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RESUMO

Nanocompdésitos de matriz de alumina (Al203) reforcada com uma
segunda fase nanométrica apresentam melhores propriedades me-
canicas, especialmente dureza, tenacidade a fratura e resisténcia ao
desgaste, quando comparado a matriz monolitica. O carbeto de ni6-
bio (NbC) possui propriedades que o tornam um material de reforco
ideal em ceramicas de matriz Al2O3, como alto ponto de fuséo e du-
reza, baixa reatividade quimica e coeficiente de expansao térmica
similar & Al2O3, prevenindo o aparecimento de trincas que diminuem
a resisténcia do material. As maiores reservas de niobio estdo locali-
zadas no Brasil e 0 estudo em torno do seu aproveitamento é impor-
tante para o pais. Assim, o objetivo deste trabalho foi obter e carac-
terizar nanocompasitos de matriz de Al203 contendo 5% em volume
de inclusbes nanométricas de NbC obtidos por moagem reativa de
alta energia, usando sinterizacao convencional, Spark Plasma Sinte-
ring (SPS) e micro-ondas. Para isso, 0s p0s hanomeétricos precurso-
res de Al203-NbC foram obtidos por moagem reativa de alta energia,
realizada por 330 minutos em moinho tipo SPEX, desaglomerados,
lixiviados com acido cloridrico, adicionados a matriz de Al203 na pro-
porcdo de 5% em volume e secos sob fluxo de ar. Os poés de Al20s-
5%vol.NbC foram sinterizados por diferentes métodos: convencional
em atmosfera de argbnio, micro-ondas e SPS, usando diferentes
temperaturas. Os pés precursores foram caracterizados por difracdo
de raios X (DRX), microscopia eletrénica de varredura (MEV) e me-
dida de tamanho de particulas. Os nanocompdsitos sinterizados
convencionalmente e por SPS foram caracterizados quanto a sua
microestrutura, densidade aparente em relacdo a densidade tedrica
e dureza por nanoindentacdo. Os nanocompadsitos sinterizados por
SPS foram caracterizados quanto ao modulo de Young por nanoin-
dentacao, tenacidade a fratura e resisténcia a flexdo em trés pontos.
Os nanocompdsitos sinterizados convencionalmente e por SPS fo-
ram caracterizados quanto a resisténcia ao desgaste por ensaios
esfera no disco, usando esferas de WC-6%Co com cargas de 30 e
60 N e esferas de Al20s com cargas de 15 e 30 N. Os resultados
mostram que a moagem reativa de alta energia foi completa e efeti-
va na obtencdo de pds nanométricos, com tamanhos de cristalito



iguais a 9,1 e 9,7 nm, para Alz03 e NbC, respectivamente. Além dis-
so, a desaglomeracédo, ap0s 0 processo de moagem reativa de alta
energia, foi eficaz na dispersdo das inclusdes de NbC na matriz de
Al203. No entanto, ndo foi possivel obter nanocompositos de Al2Os-
5%vol.NbC com alta densidade usando 0s processos de sinterizacao
convencional (92-93 %DT) e micro-ondas (80-90 %DT). No processo
de sinterizacédo por SPS, os nanocompdsitos apresentaram densida-
des proximas a tedrica (99 %DT) e, consequentemente, melhores
durezas e resisténcia ao desgaste, quando comparadas aos materi-
ais obtidos em forno convencional. Os resultados obtidos na caracte-
rizacdo da resisténcia ao desgaste confirmaram que esta proprieda-
de é influenciada por diversos fatores, como método e temperatura
de sinterizacédo, as esferas utilizadas como contra-materiais e cargas
aplicadas durante o ensaio. Os resultados indicaram que nanocom-
positos de Al203-5%vol.NbC sinterizados por SPS apresentam po-
tencial para aplicagbes em diversos segmentos industriais, onde se
exige materiais de alto desempenho mecanico e de desgaste.

Palavras-chave: Nanocompasitos. Alumina-Carbeto de Nio-
bio. Moagem Reativa de Alta Energia. Micro-ondas. Spark Plasma
Sintering. Desgaste Esfera no Disco.



ABSTRACT

Alumina (Al203) matrix nanocomposites reinforced with a second na-
nometric phase have better mechanical properties, especially of
hardness, fracture toughness and wear resistance compared to the
monolithic alumina material. On the other hand, niobium carbide
(NbC), as a second phase reinforcement, has properties that make it
an ideal material for Al2O3 matrix ceramics, such as high melting
temperature, high hardness, low chemical reactivity and a coefficient
of thermal expansion similar to the material of Al2Os, thus avoiding
the appearance of cracks that diminish the resistance of the material.
Currently, the largest reserves of niobium are in Brazil and the study
on their use is a very important milestone for the country. Therefore,
the aim of this thesis is to obtain and characterize Al203 matrix nano-
composites with a second phase of 5% of volume of NbC nanoparti-
cles obtained by reactive high-energy milling, using conventional sin-
tering, Spark Plasma Sintering (SPS) and Microwave. For this, the
nanometric precursor powders of Al2O3-NbC were obtained by reac-
tive high-energy milling, performed for 330 minutes in SPEX mill,
were subsequently deagglomerated, leached with hydrochloric acid,
added to the Al2O3 matrix in the proportion of 5% of volume and dried
under air flow. Powders of Al203-5vol.% NbC were sintered by differ-
ent methods: conventional under an argon atmosphere, microwave
and SPS using different temperatures. The precursor powders were
characterized by X-ray diffraction (XRD), scanning electron micros-
copy (SEM) and particle size measurement. Conventional and SPS
sintered nanocomposites were characterized microstructurally, the
bulk density and hardness was studied by nanoindentation. SPS sin-
tered nanocomposites were characterized with respect to Young's
modulus by nanoindentation, fracture toughness and flexural strength
in three points. On the other hand, conventionally sintered and SPS
nanocomposites were characterized with respect to wear resistance
by the ball-on-disc technique, using WC-6% Co spheres with loads
30 and 60 N and Al203 spheres with loads 15 and 30 N. The results
show that reactive high-energy milling has been complete and effi-
cient in obtaining nanometric powders with crystallite sizes of 9.1 and
9.7 nm for Al203 and NbC, respectively. In addition, the deagglomer-



ation, after the reactive high-energy milling process, was effective in
the dispersion of the NbC inclusions in the Al2O3 matrix. However, it
has not been possible to obtain high density Al203-5vol.% NbC
nanocomposites using conventional sintering (92-93 %TD) and mi-
crowave sintering processes (80-90 %TD). In the sintering process
by SPS, the nanocomposites presented densities close to the theo-
retical (99 %TD) and, consequently, better hardness and resistance
to wear compared to the materials obtained in a conventional fur-
nace. The results corresponding to the wear resistance have con-
firmed that this property is influenced by several factors such as the
sintering method and temperature, the spheres used as counter-
material and the loads applied during the test. The final results indi-
cated that the Al203-5vol.% NbC nanocomposites obtained by SPS
have a great potential for the different industrial applications, which
require materials of high mechanical and wear performance.

Keywords: Nanocomposites. Alumina-Niobium Carbide.
Reactive High-Energy Milling. Microwave. Spark Plasma Sintering.
Ball-on-disk Sliding Wear.



RESUMEN

Los nanocomposites de matriz alimina (Al203) reforzados con una
segunda fase nanométrica presentan mejores propiedades mecani-
cas, especialmente de dureza, tenacidad a la fractura y resistencia al
desgaste, en comparacion con el material monolitico de alumina. Por
otra parte, el carburo de niobio (NbC), como refuerzo de segunda
fase, presenta propiedades que lo convierten en un material ideal
para las ceramicas de matriz Al2O3, tales como alta temperatura de
fusion, alta dureza, baja reactividad quimica y un coeficiente de ex-
pansion térmica similar al material de Al2Os, evitando asi la aparicion
de grietas que disminuyen la resistencia del material. Actualmente,
las mayores reservas de niobio se encuentran en Brasil y el estudio
sobre su uso es un hito muy importante para el pais. Por lo tanto, el
objetivo de esta tesis es obtener y caracterizar nanocomposites de
matriz de Al203 con una segunda fase del 5% en volumen de nano-
particulas de NbC obtenidos por molienda reactiva de alta energia y,
mediante la sinterizacion convencional, Spark Plasma Sintering
(SPS) y microondas. Para ello, los polvos precursores nanométricos
de Al203-NbC fueron obtenidos mediante molienda reactiva de alta
energia, durante 330 minutos en molino SPEX, desaglomerados,
lixiviados con &acido clorhidrico, afiadidos a la matriz de Al203 en la
proporcién de 5% en volumen y secado bajo flujo de aire. Los polvos
de Al203-5v0l.%NbC fueron sinterizados por diferentes métodos:
convencional bajo una atmdésfera de argdn, microondas y SPS usan-
do diferentes temperaturas. Los polvos precursores se caracteriza-
ron por difraccién de rayos X (XRD), microscopia electrénica de ba-
rrido (SEM) y la medicién del tamafio de particula. Los nanocomposi-
tes sinterizados convencionalmente y mediante SPS se caracteriza-
ron microestructuralmente, se estudio la densidad aparente y la du-
reza por nanoindentaciéon. Los nanocomposites sinterizados median-
te SPS fueron caracterizados mediante el médulo de Young por na-
noindentacioén, la tenacidad a la fractura y la resistencia a la flexion
en tres puntos. Por otra parte, los nanocomposites sinterizados con-
vencionalmente y mediante SPS fueron caracterizados respecto a
resistencia al desgaste mediante la técnica de “ball-on-disc”, utili-
zando esferas de WC-6%Co con cargas 30 y 60 N y esferas de



Al203 con cargas 15 y 30 N. Los resultados muestran que la molien-
da reactiva de alta energia ha sido completa y eficaz en la obtencion
de polvos nanométricos con tamarfos de cristalito de 9,1 y 9,7 nm
para la Al203 y NbC, respectivamente. Ademas, la desaglomeracion,
después del proceso de molienda reactiva de alta energia, fue eficaz
en la dispersion de las inclusiones de NbC en la matriz de Al20s. Sin
embargo, no ha sido posible obtener nanocomposites de Al203-
5vol.%NbC con alta densidad usando procesos de sinterizacion con-
vencional (92-93 %DT) y microondas (80-90 %DT). En el proceso de
sinterizacion mediante SPS, los nanocomposites presentaron densi-
dades cercanas a la tedrica (99 %DT) y, en consecuencia, mejor
dureza y resistencia al desgaste en comparacion con los materiales
obtenidos en un horno convencional. Los resultados correspondien-
tes a la resistencia al desgaste han confirmado que esta propiedad
esta influenciada por varios factores tales como el método y tempe-
ratura de sinterizacion, las esferas utilizadas como contramaterial y
las cargas aplicadas durante el test. Los resultados finales indicaron
gue los nanocomposites de Al203-5vol.%NbC obtenidos mediante
SPS tienen un gran potencial para las distintas aplicaciones indus-
triales, las cuales requieren materiales de alto rendimiento mecanico
y al desgaste.

Palabras clave: Nanocomposites. Alumina-Carburo de Nio-
bio. Molienda Reactiva de Alta Energia. Microondas. Spark Plasma
Sintering. Desgaste Tribologico.



RESUM

Els nanocomposites de matriu alimina (Al203) reforcats amb
una segona fase nanométrica presenten millors propietats
mecaniques, especialment de duresa, tenacitat a la fractura i
resistencia al desgast, en comparaci6 amb el material monolitic
d'alimina. D'altra banda, el carbur de niobi (NbC), com a refor¢ de
segona fase, presenta propietats que ho convertixen en un material
ideal per a les ceramiques de matriu Al203, com és I'alta temperatura
de fusio, alta duresa, baixa reactivitat quimica i un coeficient
d'expansio termica semblant al material d'Al2Os, evitant aixi l'aparicio
de clavills que disminuixen la resisténcia del material. Actualment,
les majors reserves de niobi es troben a Brasil i I'estudi sobre el seu
Us és una fita molt important per al pais. Per tant, l'objectiu d'esta
tesi és obtindre i caracteritzar nanocomposites de matriu d'Al203
amb una segona fase del 5% en volum de nanoparticulas de NbC
obtinguts per molta reactiva d'alta energia, i utilitzant la sinteritzacio
convencional, Spark Plasma Sintering (SPS) i microones. Per a aixo,
les pols precursores d'Al2O03-NbC van ser obtinguts per mitja de
molta reactiva d'alta energia, durant 330 minuts en moli SPEX,
desaglomerats, lixiviats amb acid clorhidric, afegits a la matriu
d'Al203 en la proporcié de 5% en volum i assecat baix flux d'aire. Les
pols d'Al203-5vol.%NbC van ser sinteritzats per diferents métodes:
convencional davall una atmosfera d'argd, microones i SPS usant
diferents temperatures. Les pols precursores es van caracteritzar per
difraccio de rajos X (XRD), microscopia electronica d'agranat (SEM) i
el mesurament de la grandaria de particula. Els nanocomposites
sinteritzats convencionalment i per mitja de SPS es van caracteritzar
microestructuralment, es va estudiar la densitat aparent, i la duresa
es van estudiar per nanoindentacié. Els nanocomposites sinteritzats
per mitja de SPS es van caracteritzar el modul de Young es van
estudiar per nanoindentacio, la tenacitat a la fractura i la resistencia
a la flexi6 en tres punts. D'altra banda, els nanocomposites
sinteritzats convencionalment i per mitja de SPS van ser
caracteritzats respecte a resistencia al desgast per mitja de la
tecnica de “ball-on-disc”, utilitzant esferes de WC-6%Co amb
carregues 30 i 60 N i esferes d'Al2Osz amb carregues 15 i 30 N. Els



resultats mostren que la molta reactiva d'alta energia ha sigut
completa i efica¢ en I'obtencié de pols nanométrics amb grandaries
de cristalit de 9,1 i 9,7 nm per a I'Al203 i NbC, respectivament. A
més, la desaglomeracid, després del procés de molta reactiva d'alta
energia, va ser efica¢ en la dispersié de les inclusions de NbC en la
matriu d'Al2Os. No obstant aixd, no ha sigut possible obtindre
nanocomposites d'Al203-5vol.%NbC amb alta densitat usant
processos de sinteritzacié convencionals (92-93 %DT) i microones
(80-90 %DT). En el procés de sinteritzacié per mitja de SPS, els
nanocomposites van presentar densitats proximes a la teorica (99
%DT) i, en consequeéncia, millor duresa i resistencia al desgast en
comparacié amb els materials obtinguts en un forn convencional. Els
resultats corresponents a la resistencia al desgast han confirmat que
esta propietat esta influenciada per diversos factors com ara el
metode i temperatura de sinteritzacio, les esferes utilitzades com
contramaterial i les carregues aplicades durant el test. Els resultats
finals van indicar que els nanocomposites d'Al2O3-5vol.%NbC
obtinguts per mitja de SPS tenen un gran potencial per a les distintes
aplicacions industrials, les quals requerixen materials d'alt rendiment
mecanic i al desgast.

Paraules clau: Nanocomposites. Alumina-Carbur de Niobi.
Molta Reactiva d'Alta Energia. Microones. Spark Plasma Sintering.
Desgast Tribologic.
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1 INTRODUCAO

Nanocompadsitos de matriz de alumina (Al203) reforcada com
uma segunda fase nanométrica representam uma classe de materi-
ais ceramicos com melhoria nas propriedades mecanicas, especial-
mente dureza, tenacidade a fratura e resisténcia ao desgaste, quan-
do comparado com os da matriz. Diboreto de titanio (TiBz), carbeto
de silicio (SiC), carbeto de titanio (TiC), carbeto de tungsténio (WC),
molibdénio (Mo) e carbeto de niébio (NbC) sdo exemplos de nano-
particulas de refor¢o, sendo este ultimo o utilizado neste trabalho.

O NbC apresenta propriedades que o tornam um material de
refor¢co ideal em ceramicas de matriz Al2Os, como alto ponto de fu-
sdo, alta dureza e tenacidade a fratura e baixa reatividade quimica.
Além disso, ele apresenta expansao térmica similar a Al2Osz, redu-
zindo o estresse residual produzido durante os ciclos de aquecimen-
to e resfriamento, responsaveis por trincas que diminuem a resistén-
cia mecanica e de desgaste do material.

Mesmo com estas propriedades, o NbC n&o vem sendo mui-
to utilizado no Brasil e o estudo em torno do seu aproveitamento €
de suma importancia, ja que as maiores reservas de nidbio do mun-
do estdo localizadas neste pais. Neste sentido, a presente pesquisa
pretende auxiliar nos estudos que englobam a aplicacéo deste com-
posto no desenvolvimento de novos materiais ceramicos de alta per-

formance.
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Um dos métodos de obtencéo do NbC € a moagem reativa
de alta energia, um processo alternativo na producdo de p6s nano-
meétricos. Este método consiste na moagem, mistura e reacdo de
pos reagentes em moinho de alta energia. Durante o procedimento,
0s pos reagem entre si e formam um ou mais compostos com tama-
nhos de particulas micrométricas. Se a moagem continuar apos a
reacao, os pos podem apresentar dimensdes nanomeétricas. As van-
tagens desse método sdo o controle estequiométrico e a obtencao
de p6s nanométricos, com baixo custo energético. No entanto, existe
a dificuldade de obtencdo de p6s com alta pureza, devido a conta-
minacao por ferro causada pelo atrito com o frasco e meios de moa-
gem, que ocorrem durante a moagem.

A utilizacdo de p6s nanométricos na obtengdo de nanocom-
positos de matriz ceramica contribui positivamente no processo de
sinterizacdo, aumentando a velocidade e diminuindo a temperatura
de sinterizacdo. No entanto, podem surgir dificuldades na dispersao
desses pOs na matriz, devido a sua grande &rea superficial e energia
superficial. P6s com estas caracteristicas tendem a formar agrega-
dos, que sao dificeis de eliminar, dificultando a sua disperséo. A pre-
senca de agregados provoca uma densidade heterogénea do corpo
a verde, levando a uma baixa densificacdo do nanocompdsito sinte-
rizado. Além disso, a grande quantidade de defeitos ndo eliminados

durante a sinterizacéo diminuem a resisténcia mecéanica do material.
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Outra dificuldade na sinterizacdo de nanocompaositos € que a
densificagdo pode acarretar um grande crescimento de grédos. Com
iSso, 0s materiais obtidos podem perdem a caracteristica nanométri-
ca, prejudicando as suas propriedades fisicas, mecanicas, microes-
truturais e de resisténcia ao desgaste. Portanto, a escolha do méto-
do de sinterizacdo deve ser feita buscando atingir alta densificacao
com baixo crescimento de gréos, possibilitando a melhoria nas pro-
priedades finais.

Processos de sinterizacdo nédo convencionais vém sendo uti-
lizados para a obtencdo de nanocompdsitos ceramicos. Dentre es-
Ses processos, 0s assistidos por campo elétrico vém sendo bastante
explorados. Esses processos podem ser divididos em trés principais
categorias: sinterizacdo usando dois eletrodos (flash sintering), sinte-
rizacdo por micro-ondas e sinterizacdo por plasma (Spark Plasma
Sintering - SPS). Dentre esses processos os dois Ultimos serdo ex-
plorados nesse trabalho.

O processo de sinterizacdo por micro-ondas se baseia na
geracao de calor a partir da orientacdo da polaridade das moléculas
guando submetidas a aplicacdo de um campo elétrico. Com o aque-
cimento de dentro para fora, as pecas sao rapida e uniformemente
aquecidas, evitando a geracdo de grandes tensdes térmicas que,
consequentemente, causariam trincas ou danos no material. Neste
trabalho, o uso das micro-ondas na sinterizagdo de nanocompositos

de Al203-NbC ser4 analisado pela primeira vez.
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No processo SPS, o p6 é prensado uniaxialmente em um
molde de grafite, enquanto pulsos de voltagem com alta corrente sao
aplicadas diretamente no molde. Isso possibilita uma rapida taxa de
aguecimento e o alcance de altas temperaturas em apenas alguns
minutos, obtendo materiais densos, com microestrutura refinada e
melhores propriedades mecéanicas e de desgaste. A combinagéo de
alta presséo, alta temperatura e rapidas taxas de aquecimento se
tornou uma solucao para a dificuldade de sinterizacdo de compdsitos
de matriz ceramica com carbetos.

Nesse sentido, a jungcédo entre os adequados processos de
obtencdo, mistura e sinterizacdo de nanocompdsitos resultam no
refinamento microestrutural, no aumento da dureza e tenacidade e,
consequentemente, no aumento da resisténcia ao desgaste do ma-
terial.

O desgaste é o processo de eliminacdo do material de uma
superficie sélida, como resultado do movimento relativo entre as su-
perficies em contato. Um dos ensaios mais utilizados para verificar o
desgaste de materiais ceramicos é o ensaio esfera no disco, no qual
a esfera é presa no equipamento, enquanto o disco, do material a
ser ensaiado, se movimenta rotacionalmente.

A resposta ao desgaste do material estudado depende de
varios fatores intrinsecos e extrinsecos. Os fatores intrinsecos séao
0S que ndo podem ser alterados sem uma mudanca da microestrutu-

ra ou da composicdo do material, como por exemplo, o tamanho de
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grédo, a porosidade e as propriedades mecéanicas. J4 os parametros
extrinsecos sdo relacionados as condi¢cfes de realizagdo do ensaio
e do sistema escolhido, como meio ambiente, umidade, lubrificacéo,
carga aplicada, velocidade e distancia de deslizamento, entre outros.
Qualquer modificacdo em algum desses fatores pode causar uma
grande disperséo nos resultados obtidos.

Neste contexto, o desenvolvimento de nanocompdsitos de
Al203-NbC com propriedades finais melhoradas é de grande interes-
se para aplicagcbes onde se deseja alta resisténcia mecéanica em
conjunto com alta resisténcia ao desgaste, como nas ferramentas de
corte, selos mecanicos, pas de turbinas, entre outros. Tais materiais
podem ser empregados em diversos segmentos industriais, o que

motivou a realizacao desta pesquisa.



33

2 OBJETIVOS
2.1 Objetivo geral

O principal objetivo deste trabalho foi obter e caracterizar
nanocompositos de matriz de Al203 contendo 5% em volume de in-
clusbes nanométricas de NbC obtidos por moagem reativa de alta

energia, usando sinteriza¢do convencional, SPS e micro-ondas.
2.2 Objetivos especificos

Os objetivos especificos deste trabalho foram:

e Obter e caracterizar pos nanométricos de NbC, usando
moagem reativa de alta energia em moinho tipo Spex, usando como
pos precursores aluminio (Al), éxido de niébio (Nb20s), carbono (C)
e alumina (Al20s3).

e Obter nanocompdésitos de Al203 contendo 5%vol.NbC,
usando mistura das suspensodes de Al203 e Al203-NbC.

e Estudar a sinterizacdo dos nanocompdésitos de Al203-NbC
usando diferentes métodos sendo eles:

v'Sinterizagdo convencional com atmosfera controlada
de argonio;
v'Sinterizac¢do por micro-ondas.
v'Spark Plasma Sintering;
e Caracterizar os nanocompdsitos de Al203-NbC obtidos

guanto as propriedades fisicas e mecanicas, visando verificar a in-
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fluéncia dos diferentes métodos de sinterizacdo sobre tais proprie-
dades.

e Caracterizar os nanocompdésitos quanto a resisténcia ao
desgaste usando ensaio tipo esfera no disco, utilizando como contra
material, esferas de WC-6%Co com cargas de 30 e 60 N e esferas
de Al203 com cargas de 15 e 30 N.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 Materiais ceramicos

Os materiais ceramicos sdo materiais inorganicos, compos-
tos por elementos metélicos e ndo metalicos, como 6xidos, nitretos e
carbetos, formados por ligacfes fortemente ibnicas ou covalentes ou
uma mistura das duas. As principais caracteristicas destes materiais
sdo a alta dureza, resisténcia mecanica a altas temperaturas, isola-
mento térmico e elétrico e inércia quimica (CALLISTER; RE-
THWISCH, 2012).

Basicamente, os materiais ceramicos podem ser divididos
em ceramica estrutural, tradicional, técnica e avangada. A estrutural
e a tradicional sdo obtidas a partir de argila, silica e feldspato, ge-
rando produtos como tijolos, telhas, loucas, refratarios, cimentos etc.
J& as ceramicas técnicas e avancadas sdo produzidas por diversos
compostos puros ou compostos com alto grau de pureza, como 0s
oxidos de aluminio (Al203), 6xidos de zircbnia (ZrO2), carbetos de
silicio (SiC), de boro (B4C) e de titdnio (TiC), o nitreto de silicio
(SisN4), entre outros. Como exemplos de ceramicas técnicas podem-
se citar filtros abrasivos, isoladores, semicondutores e condutores
elétricos, ceramica magnética, dispositivos para motores, guia fios
etc (CERQUEIRA, 2014).

As ceramicas avancadas, de interesse no presente trabalho,

possuem alta dureza e refratariedade, boa estabilidade quimica,
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além de elevada resisténcia ao desgaste. Essas propriedades sao
ideais para a fabricacdo de rotores de motor, pas de turbinas, selos
mecanicos, rolamentos, ferramentas de corte, entre outros (KEAR;
STRUTT, 1995; XU; Al; HUANG, 2001).

Dentre os materiais ceramicos mais utilizados na fabricagao
de cerdmicas avancadas esta a alumina, cuja principal fonte sédo os
minérios da bauxita (D'ERRICO, 1999; KUMAR; DURAI; SORNA-
KUMAR, 2006). Sua alta temperatura de fusdo (2053 °C), dureza,
resisténcia a abraséo e inércia quimica a tornam um material ideal
para a utilizacdo em diversas areas da industria ceramica (SILVA et
al., 2014; LIDE, 2004). A Tabela 1 apresenta as principais proprie-
dades de ceramicas de alumina. A significativa faixa de valores das
propriedades comprova que as ceramicas de alumina séo direta-
mente afetadas pelas condicbes de processamento, como tempera-
turas, tempos e atmosfera de sinterizacdo, pureza e tamanho de
graos (SILVA et al., 2014).
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Tabela 1 - Propriedades gerais de ceramicas de alumina.

Propriedades Intervalor de
valores
Densidade relativa (g/cm?3) 3,4-3,7
Coeficiente de expanséo térmica (x10° °C1) 7,5-8,5
Resisténcia a compressao (MPa) 1000 - 2800
Resisténcia a tracdo (MPa) 140 - 170
Resisténcia a flexdo (MPa) 280 - 420
Tenacidade a fratura (MPa-m??) 3-4
Maodulo elastico (GPa) 350 - 400
Médulo de cisalhamento (GPa) 140 - 160
Microdureza (Kg-mm-) 1400 - 1800

Fonte: adaptada de SILVA et al., 2014.

Um dos principais problemas do uso de materiais ceramicos
esta relacionado a sua fragilidade. Neste sentido, muitas pesquisas
sdo realizadas para melhorar as propriedades mecanicas das cera-
micas de alumina, principalmente a tenacidade a fratura (ACCHAR,;
CAIRO; SEGADAES, 2005; SHI et al., 2011; TAI; WATANABE,
1998). Uma forma de melhoria tem sido estudada a partir da inclu-
sdo de outras fases, 0xidos ou atomos elementares, dando origem
aos materiais ceramicos compadsitos. De um modo geral, compésitos

sdo materiais multifasicos que possuem propriedades de todas as
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fases que o constituem, obtendo uma melhor combinacéo de propri-
edades finais (CALLISTER; RETHWISCH, 2012). A alumina refor-
cada com micro ou nano particulas de carbetos, como TiC (JIANXIN
et al., 2006), WC (ACCHAR et al., 2012), e AITiC (ZHANG et al.,
2009) é uma classe de materiais duros com melhoria nas proprieda-
des finais, uma vez que a adicdo destes elementos de reforco age
como um mecanismo no controle do crescimento de graos da alumi-
na. Em comparacdo ao material monolitico, os materiais reforcados
apresentam melhorias na dureza, tenacidade a fratura e resisténcia
ao desgaste, podendo ser aplicados inclusive como as ferramentas
de cortes ceramica para usinagem de materiais metalicos (DAGUA-
NO et al., 2007; RAK; CZECHOWSKI, 1998; ZHAO; YUAN; ZHOU,
2010).

Outro tipo de carbeto que vem sendo estudado como reforco
de matriz ceramica é o carbeto de niébio (NbC) (ACCHAR et al.,
2000; SANTOS et al.,, 2008; WOYDT; MOHRBACHER, 2014). O
NbC é um carbeto de metal de transicdo, pode ser produzido a partir
do 6xido de nidbio (Nb20s) e suas propriedades podem ser compa-
radas com as de outros carbetos refratarios usados na obtencéo de
metal duro. Ele apresenta propriedades como alta dureza (>20 GPa),
alta rigidez (340 GPa), alto ponto de fusédo (3608 °C) e baixa reativi-
dade quimica (ACCHAR; SEGADAES, 2009; PASOTTI; BRESSIANI;
BRESSIANI, 1998; LIDE, 2004). Além disso, ele possui coeficiente

de expansao térmica similar a Al203, reduzindo o estresse residual
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produzido durante os ciclos de aquecimento e resfriamento, respon-
saveis por trincas que diminuem a resisténcia do material (PASOTTI;
BRESSIANI; BRESSIANI, 1998). Essas propriedades o tornam um
material de refor¢o ideal em ceramicas de matriz Al203 (ACCHAR,;
DINIZ; CAIRO, 2003; HUANG et al.,, 2008; WOYDT; MOHRBA-
CHER, 2015).

As maiores reservas de niébio do mundo estdo localizadas
no Brasil, sendo que o estudo em torno da utilizacdo deste elemento
€ de suma importancia para o pais. No entanto, para aumentar a sua
utilizacao, é necessario superar a dificuldade de sinterizac¢édo, devido
a sua oxidacdo (ACCHAR et al., 2012; DERNOVSEK et al., 2000).

3.2 Materiais nanoestruturados

O grande interesse nos materiais nanoestruturados se deve
aos ganhos que esta caracteristica pode provocar nos produtos obti-
dos. S&o denominados materiais nanoestruturados, 0s materiais que
contenham ao menos uma de suas fases de dimensdes extrema-
mente pequenas, menores que 100 nm (QUINA, 2004). Quando
comparado com superficies macroscopicas, isso resulta em mudan-
¢as nas propriedades de difuséo, grande estabilidade microestrutural
em relacdo ao crescimento de grdo, diminuicdo no tamanho de fa-
Ihas e super plasticidade (BROOK; MACKENZIE, 1993; GLEITER,
1995). Além disso, também pode gerar aumento da solubilidade,

aumento da resisténcia mecanica em materiais frageis e otimizagcao
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de propriedades magnéticas (CARRENO et al., 2011; GREER,
1998).

Os materiais nanoestruturados podem ser classificados as-
sociando sua composi¢ao quimica com a forma dimensional de seus
constituintes, conforme apresentado na Figura 1. Eles podem ser
divididos em trés categorias de acordo com a formacao dos consti-
tuintes: cristalitos em camadas planas, cristalitos em cilindros e cris-
talitos equiaxiais. E eles também sédo agrupados em quatro classes
ou familias conforme a composi¢do quimica dos cristalitos e contor-
nos interfaciais (GLEITER, 1995; TJIONG; CHEN, 2004).

Na primeira familia, todos os cristalitos e contornos interfaci-
ais possuem a mesma composicao quimica. Na segunda familia es-
tdo os materiais que apresentam cristalito com diferentes composi-
¢bes quimicas, representadas por diferentes hachuras. J& na tercei-
ra familia os cristalitos e a regido interfacial possuem uma composi-
¢cdo quimica variada. E na quarta familia estdo os cristalitos disper-
sos na matriz de diferentes composi¢cfes quimicas (GLEITER, 1995;
TJONG; CHEN, 2004). Os nanocompdésitos estudados neste traba-

Iho possuem cristalitos equiaxiais e pertencem a quarta familia.
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Figura 1 - Esquematizacéo da classificagcdo dos materiais nanoestru-
turados de acordo com a composicao quimica e forma dimensional.
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Fonte: adaptada de GLEITER, 1995.

Também pode ser realizada outra classificacdo consideran-
do-se a microestrutura. Isso resulta em quatro categorias, conforme
apresentado na Figura 2. Nos nanocompadsitos intragranulares, as
particulas nanométricas estdo dispersas dentro dos gréos da matriz.
Ja nos nanocompasitos intergranulares, as particulas estdo nos con-
tornos de gréo da matriz. Quando as particulas estdo nos contornos
e dentro dos grdos da matriz, caracterizam nanocompdsitos do tipo

intra/intergranular. Por fim, tanto a matriz como as inclusdes com
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gréos de tamanhos nanomeétricos caracterizam nanocompositos do
tipo nano/nano (NIIHARA, 1991).

Figura 2 - Classificagdo de nanocompasitos ceramicos formados por
disperséo de inclusbes.

Tipo Intra Tipo Inter

Tipo Intra/Inter Tipo nano/nano

&

Fonte: adaptada de NIIHARA, 1991.
3.3 Obtencao de p6s nanométricos

Uma das areas de pesquisa que vem recebendo destaque
nos ultimos anos é o desenvolvimento de materiais ceramicos na-
noestruturados (HERNANDES, 2007; TJIONG; CHEN, 2004). Para a
obtencdo de materiais com esta caracteristica, todas as etapas do
processamento séo relevantes, desde a obtencdo da matéria prima
até o método escolhido para sinterizagdo (CERQUEIRA, 2014). As
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caracteristicas do pé e os métodos de processamento influenciam
diretamente nas propriedades finais dos materiais (BERNARD-
GRANGER; GUIZARD, 2008; GLEITER, 2000; GUIMARAES, 2009).

Existe varios métodos para a producdo de pos nanométri-
COS, 0S quais apresentam uma grande area superficial e pequena
distribuicdo granulométrica. Esses métodos podem ser divididos em
trés categorias: termofisicos (VOLLATH; SZABO; HAUBELT, 1997),
guimicos (KEAR; STRUTT, 1995) e mecanicos (ZHANG et al.,
2009).

Os métodos termofisicos usam sélidos grosseiros como fon-
te e sua reducéo se faz pela aplicacdo de energia térmica e ou me-
canica. Como exemplo, tem-se a evaporacdo-condensacéo, na qual
um sélido é evaporado para formar um vapor saturado, que conden-
sa e sedimenta em pequenas particulas. (CERQUEIRA, 2014;
HERNANDES, 2007; VOLLATH; SZABO; HAUBELT, 1997). A eva-
poracdo do aluminio em meio oxidante para obter alumina € um
exemplo deste método (EASTMAN; THOMPSON; MARSHALL,
1993).

Os métodos quimicos usam a cinética de reacdes simples,
como precipitacdo e sintese sol-gel, para produzir o pé ultrafino, fa-
vorecendo a nucleagcdo de particulas ao invés do crescimento de
graos (MAYO, 1996). Como exemplo tem-se a producéo de TiO2
através da reacdo gasosa entre TiCls e O2 (KATZ; MIQUEL, 1994).
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Ja no método mecénico, os poés ultrafinos sdo obtidos pela
moagem de um ou mais pds precursores grosseiros, podendo ser
adicionados métodos quimicos a moagem. Neste caso, 0S precurso-
res sao fraturados e reunidos diversas vezes para resultar em uma
estrutura fina, que pode reagir momentaneamente ou com um trata-
mento térmico posterior (HERNANDES, 2007; KOCH, 1997; MAYO,
1996). A moagem de molibdénio e silicio para obter MoSi2 € um
exemplo deste método (GAFFET; MALHOUROUX-GAFFET, 1994).

Nesse trabalho foi realizada a moagem reativa de alta ener-
gia para a obtencdo de p6s nanométricos de alumina - carbeto de
niébio. Este método mecanico nao utiliza alta pressao ou controle da
atmosfera, podendo ser realizado ao ar, ou atmosfera controlada e
em temperatura ambiente (CUTLER; RIGTRUP; VIRKAR, 1992,
MATTEAZZI; LE CAER, 1991).

3.3.1 Moagem de alta energia com reacao

Todos os processos que podem ser resultantes da moagem
de alta energia foram originalmente englobados na designacao in-
glesa Mechanical Alloying. Assim, dentre eles estédo: a elaboragéo
mecanica de ligas, a moagem convencional (cominui-
cao/amorfizacdo puramente mecéanica) e a moagem com reacao
(cominuicdo/amorfizacdo mecano-quimica). Mesmo que cada pro-
cesso tenha caracteristicas distintas, todos sdo ativados mecanica-

mente, ao contrario dos processos convencionais, termicamente ati-
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vados (MATTEAZZI; LE CAER, 1991; PALLONE et al.,, 2002;
PALLONE et al., 2003).

A moagem com reacao € um processo no qual ocorre a mo-
agem e a mistura de pés reagentes em moinho de alta energia. Du-
rante o processo, as colisbes das bolas com a mistura de pds dimi-
nuem o tamanho médio das particulas e aumentam a area especifi-
ca de contato. Isso aumenta a densidade de defeitos, que levam a
maior mobilidade atébmica (MURTY; RANGANATHAN, 1998). Com
isso, 0s pés reagem entre si, formando um ou mais compostos com
tamanhos de particulas nanométricos (PALLONE et al., 2002; TO-
NELLO et al., 2012). Este método recebe o nome de moagem reati-
va de alta energia (MAE) e para que a reacdo aconteca, necessita-
se de um po6 que possua alta reatividade. Como exemplo, podem-se
citar as reacfes de aluminotermia, que é um processo utilizado para
se obter metais, a partir dos seus 6xidos metalicos, empregando o
aluminio como redutor (CERQUEIRA, 2014).

Os processos de MAE se caracterizam pela alta taxa de
transferéncia de energia, causada pela alta velocidade e frequéncia
de impactos com forgas compressivas e cisalhamento. Outras for-
mas de se aumentar a energia do sistema sdo o aumento da relacéo
de peso entre bolas e misturas ou o aumento do tempo de proces-
samento (MATTEAZZI; LE CAER, 1991; PALLONE et al.,, 2002;
PALLONE et al., 2003). A obtencdo de produtos nanocristalinos se

deve a mistura em nivel atbmico e ao grande trabalho mecanico,
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produzido pela agao repetida de rupturas ou impactos sobre os ma-
teriais, gerando o refinamento continuo do mesmo (KAUPP, 2011;
KOCH, 1997; MATTEAZZI; LE CAER, 1991).

Na MAE, varios parametros influenciam a quantidade e a
qualidade do po6 obtidos. Estes parametros sdo (SURYANARAYA-
NA, 2001):

e Tipo de moinho - tem interferéncia direta na velocidade e
guantidade de pos obtidos. Esses moinhos séo de bolas e se desta-
cam os tipos planetario, de atrito, vibratorio e giratério, como o
SPEX, utilizado nesta pesquisa (VENKATARAMAN; NARAYA-
NAN,1998);

e Tempo de moagem — geralmente € determinado de acor-
do com o tipo de moinho e a relacdo bola:material. Vale ressaltar
gue quanto maior o tempo de moagem, maior a contaminacao do
material com o frasco e meios de moagem (VENKATARAMAN; NA-
RAYANAN,1998);

e Atmosfera — pode causar a contaminacéo do pé, pois pe-
guenos teores de oxigénio ou nitrogénio em contato com o material
podem resultar na formacdo de 6xidos ou nitretos. Para evitar esta
contaminacao, pode-se utilizar argbnio, ar ou gases reativos, depen-
dendo dos reagentes envolvidos (TAKACS, 1998; VENKATARA-
MAN; NARAYANAN,1998);

¢ Meios de moagem — a composicao das esferas e do fras-

co determina a eficiéncia do processo, pois variam quanto a dureza
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e a densidade. Além disso, determinam o tipo de contaminac¢&o qui-
mica do produto. Essa contaminacdo é causada pelo desgaste dos
meios de moagem e do frasco, devido ao atrito entre eles e também
com o material (BOTTA FILHO et al, 1995);

e Diametro das esferas — as esferas sdo responsaveis pela
transferéncia de energia para o material, tendo influéncia no grau de
moagem (TOMASI; PALLONE; BOTTA FILHO, 1999);

¢ Volume da mistura (material + esferas) — deve ser otimi-
zado para garantir a eficiéncia do processo, pois é preciso ter espa-
¢co suficiente para a movimentacdo das esferas e do material. A
energia de impacto diminui com uma quantidade muito grande de
esfera e po, pois ndo ha espaco para movimentacdo. No entanto, se
a quantidade de esfera e p6 for muito pequena, a taxa de producéo
se torna muito baixa (SANTOS et al., 2014).

e Poder de moagem — é a relacédo entre a massa das esfe-
ras e do material, denominada de relacdo de carga do moinho.
Quanto maior a relacdo bola:material, menos tempo de moagem €
necessario (EBRAHIMI-KAHRIZSANGI; ABDELLAHI; BAHMAM-
POUR, 2015b; PALLONE et al, 1998). Além disso, a relacéo de car-
ga do moinho é importante, pois o impacto com grande gquantidade
de material entre as esferas favorece a compactacao do mesmo. Ja
uma pequena quantidade de po favorece a fratura das particulas

primarias, porque ocorre 0 impacto com pouco material entre as es-
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feras (HERNANDES, 2007; ZHANG, 2004). Estas duas formas de
impacto sdo apresentadas na Figura 3.

Figura 3 - Formas de impacto com pouco material e com muito
material.

Impacto

Impacto

Fratura da Particula Compactacio

Fonte: HERNANDES, 2007.

Assim, para se otimizar o processo e garantir que a reacao
ocorra, todas essas variaveis devem ser consideradas conjuntamen-
te (Suryanarayana, 2001). De um modo geral, esse processo se ba-
seia na reacdo de deslocamento:

A«C +yB = XA + B,C (1)

sendo AxC e B os precursores, A o produto desejado e ByC o sub-
produto da reagéao (CHICINAS, 2006). Durante a reagéo, os choques



49

dos meios de moagem com 0s pos reativos levam a um aumento da
energia interna do sistema gerando um aquecimento gradual ou ab-
rupto apos um certo tempo de moagem (PALLONE et al., 2007). Isso
acontece devido a fratura ou a deformacéo as particulas, que au-
mentam a superficie de contato entre os reagentes e as taxas de
difusdo. Todos estes fatores levam a ignicdo, que é ativada pelo
aquecimento local (HWANG; NISHIMURA; MCCORMICK, 2001).
Isso é suficiente para desencadear a reacdo dos pos de sistemas
altamente exotérmicos, e uma vez iniciada, continua de forma autos-
sustentada (CUTLER; RIGTRUP; VIRKAR, 1992).

As reacdes autossustentadas induzidas pela MAE aconte-
cem de forma semelhante as reagfes de sinteses Self-Propaging
High-Temperature Synthesis (SHS) (MICHALSKI; CYMERMAN,
2015; PALLONE et al., 2007). Elas séo ativadas pelo aquecimento
da mistura de pos reagentes até uma temperatura de ignicdo, que é
a temperatura minima para a combustdo. A partir da ignicdo, uma
onda de combustdo se propaga por todo o volume de reagentes e
aumenta a temperatura externa da superficie do frasco, podendo ser
proxima a temperatura adiabatica da reacdo (EBRAHIMI-
KAHRIZSANGI; ABDELLAHI; BAHMAMPOUR, 2015a; PALLONE et
al., 2003).

Nas reacdes induzidas mecanicamente, existe um tempo de
moagem caracteristico da reacao e das condicdes de moagem, ne-

cessario para iniciar a reacdo. Esse tempo pode ser determinado
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pela medida da temperatura da parede do frasco de moagem que se
eleva abruptamente. A Figura 4 apresenta a curva da variagdo da
temperatura do frasco em relacdo ao tempo de moagem, para uma
reacdo de obtencdo de alumina/carbeto de niodbio pela reacdo de
Nb20Os com aluminio e carbono, apresentada na eq. (2). Na curva, o
pico de temperatura ocorre a aproximadamente 57 minutos de moa-
gem, mostrando a ignicdo da reacao. Isso mostra que a reacdo ocor-
reu de modo autossustentado (PALLONE et al., 2000).

Nb20s + 2C + 10/3Al — 2NbC + 5/3 Al2Os (2)

Figura 4 - Variagcédo da temperatura do frasco com o tempo de
moagem.
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Fonte: PALLONE et al., 2000.
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Estudos realizados por Trombini (2002) indicaram que a rea-
¢ao de aluminotermia utilizada neste trabalho possui uma temperatu-
ra adiabatica de 2950°C. Entretanto, o fato dessa reacao ser alta-
mente exotérmica e chegar a altas temperaturas em pouco tempo,
leva a formac&o de agregados policristalinos. Esses agregados sao
de dificil destruicdo, mas podem ser reduzidos a dimensdes nano-
meétricas ou submicrométricas com a continuacdo da moagem. (MA-
RINCA; CHICINAS; ISNARD, 2012; PALLONE; TOMASI; BOTTA
FILHO et al.,, 2000; PALLONE et al. 2003; TOMASI; PALLONE;
BOTTA FILHO, 1999).

Um modo de reduzir a formacéo de agregados € diminuir a
temperatura adiabatica adicionando-se um diluente, que néo ira par-
ticipar efetivamente da reacdo. No entanto, existe um limite de dilui-
¢ado que pode ser usado, garantindo que a reacao ocorra de modo
autossustentado. Com uma quantidade muito grande de diluente, a
reacdo ocorre gradativamente e ndo atinge a completa conversao
dos reagentes em produtos durante a moagem (PALLONE; TOMA-
SI; BOTTA FILHO et al., 2000; PALLONE et al. 2003; TOMASI;
PALLONE; BOTTA FILHO, 1999). Para a reacédo da eq. (2), tem-se
gue a quantidade maxima de alumina, utilizada como diluente, é 0,8
mols, o0 que reduz a temperatura adiabatica para 2600°C. Abaixo
desta temperatura, a reacdo nao ocorre mais de modo SHS
(TROMBINI, 2002).
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ApOs o periodo total da MAE, os poés ultrafinos obtidos apre-
sentam pequeno tamanho de cristalito de aproximadamente 10 a 50
nm, alta area superficial especifica e, dependendo do material, alta
deformacédo e amorfizacdo. As Figura 5 (a) e (b) apresentam, res-
pectivamente, a variacdo de tamanho de cristalito e a medida da
area superficial dos pds em diferentes intervalos de moagem, antes
e apos a ocorréncia da reacao apresentada pela eq. (2). O aumento
na area superficial € importante para melhorar a reatividade e a sin-
terabilidade dos pds, mas esta caracteristica também colabora com
a tendéncia a agregacao das particulas (KYTAYAMA; PASK, 1996).

Figura 5 - (a) Variagdo do tamanho de cristalito e (b) variacao da
area superficial especifica, com diferentes tempos de moagem.
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Fonte: PALLONE et al., 2002.

Devido a simplicidade, custo baixo, equipamentos acessiveis
e a possibilidade de producéo de pos ultrafinos por um dnico pro-

cessamento, desde que se evite ou elimine os aglomerados, 0 me-
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todo de MAE vem sendo muito utilizado para a obtencao de diversos
materiais (EBRAHIMI-KAHRIZSANGI; ABDELLAHI; BAHMAM-
POUR, 2015b; TOMASI; PALLONE; YAVARI, 2001). Como exemplo
pode-se citar os Al20s3-NisAl (LEIVA et al., 2003), Al203-WC
(PALLONE et al., 2007), Al203-TiC (PALLONE et al., 2002) e Al203-
NbC (PALLONE et al., 2003), sendo este ultimo utilizado neste tra-
balho.

3.4 Processamento de pos ultrafinos

Os pos ultrafinos contribuem positivamente no processo de
sinterizacdo, mas também podem gerar grandes dificuldades de pro-
cessamento (JEONG et al., 1997; HU; RAHAMAN, 1994; STER-
NITZKE, 1997).

Dentre os aspectos positivos na utilizacao destes poés ultrafi-
nos, podem-se ressaltar o aumento da velocidade e a diminui¢do da
temperatura de sinterizacdo. Além disso, também existe 0 aumento
da reatividade entre as particulas sélidas reagentes e das particulas
com fases gasosas (SATO; GARRY,1995). No entanto, a grande
area superficial e o excesso de energia livre existente na superficie
dos pos ultrafinos ocasionam varios problemas no processamento
(KYTAYAMA; PASK, 1996; TOMASI et al., 1998). Um exemplo é a
necessidade de um maior controle da atmosfera de sinterizagéo,
devido a adsorcdo de gases na superficie e & possivel formacéo de
fases instaveis termodinamicamente (SATO; GARRY,1995).
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Outro inconveniente € a formacéo de agregados, que sao di-
ficeis de eliminar e provocam dificuldades de homogeneizacéo e
compactacdo de misturas (DE JONGHE; RAHAMAN, 1988; FER-
KEL; HELLMIG, 1999). A tendéncia a formacéo de agregados duran-
te 0 processamento € uma das grandes dificuldades da utilizacdo de
pos ultrafinos na producéo de pecas ceramicas (CHINELATTO et al.,
2001; TOMASI et al., 1998). A presenca de agregados que nao fo-
ram destruidos no processo de conformacao leva a uma densifica-
¢cao heterogénea do corpo a verde, gerando compactos sinterizados
de baixa densidade (KYTAYAMA; PASK, 1996; SUMITA; RHINE;
BOWEN, 1991). Essa baixa densidade acarreta outros problemas
nas demais propriedades finais do material, como diminuicdo da re-
sisténcia mecanica (TOMASI et al., 1997).

Durante o processamento, dois tipos de aglomerados podem
ser formados. Os aglomerados fortes, também chamados de agre-
gados, sao formados entre as particulas a partir de fortes ligacdes
atbmicas primarias e apresentam menor porosidade do que o0s
aglomerados fracos. Nos aglomerados fracos, ocorrem as ligacdes
do tipo Van der Waals, eletrostatica, magnética ou forga de capilari-
dade quando hé liquidos, que podem ser rompidas facilmente por
acao mecanica ou por adicdo de defloculantes. (MAYO, 1996; HER-
NANDES, 2007). A Figura 6 apresenta a diferenca entre pos aglo-

merados e agregados.
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Figura 6 - Representacdo esquematica de pds aglomerados e pos
agregados.
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Fonte: adaptada de MAYO, 1996.

Sumita, Rhine e Bowen (1991) estudaram o efeito de varios
defloculantes organicos na dispersdo, empacotamento e sinterizacao
de alumina de alta pureza em meio aquoso, para evitar a formacao
de agregados. Os resultados mostraram que o defloculante acido 4-
aminobenzéico (PABA) gerou os melhores resultados de menor ta-
manho de grao ap0s sinterizagdo e as maiores densidades a verde.
Estudos posteriores mostraram que a utilizagdo do PABA em meio
nao-aquoso, como no etanol, diminuiu a formacdo de agregados.
(JEONG; NIIHARA, 1997).
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Além da formacdo de agregados, consequentemente baixa
densificacdo, outro problema no processamento € o crescimento de
graos, fazendo com que os produtos obtidos, muitas vezes, percam
a caracteristica nanométrica (CHINELATTO; PALLONE; TOMASI,
2001; KANTERS; EISELE; RODEL, 2000).

Uma das possibilidades para controlar o crescimento de
graos € a adicdo de uma segunda fase a uma matriz monofasica.
Isso porque as inclusbes reduzem a mobilidade do contorno de
graos, controlando o tamanho de grdos da matriz (TROMBINI et al.,
2008). Outra possibilidade é adicionar aditivos de sinterizagdo, que
também melhoram a sinterabilidade e a densificacdo dos nanocom-
positos (AZHAR et al., 2010). O 6xido de magnésio (MgO) pode ser
um desses aditivos e tem se mostrado bastante eficiente na sinteri-
zacdo de nanocompdésitos de matriz de alumina com inclusdes na-
nométricas de carbeto de silicio (JEONG; NIIHARA, 1997; WANG et
al., 1998). O uso do MgO: i) diminui a mobilidade do contorno de
graos; ii) aumenta a mobilidade dos poros, pois aumenta a difusivi-
dade superficial; iii) promove a difuséo na rede cristalina e no con-
torno de gréo, o que aumenta a taxa de densificagéo e iv) diminui a
anisotropia no contorno e na energia de superficie dos graos (CHI-
NELATTO; PALLONE; TOMASI, 2001).

Neste contexto, além do correto processamento dos pos

precursores, também é relevante a escolha e o controle do método
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de sinterizacéo utilizado para a consolidagédo do material a ser pro-
duzido, garantindo a obtencéo das propriedades finais desejadas.

3.5 Sinterizacao

A sinterizacdo é um processo termodinamico no qual as par-
ticulas do pdé adquirem uma estrutura soélida pela reducdo da area
superficial especifica, desenvolvendo a microestrutura e as proprie-
dades desejadas no produto (CALLISTER; RETHWISCH, 2012,
MAYO, 1996). De um modo geral, a sinterizacao pode ser definida
como a eliminacdo dos poros entre as particulas iniciais, seguida da
retracdo da peca, do crescimento de graos e formacao de ligacdes
fortes entre particulas adjacentes. Vale ressaltar que, em se tratando
da obtenc&o de materiais porosos, a eliminacéo/fechamento dos po-
ros ndo € bem-vinda (CHINELATTO et al., 2012; SILVA, 2011).

A forca motriz durante a sinterizacdo vem das diferencas de
curvaturas da superficie das particulas no ponto de contato entre
elas, denominado pescoco. E devido a estas diferencas de curvatura
da superficie que ocorre o transporte de material (CHIANG; BIRNIE
lll; KINGERY, 1997; GERMAN, 1996). A Figura 7 apresenta um mo-
delo de duas esferas em contato para exemplificar o transporte de
material, sendo este modelo utilizado para a etapa inicial do proces-
so de sinterizagao. Nas outras etapas existem a mesma forga motriz
e mecanismos, mas sao utilizados modelos diferentes (GERMAN,
1996).
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Figura 7 - Modelo de duas esferas em contato para exemplificar o
transporte de material.

Transferéncia
de massa

N g

p

2.7%,

Nota: r é o raio da esfera, x é o raio do pescogo e p é o raio
de curvatura da superficie na regido do pescoco. FONTE: adaptada
de CHIANG; BIRNIE Ill; KINGERY, 1997.

Quando duas esferas estdo em contato ocorre um gradiente
de tensdo entre 0 pescoco e o contorno de grao e também uma difu-
séo de vacancias. A curvatura do pescog¢o causa uma tensao de tra-
cdo na sua superficie, aumentando a concentracdo de vacancias.
Em contrapartida, uma tensdo de compressédo e uma diminuicéo da
concentracdo de vacancias, de iguais magnitudes, sao provocadas
na regido do contorno de grdos. Consequentemente, gera-se uma
difusdo de vacancias da regiao do pescoco para o contorno de gréos
e uma difusdo equivalente de atomos na direcao oposta (CHIANG,;
BIRNIE Ill; KINGERY, 1997). Essas difusbes ocorrem por mecanis-
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mos diferentes, denominados mecanismos de transporte de massa
(KANG, 2005).

O transporte de material, ou seja, como 0 atomo se move
para chegar a area do pescoco, pode ocorrer por diferentes meca-
nismos de difusdo e evaporacdo-condensacdo (GERMAN, 1996;
KANG, 2005). As vacancias e 0os atomos se movem pelas superfi-
cies das particulas (difusdo superficial), pelos espacos dos poros
(evaporacéo-condensacao), ao longo do contorno de gréos (difuséo
pelo contorno de gréaos) e pelo interior da rede (fluxo plastico ou di-
fusdo volumétrica). Neste sentido, o comportamento do material na
sinterizacdo esta diretamente relacionado aos eventos de transporte,
acumulacdo e aniquilacdo do material na sinterizacdo (GERMAN,
1996).

Existem pelo menos seis mecanismos de transporte de
massa, que podem ser divididos em transporte superficial e transpor-
te volumétrico (RAHAMAN, 2003). A Figura 8 apresenta esquemati-
camente 0s mecanismos que podem ocorrer durante a sinterizacao.
Todos 0s mecanismos promovem 0 crescimento do pescog¢o, au-
mentando a resisténcia do compacto durante a sinterizagcdo. No en-
tanto, os mecanismos superficiais 1, 2 e 3 envolvem o crescimento
do pescoco sem densificacdo ou retracdo, uma vez que ndo modifi-
cam a distancia entre os centros das particulas. JA 0s mecanismos
de transporte pela rede 4, 5 e 6 aproximam 0s centros das particu-

las, conduzindo a densificacéo e retracdo (RAHAMAN, 2003).
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Figura 8 - Mecanismos atuantes no processo de sinterizacao.

Nota: (1) difusdo superficial; (2) difusédo volumétrica partindo
da superficie; (3) evaporagdo-condensacao; (4) difusdo por contorno
de grao; (5) difusdo volumétrica pelo contorno de gréo; (6) fluxo plas-
tico. Fonte: adaptada de RAHAMAN, 2003.

Estes mecanismos atuantes durante a sinterizagdo podem
ser influenciados por diversos fatores que agem diretamente no pro-
cesso. As propriedades do compacto a verde, como COmMpPOSICA0
(incluindo aditivos), densidade, tamanho e forma das particulas e
pressdo aplicada na conformacdo, sdo aspectos importantes que
devem ser considerados no processo. Além disso, 0s parametros

como pressao, atmosfera, temperatura e tempo, incluindo taxas de
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aquecimento e resfriamento, também exercem influéncia no proces-
so de sinterizagao (CALLISTER; RETHWISCH, 2012; MAYO, 1996).

Devido a estes mecanismos, varias mudancas geomeétricas
na microestrutura podem ocorrer durante a sinterizacdo, possibili-
tando a divisdo do processo nos estagios inicial, intermediario e final,
conforme apresentado na Figura 9 (GERMAN, 1996; LEE; RAIN-
FORTH, 1994).

Figura 9 - Estagios da sinterizacdo por fase sdlida: (a) particulas
soltas do po, (b) estagio inicial, (c) estagio intermediario e (d) estagio

Fonte: LEE; RAINFORTH, 1994.
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No estagio inicial, Figura 9 (b), ocorre o rearranjo das parti-
culas do po6 e formacao da ligacao forte ou pesco¢o nos pontos de
contato entre as particulas, aumentando a densidade relativa em
aproximadamente 10%. No estagio intermediario, Figura 9 (c), o ta-
manho dos contatos aumenta, a porosidade diminui consideravel-
mente e ocorre a retracdo da peca devido a aproximagédo das parti-
culas. Além disso, o contorno de graos e os gréos sao formados e
crescem lentamente, sendo que a densidade relativa pode chegar a
90%. Esse estagio termina quando os poros sdo isolados. No esta-
gio final, Figura 9 (d), os poros se fecham e séo lentamente elimina-
dos, causando pouca densificacdo, mas ocorre 0 crescimento dos
gréos (GERMAN, 1996; LEE; RAINFORTH, 1994; SHAW,1989).

O processo de sinterizacao utilizando-se pés com particulas
nanomeétricas apresenta diversas vantagens, como melhor sinterabi-
lidade, em relacdo a processos que utilizam particulas maiores. 1sso
€ devido a grande area superficial e, consequentemente, a grande
fracdo de atomos nos contornos de graos, apresentando maior difu-
sividade em comparacdo com materiais com particulas mais gros-
sas. Além disso, esses atomos representam uma elevada energia
superficial, favorecendo o processo de sinterizacdo. Esses fatores
contribuem para a diminuicdo da temperatura de sinterizacao
(HAHN; LOGAS; AVERBACK, 1990; SATO; CARRY, 1995; SUMITA,
RHINE; BOWEN, 1991).
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Entretanto, apesar do uso de particulas nanomeétricas dimi-
nuir a temperatura de sinterizacdo, a densificagdo de materiais ce-
ramicos pode ser acompanhada do crescimento de graos. O cresci-
mento de grdos € o processo pelo qual o tamanho médio de graos
de um material livre de tensdo aumenta continuamente durante o
tratamento térmico. Ele ocorre pelo movimento dos contornos, na
gual a forca motriz € a diferenca na energia livre do material nos dois
lados de um contorno, fazendo este se mover na dire¢cdo do centro
de curvatura (CALLISTER; RETHWISCH, 2012; GERMAN, 1996).
Quando em excesso, esse crescimento pode provocar a perda das
caracteristicas nanométricas do produto final (GROZA, 1999; GRO-
ZA; DOWDING, 1996).

Neste sentido, é dificil obter materiais densos nanoestrutu-
rados por meio da sinterizagdo convencional, devido ao crescimento
de graos, intrinseco ao processo. Assim, S80 promissores 0S pro-
Cess0s Nos quais se pode ter um maior controle no crescimento de
graos e obter materiais com alta densificacdo e microestrutura na-
nométrica. Dentre estes processos estdo os métodos ndo convenci-
onais que utilizam campo elétrico durante a sinterizacdo, como a
sinterizacdo por micro-ondas (PRESENDA et al., 2015; TROMBINI
et al., 2008) e a sinterizacdo por plasma (Spark Plasma Sintering —
SPS).
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3.5.1 Sinterizacdo por micro-ondas

A energia de micro-ondas vem sendo utilizada em varios
processos industriais ao longo dos ultimos anos (AGRAWAL, 2005;
CHENG; ROY; AGRAWAL, 2001; DEKSNYS et al., 2007; KUMAR;
MATHEWS, 2005; ORLOV et al., 2005). Estas aplicacdes incluem a
comunicacdo (OLIVEIRA, 2017), o processamento de alimentos
(YANIK, 2017), a terapia medicinal (WU; LIU; XU, 2016), a sintese
de polimeros (GARAGALZA et al., 2017), entre outros. Além disso,
outra area de interesse € na sinterizacdo de materiais ceramicos,
frente aos métodos convencionais de aquecimento, devido as vanta-
gens como altas taxas de aquecimento e reducédo do tempo de pro-
cesso e do consumo de energia (AGRAWAL, 1998; BOCH; LE-
QUEUX, 1997).

As micro-ondas sdo ondas eletromagnéticas que tem uma
faixa de frequéncia no espectro de 0,3 a 300 GHz, com intervalo de
ondade 1 malmm (THOSTENSON; CHOU, 1999). O aquecimento
por micro-ondas se baseia no fato de que o corpo neutro possui mo-
léculas polarizadas em posicOes aleatdrias, que podem ser orienta-
das pela aplicacdo de um campo elétrico, conforme esbocado na
Figura 10. A inversdo da polaridade faz com que as moléculas modi-
figuem a sua posicao, reorientando-se de acordo com 0 novo campo
elétrico (CLARK; SUTTON; LEWIS, 1997; LUO et al., 2014; MARTI-
NEZ, 2015).



65

Figura 10 - Posi¢do das moléculas a) no estado natural e b) sob a
acao do campo elétrico.
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Fonte: adaptada de MARTINEZ, 2015.

Uma constante mudanca na polaridade faz com que as mo-
léculas mudem de posicao rapidamente (Figura 11), provocando a
geracdo de calor (MARTINEZ, 2015). Assim, o material se aquece
devido a energia absorvida pela propria vibracdo das moléculas.
Como essa vibracdo ocorre ha mesma intensidade e ao mesmo
tempo, o calor € gerado em toda a amostra e de dentro para fora,
provocando a formacéo de gradientes de temperatura e fluxos de
calor invertido (BORRELL et al.,, 2013; CLARK; SUTTON,1996).
Com isso, pecas grandes sao rapida e uniformemente aquecidas,
evitando a geracdo de grandes tensfes térmicas que, consequente-

mente, causariam trincas ou danos ao material (SCHIFFMAN, 1995).
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Figura 11 - Orientacdo das moléculas sob a agcdo do campo elétrico.
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Fonte: adaptada de MARTINEZ, 2015.

A absorcdo destas micro-ondas varia com a composi¢ao e
estrutura de fases, o que possibilita separar os materiais conforme a
sua interacdo com as micro-ondas (BENAVENTE et al.,, 2014a;
CLARK; FOLZ; WEST, 2000; OGHBAEI; MIRZAEE, 2010). Estas
interacdes estdo apresentadas na Figura 12. As micro-ondas, nos
materiais transparentes (ceramicas de uma maneira geral), que séo
0s materiais com baixa perda dielétrica, as ondas passam totalmen-
te, sem interacdo ou perdas de energia. No entanto, quando aqueci-
dos acima de uma temperatura critica, que varia de material para
material, passam a absorver mais as micro-ondas. (BENAVENTE et
al., 2014b, MENEZES; SOUTO, KIMINAMI, 2007a).

Nos materiais condutores como 0s metais, as micro-ondas

sao refletidas e ndo penetram, sendo classificados como materiais
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opacos (MENEZES; SOUTO, KIMINAMI, 2007a). Ja nos materiais
de absor¢cdo com uma ou mais fases, que sao os materiais com alta
perda dielétrica, as micro-ondas sdo absorvidas eficientemente até
certo ponto, com base no valor do fator de perda dielétrica, provo-
cando o rapido aquecimento do material (VENKATESH; RAGHA-
VAN, 2004).

Pode-se ainda ter uma quarta categoria de materiais, que
tem uma absorcao mista, observada nos materiais compa@sitos ou de
multiplas fases. Nesses materiais, a matriz € um isolante com baixas
perdas e a fase dispersa € um material de elevada perda dielétrica.
Esses materiais possuem caracteristicas significativas no processa-
mento com micro-ondas, uma vez que apresentam aquecimento se-
letivo. Neste caso, as micro-ondas sé&o absorvidas pelo componente
com alta perda dielétrica, enquanto passam pelo material com baixa
perda dielétrica com pouca perda de energia (VENKATESH; RA-
GHAVAN, 2004). Assim, a fase com altas perdas dielétricas se
aquece preferencialmente e transfere a energia para a matriz, que
também ird se aquecer rapidamente. Portanto, a adicdo de fases
condutoras ou magnéticas aumenta a absor¢do de micro-ondas nos
materiais transparentes (SUTTON, 1989; BENAVENTE et al., 2015).
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Figura 12 - Interacdo das micro-ondas com os materiais.
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Fonte: MENEZES; SOUTO; KIMINAMI, 2007a.

Considerando-se essas divisdes, se 0s parametros e 0s as-
pectos envolvidos no processo forem bem controlados, a sinteriza-
¢cao de materiais ceramicos por micro-ondas pode ser feita com uma
rapida taxa de aguecimento, menor tempo de permanéncia na tem-
peratura desejada e maiores confiabilidade e seguranca (BORRELL
et al., 2012b; GELFUSO; TEIXEIRA NETO; THOMAZINI, 2007; ME-
NEZES; SOUTO; KIMINAMI, 2007a). Essas caracteristicas, além de
otimizar 0 processo e gerar uma economia de energia, promovem
maior homogeneidade estrutural e menor tamanho médio de gréo,
levando a uma melhoria na microestrutura do material (BROSNAN;
MESSING; AGRAWAL, 2003; CHENG, J. et al, 2002; EBADZADEH,;
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SARRAFI; SALAHI, 2009; MENEZES; SOUTO; MIZUNO, 2004,
SANDOVAL, 2011).

No entanto, mesmo que o0 processo ofereca varios benefi-
cios, ele pode apresentar diversos problemas, como o aquecimento
inicial dificultado devido a pequena absor¢do de micro-ondas em
baixas temperaturas, levando ao exagerado crescimento de gréos
(NIGHTINGALE; WORNER; DUNNE; 1997). Ja em altas temperatu-
ras, a instabilidade térmica pode causar a excitacdo dos gases, 0
superaquecimento catastrofico da amostra e o fenébmeno thermal-
runaway. Esse efeito € um problema de gradiente térmico que ocorre
nos aquecimentos volumétricos, causando grandes diferencas de
temperatura, uma vez que um determinado ponto do material esta
ligeiramente mais aquecido do que a sua vizinhanca (XIE et. al.,
1999; PRESENDA et al.,, 2015; JANNEY; CALHOUN; KIMREY,
1992). Para evitar tais dificuldades, pode-se realizar uma sinteriza-
cao hibrida, com ciclos rapidos e controlados, onde se utilizam ou-
tras fontes de aquecimento auxiliares, como susceptores (GOLDS-
TEIN; GIEFMAN; BAR ZIV, 1998; THRIDANDAPANI, 2009; WANG;
BINNER; VAIDHYANATHAN, 2006).

Os susceptores sdo materiais com grandes perdas dielétri-
cas em baixas temperaturas, que atuam como agentes auxiliares de
aquecimento (MENEZES; SOUTO; KIMINAMI, 2007 b, ¢; MARTI-
NEZ, 2015). Os susceptores, consumidos durante sinteriza¢do, sao

utilizados para aquecer a amostra até uma determinada temperatu-
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ra, na qual ela passa a absorver as micro-ondas do modo eficaz.
Esses susceptores consumidos abrangem carbono, ligantes, nitrato
e polimeros, que gueimam em altas temperaturas (MENEZES;
SOUTO; KIMINAMI, 2007a). Os susceptores permanentes nao
gueimam em temperaturas elevadas e permanecem durante todo o
processo, fornecendo uma distribuicdo mais uniforme de temperatu-
ra. Isso porque, o aquecimento ocorre em duas dire¢des: do nucleo
até a superficie, provocado pelas micro-ondas e no sentido contrario
ajudado pelo susceptor, mediante radiacado de infravermelho, con-
vecgdo ou condugdo. (MARTINEZ, 2015). O carbeto de silicio (SiC)
€ 0 material mais utilizado como susceptor permanente, devido a
sua resisténcia quimica e estabilidade estrutural em altas temperatu-
ras (MENEZES; SOUTO; KIMINAMI, 2007a).

5.5.2 Sinterizacao por plasma

O método de Spark Plasma Sintering (SPS) tem semelhanca
com o método de prensagem a quente. No entanto, ele permite obter
alta densificacdo com baixo crescimento de grdos usando menores
temperaturas e tempos de sinterizacdo (BONACHE et al.,, 2011;
KAWANO; KAKEMOTO; IRIE, 2015; KIESLICH et al., 2013).

Neste método, também conhecido como sinterizacdo assis-
tida por campo, o p6 € prensado uniaxialmente em um molde de gra-
fite sob vacuo de aproximadamente 102 mbar, enquanto pulsos de

voltagem de alta corrente sédo aplicados diretamente no molde (MA-
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MEDOV, 2002; TROMBINI et al., 2008). Essa corrente aplicada atra-
vés do molde e a descarga entre as particulas aquecem o poé. Devi-
do as descargas, as superficies das particulas sdo ativadas e um
fenbmeno de autoaquecimento € formando. (BORRELL et al.,
2012a; KUMAR et al., 2016; TOKITA, 2000).

A Figura 13 apresenta como pode ser o fluxo dos pulsos de
corrente pelas particulas do p6. O pulso de corrente alternada apli-
cado diretamente no molde e na amostra pode causar Spark Plas-
ma, pressao de impacto pela geracao do plasma, aguecimento Joule
e difusdo por campo elétrico (TROMBINI et al., 2007). O aquecimen-
to Joule gerado pela resisténcia elétrica, o fluxo plastico dos materi-
ais ocasionado pela aplicacdo de pressdo e a aplicacdo direta da
corrente, favorecem a transferéncia de calor e massa. Estes fatores
resultam em uma rapida taxa de aquecimento e sinterizacdes com
menores tempos de permanéncia e temperaturas, caracterizando
uma alta eficiéncia térmica no processo (KUMAR et al., 2016;
TROMBINI et al., 2007).
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Figura 13 - Fluxo dos pulsos de corrente através das particulas do
po.
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Fonte: TROMBINI, et al.,2007.

Uma configuragéo tipica do sistema de SPS é apresentada
na Figura 14. Esse sistema € composto por uma maquina com eixos
verticais, mecanismos para aplicacao de pressao, puncdées com fun-
cado de eletrodo, gerador de corrente alternada e camara de vacuo
ou atmosfera controlada com sistema de refrigeracdo a base de
agua. Além disso, o equipamento também apresenta sistemas de
controle de vacuo/atmosfera, temperatura, presséao, refrigeracdo e
do deslocamento dos puncdes. Dependendo do equipamento e do
material a ser sinterizado, pode-se trabalhar com correntes de 1 a 20
mil amperes e carga de 10 a 100 toneladas (TROMBINI et al., 2007).
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Figura 14 - Configuracéo tipica do sistema de SPS.
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Fonte: TROMBINI et al., 2007.

A alta eficiéncia térmica do processo de SPS pode diminui o
tempo de sinterizagcdo em cerca de um terco a um quinto do tempo
gasto nos processos de prensagem a quente e isostatica a quente
(MAMEDOQV, 2002). Além disso, ela também pode levar a menores
temperaturas de sinterizacdo em relagéo as utilizadas na prensagem

a quente. Para nanocompdésitos de alumina com 5%vol. de SiC, Gao
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e colaborados (2000) utilizaram 200 °C a menos da temperatura
usada na prensagem a quente.

Mesmo tendo as desvantagens da baixa produtividade, limi-
tacdes no formato e tamanho da amostra e do maior investimento do
equipamento de SPS, vérios pesquisadores vém estudando este
método em diferentes tipos de sistemas de dificil sinterizagéo. Isso
porque os ciclos de aquecimento/arrefecimento de apenas alguns
minutos e com temperaturas inferiores, proporciona a obtencdo de
materiais densos, com microestrutura refinada e melhores proprie-
dades finais com um menor custo energético (HUANG et al., 2017;
MUNIR; ANSELMI-TAMBURINI; OHYANAGI, 2006). Neste contexto,
0 SPS pode ser usado em ceramicas (GURCAN; AYAS, 2017;
SHEN et al., 2002), compésito de matriz ceramica reforcados com
ndo-o6xidos, como carbetos (CHAE et al., 2006), compdésito de matriz
metalica (SIDDIQUI et al., 2017) e materiais nanocristalinos (BOR-
RELL et al.,, 2011; EL-ESKANDARANY; AL-HAZZA; AL-HAJJI,
2017).

3.6 Ensaio de desgaste

Friccdo e desgaste sdo duas propriedades tribologicas rela-
cionadas ao deslizamento seco (sem lubrificante) e que s6 podem
ser analisadas quando o deslizamento é formado por corpos sélidos.
A friccdo é a resisténcia ao movimento quando um corpo se move

tangencialmente sobre outro com o qual esta em contato (BHUS-
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HAN, 2001). A forca tangencial € chamada de forca de friccéo, F, e
atua na direcdo oposta a direcdo do movimento, conforme apresen-
tado na Figura 15. A friccdo € uma resposta do sistema e ndo uma
propriedade do material. Seu coeficiente é independente da veloci-
dade do deslizamento, mas € influenciado pelas condi¢cbes de ope-
racdo dos ensaios, como temperatura e umidade. (CZICHOS et al.,
1995; TOMAS, 2010).

Figura 15 - Deslizamento de um corpo livre sobre uma superficie.
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Fonte: adaptada de TOMAS, 2010.

Assim como o coeficiente de friccdo, o desgaste também
envolve a mecénica do contato sélido. O desgaste € definido como a
eliminacdo do material de uma superficie sélida a partir do contato
com o contra material durante o ensaio (MEDVEDOVSKY, 2001). No
processo continuo de desgaste, o material pode ser eliminado da
superficie e expulso, pode ser transferido a outra parte da superficie

ou pode ficar preso entre as superficies de contato como uma parti-
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cula livre, sendo chamado neste caso de detrito. Apesar de nao ter
uma relagdo totalmente estabelecida, a forca de friccdo esta associ-
ada a evolucdo do desgaste, sendo que algumas vezes, sistemas
com alta friccdo exibem altas taxas de desgaste (TOMAS, 2010).

De todo modo, atrito e desgaste ndo sao caracteristicas in-
trinsecas do material, mas sim uma resposta dependente do sistema
de desgaste, ou seja, da interacdo entre as superficies em movimen-
to e das condicfes ao redor. Qualquer superficie é considerada im-
perfeita tridimensionalmente e deve ser descrita considerando-se
sua topografia, estrutura e caracteristicas fisicas, quimicas e mecéa-
nicas. A rugosidade, o perfil, as camadas e as falhas sdo parametros
importantes no estudo da superficie (BHUSHAN, 2000). A rugosida-
de é analisada em funcdo do tamanho dos topos e vales em relacao
ao desvio da planicidade da superficie, sendo importante para o
desgaste. Isso porque, o contato entre as duas superficies s6 ira
ocorrer nos maiores picos, alcancando uma area de contato menor
do que em uma superficie completamente plana, denominada area
de contato real. Portanto, a evolucdo do desgaste dependera do tipo
de contato das superficies e da area de contato real formada (HUT-
CHINGS, 1992; TEDESCO, 2010).

A partir da area de contato real entre duas superficies, o
desgaste pode ocorrer por diversos mecanismos, mesmo que nao
haja fronteiras bem definidas entre eles. Esses mecanismos podem

ser classificados em: adesao, abrasao, fadiga superficial e reacdes
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triboquimicas ou corrosdo (BHUSHAN, 2000), como apresentado na
Figura 16. No entanto, eles ainda podem resultar em outros macro-
mecanismos como deformacao plastica, fratura, delaminacéo e cisa-
Ihamento (TEDESCO, 2010).

A adeséo é a formacdo e o rompimento de ligagfes interfa-
ciais, devido a deformacédo plastica, na qual é causada pela alta
pressao e reacdo existente entre as superficies deslizantes em con-
tato. Esta interacdo entre as superficies provoca rupturas pelo cres-
cimento de trincas e, se uma superficie for mais resistente do que a
outra, também causa transferéncia de material (HUTCHINGS, 1992).
Em casos de fratura e permanéncia de fragmentos na regido de
desgaste, estes podem atuar como particulas abrasivas, ocorrendo o

desgaste adesivo e abrasivo simultaneamente (BUDINSKI, 1988).

Figura 16 - Classificacdo dos mecanismos de desgaste.
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Fonte: adaptada de BHUSHAN, 2000.
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A abrasado é a remocdo do material por particulas duras de-
vido ao contato entre duas superficies deslizantes. Estas particulas
podem ser originarias do sistema tribolégico de modo intencional ou
ser detritos de desgaste. O mecanismo de desgaste por abrasao
pode ainda ser divido em macro e micromecanismos de abrasé&o. Os
macromecanismos sao os de deformacao plastica ou de fratura fragil
e ocorrem pelos micromecanismos: microssulcamento, micro-corte,
micro-lascamento e micro-fadiga superficial (KATO, 1992; TEDES-
CO 2010).

A fadiga superficial € a formacéo de trincas e posterior fratu-
ra, causada pelas tensdes de tracdo ou compressao ciclicas geradas
pelo movimento repetitivo. Essas trincas podem ter origem também
abaixo da superficie, sendo chamadas de sub-superficiais (BU-
DINSKI, 1988). As trincas também podem ser causadas por inclu-
sbes que agem como concentradores de tensdo e aumentam a ten-
sdo de cisalhamento (TEDESCO 2010).

Ja as reac0es triboquimicas sdo caracterizadas pela reacdo
das superficies em contato com o meio ambiente, formando uma
camada superficial de diferente composicdo do material original
(BAYER, 2004; BHUSHAN, 2000). Essa nova superficie recebe o
nome de tribofilme e pode ser arranca ou delaminada com a conti-
nuacdo do processo. Em ceramicas de oxido, como o Al20s, essas

reacdes podem criar uma camada protetora que alisa a superficie,
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diminuindo o atrito e o arrancamento de grdos (ADACHI; KATO,
2000).

Na pratica, mais de um mecanismo de desgaste atuante po-
de ocorrer em um mesmo processo. Para auxiliar na classificacéo do
comportamento de desgaste, os mecanismos predominantes sao
relacionados a regimes de degaste. Esse regime se refere a veloci-
dade ou a taxa com a qual o desgaste acontece. No regime modera-
do ocorre a formacédo de pequenos detritos, que sofrem reacéo tri-
boquimicas e criam uma camada lisa. Devido ao alisamento da su-
perficie, as taxas de desgastes sdo menores que 10 mm3/N-m e as
superficies, embora lisas, podem conter riscos e sulcamentos, mas
devem estar livres de fratura (ADACHI; KATO; CHEN, 1997; KATO;
ADACHI, 2002; PASARIBU; SLOETJES; SCHIPPER, 2004).

Ja o regime severo ocorre pelo acumulo de varias micro-
fraturas, formando detritos com a quebra dos tribofilme. A superficie
apresenta riscos, sulcamento, trincas, arrancamento de graos e fra-
tura fragil, sendo que as taxas de desgaste sdo maiores do que 10
mm3/N-m (ADACHI; KATO; CHEN, 1997; KATO; ADACHI, 2002;
PASARIBU; SLOETJES; SCHIPPER, 2004). A condi¢ao limite entre
os dois regimes ndo é exatamente definida e normalmente é estabe-
lecida pelas demais caracteristicas da superficie desgastada. Pasa-
ribu e colaboradores (2004) relatam a existéncia de uma regiao de
transicdo, com taxas de desgaste entre 10* €10 mm3/N-m, mas

ndo h& demais informacdes sobre o aspecto da superficie.
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Neste contexto, a determinagdo dos mecanismos e do regi-
me de desgaste em uma determinada situacéo de deslizamento é
realizada pela andalise da superficie desgasta usando microscopia
eletrbnica de varredura (MEV). Existem varios métodos para realizar
o desgaste desta superficie, cujos pontos criticos sdo as condi¢des
do processo, sua duragdo, as caracteristicas do material, a carga
aplicada e o meio ambiente (FARROKHZAD; KHAN, 2016). Além
disso, a combinacdo entre estes parametros pode modificar total-
mente o resultado.

Os ensaios mais utilizados para testes a seco em materiais
ceramicos sdo pino ou esfera no disco (ANDERSON; BLOMBERG,
1993) A Figura 17 apresenta esquematicamente a configuracéo des-
te ensaio. Estes ensaios deslizantes sdo mais expressivos por en-
volverem transferéncias de materiais entre as superficies de contato,
conceito de detritos, formacédo de tribofilme, crescimento de trincas
superficiais, entre outros processos (BRENDEL, 1988). De um modo
geral, para a realizacdo do ensaio se utiliza uma amostra plana que
gira a uma velocidade constante, enquanto o contra material esta
fixo e se apoia sobre a amostra, transcrevendo um circulo com dia-
metro fixo. A forca tangencial de friccdo € medida por um sensor du-
rante todo o ensaio, enquanto a carga normal e a velocidade se
mantém constantes. Além disso, 0s ensaios sem lubrificacdo sé&o

realizados entre pares com friccdo diferentes, sendo que 0s contra
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materiais normalmente disponiveis sdo aco, Al2O3 e cermets como
WC-Co (TOMAS, 2010).

Figura 17 - Esquema do ensaio de desgaste pino/esfera no disco.

Forca

Fonte: adaptada de BRENDEL, 1988.

Nos ensaios de desgaste, existe uma grande complexidade
envolvendo a interacdo entre as caracteristicas intrinsecas do mate-
rial (composicao, dureza, entre outras) e o seu comportamento mi-
croestrutural, devido aos processos de aquecimento e as condicdes
dos ensaios. No entanto, o comportamento de desgaste do material
pode ser otimizado considerando-se diferentes fatores: i) o refina-
mento microestrutural é benéfico para a resisténcia ao desgaste,
uma vez gque reduz a taxa de desgaste moderada, atrasando a tran-
sicdo para o desgaste severo; ii) a dureza do material afeta a veloci-
dade de introducéo de deslocamentos e, portanto, 0 acumulo de es-

tresse nos contornos de gréo. Neste sentido, os tempos de transicéo
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para o desgaste severo sera maior; iii) o tempo de transi¢do para o
desgaste severo serq aumentado e a taxa de desgaste reduzida
guando aumentar a resisténcia no contorno de gréo; iv) o desgaste
moderado € reduzido e a transicdo para o desgaste severo é mais
lenta quando se diminui a rugosidade do contato, seja por lubrifica-
¢do ou polimento; v) a tensao residual pode ser minimizada como
consequéncia do processo de sinterizacdo, como por exemplo, sinte-
rizacdo convencional versus sinterizacdo por SPS (RODRIGUEZ-
SUAREZ et al., 2011).

A resisténcia ao desgaste de um material é importante em
diversos equipamentos que funcionam em ambiente abrasivo ou em
condi¢cBes de atrito. Nestes casos, 0 uso de materiais mais resisten-
tes aumenta o desempenho e a qualidade do processo e diminui a
manutencdo. Caracteristicas como propriedades estaveis a altas
temperaturas, inércia quimica e alta dureza e médulo elastico tornam
interessante 0 uso dos materiais ceramicos no desenvolvimento de
novos materiais resistentes ao desgaste. Guia fios, mancais, pistdes
e ferramentas de corte sdo exemplo de materiais nos quais é im-
prescindivel a alta resisténcia ao desgaste (KUMAR; DURAI; SOR-
NAKUMAR, 2006; D'ERRICO et al., 1999).
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4 MATERIAIS E METODOS

A metodologia utilizada no desenvolvimento deste trabalho
envolve diversas etapas, sendo elas de um modo geral:

e Obtencao dos pdés nanométricos de Al203-NbC por moa-
gem reativa de alta energia (MAE), desaglomeracao, lixivia e carac-
terizacdo destes pos;

e Mistura dos pés de alumina com 5% em volume de inclu-
sBes nanométricas de NbC, secagem e conformacdo dos nanocom-
poésitos;

e Sinterizacdo dos nanocompositos usando trés diferentes
meétodos: sinterizacdo em forno convencional com atmosfera de ar-
gbnio, micro-ondas e Spark Plasma Sintering.

e Caracterizacao fisica, mecanica, microestrutural e tribol6-
gica dos nanocompasitos obtidos.

O fluxograma da Figura 18 apresenta, resumidamente, o0s

procedimentos utilizados na realizacdo desse trabalho.



84

Figura 18 - Fluxograma resumido as etapas realizadas no
desenvolvimento do trabalho.
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4.1 Obtencao dos p6s nanométricos de Al203-NbC

A obtencédo dos pds nanométricos de alumina (Al203) e car-
beto de niébio (NbC) foi realizada por MAE em moinho tipo SPEX,

seguindo a estequiometria:

10/3Al + Nb20s + 2C + 4/5 Al203 — 5/2 Al203 + 2NbC  (3)

sendo que os 0,8 mols de Alumina (4/5 Al203) foram usados como
diluente para diminuir a temperatura adiabatica da reacdo e conse-
guentemente diminuir a formacdo de agregados (PALLONE et al.,
2003). Uma discussao relacionada a essa quantidade de alumina
usada como diluente esta apresentada na secdo 5.1. Além disso,
para garantir a ignicdo e o desencadeamento de uma reagdo autos-
sustentada e integral, a massa de cada po6 foi calculada segundo a
estequiometria da eq. (3) e a massa total dos pés-reagentes foi de-
terminada considerando-se uma relacdo de moagem de 4:1 (bo-
las:material).

Os reagentes utilizados foram: Aluminio (ALCOA com 99,7%
de pureza), Oxido de Ni6bio (CBMM com 98,5% de pureza), Carbo-
no amorfo e Alumina comercial (AKP-53, Sumitomo com 99,95% de
pureza). O frasco com tampa e as 5 bolas de 11 mm de didmetro
eram de aco temperado. A moagem foi realizada por 330 minutos
para que apos a ocorréncia da reacdo aos 190 minutos, o tamanho

das particulas fosse reduzido as dimensdes nanométricas.
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4.2 Caracterizacdo dos pos nanomeétricos de Al203-NbC

Apos a obtencdo dos pos nanométricos de Al203-NbC,
usando MAE, foi realizada a caracterizacdo das fases e tamanho de
cristalito usando difracdo de raio X (DRX). Além disso, 0 p6 também
foi caracterizado por microscopia eletronica de varredura (MEV) e

medida de distribuicdo do tamanho médio de aglomerados.
4.2.1 Difracédo de Raios X (DRX)

A caracterizacdo usando DRX foi realizada em um difrato-
metro de raios X da marca Rigaku, modelo MiniFlex 600, com radia-
¢ao Ka (Cu), operando com tensdo de 40kV e corrente de 40mA. A
velocidade do gonidmetro utilizada foi de 2 graus/minuto, variando
20 de 0° a 80°.

A difracdo de raios X é baseada na relagédo de Bragg:

nA = 2dsen(6) 4)

na qual n é a ordem de reflexdo, A é o comprimento de onda da ra-
diacdo do tubo de cobre e 6 é o angulo de incidéncia dos raios X
(CULLITY, 19586).

Os picos obtidos, referentes as fases formadas, foram identi-

ficados com o auxilio das fichas de dados de difracdo presentes no
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software do equipamento (PDXL2), o qual também calculou a quan-
tidade de cada fase presente utilizando o método de Rietveld.

4.2.2 Medida de tamanho de cristalito

A partir dos ensaios de DRX, também foram obtidas as me-
didas de tamanho de cristalito, definido como o tamanho dos micro-
dominios que difratam em fase. A difracdo é sensivel a essas unida-
des de difragdo e ndo ao tamanho de particula, que mesmo pare-
cendo um cristal perfeito, pode ser composta por varios cristalitos.
(CULLITY, 1956; KLUNG; ALEXANDER, 1962).

Neste trabalho, o tamanho de cristalito foi calculado pelo
alargamento dos picos de DRX mais intensos de cada fase, por meio
da equacao de Scherrer:

K
" Bcosd ()

sendo que t € o tamanho de cristalito, K é uma constante, 1 € o
comprimento de onda da radiacédo do tubo de cobre, 6 é o angulo de
Bragg e B € o alargamento do pico medido a uma intensidade igual &
metade da maxima intensidade. A constante K pode variar de 0,5 a
2,0 dependendo do ajuste da largura integral utilizada e do tamanho
dos cristalitos. Entretanto, Scherrer considera k igual a 0,9 (CUL-
LITY, 1956; KLUNG; ALEXANDER, 1962; SALGADO; GONZALEZ,
2003).
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4.2.3 Medida de distribuicdo do tamanho médio de aglomerados

O p6 obtido na MAE também foi analisado quanto a distri-
buicdo do tamanho médio de aglomerados. Esta analise foi realizada
em um equipamento HORIBA, modelo LA-950 V2, que utilizada a
sedimentacdo de particulas em fase liquida acelerada pela centrifu-
gacao. A medida Optica é realizada por meio da transmisséo de la-
ser, na qual a concentracdo das particulas presentes na suspensao

€ proporcional a absorcao de luz.
4.2.4 Microscopia eletronica de varredura

A analise para verificar as caracteristicas microestruturais do
p6 obtido foi realizada por microscopia eletrbnica de varredura
(MEV) usando um Microscoépio de marca FEI-Magellan 400 L, que
possui uma resolu¢cdo menor do que 1 nm.

A preparagdo da amostra consistiu em dispersar o p6 em
acetona PA e goteja-lo sobre o porta-amostra. Depois da evapora-
cdo da acetona, o po foi recoberto com ouro para entédo, ser analisa-
do.

4.3 Desaglomeracédo dos pés de Al203-NbC

Para eliminar os agregados formados durante a MAE, o0s po0s
de Al203-NbC foram desaglomerados por uma hora em um moinho

planetario de marca Pulveresette 4 FRITSCH GmbH. Este equipa-
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mento possui dois dispositivos rotativos para fixacdo dos frascos de
moagem posicionados radial e axialmente simétricos sobre um dis-
CO, que executam um movimento de rotagcdo em torno do seu proprio
eixo e contrario ao de translacéo, descrito em torno do eixo de rota-
¢cdo do disco no qual sdo acoplados. A forca centrifuga gerada por
essa combinagdo de movimentos aumenta a forca de impacto dos
elementos de moagem resultando na desaglomeracéo dos pés.

Para este procedimento foi realizado com base em resulta-
dos anteriores obtidos por Pallone e colaboradores (2003). Para is-
so, foram utilizados dois frascos de moagem de aco temperado com
tampa roscada e esferas de moagem de 11 mm de diametro. A de-
saglomeracéo foi feita na proporcdo bola:material de 5:1 e em meio
alcodlico com 0,2% em peso de &cido 4-aminobenzdico (PABA), uti-
lizado como defloculante.

A caracterizacdo microestrutural desse p6é desaglomerado
foi realizada usando medida de distribuicdo do tamanho médio de
aglomerados e também por MEV, utilizando os mesmos equipamen-
tos descritos nos itens 4.2.3 e 4.2.4, para verificar a eficiéncia do

processo de desaglomeracéao.
4.4 Eliminacéo do Ferro nos pés de Al203-NbC

Os impactos e a agéo abrasiva do pé causam desgastes na
superficie do frasco e das esferas utilizadas durante a moagem rea-

tiva de alta energia e durante a desaglomeracédo, contaminando a
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mistura com ferro (Fe). A eliminacéo deste Fe foi realizada por meio
da lixivia acida, na qual o pd, que estava em suspensdao alcdolica, foi
transferido para 5 béqueres para sedimentacdo, realizada por 48
horas. Apos este periodo, a fase liquida (alcool) foi substituida por
uma solucdo de 20% de &cido cloridrico (HCl) em meio aquoso,
sendo colocada em banho maria a 80 °C por 30 minutos. Entéo, a
suspensao foi mantida em repouso por mais 48 horas e decorrido
este tempo, a fase liquida apresentou coloracdo amarelada, decor-
rente do ferro. A solucdo de HCI contaminada foi substituida por uma
nova solugcéo de HCI a 20% e a suspenséao foi novamente aquecida
em banho maria. Esse procedimento foi repetido por 5 vezes até que
a fase liquida ficasse incolor, indicando a auséncia do Fe na sus-
pensado. Finalmente, apds mais uma sedimentacao, a solucdo acida

foi substituida por alcool para evitar a formacao de aglomerados.
4.5 Mistura dos p6s de Al203-5%vol.NbC

A correcao percentual do volume de 5% em volume de in-
clusdes de NbC na matriz de Al20s foi realizada a partir da mistura
das suspensfes de Al20Os e Al203-NbC na proporgéo desejada. A
escolha de 5% em volume de inclusbes de NbC foi baseada em re-
sultados obtidos anteriormente pelo grupo de pesquisa usando ou-
tros tipos de inclusdes, como ZrOz, TiC, TiB2, entre outros (TOMASI,
PALLONE BOTTA FILHO, 1999). Foram realizados estudos utilizan-
do 1% a 20% de inclusbes nanométricas de ZrOz na matriz de Al20s,
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sendo os melhores valores encontrados com 5%. Usando quantida-
des maiores, houve dificuldade na dispersao de inclusdes, formando
pequenos aglomerados de particulas nanométricas de ZrO2. Valores
inferiores a 5% nao formam eficientes na inibicdo do crescimento do
gréo da matriz de Al20s. Portanto, com base nesses resultados, op-
tou-se por usar 5 %vol de inclusdo de NbC na matriz de Al20s.

Com o intuito de garantir a obtencédo de pés livres de aglo-
merados, as duas suspensdes foram previamente desaglomeradas
em moinho de bolas convencional, utilizando frasco de polipropileno
e esferas de moagem de ZrO2 de 5 mm de diametro. Os procedi-
mentos adotados s&o baseados em resultados obtidos anteriormente
por Pallone e colaboradores (2003).

Para isso, a suspensdo de Al203-NbC armazenada no bé-
quer, foi agitada por 15 minutos em um agitador magnético e transfe-
rida para um frasco que continha 0,5% em peso de &cido 4-
aminobenzéico (PABA), usado como defloculante. A relacdo bo-
la:material foi de 5:1 e a desaglomeracao foi realizada por 12 horas.

Ja a desaglomeracédo da alumina comercial foi feita em meio
alcodlico com 0,2% em peso de &cido 4-aminobenzéico (PABA) e
uma relacdo de bolas/material de 4:1, permanecendo no moinho por
1 hora.

Ao final da desaglomeracdo das duas suspensdes, as mes-
mas foram misturadas e colocadas no moinho de bolas por mais 22

horas. Apds este tempo, foi adicionado na suspensédo 100 ppm de
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Cloreto de Magnésio hexahidratado, para melhorar a sinterabilidade
e 0,5% acido oleico para melhorar a fluidez do pé e mantida no moi-

nho por mais 2 horas.
4.6 Secagem dos po6s de Al203-NbC

O po de Al203-5%Vol.NbC foi seco em capela de exaustao
de gases, visando a eliminado do &lcool, com agitagdo intermitente
para obter um pé solto e sem aglomerados. Em seguida, o po foi
passado em malha de 80 mesh.

4.7 Conformacado dos nanocompdsitos.

Uma parte do po obtido de Al203-5%vol.NbC foi conformada
em molde cilindrico de 10 mm de diametro usando prensagem unia-
xial & 50 MPa seguida de prensagem isostatica a 200 MPa. Foi utili-
zada uma quantidade de p6 necesséria para produzir nanocompési-
tos de 4 mm de espessura. Antes da prensagem uniaxial, o po foi
deixado em atmosfera alcodlica por 12 horas, para melhorar a sua
fluidez. Para isso, o béquer com o po6 foi colocado dentro de um bé-
guer maior, que continha um pouco de alcool etilico PA, e o conjunto

foi vedado.
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4.8 Sinterizacdo dos nanocompa@sitos

As sinterizacdes dos nanocompositos foram realizadas por
trés métodos distintos: sinterizacdo em forno convencional com at-
mosfera de argonio, sinterizacdo por micro-ondas e Spark Plasma

Sintering, 0s quais estdo descritos a seguir.

4.8.1 Sinterizacdo convencional em atmosfera de argonio

Para a realizacdo da sinterizacdo convencional os nano-
compositos conformados foram calcinados usando mufla EDG 3PS,
modelo 7000 & 400 °C/1h e taxa de aquecimento de 1°C/min, para
eliminar os materiais organicos adicionados durante as etapas de
moagem e mistura. Apds, foram sinterizados em forno da marca
Thermal Tecnology Inc — Astro Division, com elemento resistivo de
carbeto de silicio, em atmosfera de argdnio. As sinteriza¢des foram
realizadas em duas temperaturas: 1550 °C e 1600 °C com patamar
de 2 horas, usando taxa de aquecimento de 10°C/min. Foram sinte-

rizados 10 nanocompasitos para cada temperatura.
4.8.2 Sinterizagdo por micro-ondas

Para a sinterizacdo em micro-ondas dos nanocompdsitos de
Al203-5%vol.NbC previamente conformados, utilizou-se temperatura
de 1400 e 1500 °C durante 10 minutos com 400 e 600 W de potén-

cia e taxa de aquecimento de 100 °C/min.
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O equipamento utilizado foi projetado e fabricado pelo Insti-
tuto de Aplicaciones de las Tecnologias de la Informacion y de las
Comunicaciones Avanzadas — ITACA, da Universitat Politécnica de
Valéncia — Valencia, Espanha. A Figura 19 apresenta o equipamen-
to, que possui duas cavidades circulares, nas quais uma se introduz
o tubo de quartzo que contém o corpo de prova e a outra permite
adaptar um pirdmetro para medir a temperatura. As dimensfes da
cavidade que recebe a amostra sdo adaptadas para que os materi-
ais absorvam as micro-ondas ainda na temperatura ambiente e co-
mecem a se aquecer (com excec¢ao dos materiais transparentes, que
nao se aguecem em temperaturas ambientes, por mais que as cavi-
dades sejam adaptadas). Além disso, o equipamento foi desenhado
para trabalhar a uma frequéncia de 2,45 GHz e também permite es-
timar a quantidade de micro-ondas que o material estd absorvendo
durante o processo de sinterizacdo, por meio de dados de poténcia

emitida e refletida.
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Figura 19 - Equipamento de micro-ondas com cavidade circular e
bomba de vacuo.
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Cavidade da amostra
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Fonte: prépria autora.

4.8.3 Sinterizacao por Spark Plasma Sintering

Parte do p6 de Al203-5%vol.NbC foi sinterizada por SPS,
usando um molde de grafite de 20 mm de diametro, com quantidade
de p6 necesséria para produzir nanocompaositos de 3-4 mm de es-
pessura. As temperaturas de sinterizagcédo usadas foram: 1450, 1500,
1550 e 1600 °C por 5 minutos usando taxa de aguecimento de 100
°C/min e pressédo de 80 MPa. Os ciclos de sinterizacao foram reali-
zados sob condi¢cdes de vacuo. Foram sinterizados 4 nanocomposi-
tos para cada temperatura.

As sinterizacdes por SPS foram realizadas em um equipa-
mento HP D25/1 (FCT Systeme GmbH) pertencente ao Centro de
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Investigacion en Nanomateriales y Nanotecnologia (Consejo Superi-
or de Investigaciones Cientificas) da Universidade de Oviedo, Princi-

pado de Asturias — Espanha.
4.9 Caracterizagcdo dos nanocompasitos

Os nanocompositos sinterizados pelos diferentes métodos
foram caracterizados quanto as propriedades fisicas, mecéanicas,
microestruturais e resisténcia ao desgaste. No entanto, as analises
de mddulo de Young, tenacidade a fratura e resisténcia a flexao fo-
ram realizadas somente nos nanocompasitos sinterizados por SPS.
Isso ocorreu devido aos resultados de densidade aparente obtidos
nos nanocompositos sinterizados em forno convencional e por mi-

cro-ondas. A seguir serdo descritos 0s ensaios realizados.

4.9.1 Densidade Aparente

Os nanocompdésitos sinterizados foram caracterizados quan-
to a densidade aparente pelo método de imersdo em agua baseado
no principio de Archimedes, de acordo com a horma ASTM C373-88.
Assim, 0os nanocompésitos foram secos em estufa por 10 horas a
150 °C e resfriados em um dessecador, para obtencédo do peso se-
co. Em seguida os nanocompadsitos foram imersos em agua destila-
da por 24 horas, e entdo pesados para serem obtidos os pesos umi-
dos e imersos. Foram realizadas cinco medidas em cada nanocom-

positos.
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A Densidade aparente foi calculada usando a equacéo:

bA= (Mfiw) Pa (6)

na qual Ms é a massa do nanocompésito seco, Mu é a massa do
nanocomposito umido, Mi € a massa do nanocompadsito imerso em
agua destilada, e pa é a densidade de agua a temperatura ambiente
(ASTM C373-88, 2006).

Todas as medidas foram realizadas em balanca analitica
com precisdo de 0,00001g. Além disso, os resultados da densidade
aparente sdo dados em termos de porcentagem da densidade teori-

ca referente a composicéo Al203-5%vol.NbC, igual a 4,17g/cm3.
4.9.2 Dureza e Médulo de Young

Para as analises de dureza, modulo de Young e tenacidade
a fratura, as superficies dos nanocompadsitos foram preparadas para
gue nenhum tipo de imperfeicdo superficial interferisse nos resulta-
dos. Para isso 0os nanocompositos foram embutidos a quente em
resina epOxi em embutidora Struers (CitoPress-1) e, entdo, foram
lixados e polidos em polidora automatica Struers (LaboPol-5). O li-
xamento foi realizado com panos de diamante de 70, 45, 20, 10 pm
e o polimento foi feito com suspensdes de diamante de 6, 3 e 1 um.

As analises de dureza e modulo de Young foram realizadas
em um nanoindentador (Modelo G200, MTS Company, EUA). Os
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ensaios foram realizados sob o controle de profundidade méxima,
1200 nm, usando uma ponta de diamante Berkovich previamente
calibrado da funcéo de silica fundida. A rigidez de contato foi deter-
minada pelo método de medicdo de Rigidez Continua para calcular
os perfis de dureza e médulo de elasticidade (OLIVER; PHARR,
1992). Foram realizadas 25 indentacbes em cada nanocomposito
com amplitude de 2 nm e 45 Hz de frequéncia. Considerando-se a
densidade obtida dos mesmos, foi utilizado o coeficiente de Poisson

de 0,18 para todos os célculos.
4.9.3 Tenacidade a fratura

A tenacidade a fratura (Kic) foi medida a partir das medidas
do comprimento das trincas, usando as eq. (7) e (8) proposta por

Niihara, Morena e Hasselman (1982).

Kc = 0,0298 H ya(=)* {—]_1’38 @)

H=2F (8)

na qual, Kic é a tenacidade a fratura (MPa-m'?), H é a medida de

dureza Vickers (MPa), E é o mddulo de Young (MPa), a é o compri-
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mento médio (um) da diagonal da indentacdo Vickers, ¢ € o compri-
mento médio (um) das trincas obtidos a partir da ponta da indenta-
céo Vickers e P é a carga utilizada (MPa).

As trincas foram feitas em durébmetro da marca Centaur,
modelo HD9-45, utilizando indentador Vickers e aplicando cargas de
20 Kg por 10 segundos. Foram realizadas 10 indentagbes em cada
nanocompaosito. O comprimento das trincas foi medido em microsco-

pio 6ptico Nikon, modelo Eclipse LV 100.
4.9.4 Ensaio de resisténcia a flexao

O ensaio de resisténcia a flexado € o ensaio mais utilizado na
avaliagdo da resisténcia mecénica em materiais ceramicos. Neste
trabalho, foram realizadas medidas de resisténcia a flexdo biaxial em
trés pontos (ASTM F394-78), usando as equacdes de Kirstein e Wo-
olley (1967) e Vitman e Pukh (1963). No procedimento utilizado, o
nanocompaosito foi suportado por trés esferas e carregado central-
mente por uma esfera, conforme apresentado na Figura 20.
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Figura 20 - Esquema do ensaio de resisténcia a flexado biaxial em
trés pontos.

I Corpo de
- prova

Fonte: adaptada de FETT et al., 2007.

Para a realizacdo dos ensaios, as superficies dos nanocom-
positos foram lixadas e polidas conforme apresentado na secao
4.9.2, a fim de evitar qualquer defeito superficial que pudesse com-
prometer a confiabilidade do ensaio. Todos os ensaios foram reali-
zados em temperatura ambiente em uma maquina de ensaio univer-
sal (Instron 856, MA, EUA), com uma velocidade de deslocamento
do travesséo de 0,002 mm/s.
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4.9.5 Caracterizagcdo microestrutural

A analise microestrutural dos nanocompdésitos de Al20s3-
5%vol.NbC, incluindo medida do tamanho de grdos e a dispersao
das particulas de NbC na matriz de Al203, foi realizada na superficie
de fratura dos nanocompositos. A caracterizacao foi feita por micros-
copia eletrbnica de varredura de emissao de campo (FESEM) em

microscoépio Zeiss Ultrab5, com 3kV.
4.9.6 Ensaio de desgaste esfera no disco

Para a realizacdo dos ensaios de desgaste esfera no disco,
0s nanocompdsitos foram lixados e polidos, conforme descrito no
item 4.9.2, visando padronizar a superficie de contato e eliminar
qgualquer interferéncia de imperfeicbes que pudesse influenciar nos
resultados obtidos, além de criar uma maior area de contato real.

ApOs o polimento, os nanocompa@sitos foram limpos em ba-
nho sénico com alcool etilico, secos em ar quente e pesados em
balanca analitica com precisédo de 0,00001g.

Para garantir que a cada ensaio 0s nanocompositos apre-
sentassem superficie similar, a rugosidade superficial foi medida
com o auxilio de um perfildmetro (Perthometer M2 — Mahr). Foram
obtidos valores iguais a 0,5 um, para 0os nanocompdsitos sinteriza-
dos convencionalmente, e valores iguais a 0,1 um para as sinteriza-

das por SPS. Nao foi possivel alcancar a mesma rugosidade devido
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a diferenca nos valores de densificagdo, obtidos nos distintos méto-
dos de sinterizacdo. No entanto, ambos os valores estdo dentro do
especificado pela norma ASTM G99-03, a qual recomenda uma ru-
gosidade superficial igual ou inferior a 0,8 pm.

Os ensaios de desgaste foram realizados em um tribGmetro
(Microtest MT2/60/SCM/T) com configuracdo esfera no disco, apre-
sentado na Figura 21. Esse equipamento trabalha com movimento
rotacional entre dois corpos, sendo um a esfera e o outro o disco. A
esfera € presa ao braco por um suporte chamado porta-esfera en-
guanto o disco realiza movimento giratério preso por garras. As car-
gas sao do tipo “peso morto” e sdo colocadas acima do bracgo. O
software instalado no computador do equipamento é responsavel
pela conversédo do deslizamento em coeficientes de atrito. A partir
deste software também se pode programar todas as variaveis do
ensaio, como distancia e velocidade de deslizamento, didmetro da

trilha de desgaste, temperatura e carga.
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Figura 21 - Tribbmetro com configuracdo esfera no disco.

Fonte: propria autora.

Foram realizados trés ensaios de deslizamento seco (sem
lubrificagdo) para cada nanocomposito, com velocidade de desloca-
mento de 0,1 m/s, distancia percorrida de 2000 m, trilha de desgaste
com 3 mm de raio e condi¢fes controladas de temperatura de 23 £ 2
°C e umidade relativa de 60 * 2%.

Como contra-material foram utilizadas esferas de WC—-6%Co
e de Al2O3, ambas com 5 mm de didmetro e produzidas pela FRI-
TSCH. A esfera de WC—-6%Co foi escolhida devido a alta resisténcia
ao desgaste que apresenta. A esfera de Al20s3 foi selecionada com
base nas indicacdes da norma ASTM G99-03 em relacdo as condi-
cOes do ensaio e caracteristicas, como dureza, do nanocomposito a

ser ensaiado. Nos ensaios que utilizaram esferas de WC—-6%Co co-
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mo contra-material, foram aplicadas cargas de 30 e 60 N. Nos en-
saios com esferas de Al203foram aplicadas cargas de 15 e 30 N.

As analises da resisténcia ao desgaste dos nanocompositos
de Al203-5%vol.NbC foi realizada considerando os valores de coefi-
cientes de friccdo e as taxas de desgaste de cada nanocompadsito
analisado. A taxa de desgaste foi calculada usando a eq. (9) (CHEN
et al., 2016; ESPINOZA-FERNANDEZ et al., 2013):

%
W_E (9)

na qual V é o volume perdido em mm?3, determinado pela perda de
massa do nanocompésito dividido pela sua densidade, L é a distan-
cia percorrida em m e P é a carga aplicada em N. A perda de massa
foi obtida pelo célculo de diferenca de massa antes e depois dos
testes (ASTM G99-03).

Além disso, apos a realizagdo dos ensaios, as trilhas de
desgaste de todos os hanocompdésitos também foram analisadas por
MEV (Zeiss Ultra55), usando 3kV. Essa andlise foi realizada visando

avaliar os mecanismos envolvidos em cada condicdo de desgaste.
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5 RESULTADOS E DISCUSSOES

Para melhor compreensdo e comparacdo, 0s resultados
apresentados neste trabalho estdo divididos em secdes. Na primeira
secao serdo apresentados os resultados das caracterizagbes dos
pos precursores obtidos por MAE. Em seguida, serdo apresentados
os resultados das caracterizacbes dos nanocompa@sitos sinterizados
em forno convencional.

Apés estas secdes, serdo apresentados os resultados das
sinterizacdes realizadas por micro-ondas, seguidas das caracteriza-
cOes fisicas, mecanicas e microestruturais dos nanocompagsitos obti-
dos por SPS. Por fim, estdo as caracterizacdes quanto a resisténcia
ao desgaste, usando esfera no disco, dos nanocompdositos sinteriza-
dos convencionalmente e por SPS.

5.1 Caracterizacdo dos p0Os precursores

A pesquisa desenvolvida por Trombini em 2002 mostra que
na reacao de obtencao de alumina/carbeto de niébio pela reacdo de
Nb20s com Al e C, a temperatura adiabatica é 2950°C. Estudos mos-
tram que essa temperatura adiabética da reacao pode ser diminuida
com a utilizacdo de um po diluente. Consequentemente isso minimi-
za a formacgao de agregados (TOMASI; PALLONE; BOTTA FILHO,
1999; PALLONE et al., 2003). No entanto, existe um limite maximo

de diluente para que as reac¢des continuem ocorrendo de modo au-
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tossustentado. Se este limite for extrapolado, as reagbes passam a
se desenvolver de modo gradativo e normalmente a completa con-
versdo dos reagentes em produtos ndo é alcancada (PALLONE;
TROMBINI; BOTTA FILHO, 2000; PALLONE et al., 2003). Neste
contexto, Trombini (2002), mostra que para a reagao utilizada neste
trabalho, o limite de alumina usada como diluente € de 0,8 mol, di-
minuindo a temperatura adiabatica para 2600 °C. Por isso, 0 presen-
te trabalhou utilizou a mesma quantidade de alumina, como diluente,
durante a MAE, conforme eq. (2).

No entanto, mesmo com a utilizacdo de diluente, as altas
temperaturas atingidas durante a ocorréncia das reacdes do tipo au-
tossustentadas propiciam a formacao de agregados. Estes sao difi-
ceis de serem desfeitos na etapa de processamento do pd, sendo
necessario continuar a moagem apdés a ocorréncia da reacao, para a
cominuicdo destes agregados (TOMASI; PALLONE; BOTTA FILHO,
1999; PALLONE et al., 2003). Assim, apds a obtencdo dos pos, a
moagem foi continuada por mais duas horas, o que possibilitou al-
cancar pequenos tamanhos de cristalitos.

A Figura 22 apresenta o difratograma de raios X do po6 resul-
tante da MAE, onde € possivel observar somente picos dos produtos
da reagdo Al203 e NbC, n&o havendo picos referentes os reagentes
aluminio (Al), oxido de niébio (Nb20s) e carbono (C). Isso demonstra

gue a reacao foi completa e que ocorreu de modo similar as reacdes
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do tipo SHS (MICHALSKI; CYMERMAN, 2015; PALLONE et al.,
2003; PALLONE et al., 2007).

Utilizando-se o0 mesmo difratograma e o refinamento por
Rietveld, conforme apresentado na secao 4.2.1, também foi calcula-
da a porcentagem de cada fase presente. Tal andlise indicou que o
pé precursor era composto por 55,9% de Al203 e 44,1% de NbC.
Estes valores sdo proximos aos teoricos calculados a partir da rea-
cdo estequiométrica 2, na qual seriam obtidos 54,9% de Al20s3 e
45,1% de NbC. A partir dos valores da porcentagem obtida de cada
fase foi possivel realizar a correcdo percentual de volume de 5% em
volume de inclusdes de NbC na matriz de Al2Os, conforme descrito
na secao 4.5.

Além disso, também foi calculado o tamanho de cristalito pe-
lo alargamento dos picos de DRX mais intensos de cada fase, de
acordo com a eqg. (5), obtendo tamanho de cristalito igual a 9,1 e 9,7

nm, para Alz03 e NbC, respectivamente.
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Figura 22 - Difratograma de raios x do produto da reacdo da MAE.
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Embora tenha sido continuada para quebrar dos agregados,
a moagem no moinho de alta energia leva a formacéo de aglomera-
dos densos, devido & fratura ou compactacao das particulas finas do
po, causadas pelo impacto da alta energia das bolas (TOMASI et al.
1998). Esse efeito pode ser observado na micrografia obtida por
MEV, apresentada na Figura 23 (a).

Para amenizar o problema, o pd precursor obtido no moinho
tipo SPEX precisou passar por um processo de desaglomeracdo em
meio alcodlico, em moinho planetario. Na micrografia apresentada
na Figura 23 (b) é possivel observar que a quantidade de aglomera-

dos diminuiu, ap0s a realizacdo da desaglomeragdo. No entanto,
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alguns aglomerados ainda podem ser notados. Além disso, na mes-
ma figura também pode-se identificar mais facilmente as particulas
de NbC (pontos mais claros) dispersas homogeneamente nas parti-

culas de Al2Os.

Figura 23 — Micrografias obtidas por MEV dos p6és obtidos por MAE,
(@) antes e (b) apos a desaglomeragdo em moinho planetério.
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Visando confirmar o tamanho médio dos agregados, o po6
precursor obtido por MAE também foi caracterizado quanto a medida
da distribuicdo do tamanho médio de aglomerados. A Figura 24
apresenta o resultado desta andlise antes e apds o procedimento de
desaglomeracdo em moinho planetario. Observa-se que houve um
deslocamento da curva para a esquerda apos a desaglomeracao, na
gual o tamanho médio das particulas foi de 10 um antes da desa-

glomeracao (curva a) para aproximadamente 1 um, apés o procedi-



110

mento (curva b). Esses resultados indicaram que, mesmo com a de-
saglomeragdo, as particulas ainda estavam aglomeradas, confir-
mando o observado na Figura 24 (b). Para diminuir o tamanho des-
ses aglomerados, foi necessario realizar uma desaglomeracdo em
moinho de bolas antes do processo de correcao percentual do volu-
me do pd, de acordo com o procedimento descrito na secdo 4.5.

Figura 24 - Distribuicdo do tamanho médio de aglomerados dos pés
obtidos pela moagem de alta energia (a) antes e (b) ap6s a desa-
glomeracdo em moinho planetario.
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Apos os procedimentos de desaglomeracéo realizados no po

nanométrico de Al203-NbC, o mesmo foi misturado, usando mistura
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de suspensbes, com alumina comercial na proporgao de 5% volume
de NbC, como descrito na secéo 4.5.

AplOs mistura, secagem e peneiramento do p6é de Al20s-
5%vol.NbC, os nanocompdésitos foram conformados e sinterizados
convencionalmente, por micro-ondas e por SPS, conforme apresen-
tado na secéo 4.8. Os resultados das caracteriza¢cées dos nanocom-
positos obtidos serdo apresentados nas proximas secdes deste tra-
balho, iniciando-se pela caraterizacdo dos nanocompdsitos sinteri-

zados em forno convencional.

5.2 Caracterizacdo dos nanocompaositos sinterizados convenci-

onalmente

A Tabela 2 apresenta os valores de densidade aparente, em
porcentagem da densidade tedrica, e dureza dos nanocompadsitos
sinterizados convencionalmente em atmosfera de argonio a 1550 e
1600 °C/2h, usando taxa de aquecimento de 10°C/min. Observa-se
gue 0s nanocompdsitos sinterizados a 1600 °C/2h apresentaram
uma densidade um pouco maior do que os sinterizados a 1500
°C/2h. Entretanto, os valores, em ambas as temperaturas, ndao foram
suficientes para a obtencédo de uma alta densificacdo dos nanocom-
positos de Al203-5%vol.NbC. De um modo geral, qualquer adi¢do de
inclusbes diminui a sinterabilidade, quando comparada a matriz de

alumina sem inclusdo. Isso acontece devido as interacdes fisicas
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das inclusbes com as particulas da matriz (CHEN; CHEN, 1996 e
1997).

Hernandes (2007) obteve nanocompodsito de Al2Os-
5%vol.NbC com densidade de 94% DT, sinterizados sem pressao a
1550 °C/2h usando taxa de aquecimento de 10 °C/min. Esse valor
de densidade é similar ao obtido no presente trabalho usando tem-
peratura de 1600 °C/2h. Observando-se as duas temperaturas de
sinterizacdes utilizadas neste trabalho, o aumento de 50 °C na tem-
peratura de sinterizacao resultou em um ganho de aproximadamente
1% no valor de densidade do nanocompdésito. Assim, ndo acredita-
se que elevar a temperatura de sinterizacdo acima de 1600 °C resul-
te em valores de densidade proximos aos teoricos, pois mesmo que
0 aumento da temperatura tenha gerado um ganho de densidade,
esse nao seria suficiente para atingir alta densificacdo. Neste traba-
Iho, ndo foi possivel realizar sinterizacbes com temperaturas superi-

ores a 1600 °C devido a limitacdo no forno utilizado.

Tabela 2 - Densidade aparente em porcentagem da densidade teori-
ca e dureza dos nanocompositos de Al203-5%vol.NbC sinterizados
convencionalmente em diferentes temperaturas.

Temperatura de sinterizacao

Propriedades (°C/2h)
1550 1600

Densidade Aparente (%DT) 92,2+0,1 93,6+0,1

Dureza (GPa) 21,3+0,9 234+18
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Em relagdo aos valores de dureza, observados na Tabela 2,
considerando-se os desvios obtidos, pode-se notar que o aumento
de temperatura ndo causou melhoria significativa nesta propriedade
mecanica. A melhoria das propriedades mecéanicas dos materiais,
como a dureza, esta diretamente relacionada a sua microestrutura,
pois a porosidade exerce grande influéncia negativa.

A Figura 25 apresenta as micrografias das superficies de fra-
tura dos nanocompdésitos sinterizados convencionalmente. As micro-
grafias (a) e (b) correspondem a sinterizacao realizada a 1550 °C/2h,
enquanto as micrografias (c) e (d) séo referentes a sinterizacédo a
1600 °C/2h. As setas vermelhas vistas nas micrografias (b) e (d) in-
dicam a presenca de poros na microestrutura, evidenciando a baixa
densificacdo obtida. Além disso, pode-se verificar que, em compara-
¢cdo com o po de partida, houve crescimento do tamanho de gréos
da matriz nas duas temperaturas utilizadas, uma vez que estes
apresentam dimensdes de 5 a 7 um, aproximadamente. No caso
desta pesquisa, 0 crescimento de graos evidencia que as inclusdes
nanométricas de NbC nao foram efetivas na inibicdo do crescimento
de grdos da matriz de Al20s, assim como foi observado por Hernan-
des (2007).
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Figura 25 - Micrografias obtidas por MEV dos nanocompdsitos de
Al203-5%vol.NbC sinterizados convencionalmente, sendo (a) e (b) a
1550°C/2h e (c) e (d) & 1600°C/2h.

A

Também é possivel observar nas micrografias da Figura 25

uma distribuicAo homogénea das inclusdes nanométricas do NbC
(pontos mais claros) na matriz de Al203, sendo que tais inclusdes se
encontram nos contornos e no interior dos graos. Isso comprova que
os procedimentos adotados para a mistura de suspensao foram efi-
cientes na dispersado das nanoparticulas
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Devido a baixa densificagdo, os nanocompositos sinteriza-
dos em forno convencional ndo foram caraterizados quanto as de-
mais propriedades mecéanicas. Acredita-se que esses nanocomposi-
tos necessitam ser sinterizados com simultanea aplicacdo de pres-
séo, para eliminagéao dos poros.

De um modo geral, o efeito da aplicacdo de presséo acelera
a densificacdo. Assim, mesmo utilizando temperaturas e tempos de
permanéncia mais baixos, é possivel alcancar alta densidade. Tal
teoria sera comprovada a partir dos resultados obtidos para os na-
nocompasitos sinterizados por SPS.

5.3 Caracterizacdo dos nanocompdsitos sinterizados por micro-
ondas

Um dos objetivos desta pesquisa foi estudar, pela primeira
vez, a sinterizacdo do p6 nanométrico de Al203-5%vol.NbC por mi-
cro-ondas. A Figura 26 apresenta imagens dos nanocompadsitos sin-
terizados por esse método, usando as temperaturas de 1400°C e
1500 °C com 400 e 600 W de poténcia.

Foram realizadas 4 tentativas de sinterizacdo para cada
condicao estudada e, em todas as tentativas, observou-se que o0 ma-
terial comecava a absorver as micro-ondas ainda em temperatura
ambiente e se aquecia, continuando a absorver as micro-ondas até
em altas temperaturas. Isso caracterizou que, em termos de intera-

¢do com as micro-ondas, o nanocomposito Al203-5%vol.NbC é clas-
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sificado como um material de absorcdo. Além disso, a absorcdo das
micro-ondas indicava que nao seria necessario utilizar susceptores,
uma vez que esse auxilio s6 € usado quando o material ndo absorve
as micro-ondas em temperatura ambiente.

No entanto, apesar de absorver as micro-ondas e aquecer, 0
material ndo alcancava alta densificacao, resultando em nanocom-
positos quebradicos, esponjosos e com densidade aparente entre 80
a 90 % da densidade teorica. Esses valores de densidade foram
ainda menores que 0s obtidos nos nanocompdsitos sinterizados em
forno convencional. Devido a baixa densificacdo, os nanocompdsitos
submetidos a sinterizacdo por micro-ondas ndo foram analisados
guanto as suas propriedades mecanicas, microestruturais e de resis-

téncia ao desgaste.

Figura 26 — Nanocompositos de Al203-5%vol.NbC sinterizadas por
micro-ondas a (a) 1400 °C e (b) 1500 °C.
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Uma possivel explicacdo para a baixa densificacdo é a pre-
senca das ligagOes covalentes presentes nos carbetos, que sao for-
mados a partir do carbono combinado com um metal (NbC). Essas
ligacdes dificultam a sinterizacdo por micro-ondas, uma vez que sao
muito fortes e impedem o movimento e rotagcdo das cargas, necessa-
rios para que o processo ocorra (MENEZES; SOUTO; KIMINAMI,
2007a). Nestes casos, temperaturas relativamente altas sdo neces-
sarias para se alcancar a densificacdo (SACK; LEE; ASK, 1990;
GOUVEIA; SOUTO; KIMINAMI, 2013).

Neste contexto, acredita-se que 0s nanocompoésitos de
Al203-5%vVol.NbC poderiam ser sinterizado por micro-ondas com
temperaturas superiores a 1600 °C, mas ainda ndo seria obtida uma
alta densificagéo e consequente melhoria das propriedades finais do
nanocomposito. Neste trabalho, ndo foram realizadas sinterizagdes
em temperaturas superiores as utilizadas, devido as limitacbes do
equipamento e do pirbmetro empregados.

Uma alternativa para sinterizar compaositos de matriz cerami-
ca com carbetos, € o método de SPS, que combina alta pressao,
alta temperatura e rapidas taxas de aquecimentos. As altas taxas de
densificagcdo de nanocompositos de Al203-SiC (CHAE et al., 2006;
TROMBINI et al., 2008) e Al20s-TiC (KUMAR et al., 2016), por
exemplo, utilizando esse método de sinterizagdo comprovam a sua

eficiéncia.
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5.4 Caracterizacdo dos nanocompdsitos sinterizados por SPS

Para definir as melhores temperaturas de sinterizacdo do pé
nanométrico Al203-5%vol.NbC usando o processo SPS, realizou-se
um teste inicial até a temperatura de 1600 °C. A Figura 27 apresenta
a velocidade e o deslocamento do pistdo em fungéo da temperatura
durante a sinterizacdo. Neste ciclo, a pressdo maxima de 80 MPa foi
aplicada entre 1100 e 1400 °C, produzindo a compactacao do po.
Apbs atingir esse valor, a pressao foi mantida até a temperatura fi-
nal. Depois do primeiro deslocamento do pistdo, pode-se verificar
gue o processo de sinterizacdo comeca a 1440 °C e que o material

estad completamente denso a aproximadamente 1450 °C.

Figura 27 - Velocidade e deslocamento do pistdo durante a
sinterizagcdo dos nanocompdésitos de Al203-5%vol.NbC por SPS até
1600 °C.
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Considerando-se estes resultados, quatro temperaturas fo-
ram escolhidas para a sinterizagdo dos nanocompositos por SPS:
1450, 1500, 1550 e 1600 °C. Foram utilizadas temperaturas superio-
res a de completa densificacdo do nanocompasito, visando verificar
o efeito do aumento da temperatura sobre o crescimento de graos e
consequentemente sobre as propriedades finais dos nanocompdési-
tos obtidos. Utilizou-se patamar de sinterizacdo de 5 minutos, taxa
de aquecimento de 100 °C/min e pressao de 80 MPa, sendo que as
mesmas condi¢des foram mantidas para todas as temperaturas.

As Figuras 28 (a), (b), (c) e (d), apresentam, respectivamen-
te as micrografias das superficies de fratura dos nanocompésitos
sinterizados por SPS nas temperaturas 1450, 1500, 1550 e 1600 °C
por 5 minutos, usando taxa de aquecimento de 100 °C/min e pres-
sdo de 80 MPa. Assim como na sinterizagdo convencional, nota-se
gue as inclusdes nanométricas de NbC (pontos claros) estdo homo-
geneamente dispersas na matriz de Al203, distribuidas dentro e nos
contornos dos graos (posicdo intra/intergranular respectivamente).
Observa-se também o aumento do tamanho de grédos da matriz de
alumina em funcdo do aumento da temperatura de sinterizacéo. O
nanocompadsito obtido com a temperatura de sinterizagcdo mais baixa
(Figura 28 (a)) foi 0 que apresentou um menor tamanho de graos.
Com a elevacgao da temperatura, ocorreu um gradativo crescimento

dos grdos do nanocompdésito. Esse crescimento indesejado eviden-
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cia a baixa efetividade das inclusdes nanométricas de NbC no con-
trole do crescimento de gréos da matriz de Al2Os.

Figura 28 - Micrografias obtidas por MEV dos nanocompdsitos de
Al203-5%vol.NbC sinterizados por SPS: (a) 1450 °C, (b) 1500 °C, (c)
1550 °C e (d) 1600 °C.

Além disso, na Figura 28 (d), na micrografia do nanocompo-
sito sinterizado a 1600 °C, pode-se notar regi6es com nanoparticulas
de NbC fundidas nos contornos dos gréos, destacadas pelos circu-

los. Essa identificacdo foi confirmada usando analise de EDS. Isso
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pode indicar que durante a sinterizacdo por SPS, ocorreram pontos
de temperatura muito altos, acima do ponto de fusdo do NbC, mes-
mo a temperatura final sendo apenas 1600 °C. Esse resultado pode
ser explicado porque uma fuséo local € proveniente de uma faisca
formada no espaco entre o contorno (ainda ndo fundido) e a superfi-
cie da particula (MARDER et al., 2014 e ZHANG et al., 2014). No
estagio inicial da sinterizacdo por SPS é criado um campo elétrico
Nnos espacos entre as particulas do po, e plasmas de alta temperatu-
ra sdo formados sob a acdo de pulsos de corrente. Isso gera uma
descarga entre as particulas adjacentes e leva a uma alta tempera-
tura na superficie das nanoparticulas de NbC. Se essa temperatura
local for alta o suficiente, ocorre a fuséo localizada das particulas do
NbC. Em seguida, com a rapida diminuicdo da temperatura desta
area, forma-se uma microestrutura parcialmente fundida entre as
duas particulas. Além da fuséo, a alta temperatura provocada pela
formacéo do plasma, pode causar a evaporacao de algumas particu-
las, 0 que explica a existéncia de algumas outras pequenas fracdes
fundidas observadas na microestrutura (MARDER et al.,, 2014 e
ZHANG et al., 2014).

Entretanto, é importante ressaltar que a sinterizacdo por
SPS é um excelente método para a obtencdo de nanocompdsitos
altamente densos utilizando menores tempos e temperaturas. As

microestruturas observadas na Figura 28 estdo isentas de poros, ao
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contrario das imagens dos nanocompdsitos sinterizados convencio-
nalmente e apresentadas na Figura 25.

Na Tabela 3 sdo apresentados os valores de densidade apa-
rente em porcentagem da densidade tedrica, e das propriedades
mecanicas dos nanocompdésitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados
por SPS a 1450, 1500, 1550 e 1600 °C por 5 minutos, usando taxa
de aquecimento de 100 °C/min e pressao de 80 MPa. Nota-se pri-
meiramente que 0s nanocompasitos obtidos por SPS apresentaram
maiores valores de densidade e dureza, quando comparados aos
sinterizadas convencionalmente.

Um importante resultado é a dureza obtida para os nano-
compositos sinterizados por SPS a menor temperatura (1450
°C/5min), a qual & 8% maior que a alcancada pelo sinterizado con-
vencionalmente a maior temperatura (1600 °C/2h). As melhorias po-
dem ser explicadas por diversos fatores: aplicacdo de presséo, rapi-
das taxas de aquecimento, curtos tempos de permanéncia e uma
microestrutura densa e homogénea, como ja visto anteriormente.
Tais vantagens resultam nas fortes ligacbes ceramicas entre as in-
terfaces das particulas, que aumentam as propriedades finais do
material. Além disso, menores temperaturas e tempos de sinteriza-
cdo resultam em uma significativa economia de tempo e energia,
otimizando o processo (KUMAR et al.,, 2016; TROMBINI et al.,
2007).
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Tabela 3 - Densidade aparente em porcentagem da densidade teori-
ca e valores de propriedades mecéanicas dos nanocompdsitos de
Al203-5%vol.NbC sinterizados por SPS em diferentes temperaturas.

Temperatura de sinterizacao (°C/5min)

Propriedades
1450 1500 1550 1600

Densidade

99,8+0,1 998+0,1 99,7+0,1 995%0,1
Aparente (%DT)

Dureza (GPa) [254+16 252+10 251+10 244+x1]1

Moédulo de
462 +11,0 454+5,0 466 +4,0 444 +14,0
Young (GPa)
Tenacidade
29+0,1 28+0,2 3,0+0,1 3,5+0,6
(MPa-m??)
Resisténcia

318,0 532,0 460,0 430,0
a flexdo (MPa)

Nota: os valores de resisténcia a flexdo ndo possuem desvio pois

foi realizado um ensaio para cada temperatura de sinterizacao.

Em geral, todos os nanocompdsitos apresentaram boa com-
binacdo de propriedades mecanicas, independente da temperatura
de sinterizacdo. Do mesmo modo, considerando-se os desvios, to-
dos apresentaram propriedades similares, com excecao da resistén-
cia a flexdo, na qual o maior valor foi para os nanocompdsito sinteri-
zado a 1500 °C. A resisténcia a flexdo de diversos materiais reporta-
das na literatura estdo na faixa de 300-350 MPa, sugerindo que o
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tipo de carbeto incluido n&o influencia significativamente a resistén-
cia mecanica do material composto. A resisténcia depende basica-
mente da presenca de defeitos na microestrutura, como poros,
aglomerados e fissuras produzidos pelas diferencas entre os coefici-
entes de dilatacdo térmica da matriz e do reforco (KUMAR et al.,
2016; ACCHAR et al., 2000; ACCHAR e SEGADAES, 2009; SAN-
TOS et al., 2008; PALLONE et al., 2003; ACCHAR, ZOLLFRANK e
GREIL, 2006).

5.5 Caracterizagdo do desgaste

Os ensaios de desgaste esfera no disco foram realizados
nos nanocompdsitos sinterizados convencionalmente e por SPS
conforme descrito na secao 4.9.6. Os resultados dos ensaios de
desgaste utilizando esferas de WC-6%Co com cargas de 30 e 60 N
sdo apresentados na secéo 5.5.1. Na secédo 5.5.2 sdo apresentados
os resultados dos ensaios usando esfera de Al2O3 com cargas de 15
e 30 N. A influéncia dos diferentes métodos de sinterizacédo e das
diferentes condi¢cdes de ensaio sobre o coeficiente de friccdo, taxa e

padrdes de desgaste sdo apresentados em ambas as secoes.
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5.5.1 Caracterizagdo do desgaste utilizando esferas de WC-
6%Co e cargas de 30 e 60 N

5.5.1.1 Coeficiente de friccao

O coeficiente de friccdo é a razdo entre a forca de atrito e a
forca normal imposta, sendo que a mudanca nos coeficientes ao
longo do tempo, normalmente apresenta duas regides diferentes: o
estado ndo estacionario e o estado estacionario (FERVEL; NOR-
MAND; CODDET, 1999). A forca de friccdo foi medida durante todo
0 ensaio usando uma célula de carga com um transdutor piezoeléc-
trico no braco de carga.

A Figura 29 apresenta a média dos coeficientes de friccdo
para os nanocompadsitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados conven-
cionalmente e por SPS e ensaiados com as esferas de WC-6%Co e
cargas de 30 e 60 N. Pode-se observar que os nanocompadsitos sin-
terizados por SPS apresentaram menores coeficientes de friccdo do
gue os nanocompositos sinterizados convencionalmente, para am-
bas as cargas aplicadas. Esse fator € explicado pelos valores de
densidade aparente em relacdo a densidade tedrica e dureza, duas
propriedades importantes para a caracterizagcdo ao desgaste e que
foram apresentados nas Tabelas 2 e 3. Quanto mais denso e duro
for o material, maior é a sua resisténcia ao desgaste porque ele ofe-
rece maior resisténcia a friccdo e ao arrancamento de graos (BA-
YER, 2004; ESPINOZA-FERNANDEZ et al., 2013). Os nanocompo-
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sitos sinterizados convencionalmente apresentaram menores valores
destas propriedades do que os obtidos por SPS, fazendo com que
seus coeficientes de friccdo fossem mais elevados, independente da

carga aplicada.

Figura 29 - Coeficiente de friccdo dos nanocompaositos de
Al203-5%vol.NbC ensaiados com esferas de WC-6%Co e cargas de

30 e 60 N.
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Nota: SC = Sinterizacdo Convencional. Desvio padrao inferior a 5%

em todos os casos.

Outra observacdo em relacdo aos nanocompdésitos sinteri-
zados por SPS é o aumento dos coeficientes de friccdo com o au-

mento da temperatura de sinterizacdo. Nota-se a diferenca no valor
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do coeficiente de friccdo em 60 N de carga de contato para o nano-
compasito obtido a 1450 °C (0,39) e o obtido a 1600 °C (0,47), ocor-
rendo um aumento no valor de 20%. Esse comportamento pode ser
explicado pela microestrutura mais fina dos nanocompasitos sinteri-
zados nas temperaturas mais baixas, conforme apresentado na Fi-
gura 28. Uma microestrutura refinada minimiza a formagéo de detri-
tos de desgaste, diminuindo o desgaste do material (RODRIGUEZ-
SUAREZ et al., 2011).

Além do método de sinterizacdo, a carga utilizada também
influencia fortemente o comportamento do coeficiente de friccdo. O
aumento na carga aplicada produz mais fragmentos de desgaste,
gue atuam como um terceiro corpo sobre a superficie de contato,
aumentando a abrasé&o e contribuindo para os coeficientes de friccao
mais elevados (ESPINOZA-FERNANDEZ et al., 2013). Assim, 0s
nanocompositos ensaiados com 60 N de carga apresentaram maio-
res coeficientes de friccdo, em comparacdo com 0s ensaiados com

30 N, para ambos os métodos de sinterizacao.
5.5.1.2 Taxas de desgaste

A Tabela 4 apresenta as taxas de desgaste dos nanocom-
poésitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencionalmente e por
SPS e ensaiados com as esferas de WC-6%Co usando cargas 30 e
60 N. As taxas de desgaste foram obtidas a partir da perda volumé-

trica dos nanocompasitos, calculadas pela eq. (9) e ndo envolvem o
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desgaste do contra material. Pode-se notar que, assim como 0s coe-

ficientes de friccdo, as taxas de desgastes também aumentaram

com o uso de uma carga de contato mais elevada, conforme previsto

e relatado também por Bonny e colaboradores (2009).

Tabela 4 - Taxas de desgaste dos nanocompasitos de
Al203-5%vol.NbC ensaiados com esferas de WC-6%Co e cargas de

30 e 60 N.
Taxa de Regime Taxa de Regime
Sinterizacao desgaste de desgaste de
(°C) (10 mm3/N-m) desgaste | (10®* mm3/N-m) desgaste
30N 60 N

1550 SC 4,30 Transicao 41,0 Severo

1600 SC 3,10 Transicao 28,0 Severo
1450 SPS 0,04 Moderado 4,00 Transicao
1500 SPS 0,01 Moderado 2,00 Transicao
1550 SPS 0,08 Moderado 2,70 Transicao

1600 SPS 0,02 Moderado 9,40 Severo

Nota: SC = Sinterizagdo Convencional. Desvio padrao inferior a

5% em todos 0S casos.

As melhores densidades e durezas obtidas pelos nanocom-

positos sinterizados por SPS faz com que estes materiais apresen-

tem menores taxas de desgaste que os sinterizados convencional-

mente, assim como observado para o coeficiente de friccdo. Materi-
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ais com maiores durezas sao normalmente mais resistentes e, como
exemplo desta influéncia, pode-se analisar os hanocompdsitos sinte-
rizados a 1550 °C, mas com método distintos. A diferenca de dureza
entre 0s nanocompositos é de 15 %, consequentemente, o sinteriza-
do por SPS apresenta uma taxa de desgaste menor do que o sinteri-
zado convencionalmente, em ambas as cargas utilizadas.

Também pode-se notar 0 aumento da taxa de desgaste do
nanocompasito sinterizado por SPS a 1600 °C e ensaiado com car-
ga de 60 N, em relacdo aos nanocompdsitos sinterizados por SPS a
outras temperaturas e ensaiados com a mesma carga. Esse fato
pode estar relacionado a microestrutura do nanocompdésito, apresen-
tadas na Figura 28 (d). Assim, o maior tamanho de grdos e a pre-
senca das regibes com nanoparticulas de NbC fundidas podem ter
diminuido a resisténcia do nanocompdsito, aumentando o seu des-
gaste.

Além disso, de acordo com o valor da taxa de desgaste obti-
da, o regime de desgaste de materiais ceramicos pode ser classifi-
cado em tipo moderado, severo e de transi¢cédo, conforme apresenta-
do na secédo 3.6. No regime moderado, as taxas de desgaste assu-
mem valores inferiores a 10°® mm3/N-m, enquanto no regime severo
as taxas de desgaste sdo maiores do que este valor. No entanto a
condicao de fronteira entre os dois sistemas ndo é precisamente de-
finida, mas pode ser determinada em funcéo da analise da superficie
desgastada (ADACHI; KATO; CHEN, 1997; KATO; ADACHI, 2002;
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PASARIBU; SLOETJES; SCHIPPER, 2004). Assim, os regimes de
desgaste, apresentados na Tabela 4, serdo confirmados pela anali-

se, usando MEV, das superficies desgastadas.
5.5.1.3 Andlise das superficies de desgaste

Para verificar os mecanismos de desgaste obtidos apds os
ensaios, foram realizadas andlises usando MEV nas trilhas desgas-
tadas. A Figura 30 apresenta um exemplo das trilhas analisadas.
Essa andlise foi realizada visando verificar os mecanismos de des-

gaste atuantes.

Figura 30 - Trilha obtida apds o ensaio de desgaste esfera no disco.

As Figuras 31 (a) e (b) apresentam, respectivamente, as mi-
crografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste dos nanocompo-

sitos sinterizados em forno convencional, nas temperaturas de 1550
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°C e 1600 °C, e ensaiados com carga de 30 N. A partir das microgra-
fias, observa-se uma superficie manchada e relativamente lisa, com
a presenca de arranhdes e detritos. A camada de detritos de des-
gaste aderidos por toda a superficie do nanocompadsito, para ambas
as temperaturas, € consequéncia da fragmentacdo dos grdos de
Al203 e NbC. Esses detritos séo triturados durante o ensaio pelo
continuo contato e friccdo entre as duas superficies solidas. Apds a
soltura, eles podem ficar livres sobre a superficie (pontos mais cla-
ros) ou formar um filme plano, sob a agéo da carga aplicada (BOR-
RELL et al., 2012c). Assim, pode-se comprovar que 0S processos de
desgaste foram controlados por mecanismos de deformacéo plastica

com abrasao e formacgao de um tribofilme, causados pelos detritos.

Figura 31 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste dos
nanocompositos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencional-
mente a (a) 1550 °C e (b) 1600 °C, ensaiados com esfera de
WC-6%Co e carta de 30 N.
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As Figuras 32 (a) e (b) apresentam, respectivamente, as mi-
crografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste dos nanocompé-
sitos sinterizados em forno convencional, nas temperaturas de 1550
°C e 1600 °C, e ensaiados com carga de 60 N. A micrografia do na-
nocompaosito sinterizado a 1550 °C (Figura 32 (a)) mostra uma su-
perficie relativamente lisa com trincas e a formagéo de tribofilme,
enquanto a micrografia do nanocompasito sinterizado a 1600 °C (Fi-
gura 32 (b)) apresenta uma superficie lisa com a presenca de sul-
camentos, caracterizando um mecanismo de desgaste controlado

por fadiga e cisalhamento.

Figura 32 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste dos
nanocompaositos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencionalmen-
te a (a) 1550 °C e (b) 1600 °C, ensaiados com esfera de WC-6%Co
e carta de 60 N.

O desgaste por cisalhamento é provocado pela mudanca

dimensional sofrida pelo nanocompdsito nos ciclos de refrigeracéo-
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aguecimento continuos que ocorrem durante os impulsos ciclicos de
fadiga termomecénica do ensaio tribolégico (TUCI; ESPOSITO,
2000). Além disso, a camada de tribofilme é menos resistente e fa-
cilmente deformada quando submetida a aplicacdo de tenséo, so-
frendo cisalhamento (TEDESCO, 2010; FISCHER et al., 2000). No
cisalhamento ocorre o sulcamento da camada superficial do nano-
composito, que se deforma ao invés de trincar. Com a diferenca da
velocidade relativa entre os corpos e pelas forcas de atrito contrarias
ao movimento, a camada superficial sofre arraste e se deforma con-
tinuamente por tensdes de cisalhamento. Assim, com a constante
fadiga superficial no sentido do movimento, a camada superficial
arrancada, gerando cavidades que favorecem a fratura desta super-
ficie (TEDESCO, 2010).

As Figuras 33 (a), (b), (c) e (d) apresentam, respectivamen-
te, as micrografias das trilhas de desgaste dos nanocompasitos sin-
terizados por SPS nas temperaturas de 1450 °C, 1500 °C, 1550 °C e
1600 °C, e ensaiados com carga de 30 N. Observa-se que as micro-
grafias revelam superficies relativamente lisas, com manchas e trin-
cas, caracterizando mecanismos de desgaste controlados por de-
formacédo plastica e formacéo de tribofilme. As trincas e o arranca-
mento da camada superficial, evidente nas Figuras 33 (b), (c) e (d),
também caracterizam mecanismos de adeséo e delaminagdo. Além
disso, os sulcamentos observados nas Figuras 33 (c) e (d), eviden-

ciam a atuacao de mecanismo de cisalhamento e fadiga.
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Figura 33 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste dos
nanocompositos de Al203-5%Vvol.NbC sinterizados por SPS a (a)
1450 °C, (b) 1500 °C, (c) 1550 °C e (d) 1600 °C, ensaiados com

esfera de WC-6%Co e carga de 30 N.

No processo de delaminacao, a tensédo de tracdo na borda
da area de contato provoca a formacédo de trincas na superficie do
tribofilme, que crescem por fadiga. As fracas interacdes entre o
substrato e o tribofilme, levam ao arrancamento da parte superficial
do material, criando grandes cavidades. Essas cavidades se tornam
pontos de tensdo e a continuacdo do movimento ciclico resulta em
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grandes regides trincadas, causando a fratura do material (TEDES-
CO, 2010; SUH, 1973).

As Figuras 34 (a), (b), (c) e (d) apresentam, respectivamen-
te, as micrografias das trilhas de desgaste dos nanocompasitos sin-
terizados por SPS nas temperaturas de 1450 °C, 1500 °C, 1550 °C e
1600 °C e ensaiados com carga de 60 N. Nos nanocompdsitos sinte-
rizados a 1450 °C e 1500 °C (Figuras 34 (a) e (b)) fica evidente a
presenca de detritos por toda a superficie do nanocompdsito, cau-
sando a abraséo e criando o tribofilme. Além disso, estes nanocom-
poésitos, juntamente com o0 nanocompdésito sinterizado a 1550°C (Fi-
gura 34 (c)) apresentaram sulcamento, caracterizando o mecanismo
de cisalhamento e fadiga superficial. Nos nanocompasitos sinteriza-
dos a 1550°C e 1600 °C (Figuras 34 (c) e (d)) observa-se uma su-
perficie lisa e com manchas, evidenciando a formagé&o de tribofilme.
As trincas e as regides de arrancamento da camada superficial ob-
servadas no nanocomposito sinterizado a 1600 °C (Figura 34 (d)),

comprovam a ocorréncia do mecanismo de delaminacéo.
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Figura 34 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste dos
nanocompositos de Al203-5%vol.NbC sinterizados por SPS a (a)
1450 °C, (b) 1500 °C, (c) 1550 °C e (d) 1600 °C, ensaiados com

esfera de WC-6%Co e carga de 60 N.

A partir da analise das superficies desgastadas, foi possivel

confirmar a classificacdo dos regimes de desgaste do hanocompdési-
tos. Isso porque, conforme foi apresentado na revisao bibliogréfica,
seccao 3.6, a classificacdo dos regimes de desgaste deve ser reali-
zada considerando-se ndo so6 os valores das taxas de desgaste, mas
também a andlise das superficies desgastadas. A Tabela 5 apresen-
ta a confirmacédo ou ndo, dos regimes de desgaste (apresentados na
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Tabela 4),

5%vol.NbC sinterizados convencionalmente e por SPS, em diferen-

observados para os nanocompoésitos de Al2Os—

tes temperaturas, e ensaiados com esferas de WC-6%Co usando
cargas de 30 e 60 N. Assim, de acordo com os valores das taxas de
desgaste obtidas para os nanocompositos sinterizados por SPS a
1450 °C, 1500 °C, 1550 °C e 1600 °C, e ensaiados utilizando carga
de 30N, os mesmos apresentariam regime de desgaste moderado.
No entanto, estes nanocompadsitos possuem um regime de desgaste
severo, uma vez que, mesmo lisas, existiam trincas nas superficies
desgastadas (ADACHI; KATO; CHEN, 1997; KATO; ADACHI, 2002;
PASARIBU; SLOETJES; SCHIPPER, 2004).

Tabela 5 - Confirmacédo dos regimes de desgaste dos hanocomposi-
tos de Al203-5%vol.NbC ensaiados com esferas de WC-6%Co
utilizando cargas de 30 e 60 N.

- Regime de desgaste
Sinterizacao
30 N 60 N
(°C) _ . . .
Prévio Final Prévio Final

1550 SC | Transicdo Transicdo| Severo Severo
1600 SC | Transicdo Transicdo| Severo Severo
1450 SPS |Moderado Severo | Transicdo  Transicao
1500 SPS |Moderado Severo | Transicdo  Transigao
1550 SPS |Moderado Severo | Transicdo  Transigao
1600 SPS |Moderado Severo Severo Severo
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5.5.2 Caracterizagdo do desgaste utilizando esferas de Al203 e
cargas de 15e 30 N

A seguir serdo apresentados os resultados de coeficiente de
friccdo e taxa de desgaste dos nanocompoésitos sinterizados con-
vencionalmente e por SPS e ensaiados com esferas de Al20s3 utili-
zando cargas de 15 e 30 N. Os procedimentos adotados para a rea-

lizacdo dos ensaios foram descritos na sec¢ao 4.9.6.
5.5.2.1 Coeficiente de friccao

A Figura 35 apresenta a média dos coeficientes de fricgdo
dos nanocompositos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencio-
nalmente e por SPS e ensaiados com as esferas de Al203 usando
cargas 15 e 30 N. Pode-se notar que os métodos de sinterizacdo e 0
aumento da carga aplicada influenciam diretamente nos valores ob-
tidos, assim como para os ensaios realizados com esferas de WC-
6%Co, apresentados no item 5.5.1. Isso porque 0 aumento da carga
resultou em valores mais altos de coeficiente de friccdo e os nano-
compositos sinterizados em forno convencional apresentaram maio-
res coeficientes de friccdo que os sinterizadas por SPS. Essa dife-
renca entre 0s nanocompdsitos obtidos convencionalmente e por
SPS é explicada devido a variagbes das suas propriedades fisicas,
mecanicas e microestruturais, conforme apresentado anteriormente

nas secbes 5.2 e 5.4.
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Figura 35 - Coeficiente de friccdo dos nanocompaositos de Al203-
5%vol.NbC ensaiados com esferas de Al2O3 e cargas de 15 e 30 N.

| - = 15N =30N

™

1550 SC 1600 CS 1450 SPS 1500 SPS 1550 SPS 1600 SPS

Coeficiente de Fricgédo

Nota: SC = Sinterizacdo Convencional. Desvio padréo inferior a 5%

em todos os casos.

Uma importante observagao pode ser feita entre os nano-
compaositos sinterizados a 1550 °C e 1600 °C por diferentes métodos
e ensaiados com as duas cargas. O nanocompdsito sinterizado a
1550 °C por SPS teve uma reducdo de aproximadamente 53% nos
coeficientes de friccdo em relacdo ao sinterizado convencionalmen-
te: de 0,47 a 0,22 para a carga de 15 N e de 0,78 para 0,37 para a
carga de 30N. J& a reducédo nos valores de coeficientes de friccdo

para os hanocompdsitos sinterizados a 1600 °C por SPS em compa-
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ragao os sinterizados em forno convencional foi aproximadamente
17% com carga de 15 N e 31% com carga de 30 N.

Outra comparacao relevante é a diferenca nos coeficientes
de friccdo do nanocompadsito sinterizado convencional a maior tem-
peratura (1600 °C) e do sinterizado por SPS a temperatura mais bai-
xa (1450 °C). O material sinterizado por SPS e ensaiado com 15 N
apresentou uma reducdo de 42% no coeficiente de friccdo em rela-
cdo ao material consolidado em forno convencional. JA no nano-
compasito ensaiado com carga de 30 N essa reducédo no coeficiente
de friccéo foi de 15 %.

Tais comportamentos podem ser explicados porque a sinte-
rizacdo por SPS permite a obtencdo de materiais com propriedades
fisicas e mecanicas melhoradas, minimizando a formacao de detritos
gue contribuiriam para o aumento do desgaste. Além disso, a sinteri-
zacao mais rapida e a uma temperatura mais baixa contribui para
economias de tempo e energia, otimizando o processo.

No entanto, 0 nanocompdsito sinterizado por SPS a 1600 °C
e ensaiado com carga de 30N apresentou um menor coeficiente de
friccdo do que o nanocompdsito sinterizado na mesma temperatura,
mas ensaiado com carga de 15 N. Este resultado € distinto de todos
0s outros obtidos neste trabalho, no qual, para 0os hanocompadsitos
sinterizados com 0s mesmos métodos e temperaturas, 0 aumento da
carga aplicada resultou em aumento do coeficiente de friccdo. Mes-

mo como todas as analises realizadas neste trabalho, ndo foi possi-
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vel explicar este comportamento. Isso porque, este mesmo desem-
penho néo foi observado para os valores de taxas de desgaste des-
tes nanocompodsito, que estdo apresentados na proxima secao,
5.6.2. Nestes casos, 0 aumento da carga aplicada também resultou
em aumento na taxa de desgaste obtida, conforme o esperado, difi-
cultando ainda mais a compreensao dos valores de coeficiente de

friccdo obtidos.
5.5.2.2 Taxas de desgaste

A Tabela 6 apresenta as taxas de desgaste dos nanocom-
positos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencionalmente e por
SPS e ensaiados com as esferas de Al2O3 usando cargas de 15 e 30
N. As taxas de desgaste foram obtidas a partir da perda volumétrica
dos nanocompasitos, calculadas pela eq. (9) e ndo envolvem o des-
gaste do contra material. Assim como nos coeficientes de friccao, os
valores de taxas de desgaste aumentam com o aumento da carga
aplicada (ESPINOZA-FERNANDEZ et al., 2013; BONNY et al.,
2009). Além disso, as melhores densidades e durezas obtidas para
0s hanocompdsitos sinterizados por SPS faz com que estes materi-
ais apresentem menores taxas de desgaste que os sinterizados con-
vencionalmente. Portanto, os nanocompdsitos sinterizados por SPS,
apresentaram melhor resisténcia ao desgaste do que os obtidos em
forno convencional, sempre considerando as mesmas condi¢cdes

para todos os ensaios.
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Tabela 6 - Taxas de desgaste dos nanocompaositos de Al20s3-
5%vol.NbC ensaiados com esferas de Al2O3 e cargas de 15 e 30 N.

Taxa de ) Taxa de )
- Regime de Regime de
Sinterizacao desgaste desgaste
desgaste desgaste
(°C) (10 mm3/N-m) (10 mm3/N-m)
15N 30N

1550 SC 10,00 Severo 190,00 Severo
1600 SC 52,00 Severo 590,00 Severo
1450 SPS 0,33 Moderado 1,40 Transicao
1500 SPS 0,41 Moderado 5,40 Transicao
1550 SPS 0,16 Moderado 4,70 Transicao
1600 SPS 3,90 Transicao 5,30 Transicao

Nota: SC = Sinterizacdo Convencional. Desvio padréo inferior a 5%

em todos os casos.

Observa-se que as taxas de desgaste obtidas para os nano-

compaositos sinterizados em forno convencional sdo muito maiores

do que as taxas obtidas para a sinterizagdo por SPS. Como por

exemplo, pode-se citar que 0s nanocompdsitos sinterizados a 1550

°C em ambos os métodos e ensaiados com 15 N de carga, apresen-

taram uma diferenca de aproximadamente 98 % entre os seus valo-

res. Ja nos hanocompdsitos sinterizados a 1600 °C e ensaiados com

carga de 30 N essa diferenca foi de aproximadamente 99,1 %.

Quanto as taxas de desgaste obtidas para os hanocompdsi-

tos sinterizados por SPS, nota-se 0 aumento da taxa de desgaste,
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usando temperatura de 1600 °C e ensaiado com carga de 15 N, em
relacdo as outras temperaturas e ensaiados com a mesma carga.
Assim como ocorreu para os ensaios utilizando esfera de WC-6%Co
e carga de 60 N, o maior tamanho de graos e a presenca de regides
com nanoparticulas de NbC fundidas, podem ter diminuido a resis-
téncia deste nanocompdsito, aumentando a sua taxa de desgaste.
Também pode-se observar que nos ensaios usando carga de 30N, o
menor valor de taxa de desgaste (1,4 10°°* mm3/N-m) foi obtido para
a sinterizagdo a 1450 °C. Esse comportamento pode ser explicado
pela microestrutura mais refinada, conforme apresentado na Figura
28. Uma microestrutura refinada minimiza a formacdo de detritos,
diminuindo o desgaste do material (RODRIGUEZ-SUAREZ et al.,
2011).

Apés a andlise de todos ensaios, também nota-se que o0s
coeficientes de friccdo e taxas de desgastes nao sao influenciados
somente pelo método de sinterizacdo e cargas aplicadas, mas tam-
bém pelo contra material utilizado. Os nanocompdsitos ensaiados
com esferas de WC-6%Co apresentaram menores coeficientes de
friccdo e taxas de desgaste que os ensaiados com esferas de Al20s.
Isso porque as duas esferas possuem valores de dureza distintos,
sendo a dureza da esfera de Al20s igual a 1970 HV30 e a dureza da
esfera de WC-6%Co igual al680 HV3o. Neste caso, a esfera mais

dura provocou maior desgaste do material ensaiado.
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5.5.2.3 Analise das superficies de desgaste

Para verificar os mecanismos de desgaste obtidos apds os
ensaios utilizando esfera de Al203 com ambas as cargas aplicadas,
foram realizadas andlises usando MEV nas trilhas desgastadas. As
Figuras 36 (a) e (b) apresentam, respectivamente as micrografias
das trilhas de desgaste dos nanocompdsitos sinterizados convencio-
nalmente nas temperaturas de 1550 °C e 1600 °C e ensaiados com
carga de 15 N. A andlise da trilha de desgaste revela uma superficie
relativamente lisa, com detritos e arranhdes, caracterizando a de-
formacéao plastica, a abraséo e a criacdo do tribofilme. Além disso, a
presenca de sulcamento evidencia 0 mecanismo de cisalhamento e
fadiga superficial, enquanto o arrancamento da camada superior e

as trincas caracterizam os mecanismos de adeséo e delaminagéo.

Figura 36 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste
dos nanocompdsitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencio-
nalmente a (a) 1550 °C e (b) 1600 °C, ensaiados com esfera de
Al20s e carga de 15 N.
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As Figuras 37 (a) e (b) apresentam, respectivamente as mi-
crografias das trilhas de desgaste dos nanocompdsitos sinterizados
convencionalmente nas temperaturas de 1550 °C e 1600 °C e ensai-
ados com 30 N. As micrografias revelam uma superficie relativamen-
te lisa, com detritos e arranhdes, caracterizando a deformacao plas-
tica, a abrasdo e a formacgdo do tribofilme. Além disso, o arranca-
mento da camada superior evidencia 0 mecanismo de adesao. As
trincas observadas nos nanocompasitos sinterizados a 1550 °C (Fi-

gura 37 (a)), comprovam o mecanismo de delaminacéao.

Figura 37 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste
dos nanocompgsitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados convencio-
nalmente a (a) 1550 °C e (b) 1600 °C, ensaiados com esfera de
Al203 e carga de 30 N.

Ay - 3 e

As Figuras 38 (a), (b), (c) e (d) apresentam, respectivamen-

te, as micrografias das trilhas de desgaste dos nanocompdsitos sin-
terizados por SPS nas temperaturas de 1450 °C, 1500 °C, 1550 °C e
1600 °C, e ensaiados com carga de 15 N. Pode-se observar que 0s
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nanocompositos apresentaram uma superficie lisa e com manchas e
arranhdes, caracterizando a deformacgéo pléstica, a formacao do tri-
bofilme e a abrasdo. Além disso, a superficie dos nanocompositos
sinterizados 1550 °C (Figura 38 (c)) e 1600 °C (Figura 38 (d)) estéao
com sulcamento e trincas, caracterizando os mecanismos de cisa-
Ihamento e fadiga. O arrancamento da camada superior do nano-

compésito sinterizado a 1600 °C (Figura 38 (d)), evidencia a ades&o.

Figura 38 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste

dos nanocompasitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados por SPS a

(a) 1450 °C, (b) 1500 °C, c) 1550 °C e d) 1600 °C, ensaiados com
esfera de Al203 e carga de 15 N.

a) b)
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Ja as Figuras 39 (a), (b), (c) e (d) apresentam, respectiva-
mente, as micrografias das trilhas de desgaste dos nanocompdsitos
sinterizados por SPS nas temperaturas de 1450 °C, 1500 °C, 1550
°C e 1600 °C, e ensaiados com carga de 30 N. Neste caso, as su-
perficies estao relativamente lisas, com manchas, arranhdes e detri-
tos, caracterizando a deformacao plastica, a abrasdo e a criagédo do
tribofilme. Nos nanocompdésitos sinterizados a 1500 °C, 1550 °C e
1600 °C (Figuras 39 (b), (c) e (d)), também sdo notados sulcamen-
tos, evidenciando o cisalhamento e a fadiga da camada superficial.
O arrancamento da camada superior dos nanocompositos sinteriza-
dos a 1450 °C, 1550 °C e 1600 °C (Figuras 39 (a), (c) e (d)), com-
provam o mecanismo de adesdo, enquanto a trinca observada no
nanocompaosito sinterizado a 1550 °C (Figura 39 (c)), é caracteristica

da delaminagéo.
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Figura 39 - Micrografias obtidas por MEV das trilhas de desgaste
dos nanocompasitos de Al203-5%vol.NbC sinterizados por SPS a (a)
1450 °C, (b) 1500 °C, c) 1550 °C e d) 1600 °C, ensaiados com

esfera de Al203 e carga de 30 N.

)

s

A partir da analise das superficies desgastadas, foi possivel
confirmar a classificagdo dos regimes de desgaste do nanocomposi-
tos. Isso porque, conforme foi apresentado na revisédo bibliografica,
seccao 3.6, a classificacdo dos regimes de desgaste deve ser reali-
zada considerando-se ndo s6 os valores das taxas de desgaste, mas

também a andlise das superficies desgastadas. A Tabela 7 apresen-
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ta a confirmacéo ou ndo, dos regimes de desgaste (apresentados na
Tabela 4), observados para o0s nanocompoésitos de Al20O3—
5%vol.NbC sinterizados convencionalmente e por SPS, em diferen-
tes temperaturas, e ensaiados com esferas de Al203, usando cargas
de 15 e 30 N. Assim, de acordo com os valores das taxas de des-
gaste obtidas para os nanocompdsitos sinterizados por SPS a 1550
°C e 1600 °C e ensaiados utilizando carga de 15 N, o regime de
desgaste seria moderado e de transicdo, respectivamente. Ja para
nanocompaositos sinterizados por SPS a 1550 °C e 1600 °C e ensai-
ados utilizando carga de 30N, os mesmos apresentariam regime de
desgaste de transicdo. No entanto, estes nanocompadsitos apresen-
taram um regime de desgaste severo, uma vez que existiam trincas
nas superficies desgastadas (ADACHI; KATO; CHEN, 1997; KATO;
ADACHI, 2002; PASARIBU; SLOETJES; SCHIPPER, 2004).
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Tabela 7 - Confirmacao dos regimes de desgaste dos hanocompési-
tos de Al203-5%Vvol.NbC ensaiados com esferas de Al20s3 utilizando
cargas de 15 e 30 N.

- Regime de desgaste
Sinterizacao
15N 30 N
(°C) _ _ . .
Prévio Final Prévio Final

1550 SC Severo Severo Severo Severo
1600 SC Severo Severo Severo Severo
1450 SPS | Moderado Moderado | Transicdo Transicao
1500 SPS | Moderado Moderado | Transicdo Transicao
1550 SPS |Moderado Severo |Transicdo Severo
1600 SPS |Transicdo Severo |Transicdo Severo

Portanto, a partir de todos os resultados obtidos na caracte-
rizacdo do desempenho de desgaste dos nanocompaositos de Al2Os-
5%vol.NbC estudados neste trabalho e apresentados nas secdes
5.5.1 e 5.5.2, pode-se concluir que a resisténcia ao desgaste de um
material € influenciada por diversos fatores. O método de sinteriza-
cao por SPS proporcionou a obtencdo de nanocompdésitos com mai-
ores densidade e dureza do que os nanocompésitos obtidos por sin-
terizacdo convencional. Essas propriedades melhoradas resultaram
em menores danos de desgaste na superficie de cada nanocompdési-

to, considerando-se as mesmas condi¢gdes de ensaios. Além disso, a
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temperatura utilizada em cada sinterizacdo e os diferentes contra-
materiais e cargas utilizadas, também influenciaram o comportamen-
to de desgaste dos materiais. Esferas mais duras e maiores cargas
aplicadas, causaram maiores desgaste nas superficies dos nano-
compositos. Todas estas interferéncias foram analisadas conside-
rando-se os coeficientes de fricgdo, as taxas de desgastes e os des-

gastes das superficies apos a realizacao de cada ensaio.



152

6 CONCLUSOES

A partir dos resultados obtidos durante a realizacdo deste tra-
balho pesquisa, pode-se concluir que:

e A MAE foi completa e eficiente na obtencdo dos pds na-
nométricos de Al203-NbC, uma vez que a analise de DRX mostrou
somente picos correspondentes aos produtos da reacdo e pé com
tamanhos de cristalito iguais a 9,1 e 9,7 nm e porcentagens de fase
de 55,9 % e 44,1%, para a Al203 e para o NbC, respectivamente.

¢ Os nanocompdsitos sinterizados convencionalmente em
atmosfera de argbnio apresentaram baixa densificacdo e dureza.
Devido aos valores de densidade, ndo foi possivel realizar as demais
caracterizacdes mecanicas neste nanocompagsitos.

e Nao foi possivel sinterizar o p6 nanométrico de Al20s3-
5%vol.NbC por micro-ondas. O material absorve as micro-ondas e é
aguecido, mas nao é densificado. Portanto, os hanocompdsitos obti-
dos apresentaram aspecto quebradico, com densidade de 80-90%,
ndo sendo possivel realizar as caracterizagdes mecénicas e de re-
sisténcia ao desgaste.

e A sinterizacdo por SPS possibilitou a obtencdo de nano-
compositos com alta densidade nas 4 temperaturas de sinterizacao
estudadas. As propriedades mecanicas obtidas apresentaram valo-
res similares para as diferentes temperaturas utilizadas, exceto a
resisténcia a flexdo do nanocompdsito sinterizado a 1500 °C, que

apresentou o maior valor.
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e As analises microestruturais revelaram que 0s processos
de desaglomeracao foram efetivos na dispersao das inclusdes na-
nométricas de NbC na matriz de Al2Os. Aléem disso, o aumento da
temperatura de sinterizag&o por SPS resultou em um gradativo cres-
cimento de grdos da matriz.

e A superficie de fratura do nanocompdsito sinterizado por
SPS a 1600 °C revelou areas com material fundido. Descarga nas
lacunas entre as particulas do p6 no inicio do processo de sinteriza-
cdo podem gerar pontos de alta temperatura, maiores que o ponto
de fusédo do material, fundindo o mesmo. Esse fato pode ter interferi-
do em algumas propriedades mecanicas e de desgaste dos nano-
compaositos.

e Os nanocompdsitos sinterizados por SPS apresentaram
melhores resisténcia ao desgaste do que os obtidos em forno con-
vencional. Esta caracteristica pode ser explicada devido a alta densi-
ficacdo e dureza obtidas pelos nanocompdsitos sinterizados por
SPS. Em relacdo ao contra-material, a esfera de Al2Os por ter maior
dureza, causou maior desgaste. Além disso, quanto menor a carga
aplicada, menor foi 0 dano provocado no nanocompaosito.

¢ Na analise da superficie de desgastada foi possivel ob-
servar 0S mecanismos atuantes: abrasdo, adesao, cisalhamento,
fadiga, formacéo de tribofilme e delaminacdo, nos nanocompdsitos

estudados.
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7 TRABALHOS FUTUROS

Como sugestédo para trabalhos futuros tem-se:

1. Realizar analises estatisticas para verificar a correlagédo
entre cada propriedade caracterizada.

2. Usar outras técnicas de caracterizagdo, como, microsco-
pia confocal, visando aprofundar o entendimento dos mecanismos
de desgaste.

3. Realizar sinterizagdo convencional em duas etapas nos
nanocompositos de Al203-5%vol.NbC, visando verificar a influéncia
deste método de sinterizacdo sobre as propriedades finais do mate-
rial.

4. Realizar sinterizacdo convencional em nanocompagsitos
de Al203-NbC utilizando grafite como material de sacrificio para evi-
tar a oxidacdo do nidbio. Além do grafite, adicionar aditivo de sinteri-
zacao, visando melhorar a densificacao.

5. Realizar a sinterizacdo por Flash Sintering em nanocom-
positos de ZrO2-Al203-NbC.
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