mario, Ménica e Adriano que em diferentes momentos
participaram do meu percurso durante a realizacéo do trabalho de tese.

Ao meu marido Marcio pelo companheirismo e compreensao.

Ao Programa de Pés-Graduacdo em Ciéncia e Engenharia de Materiais
pela oportunidade de desenvolver este estudo e aos funcionarios e professores
do Departamento de Engenharia de Materiais que de alguma forma contribuiram
para a realizacéo deste trabalho.

Ao CNPq - Conselho Nacional de Desenvolvimento Cientifico e
Tecnoldgico pelo apoio financeiro para realizacdo desse trabalho com bolsa de
estudos, processo 142457/2006-0.

O presente trabalho foi realizado com apoio da Coordenacédo de
Aperfeicoamento de Pessoal de Nivel Superior - Brasil (CAPES) - Cddigo de

Financiamento 001.






RESUMO

A busca por materiais que possuem dureza, resisténcia a altas
temperaturas e estabilidade quimica excepcionais ampliaram as areas de
aplicacdo e uso de materiais ceramicos. O desenvolvimento de pesquisa a
respeito de compdsitos contendo em sua matriz inclusées nanomeétricas
aumentaram devido aos resultados de melhora significativa em propriedades
mecanicas de compositos formados por matriz de alumina com inclusées
nanometricas de SiC. Os mecanismos que possibilitam o aprimoramento dessa
propriedade ndo foram completamente justificados. Foi constatado que a
presenca de inclus6es nanométricas retardam o inicio da densificagéo e retracéo
de amostras ao elevar a temperatura de sinterizacdo. Esse fato foi a principal
motivacdo para a realizacdo deste trabalho que teve como objetivo estudar a
cinética de sinterizacao no estagio inicial de amostras de alumina com e sem a
presenca de inclusbes nanométricas de zirconia. O método de estudo utilizado
foi o proposto por Woolfrey e Bannister baseado no trabalho de Young e Cutler.
Com a aplicacdo deste modelo foram identificados possiveis mecanismos
atuantes no sistema. As amostras foram obtidas pela desaglomeracao de pés e
posterior mistura em moinho, prensagem isostatica e sinteriza¢do em dilatdmetro
sob taxas de aquecimento constantes de 3, 5, 9 e 15°C/min ao ar, com
temperaturas maximas de sinterizacao de 900, 1000, 1100, 1200, 1300, 1400 e
1500°C. As amostras foram caracterizadas quanto a sua densidade aparente,
area superficial especifica e microestrutura. Foi identificada a mudanca do
mecanismo atuante no estagio inicial de sinterizacdo para as amostras contendo

inclusdes nanométricas de zirconia.

Palavras-chave: Compoésito; Sinterizagdo; Alumina; Inclusées Nanométricas.
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STUDY OF SINTERING OF DENSE COMPOSITES OF Al203 WITH
NANOMETRIC INCLUSIONS OF ZrO2

ABSTRACT

The search for materials that posses exceptional hardness, resistance to
high temperatures and chemical stability had expanded the areas of application
and use of ceramic materials. The development of research about composites
containing nanometric inclusions in its matrix increased due to the results of
significant improvement in the mechanical properties of composites formed by an
alumina matrix with nanometric inclusions of SiC. The mechanisms that enable
the improvement of this property have not been fully justified. It was found that
the presence of nanometric inclusions delay the beginning of the densification
and shrinkage of the samples by raising the temperatura of sintering. This fact
was the main motivation for the accomplishment of this work, that had as
objective to study the sintering kinetics in the initial stage of alumina samples with
and without the presence of nanometric inclusions of zirconia. The study method
used was that proposed by Woolfrey and Bannister based on the work of Young
and Cutler. With the application of this model, possible mechanisms acting in the
system were identified. The samples had been gotten by the desaglomeration of
the powders and posterior mixture in mill, isostatic pressing and sintering in
dilatometer under constant taxes of heating of 3, 5, 9 and 15°C/min in air, with
maximum sintering temperatures of 900, 1000, 1100, 1200, 1300, 1400 and
1500°C. The samples had been characterized how much its apparent density,
specific superficial area and microstructure. A change in the mechanism acting
in the initial stage of sintering was identified for samples containing nanometric

inclusions of zirconia.

Keywords: Composite; Sintering; Alumina; Nanometric Inclusion ZrOz2.
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1 INTRODUCAO

Ciéncia e tecnologia de materiais nanoestruturados compdem area
extensa e interdisciplinar de pesquisa e desenvolvimento que apresenta
crescimento relevante [1]. Um importante subgrupo é o dos nanocompa@sitos
ceramicos que ganharam destaque apoés a divulgacao de trabalhos do grupo de
pesquisadores liderado por Niihara [2]. O compdsito de matriz de alumina
contendo 5% em volume de inclusdes nanométricas de SiC apresentou aumento
de até 300% na resisténcia a flexdo e 40% na tenacidade a fratura quando
comparado com a matriz de alumina sem inclusodes.

Propriedades como resisténcia a flexdo e tenacidade a fratura dependem,
por exemplo, da composi¢cao quimica e da microestrutura do material, o que leva
alguns pesquisadores a afirmar que no caso de materiais nanoestruturados, a
obtencao de resultados particulares como os de Niihara podem ser atribuidos a
um ou mais efeitos relacionados a dimensdo nanomeétrica da microestrutura ou
dos constituintes do material [3]. Na tentativa de justificar essas caracteristicas,
sdo propostos modelos que em muitos casos ndo sao bem-sucedidos em
justificar simultaneamente todas as novas propriedades observadas [4].

Em alguns tipos de nanocompdsitos ceradmicos, a microestrutura é
caracterizada pela dispersdo de particulas nhanométricas de segunda fase nos
grados da matriz ou no contorno de gréo da matriz. Essas microestruturas sédo
obtidas mais comumente por meio da sinterizacao de pés submicrométricos ou
nanomeétricos. Nos estudos desses materiais, constatou-se que a presenca de
pequenas quantidades de inclusbes nanométricas na matriz de um compasito
provoca o aumento da temperatura de inicio de retracdo linear, 0 que motiva
estudos a respeito do processo de sinterizacdo a baixas temperaturas durante a
sinterizacgéo [5].

Segundo Olevsky [6], o tratamento insuficiente de varias questbes a
respeito de sinterizacdo € uma das razfes basicas no retardamento do uso
efetivo da teoria formulada a respeito. Isto se deve ao fato da sinterizacao ser
amplamente conhecida como complexa [7], j& que nela ocorrem processos

fisicos multiplos e simultaneos. No caso especifico de sinterizacdo de pdés



nanomeétricos, existem duavidas sobre a utilizacdo da teoria classica de
sinterizacdo para identificacdo dos mecanismos atuantes ou se algum novo
fenbmeno ocorre [8]. Além disso, ainda ndo ha um consenso sobre o que
efetivamente ocorre no material quando h& a presenca de inclusdes
nanomeétricas, levando a alguns autores [4, 8, 9] comentarem sobre a
necessidade de estudos para avaliar e testar hipéteses sobre quais sdo o0s
possiveis mecanismos que ocorrem para a inibicao do processo de densificacéo.
Considerando-se entdo esses fatos, conclui-se que o0 estudo sobre o
processamento e sinterizacdo de compdsitos ceramicos torna-se necessario na
busca do entendimento dos mecanismos atuantes, principalmente no caso de
materiais em que é adicionada a matriz uma segunda fase composta por
inclusdes nanomeétricas.

Nesse contexto, este trabalho de tese teve como objetivo principal estudar
a sinterizacado sem aplicacao de pressao de pds submicrométricos de alumina
com adicdo de inclusbes nanométricas de ZrO2. A motivacdo para a escolha
deste sistema em particular foi o conhecimento adquirido em outros trabalhos
[10, 11] de que a presenca de pequenas quantidades de zircbnia nanométrica
em alumina causa a elevacdo da temperatura de sinterizagdo em que ocorre o
inicio da retracao e densificacdo do corpo. Para o entendimento deste fenémeno,
foi realizado o estudo a partir dos dados coletados durante a queima de amostras
em dilatbmetro e posterior avaliagdo da evolucdo da microestrutura em

diferentes estagios de sinterizacao.



2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Materiais nanoestruturados e nanocompodsitos de matriz

ceramica

A area de materiais nanocristalinos (ou nanoestruturados ou nanofasicos)
comecou a ter destague em Ciéncia dos Materiais a partir dos trabalhos
desenvolvidos pelo grupo de pesquisadores liderados por Gleiter na década de
1980 de sintese de materiais ultrafinos pela consolidacédo in situ de clusters em
nanoescala atbmica [1]. Em artigo de 1983, Gleiter aponta as impressionantes
possibilidades do que ele chamou “materiais nanocristalinos”. Desde entédo, o
termo “nanocristalino” tem sido adotado em trabalhos posteriores [12].

Assim, o estudo sobre materiais nanocristalinos transformou-se em uma
area de pesquisa de grande produc¢do que proporcionou significante avango no
entendimento de suas caracteristicas. Como o nome sugere, trata-se de
materiais mono ou polifasicos com tamanho de grdo em escala manométrica
(1 x 10° — 250 x 10°m). Acima desse limite, o termo “tamanho de grao ultrafino”
€ muitas vezes utilizado (250 — 1000nm). Materiais nanocristalinos sao
estruturalmente caracterizados por uma grande fracdo volumétrica de contornos
de grdo, o que pode significativamente alterar suas propriedades fisicas,
mecanicas e quimicas em comparacdo com o0s chamados materiais
convencionais com tamanho de grdo na faixa de 10 — 300um [12]. A Figura 2.1
(a seguir) mostra a descricdo esquematica de um material nanocristalino [3].

O maior numero de contornos de grdo presente nesses materiais, bem
como 0 maior niumero de &tomos nos contornos de grdo em comparacao com
materiais convencionais de tamanho de grédo micrométrico, pode ser de alguma
forma responsavel por suas propriedades diferenciadas. A estrutura do contorno
de gréo pode também apresentar efeito significante no seu desempenho.

Em comparacdo a materiais policristalinos convencionais, que possuem
tamanho de grao tipico da ordem de véarios microns, a rela¢éo entre contorno de
grao e o volume em material nanométrico pode aumentar apreciavelmente. Na

tentativa de analisar o efeito do contorno de grdo em alguns materiais, Wen e



Yan [13] compararam a porcentagem volumeétrica do contorno de gréo entre

materiais nanocristalinos e convencionais.

Figura 2.1 — Modelo bidimensional de um material nanoestruturado. Os atomos
no centro dos cristais estao indicados em preto, enquanto os que
estdo nas regides do contorno de grao sao representados por
circulos abertos [3].

A partir dos dados obtidos por esses pesquisadores, que se encontram
resumidos na Tabela 2.1, pode-se constatar que a porcentagem volumétrica de
contorno de gréo para um material nanocristalino, com tamanho de gréo de cerca
de 20nm, é 100 vezes maior que a do material com tamanho de grao
convencional. Se o tamanho de grdo do material for reduzido na faixa entre 3 a
5nm, o volume de contorno de gréo ird aumentar em cerca de 500%. Assim, nao
€ de todo surpreendente o fato desses materiais apresentarem propriedades
diferenciadas em relagdo a materiais convencionais.

Essa alteracdo de propriedades € um estimulo a pesquisa de materiais
com microestrutura em escala nanométrica. Ja foi identificada a mudanca, por
exemplo, de caracteristicas como aumento de solubilidade, difusdo, elevada
estabilidade microestrutural em relacdo ao crescimento de grao, aumento da
resisténcia mecanica de materiais frageis, superplasticidade e otimizacdo de

propriedades magnéticas [14 — 17].



Tabela 2.1 — Comparagcdo da porcentagem volumétrica de contorno de gréao

entre materiais nanocristalinos e convencionais [13].

Material Convencional Nanocristalino
Tamanho de grédo (nm) 2000 20 10 4 2
Espessura contorno de

. 0,6 0,6 0,6 0,6 0,6

grao (nm)
Graos em 2x2x2 pum 1 108 | 0,8x107 |1,3x108| 10°
% vol. Contorno de gréo 0,09 9,0 18,0 42,6 80,5

Os materiais nanoestruturados foram classificados por Gleiter [3] em 12
grupos de acordo com a forma e a composicdo quimica de seus constituintes.
Segundo a forma, sdo divididos em trés categorias: materiais compostos por
cristalitos em camadas planas, cristalitos em cilindros (com espessura de
camada ou diametro do cilindro da ordem de poucos nandmetros) e cristalitos
equiaxiais. Dependendo da composicdo quimica dos cristalitos, essas trés
categorias podem ainda ser agrupadas em quatro familias (Figura 2.2):

e Primeira familia: cristalitos e regides interfaciais possuem mesma

composicao quimica;

e Segunda familia: cristalitos possuem diferentes composicoes

qguimicas (representadas por diferentes hachuras);

e Terceira familia: caracterizada pela variacdo composicional entre os

cristalitos e regides interfaciais;

e Quarta familia: formada por cristalitos nanométricos dispersos em

matriz de composi¢cao quimica diferente.

Neste trabalho, serdo considerados 0s materiais nanoestruturados
compostos de cristalitos equiaxiais pertencentes a quarta familia. Geralmente
esse grupo de materiais € denominado nanocomposito, recebendo esse nome

nos estudos de materiais ceramicos a partir da década de 1990 [18].
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Figura 2.2 — Classificacdo de materiais nanoestruturados de acordo com a

composicdo quimica e a forma dos constituintes [11].

Materiais de matriz ceramica com inclusdes nanométricas pertencem ao
grupo de nanocompdésitos de cristalitos equiaxiais da quarta familia. Esses
materiais foram classificados por Niihara [2] em quatro tipos: intragranular,
intergranular, intra/intergranular e nano/nanocompasitos, conforme apresentado
na Figura 2.3.

O nanocompdsito intragranular apresenta particulas nanométricas
dispersas principalmente dentro dos grdos da matriz. J& o tipo intergranular
possui inclusées localizadas principalmente nos contornos dos gréos. Os
nanocompasitos intra/inter possuem particulas tanto no interior dos graos quanto
no contorno de grao e, finalmente, o tipo nano/nano refere-se ao material

composto por matriz com graos e inclusées de tamanhos nanométricos [2].



Intragranular Intergranular

Figura 2.3 — Classificagdo de nanocompdsitos de matriz ceramica conforme

disperséo de inclusbes [adaptado de 5].

Como exemplos de nanocompdsitos sdo os sistemas mulita/SiC,
Al203/SIC, Al203/SisNa, Al203/TiC, SisN4/SIiC, etc. que ganharam destaque a
partir dos resultados apresentados pelo grupo de pesquisadores liderados por
Niihara no inicio da década de 90. Houve significativa melhora de propriedades
mecanicas para materiais com inclusbes [4]. Os primeiros resultados
experimentais mais promissores foram obtidos em compdsitos constituidos por
matriz de alumina com particulas ultrafinas de SiC dispersas que apresentaram
excelentes propriedades mecanicas [19].

Niihara e colaboradores [2, 20] apresentaram resultados de propriedades
mecanicas de material composto por matriz de alumina e adigcdo de 5% em
volume de SiC ultrafino. O aumento da resisténcia a flexdo da alumina foi de
350MPa para 1GPa e a tenacidade a fratura também aumentou de 3,5 para
4,8MPa/mY2, Resultados ainda mais expressivos foram encontrados quando o
material foi submetido a tratamento térmico de 1300°C por 2 horas em atmosfera

de argbnio, chegando a valores de resisténcia a flexdo de 1,5GPa.



Uma possivel explicacdo para os resultados obtidos baseia-se no baixo
coeficiente de expanséao térmica do SiC. Durante o resfriamento, a diferenca de
coeficiente de expansdo da matriz e da inclusdo produz tensdes internas em
torno das particulas de SiC, o que gera uma estrutura de discordancia. Em um
posterior tratamento térmico — como recozimento — essa estrutura torna-se
ordenada e forma um conjunto de subgrdos entre as particulas de SiC como
demonstrado na Figura 2.4. Esses subgrdos favorecem o refinamento da
microestrutura que tem como consequéncia a alta resisténcia mecanica devido
ao menor tamanho de gréo [4, 19]. Além do aumento na resisténcia mecénica,

observou-se também aumento na dureza desses nanocompositos.

A
-
-

discordancia

A — Criacao de discordancias B — Disperséo de discordéancias

Figura 2.4 — Discordancias apos (A) sinterizacdo e apos (B) recozimento
(adaptado de [4]).

Como os resultados obtidos para matrizes com inclusdes nanométricas
sao excepcionais em diversas propriedades, cresceu o interesse neste campo
de pesquisa. No entanto, modelos que justifiquem as novas caracteristicas ainda
sao deficientes, pois ndo conseguem explicar de forma simultanea a razéo das
propriedades diferenciadas observadas [4, 21].

Vérias rotas de processamento estdo sendo desenvolvidas para a

obtencdo de materiais nanocompdésitos com uma dispersdo homogénea de



particulas nanométricas. Como exemplo, podem ser citados os métodos de
mistura mecanica de po, sol-gel e uso de precursores poliméricos [22 — 24]. Um
aspecto sobre o processamento de matrizes contendo inclusdes nanométricas €
a grande dificuldade de densificacdo na etapa de sinterizagao.

Estudos de sinterizacdo comparando alumina monolitica e alumina com
inclusdes de SiC sinterizadas nas mesmas condi¢des mostram maior dificuldade
de densificacdo para o material com presenca de inclusbes. Para a total
densificacdo, € necessaria temperatura mais elevada. Ainda nao existem
modelos descrevendo o efeito real de particulas ultrafinas presentes na matriz
para a sinterizacéo [8].

Dessa forma, além das propriedades mecéanicas anteriormente
comentadas, a sinterizacdo também é drasticamente afetada devido a reducéo
de tamanho de particulas a niveis nanométricos. As etapas de compactacao e
sinterizacdo apresentam um conjunto de aspectos positivos associados ao
comportamento durante o processamento e as propriedades finais dos produtos,
mas surgem em contrapartida diversas dificuldades de processamento, pois a
obtencdo de materiais densos sem significante crescimento de gréo ainda é um
desafio [25 — 27]. Dentre o0s aspectos positivos, esta o aumento de reatividade
entre as particulas soélidas reagentes e de particulas com fase gasosa,
importantes em processos de sintese [8, 19].

Entretanto, devido a grande area superficial e ao excesso de energia livre
de sistemas de pdés nanomeétricos, existem varios aspectos prejudiciais ao
processamento e a obtencéo de microestruturas refinadas e homogéneas. Entre
eles esta a tendéncia muito forte a aglomeracédo das particulas primarias; as
dificuldades de homogeneizacdo de misturas e de compactacéo devido a forte
atracdo entre as particulas; a exigéncia de maior controle de atmosfera de
sinterizacdo, ndo sO devido a maior reatividade, mas pela possibilidade de
formacdo de fases termodinamicamente instaveis, além do aparecimento de

forte efeito de gases adsorvidos na superficie [3, 14, 17].



10

2.2 Processamento de pés nanométricos

No processamento de pos nanométricos alguns obstaculos significativos
estdo presentes na fabricacdo de materiais nanocristalinos a partir da
compactacao e sinterizacéo, tais como producao de quantidades suficientes de
po; eliminacdo de aglomerados nos pds; compactacdo de particulas ultrafinas
para obter um corpo denso sem defeitos antes da sinterizacdo e minimizagéo do
crescimento de gréo durante a sinterizacao [16].

A maioria dos pOs nanocristalinos ndo é composta somente por cristais
simples, comumente chamados de cristalitos. Geralmente, sGo compostos por
cristalitos ligados entre si para formar unidades maiores chamadas aglomerados
ou agregados (Figura 2.5). A diferenca entre aglomerado e agregado € vaga,

mas geralmente a classificacéo é feita de acordo com o tipo de ligacéo presente.

cristalitos ou

aglomerados particulas primarias
o 1

cristalitos ou particulas primarias

agregados

poros
intraglomerados

poros interaglomerados poros interagregados

(@) (b)

Figura 2.5 — Representacdo esquematica de (a) pés aglomerados e (b) pos

agregados [adaptado de 16].
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Considerando o tipo de ligacéo, dois tipos de aglomerados podem ser
formados durante o processamento do pd ceramico: fortes e fracos. Nos
aglomerados fortes — algumas vezes denominados agregados — as ligacdes
entre as particulas séo primarias, originadas por rea¢ao quimica ou sinterizacao.
No caso dos aglomerados fracos, as ligagbes podem ser de Van der Waals,
eletrostatica, magnética ou por capilaridade [27] e podem ser facilmente
rompidas por acdo mecanica ou pela utilizacdo de defloculantes.

A microestrutura e as propriedades de um material sédo fortemente
influenciadas pelas varias etapas de processamento de pos ceramicos, que €
suscetivel a formacédo de aglomerados e agregados. A presenca destes durante
a conformacao e o entendimento de como afetam as propriedades do produto
final sempre foi uma preocupacédo entre pesquisadores [28]. Aléem da formacéo
de aglomerados, ocorre também a dificuldade na etapa de compactacao, pois a
elevada area superficial de pos finos provoca forte atracao entre as particulas, o
gue aumenta o atrito entre elas e dificulta a homogeneizacdo no compacto.

A presenca de aglomerados durante a etapa de conformacgédo produz
estruturas heterogéneas que comprometem a densidade de empacotamento, a
distribuicdo e a orientagdo das particulas, além de favorecer o surgimento de
poros interaglomerados, responsaveis pelos principais defeitos microestruturais
do corpo sinterizado [29]. Com o0 aumento da presenca de aglomerados no po,
a taxa de retracdo e a densidade ap0s sinterizacdo diminuem acentuadamente
[30]. A microestrutura resultante é heterogénea, com grandes poros entre 0s
aglomerados. Uma vez formados, é praticamente impossivel a eliminacdo de
poros grandes durante a sinterizacdo sem pressao [31, 32].

Devido ao fato de sistemas de poés ultrafinos possuirem elevada area
superficial e excesso de energia de superficie, diferentes métodos de
compactacdo sdo utilizados para obter corpos com o minimo de defeitos, tais
como trincas, poros e gradientes de densidade no compacto. Em geral, sabe-se
que particulas de pos ultrafinos sédo dificeis de compactar a temperatura
ambiente, e a densidade a verde maxima é muito menor que a densidade

atingida com pos mais grossos, na faixa de tamanho micrométrica [33].
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O reconhecimento de efeitos adversos de aglomerados em materiais
nanocristalinos fez surgir esforcos principalmente para a reducdo de
aglomerados durante a producdo dos pos, para que assim eles possam ser
densificados totalmente (sem crescimento de grdo) ao ser utlizada a
sinterizagdo sem pressao.

Sumita e colaboradores [22] estudaram o efeito de varios defloculantes
organicos na dispersédo e empacotamento de aluminas de alta pureza em meio
aguoso. Constatou-se que o menor tamanho de grdo apos sinterizacdo e as
maiores densidades a verde foram obtidas com o uso de defloculante acido 4-
aminobenzdico (PABA). Estudos posteriores mostraram que meio ndo-aquoso
com agente dispersante adequado (por exemplo, etanol e PABA) reduz a
formacéo de agregados.

A partir desse e de outros trabalhos [10, 31, 32], constatou-se que a etapa
de desaglomeracao € essencial para a obtencdo de microestruturas densas e
com pequeno tamanho de grdo. A diminuicdo da porosidade a verde em
amostras desaglomeradas aumenta a sinterabilidade dos pés, o que também
favorece a obtencédo de corpos densos e com graos finos.

Uma vez feito o compacto, ele é submetido a aplicacdo de calor (com ou
sem aplicacdo de pressado) até temperaturas suficientes para que haja difusédo
significativa. Infelizmente, além de favorecer a densificacdo, a difusdo também
faz com que ocorra crescimento de gréo. Estes dois processos séo simultaneos
e concorrentes durante a sinterizacao, o que compromete o objetivo de produzir
materiais completamente densos e com tamanho de grao < 100nm.

Assim, € entdo necessario que haja a separacdo dos processos de
densificacdo e crescimento de grdo. Uma estratégia é a adicdo de solutos ou
particulas de segunda fase ceramica para reduzir a mobilidade dos contornos de
grao. No entanto, de acordo com o uso do material, a adicdo de uma segunda
fase pode prejudicar o seu desempenho. Assim, um outro caminho adotado € o
uso de técnicas que favorecam a densificagcdo e simultaneamente limitem o
crescimento de gréo [16].

Além da competicdo entre crescimento de grao e densificagdo durante a

sinterizacdo para se obter nanocompdsitos densos, ha ainda outras duas
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questdes a serem consideradas. A primeira delas diz respeito a dificuldade da
dispersdo homogénea das inclusbes na matriz e a segunda € sobre o efeito
deletério da inclusdo como segunda fase nos processos de densificacdo durante
a sinterizacao [6]. A presenca de inclusGes na matriz de materiais policristalinos
tem o efeito de restringir a densificacdo, o que fica mais evidente com o aumento
da presenca de inclusdes. O efeito do crescimento de gréo na densificacdo de

compositos ainda merece mais atencao e estudos [10, 11, 36].

2.3 Sinterizacéao

Apesar do processo de queima de materiais ser amplamente utilizado
desde o inicio da civilizacado, estudos detalhados sobre seus mecanismos — e em
particular sobre a sinterizagcao — iniciou-se de forma sistematica apenas a partir
da segunda década do século XX. As primeiras teorias sobre sinterizacdo
surgiram em meados da década de 40 com os modelos quantitativos de Frenkel
e Kuczynski. Em seguida, outros pesquisadores como Lenel Coble, Kingery e
Berg ampliaram os trabalhos na area [37].

A sinterizacao pode ser descrita como 0 processo no qual o compacto de
um po, cristalino ou nao, é ativado termicamente para formar um sélido Unico
[38]. A forca motriz para a sinterizacéo é a reducdo da energia livre superficial
do sistema que pode ocorre de duas formas: pela reducao da area superficial e
das interfaces do compacto (crescimento de grado) ou pela substituicdo das
interfaces sélido-gas por interfaces sélido-soélido (densificacdo). Deste modo, as
modificacdes estruturais que ocorrem durante a sinterizacdo resultam sempre da
combinacéo dos efeitos de crescimento de gréo e densificacao.

Para que a sinterizagdo ocorra, deve haver a diminuigdo da energia livre
do sistema, sendo que as condigcbes que favorecem essa reducdo sao
conhecidas como for¢cas motrizes de sinterizacédo. A reducdo da energia livre
esta associada a reducdo da area superficial interna de um p6 compactado,

como mostrado na Figura 2.6 [25].
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Figura 2.6 — Diagrama esquematico ilustrando a forga motriz de sinterizagédo
devido a reducgéo da energia superficial livre.

2.3.1 Sinterizacdo no estado sdlido

Como mencionado anteriormente, a forca motriz para a sinterizacéo € a
reducdo da energia livre total do sistema, acompanhada da reducéo de area de
superficies e interfaces no compacto devido aos processos de crescimento de
pescoco, densificacdo e crescimento de grédo, conforme ilustrado
esquematicamente na Figura 2.7 [38].

Durante a sinterizag&o, a energia livre total do sistema diminui devido ao
decréscimo na area das interfaces com a transformacao do aglomerado de po6

em um policristal. A variacdo de energia livre do sistema é dada por:
0Ggq = 6J."/svdAsv + SIYSSdASS (2.1)

sendo Asv e Ass sdo as éareas de interface sélido-vapor e sélido-solido
respectivamente, e ysv e yss as energias de superficie correspondentes. A partir
da equacao 2.1, constata-se que a variacdo de energia livre total do sistema se
da pela contribuicdo de dois termos: o primeiro negativo devido a reducédo da
interface solido-vapor, e o segundo positivo relacionado a variacdo da energia

com o aumento da interface sélido-soélido.
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Figura 2.7 — Processos envolvidos na sinterizacao [adaptado de 38].

O excesso de energia livre do sistema, que constitui a forga motriz para a
sinterizacédo, pode ser reduzido através dos seguintes mecanismos:

BN

e Diminuicdo da é&rea superficie devido a eliminacdo da rugosidade
superficial das particulas, ou do inicio e/ou crescimento de pescoco, ou
ainda como resultado do crescimento de graos;

e Reducédo do volume de poros do compacto por transporte de matéria de
contornos de graos para a superficie dos mesmos;
e Supressao de vacancias.

Portanto, para que ocorra a sinterizacdo, a energia livre do sistema deve
diminuir. As condi¢bes que podem contribuir para isso sdo conhecidas como
forcas motrizes de sinterizagédo e as principais sao: (i) curvatura das superficies
das particulas, (ii) pressao externa aplicada e (iii) reagao quimica.

A curvatura das superficies e a pressdo aplicada — quando usada —
fornecem energia necessaria para a sinterizagdo. Além desses fatores, deve-se
considerar também o transporte de matéria em sdlidos cristalinos que acontece
predominantemente pela difusdo de atomos ou ions. S&o varios os caminhos de

difusé@o no estado solido e eles definem os mecanismos de sinterizagéo.
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Durante a sinterizacéo, além da ocorréncia de mudangas microestruturais,
0 processo € influenciado por variaveis como [38]:

e Temperatura e tempo de sinterizacao;

e Tamanho e distribuicAo de tamanho de particulas (e poros) no

compacto de po;

e Homogeneidade da microestrutura a verde do compacto;

e Composicdo quimica do po, incluindo aditivos;

e Pressdao aplicada no caso de uso de prensagem a quente;

e Atmosfera de queima (composicéo e pressao).

Devido aos diferentes fatores que influenciam a sinterizacdo, as
pesquisas nessa area buscam identificar seu papel na tentativa de obter
microestruturas que possam ser fabricadas de maneira reprodutivel e previsivel.
Uma abordagem envolve o entendimento da relacéo entre o comportamento ou
as mudancas no comportamento durante a queima a partir de variaveis e
operacbes controlaveis. Isto pode ser feito (a) empiricamente, a partir de
medidas do comportamento de sinterizacdo sob condigdes controladas, e
(b) teoricamente, pelo modelamento do processo.

As andlises tedricas e experimentos realizados nos ultimos 50 anos ou
mais forneceram excelente entendimento qualitativo da sinterizacdo em termos
de forca motriz e mecanismos presentes, além do efeito das principais variaveis
de processo como tamanho de particula, temperatura e pressédo aplicada.
Entretanto, os modelos ndo tiveram sucesso em fornecer uma descricao
quantitativa exata do comportamento de sinterizacdo para a maioria dos
sistemas, surgindo criticas a respeito de sua aplicacao [4, 6, 25].

Tradicionalmente, a sinterizacdo é dividida em trés estagios distintos:
inicial, intermediario e final. O estégio inicial é definido como a parte do processo
em que ocorre o arredondamento das particulas, a formacéo dos pescogos ou
de seus contornos com pouco crescimento de gréo e significante reducéo na
area superficial e na porosidade. No estagio intermediario, ocorre acentuado
crescimento de gréaos e fechamento de poros, acompanhado de densificacao. O

estagio final é caracterizado pela eliminacdo de poros residuais e crescimento
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de graos, com pouca ou nenhuma densificacdo. A Figura 2.8 apresenta um

esquema destes diferentes estagios.

Estagio o
Intermediario Estagio Final

AN

poro §'
/ contorno \\\‘

de gréo ‘\ &

Figura 2.8 — Representacdo esquematica das mudancas da estrutura dos poros

Ponto de Contato Estagio Inicial

\Vv/A

AN

W

durante a sinterizacdo [adaptado de 26].

Durante o estagio inicial, as particulas individuais do compacto a verde se
ligam a partir do crescimento do pescoco e formacdo de contorno de grao no
local de contato. O crescimento de pescoco € suficientemente pequeno para que
0S pescocos mais préximos crescam independentes uns dos outros.

Esse estagio termina quando 0s pescocos comecam a interagir em
consequéncia de seu crescimento ou a aproximadamente 5% de retracéo (caso
ela ocorra). Nesse estagio, as particulas permanecem identificaveis, pode
ocorrer diminuicdo de rugosidade superficial enquanto os poros mantém
estrutura tridimensional interconectada (porosidade aberta). A Figura 2.9
esquematiza em detalhe esse estagio.

O estagio intermediario € o mais importante para a densificacdo e
determinacdo das propriedades do compacto sinterizado. O crescimento do
pescoco enfocado no estagio inicial perde a sua identidade, e a estrutura dos
poros ao redor dos pescogos passa a ser importante. Esse estagio é entdo
caracterizado por uma rede de poros interconectados, geralmente muito

complexa. Para facilitar o célculo das taxas de sinterizagdo, os modelos
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geométricos consideram o formato dos poros como sendo cilindricos e
localizados nas juncdes entre trés grdos. A Figura 2.10 ilustra trés gréaos
adjacentes e a estrutura de poros interconectados que ocorre no estagio

intermediario.

& &

a

Figura 2.9 — Comparativo do aspecto do contorno de grao no (a) compacto a
verde e (b) e os contornos de grao formados nos pontos de contato
entre as particulas no compacto durante o estagio inicial de

sinterizacao, reduzindo a energia total do sistema [38].

Figura 2.10 — Estrutura de poros na forma de canais cilindricos, localizados nas
juncdes entre trés graos, tipica de estagio intermediario de

sinterizacgéo [38].
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O estégio final de sinterizacdo comeca quando, devido a densificacao, os
poros tornam-se isolados, posicionando-se principalmente nas juncdes entre
quatro grédos. Se comparada com a sinterizacdo dos estagios inicial e
intermediario, a sinterizacdo que ocorre no estagio final € um processo lento.
Para uma fracdo volumétrica de poros equivalentes, compactos com menor
tamanho de poro terdo maior curvatura e menor distancia média para a difusao
entre 0s poros e o contorno de grdo tendendo a densificar mais rapido.

Além disso, os caminhos de difusdo dependem de onde 0s poros estédo
localizados. Caso esteja no contorno de gréo, eles podem ser eliminados por
difusdo pelo contorno ou pela rede, enquanto poros dentro de graos podem ser
eliminados somente pela rede. Dessa forma, a localizacdo dos poros torna-se
um fator critico para a continuidade da densificacdo, pois para a maioria das
ceramicas, a difusividade pela rede € um processo lento e pouco efetivo para a
eliminagdo dos poros, deixando-0s entdo presos nos graos.

Apesar de a sinterizacao ser tradicionalmente dividida em trés estagios,
muitos pesquisadores consideram também um estagio pré-inicial de
sinterizacdo. Varela e Whittemore [39] observaram a existéncia de um rearranjo
estrutural de particulas em compactos formados por 6xidos ceramicos sem
ocorrer formacéao de fase liquida.

O rearranjo estrutural € uma funcdo da temperatura e controla a
sinterizacdo em um estagio pré-inicial em que as particulas compactadas
formam contatos umas com as outras em orientacdes aleatérias. Essa aderéncia
ocorre devido a forcas fracas como de Van der Waals e surge de forma
espontanea, sendo que a disposicdo dos pescoc¢os ndo-balanceados resulta na
rotacdo das particulas. Como para sélidos cristalinos a energia do contorno de
grao depende da orientacdo do cristal em relacdo ao contorno de gréo, ha
orientacdes especificas que possuem energias mais baixas. Assim, quando
possivel, as particulas rotacionam e se rearranjam para atingir estruturas de
contorno de grdo de menor energia e com maior densidade de empacotamento.
A Figura 2.11 mostra o rearranjo e a formagdo de novos contatos entre as

particulas [26].
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Figura 2.11 — Rotacédo das particulas e formacéo de novos pontos de contato.
As setas indicam os pontos onde novos contatos sdo formados
[26].

Nesse contexto, a forgca motriz para a sinterizacdo no nivel atbmico esta
relacionada a diferenca de curvaturas na superficie das particulas que gera
diferenca na concentracdo de vacéancias e no potencial quimico, levando ao
transporte de massa. A concentragdo de vacancias depende da energia
superficial e do raio de curvatura, de acordo com a equacgéo de Gibbs-Thomson
[25]:

C,(0)=C,(c=0) exp(fﬁ—?j (2.2)

sendo Cy a concentracdo de vacancias em uma superficie com raio r submetida
a uma tensdao o; Cv (c = 0) é a concentracdo de vacancias sob um plano, y é a
energia superficial, T é a temperatura, k é a constante de Boltzman e Q é o
volume ocupado pela vacéncia. Assimn, a concentracdo de vacancias sera
diferente em regibes com diferentes curvaturas, resultando em gradientes de
vacancias e consequentemente em fluxo de vacancias. A taxa de transporte de

vacancias é descrita pela lei de Fick para a difusao:

dC

J=-D—
dx

(2.3)
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) A ) . .~ dC | :
em que J é o fluxo de vacancias, D é o coeficiente de difuséo e ™ € o gradiente
X

de concentracao de vacancias.

Durante o estagio inicial de sinterizacdo, havera um fluxo total de
vacancias a partir do pesco¢co formado entre as particulas. Este fluxo de
vacancias € equivalente ao fluxo de atomos na dire¢do oposta, 0 que resulta na
formacdo de pescocos. Alternativamente, pode-se representar a forca motriz
para o movimento dos atomos, resultante de um gradiente de presséo que ocorre
em regifes do solido proximas a superficies com diferentes curvaturas. Essa

representacgédo leva a um fluxo que pode ser escrito como:

j-_Dbdr (2.4)
KT dx

dP , ~ ~ . .
em que ax € 0 gradiente de pressdo. A pressdo, normal a superficie e
X

inversamente proporcional ao raio de curvatura, € menor na regido do pescoco
em que o raio de curvatura € negativo. Os atomos tendem a se mover das
regides de maior para as de menor pressao.

A regido do pescoco é a mais rica em vacéancias e a de contato entre as
particulas possui menor concentracdo. Portanto, o fluxo de matéria ocorre da
regido de contato entre particulas para a regiao do pescoco. O fluxo da superficie
para o interior pode causar aproximacao dos centros das particulas, mas € de
importancia secundaria, ndo apenas pelo menor gradiente de vacancias, mas
porque a aniquilacdo que atinge essa regido € mais dificil de ocorrer do que nos
contornos de grdos. Isso leva a um decréscimo do gradiente, ao longo desse
caminho, ap0s certo tempo. Ashby [40] concluiu que o fluxo a partir do interior
das particulas exerce contribuicdo desprezivel para o processo.

A diferenca de curvatura entre a superficie da particula e a do pescoco
origina tensdo com consequente diferenca de concentracéo de vacancias e fluxo
de matéria para a regido do pesco¢o, como representado na Figura 2.12. Esse
fluxo, apesar de contribuir para o crescimento do pescoco e a mudanca da forma

dos poros, ndo promove aproximacao dos centros das particulas (densificacao).



22

Além de ocasionar a diferenca de concentracao de vacancias, as tensoes
originadas interferem também na presséo de vapor sobre superficies, o que
podera propiciar um fluxo de matéria por fase gasosa no sentido de contribuir

para o crescimento do pescog¢o sem, no entanto, auxiliar a densificacéo.

Figura 2.12 — Representacao de tensdes atuando na regido do pescoco [41].

A superficie do pescoco submetida a tensdo de tragédo tem a concentracéo
de vacancias aumentada, enquanto a regido do contorno de gréo, submetida a
tensdo de compressdo, tem a concentracdo de vacancias diminuida. Dessa
forma, a difusdo de vacancia ocorre da regido do pescoc¢o para o contorno de
grao, sendo necessaria uma difusdo equivalente de atomos na direcao oposta,
ou seja, do contorno de grao para 0 pescoco.

Além das diferencas de curvatura entre 0 pescogo e 0 contorno de grao,
existe a diferenca entre as superficies da particula e do pescoc¢o surgindo entdo

tensdo e, consequentemente, diferenca de concentracdo de vacancias. Essa
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mudanca de concentracdo de vacéancias possibilita o fluxo de matéria para a
regido do pescoco, favorecendo assim o crescimento do pesco¢o e mudanca no
formato dos poros. No entanto, ndo promove a densificacdo, pois ndo ha
aproximacéo dos centros das particulas. As tensdes originadas pelas diferencas
de curvatura das superficies podem também interferir na pressdo de vapor,
ocasionando um fluxo de matéria por fase gasosa. Esta situacédo favorece o
crescimento do pescoc¢o, mas ndo ajuda a densificacdo do material [42].

Os fluxos da matéria, devido a diferenca de curvatura das superficies,
tendem a diminuir com o transcorrer do processo, pois com o crescimento de
pescoco e etapas seguintes de sinterizacdo ocorre reducao na diferenca de
curvaturas e consequente diminuicdo do potencial termodinamico.

A Figura 2.13 representa um modelo esquematico de particulas esféricas
em contato e indica 0s mecanismos do processo de sinterizacdo de um po
compactado. Para que ocorra a densificacdo, é necessario que matéria seja
removida das particulas e transferida para o espaco poroso entre elas. A forca
motriz atuante em escala atbmica para que este transporte de matéria ocorra

decorre das diferencas de curvatura existentes.

Transferéncia de Massa
,—'_|-|.\_\ ;Ir'-._‘-l.

il

< Aw >

Figura 2.13 — Modelo de esferas para duas particulas de raio r, sendo x o raio do
pescoco e p O raio de curvatura da superficie na regidao do

pescoco [adaptado de 38].
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Os mecanismos de transporte de massa determinam como ocorre o fluxo
de matéria em resposta a forca motriz de sinterizacdo. Esses mecanismos
podem ser divididos basicamente em duas classes: mecanismos de transporte
superficial e mecanismos de transporte pela rede que podem ser caracterizados
pelas fontes, pelos absorvedores e pelo caminho de transporte de material que
estdo atuando no processo. As vacancias e 0s atomos movem-se ao longo da
superficie das particulas (difusdo superficial), pelos poros (evaporacdo —
condensacéao), ao longo dos contornos de graos (difusdo no contorno de gréo) e
pela rede (difusdo volumétrica ou fluxo viscoso).

Processos de transporte superficial produzem o crescimento do pescocgo
sem mudar o espagcamento entre as particulas, ou seja, sem provocar retracao.
A difusdo superficial e evaporacdo-condensacao sao o0s principais mecanismos
responsaveis pelo transporte superficial durante a sinterizagéo.

Tanto os mecanismos de transporte superficial quanto os de transporte
pela rede promovem o crescimento do pesco¢o, mas apenas 0s mecanismos de
transporte pela rede causam a densificacdo durante a sinterizacdo. Para a
densificagdo ocorrer, o transporte de matéria deve ser do interior da particula
para o pescoc¢o. Assim, 0s mecanismos de transporte pela rede que promovem
a densificacdo sado: difusdo volumétrica, difusdo pelo contorno de gréo e fluxo
plastico. A Tabela 2.2 e a Figura 2.14 apresentam 0s possiveis mecanismos de

transporte de material durante a sinterizacao.

Tabela 2.2 — Mecanismos atuantes no crescimento do pescoco [40].

Mecanismo | Caminho de transporte Fonte Absorvedor
E-C Difusao por vapor Superficie Pescoco
VD Difusao pela rede Superficie Pescoco
SD Difuséo superficial Superficie Pescoco
GB Difusdo por contorno Contorno de grao Pescoco
VD Difuséo pela rede Contorno de grao Pescoco
PF Difuséo pela rede Discordancias Pescoco
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Figura 2.14 — Duas classes de mecanismos possiveis de sinterizacdo: transporte
superficial (E-C: evaporacao-condensacéao; SD: difuséo superficial;
VD: difusédo volumétrica) e transporte pela rede (PF: fluxo plastico;

GB: difusao pelo contorno de grdo; VD: difusdo volumétrica) [38].

2.3.2 Relacéo entre retracao linear e densidade

O transporte de massa que ocorre durante a sinterizacdo pode ser
eguacionado em termos da retracdo linear do corpo ceramico a partir da relacéo
entre o fluxo de atomos, variacdo volumétrica de um gréo e contracdo dos poros.
A descricdo matematica dessa relacdo apresenta variacdes que dependem de
pressupostos de varios modelos matematicos que procuram descrever 0
processo de sinterizagéo [44 — 47].

Para uma condicdo isotropica, as dimensdes lineares e volumétricas
obedecem a relacdo V = L3 independentemente do grau de sinterizacdo do
compacto. Por isso, a contracdo volumétrica pode ser convertida em retracédo
linear que é a grandeza macroscopica obtida em ensaios dilatométricos de

sinterizagéo.
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- AL : PR
Para converter a retracao linear (Y :L_J em densidade, é utilizada a

(0]

expressao

p=—to (2.5)

em que Lo e po Séo os valores de dimenséo linear e densidade do corpo ceramico
antes da sinterizagao.

No caso do mecanismo de difusdo pelo contorno de gréo que ocorre no
estagio inicial de sinterizacdo, o modelo se baseia em duas esferas de mesmo
raio que estdo em contato. A Figura 2.15 mostra os parametros geométricos do
modelo depois de um tempo t de sinterizacdo, quando o pescoco de raio X e a

superficie cdncava de raio r se desenvolve entre as duas particulas de raio a.

Uma boa aproximacéo para a obtencéo de (Y = ﬁ—Lj pode ser escrita como

(0]

(2.6)

sendo que h é a metade da distancia de penetracéo entre as esferas.
As equacdes para o crescimento de pescoco e retracdo linear podem ser

expressas, respectivamente, como.

Eyh e
a a

P
(A_LJ B 28)
L, 2"a"

em que n e m sdo expoentes que dependem do mecanismo de sinterizacdo e H

€ uma funcdo que contém os parametros geométricos e do material.
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Figura 2.15 — Parametros geométricos do modelo de duas esferas durante o
estagio inicial de sinterizacdo apresentados nos casos de

mecanismos (a) ndo densificantes e (b) densificantes [25].

Conforme as condi¢cbes adotadas nos modelos, a faixa de valores de n, m
e a constante H podem ser obtidos. Os valores apresentados na Tabela 2.3

representam os valores mais plausiveis para cada mecanismo.

Tabela 2.3 — Valores das constantes apresentadas nas equacoes 2.7 e 2.8 para

0 estagio inicial de sinterizacéo [25].

Mecanismo n m H™
Difuséo superficial * 7 4 56 DsdsysvQUKT
Difuséo pela rede a partir da superficie 4 3 20 Dyys\Q/KT
Transporte de vapor 3 2 3pPoysvQ/(2nnkT)Y2kT
Difuséo pelo contorno de gréo 6 4 96 DghOghysvQ/KT
Difuséo pela rede a partir do contornode gréo| 5 3 80nDiysvQ/KT
Escoamento viscoso 2 1 3ysvl2n

* caracteriza mecanismo néo densificante, ou seja, AL/Lo = 0.

** Ds, Di e Dgb s80 0s coeficientes de difuséo para superficie, rede e contorno de gréo. &1 e 3go
séo a espessura da superficie para a difusao pela rede e pelo contorno de grdo. ysv € a energia
superficial especifica, po a presséo de vapor sobre uma superficie plana. m é a massa de uma

atomo, k € a constante de Boltzmann, T é a temperatura absoluta e n é a viscosidade.
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2.3.3 Crescimento de gréao

Além da densificacdo, outro fenbmeno que ocorre durante a sinterizacao
e possibilita a reducao da energia livre do sistema é o crescimento de gréo. Ele
ocorre quando os contornos de grao se movimentam para reduzir a sua energia
de superficie promovendo entdo a reducdo do numero médio de graos, o
crescimento de alguns e o desaparecimento de outros. Assim quando um
agregado policristalino € aquecido, os contornos de grdos se movimentam,
alguns graos desaparecem e o tamanho médio em geral aumenta.

Para ilustrar esse processo, pode-se tomar como referéncia a
representacdo bidimensional esquemética dos grdos de um material
policristalino mostrada na Figura 2.16. Se todos os grdos possuem a mesma
energia, formam-se graos de seis lados e angulos de 120°. Graos com menos
de seis lados apresentam contornos de gréo concavos — quando observados do
centro dos graos — e tendem a retrair e depois desaparecer quando 0s contornos
migram para seu centro de curvatura. Por sua vez, grdos com mais de seis lados

possuem contornos convexos que tendem a crescer [42)].

a3 (%
K9

Figura 2.16 — Apresentacao esquematica da dependéncia da curvatura de grao

com o numero de lados dos gréos. As setas indicam as direcdes

de migracao dos contornos de gréo [42].
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Para um material puro, com uma Unica fase, a taxa de crescimento de
grao é diretamente proporcional a velocidade do contorno de gréo Vb expressa

por:
V, =M,F, (2.9)

sendo My a mobilidade intrinseca do contorno dependente da temperatura que

pode ser expressa por:

-Q,
M, =M, exp| —> 2.10
b o] Xp( RT ( )
considerando Qb a energia de ativagédo para o movimento dos contornos de gréo
e R é constante.

Ja o gradiente de energia livre F» gerado pelas diferencas de curvatura

dos contornos é dado por:

F =vb[£+1]- (2.11)

o

sendo r1 e r2 0s raios de curvatura dos contornos de gréo e y» € a energia do

contorno de grao por unidade de area.

1 1 : . 1 .
Se a curvatura do contorno —+-— € aproximadamente igual a . Géo
r.1 r.2

didametro médio do grdo, pode-se obter a taxa de crescimento de grdo em:

M
v, = 96 My, (2.12)
dt G
Integrando-se a equacgao 2.12, tem-se:
G?* - G2 =M,y,t (2.13)

sendo Go o0 tamanho de gréo para o tempo t igual a zero [39].
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Frequentemente observa-se taxa de crescimento de grdo menor que a
encontrada a partir da 2.13 provavelmente devido a fatores que inibem
movimento de contorno de grao como inclusdes de segunda fase ou poros [49].

Dessa forma, pode-se expressar essa equagao por:

n n Q
G" =G, +Kt -—= 2.14
s+ o~ 2 (2.14

Q é a energia de ativacdo para o crescimento de grdo, k € constante de
Boltzman, n = 2 para o crescimento normal de grdo em sistema monofasico e
puro, n = 3 para 0 crescimento de graos na presenca de solutos e n = 4 na
presenca de poros.

Fatores criticos na obtencdo de produtos densos estdo associados a
taxas relativas de densificacdo, crescimento de grao e migracdo de poros. Se o
crescimento de grao é rapido em relacdo a mobilidade do poro, 0os poros seréo
separados dos contornos de grao resultando em baixa densificacdo. No caso de
mobilidade de poro alta, via difusao superficial ou evaporagdo-condensacéao, 0s
poros podem permanecer junto ao movimento do contorno de gréo e continuam
a retrair. A mobilidade do contorno de grdo depende de taxas de difusdo dentro
do contorno de grdo enquanto que a mobilidade do poro depende de sua
curvatura geralmente medida pelo tamanho do poro e mecanismo de transporte.

Assim:

M = (2.15)

sendo Mp é a mobilidade do poro, dp € 0 tamanho do poro, A é uma constante
gue contém parametros do material e w € o parametro que determina o
mecanismo de transporte, sendo 4 para difusdo superficial, 3 para difusao
volumétrica e 2 para evaporacao-condensacao [26].

Outro processo que causa O engrossamento da microestrutura,

acompanhado ou nao de densificacdo, € o “coarsening”, também denominado
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de “ripening de Ostvald”, que ocorre quando particulas menores entram em
solucdo ou vaporizam enquanto as particulas maiores crescem. E um processo
gue, como o crescimento de grao, ocorre devido a diferenca de energias livres
entre superficies curvas. Em um sistema de particulas dispersas com certa faixa
de tamanho que pode ser sélido, liquido ou vapor e se ha certa solubilidade ou
pressdo de vapor, as particulas pequenas se dissolvem e as particulas grandes

crescem como apresentado na Figura 2.17.

Figura 2.17 — Aumento do tamanho de particulas a partir do transporte de massa
das particulas menores para as maiores. Dois mecanismos
distintos podem controlar a taxa de transferéncia de massa: (a)
reacdo na interface entre as particulas e o meio e (b) difusdo

através do meio.

Transporte de massa de particulas menores para particulas maiores pode
ser controlado por (1) difusdo pelo liquido ou (2) reacdo na interface (dissolucao
do sélido ou deposicao do soluto nas superficies das particulas). O raio médio r
de particula (considerando-as esféricas) aumentara com o tempo t de acordo

com a relagéo:
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rm =r" +Kt (2.16)

em que ro € o tamanho médio inicial das particulas, K € uma constante que
obedece a relacéo de Arrhenius e m é um expoente que depende do mecanismo
(m = 2 no caso da interface e m = 3 para difusdo). Independente da distribuicdo
de tamanhos inicial, a distribuicdo de tamanho de particulas final depende

somente da relacéo entre os raios das particulas e é independente do tempo. O

. L o . . 3
raio maximo da distribuicdo € 2r para o0 mecanismo de interface e —r para o

mecanismo de difusdo. Por esta razéo, o ripening de Ostwald ndo € o Unico

responsavel em conseguir um sistema de particulas monodisperso [25].

2.3.4 Efeito da atmosfera na sinterizacao

Segundo Coble [50], a atmosfera de sinteriza¢éo pode causar modificacdo
na taxa de densificacdo e limitacdo na densidade final. Para oxidos, a
dependéncia da atmosfera na taxa de densificacdo é causada pela mudanca no
namero de vacancias com a mudanca da pressao de oxigénio e pelo equilibrio
entre os pares de vacancias de Schottky. Entdo, para a sinterizacao por difuséo,
0 aumento no numero de vacancias da rede, em situacdes de difusdo lenta,
causa o0 aumento do coeficiente de difusédo da rede e, portanto, da taxa de
densificacéo [51].

Mudancas no limite de densidade devido a atmosfera sdo observadas
somente nos estagios finais de sinterizacdo, sendo que este efeito pode ser
explicado pela rapida sinterizagdo das amostras na superficie. Durante a
sinterizacdo, a porosidade aberta é constrangida na superficie e o0 gas presente
nos poros internos podem nao difundir para atmosfera e ficam aprisionados no
volume da amostra. O processo de densificacdo para quando a pressao do gas
interno é contrabalanceada pela forca motriz para a retragcdo dos poros. Se a
difusividade do géas € relativamente alta, a retracdo final ndo é impedida pela

presenca do gas nos poros, sendo dependente apenas da autodifusdo no sélido.
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Quando a difusividade do gas é intermediaria, a cinética de difusdo controla a
taxa final de retracdo dos poros. Nos casos de difusividade baixa devido a
superficie estar inacessivel durante a sinterizacdo, ocorrem mudancas somente
entre os poros adjacentes.

Quando os poros crescem, a pressao de equilibrio dentro dos poros
diminui devido ao aumento do raio do poro. Pela lei dos gases, a temperatura
constante, a pressao e o volume se mantém constantes e o volume de gas deve
aumentar e o poro expandir. Esse fendmeno resulta em reducédo de densidade
e é muitas vezes chamado de inchamento ou superqueima. Portanto, a retracédo
final depende da pressédo do ambiente e da difusividade do gas no sélido [50].

Coble [50] verificou que atmosferas de sinterizacdo de nitrogénio, hélio,
argonio e ar ndo podem ser usadas para obter ceramicas totalmente densas de
alumina, enquanto atmosferas de hidrogénio, oxigénio e alto vacuo permitem
atingir a densidade total. Em ambiente de vacuo [52] ou em atmosferas de gases
sollveis na rede ou no contorno de gréo de alumina, o processo de densificacédo

nao é limitado cineticamente e microestruturas totalmente densas sao obtidas.

2.3.5 Efeito de aditivos na sinterizacdo da Al20s3

Diversos estudos sobre o efeito de aditivos incorporados a alumina na
microestrutura e propriedades sdo desenvolvidos. Geralmente o que ocorre é a
combinacdo de mecanismos possiveis atuando concomitantemente e que sao
fortemente influenciados por parametros como tamanho de graos, temperatura,
teor de impurezas etc. Como sao diversos os parametros, os resultados de varios
trabalhos encontrados na literatura muitas vezes parecem conflitantes ja que séo
realizados sob diferentes condigdes.

Existem varios modos para os aditivos influenciarem a sinterizagdo de um
material em solucéo solida. Pode-se citar [42]:

e Alteracdo dos coeficientes de difusdo devido & mudanca na

concentracéo de defeitos;
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¢ Inibicdo de movimento do contorno de gréao pela absorcéo preferencial
do soluto na regido em que se encontra, dificultando o deslocamento;

e Modificacdo da relacdo entre energia de superficie e energia de
contornos influenciando a forca motriz para a densificacéo e a morfologia
dos poros;

e Auxilio na sinterizacdo, pois é facilitada a emissao e absorcdo de
defeitos pontuais nos contornos onde as reacfOes de interface séo
importantes.

Quando os aditivos estiverem acima do seu limite de solubilidade, ou seja,

como segunda fase precipitada nos contornos de graos, eles podem inibir a

migracdo dos contornos por ancoramento e propiciar caminhos de alta

difusividade. Um dos exemplos mais conhecidos € a adicao de alguns ppms de

MgO na alumina que resulta em aumento significativo da densidade final do

material e a0 mesmo tempo controla o crescimento de gréo.

O MgO atua desta forma devido a fatores como:

e Diminuicdo da mobilidade dos contornos de grao;

e Aumento da difusividade superficial que favorece mobilidade de poros;

e Aumento da taxa de densificacdo, pois promove a difusdo na rede

cristalina e no contorno de gréo;

e Diminuicdo da anisotropia do contorno de grédo e da energia de

superficie dos graos.

As explicacBes levantadas por Coble [53] para isso foram:

1- A adicdo de magnésia em quantidade superior ao limite de
solubilidade pode formar precipitados de MgAI2O4, que seguram 0s
contornos de gréo e inibem o crescimento de graos anormal,

2 - O MgO pode ser absorvido preferencialmente no contorno de gréo,
diminuindo a mobilidade do contorno;

3 - A magnésia pode alterar a relacdo energia superficial / energia de
contorno de grao, alterando o formato dos poros;

4 - A magnésia aumenta a relacdo taxa de densificacdo / taxa de
crescimento de gréos, nao dando tempo para ocorrer a formacao de

nucleos de crescimento anormal.
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Adicionar pequena quantidade de MgO em compoésitos de matriz de
alumina com inclusdes nanométricas auxilia a sinterizacdo sem aplicacdo de
pressdo. Como exemplo, pode-se citar compoésitos de alumina/zirconia e
alumina/carbeto de silicio que apresentam melhor densificacdo, menor tamanho

final de gréo e, consequentemente, propriedades mecanicas [11].

2.3.6 Efeito da curva de queima na sinterizacéo

O controle da curva de queima para manipular a microestrutura durante a
sinterizag&o apresenta como vantagens a simplicidade e a economia. Uma das
maneiras € a “sinterizagdo a taxa controlada” em que a relagao entre as taxas
de densificagcdo e de crescimento de grdo é definida para determinar a
temperatura de sinterizacdo desejada [55]. Uma consequéncia direta do método
de sinterizacdo a taxa controlada é a possibilidade de produzir materiais densos
com menor tamanho de grdo, minimizando o tempo de permanéncia em
temperaturas em que o crescimento de grdo € rapido se comparado com a
densificagdo. Isso ocorre devido aos mecanismos de coalescimento (por
exemplo, difuséo superficial e transporte por vapor) que sado predominantes em
relacdo aos mecanismos de densificacdo (por exemplo, difusédo pela rede e pelo
contorno de grdo) a baixas temperaturas. Tempos menores a baixas
temperaturas reduzem o crescimento, enquanto a forga motriz para a
densificacdo ndo é diminuida significativamente [56].

O controle da curva de sinterizacdo € mais eficiente para p6s nao
aglomerados, pois a microestrutura desenvolve-se de maneira relativamente
homogénea, ao contrario de pés com alto grau de aglomeracédo com predominio
de densificacdo diferencial e reducdo da taxa de densificacdo, o que limita a
densidade final. A Figura 2.18 apresenta a dependéncia das taxas de
densificagéo e crescimento de graos com a temperatura para um sistema no qual
a energia de ativacao para a densificagdo € maior que para o crescimento de

graos.
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Figura 2.18 — Dependéncia da taxa de densificagédo e taxa de crescimento de
grdo com a temperatura para um sistema no qual

Adensificagdo > Acrescimento de grdos [adaptado de 57].

2.3.7 Sinterizagéo de pés finos

Uma vez que materiais nanocristalinos contém grande fracdo de atomos
nos contornos de grao, essas numerosas interfaces fornecem alta densidade de
caminhos curtos de difusdo. Uma consequéncia direta da maior difusividade é o
aumento da sinterabilidade dos p6s nanomeétricos que provoca diminuicdo da

temperatura de sinterizagao.
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A partir da relagéo o = ¥ que fornece a forga motriz para sinterizagéo ou

“tensao de sinterizagao”, verifica-se que a for¢ca motriz intrinseca de ceramicas
nanocristalinas, com poros na faixa de 5nm, é muito grande, da ordem de
400MPa (considerando y ~ 1Jm™), enquanto ceramicas convencionais, com
poros em torno de 1um, possuem uma tenséao de sinterizagcéo de somente 2MPa.
Teoricamente, portanto, uma ceramica nanocristalina possui enorme forca motriz
termodinamica para a retracdo dos poros que devem densificar extremamente
bem mesmo em condi¢des cinéticas desfavoraveis, como por exemplo, em
baixas temperaturas.

E importante ressaltar que durante a sinterizacdo, a densificacdo e o
crescimento de grdo ocorrem simultaneamente por mecanismos de difusao
atdbmica. Por isso, o entendimento do processo de sinterizacdo € essencial para
atingir a microestrutura desejada principalmente no caso de pés nanométricos
gue apresentam desafios adicionais devido a aglomeracdo, alta reatividade e
inerente contaminacao e crescimento de graos [8, 58].

Muitos estudos buscam superar as dificuldades em sistemas
nanométricos pelo melhoramento dos métodos de sintese e entendimento do
processo de densificacdo. Sobre a consolidacdo de p6s nanométricos a questao
chave é se na sinterizacdo desses materiais ocorrem 0S mesmos mecanismos
da sinterizacdo de pOs convencionais ou se ha algum novo mecanismo
associado. Varios mecanismos de sinterizacdo foram sugeridos para explicar a
rapida sinterizacdo de particulas nanométricas como rotacdo do grao, fluxo
Viscoso, escorregamento do contorno de gréo, dentre outros [26].

O problema mais comum na sinterizagcdo de pds nanométricos é a
eliminacao de poros grandes presentes no compacto a verde. Mayo [14] aplicou
o tratamento termodindmico convencional para a retragdo dos poros na
sinterizacdo de ceramicas nanométricas. Ele verificou que uma relagdo mais
correta para a densificacdo de pés nanométricos deveria levar em consideragao
os efeitos de tamanho de poro e incorporou um termo dependente do tamanho
de poros na lei da escala de Herring [48]:
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1 dp 11 _( Q
@ maa ™ o

sendo p é a densidade, d € o tamanho de particula, n € uma constante
dependente do mecanismo de sinterizagéo, r € o raio do poro, Q é a energia de
ativacdo, R é a constante dos gases e T é a temperatura de sinterizacao.
Segundo a equacdo 2.17, uma taxa de densificacdo mais alta ocorre para
tamanho de poros mais finos.

Chen e Chen [59, 60] estudaram a sinterizacdo de pos de CeO:z e Y203
com tamanhos de particulas variando de 10nm a 0,2um. Foi possivel sinterizar
esses pos até atingir a densidade total em temperaturas 45% inferiores das
temperaturas de fusédo, apesar da densidade a verde ser baixa (~18%). Nesse
estudo, também foi possivel constatar que poros inicialmente supercriticos
retraem durante a sinterizacao apesar de serem termodinamicamente estaveis
segundo a teoria convencional de sinterizacdo. Portanto, a excelente
sinterabilidade desses pds pode ser atribuida a sua habilidade de atingir a
uniformidade independente da densidade do empacotamento inicial. Diante
dessas evidéncias experimentais, 0s autores propuseram um modelo para

explicar a cinética de sinterizacdo em regides que estdo descritas a seguir.

Regido | — crescimento ndo densificante

E caracterizada por baixas densidades do corpo compactado. Nessa
regido, as particulas coalescem com pouca ou nenhuma densificagdo e alguns
poros grandes tendem a desaparecer devido, provavelmente, a realocacéo das
particulas e consequente redistribuicdo de poros.

A realocacao de particulas ap0s o transiente de queima inicial também
esta relacionada ao coalescimento, pois o0 contato entre particulas €
constantemente perturbado pela difusao superficial e movimento de contorno de
grao. Surgem entdo forcas ndo centradas que causam o deslizamento entre as
particulas e a sua rotacao.

Quando particulas coalescem e ocorre realocacdo, a microestrutura

gradualmente se homogeneiza e mais contatos particula-particula sé&o
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estabelecidos. Com isso, a rede formada pelas particulas aproxima-se de uma

rede homogénea com uma distribuicdo de tamanho de poros estreita.

Reqgido Il — empacotamento motivado pelo crescimento

Nessa regido, a densidade dos corpos compactados aumenta de 45% a
65%. Considerando-se 0 modelo de empacotamento da regido |, assumindo que
0S contatos entre as particulas sdo mantidos e a massa é conservada, o
coalescimento das particulas leva a diminuicdo do volume de poros e o aumento

na densidade de empacotamento, como esquematizado na Figura 2.19.

Coalescimento o Reempacotamento
_* 0 4 q
L/ \ g =
o Densificagao

Figura 2.19 — Coalescimento de particulas e reempacotamento na regiéo Il.

Esse mecanismo de empacotamento difere do mecanismo de
densificacdo convencional de sinterizagdo no estado sélido, pois o transporte de
vacancias dos poros via contorno de grdo ou difusdo pela rede ndo é
explicitamente necessario. Consequentemente, ndo depende do tamanho de
poro critico usado para determinar a forgca motriz e, portanto, a dire¢cao do fluxo
de vacéancias. A capilaridade € que mantém o contato entre as particulas durante
o coalescimento, causando o movimento coordenado de particulas durante o
reempacotamento. Na realidade, alguma migracdo de contorno de grao por
difusdo superficial € necessaria para o processo de coalescéncia.

Para avaliar a contribuicdo e cinética desse novo mecanismo de
coalescéncia e reempacotamento, os processos de difusdo superficial foram

desconsiderados.
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Regido lll — sinterizacdo no estado sélido convencional

Os dados de densificacdo da regiao Ill sdo analisados assumindo o0s
mecanismos de sinterizacdo convencionais tanto por difusdo na rede como no

contorno de grédo com a equacao de taxa de densificagao dada por:

dp _ f(p) _Q
dt KTR™ Do eXp[ ij (2.18)

sendo dp a taxa de densificacdo, T a temperatura, Q a energia de ativacao, k a

constante de Boltzmann, R a constante dos gases e f(p) uma fungdo da
densidade, Do € a difusividade e m € o coeficiente do mecanismo dominante.
Constata-se, a partir da teoria proposta por Chen e Chen, que pos finos
com alta area superficial possuem a habilidade de coalescer particulas finas, o
que favorece a homogeneizacédo e rearranjo das particulas nos estagios iniciais

de sinterizacdo, além de justificar a alta sinterabilidade dos pos finos.

2.4 Andlise Teérica da Sinterizacao

A sinterizacdo no estado sélido € um fenébmeno complexo que envolve
muitas variaveis e os estudos tedricos mais aprofundados a respeito tiveram
inicio apenas a partir da metade do século passado. As principais abordagens
utilizadas na andlise teorica da sinterizacdo sdo apresentadas na Tabela 2.4.

Dentre estas abordagens nela apresentadas, uma das mais utilizadas
pelos pesquisadores sdo os modelos cinéticos de sinterizagéo, principalmente
pelo fato de se basearem em condi¢cbOes idealizadas e, apesar da inerente
simplificagdo da geometria de particulas e contatos e de somente um mecanismo
de transporte de massa ocorrer, 0s resultados obtidos fornecem informacdes
relevantes como, por exemplo, a energia de ativacédo e constantes dependentes

de mecanismos de sinterizacgao.
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Tabela 2.4 — Principais abordagens usadas na analise teorica da sinterizagdo
[adaptado de 25]

Abordagem Comentérios

Geometria simplificada. Equacdes analiticas para
Modelos Analiticos | dependéncia da taxa de sinterizagcdo com variaveis

primarias derivadas para um Unico mecanismo.

N&o depende de uma geometria especifica. Efeitos
Leis de Escala da mudanca de escala na taxa, para um unico

mecanismo sdo obtidas.

Equac0bes para transporte de material sédo resolvidas
Simulacdo Numérica | numericamente. Geometria complexa e

mecanismos concorrentes sdo analisados

Andlise de mudancas morfolégicas. Previsfes da
Modelos Topolégicos | cinética sdo limitadas, sendo mais apropriado para

evolucdo microestrutural.

Aplicacdo de modelos na andlise da sinterizacéo
Modelos Estatisticos | utilizando geometria simplificada. Anélise semi-

empirica.

Equacbes DerivacOes de equacgOes para descrever dados de

Fenomenoldgicas sinterizacdo. Sem bases fisicas razoaveis

2.4.1 Modelos para o estagio inicial de sinterizacéo

Os primeiros modelos analiticos foram desenvolvidos para sinterizacao
sob condicfes isotérmicas. Experimentos sob essas condi¢cdes apresentam
problemas especialmente em relacdo a incapacidade de estudar reacdes que
ocorrem no inicio da sinterizagcdo, pois 0 seu monitoramento ndo pode ser

realizado de forma adequada, comprometendo assim o estudo do estagio inicial
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[61]. Devido a estas limitacdes no estudo dos estagios pré-inicial e inicial por
meios isotérmicos, os estudos de sinterizacdo foram entdo realizados sob
condicBes nao isotérmicas.

Importante avango das técnicas ndo isotérmicas foi o desenvolvimento de
estudos sob taxa de aquecimento constante. Modelos propostos para o estagio
inicial de sinterizacédo foram abordados primeiramente nos trabalhos de Young e
Cutler [61] que serviram de base para os estudos de varios pesquisadores [62,
63, 64, 65]. Esses modelos sdo amplamente aplicados para a determinacéao dos
principais paradmetros cinéticos como a energia de ativacdo e o mecanismo

dominante no estagio inicial de sinterizacao [66 — 69].

2.4.1.1 Modelo de Kuczynski

Um dos primeiros trabalhos cientificos voltados para a descricdo dos
mecanismos de sinterizacdo foi apresentado por Kuczynski em 1949 [44]. Foi
considerada a analise cinética para identificar o mecanismo atuante no processo
de sinterizacdo em pds metalicos.

A partir da sinterizacdo de particulas policristalinas de prata sobre
substratos planos policristalinos também de prata, utilizou 0 modelo simples de
uma esfera sinterizando sobre a placa e assumiu quatro possiveis mecanismos
de transporte de matéria: fluxo plastico ou viscoso, evaporagdo-condensacao,
difusdo volumétrica (sem diferenciar entre contorno de grédo ou pela rede) e

difusdo superficial. Foi desenvolvida a equacao para o crescimento do pescoco:

X" = At (2.19)

sendo x o raio do pescoco, t o tempo, A é uma constante que inclui a energia
superficial, o volume atémico, a constante de Boltzman, a temperatura absoluta
e o coeficiente de difusdo apropriado e n é o parametro que define o mecanismo
de sinterizacdo. Esta teoria foi a base para todas as tentativas subsequentes de

elucidagéo dos mecanismos de sinterizagéo.
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A equacéo 2.19 relaciona o raio do pesco¢o com o tempo de sinterizacéo

por meio da equacéao

o 40/Qa’D

t 2.20
KT ( )

em gue X é o raio do pescoco, a € o raio da particula, y € a energia superficial, Q
€ o volume atbmico, T a temperatura absoluta, k € a constante de Boltzmann e t
o tempo de sinterizacdo. O expoente de x na equacéo 2.20 reflete 0 mecanismo
de transporte de massa. Chamando este indice de n, o valor n = 5 traduz um
mecanismo de difusdo volumétrica que foi verificado para a sinterizacdo de
esferas de cobre ou prata. Outros valores de n também suportados pelo modelo
sdo n = 2 para o mecanismo de fluéncia plastica ou viscosa, h = 3 no caso de
evaporacao / condensacao e n = 7 para a difusao superficial [44].

O modelo de Kuczynski tal como foi proposto inicialmente foi substituido
por outros que trouxeram uma Vvisdo mais proxima do que seria a cinética do
processo. No entanto, alguns dos principios nele contidos foram mantidos e
empregados nos modelos para a cinética de sinterizacdo de particulas na fase
inicial que se baseiam na atomistica e no transporte de massa em materiais

cristalinos considerando quase sempre duas esferas em contato.

2.4.1.2 Modelo de Coble

O modelo de Coble baseia-se no modelo simplificado de duas esferas em
contato, como ilustrado na Figura 2.20. Esse modelo assume que:

a — nao ha crescimento de graos no estagio inicial;

b — 0s mecanismos mais provaveis sao difusdo volumétrica por contorno
de gréo ou por fluxo viscoso, além de considerar difusdo superficial desprezivel;

¢ — fluxo de vacéncias ocorre a partir do pescoc¢o devido ao gradiente de
potencial quimico resultante da diferenca de curvaturas na superficie das
particulas,

d — a temperatura se mantém constante durante o processo.
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Figura 2.20 — Modelo de Coble para duas esferas em que é apresentada a
geometria considerando a difusdo de vacancias durante o
estagio inicial de sinterizacdo. A regido sombreada indica a
massa redistribuida do contorno de gréo para a superficie do

pescoco; X e S, 0S raios principais de curvatura do pescoco.

A maior concentracdo de vacéncias € observada na superficie dos
pescocos que possuem forma aproximadamente cilindrica, com diametro x e
superficie exposta com formato esférico e raio s. A relacdo entre s e x € obtida
pela equacao de continuidade de massa igualando-se os volumes das regioes

sombreadas na Figura 2.20:

s=— (2.21)

sendo a o diametro de particula.
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A medida que as vacancias difundem do pescogo para 0s contornos e
para o volume de grdo, o diametro x do pesco¢co aumenta e ocorre a
aproximacéo & entre as esferas. A relacdo entre essas grandezas € dada pela

expressao [46, 47]:

2
g™ dh (2.22)
Q dt
Como a aproximagao entre as esferas equivale a uma contracdo do

sistema, a equacdo 2.22 pode ser reescrita como

nx? dY

J=2a™ =1 (2.23)
Q dt

de tal forma que € possivel estabelecer uma relacéo entre fluxo e retracao linear.

A medida que as vacancias difundem do pescoco para 0s contornos e
para o volume de grdo, o diametro x do pesco¢co aumenta e ocorre a
aproximacéao o entre as esferas. A relacdo entre estas grandezas é dada pela

expressao [46, 47]:

2
g dn (2.24)
Q dt

Como a aproximacdo entre as esferas equivale a uma contracdo do

sistema, a equacgao 2.24 pode ser reescrita como:

wc? dY
Q dt

J=2a (2.25)

de tal forma que é possivel estabelecer uma relacéo entre fluxo e retracéo linear.
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Usando a dependéncia entre fluxo de massa e retracao linear e entre fluxo
de massa e temperatura, Coble obteve a seguinte equacéo para a sinterizacao

isotérmica em estagio inicial:

Y”Z—T:KO exp(%} (2.26)
em que Y é a retragéo linear, Ko € uma constante, Q é a energia de ativagédo do
processo, T € a temperatura absoluta, R é a constante dos gases e n é o
coeficiente de sinterizacdo obtido empiricamente e assume-se n = 0 quando o
mecanismo de transporte que controla o processo for de difusédo por fluxo
viscoso, n = 1 para difusdo volumétrica e n = 2 para difusao via contorno de grao.

A teoria desenvolvida por Coble, bem como por Frenkel, Kingery, Berg e
Rockland [45 — 47], considera que no estagio inicial de sinterizacdo a relacdo de
taxa de crescimento do pescoco em funcdo do tempo sob condi¢Bes isotérmicas
€ dada por [26]

x\" Bt
(B) =5 (2.27)

sendo X o diametro do pescoco; D o didmetro da particula, t o tempo de
sinterizacdo isotérmica; B € um termo que inclui constantes geométricas e do
material e n e m estéo relacionadas a parametros de sinterizagao.

Processos de transporte volumétrico que diminuem o espagcamento
interparticulas durante o crescimento do pescoco provocam retracdo do
compacto e formacao adicional de novos pescocgos. A retracdo esta relacionada

ao tamanho do pescoco pelo simples modelo

AL (XY
L_=(Ej (2.28)

[o]

AL . . - :
sendo O a variacao de comprimento do compacto dividido pelo comprimento

(o]

inicial. Como é mais facil medir as mudancas dimensionais sofridas pelo
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compacto do que o tamanho do pescoco, elas sdo geralmente U(teis no
monitoramento do processo de sinterizacao.

A Equacado 2.26 mostra algumas variaveis importantes no processo de
sinterizacdo. Em todos os casos, a temperatura aparece no termo exponencial,
ou seja, pequenas mudancgas na temperatura podem causar grande efeito no
processo de sinterizacdo. A taxa de crescimento de pescoco € inversamente

proporcional ao tamanho de particula elevado a uma poténcia que depende do

. T 1
mecanismo de sinterizacao, E Portanto, quanto menor o tamanho de

particula, mais rapida € a taxa de densificacdo a uma dada temperatura. Difusdo
superficial e pelo contorno de gréo sao mais sensiveis ao tamanho de particulas

devido a alta energia interfacial por unidade de volume [26].

2.4.1.3 Modelo de Young-Cutler

Um dos primeiros trabalhos que abordou o uso da taxa de aquecimento
constante (TAC) nos estudos do estagio inicial de sinterizacdo foi realizado por
Young e Cutler em 1970 [61]. Essa abordagem baseou-se no trabalho de
Johnson para condi¢des isotérmicas de sinterizacdo [70] com o desenvolvimento
de solucdes analiticas na forma integral e diferencial para difusdo por contorno
de grdo e difusdo por volume. As equaclOes propostas para esses dois

mecanismos sao, respectivamente, as seguintes:

dy Q
SLaa ep| - 2.29
ar = ° Xp( 2RT] (2.29)
dy Q
SLan ep| - 2.30
ar = ° Xp( SRT] (2.30)

dy ~ . . :
em que T € a taxa de retragao linear em funcéo da temperatura, Q é a energia

de ativacdo para a sinterizacdo, R € a constante dos gases, T € a temperatura
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absoluta, Ao € uma constante que depende somente do material e do mecanismo
de sinterizacdo. O intervalo de analise em que as equacdes 2.29 e 2.30 podem
ser utilizadas limita-se a 3,5% de retracao linear, pois o modelo é baseado no
trabalho de Johnson que definiu, sob condi¢bes isotérmicas, essa faixa de
trabalho.

A partir da elaboracdo do grafico de Ind—\T(.T versus 1 obtém-se o

nQ

coeficiente angular da reta que é neste caso igual a ——— . Conhecendo-se o

mecanismo dominante de sinterizacdo, € possivel determinar a energia de

ativacao para a sinterizacéao.

2.4.1.4 Modelo de Woolfrey-Bannister

Tendo como base o modelo proposto por Coble para o estagio inicial de
sinterizacdo no caso isotérmico e o de Young e Cutler com utilizacao de taxa de
aguecimento constante, Woolfrey e Bannister [62] apresentaram um modelo
cinético para uma situacdo nado-isotérmica. A relacdo proposta foi obtida pela

integracédo da equacao:

Yn+l _Q
=K — |dt 2.31
i OEXp(RTj (2.31)

Resolvendo a integracdo, considerando uma taxa de aquecimento

dT . ~ .
constante c = ’m e a aproximacgéo Q >> RT, obtém-se:

Yn+l — KoRTz(n+1) exp(_Qj (232)

cQ RT
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Combinando as equacdes 2.31 e 2.32 e considerando que as taxas de
retracao linear, isotérmicas e nao isotérmicas sao equivalentes para quaisquer

valores de tempo / temperatura

)

esses autores obtiveram para a sinterizacdo em estagio inicial para taxa de

oY
Isotérmica— (E} n&o-isotérmica (233)

aguecimento constante a seguinte equacao

__Q y (2.34)
dT  (n+DR

Woolfrey e Bannister associaram os valores n = 0, 1 e 2 a0S mecanismos
de fluxo viscoso, difusdo volumétrica e difusdo via contorno de grao,

respectivamente. Reescrevendo a equacao 2.34 como:

dv__Q dr
Y (+D)RT?

(2.35)

e integrando esta expressao no intervalo de temperatura T1= T(t1) e T2 = T(t2),

tem-se:

RT,T, (Y
Q~ ﬁ'r{\ﬂ (2.36)
1 2 2

Desta forma, € possivel a determinacao da cinética de sinterizacdo para
casos nao-isotérmicos. Esse modelo assume que o0 estagio inicial da
sinterizacdo é controlado por um mecanismo uUnico, a difusdo superficial tem

efeito irrelevante e ndo ocorrem variagdes significativas no tamanho médio de

~ - Y . .
gréos. O gréafico de T? 3—_'_ versus Y sera linear quando estas condi¢cbes forem
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atendidas. De acordo com a equagao 2.34 o coeficiente angular deste diagrama

Q

seraigual a :
(n+DR

Em seu trabalho, Young e Cutler recomendam o uso de graficos

simplificados do tipoIn You In T g—\_; para avaliar os valores de Q e n, ja que

consideravam que calculos que envolviam taxas de retracdo incluiriam erros de
medida, j& que a obtencédo de valores de retracdo seria mais precisa. Por outro
lado, Woolfrey e Bannister contra argumentam ao considerar que medidas
obtidas em dilatbmetro minimizariam esses erros, podendo-se trabalhar em
faixas de temperatura inferiores ao do inicio da sinterizagdo. Desta forma,
graficos do tipo Y versus 1/T sdo mais simples e precisos que os do tipo In Y. T
versus 1/T [71].

Calculando-se o valor da energia de ativacao Q através da equacao 2.36
. - - Y p ~
e determinando-se o coeficiente angular no gréafico TZ:_T versus Y, é entao

possivel determinar o coeficiente de sinterizacdo n que indica 0 mecanismo
predominante de transporte de massa. Além desta maneira, n também pode ser
obtido a partir de dados de TAC para diferentes taxas de aguecimento ao

elaborar gréafico de In Y versus In (c) a temperatura constante, o qual fornece

(n+1)

uma linha reta com coeficiente angular de
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3 MATERIAIS E METODOS

O objetivo geral deste trabalho foi 0 estudo da sinterizacdo de compdésitos
de matriz de alumina com inclusdes nanométricas de zircénia. O principal motivo
para a escolha desse tema foi a observacéo, em trabalhos anteriores, de que a
presenca de pequenas quantidades de inclusGes nanométricas de zircénia
causa a elevacdo das temperaturas de inicio da retracdo e a diminuicdo da
densidade final de sinterizagdo com relacdo a sinterizacdo da alumina sem
inclusbes [10, 11, 72, 76].

Procurando contribuir para o entendimento desses fenémenos ainda
pouco abordados na literatura, a metodologia adotada foi a de realizagcédo de
estudo comparativo da retracdo dos compactos e da evolucdo microestrutural
durante a sinterizacdo de compdsitos contendo 1, 3 e 5% em volume de
inclusGes de zircOnia nanométrica.

No caso da retracao, foi utilizada a técnica de dilatometria. O experimento
realizado foi dindmico, ou seja, com a amostra submetida a aguecimento sob
taxas constantes e com o monitoramento simultaneo da variacdo de dimensdes
dos corpos de prova em fungcédo da temperatura.

No que diz respeito ao estudo da evolucdo microestrutural, realizou-se a
microscopia eletrbnica de varredura (MEV) de superficie de fratura e de
superficie polida das amostras obtidas apds sinterizacdo em diferentes
temperaturas. Amostras sinterizadas a baixas temperaturas e ainda com poros
abertos foram caracterizadas pela determinacéo da area superficial especifica e
todas as amostras foram caracterizadas quanto a densidade aparente final.

Na Figura 3.1 a seguir, esta descrito, na forma de diagrama de blocos, as
etapas que compdem o trabalho experimental:

a) preparacdo dos poés: desaglomeracao, dispersdo e mistura dos pés

precursores;

b) conformacédo dos corpos de prova por prensagem;

c) sinterizacdo com ensaio de dilatometria simultéaneo;

d) caracterizacao fisica e microestrutural.
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" . Deteminagao da distribuiczo
Desaglomera‘t;_ao e _m0mh0§ de bolas de tamanho de particulas }
{rmeio alcodlico e aditivos organicos)

}f/ Mistura (meio alcodlico) em mainho de
bolas de Al,O; com a adicdo de Zri,
nanometica nas proporgies de 1, 3 e 5%
em volume e aditvos de conformagan

{ Secagem sob fluxo de ar J{

h 4
‘ Conformacgéo ‘

(prensagem)

h 4
{ Sinterizacdo e }

dilatometria

l

Caracterizacdo Fisica e Microestrutural
Censidade aparerte (DA)
Microscopia Eletronica de Wamredura (MEY)

Area Superficial Especifica (ASE)

Figura 3.1 — Diagrama em blocos das etapas que compdem o procedimento

experimental.

3.1 Matérias primas

Foram utilizadas duas matérias primas para o desenvolvimento do
trabalho: zircbnia (ZrO2) monoclinica nanométrica produzida pela empresa
Nanostructured & Amorphous Materials Inc. e alumina AKP-53 (Al203) fornecida

pela Sumitomo Chemical do Japéo.
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A escolha dessa alumina em particular deve-se ao tamanho de particula
submicrométrico e a alta pureza, caracteristicas importantes quando se deseja
minimizar possiveis efeitos de impurezas durante o processamento ceramico
que podem afetar a sinterizacdo. Além disso, esse material j& foi utilizado e
definido condi¢gbes experimentais conforme trabalho anterior [72].

As informacdes referentes as caracteristicas quimicas e fisicas da
alumina AKP-53 sdo apresentadas nas Tabelas 3.1 e 3.2, conforme dados do
fabricante e caracterizacfes apresentadas em trabalhos anteriores [9, 10, 76].
As informacdes referentes a zircbnia séo apresentadas na Tabela 3.3, conforme

obtido experimentalmente para este trabalho.

Tabela 3.1 — Composicdo quimica da AKP-53 (fornecida pelo fabricante).

Al2O3 > 99,995%
Si 16ppm
Na 10ppm
Mg 10ppm
Ca 10ppm
Fe 10ppm

Tabela 3.2 — Diametro equivalente de 50% em massa da distribuigdo de tamanho
de particulas (Dso), area superficial especifica (ASE) e tamanho

médio de particula calculado da ASE para a alumina AKP-53.

Diametro médio equivalente de particula (Dso) 0,2um

Area superficial especifica 12,5m?/g

Tamanho médio particula (calculado) 120nm
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Tabela 3.3 — Diametro equivalente de 50% em massa da distribuicdo de tamanho
de particulas, area superficial especifica (ASE) e tamanho médio

de particulas calculado da (ASE) para a zircbnia nhanomeétrica.

Diametro médio equivalente de particula (Dso)" 1,22um
Area superficial especifica 19,99m?/g
Tamanho médio de particula (calculado) 51nm

* Observacdo: para a realizacédo do ensaio de sedimentacao, foi feita a desaglomeracao dos pds

em ultrassom com a utilizacdo de 0,5% peso de defloculante PABA.

As Figuras 3.2 e 3.3 apresentam imagens obtidas por microscopia
eletronica de varredura e de transmissdo em trabalho anterior com 0s mesmos
pos de alumina e de zircdnia, respectivamente, apds desaglomeracao realizada
com procedimento a ser descrito neste trabalho na se¢ao 3.3.

(b)
Figura 3.2 — Micrografias obtidas por microscopia eletrénica de alta resolucéo de
alumina AKP-53: (a) varredura e (b) transmissao [72].
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(b)

Figura 3.3 — Micrografias obtidas por microscopia eletrénica de alta resolucéo de

zirconia nanomeétrica: (a) varredura e (b) transmissao [72].

3.2 Caracterizacado dos pos

3.2.1 Determinacgéo da distribuicdo de tamanho de particulas

A partir da distribuicdo de tamanho foi possivel verificar a evolu¢do da
diminuicdo do tamanho de particulas e a formacéo de aglomerados dos pés de
alumina e zirconia. Foi escolhido o equipamento HORIBA modelo Capa-700 para
a realizacao dos ensaios por ele apresentar melhor precisdo na faixa de 0,1um.
Esse equipamento utiliza 0 método de sedimentagéo de particulas em uma fase
liguida que pode ser acelerado por forca centrifuga, associado a um processo
de medida 6tica por transmissao de luz.

Nesse método, a equacdo de Stokes é combinada com a relagédo
proporcional entre a absor¢cdo da luz e concentragdo de particulas. Para o
processo de sedimentacao por gravidade tem-se que:

%
D:(mJ 3.1)
(p - po )gt
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e para o processo de sedimentacédo por centrifuga:

%
X
18n. In| =2
. [Xj

1

D= (3.2)

(p i )(D(Zt)t

sendo D € o didmetro da particula (cm), no € a viscosidade do meio dispersor, p
é a densidade da amostra (g/cm?3), t é o tempo de sedimentacéo, X1 é a distancia
entre o centro de rotacao e o plano de sedimentacédo (cm), Xz € a distancia entre
0 centro de rotacdo e o plano de medida (cm), g é a aceleracdo da gravidade
(980,7cm/s?), o(t) é a velocidade angular.

O principio 6tico de transmissdo de luz mede o grau de sedimentagéo das
particulas pela quantidade de luz que é transmitida através da suspensao. Para
os célculos assume-se que as particulas sédo perfeitamente esféricas, por isso,

o valor de D obtido corresponde ao diametro esférico equivalente.

3.2.2 Determinacé&o da Area Superficial Especifica (ASE) dos p6s

A determinacdo da area superficial especifica (ASE) dos poés foi realizada
pela adsorcao de gases na superficie das particulas. De uma forma simplificada,
€ medida a quantidade molar de gas adsorvido (ou volume adsorvido Vo) a
temperatura constante por uma superficie solida em funcéo da presséo do gés.
Frequentemente o ensaio é feito a temperatura criogénica (77,35K a latm).

As medidas de area superficial especifica foram realizadas utilizando-se
o0 método de adsorcéao fisica de gas desenvolvido por Brunauer, Emmett e Teller
conhecido como método BET. Para a realizacdo desses ensaios foi utilizado um
medidor de area superficial especifica FlowSorb Il 2300, marca Micromeritics.

Antes dos ensaios, as amostras foram desgaseificadas por aquecimento

em estufa por no minimo 2 horas a temperatura de 150°C. A partir dos resultados
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de area superficial especifica foi calculado o valor de tamanho médio de particula

utilizando a formula abaixo:

p__0
ASE.p

(3.3)

sendo P o tamanho médio de particula, ASE a area superficial especifica e pa

densidade real do po.

3.3 Desaglomeracdo e preparacao das misturas de pos

Com o objetivo de obter pés livres da presenca de aglomerados, o p6 de
alumina e o p6 de zirconia nanomeétrica foram submetidos a uma etapa de
desaglomeracdo em moinho de bolas convencional. Com base em dados da
literatura e de outros trabalhos realizados [9, 10, 72, 73], a desaglomeracédo da
alumina foi feita em meio alcodlico em frasco de Nalgene contendo bolas de
zirconia (5 mm) e a relagao bolas / material foi de 2:1 por 14 horas.

Foi utilizado como dispersante 0,2% em peso de PABA (acido 4-
aminobenzadico), como lubrificante 0,5% em peso de &cido oleico e 100 ppm do
aditivo de sinterizagdo MgO na forma de cloreto de magnésio hexahidratado
(MgCl2.6H20) da Synth. Esse ultimo componente foi adicionado para minimizar
o crescimento de graos e melhorar a sinterabilidade. Pode-se considerar que
essa adicdo poderia contaminar a mistura, ja que foi mencionado anteriormente
a busca por materiais com alta pureza. No entanto, devido ao amplo uso e
conhecimento da acdo do MgO, essa escolha torna-se adequada considerando-
se o0 objetivo do trabalho.

Para garantir a boa disperséo das inclusdes nanométricas de ZrO2 quando
adicionada a alumina, foi preparada uma suspensao em meio alcoodlico do
material para que fosse efetuada sua desaglomeracdo em moinho de bolas

convencional. A relagcao bolas/material foi de 4:1 em frasco de polipropileno
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(Nalgene) e bolas de zirconia (5 mm) durante 12 horas. Foi adicionado 0,5% em
peso do dispersante PABA (acido 4-aminobenzdico).

Apoés a desaglomeracéo, o pé de zircbnia foi mantido em suspensao. A
mistura subsequente das inclusdes nanométricas a alumina foi realizada pela
mistura da suspensdo de ZrOz nas proporgdes de 1, 3 e 5% em volume. A
moagem foi realizada em moinhos de bolas convencional e em meio alcodlico,
mantendo-se a relacdo bolas/material de 2:1 em frasco de polipropileno
(Nalgene) e bolas de zircénia (5mm) por 24 horas. Optou-se por esse meio de
moagem devido ao seu desgaste ser reduzido. Além disso, se a opc¢do fossem
bolas de alumina, por se tratar de material diferente da AKP-53, poderia resultar
em contaminacao que prejudicaria a analise dos resultados apds sinterizacao.

Como condicdo de carregamento do moinho, 55% do volume foi
preenchido com meios de moagem, material a ser moido e alcool etilico. A

velocidade critica do moinho foi calculada segundo a relacao:

423
v, =— (3.4)

(D-d)?

sendo V. a velocidade de rotacdo do moinho, em rpm, D o didmetro interno do
jarro e d o diametro do meio de moagem. A velocidade de rotacao utilizada foi
de aproximadamente 60% de Vc.

Para que nao ocorresse segregacao dos pés e inclusbes, o material
resultante apds a moagem deveria ter a aparéncia de uma pasta, sendo assim
foi adicionado alcool etilico para que este proposito fosse atingido. A secagem
da pasta ocorreu ainda com ela no interior do frasco utilizado na moagem e
contendo os meios de moagem. O frasco foi mantido aberto e sob agitacéo,
sendo direcionado para o seu interior fluxo de ar constante. Apos secar o material
o suficiente para a separacéo do p6 dos meios de moagem, o conteudo do frasco
foi passado em peneira de nylon malha 80mesh para homogeneizacdo de

tamanhos dos aglomerados fracos obtidos durante a secagem.



59

3.4 Conformacéao dos corpos de prova

A conformacédo de corpos de prova foi feita por prensagem uniaxial em
molde de aco lubrificado com acido oleico e pressao aplicada de 70 MPa. Os
corpos obtidos apresentam formato cilindrico com aproximadamente 10 mm de
didmetro e 5 mm de altura. Logo apos a conformacao por prensagem uniaxial,
os corpos foram submetidos a prensagem isostatica com pressao aplicada de
200 MPa.

A etapa final de preparacéo dos corpos de prova antes da sinterizacao é
a eliminagdo dos componentes organicos adicionados nas etapas anteriores de
preparacdo do pO e prensagem uniaxial. A retirada destes aditivos de
processamento foi realizada submetendo os corpos de prova a um tratamento
térmico ao ar em mufla com taxa de aquecimento de 5°C/min até a temperatura

méaxima de 350°C com patamar de 3 horas.

3.5 Caracterizagcdo dos corpos de prova a verde

Os corpos de prova a verde foram caracterizados com medidas de

densidade realizada geometricamente, utilizando-se a equacéao:

(3.5)

2
d
sendo m a massa em gramas e n(z ho volume em cm? do corpo de prova

(d é o diametro e h a altura em cm).
Para poder comparar a densificacdo de amostras com diferentes
composic¢des e, consequentemente, diferentes no que diz respeito a valores de

densidade real da parte sdlida, € mais conveniente que os valores da densidade
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sejam expressos em termos de porcentagem da densidade tedrica (% DT).

Assim, tem-se:

% DT =P~ x100 (3.6)
Pt

em que %DT € a porcentagem da densidade tedrica, pv a densidade a verde e
o a densidade tedrica. Essa ultima, por ser referente a uma mistura de duas

fases, A e B, € dada por

Pt Pa Ps

sendo Xa e Xg as porcentagens em massa e pa e ps as densidades teoricas das

fases de solidos A e B. Neste trabalho, alumina e zirc6nia, respectivamente.

3.6 Sinterizacao

A sinterizag&o dos corpos de prova foi realizada em dilatbmetro horizontal
da marca NETZSCH, modelo 402C. O equipamento é composto por: forno com
resisténcia de carbeto de silicio capaz de atingir 1600°C; unidade de controle de
poténcia que envia os dados coletados para o computador a ele acoplado e um
controlador de temperatura do sistema de medida.

A técnica de dilatometria consiste na medi¢éo de variagées dimensionais
da amostra in situ em virtude da variacéo de temperatura. Dentro de um tubo de
alumina coloca-se o porta-amostra contendo o material que sera ensaiado. A
amostra fica em contato com uma haste de alumina que aplica pequena presséo
para que o sistema fique estavel. O tubo de alumina é entdo aquecido e a haste
detecta a variacdo dimensional do corpo na dire¢cdo a qual esta apoiada. Um
termopar localizado proximo a amostra mede a temperatura local. Os dados de

comprimento versus tempo ou temperatura sdo armazenados em um software
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e, sabendo-se o comprimento inicial, € possivel calcular a retracdo linear. As

curvas de retracao linear obtidas pelo dilatdmetro séo dadas pela equacéao:

AL=""_—"° (3.8)

sendo que Lo € o comprimento inicial e Lt € o comprimento final da amostra.
Assumindo-se que ndo ha variagdo de massa durante a sinterizacao e
que a retracdo linear é um fendmeno isotrépico, € possivel relacionar a

densidade aparente do compacto sinterizado em qualquer tempo com a retracao

. AL . ~ .
linear (L—] =Y ocorrida neste mesmo tempo na equacao a seguir:
0

p= (:L_p—:()g; (3.9)

sendo py a densidade do compacto a verde obtida conforme descrito na secéo
anterior.

Os ensaios de dilatometria foram realizados ao ar, com 4 taxas de
aguecimento constantes de 3, 5, 9 e 15°C/min, e com temperaturas maximas de
900, 1000, 1100, 1200, 1300, 1400 e 1500°C e patamar de 1 hora.

No método de taxa de aquecimento constante (c), a temperatura é

dT ~ x 2
elevada a uma taxa constante ¢ = E e a retracao ou taxa de retracao e

determinada em funcéo da temperatura.

Essa opcdo mostrou-se mais adequada para estudar os estagios iniciais
de sinterizacdo comparado a trabalhos que avaliam a sinterizacdo em
tratamentos isotérmicos, ja que esses necessitam de tempo para aquecer o
compacto até a temperatura de sinterizacdo isotérmica, além de ser necessario
aplicar vérias corre¢cbes aos resultados de sinterizagdo para considerar os
eventos transientes encontrados durante o aquecimento.

Foram realizados ensaios em pelo menos dois corpos de prova para cada

condicao de sinterizagao.
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Ao avaliar os resultados obtidos em ensaios no dilatbmetro, é importante
considerar a dilatacdo térmica da amostra e de todo o sistema de medida durante
0 aquecimento. Assim, deve-se subtrair a dilatacdo referente ao sistema de
medicdo. Para isso sdo realizados ensaios com um padréo de alumina densa
fornecido pelo fabricante sob as mesmas condicdes de aquecimento que
passara a amostra objeto de estudo.

A correcdo € possivel utilizando-se o software que acompanha o
equipamento. Como as condi¢cbes de aquecimento do padrdo e amostra sao
idénticas, é feita a partir da curva obtida para o padrdo a subtracdo de sua
expansao linear na curva de dilatacdo térmica da amostra. Realizada a correcéo,
o resultado esperado é a curva de retracao linear.

Como exemplo da forma em que s&o produzidos os resultados, na Figura
3.4 (pagina a seguir) pode-se ver as curvas de temperatura com o tempo e de
retracao linear com o tempo obtidas simultaneamente do ensaio de alumina na
condicdo de aquecimento de 3°C/min e 1 hora de patamar na temperatura
maxima de 1500°C. Observa-se, para essas condi¢des, que a quase totalidade

da retracdo ocorre antes de ter atingido o patamar na temperatura maxima.

3.7 Caracterizacao Fisica e Microestrutural

Para a analise fisica dos corpos de prova, foram realizados ensaios de
porosidade e densidade aparente. As analises microestruturais foram realizadas

utilizando-se microscopia eletrénica de varredura (MEV).
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Figura 3.4 — Curvas apresentando resultados obtidos diretamente do dilatbmetro:
(a) temperatura e (b) retracdo linear em relagcdo ao tempo de
execucdo de ensaio para um corpo de prova de alumina sem

adicdo de inclusoes.
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3.7.1 Porosidade e Densidade Aparente

Medidas de densidade aparente (DA) e porosidade aparente (PA) dos
corpos de prova sinterizados foram realizadas para todas os corpos de prova

obtidos utilizando-se 0 método de Arquimedes e calculadas a partir das relacgdes:

pA = My =M, (3.10)
Ivlu _Mi
M
DA = S 3.11
M —M P ( )

sendo Ms é a massa da amostra seca, Mu € a massa da amostra apoés
permanecer imersa em agua por 24 horas, Mi é a massa da amostra imersa e pi
€ a densidade da agua na temperatura do local de medida. Para cada amostra
foram realizadas trés medidas de PA e DA. Entre uma medida e outra, as
amostras foram secas em estufa a 110°C pelo periodo de 24 horas. Antes da
realizacdo do ensaio, foi realizada a pesagem das amostras até que o valor da
massa seca fosse constante apds 2 pesagens consecutivas.

Os resultados de densidade aparente, conforme descrito na se¢édo 3.5,
serdo apresentados em termos de porcentagem da densidade tedrica (%DT).
Também foi calculada, a partir dos valores de DA e DT, a porosidade total das
amostras (Ptwta). Com este resultado e o de porosidade aparente (PA), obtém-se

a porosidade fechada (Prechada). AS relacoes utilizadas séo:

DT — DA = Ptotal (3-12)

Ptotal — PA = Pfechada (3.13)
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3.7.2 Microscopia eletronica de Varredura (MEV)

3.7.2.1 Preparacao das amostras

Realizou-se a analise microestrutural das amostras sinterizadas
utilizando-se a técnica de microscopia eletrénica de varredura (MEV). Como
algumas das temperaturas méaximas de sinterizacdo escolhidas para a
realizacdo do estudo produziram corpos de elevada porosidade, nédo foi possivel
preparar a superficie com polimento para analise. Nesse caso, optou-se pela
analise da superficie de fratura obtida a partir de um pequeno corte diametral na
amostra com disco diamantado. A fissura obtida conduz a fratura da amostra,
realizada pela introducdo de uma ponta metélica que forcou a separacao e
guebra da amostra, produzindo assim a superficie de fratura a ser analisada.

Para a preparacdo das amostras polidas, os corpos de prova foram
cortados diametralmente com disco diamantado e embutidos em resina epoxi.
Em seguida, a superficie foi desbastada com lixas de carbeto de silicio de
granulometrias decrescentes de 240 a 600mesh. Foram utilizadas pastas de
diamante no polimento de didametro médio de particulas decrescente: 9,6,3 e 1
um em politriz automatica da marca Buheler modelo Minimet.

ApGs o polimento, as amostras foram submetidas a um ataque térmico
para que fossem revelados os contornos de graos. A temperatura aplicada foi
50°C inferior a temperatura de sinterizacédo por um tempo de 15 minutos.

Tanto as amostras fraturadas quanto as polidas foram recobertas com
uma fina camada de ouro depositada com 0 uso de uma evaporadora marca
Balzers modelo SCD-004. Foi utilizado o equipamento de MEV de alta resolucao
marca PHILIPS, modelo XL30-FEG.
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3.7.2.2 Medidas de tamanho de grao e distribuicdo de tamanho de

graos

Na tentativa de compreender quais sdo 0s mecanismos atuantes durante
0 estdgio inicial de sinterizagcdo, as amostras foram sinterizadas a baixas
temperaturas, o que gera corpos com alta porosidade. Esta caracteristica do
material impede a obtencdo de secdes polidas dos corpos de prova com
qualidade aceitavel para a realizacdo deste estudo.

Por esta razdo e devido ao fato que o maior interesse neste trabalho era
o de avaliar a distribuicdo de tamanho de graos, o procedimento adotado foi o
de determinar a distribuicdo de tamanho de gréos a partir de micrografias de
superficies de fratura obtidas por MEV conforme descrito na secédo 3.7.2.1.

Foram tracadas linhas aleatdrias sobre as micrografias e selecionados
para medida somente os graos cortados por estas linhas e que apresentassem
contornos visiveis (ou seja, ndo estavam sobrepostos por outros graos). Foi
medido o maior didametro, sendo que a medida obtida é utilizada como o tamanho
de grdo. Para cada amostra foram medidos, no minimo, 300 graos [10]. As
medidas do didmetro dos grdos das amostras foram feitas com o auxilio de o
software de analise de imagens Scion Image for Windows — Scion Corporation,
versao beta 4.0.3 a partir das imagens digitalizadas obtidas por microscopia
eletrbnica de alta resolucdo (MEV).

Para representar a distribuicAo de tamanho de gréos, os valores de
medidas realizadas foram exportados para um software de andlise estatistica
para a construcdo de histogramas de distribuicdo de tamanho. O gréfico
apresenta o numero de ocorréncias (frequéncia) de tamanhos em fungcédo de
intervalos de tamanho. A frequéncia € dada pelo nimero de gréos dentro de um
intervalo especifico de tamanho, que € normalizado pelo nimero total de gréos
contados na amostra.

Como forma de facilitar a comparagao entre as diferentes amostras, foram
feitos ajustes de curvas da funcao distribuicdo a esses histogramas. A curva de
distribuicdo que melhor representou os dados foi a log-normal, que € dada pela

seguinte equacéao:
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2
1 _(Inai-lnag)

f(lna)=———e
(ina) \/Zlncg ® 2(|ncsg)2

(3.14)

sendo ag 0 tamanho médio geométrico e og € 0 desvio padrdo geométrico. A
funcao frequéncia f (In a) pode ser dada em namero, volume ou massa [27]. A
Figura 3.5 apresenta uma curva de distribuicdo log-normal obtida a partir de um

histograma de distribuicdo de tamanhos de graos.
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Figura 3.5 — Exemplo de histograma da distribuicéo de tamanho de gréos e curva
de distribuicdo log-normal correspondente.

O tamanho médio de grao das amostras polidas sinterizadas a 1400 °C e

1500°C foi determinado a partir da seguinte equacao

C
G=156— 3.15
MN ( )
em que G é a média do numero de interceptos nos contornos de grdo ao longo
de uma série de linhas aleatorias tracadas nas micrografias, C é o comprimento
da imagem selecionado na micrografia, M € a ampliacédo da foto e N € o nimero

de interceptos.
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3.7.3 Area superficial Especifica (ASE)

Durante a sinterizacdo, ocorre perda progressiva da area superficial.

Geralmente ela se da rapidamente nos estagios iniciais e € sensivel a

temperaturas elevadas. Mesmo quando um pé ndo retrai muito em um intervalo

de temperatura durante a sinterizacdo, o crescimento de contatos entre as

particulas contribui para a reducdo da area superficial [25, 26].

Considerando os estagios classicos da sinterizac¢ao — inicial, intermediario

e final —, a reducéo da area superficial ocorre conforme é aumentada a area de

contatos entre 0s graos, ou seja, quando se inicia o processo de formacéao de

pescoc¢o no estagio inicial de sinterizagao.

Na Tabela 3.4 sdo apresentados o0s processos de transferéncia de massa

e como isto afeta a reducéo da area superficial [26].

Tabela 3.4 — Estagios de sinterizacao da teoria classica e sua relacdo com a

reducédo da area superficial especifica [adaptado de 26].

Perda de area

Crescimento

Estagio Processo - Densificacao ~
superficial de grao
. Crescimento Significante, -
Inicial : Pequena Minimo
de pescogo superior a 50%
Arredonda- Préximo a total Aumento no
Intermediario | mento de perda da Significante | tamanho de
poros porosidade aberta grao e poro
Fechamento Extenso
Lenta e .
. de poros, N . crescimento
Final e~ Insignificante relativamente ~
densificagéo . de gréos e
. minima
final poros.

As medidas de ASE foram realizadas utilizando o método de adsorcéo

fisica de gas desenvolvido por Brunauer, Emmett e Teller (BET). Para a

realizacdo desses ensaios foi utilizado um medidor de area especifica superficial
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FlowSorb Il 2300, marca Micromeritics. As amostras foram preparadas a partir
da sua ruptura para expor a area interna do corpo, facilitando assim a adsorcao
de gas para a medida da ASE. As amostras foram desgaseificadas em estufa
por 72 horas a 150°C.

3.8 Aplicacdo do modelo de Woolfrey-Bannister na determinacdo da

energia de ativacéao

Na determinagédo da energia de ativacao para sinterizacao pelo modelo
analitico de Woolfrey-Bannister [62] utilizou-se a Equacao 3.16 no tratamento

dos dados:

Tzd—Y{ cQ }Y (3.16)
dT | (n+1R

sendo Y a retracdo linear, 3—\_; a taxa de retracdo linear, ¢ é a taxa de

aquecimento, Q é a energia de ativacao para a sinterizacao, R é a constante dos
gases, T é a temperatura absoluta e n é a constante dependente do mecanismo
de sinterizacao.

Para determinar a energia de ativacdo com base na equacdo 3.16 0s

dados de sinterizacdo obtidos nos ensaios de dilatometria foram utilizados na

elaborac&o de um gréfico de T? % versus Y. O coeficiente angular deste gréafico

cQ
(n +1)R

temperatura constante, o qual fornece uma linha reta com coeficiente angular de

(n+1) e substituindo em ﬁ

e . O valor de n é obtido a partir do grafico de In Y versus In (c) a
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Distribuicdo de tamanho de particulas ap6s desaglomeracéo do
po6 de zircdnia

Antes do pd de zircbnia nanométrica ser adicionado a alumina, ele foi
submetido a um processo de desaglomeracgéo. Para avaliar a efetividade desta
etapa, foi realizada a determinacédo de distribuicdo de tamanho de particulas
antes e apos desaglomeracdo por 12 horas. A Figura 4.1 apresenta a
comparacao entre as curvas de distribuicdo de tamanho de particulas para o p6

de zircbnia antes e apds a desaglomeracao.
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D, =122 um )
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10 1 0,1

Tamanho de Particula (um)

Figura 4.1 — Comparacao entre curvas de distribuicdo de tamanho de particulas

do po de zirconia antes e apds desaglomeracao por 12 horas.

Observando o gréfico, percebe-se que o processo de desaglomeracéo
proporcionou reducao da quantidade de aglomerados grandes e uma reducao

menos significativa do tamanho médio dado por Dso. Por outro lado, o ensaio de
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sedimentacdo mostra um pequeno aumento dos tamanhos de particulas na faixa
de valores menores. Como sabemos dos dados da Tabela 3.3 e da Figura 3.3,
0 p6 de zircbnia é constituido de aglomerados de particulas primarias com
tamanhos inferiores a 100nm, portanto, o que se observa na curva de distribuicao
de particulas apds desaglomeracéo deve-se a forte tendéncia a floculacéo das
particulas mais finas. A efetividade do procedimento de desaglomeracéo vai ficar
mais evidente pela caracterizacdo microestrutural das amostras sinterizadas,

apresentada na sec¢éo 4.3.

4.2 Caracterizacéo fisica das amostras

4.2.1 Densidade a verde

A densidade a verde das amostras foi obtida de acordo o método
geométrico descrito na secdo 3.5. Na Tabela 4.1 estdo os resultados das

diferentes amostras.

Tabela 4.1 — Valores de densidade aparente em relacéo a densidade tedrica para

alumina com e sem inclusdes de zircoHnia.

Composicao t IE)gnsidade . Densidade Aparente Desvio padrio
edrica (g/cm?) (% DT)
Al2O3 3,980 61,70 0,37
Al203 + 1% vol ZrO2 4,022 61,84 0,46
Al203 + 3% vol ZrO2 4,024 61,49 0,54
Al203 + 5% vol ZrO2 4,048 62,34 0,45

Os valores obtidos de densidades encontram-se dentre os normalmente
utilizados na confeccdo de corpos de prova de alumina. Observa-se que 0s
valores de densidade a verde de todas as amostras sdo praticamente iguais,
dentro das faixas de desvios das medidas, o que é importante para a analise

comparativa dos resultados de sinterizagéo.
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4.2.2 Densidade aparente ap0s sinterizagao

Nos gréaficos das Figuras 4.2 a 4.5 sédo apresentados os resultados de DA
em porcentagem da DT em funcdo da temperatura de patamar de sinterizacao
nas diferentes taxas de aquecimento constante (TAC) utilizadas.

Observa-se que, independente da taxa de aquecimento, a presenca de
inclusdes de zirconia eleva a temperatura em que ocorre densificacdo. Até a
temperatura de 1100°C, os valores de densidade das diferentes composicdes
sao préximos entre si e proximos a densidade a verde das amostras. A 1200°C,
a densidade aparente da alumina sem inclusé@o € superior a dos compaésitos que,
mesmo apds uma hora de patamar nessa temperatura, ndo apresentam ainda

qualquer aumento de densidade.

100 )
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01 —a— Al O, + 3% vol ZrO,
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80

DA (% DT)
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Figura 4.2 — Densidade aparente em funcdo da temperatura para as amostras
de alumina com e sem inclusdes de zircOnia sinterizadas com TAC
de 3°C/min e 1 hora de patamar na temperatura maxima de

sinterizacao.



74

100

Taxa de Aquecimento: 5° C/min
| —®—ALO,

—— AlLO, +1%vol ZrO,
0 —a AL, O, + 3% vol Zr0,

| — ¥ ALO +5%vol ZrO,

80

DA (% DT)

70

60 -

T T T T T T

T T T T T T T
900 1000 1100 1200 1300 1400 1500

Temperatura ("C)
Figura 4.3 — Densidade aparente em funcdo da temperatura para as amostras
de alumina com e sem inclusdes de zircOnia sinterizadas com TAC
de 5°C/min e 1 hora de patamar na temperatura méaxima de

sinterizacao.
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Figura 4.4 — Densidade aparente em funcdo da temperatura para as amostras
de alumina com e sem inclusdes de zirconia sinterizadas com TAC
de 9°C/min e 1 hora de patamar na temperatura maxima de

sinterizacao.
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Figura 4.5 — Densidade aparente em fungédo da temperatura para as amostras
de alumina com e sem inclusdes de zircOnia sinterizadas com TAC
de 15°C/min e 1 hora de patamar na temperatura maxima de

sinterizacao.

Tem-se a elevacdo da ordem de 100°C da temperatura de inicio da
densificacdo como efeito da presenca das inclusdes nanométricas de zirconia. E
entdo confirmado o fato j4 observado em trabalhos anteriores [10, 11], e
mencionado no Capitulo 1. Observando-se ainda que esse efeito € o mesmo
para as amostras com apenas 1% de inclusfes e para as amostras com 3 e 5%
de inclusdes.

Os valores da densidade ap0s sinterizagédo voltam a coincidir, para todas
as composicoes para as temperaturas de 1400 e 1500°C, indicando pouco efeito
da adicdo de inclusbes sobre a densidade aparente maxima.

Nos graficos das Figuras 4.6 a 4.9 sdo apresentadas as densidades
aparentes em relacdo a densidade tedrica de cada composi¢do em diferentes
taxas de aguecimento na sinterizagdo. De uma maneira geral, pode-se afirmar
gue é pequeno o efeito da variacédo da taxa de aquecimento sobre a densificacdo

das diferentes composigoes.
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Figura 4.6 — Densidade aparente da alumina em funcdo da temperatura maxima

de sinterizacdo para diferentes TAC.
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Figura 4.7 — Densidade aparente da alumina com 1% em volume de zirconia em
fungdo da temperatura maxima de sinterizagdo para diferentes
TAC.
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Figura 4.8 — Densidade aparente da alumina com 3% em volume de zirconia em

funcdo da temperatura maxima de sinterizacao para diferentes TAC.
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Figura 4.9 — Densidade aparente da alumina com 5% em volume de zirconia em

funcéo da temperatura maxima de sinterizacéo para diferentes TAC.
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4.2.3Variacao da area superficial especifica (ASE) com atemperatura

e taxa de aquecimento

Ao analisar os graficos da Figura 4.10 (a) e (b) a seguir, verifica-se a
redugédo da ASE das amostras com o aumento da temperatura devido ao
aumento da densidade. Como visto na secdo 4.2.1, a temperatura para o inicio
da retracdo linear das amostras de alumina contendo inclusbées de zirconia é
superior a da alumina sem inclusdo, ou seja, a densificacdo ocorre em
temperaturas mais elevadas. Este efeito da presenca de inclusdes também é
observado nos resultados de ASE, ja que o aumento da porcentagem em volume
de zircbnia presente promove o aumento da area superficial, uma decorréncia
do maior teor de zircOnia presente.

Ao comparar as taxas de aquecimento de 3 e 15°C/min na Figura 4.10, os
valores de ASE mostram-se maiores para essa Ultima que mostraram valores

maiores de taxa de densificacdo para taxas de aquecimento maiores.

4.3 Resultados de dilatometria

Como descrito a secao 3.6, a sinterizacdo das amostras foi realizada em
dilatbmetro que permite o registro continuo da variacdo linear de dimensédo das
amostras com o tempo e com a temperatura. A partir desses resultados, foi
possivel a andlise da cinética de sinterizagéo.

Nas Figuras 4.11 a 4.14, s&o apresentados os resultados de dilatometria
registrados para as diferentes taxas de aguecimento, nos ensaios de
sinterizacédo realizados até a temperatura maxima de 1500°C, para as diferentes
amostras. Esses resultados de dilatometria sdo apresentados na forma da taxa

de retracao linear em funcéo da temperatura.
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Observa-se que a taxa de retracdo maxima € deslocada para
temperaturas mais elevadas com o aumento da taxa de aquecimento. Também
€ possivel observar que a faixa de temperatura definida entre o inicio da retracéo
até a retracdo maxima é maior para a maior taxa de aquecimento, sendo
reduzida conforme a taxa de aquecimento aumenta. Esses efeitos sédo
intrinsecos das condicfes transientes de temperatura de um ensaio dinamico
como o realizado, de elevacdo constante da temperatura com o tempo. Ou seja,
guanto maior a taxa de aquecimento, maior a diferenca entre a temperatura
média no interior da amostra em relacao a temperatura medida.

Ao comparar as curvas de taxa de retragcdo linear versus a temperatura
de todas as amostras sob a condicdo de TAC de 3°C/min (Figura 4.15), é
possivel observar o efeito da presenca da zirconia na alumina, pois apenas 1%
em volume é suficiente para o retardamento do inicio da retracdo linear. O

mesmo comportamento € observado em todas as taxas de aquecimento

utilizadas.
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Figura 4.11 — Taxa de retracdo linear versus temperatura em diferentes TAC

para alumina sem inclusdes.
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Figura 4.12 — Taxa de retracdo linear versus temperatura em diferentes TAC
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para alumina com 3% volume ZrOa.
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Figura 4.15 — Taxa de retracéo linear versus temperatura para todas as amostras
sob TAC de 3°C/min.
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4.4 Caracterizagdo microestrutural

A Figura 4.16 apresenta micrografias das superficies de fratura de

amostras de alumina sinterizada entre 900 e 1300°C com TAC de 3°C/min.
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(d) 1200°C
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(e) 1300°C
Figura 4.16 — Micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura da amostra
de alumina sinterizada a diferentes temperaturas com TAC de
3°C/min.
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Como descrito na secao 3.7.2.1, foi realizada a micrografia da superficie
de fratura devido a alta porosidade das amostras. No caso das amostras
sinterizadas a 1400 e 1500°C, a preparagdo ocorreu com polimento, sendo que

as micrografias correspondentes se encontram na Figura 4.17.

_ g
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000x SE 79 1

(b)

Figura 4.17 — Micrografias obtidas por MEV da superficie polida das amostras de
alumina sinterizadas a 3°C/min e temperatura de (a) 1400°C e
(b) 1500°C.

Pode-se observar na Figura 4.16 (c), na temperatura de 1100°C ja é
possivel identificar a formacdo de pescocos entre as particulas, o que é
confirmado pelo grafico da Figura 4.11, pois nesta temperatura teve inicio a
densificacdo da amostra. A 1300°C pode ser observado o crescimento gréo, que
se intensifica a partir de 1400 até 1500°C.

As curvas de distribuicdo de tamanho de grdos referente a alumina
sinterizada com taxa de aquecimento constante de 3°C/min sdo apresentadas
na Figura 4.18. As curvas sdo obtidas como descrito na segao 3.7.2.2.

A Figura 4.18 mostra que o tamanho de grao ndo se modifica até atingir a
temperatura de 1200°C, sendo que a distribuicdo de tamanhos é mais estreita
em temperaturas menores. O tamanho médio de grao e o correspondente desvio

padrao sdo apresentados na Figura 4.19.
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Figura 4.18 — Distribuicdo de tamanho de grdos para amostras de alumina

sinterizada sob TAC de 3°C/min em diferentes temperaturas.
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Figura 4.19 — Tamanho de grdo em funcdo da temperatura de sinterizagao para

a amostra de alumina sinterizada sob TAC de 3°C/min.
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A Figura 4.20 apresenta micrografias de superficie de fratura de amostras
de alumina com 1% vol de zirconia sinterizada entre 900 e 1300°C com taxa de

aguecimento constante de 3°C/min.
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Figura 4.20 — Micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura da amostra
de alumina com 1% vol de zirconia sinterizada a diferentes

temperaturas com TAC de 3°C/min.
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Da mesma forma como ocorreu com a alumina sem inclusdo, na
temperatura de 1400°C ocorreu 0 maior crescimento de grdo para as amostras
com zirconia (Figura 4.21). O mesmo ocorreu para as amostras com 3 e 5%

volume de zircbnia (Figura 4.22 e 23)
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(b)
Figura 4.21 — Micrografias obtidas por MEV da superficie de fratura da amostra

de alumina com 1% volume de zircOnia sinterizadas a 3°C/min e
temperatura de (a) 1400°C e (b) 1500°C.
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Figura 4.22 — Micrografias obtidas por MEV da superficie de fratura da amostra

de alumina com 3% volume de zircdnia sinterizadas a 3°C/min e
temperatura de (a) 1400°C e (b) 1500°C.



88

Y ¢~ 3
AccV Spot Magn Det WD Exp F—— 1m

200 kV 3.0 20000x SE 132 1 UFSCar - DEMa - LCE - FEG

- .
Det WD Exp F——— 1pm

x SE 109 1 UFSCar - DEMa - LCE - FEG

(b)

Figura 4.23 — Micrografias obtidas por MEV da superficie de fratura da amostra

de alumina com 5% volume de zircbnia sinterizadas a 3°C/min e
temperatura de (a) 1400°C e (b) 1500°C.

Para avaliar o efeito da presenca da inclusdo de zircénia nanométrica no

crescimento de grao, foi elaborado grafico da Figura 4.24.
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Figura 4.24 — Tamanho de grdo em funcdo da temperatura de sinterizacao para
amostras de alumina e alumina com 1% volume de zircbnia
sinterizadas sob TAC de 3°C/min.
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A partir da avaliacdo da microestrutura, percebe-se que a area superficial
das amostras de alumina com zircbnia é maior devido a acao da zircbnia na
microestrutura em retardar o inicio da densificacdo, o que pode ser observado a
partir das micrografias e das curvas de tamanho de grdo, em particular nas
temperaturas mais baixas que compdem o estagio inicial de sinterizacao.

Ao comparar as micrografias das amostras de alumina com diferentes
proporcdes de zirconia, percebe-se que o tamanho de grdo na temperatura
maxima de sinterizacdo de 1500°C e taxa de aquecimento de 3°C/min foi maior
para a amostra de 1% volume zircbnia em comparacdo com as outras duas
amostras.

A Figura. 4.25 (a), (b) e (c) apresenta micrografias de amostras de alumina
contendo 1, 3 e 5% volume de inclusdes de zirconia. E possivel observar o efeito
da presenca das inclusbes de zirconia no crescimento de graos da matriz de
alumina, pois mesmo em pequenas quantidades, como 1% volume, ocorre sua
acao. Esse resultado confirma o efeito de ancoramento (“pinning”) nos contornos
de gréos da alumina gerado pela presenca de grdos nanométricos de zircbnia
na matriz de alumina [11]. Nota-se que o aumento da quantidade de inclusdes
presentes na matriz de alumina ndo provocou a reducéo significativa no tamanho

de graos da matriz.
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Figura 4.25 — Micrografias obtidas por MEV das amostras de alumina contendo
(@) 1%, (b) 3% e (c) 5% em volume de zirconia obtidas na

temperatura maxima de 1500°C e TAC de 3°C/min.
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Figura 4.26 — Micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura da amostra
de alumina com 3% vol de zirconia sinterizada a diferentes
temperaturas com TAC de 3°C/min e 1 hora de patamar na

temperatura maxima de sinterizacao.
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Figura 4.27 — Micrografias obtidas por MEV das superficies de fratura da amostra
de alumina com 5% vol de zircOnia sinterizada a diferentes
temperaturas com TAC de 3°C/min e 1 hora de patamar na

temperatura maxima de sinterizagao.
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4.5 Correlagéo entre retragao linear e densidade das amostras

Como apresentado na secéo 2.3, a cinética de sinterizacdo pode ser
caracterizada, em termos de energia de ativacdo para a sinterizacdo e dos
pardmetros caracteristicos dos mecanismos de sinterizacdo atuantes no
processo, por meio dos dados de ensaios dinamicos de densificagdo obtidos
pelos ensaios de dilatometria. Na secdo 2.4 e 3.8 discutiu-se a teoria e a
aplicacao, respectivamente, dos modelos analiticos utilizados na determinacao
da energia de ativacdo e mecanismo atuante na sinterizacao para as diferentes
amostras.

Como na analise realizada os dados obtidos em diferentes taxas de
aguecimento sdo tratados em conjunto, o parametro mais indicado para
correlaciona-los € a densidade relativa obtida a partir da retracéo linear, que no
caso do uso dos modelos analiticos sob TAC é um fator a ser considerado.

Foram utilizadas as equacdes 3.12 e 3.13 para a partir dos resultados de
retracdo linear calcular as densidades das amostras em um determinado tempo.
A Tabela 4.2 apresenta a comparacao entre os resultados obtidos a partir das

equacgdes 3.12 e 3.13.

Tabela 4.2 — Comparacédo entre densidades relativas obtidas pelas equacdes
3.12 e 3.13 para alumina sinterizada sob taxa de aguecimento de

3°C/min e temperatura maxima de 1500°C.

Retracio (%) Densidade Densidade Diferenca (%)
Equacdo 3.12 (%)" | Equacéo 3.13 (%)"
0,5 62,98 63,00 0,03
15 64,92 65,00 0,12
3,5 69,02 69,20 0,26
5,0 72,40 72,68 0,38
6,5 75,89 76,27 0,50
9,0 82,34 82,93 0,72
14,3 98,79 99,99 1,21

“Em relacdo a densidade real apresentada na Tabela 4.1.
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E possivel observar a partir dos dados da Tabela 4.2 que a diferenca entre
os valores de densidade obtidos pelas duas equacdes € pequena para os valores
menores de retracdo linear, mas se acentuam a medida que os valores de
retracdo aumentam. A diferenca encontrada pode ser atribuida ao fato de haver
aplicado dimensoes finais das amostras ensaiadas em dilatbmetro. O valor da
densidade aparente obtida pelo método de Arquimedes é de 99,45% + 0,01 para

a amostra de alumina, valor proximo daqueles obtidos a partir da equagéo 3.12.

Tabela 4.3 — Comparacédo entre densidades relativas obtidas pelas equacdes
3.12 e 3.13 para alumina com 1% vol zircnia sinterizada sob taxa
de aquecimento de 3°C/min e temperatura maxima de 1500°C.

Retracio (%) Densidade Densidade Diferenca (%)
Equacéo 3.12 (%)’ | Equacédo 3.13 (%)"
0,5 62,74 62,75 0,02
1,5 64,67 64,69 0,03
3,5 68,77 68,80 0,04
5,0 72,14 72,20 0,08
6,5 75,64 75,71 0,09
9,0 82,04 82,15 0,13
14,3 98,28 98,51 0,23

*Em relacao a densidade real apresentada na Tabela 4.1.

Os valores de densidades apresentadas na Tabela 4.3 apresentam
comportamento semelhante aos da Tabela 4.2, com pequena variagdo da
densidade obtida a partir das duas equacdes. O valor da densidade aparente
obtida pelo método de Arquimedes é de 98,37% + 0,01 para a amostra de
alumina com 1% volume de zircOnia esta na mesma faixa dos calculados.

A partir dos dados das Tabelas 4.2 e 4.3, a equacdo 3.13 sera utilizada
na realizacdo dos calculos para a aplicacdo dos métodos analiticos, pois é o que
mais se aproxima dos valores obtidos experimentalmente para as amostras de

alumina com e sem inclusdes de zircOnia.
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4.6 Determinacao do estagio inicial de sinterizagdo para aplicacédo de

modelo analitico

A determinacao da temperatura em que ocorre a maxima taxa de retracéo
é relevante na definicdo do estagio inicial de sinterizacdo, pois de acordo com o
trabalho de Lange [78], em temperaturas abaixo da temperatura de maxima
retracdo linear, a cinética de sinterizacdo é dominada por mecanismos
densificantes e acima dela prevalecem mecanismos nao densificantes, tais como
crescimento de gréo. Delimitar o primeiro estagio de sinterizacdo, em que se
assume ser desprezivel o crescimento de gréos, € uma condicdo necesséria
para a aplicacdo dos modelos analiticos.

Com base neste critério, o limite do estagio inicial de sinterizacdo € a
temperatura em gque ocorre a maxima taxa de retracao linear. Nas Tabelas 4.4 a
4.7 estdo os resultados de retracdo linear das amostras na maxima taxa de
retracdo sob as diferentes TAC utilizadas. Os valores de retragédo variam entre
7,5 e 9%. Como objetivo do trabalho foi avaliar o papel da zircbnia no
retardamento do inicio da retracdo linear, € mais interessante utilizar valores
menores de retragdo como parametro nos calculos da energia de ativagao. Além
disso, € importante lembrar que a teoria de sinterizacdo que a divide em trés
estagios — inicial, intermediario e final — faz varias simplificacées que podem néo
corresponder com 0 que ocorre em cada estagio na pratica [25, 26], ou seja,

mais de um processo pode ocorrer simultaneamente.

Tabela 4.4 — Dados obtidos por dilatometria para a sinterizacdo das amostras de

alumina sem inclusdes

Taxa Taxa méxima de Te,m.peratura da Refra.u;éo linear a
(°C.min) | retragdo linear (%.min") maxima taxa de maxima taxa de
retragcéo (°C) retracéo (%)
3 0,21 1335 8,90
5 0,34 1353 8,95
9 0,63 1371 9,00
15 0,89 1378 9,02
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Tabela 4.5 — Dados obtidos por dilatometria para a sinterizacdo das amostras de

alumina com 1% volume de zircHnia.

Taxa Taxa maxima de Te,m.peratura da Refre.lg:éo linear a
(eC.min) | retracéo linear (%.min"%) maxima taxa de maxima taxa de
retracéao (°C) retracao (%)
3 0,30 1384 8,41
5 0,48 1395 8,45
9 0,84 1410 8,54
15 1,21 1426 8,60

Tabela 4.6 — Dados obtidos por dilatometria para a sinterizacdo das amostras de

alumina com 3% em volume de zirconia.

Taxa Taxa maxima de Te,m.peratura da Refra.u;éo linear a
(eC.min) | retracéo linear (%.min%) maxima taxa de maxima taxa de
retracao (°C) retracao (%)
3 0,27 1384 8,00
0,44 1395 7,80
0,81 1405 8,00
15 1,27 1425 8,00

Tabela 4.7 — Dados obtidos por dilatometria para a sinterizacdo das amostras de

alumina com 5% em volume de zirconia.

Taxa Taxa méxima de Te,m.peratura da Refra.u;éo linear a
(°C.min) | retraco linear (%.min) maxima taxa de maxima taxa de
retracao (°C) retracao (%)
3 0,25 1382 7,26
5 0,44 1396 7,53
9 0,71 1414 8,04
15 1,23 1426 8,12

Tomando-se as curvas de retracdo linear com a temperatura das

amostras, pode-se entdo determinar a temperatura de inicio da retracéo linear e
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avaliar, comparativamente, qual a faixa de trabalho para aplicacdo dos modelos
analiticos.

Na Tabela 4.8 sao apresentados os resultados de retracéo linear para as
amostras nas diferentes taxas de aquecimento. ApGs comparar os valores de
retragdo, pode-se concluir que a taxa de aquecimento nao alterou
significativamente, para uma mesma amostra, os valores finais de retracéo

linear.

Tabela 4.8 — Resultados de retracao linear das amostras sob diferentes taxas de

aguecimento.

Taxa de Aguecimento (°C/min)

Amostra 3 5 9 15
-/ ———— ————— ——— |
Al2O3 14,58% 14,25% 14,22% 14,19%

Al203 + 1% vol ZrO2 14,33% 14,21% 14,10% 14,01%
Al203 + 3% vol ZrO2 13,92% 13,75% 13,49% 13,33%
Al203 + 5% vol ZrO2 13,79% 13,49% 13,26% 13,10%

Para determinar entdo faixa de retracdo linear e respectiva temperatura
que definirdo os dados utilizados — taxa de retracdo, densidade, retracao linear
—na aplicacao do modelo, pode-se elaborar o grafico comparativo das curvas de
retracdo linear das diferentes amostras obtidas sob uma mesma taxa de
aguecimento.

Na Figura 4.28 é possivel verificar o aumento da temperatura de inicio de
retracdo com a presenca de inclusado de zirconia na alumina. Independente do
teor de zircdnia adicionado (1, 3 ou 5% em volume), o inicio da retracao ocorre
praticamente a uma mesma temperatura, variando somente na porcao final das
curvas ao se aproximar da temperatura maxima de sinterizacdo de 1500°C,
sendo que a amostra com maior teor de zircbnia apresentou menor retracado

linear.
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Figura 4.28 — Curvas de retracédo linear para as amostras de alumina com e sem

inclusdes sob TAC de 3°C/min.

Para definir qual a temperatura em gque ocorre o0 inicio da retracao linear,
e assim determinar qual seria o estagio inicial de sinterizacédo, destacou-se do
grafico da Figura 4.28 o inicio das curvas de retracao (Figura 4.29).

Foi identificado no grafico que na temperatura de aproximadamente
1200°C inicia-se a retracao das amostras de alumina com zircénia. No entanto,
os valores de retracdo linear das amostras, apesar de apresentarem peguena
diferencga, ndo sdo exatamente idénticos. Torna-se entdo recomendavel adotar
como parametro de inicio do estagio de sinterizacdo a retracao linear ao invés
da temperatura.

Foi entédo escolhido o valor de 0,2% de retracédo linear da amostra alumina
como limite do estagio inicial de sinterizacdo, pois neste valor todas as amostras
contendo zircOnia apresentam temperatura de retracdo superior se comparada
a temperatura de inicio de sinterizagdo para as amostras de alumina com

zirconia.
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Figura 4.29 — Detalhe da Figura 4.28: destaque para a regido de inicio de

retracdo linear das amostras.

4.7 Aplicagédo do modelo de Woolfrey-Bannister na determinagéo da

energia de ativacao para sinterizacao

A determinacdo da energia de ativacao para sinterizacdo pelo modelo

analitico de Woolfrey-Bannister é realizada a partir da equacao 3.16. A Figura

4.30 mostra o grafico T? ?j—i/ versus Y para o estagio inicial da amostra alumina

sem inclusao.
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Figura 4.30 — Gréfico de T? 2—¥ versus Y para o intervalo de 0,2 a 3% de retracéo

linear para as diferentes taxas de aquecimento para a alumina.

O coeficiente angular das retas obtidas por regresséao linear no grafico da

_cQ
(n+1R

de aguecimento. Para calcular a energia de ativacdo, € entdo necessario

Figura 4.30 € igual a , de acordo com a Equacéo 3.16, em que c € a taxa

determinar a partir dos dados experimentais 0 mecanismo dominante na
sinterizacdo para a alumina. Como proposto por Bannister [62], é possivel
determinar o mecanismo a partir do grafico de In Y versus In c, a temperatura
constante. O intervalo de temperatura utilizado é aquele em que os coeficientes
angulares permanecem praticamente constantes, 0 que permite o calculo do
mecanismo de sinterizacdo. A Figura 4.31 apresenta grafico para os resultados
obtidos para a alumina pura, a faixa de temperatura de 1200 a 1260°C, em que

estdo compreendidos valores de retracao linear entre 0,2 e 3%. O coeficiente

(n+1)

angular da reta obtida € igual a
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As Figuras 4.31 a 4.37 apresentam os resultados obtidos para as
amostras com inclusdes de zirconia. Os resultados obtidos para os valores de n
sao apresentados da Tabela 4.9 em conjunto com os resultados de energia de

ativacao calculados para a mesma faixa de retracao linear.

Tabela 4.9 — Valores de energia de ativacado e mecanismo de sinterizacdo n para

as amostras de alumina e alumina com zirconia.

Energia de ativagdo | Mecanismo de sinterizagao
(kJ/mol)
Al203 480 n=6,69+0,42
Al203 + 1% vol ZrO2 560 n=4,36+ 0,56
Al203 + 3% vol ZrO2 600 n=346+0,17
Al203 + 5% vol ZrO2 695 n=394+0,17
1.8
ALO, |
m 1200°C
1.5+ ® 1220°C |
A 1240°C |
v 1260°C
1,2 ;
£ 09 .
>_
06 i
0.3 \.\- i
0.0 ' | : T ' | : T : T
12 16 2,0 2.4 2.8
Inc(°C.min™)

Figura 4.31 — Grafico de In Y versus In ¢ para o intervalo de temperatura 1200 a

1260°C para a amostra de alumina.
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Figura 4.32 — Gréfico de T? ?j—i/ versus Y para o intervalo de 0,2 a 3% de retracdo

linear em diferentes TAC para a alumina com 1% vol de zirconia.
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Figura 4.33 — Grafico de In Y versus In ¢ para o intervalo de temperatura 1250 a

1350°C para a amostra de alumina com 1% volume de zircbnia.
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Figura 4.34 — Gréfico de T? 2—{ versus Y para o intervalo de 0,2 a 3% de retracéo
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linear em diferentes TAC para a alumina com 3% vol de zirconia.

2.4
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Figura 4.35 — Grafico de In Y versus In ¢ para o intervalo de temperatura 1250 a

1350°C para a amostra de alumina com 3% volume de zircbnia.
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Figura 4.36 — Gréfico de T? 2—{ versus Y para o intervalo de 0,2 a 3% de retracéo

linear em diferentes TAC para a alumina com 5% vol de zirconia.
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Figura 4.37 — Grafico de In Y versus In ¢ para o intervalo de temperatura 1250 a

1350°C para a amostra de alumina com 5% volume de zircbnia.



105

Os valores de energia de ativagdo obtidos sdo compativeis com 0s
encontrados na literatura para a alumina e alumina zircénia [61, 64]. Com a
adicao de zircbnia ocorre a elevacdo da energia de sinterizacdo. Em relacdo ao
mecanismo de sinterizacdo, foi identificado para a alumina um n préximo a 7,
que é definido como difusédo superficial. A alumina apresenta este mecanismo
durante a sinterizacdo, mas sempre ocorrem outros mecanismos em conjunto,
nao sendo este o mecanismo exclusivo. No caso especifico do estagio inicial de
sinterizacdo, em que o modelo prevé a ndo ocorréncia de crescimento de gréo,
pode-se concluir que o valor calculado pode representar 0 mecanismo que atua
neste estagio.

Ja para as amostras com zircénia, ocorreu a alteracdo de mecanismo,
com valores de n préximos a 4, que indica o0 mecanismo de difusdo pela rede a
partir da superficie. Ndo surpreende o valor diferente de n para as amostras com
zirconia, j& que além de diferente energia de ativagdo, estas amostras
apresentaram comportamento de densificacdo diferente da alumina, ja que sua
temperatura de inicio de retracao foi elevada.

Esses valores encontram-se fora dos valores atribuidos ao coeficiente do
mecanismo de sinterizacdo dominante propostos por este modelo: n = 0 para
fluxo viscoso, n = 1 para difusdo por volume e n = 2 para contorno de gréo.

Porém, mesmo sem obter de forma precisa 0 mecanismo, 0 uso do
modelo analitico para identificar 0 mecanismo de sinterizagdo auxilia a
observacéo, de modo mais claro, os desvios do sistema real em relacdo as
condicGes idealizadas. Esse fato € uma vantagem, pois a existéncia de
mecanismos simultaneos, presenca de mecanismos nao densificantes e outras
reacOes do estado sélido que ndo sdo adequadamente observadas, podem estar

ocorrendo no sistema.
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5 CONCLUSOES

Os dados obtidos por dilatometria e aplicados na utilizacdo do modelo
analitico de Woolfrey-Bannister possibilitaram a obten¢&o dos valores de energia
de ativacdo de sinterizagdo, bem como 0os mecanismos atuantes no estagio
inicial de sinterizacao.

A aplicacdo do modelo de Woolfrey-Bannister se mostrou indicado para a
aplicacao em faixas de temperatura em que ocorre pequena retracao linear, que
neste trabalho foi definida como faixa de trabalho entre 0,2 e 3%.

A incluséo de zircbnia, além de aumentar a temperatura para inicio da
densificacédo, inibe o crescimento de graos.

Os resultados obtidos permitem conjecturar a respeito da acéo da zircénia
na matriz de alumina. A mudanca do mecanismo atuante no estagio inicial de
sinterizagdo pode justificar a alteracédo da temperatura de inicio de retragcdo, bem

como a elevacédo da energia de ativacao.
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6 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

Avaliar a cinética de sinterizacdo de alumina contendo inclusées
nanometicas que também causam o retardamento da densificacéo,
como SIC, TiC e NbC.

Avaliar a cinética de sinterizacdo da alumina contendo inclusdes

nanometricas em diferentes atmosferas, como por exemplo vacuo.

Estudar o efeito das tensfes superficiais entre inclusées e matriz para
verificar sua agdo durante a etapa de sinterizag&o e nas propriedades
finais do material.
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