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Quase

Um pouco mais de sol - eu era brasa,
Um pouco mais de azul - eu era além.
Para atingir, faltou-me um golpe de asa...
Se a0 menos eu permanecesse aquém...

Assombro ou paz? Em véo... Tudo esvaido
Num baixo mar enganador de espuma;
E o grande sonho despertado em bruma,
O grande sonho - 6 dor! - quase vivido...

Quase o0 amor, quase o triunfo e a chama,
Quase o principio e o fim - quase a expanséo...
Mas na minh'alma tude se derrama...
Entanto nada foi s6 iluséo!

De tudo houve um comeco... e tudo errou...
- Ai a dor de ser-quase, dor sem fim... -
Eu falhei-me entr os mais, falhei em mim,
Asa que se elangcou mas néo voou...

Momentos de alma que desbaratei...
Templos aonde nunca pus um altar...
Rios que perdi sem os levar ao mar...
Ansias que foram mas que n&o fixei...

Se me vagueio, encontro s6 indicios...
Ogivas para o sol - vejo-as cerradas;
E maos de herdi, sem fé, acobardadas,
Puseram grades sobre os precipicios...

Num impeto difuso de quebranto,
Tudo encetei e nada possui...
Hoje, de mim, sé resta o desencanto
Das coisas que beijei mas néo vivi...

Um pouco mais de sol - e fora brasa,
Um pouco mais de azul - e fora além.
Para atingir, faltou-me um golpe de asa...
Se a0 menos eu permanecesse aquém...

Mario de Sa-Carneiro, nascido no fim do século XIX.
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PROCESSAMENTO E CARACTERIZACAO MECANICA E TRIBOLOGICA
DO COMPOSITO Al,03-NbC

Vanderlei Ferreira

Resumo

Neste trabalho foi investigado o processamento e propriedades mecéanicas e
tribolégicas do compdsito ceramico Al,O3- NbC com o objetivo de desenvolver
um compdsito ceramico com melhores propriedades do que a alumina pura.
Como material para comparacao foi utlizado a alumina que é uma ceramica
tradicionalmente aplicada onde é necessaria elevada resisténcia mecanica e ao
desgaste. A composicdo Al,03-0,5%wtY,03-20%wWtNbC, que origina o
compdésito, passou por moagem e mistura em moinho tipo atrittor e secagem
em evaporador rotativo. O p6 obtido foi caracterizado quanto a distribuicdo
granulométrica e morfologia. A alumina seguiu a rota tradicional de moagem e
mistura em moinho de bolas, secagem em spray dryer; e mesma
caracterizacao realizada para o compasito. Foi realizado estudo da sinterizacéo
em dilatbmetro para os dois materiais com intuito de determinar as condigdes
ideais de sinterizacéo. Por meio de prensagem uniaxial seguida de prensagem
isostética a frio foram confeccionadas amostras na forma de discos e pinos. Os
materiais densos foram obtidos por sinterizacdo normal sendo que a alumina
ao ar e 0 composito em atmosfera de argbnio. As fases formadas no dois
materiais foram determinadas por difracao de raios X. As microestruturas foram
estudas em microscopio eletrbnico de varredura nas superficies polidas e
atacadas. Entre as propriedades mecéanicas foram medidas o modulo elastico,
a dureza e a tenacidade a fratura por meio de impressdes Vickers. O composito
desenvolvido apresentou valores superiores em todas estas propriedades em
relacdo a alumina. O estudo do comportamento tribolégico foi realizado por
meio do deslizamento de pinos, com extremidade cbnica, de alumina e do
compaosito ceramico sobre discos de alumina. Os ensaios foram realizados com
a velocidade de 0,4m/s e com carregamento, por meio de peso morto, de 10N
sob diferentes niveis de umidade relativa ( 26,8; 48 e 76,3%). O coeficiente de
atrito cinético médio, assim como a taxa de desgaste, diminuiu em todos os
ensaios com o aumento da umidade relativa, para os dois materiais. Este
comportamento foi relacionado com a formacdo de uma camada na interface
de contato entre as superficies do pino e do disco de hidréxido de aluminio. O
compésito demostrou maior resisténcia ao desgaste em todas as condi¢des
tribolégicas estudadas. O compésito ceramico desenvolvido claramente possui
boas perspectivas como um novo material ceramico em importantes aplicacdes
técnicas.



PROCESSING AND CHARACTERIZATION OF
MECHANICAL AND TRIBOLOGICAL PROPERTIES OF
Al,03-NbC COMPOSITE

Vanderlei Ferreira

Abstract

In the present work processing, and mechanical and tribological properties of a
ceramic composite Al,Os-NbC were investigated in order to develop a ceramic
material with superior properties. Alumina was chosen as a reference since it is
a traditional ceramic material for applications where elevated mechanical
properties and wear resistance are required. The composition ALO3; - 0.5
wt%Y ,03-20 wt%NbC was prepared by attrition milling followed by drying in a
rotaevaporator. The resulting powder mixture was characterized for
granulometry and powder particles morphology. Alumina was processed
according to the traditional route of ball milling followed by passing through a
spray drier, and the processed powder was then characterized the same way as
the composite. Dilatometry was accomplished for both materials in order to
define the ideal sintering conditions. Samples with the shape of discs and pins
were compacted by uniaxial pressing followed by cold isostatic pressing.
Densification was achieved by sintering in air and in argon for alumina and the
composite, respectively. Phase composition of sintered materials was studied
by X-ray diffraction (XRD). Microstructure was investigated by means of
scanning electron microscopy (SEM) on polished and etched surfaces.
Materials were also characterized for a number of mechanical properties, in
particular for Young modulus, hardness, and fracture toughness by Vickers
indentation method. The developed composite exhibited superior mechanical
properties as compared to alumina. Tribological behavior was investigated by
means of a sliding pin on disk test with pins of a conical shape prepared both
from alumina and the composite, and an alumina disk. Tests were performed
with the sliding speed of 0.4 m/s and 10N load under varying humidity
conditions (26.8; 48, and 76.3%). Both the mean coefficient of friction and the
wear rate diminished in all tests with the increase of humidity for both materials.
Such behavior was attributed to a aluminum hydroxide layer formation between
the pin and the disk surfaces. The developed composite exhibited better wear
resistance under all tribologic conditions studied. The developed ceramic
composite obviously has good perspectives as a new material for a variety of
important technical applications.
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l. Introducéo

A utilizacdo de materiais ceramicos como componentes estruturais, ou de
engenharia, teve inicio a partir dos anos trinta, consolidando-se na época da segunda
guerra mundial, com emprego de ceramicas a base de alumina (Al,O3) em isoladores
de velas de ignicAo em substituicdo a porcelana, e também como material de
ferramenta de corte, devido ao valor estratégico do tungsténio na época e a
potencialidade das ceramicas no aumento da taxa de usinagem [ 1-3 ].

Desde a década de quarenta os materiais ceramicos vém experimentando
uma continua evolucdo e ampliacgdo do campo de sua aplicacdo, ja sendo
amplamente utilizados em uma grande e variada quantidade de dispositivos. Alguns
exemplos de aplicagdo para ceramicas estruturais de elevada resisténcia ao
desgaste sao listados a seguir, tais como, rotores de motor turbo, pas de turbina,
selos mecanicos, anéis de trefilas, valvulas, rolamentos e outros [ 3,4 ].

Além da elevada resisténcia ao desgaste, as ceramicas se destacam como
material para ferramenta de corte devido a possibilidade de sua utilizacdo em altas
velocidades de usinagem. Elas podem ser classificadas em dois grupos: no primeiro
se enquadram as ceramicas a base de 6xidos metalicos de aluminio e zircbnio, e no
segundo ceramicas nao-0xidas, nitreto e carbeto de silicio, as ceramicas covalentes.

A alumina foi considerada como material para ferramenta de corte em 1905,
aproximadamente vinte anos antes do aparecimento do metal duro. Patentes
baseadas nesta tecnologia foram registradas na Inglaterra e Alemanha por volta de
1912. Entretanto, a resisténcia mecanica e a tenacidade eram inadequadas para

aplicacdes comerciais até que melhorias nas técnicas de processamento permitiram
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seu emprego na usinagem de metais. Ceramicas a base de nitreto de silicio tém sido
utilizadas como ferramenta de corte desde o principio de 1980 [1,5].

Materiais ceramicos tém sido alvo de crescente interesse em aplicacdes
tribolégicas, como pode ser visto pelo numero crescente de publicacdes. A palavra
tribologia vém do grego tribox - esfregar, atritar-, e foi utilizada pela primeira vez em
1966 na Inglaterra em relatério do Committe of the British Department (Ministry) of
Education and Science [6].

Compdsitos ceramicos a base de alumina tém sido bastante empregados
como componentes de alta tecnologia. Visando a melhoria das propriedades
mecanicas e da resisténcia ao desgaste da alumina, uma familia de compdsitos tém
sido desenvolvida, e em funcdo das oportunidades de mercado, intensamente
ampliada e estudada. Dentre estes materiais destacam-se AlL,Os-TiC, Al,03-ZrO,,
AlL,O3-SICyhiskers; € Mais recentemente o carbeto de silicio tem sido adicionado a
alumina na forma de plaquetas (Al,O3-SiC,) por requererem menor cuidado de
manuseio.

Os esforcos em pesquisa e desenvolvimento de compdsitos ceramicos por
meio da utilizacdo de reforco por dispersdo de particulas tém resultado em um
significativo aumento nos valores de tenacidade [ 7 ].

Insertos de Al,Os; sd0 0s mais baratos dentre os ceramicos, e a adi¢do de TiC
a alumina propicia aumento de dureza com consequente melhoria na resisténcia ao
desgaste, mas torna o processamento mais complexo.

A possibilidade de utilizagdo de outros materiais como reforco, por exemplo
carbeto de nidbio, tem sido estudada [8]. Este material possui caracteristicas

semelhantes ao carbeto de titdnio quando adicionado a alumina [9], j& amplamente
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utilizado em ferramentas de corte. Como a maioria das jazidas mundiais de niébio
(72%) estdo em territério brasileiro [10], o grupo de ceramicas do IPEN vém
estudando o compdsito Al,O3-NbC nos seus diversos aspectos, visando sua
utilizacdo em aplicagBes onde € necessaria a resisténcia ao desgaste. Neste trabalho
0 objetivo é obter e avaliar o comportamento mecanico da alumina e do compdésito
ceramico Al,O3-NbC, bem como avaliar o comportamento tribol6gico no deslizamento

entre pares Al,O3-NbC e Al,O3,
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Il Revisédo Bibliografica

[1.1 Oxido de aluminio

[I.1.1 Introducéo

Dentre os 6xidos metalicos o de aluminio (alumina) € um dos mais estudados,
em grande parte nos ultimos anos, visando aplicac8es triboldgicas.

A alumina—alfa apresenta carater predominantemente i6nico e possui estrutura
cristalina hexagonal. A estrutura cristalina do corundum (a-alumina) € descrita como
tendo anions O arranjados num empacotamento hexagonal, no qual dois tercos dos
sitios octaédricos sdo ocupados por cations de AP, ficando desta forma rodeados
por seis anions O*[11]. Na figura ll.1a é apresentada a estrutura hexagonal do
corundum. Os ions de oxigénio encontram-se nas camadas A e B, na camada C
encontram-se 0s ions de aluminio e os sitios desocupados, vacancias [12]. Existem
apenas dois sistemas de escorregamento numa estrutura hexagonal, localizados no
plano basal e prismatico; e sdo apresentados na figura Il.1b [12]. Monocristais de
alumina podem deformar-se plasticamente a partir de 1100°C por meio de
escorregamento no plano basal. Em elevadas temperaturas ( 1700 °C ) pode ocorrer
também escorregamento no plano prismatico. Outros sistemas de escorregamento

podem ser acionados quando tensdes muito altas sdo aplicadas em temperaturas

mais baixas [12,13,14].
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Figura ll.1 - (a) Estrutura de célula hexagonal da a-alumina e (b) dois sistemas

de escorregamento na estrutura hexagonal.

Além da estabilidade quimica, o carater da ligacdo predominante i6nico em
uma estrutura cristalina, com poucos sistemas de escorregamento, faz com que a
alumina-alfa possua como caracteristica intrinseca dureza e mddulo elastico
elevados. Devido a esta combinacdo de propriedades, este € o material utilizado

como matriz no compasito ceramico estudado neste trabalho.

I1.1.2 Oxidos, hidréxidos e tri-hidroxidos de aluminio

Normalmente, no processo de obtencdo do 6xido de aluminio utiliza-se como
material de partida hidréxidos e tri-hidroxidos de aluminio.
O aluminio, o oxigénio e o hidrogénio podem formar trés compostos

cristalinos: Al,O3, AIOOH e AI(OH);. Para o 6xido de aluminio a Unica fase estavel,
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dentre as sete existentes, ocorre na estrutura cristalina do corundum (a-Al,Os3).
Existem duas formas cristralinas de hidroxidos de aluminio: diasporo ( a-AIOOH ) e
boehmita ( ggAIOOH ), e mais trés formas cristalinas de tri-hidréxidos: bayerita
(a-Al(OH)3 ), gibsita ( gAl(OH)3 ) e a nordstrandita ( AI(OH)3 ) [15].

O diasporo e o corundum (a - alumina) sédo minerais conhecidos desde o inicio
do século dezenove e a boehmita foi sintetizada pela primeira vez em 1920 [16].

Na tabela 1.1 sdo apresentadas as diferentes formas cristalogréficas da

alumina e suas densidades.

Tabela ll.1 — Fases cristalogréaficas e densidades da alumina

Forma Sistema Cristalino Densidade ( g/cm®)

a Hexagonal 3,98

d Ortorrombico/Tetragonal 3,2

h Cubico 25-3,6

g Tetragonal 3,2

k Hexagonal 3,1-3,3

g Monoclinico 3,56

C Cubico/Hexagonal 3,0

A figura I.2 mostra a sequéncia de transformacdo da decomposicado térmica

dos tri-hidréxidos e hidréxidos de aluminio para as aluminas [15].
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Figura Il.2 — SeqUéncia de transi¢do das aluminas [15].

Por meio de figura ll.2, conclui-se que a transformacao depende do material de
partida e que em temperaturas acima de 1050 °C a Unica fase termodinamicamente
estavel é a a-alumina.

Portanto o produto final da calcinacdo dos hidroxidos em temperaturas acima
de 1050 °C é a a-alumina. Por exemplo para conversio total da gibsita, o mais
abundante dos tri-hidréxidos, em alumina-alfa sdo necessarias temperaturas de
aproximadamente 1050 °C. Esta reacao acarreta uma perda de massa de 33% e um
aumento de densidade de 2,42 para 3,98 g/cm®. O entendimento das relacdes entre
estrutura e propriedades dos hidréxidos calcinados propiciou uma rapida expansao
comercial destes materiais, tornando a alumina um material abundante e de baixo

custo [13,17].

Wilson e McConnell [18] mostraram que partindo-se da boehmita a sequéncia

de transformacéo da alumina de 750 a 1050 °C é:
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g® d® q® a

Dentre as fases apresentadas na tabela I.1, as que tém maior aplicacdo
tecnoldgica sao as fases beta, gama e alfa. Devido suas propriedades elétricas a
alumina-beta tém grande utilizacdo como eletrélito sélido, pois se apresenta como
condutor i6nico [19]. Em funcdo de sua elevada area de superficie especifica
(100 — 200 m?/g ) a alumina-gama encontra grande aplicacéo como catalisador [20].
A alumina-alfa é utilizada em uma enorme variedade de aplicacbes em funcdo de
suas propriedades intrinsecas, como excelente estabilidade quimica, alta
refratariedade e elevada dureza, permitindo sua utilizacdo em diversas aplicacdes
tribologicas [21] e como matriz de materiais compdsitos.

Na tribologia muitos trabalhos apontam forte influéncia da umidade e também
da agua no comportamento tribol6gico da alumina, devido a formacéo de hidréxido
de aluminio nas superficies em contato [24-28]. Devido a isto apresenta-se a reacao

entre a Al,O3 e a H,O, que pode ser representada como:
a-A|203 + Hzo « 2a-AlIOOH

O diagrama de equilibrio do sistema Al,O3 - H,O é apresentado na figura I.3.
Esse diagrama foi construido a partir dos resultados experimentais de Kennedy [29] e

Neuhaus e Heide [30].
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Figura I.3 - Diagrama de equilibrio Al,O3 - H,O [15].

O diagrama de equilibrio das fases Al,O3; - H,O mostra que a elevadas
pressfes os hidroxidos sdo estaveis, ocorrendo a formacdo de bayerita em baixa

temperatura, e diasporo e boehmita a partir de 100°C.

[1.1.3 Obtencao de Alumina policristalina — sinterizacéo

Com a finalidade de produzir pecas com densidades elevadas, proximas da
densidade tedrica, de microestrutura homogénea e refinada, a sinterizacdo de
alumina tém sido intensamente estudada, ampliando deste modo o leque de suas
aplicacbes. Muitas pesquisas concentram esfor¢cos para se evitar o crescimento
exagerado de graos, que ocorre no ultimo estagio de sinterizacdo. Como resultado

dessas pesquisas consagrou-se a adicdo de MgO (6xido de magnésio) a alumina
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como um eficiente inibidor do crescimento exagerado de gréos [31-33]. A presenca
de ions com valéncia diferente aos da matriz (ions aliovalentes) influencia o processo
de difusdo no estado sélido [34, 35], causando um efeito benéfico na sinterizacdo da
alumina.

Vérios trabalhos tém sido publicados em relacdo a forma e aos mecanismos
de atuacdo destes aditivos, suas respectivas influéncias na taxa de sinterizagao,
densidade, crescimento de grédo e na resisténcia mecanica da alumina sinterizada.
Além do MgO, também destacam-se como aditivos NiO, FeO, TiO;, SiO,, Nb,Os,

La,O3 e Y503 [34, 36-38].

[1.1.3.1 O efeito MgO na sinterizagdo da alumina

A descoberta do forte efeito de adicbes de MgO na microestrutura da alumina
sinterizada iniciou-se na década de 50 do século passado, nos laboratérios da
General Eletric Company. Segundo Bennison e Harmer [39], até 1988 haviam sido
publicados mais de 60 artigos sobre o tema, indicando o grande interesse cientifico
sobre o assunto. Até hoje existe consideravel controvérsia em torno deste topico,
devido as varias interpretacdes sobre os mecanismos de atuacdo desta dopagem.

A alumina sinterizada sem magnésia, exibe uma microestrutura com grande
namero de poros intragranulares e um acentuado crescimento anormal de graos.
Estes poros praticamente impossiveis de serem removidos, prejudicam as
propriedades mecanicas e tornam a alumina opaca.

Coble [31] mostrou que adicionando aproximadamente 0,25% em peso de

magnésia a alumina e, sinterizando-se em torno de 1900°C em atmosfera de
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hidrogénio, obtém-se uma alumina densa sem o0s poros intragranulares, tornando-a
ndo completamente transparente mas translicida, permitindo desta maneira sua
utilizacdo em aplicacdes Opticas. Este processo patenteado, recebeu o nome de
Lucalox, transLUCent ALuminum OXide [40]. Resultados similares foram obtidos
posteriormente fazendo-se a sinterizacdo a vacuo ou em atmosfera de gases
solaveis, como 0 oxigénio. Gases como nitrogénio, ar, hélio e argénio dificultam a
densificacdo total, devido a pressdo do gas entrar em equilibrio com a presséo
interna dos poros [41].

O efeito da magnésia na microestrutura da alumina é facilmente demonstravel,
entretanto, o completo entendimento dos mecanismos atuantes ainda é motivo de
controvérsia. O efeito da dopagem de MgO na Al,O3 pode ser visualizado na figura
I.4. Na figura I.4A, nota-se a grande quantidade de poros intragranulares e o

crescimento anormal de gréos, e na figura Il.4B a microestrutura mais refinada.

Figura 4 — Microestrutura da alumina, (A) sem adicdo de MgO e (B) dopada
com MgO [39].
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Coble [31] sugeriu quatro mecanismos que possivelmente estariam
conduzindo ao fendmeno observado:

1. Como resultado do excesso de MgO, além do limite de solubilidade
na alumina, a precipitacdo de particulas de segunda fase de espinélio
(MgAl,Qy) dificulta 0 movimento dos contornos de gréo.

2. Estando em solucéo sélida, o MgO se concentraria nas regides de
contornos diminuindo sua mobilidade. Os poros entdo permaneceriam
anexados aos contornos e poderiam ser eliminados durante o processo de
densificagao.

3. Alteracdo na geometria dos poros, devido a mudanca nos valores
entre a relacdo energia de superficie e energia de contornos.

4.0 MgO em solucdo solida acarretaria aumento da taxa de
densificagdo em relacdo a taxa de crescimento de gréo, facilitando o
transporte de oxigénio ao longo dos contornos de gréo.

Mais tarde, Heuer [42] acrescentou a quinta possibilidade:

5. A adicdo da magnésia aumenta a taxa de difusdo na superficie dos
graos da alumina, aumentando por sua vez a mobilidade dos poros.

Apesar de mais de um mecanismo poder atuar ao mesmo tempo, durante as
décadas de 70 a 90 foram despendidos inimeros esforcos para medir parametros
fundamentais, necessarios para apoiar ou excluir um mecanismo em particular [39].

Para minimizar o crescimento anormal de graos, possibilitando a comparacéao
das propriedades mecénicas e tribologicas do material monolitico ao compdsito

Al,O3-NbC, a Al,O3 produzida foi dopada com 500 ppm de magnésia.
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[I.2 Compoésitos ceramicos de matriz de alumina

[1.2.1 Introducéo

Compdsitos ceramicos de matriz de alumina tém sido desenvolvidos com o
objetivo de melhorar as propriedades mecanicas do material monolitico, visando
melhor desempenho em condi¢des de maior severidade.

Os compdsitos ceramicos podem ser classificados pela forma da inclusdo. Na
figura 1.5 sdo apresentados os tipos de inclusdes normalmente utilizados em
compdsitos cerdmicos com matriz de alumina [23].

Estas inclusbes podem ser subdivididas em trés grupos, conforme é
apresentado na figura I.6. O primeiro grupo é caracterizado por inclusdo ceramica
que possui transformacao de fase cristalografica, como exemplo a transformacéo
martensitica da zirconia tetragonal para monoclinica, que causa aumento de volume
e, deste modo reforco na matriz, durante propagacao de trinca [5,13]. O segundo
grupo é caracterizado por uma fase estavel ndo reativa com a matriz e pode estar na
forma de particulas, whiskers ou plaguetas. No caso de compdsitos de matriz de
alumina utiliza-se também reforco na forma de fibras [12,23]. O terceiro grupo é
composto por inclusbes que reagem com a matriz formando outra fase, como
exemplo a adicdo de itria a alumina formando o compdésito Al,O3 — Y3AIs01; [12, 23,
27, 43]. Neste trabalho o material de estudo esta contido no segundo e no terceiro
grupos, devido a uma pequena adicdo de itria ao compdésito alumina/carbeto de

niéhio.
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Figura 11.5 — Formas e tipos de inclusdes ceramicas adicionadas a alumina na

formacdo de compdsitos ceramicos [23].

Na tabela 11.2 sdo apresentados os valores de tenacidade a fratura e dureza
do material monolitico e dos compdésitos ceramicos com matriz de alumina [23]. Nota-
se a influéncia nessas propriedades mecanicas da adicado das inclusdes ceramicas,

devido ao refor¢co a matriz de alumina.
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Figura 11.6 — Tipos de reforco em compdsitos ceramicos, em destaque 0s

utilizados neste trabalho.

Tabela II.2 — Comparacado da dureza e tenacidade a fratura dos compdsitos

ceramicos de matriz de alumina e do material monolitico [23].

Material

Dureza (GPa)

Tenacidade a fratura(MPa m

1/2
)

Al>O3 sinterizada
Al,O3 — 30% vol TiC
AlbO3 — 3% vol ZrO,
Al;,O3 — 15% vol ZrO,
Al,O3 — 15% vol SiCy

Al,O3 - 30% vol SiCy

19
21
18
17

18,5

18,7

35-4

6-10
4,6

8,7

O desempenho do compdésito ceramico quanto ao sSeu comportamento

mecanico e também suas caracteristicas fisico-quimicas € determinado em grande

escala pelas caracteristicas do reforco.

O carbeto de nidbio possui caracteristicas semelhantes as do carbeto de

titnio, sdo monocarbetos, isotipicos e cristalizam-se na estrutura cubica de face

centrada [44]. Cada atomo, metal ou carbono, é rodeado por seis vizinhos préximos
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da outra espécie atdmica na configuracdo octaédrica, e a estrutura cristalina é
apresentada na figura I.7. Entretanto a composicéo real, dos carbetos de metal de
transicdo, exibe baixa estequiometria, podendo ser representada pela relacdo MC,,
em que M representa 0 metal e x € a razdo carbono - metal. Dentro da faixa de x=0,5
a 0,97 a estrutura cristalina ndo se altera, esta deficiéncia de carbono é devido a
vacancias de atomos de carbono na rede. A concentracao de vacancias influéncia as
propriedades relacionadas a forca de ligacdo, como ponto de fuséo, constantes
elasticas, dureza e o comportamento de deformacéo plastica em altas temperaturas,
assim como as propriedades de transporte relacionadas a defeitos como a

condutividade térmica e difusao [45].

e Metal
« Carbono

Figura 1.7 - Estrutura cristalina do NbC e do TiC [46].

O estudo sobre a adicdo de particulas de NbC em alumina € muito escasso, e
portanto, a discussdo sobre o efeito da adicdo nas propriedades mecanicas é
realizada a seguir baseando-se nos compdésitos ceramicos Al,Os—TiC.

Na tabela 1.3 s&o apresentadas algumas propriedades de interesse para

utilizacao do carbeto de titanio e do carbeto de niébio como refor¢co da alumina.
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Tabela 1.3 — Propriedades dos carbetos de nidbio e titanio [23, 47].

carbeto  densidade estrutura temperatura coeficiente de expansao
(g/lcm?®) cristalina  de fuséo (°C) térmica (10°K™)

TiC 4,9 cfc 3070 8,5

NbC 7,8 cfc 3600 6,7

Apesar do carbeto de nidbio apresentar menor valor de dureza da temperatura
ambiente até 800 °C em relacdo ao carbeto de titanio, a situacdo se inverte entre 800
e 1200 °C, como pode ser visto na figura 11.8 [47]. Este comportamento sugere
desempenho semelhante ao do carbeto de titAnio em aplicacdes onde é necessaria

elevada dureza a altas temperaturas, como por exemplo ferramentas de corte.
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Figura 11.8 — Variagdo da dureza com a temperatura de diversos tipos de

carbetos [47].

I1.2.2 Interface matriz/particulas

A melhoria da tenacidade € controlada pela natureza da interface entre a
particula de carbeto e a matriz, e também pelas diferencas de suas propriedades
fisicas.

Caracteristicas da interface sédo determinadas pelas propriedades fisicas
inerentes a cada uma das fases, ligacdo quimica e sua estabilidade. Interfaces
também podem ser caracterizadas por rugosidade e homogeneidade quimica, que

sdo determinadas pelo processamento adotado. Estabilidade quimica das particulas
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adicionadas é um importante fator para a ocorréncia do reforco desejado a matriz.
Outro importante fator é a ocorréncia ou ndo de formacao de fase liquida durante a
sinterizacdo. A formacao de fase liquida podera acarretar molhamento da particula
de refor¢o, modificando muito as propriedades de interface [12, 23, 48].

Na obtencdo do compésito Al,O3-TiC, por meio de sinterizacdo normal, as
condicdes de interface matriz/particula como também sua densificacdo sofrem forte
prejuizo devido a severa reacdo

Al,O3 + TIC® Al,O- + TiO + CO-
durante o tratamento térmico [49]. A baixa densidade e as condicGes de interface
acarretam prejuizo das propriedades mecanicas.

itria (Y»O3) tém sido adiciona com objetivo de melhorar as propriedades de
interface, devido a formacdo de uma camada por solucdo sélida que modifica os
graos da matriz de alumina, e também pela inibicdo da formacdo de gases por
reacao. O efeito da adicdo de itria tém sido estudado em compadsitos Al,O3 -TiC [38,
49] e Al,O3—NbC [8].

Apesar do sistema alumina-itria ainda ndo ser totalmente entendido [43],
acredita-se que trés fases intermediarias sdo formadas: Y3AlsO1, ou YAG, YAIO; e
Y4AILOg [50], conforme mostrado na figura 1.9 que apresenta o diagrama de
equilibrio do sistema alumina-itria. No diagrama as denominacfes das fases
intermediarias estdo de acordo com a proposta de Cockayne [50], onde A representa
a alumina e Y o itrio; assim temos, Y3As (Y3Als012 ou YAG), YA (YAIO3) e

YLA(Y4ALO).
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Figura I1.9 — Diagrama de equilibrio de fases do sistema alumina-itria [51].

De acordo com Cawley e Halloran [52], o limite de solubilidade do itrio na
safira (monocristal de a-Al,O3) é baixo, 10ppm. Em baixas concentracdes, mas
acima do limite de solubilidade, tém sido identificada a precipitacdo da fase YAG nos
contornos de gréos na alumina carbeto de titanio [53] e alumina carbeto de nidbio
[54].

Pequenas adicdes de Y,03, ao compdsito Al,O3-TiC, tém comprovado efeito

na melhoria da densificacado deste material [38], como pode ser visto na figura 11.10.
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Figura 11.10 — Efeito na densificacdo do compdsito Al,O3-TiC pela adicao de
Y,03 [38].
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Devido a caracteristicas do sistema, o efeito da adicdo de itria ho compdsito
Al;,O3-NbC deve ser semelhante ao obtido no Al,O3-TiC. Em recente trabalho [54], foi
encontrada por meio de microscopia eletrénica de transmissdo e identificada por
padroes de difracdo, a presenca de YAG em pontos triplos de graos; decorrente da
adicdo de 3% em peso de itria a Al,O3-NbC, como pode ser visto na figura Il.11a
[54]. Na figura II.11b [54] pode ser visto um grdo de NbC envolvido pelo YAG. Nota-
se na figura 11.11, que antes da cristalizacdo do YAG o liquido presente molhou as
superficies dos gréos da alumina e do carbeto de nidbio, modificando as condicées

da interface.
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Figura 11.11 — Micrografias obtidas por MET do compésito Al,O3-NbC com
adicao de ltria [54].

11.2.3 Mecanismos de tenacificagéo

A importancia da diferenca das propriedades fisicas, como coeficiente de
expansao térmica e modulo elastico, esta na formacédo da tensdo residual e na
consequente concentragdo de tensdo na interface dos gréos. Devido a isto, o
desempenho do material quanto a tenacidade tem forte dependéncia das condi¢des

de interface.

11.2.3.1 Mecanismo de deflexdo de trinca

O modelo de tenacificacdo, por meio do mecanismo de deflexdo de trinca
desenvolvido para os compdésitos, foi baseado em modelo j& existente para materiais
monoliticos que possuem anisotropia elastica, como por exemplo a alumina
policristalina. A anisotropia elastica é entdo responsavel pela mudanca da trajetoria

da trinca que se propaga pela microestrutura do material policristalino [55]. Quando o
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material policristalino é composto por mais de uma fase com diferentes propriedades
elasticas como no caso dos compdsitos ceramicos, deflexdo de trinca € um
importante mecanismo de tenacificacao [12, 23, 48].

Nos compdsitos ceramicos, para que a deflexao de trinca seja um mecanismo
fortemente atuante, é necessario que a segunda fase possua alto médulo elastico
para que a trinca seja defletida para um outro plano. Portanto, € necessaria uma forte
interface para transferir o carregamento da trinca. O mecanismo de deflexao de trinca
depende do volume da segunda fase e de sua forma, entretanto independe do
tamanho do grdo desta segunda fase [23, 48]. Este mecanismo normalmente esta
presente em vidros reforcados com SiC, e/ou Si3N4 [55] € nos compoésitos alumina-

carbeto de titanio [56].

[1.2.3.2 Mecanismo de ponte na trinca

Para um material policristalino o efeito da anisotropia elastica dos graos
combinada a anisotropia de expansao térmica pode gerar defeitos nos contornos,
como por exemplo microtrincamento nas facetas dos gréos. Este microtrincamento
ocorre por causa das tracdes geradas nas facetas dos gréos, como pode ser visto ha
representacdo esquematica na figura I1.12 [57]. Nesta figura sdo apresentadas as
tensGes geradas na interface de quatro graos anisotropicos contidos em uma matriz

isotropica, que exibe propriedades médias de um sdlido policristalino.
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Figura 11.12 — Tensdes geradas nas facetas de quatro graos, de tamanho

médio |, com expansao térmica anisotrépica [57].

O aumento da tenacidade devido a perda de energia decorrente da mudanca
na trajetéria da trinca, que deste modo contorna o gréo, € apontado como um
importante mecanismo de tenacificagdo em compdsitos ceramicos.

No caso dos compdsitos ceramicos a baixa tenacidade da segunda fase pode
melhorar as propriedades mecanicas pelo efeito do mecanismo de ponte na trinca.
Pode ocorrer em compasitos quando a interface é fraca, devido a ndo reacédo entre a
particula e a matriz, ocasionando defeito no contorno de gréo. A trajetdria da trinca
deve ser defletida ao longo da interface, que possui menor tenacidade, fazendo com
que seja produzida ligacdo por meio de grédo, formando uma ponte entre a partes

traseira e frontal da trinca. Este mecanismo de tenacificacdo normalmente esta
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presente em materiais como o nitreto de silicio e compdsitos de matriz de alumina

[23].

[1.2.3.3 Mecanismo de tensao residual

A diferenca entre o coeficiente de expanséao térmica (a), e do modulo elastico
da matriz e da segunda fase resulta na formacdo de tensao residual em torno das
particulas e na matriz, durante o resfriamento apds a sinterizacdo [58]. Estas tensdes
podem causar desvio na trajetdria da trinca em torno da particula, ou reforco por
microtrincamento sub-critico na matriz. E evidente que microtrincamento sub-critico
em alta concentracdo pode prejudicar a tenacidade do material, se ocorrer
coalescéncia destes defeitos.

Se o coeficiente de expansdo térmica da particula for maior do que o da
matriz, ap>am, durante o resfriamento € gerado um campo de tensdes que submete a
particula de segunda fase a tracdo, gerando uma distribuicdo de tensao no material.
Caso o plano de propagacéo da trinca esteja proximo da particula de segunda fase,
esta deve ser defletida para o plano da particula; conforme mostrado na figura 11.13
[59]. A trajetdria da trinca sera determinada pela interface. Se a interface for fraca, a
trinca deve percorrer uma trajetoria em torno da particula ou, se a interface for forte,
a trajetoria da trinca é alterada nas proximidades da particula. Nos dois casos a
trajetdria da trinca € modificada até que o plano da trinca esteja numa posi¢cao normal
ao campo de tensdo de tracdo. Estes mecanismos sdo observados em compdsitos

ceramicos de SiC-TiC e SiC-TiBy; onde ap>ay [58].
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Caminho da trinca
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Figura 11.13 — Desvio na trajetéria da trinca devido ao campo de tensoes,

gerado por ap>am; efeito da interface [59].

Se o coeficiente de expansdao térmica da particula for menor do que da matriz,
ap<am, apos o resfriamento a particula de segunda fase esta sobre compresséo. A
trinca é entdo atraida para a segunda fase. Séo criadas tensfes compressivas na
interface, que aumentam efetivamente a resisténcia ao cisalhamento da interface
particula/matriz. A tensao circunferencial (hoop stress) de tracdo desenvolvida pode
promover micro-trincamento da matriz [23, 48].

Os mecanismos de tenacificacdo discutidos, sao esquematicamente

apresentados na figura 11.14 [48].
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Figura Il.14 — Mecanismos de tenacificacdo nos compadsitos ceramicos [48].

A andlise destas tensdes residuais na matriz estd baseada na tensdo

hidrostatica (Sp) gerada em torno da particula. Para particulas esféricas, a tensao

hidrostatica pode ser calculada pela seguinte equacao 11.1 [60].

. _ lmp-appor
_qu_sh_(1+um)+ 1-2u,) .1
2E,  2E,
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onde a é o coeficiente de expansao térmica, E é o mddulo elastico, n é a razéo

de Poisson, DT é a faixa de temperatura na qual as tensdes ndo podem ser aliviadas
pelo processo de difusdo e S € a tensdo tangencial na matriz.

Na tabela I.4 sdo apresentadas algumas propriedades do carbeto de nidbio e

da alumina.

Tabela 1.4 — Algumas propriedades da alumina [23] e do carbeto de nidbio

[47].
propridedade carbeto de nidbio alumina
Coef. de exp. Térmica (°C™) 6,7E-6 8,6E-6
Médulo elastico (GPa) 338 380
Razéo de Poisson 0,21 0,26

No compdsito Al,03-NbC deve prevalecer o mecanismo de deflex@o de trinca,
entretanto os mecanismos de trinca em ponte, tenséo residual e microtrincas devem
estar presentes.

No préximo topico desta revisdo serd discutido o tema tribologia em
ceramicas. Devido a escassez de publicacbes sobre compdsitos ceramicos de
particulas, sera dado enfoque ao material de matriz e a influéncia da umidade relativa

Nno seu comportamento.
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I1.3 Tribologia em ceramicas

[1.3.1 Introducéo

Apesar da baixa tenacidade quando comparadas aos metais, as ceramicas
devido a elevados valores de dureza e modulo elastico despertam grande interesse
em aplicacdes onde o desgaste promovido pelo contato mecanico é elevado. Por
volta dos anos setenta, o desenvolvimento de ceramicas com microestruturas mais
adequadas proporcionou maiores valores de tenacidade a fratura (K,c) e possibilitou a
ampliacédo do leque de aplicacOes desta classe de materiais na engenharia.

Desde entdo, ceramicas estruturais avancadas vém sendo testadas como
componentes de motores automotivos, e em uma grande e variada quantidade de
outros dispositivos com desempenho superior ao dos metais [21]. Quando as
aplicacbes exigem elevada resisténcia ao desgaste, estas s&o chamadas de
aplicacdes tribologicas.

Caracteristicas intrinsecas do material ceramico como resisténcia mecanica,
moddulo elastico, tenacidade a fratura, coeficiente de expansao térmica, condutividade
térmica, e caracteristicas microestruturais devido ao processamento, como tamanho
e forma de gréo, outras fases, porosidade, tensdes residuais, microtrincas entre
outras, fazem com que a ceramica apresente uma enorme complexidade quanto a
uma definitiva relacdo propriedades e resisténcia ao desgaste, em um determinado

tribo-sistema.
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[1.3.2 Conceitos preliminares

Um tribo-sistema € composto pelos materiais em estudo, meio ambiente e

interface de contato, conforme figura I1.15.

cnnltra-carpa interface

Figura 11.15 — Diagrama esquematico de um tribo-sistema, mostrando

ceramicas em deslizamento com um terceiro-corpo na interface.

O desempenho tribolégico de ceramicas normalmente € estudado em abrasao,
gquando o desgaste ocorre devido a presenca de particulas duras, ou em
deslizamento entre superficies que estdo em contato [6].

No deslizamento entre pares de mesmo material, muitas vezes estes estudos
sdo realizados em ambiente de ar seco, quando ha interesse na investigacdo do
comportamento tribolégico no modo de desgaste mecanico. Por outro lado, quando
ha interesse no estudo da interacdo quimica, modo de desgaste triboquimico, os
ensaios sao realizados em diferentes condi¢des de meio [61, 62].

O comportamento tribolégico de ceramicas tém sido investigado em variadas

condicBes de deslizamento. Estudos sobre a influéncia do meio ambiente (atmosfera
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e temperatura), da carga aplicada, da velocidade de deslizamento, da geometria de
contato e da topografia de superficie sdo comuns na literatura.

As principais respostas do tribo-sistema s&o atrito e desgaste. Devem ser
considerados como parametros que descrevem o estado do contato entre 0s corpos
e ndo como propriedades dos corpos em contato [63].

A andlise tribolégica deve considerar modificagbes nas superficies dos
materiais em contato, e no meio interfacial. A formacédo de camadas ou filmes entre
as superficies, decorrentes dos mecanismos atuantes de desgaste, modificam o meio

interfacial, podendo alterar as repostas do tribo-sistema [62].

11.3.3 Mecanismos de desgaste

Os fendbmenos que determinam a remocdo de material podem ser muito
distintos, conforme ilustrado na Figura 11.16, que mostra um mapa dos possiveis
mecanismos de desgaste para o caso de uma esfera de alumina policristalina

deslizando sobre um disco do mesmo material [64].



Revisdo Bibliografica 32

B o L A s
I ]
- SOLDAGEM _
3 ]
F T2 73 74 TS TE€ 77 T8 T9 .
TR ESCASTE CONTROLADO 1
A [\ 2ESecs SNrek pepomacho -
r E : SLAFTICA DESGASTEPOR
T E \"'\-\_ \iﬁo 3
0L : ~ 2350 C ]
= F -
S [ lmies °0) :
W [ o71a- oot DESGASTE POR
w | T2= MICRO-FRATURA : .
- I R s s : . P :
G - T4 = 4%0 ‘.. E - : M
[~ 15 = &30 . : Pt H i DANOPOR ]
= E re=9s0 i ' i § 1 | CHOQUE TERMICO 3
F r7 = 1300 b b3 1 7§ L s0 C—J
L Te = 1750 50C R i |
F T® = 2330 : : i ! I E
F i i 11 Fi 3
; i ik ;
I H i1 b L pa3soc .
"E'm I 'l L L L ALl III. L II LA IIIII = i "I 'l lllll = L : 'l L :lllll. A 'l LA L AL AL
el LogVU{m/ s5) 198

Figura 11.16 — Diagrama dos mecanismos de desgaste em alumina, em fungéo
da relacéo (carga aplicada / dureza . area nominal contato) e da velocidade. Ensaio:
esfera sobre disco [64].

A Figura 11.16 permite observar que ha regides nas quais prevalecem efeitos
mecanicos (altas cargas - macro e micro-fratura) e outras onde prevalecem efeitos
térmicos (altas velocidades - desgaste por fusdo e dano por choque térmico) e uma
intermediaria, onde ambos ocorrem e determinam os mecanismos de desgaste
(desgaste por deformacéao plastica e desgaste termo-mecéanico) [64].

As regides de macro e micro-fratura se distinguem em funcdo da carga
aplicada e ocorrem quando a temperatura da superficie é relativamente baixa e néo
altera as propriedades dos corpos em contato. Quando a carga aplicada é baixa, a

fratura ocorre nas asperezas; e quando a carga ultrapassa um valor critico, defeitos
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na superficie podem nuclear macro-fratura na borda do contato. Em geral sdo
associados a estas duas condi¢cbes, macro e micro-fratura, dois regimes distintos de
desgaste, severo e moderado, respectivamente [6, 64]. Este critério de classificacéo,
de regime de desgaste severo/moderado, foi proposto por Archard [65] ha quase 50
anos para desgaste de metais, e ainda hoje é muito utilizado, inclusive para
ceramicas.

Podemos diminuir a regido de macro-fratura em ceramicas através de técnicas
microestruturais, como a transformacdo martensitica da zircbnia parcialmente
estabilizada, e mais recentemente efetuando reforgco através de dispersdo de uma
segunda fase em forma de fibras ou particulas no caso dos compdésitos ceramicos.

A existéncia de uma regiao controlada por deformacao plastica e/ou desgaste
termo-mecéanico é atribuida a inibicdo da fratura, por meio de uma consideravel
reducao do limite de escoamento pelo aumento de temperatura na regido de contato.
Prova disso é que diversos trabalhos identificaram maclas de escorregamento em
superficies de materiais ceramicos desgastados, e deformacéo plastica de segundas
fases duras de materiais compdsitos de matriz metalica sujeitos ao desgaste [66-70].

A regido na qual predomina choque térmico, no caso dos materiais frageis
policristalinos, ocorre pela diminuicdo da resisténcia mecéanica devido a tensdes
internas geradas no material, decorrentes de propriedades fisicas como a
condutividade térmica e o coeficiente expansao térmica anisotrdpico, que serao
responsaveis por gradientes de tensdo e de temperatura no corpo. Esses efeitos
ocorrem devido a mudancas bruscas de temperatura na superficie de contato

durante o deslizamento sob atrito [64].
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O desgaste por fusdo se deve a possibilidade de se atingir o ponto de fusao
no contato, em um corpo ja altamente aquecido, por meio do calor gerado pelo atrito
a elevada velocidade [64].

Portanto, com a variagdo dos parametros operacionais oS mecanismos de
desgaste predominantes mudam, modificando assim a taxa de desgaste da
ceramica. A variacdo da taxa de desgaste em funcdo da velocidade de deslizamento
e da carga aplicada possibilita a constru¢édo de mapas de desgaste.

Hsu e Shen [71] construiram o mapa de desgaste para a alumina com
tamanho médio de grdo 2-15mm em deslizamento sobre alumina no ar seco,

apresentado na figura 11.17.

3

> Coeficiente de desgaste (mm'/s)

Figura 11.17 - Mapa de desgaste para alumina contra alumina, em deslizamento
seco [71].
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Nota-se na figura I1.17, a dependéncia do desgaste com ambas variaveis,
velocidade e carga.

Atualmente, o critério para enquadramento no regime de desgaste severo ou
moderado pode ser feito segundo Kato [61], utilizando-se a taxa de desgaste — perda
volumétrica normalizada pela carga aplicada e distancia percorrida — e/ou rugosidade

da superficie desgastada, conforme tabela II.5.

Tabela II.5 — Classificacao de regime de desgaste.

Regime de desgaste Taxa de desgaste (mm*/N.m) Rugosidade média
Moderado 10°a 10°® < tamanho de gréo
Severo 10 a 102 > tamanho de gréo

O perfil da superficie também pode ser utilizado na determinacao do regime de
desgaste, conforme € apresentado na figura 11.18 [61]. Na figura 11.18a é apresentado
o perfil da secdo de corte na superficie inicial, o perfil das superficies desgastadas
em regime moderado e severo € apresentado nas figuras 11.18b e 11.18c,
respectivamente

Nota-se que em regime moderado o desgaste promoveu apenas a diminui¢cao

dos picos das asperezas, na superficie de deslizamento.
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Figura 11.18 — Perfil da secao de corte. Superficie inicial (a), superficies finais

com desgaste moderado e severo, (b) e (c), respectivamente [61].

11.3.4 Atrito/desgaste

Embora as duas principais respostas do tribo-sistema, atrito e desgaste,
estejam relacionadas a um determinado estado de contato, ndo deve ser esperada
entre elas uma relagéo trivial. No entanto, quando o deslizamento do par ceramico
ocorre em ar seco, a diminuicdo do coeficiente de atrito pode proporcionar além da
diminuicdo da perda de energia pelo calor dissipado, a diminuicdo do desgaste.
Devido a inerente fragilidade das ceramicas, um alto valor de coeficiente de atrito
aumenta a possibilidade de propagacao de trincas, a partir de defeitos na superficie

de deslizamento. No modo de desgaste mecanico, este efeito esta relacionado com a
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alteracdo do campo de tensdes, decorrente do contato mecénico, conduzindo a
tensdo maxima para superficie do material.

Com movimento de deslizamento ou com tendéncia para deslizar, no contato
entre dois corpos, a superficie de contato real introduz uma forga tangencial Fj
atuando em cada superficie na direcdo oposta ao movimento, que € definida como
forca de atrito. Portanto, € importante entender como esta for¢a tangencial — forca de
atrito- altera a distribuicdo de tensGes na superficie de contato e no interior dos
COrpos.

Utilizando a Lei de Amonton para o coeficiente de atrito (m = F, / carga
aplicada) [6] e a distribuicdo de pressdo proposta por Hertz (anexo 1) a forca na

superficie ttm a seguinte forma [72]:

F(r)= Foi- (rray]”

onde A é o raio da area de contato hertziano, e alteraria o campo de tensées no

sélido a uma relacédo direta com o valor do coeficiente de atrito m deslocando a
maxima tensdo de cisalhamento principal sub-superficial para a superficie [14, 72,
73].

Hamilton e Goodman [74] calcularam, segundo o critério de von Mises, 0s
contornos da tensao cisalhante principal no sélido que desliza, figura I1.19 ( para n =

0,3).



Revisdo Bibliografica 38

N
)

=GN
N
{2
A

SN
_ \)\)\

=

N\
N
)

=

|

" |

k/
| \‘{E»’ : 7
EL// / \JLL—;'//E //
D

/)
///".,
_,/

= ]
,.-‘"FFF_- 838

e JSM/

Figura 11.19 - Contornos da tenséo cisalhante principal normalizada por po -

SN
NN

K
NS
l A

pressdao maxima de contato, que ocorre em r=0 - no plano y=0, para n0 , 0,25 e
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Pode-se observar que para F,=0 a localizacdo da méaxima tensao cisalhante
principal esta na linha de centro, a uma distancia de 0,48a abaixo da superficie. O
diagrama também mostra o deslocamento desta tensdo maxima com o aumento de
m=0 para 0,25 e 0,50, respectivamente, devido ao movimento.

As tensbes normal e tangencial na superficie de contato tém sido sugeridas
como responsaveis pela maioria dos danos tribolégicos em materiais ceramicos
durante o deslizamento [14, 64, 69, 72, 73, 75-77], devido a existéncia da tenséo
critica na propagacao de trincas em materiais frageis.

A configuracdo do contato e as tens@es atuantes em um elemento cubico é

mostrada na figura 11.20 [76], onde mé o coeficiente de atrito, & € o raio de contato

hertziano, P é a carga normal, s é a tens&o normal e t é a tensdo de cisalhamento.

Os subscritos representam o plano e a direcdo dos componentes de tenséo.

o

Figura 11.20 - llustracdo esquemética de esfera deslizando no plano e as

componentes de tensdo atuantes em um elemento cubico [76].
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As tensfes de particular interesse aqui Sao: Sy, tensdo normal (P) e tangencial
(nP) ao longo da direcéo de deslizamento.

A figura I1.21 mostra a distribuicdo de sx ao longo da direcdo de deslizamento,
normalizada pela pressdo maxima de contato Hertziano, po, em y=0 e z=0 para
diferentes coeficientes de atrito [76]. A distancia na dire¢cdo x foi normalizada pelo
raio de contato hertziano. O sinal positivo no eixo y significa que as tensdes sao
trativas, enquanto o sinal negativo representa tensées compressivas. A distribuicéo
de tensdo muda quando o coeficiente de atrito muda, um maior coeficiente de atrito
implica em maior valor para maxima tensao de tracdo e de compressado. A curva para
nm=0 explica como o cone de trinca Hertziano, descrito no anexo 1, se forma na

superficie ao redor da area de contato com penetrador esférico.

1,5 T T T =
y=0
z=10 u=
1.0 |
0.9
0.5 g

|
o =
tn (=

|
o

distribuicao de tens3o normalizada, o/ p,

1 1

-1 0 1 2

|
| tn
N

distancia normalizada, x/a

Figura 11.21 - Distribuicdo das tensdes sx normalizada por po em y=0 e z=0;

com diferentes valores de coeficientes de atrito [76].
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A figura I1.22 mostra a distribuicdo de tensédo normalizada s,/po em funcao da
distancia normalizada x/a com n¥0,2 para diferentes valores de profundidades, z/a,
nas proximidades do contato [76]. Para maiores profundidades pode-se observar
menores valores para a tensao de tracdo, o que indica que a trinca deve ser iniciada

na superficie.
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Figura 11.22 - Distribuicdo de tensdo normalizada s./po em funcédo da distancia

normalizada x/a para diferentes profundidades, z/a [76].

A figura 11.23 mostra a distribuigdo tridimensional da tensdo sx normalizada
pela pressdo hertziana na superficie, z/a = 0, no caso de esfera deslizando em um

plano [69]. O perfil da maxima tenséo de tragdo ( Smax ) Sugere a formacgdo da série
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de trincas em forma de cone durante contato deslizante sob atrito observada em

materiais frageis.

tensao normalizada

Figura 11.23 - Distribuicdo de tensé&o tridimensional s,/po em funcéo de x/a e
y/a [69].

A méaxima tenséo de tracao ( Smax ) que se desloca na borda do contato (z =0,
x=-aey=0) foi deduzida por Hamilton [78] como:

_ 3P el-2  (4+v)m
™ ora’f 3 g d

c 1.3

onde P é a carga total aplicada, dada pela equacdo 3 anexo 1, a é o raio de contato
hertziano, v é a razdo de Poisson e u é o coeficiente de atrito.
Portanto, além de diminuir a dissipacdo de energia, a diminuicdo do

coeficiente de atrito no caso das ceramicas busca minimizar as tensdes responsaveis
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pela fratura fragil, pois a fratura € um importante mecanismo de desgaste nas

ceramicas.

[1.3.5 Efeito da umidade

Até hoje, muitos métodos visando a diminuicdo do desgaste tém sido
propostos com sucesso sem o0 entendimento detalhado dos mecanismos de
desgaste. Além de avancos proporcionados pela engenharia de microestruturas, com
o desenvolvimento de materiais de melhores propriedades mecanicas e/ou auto-
lubrificantes, é usual modificagdes na interface de contato. Portanto, sdo estudados
processos de lubrificacdo [79,80] e a concepcéo de sistemas que possibilitem a
formacdo de filmes na superficie de contato, buscando sempre o melhor
desempenho dos tribo-elementos, isto é, menor atrito, menor desgaste e menor
perda de energia.

O meio ambiente pode modificar o comportamento tribolégico das ceramicas,
alterando a relagcédo normalmente esperada, maior atrito com maior desgaste. A figura
[1.24, apresenta resultados de atrito e desgaste em diferentes condigcdes de meio, no
deslizamento de cerdmicas de mesmo material, par zirconia cubica e par zirconia

tetragonal [81].
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Figura 11.24 — Taxa de desgaste em funcao da distancia de deslizamento para
0 par zircOnia cubica e o par zircénia tetragonal. Os numeros ao lado de cada curva

correspondem ao valor do coeficiente de atrito [81].

O fato da menor taxa de desgaste ocorrer em atmosfera de nitrogénio é
atribuido a nado interacdo quimica do gas com os materiais, que impede a atuacao de
mecanismos triboquimicos. No entanto, ndo sdo explanadas satisfatoriamente quais
reacdes quimicas ocorrem nas demais condicbes de meio e como alteram as
respostas do tribo-sistema, principalmente o atrito.

Os resultados apresentados na figura 11.24, também indicam grande influéncia
da tenacidade no desgaste das ceramicas, apesar dos autores nao apresentarem 0s
resultados obtidos no deslizamento do par zircénia cubica em atmosfera de

nitrogénio. A zirconia tetragonal (K,c=11,6MPa) apresentou maior resisténcia ao
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desgaste do que a zircbnia cubica (K,c=2,5MPa) em todos os meios estudados,
figura 11.24 [81].

O efeito do meio, em particular da agua, tem sido investigado em diversos
materiais em diversas configuracfes de teste triboldgico [70, 82-86].

Gee e Almond [87] realizaram experimentos utilizando aluminas, com
diferentes tamanhos de graos ( 12 e 15nm ), na forma de pino e disco. A faixa de
velocidade para a série de experimentos foi de 0.37 & 1.6 m.s™ com cargas variando
em cada teste de 10 a 100 N. Examinando as superficies desgastadas concluiram
gue, em baixa taxa de desgaste a remocdo de material ocorre por abrasao fina,
envolvendo também microplasticidade e que o crescimento das cadeias de
microtrincas leva ao destacando do material; mecanismos de desgaste atuantes em
ceramicas aceitos até hoje. O fato interessante deste trabalho é que na tentativa de
explicar a alta dispersao dos dados experimentais, 0os autores levantaram a hipotese
da alumina exibir um comportamento bimodal; pois a mudancga da taxa de desgaste
poderia estar sendo produzida devido alguma variavel de teste ndo identificada. Os
autores ndo consideraram como variavel experimental a umidade relativa, que variou
de 20 a 58% UR, durante os ensaios.

Na mesma época, Ajayi e Ludema [88], atribuiram a falha dos modelos de
desgaste em ceramicas ao fato de ndo expressarem adequadamente o tribo-sistema.
Além das variaveis operacionais e das propriedades mecanicas dos materiais, as
caracteristicas microestruturais das ceramicas, rugosidade das superficies e as
condicbes do meio ambiente deveriam ser incorporadas aos modelos preditivos de

desgaste.
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O efeito da atmosfera (vacuo, fluido e gas) no atrito e desgaste da alumina,
zirconia, nitreto de silicio e do carbeto de silicio foi investigado por Sasaki [26], em
deslizamento no mesmo material. Embora os resultados tenham indicado que o
aumento da umidade relativa diminui o atrito para todas as ceramicas estudadas,
para o desgaste esta relacdo ndo foi obedecida em todos os casos. No caso da
alumina o aumento da umidade relativa proporcionou uma forte diminui¢cdo no atrito e
no desgaste. O comportamento do atrito e do desgaste dos materiais devido a

variacao da umidade relativa é apresentado na figura I1.25.
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Figura 11.25 — Comportamento do atrito e desgaste em funcdo da umidade
relativa. Carga: 10N, velocidade: 0,4m/s, distancia deslizamento: 1256 m e tipo de

ensaio: pino-sobre-disco [26].

Sasaki [26], propbe que a umidade pode afetar o comportamento tribolégico

das ceramicas por trés fatores:
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formacdo de uma camada adsorvida na superficie de deslizamento,
acarretando reducdo da adesdo entre as duas superficies e conseglente
reducéo do atrito.

mudanca das propriedades mecanicas pela adsorcdo. Apds adsorcdo da
molécula polar de agua, na zona de processo da trinca que se propaga ho
material, ocorre a formacdo de hidroxidos de aluminio. Sasaki, utilizou o
modelo de corrosédo sob tensao para o0 mecanismo atuante no processo, figura
11.26.

formacao de produtos de reacdo triboquimica, que podem se prender na
superficie de deslizamento. Este trabalho discute apenas a formacédo de SIO,
decorrente da reacdo do nitreto de silicio (SisN4) com a agua ou oxigénio.
Estas particulas diminuiriam o coeficiente de atrito pelo o efeito de lubrificacédo

hidrodinamica.
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Figura 11.26 - Formacédo de hidroxidos nas superficies fraturadas, modelo de
corrosao sob tenséo[89].
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Apesar de nao discutir profundamente os mecanismos envolvidos no efeito da
umidade no comportamento triboldégico da alumina, os resultados experimentais
abrangem diversas condi¢cbes de meio ambiente e foram reproduzidos em varios
outros trabalhos, que comprovam a consisténcia dos mesmos. Nota-se que o0 modelo
de corrosdo sob tensdo em o6xidos metélicos estd em conflito com os resultados
experimentais da alumina, pois este efeito contribui para o aumento do desgaste,
efeito contrario ao observado.

Em uma das primeiras abordagens sobre o mecanismo da reducédo do atrito e
do desgaste pela formacdo de hidréxido de aluminio, Gates e colaboradores [28]
investigaram o comportamento tribolégico da alumina deslizando sobre alumina em
agua. Segundo os autores a formacéao de hidréxido de aluminio decorrente da reacéo
triboquimica reduz o coeficiente de atrito e o desgaste. Foi proposto que este efeito
ocorre devido ao baixo cisalhamanto entre as camadas do filme de hidroxido
formado, pois este filme lubrifica e protege as superficies em contato.

Em uma extensa revisdo sobre os efeitos da umidade relativa no
comportamento triboldgico dos materiais, Lancaster [90] atribuiu trés efeitos de maior
importancia que interferem no comportamento tribol6gico dos materiais:

alteracdo na propagacao de trincas,

modificacdes nas reacfes quimicas que ocorrem nas superficies de

deslizamento, e

modificacdes nas camadas do terceiro corpo formado, pela agregacao de

residuos de desgaste.

O trabalho de Perez-Unzueta, Beynon e Gee [25] possibilitou melhor

entendimento do efeito da umidade na propagacao de trincas na alumina. Os ensaios
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foram realizados em dois laboratérios diferentes, em tribdmetros na configuracéo
pino sobre disco, onde o nivel de umidade relativa foi controlado em uma ampla
faixa.

A dispersdo dos valores de atrito medidos foi elevada. No entanto, os
resultados de desgaste indicaram aumento de uma ordem de grandeza quando a
umidade relativa diminui de 50 para 10%. Para niveis de umidade relativa acima de
50%, pouca influéncia foi detectada. A morfologia das superficies desgastadas
indicou a presenca de fraturas inter e transgranular em todos os niveis de umidade,
sendo que ocorre maior predominancia de fraturas transgranulares quando a
umidade é menor do que 50% UR, esclarecendo assim a maior taxa de desgaste
medida. Apesar de ndo identificar o tipo de filme formado na superficie de
deslizamento, foi estabelecida uma relacdo do filme com o nivel de umidade. O
aumento da quantidade de filme formado é proporcional ao aumento da umidade
relativa, na faixa de 10 a 50% UR, ja abaixo de 10% UR a formacéao do filme néo foi
observada.

Perez-Unzueta, Beynon e Gee [25] concluiram que, com o aumento no nivel
de umidade o tribo-filme formado acomoda as tensdes de cisalhamento no contato,
reduzindo desta maneira a ocorréncia de fraturas transgranulares e
consequentemente o desgaste da alumina. No entanto, a relacdo umidade relativa
com as reacdes quimicas durante o deslizamento da alumina, isto €, 0 mecanismo
triboquimico, so foi esclarecido apés analises quimicas das superficies desgastadas
e do filme formado na superficie de deslizamento, publicadas em dois trabalhos

posteriores [24, 91].
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No primeiro Gee [24 ], identificou a presenca de hidroxido de aluminio nos
residuos de desgaste e na superficie desgastada da alumina. Por meio das técnicas
de espectrometria de massa dinamica de ion secundario (SIMS) e transformada de
Fourier em espectrometria de infra-vermelho (FTIR), foi constatado que hidréxido de
aluminio (boehmita) € um dos principais constituintes do tribo-filme formado, e
utilizando microscopio eletrénico de transmissao foi determinado que as particulas de
hidroxido em aproximadamente 20 nm. Contudo, a maior contribui¢cdo deste trabalho
de Gee [24] talvez esteja no modelo do mecanismo proposto para a formacgédo do
hidréxido de aluminio, apresentado na figura 11.27, apesar de nado elucidar o motivo
da retencdo das particulas de desgaste na superficie de deslizamento. Utilizando o
diagrama de equilibrio apresentado na figura 1.3, ele prop6e que a retencdo das
particulas de desgaste, nos vales das asperezas da superficie desgastada
submetidas a pressao e temperatura pelo contato mecanico € o principal mecanismo

para formacao de hidréxido de aluminio, o principal constituinte do tribo-filme.
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Figura 11.27 - Mecanismo de formacao do filme de hidréxido de aluminio [24].
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No segundo trabalho Gee e Jennett [91], por meio de curvas de carga e
deslocamento obtidas por microsonda de propriedades mecéanicas (MPM) ou
nanodurémetro, o filme de hidréxido de aluminio foi caracterizado como muito mole
(macio) em comparacdo a alumina, com alto grau de deformacdo plastica. Apesar
disto, a descontinuidade apresentada em algumas curvas de carga e deslocamento
foi associada ao trincamento de placas do filme de hidréxido, sugerindo tendéncia a
fratura quando sujeito a carregamento com penetrador agudo. Finas camadas de
hidréxido foram observadas por meio de microscépio de forca atdmica (AFM). Estas
imagens mostraram que o filme é composto por particulas de hidroxido com tamanho
de 20 a 50nm, comprovando o resultado de trabalho anterior [24].

Desse modo, dois dos efeitos propostos por Lancaster [90] foram elucidados
para o estudo da umidade no deslizamento da alumina. Contudo a causa da
agregacao ou aglomeracdo das particulas de desgaste, que promove a formacao de
hidréxido na superficie de deslizamento, s6 foi elucidada apés o trabalho de Junguo
Xu e Koji Kato [92].

Apos observacdes in situ no ensaio de deslizamento em diferentes pressdes
de vapor de &gua, com microscépio eletrdnico de varredura ambiental, Xu e Kato
[92], definiram um parametro para o diametro do aglomerado em torno do pino
esférico deslizante na alumina, apresentado na figura 11.28a. A aglomeracdo das
particulas de desgaste foi relacionada a energia de adeséo e condutividade elétrica

das particulas.
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Figura 11.28 — Definicdo do diametro normalizado da aglomeracdo (a), e
diametro normalizado em funcdo da distancia de deslizamento (b), para diferentes

pressdes de vapor de agua [92].

Nota-se por meio da figura 11.28b, que em pressao atmosférica o diametro
médio normalizado € proximo de 50.

Particulas de desgaste tendem a se aglomerar para reduzir a energia de
superficie, sendo que elevada forca de adeséao dificulta a separacdo das particulas
aderidas. Xu e Kato [92] propBe que a forca de adesdo entre as particulas de
desgaste pode ser expressa em termos de energia de adesao. Assim, alta energia de
adesdao acarreta elevada forca de adesao entre as particulas de desgaste, resultando
em maior tamanho do aglomerado de particulas. As energias de adeséo calculada,
por Xu e Kato [92], para o nitreto de silicio, carbeto de silicio e alumina, séo
respectivamente: 7,38; 5,38 e 7,58 J.m™. Outro parametro relacionado com o grau de

aglomeracdo é a condutividade elétrica. Baixa condutividade elétrica ocasiona alta



Revisdo Bibliografica 53

triboeletrificacdo, produzindo forca eletrostatica entre as particulas e os tribo-
elementos, resultando em maior didametro do aglomerado de particulas de desgaste.
Em recente trabalho Junguo Xu e Koji Kato [93] estudaram o deslizamento de
Si3N4/Si3Ns em agua, mostraram como a formacdo da camada triboquimica afeta o
periodo de acomodacado das superficies em contato (running-in). Por meio de adicéo
de elementos que aceleram a formacéo do tribo-filme na superficie de deslizamento,
e medindo a condutividade elétrica para monitorar a reagdo triboquimica, foi
verificada a relacdo direta entre a formacédo da camada triboquimica e o periodo de
running-in. Isto €, o running-in s6 € ultrapassado quando ocorre formacédo e
estabilizacdo da camada triboquimica ou do tribo-filme , que possui efeito lubrificante.
Portanto, além dos pardmetros operacionais, o0 meio também determina o
comportamento tribolégico das ceramicas. O meio pode determinar o tipo de fratura
predominante, e assim controlar o regime de desgaste. Para o entendimento do tribo-
sistema além das repostas atrito e desgaste, devem ser consideradas analises
quimicas, mecanicas, morfolégicas, elétricas, topogréficas, fisicas e outras que

possam ser apresentadas como resposta da interagdo dos tribo-elementos.
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lll. Procedimento Experimental

[11.1 Materiais

Para o processamento do compdsito e da alumina foi utilizado pé de alumina-
alfa (a-Al,O3) A-16 produzida pela Alcoa. O carbeto de nidbio (NbC) utilizado na
preparacdo do compadsito é de procedéncia alema fabricado pela Hermann C. Starck
Berlim. Foi utilizado 6xido de itrio (Y,03) de procedéncia norte-americana produzido
pela Aldrich, com pureza analitica de 99,9 %. Para caracterizacdo dos pds de
alumina e de carbeto de niébio as seguintes analises foram realizadas: teor de
impurezas metalicas (espectroscopia semiquantitativa); medidas da distribuicdo do
tamanho de particulas (espalhamento de radiacdo laser); analise da morfologia das
particulas por (microscopia eletrénica de varredura - MEV) e andlise de superficie

especifica (adsor¢céo gasosa — BET).

1.2 Métodos

Devido as caracteristicas dos componentes das ceramicas estudadas, as rotas
adotadas para obtencdo da alumina e do composito ceramico foram diferentes. Para
a alumina foi adotada a rota tradicionalmente utilizada no processamento desta
ceramica, ou seja, moagem e mistura em moinho de bolas seguida de secagem em
spray dryer e sinterizagcdo ao ar. O compdsito passou por moagem e mistura em
moinho tipo atrittor, secagem em roto-evaporador e sinterizacdo em atmosfera de

argonio.
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A sequéncia dos procedimentos experimentais adotados para caracterizacéao
dos materiais de partida até obtencdo dos pos de alumina e do compésito é
apresentada na figura Ill.1.

Os po6s que deram origem ao composito ceramico foram pesados em balanca
analitica na proporcao de 79,5% em peso (88,3 vol%) de a-Al,O; , 20% em peso
(11,3 vol%) de NbC e 0,5% em peso (0,4 vol%) de Y,0s.

Para obtencdo da alumina sinterizada, na etapa de moagem e mistura em
moinho de bolas, foi adicionado 0,5% em peso de defloculante, 0,8% em peso de

ligante e 0,64% em peso de nitrato de magnésio.
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Figura Ill.1 — Sequéncia de processamento e analise dos pés.
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A seqliéncia de processamento das amostras a partir dos pés processados €
descrita na figura Il1.2.

Apbés a caracterizacdo dos pds, amostras foram confeccionadas para
determinacéo das condicbes de sinterizacdo por ensaios de dilatometria. Com o
objetivo de evitar a oxidacdo do carbeto de niébio durante a sinterizacado, foi utilizada
atmosfera de argbnio com pureza analitica; no caso da alumina o ensaio foi realizado
ao ar.

Apés a sinterizacdo dos corpos de prova as densidades finais foram medidas
e a perda de massa durante a sinterizacdo foi calculada. Para a determinacdo do
tamanho médio de grados da alumina, as amostras sinterizadas foram cortadas no
sentido transversal e as superficies obtidas foram polidas com pasta de diamante de
15, 6, 3 e 1 mm e atacadas termicamente. Para caracterizacdo mecanica as
amostras foram cortadas e polidas com mesmo procedimento anterior e para
caracterizacdo triboldégica os pinos tiveram sua superficie retificada e usinada
tornando sua extremidade cOnica com angulo de 20°, as superficies dos discos foram
retificadas com rebolo de diamante e lapidadas com suspensdo de diamante de 15
nm. Para verificar o acabamento da superficie dos pinos e discos a rugosidade foi
determinada; no caso do pino as medidas foram feitas nas superficies de amostras

gémeas com maior area.
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Figura 1ll.2 — Sequéncia de caracterizacdo e preparacdo das amostras de

alumina e do compésito.

[11.2.1 Analise dos po6s

A segquir

serd descrito em detalhes cada procedimento utlizado na

caracterizacao dos p0s antes e apds processamento.

[11.2.1.2 Distribuicdo de tamanho médio de particulas

A determinacdo do tamanho médio de particulas, antes e apds processamento

dos pos, foi feita por espalhamento de laser, utilizando o equipamento Cilas 1064.
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Este equipamento registra a porcentagem de massa acumulada em funcéo do
diametro equivalente das particulas, possibilitando a determinacdo de tamanho
médio de particulas na faixa de 0,1 a 500 pum.

O método de preparacdo da amostra consiste na obtencdo de uma disperséo
contendo aproximadamente 1 g do p6 em 50 ml de agua, que € misturada com um
agente dispersante, e apds ser homogeneizada por aproximadamente 6 minutos em
ultra-som é vertida em uma cuba de aco inoxidavel;, como agente dispersante
utilizado foi utilizado disperlan. O conteldo da cuba é entdo bombeado até uma
célula, onde a luz coerente de um feixe laser de baixa poténcia € emitida em um
comprimento de onda de 830 nm. Nesta célula a interacdo da radiacdo laser com
amostra do pé em suspensao resulta na difracao do feixe da luz coerente do laser.

A distribuicéo da energia da luz na figura de difracdo depende do tamanho das
particulas. Quanto menor for a particula, maior o angulo de difracdo. Na prética, seu
tamanho é descrito pelo diametro de uma esfera com a mesma massa da particula

em questdo, denominado didametro esférico equivalente.

[11.2.1.3 Morfologia das particulas

Para a analise morfolégica dos pds de partida e dos pds processados foi
utilizado o microscépio eletrénico de varredura (MEV) Philips modelo XL 30. As
amostras foram preparadas por disperséo, retirando-se uma pequena aliquota do
material. A dispersdo foi preparada utilizando-se como meio acetona P.A.. Com
objetivo de acompanhar a dindmica da moagem e mistura do compdésito, aliquotas

foram retiradas do moinho tipo atrittor durante todo o processo. Uma gota da
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dispersao foi colocada em um suporte metalico especifico e o conjunto foi colocado
em estufa para eliminacdo do solvente organico. Assim, uma fina camada de material
formou-se na superficie do suporte.

Para observacao por MEV dos granulos dos pés processados, amostras foram
colocadas diretamente sobre um suporte de aluminio e recobertas com ouro por
sputtering, para tornar a amostra condutora.

Microscopia eletrbnica de varredura € uma técnica na qual a superficie da
amostra é varrida por um feixe colimado de elétrons. A interacéo entre a radiacao e a
superficie da amostra pode resultar na producédo de elétrons secundarios, de fotons
por catodoluminescéncia, de raios X ou de retroespalhamento de elétrons. Os
elétrons secundarios geram imagens da topografia das superficies analisadas, os
elétrons retroespalhados fornecem imagens da distribuicdo das fases de acordo com
0 numero atbmico dos elementos constituintes e o0s raios X sao captados para
identificacdo dos elementos presentes no material por meio de espectros de energia

dispersiva (EDS).

l11.2.1.4 Superficie especifica

Foi feita analise para determinacdo da superficie especifica das particulas,
com um equipamento ASAP 2000, da Micromeritics.

A area de superficie do sélido pode ser medida por meio de adsor¢do gasosa,
baseando-se na teoria de BET (Brunauer, Emmet e Teller). Essa teoria parte da
suposicao de que as forcas ativas na condensacdo das moléculas de gases ja

adsorvidas em uma camada s&o as responsaveis pela energia de ligacao entre as
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multiplas camadas adsorvidas. Relacionando a taxa de condensacédo e a taxa de
evaporacdo das moléculas de gés, e assumindo um numero infinito de camadas,

temos a equagéo lll.1:

Va = MuSi .1

(7, - P+ (C- D
e Po

o\

Onde C é uma constante, P, é a pressao de saturacdo do gas, V, € o volume
de gas adsorvido a presséao P, e V., € o volume de gas adsorvido para completar a
monocamada.

Esses termos podem ser rearranjados na forma a equacao linear 111.2.

P __1 ,C-12P0
Va(Po- P) ViC ViCE&R 5

1.2

Um grafico de P/V,(P,-P) em funcédo de P/P, apresenta aspecto linear para
0,05 £ P/P, £ 0,35, com intercepto igual a 1/V,,C e coeficiente angular igual a
(C-1)/V,C. Entéao, os valores de V,, e de C podem ser determinados por regressao
linear. Conhecendo o volume da monocamada (V,,) é possivel determinar a area de
superficie especifica da amostra, multiplicando a area ocupada por uma molécula do
adsorbato pelo total de moléculas que formam a monocamada. Aplicando o método
BET corretamente o valor da constante C deve estar entre 50 e 300, quando
nitrogénio € utilizado como adsorvente. Valores de C muito pequenos indicam que a
afinidade entre as moléculas do gas é maior que entre gas e solido, e valores muito
altos da constante C indicam a existéncia de posicdes preferenciais para adsorcéo.

A preparacdo da amostra consistiu na pesagem do pd a ser analisado,

seguida de aquecimento a 300 °C sob vacuo para eliminacdo da umidade, este
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[N

processo € denominado degaseificacdo. O porta amostras contendo a amostra

[N

pesado e transferido para a porta de analise. O espaco livre no porta amostras
entdo determinado a temperatura ambiente e a temperatura de nitrogénio liquido.
Para essa determinacdo normalmente € utilizado gas Hélio, por ser um gés ideal e
nao ser adsorvido em quantidades perceptiveis pela maioria dos sélidos. Em seguida
é feito vacuo no porta amostras para garantir a saida de todo Hélio. Inicia-se a subida
de pressdo do gas de andlise, no caso o nitrogénio, esperando um tempo de
equilibrio e determinando a quantidade de gas adsorvido a cada presséo, na faixa de

comportamento linear de volume adsorvido em funcao da pressao parcial de gas.

[11.2.2 Estudo de sinterizacao por dilatometria

Para o estudo da sinterizacao foi utilizado um dilatbmetro NETZSCH modelo
DIL 402 E/7.

A preparacdo das amostras consistiu de conformacao por meio de prensagem
uniaxial, aplicando-se aproximadamente 30 MPa em matriz cilindrica de 7 mm de
diametro, seguida de prensagem isostatica a frio com pressédo de 200 MPa. A massa
e as dimensdes finais das amostras cilindricas conformadas foram utilizadas para
determinagéo da densidade a verde, isto é, antes da sinterizacao.

O ensaio dilatométrico consiste de monitoracdo da variagdo no comprimento
da amostra quando aquecida, numa regidao de um forno de temperatura homogénea,
utiizando-se taxa de aquecimento, temperatura e tempo de patamar pré

determinados.
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A variacdo no comprimento da amostra (DL) € acompanhada por meio de uma
sonda de contato que pode ser de grafite ou alumina, dependendo da atmosfera
utilizada. Esta sonda transmite a alteragcdo dimensional da amostra a um dispositivo
captador indutivo (transdutor), que efetua a medida da variacéo linear.

A temperatura da amostra foi medida utilizando pirdbmetro 6ptico no caso da
configuragdo com grafite ou termo-par na configuracdo com alumina.

Para o compdsito o ensaio foi realizado na configuracdo com grafite (porta
amostras, tubo e sonda de contato) com atmosfera dindmica de argbnio. Para a
amostra de alumina utilizou-se a configuragdo com alumina e fluxo de ar super-seco.

Desta maneira, durante o ensaio de dilatometria as variagcbes no comprimento
da amostra sao registradas em funcdo da temperatura, podendo-se assim avaliar a
cinética de sinterizacao.

O tratamento térmico utilizado para o compdsito consistiu de uma rampa de
aquecimento com taxa de 10 °C/min até a temperatura maxima de 1780 °C e
resfriamento & taxa de 20 °C/min. Para a alumina utilizou-se uma taxa de
aquecimento de 10 °C/min até a temperatura maxima de 1650 °C, onde a amostra

permaneceu durante uma hora, o resfriamento foi realizado a taxa de 15 °C/min.

[11.2.3 Conformacao dos materiais

O procedimento para conformacdo dos pinos utilizados nos ensaios
tribologicos foi o mesmo adotado na confeccdo das amostras cilindricas para o
ensaio de dilatometria, mas com dimensodes finais foram 6,7 mm de diametro e 18

mm de comprimento. Para a conformacao dos discos utilizou-se matriz cilindrica com
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didmetro de 64 mm na prensagem uniaxial sob pressdo de aproximadamente 30
MPa, seguida de prensagem isostatica a 200 MPa. Foram feitas algumas pastilhas,
com a mesma composicédo dos pinos e confeccionadas com a mesma metodologia,
para 0s ensaios de comportamento mecanico. Todas as amostras tiveram suas

densidades a verde determinadas.

[11.2.4 Sinterizacdo dos corpos de prova

Para sinterizag&do dos pinos e discos de alumina foi utilizado forno resistivo de
Super-Kantal tipo caixa marca Lindberg. As pecas foram distribuidas na camara do
forno e aquecidas ao ar a uma taxa de 10 °C.min* até 1650 °C, permanecendo nesta
temperatura durante uma hora, as amostras foram resfriadas na inércia do forno.

Os pinos e as pastilhas de compdésito foram sinterizados, em atmosfera de
argbnio de pureza analitica, em forno com resisténcia de grafite marca Thermal
Technology modelo Astro. O tratamento térmico para sinterizacdo das amostras foi
de aquecimento com taxa de 10 °C.min® até 1700 °C, permanecendo nesta

temperatura durante quinze minutos, e resfriamento com taxa de 20 °C.min™.

[11.2.5 Andlise das amostras sinterizadas

Com as amostras sinterizadas foram realizadas as seguintes analises: calculo
da perda de massa durante a sinterizacdo, determinacdo da densidade aparente
utilizando o método de Arquimedes, difratometria de raios X, ceramografia,

determinacdo do moédulo elastico, determinacdo da dureza, determinacdo da
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tenacidade a fratura e avaliacdo do comportamento tribol6gico no deslizamento de
pinos de alumina e de compdsito cerdmico sobre discos de alumina sob umidade

relativa de 26, 48 e 76%.
[11.2.5.1 Determinacao de densidade

A densidade a verde para as amostras foi determinada pelo método
geométrico, onde o volume foi obtido por meio de medidas das dimensfes da
amostra utilizando-se um paquimetro, e a massa determinada por pesagem em
balanca analitica.

A densidade aparente (r) das amostras sinterizadas foi determinada pelo
método de Arquimedes ou empuxo, utilizando-se dgua como meio liquido. O célculo
da densidade é feito utilizando-se a seguinte equacao:

_ Mg

———IHo
MU +Mi 2 1.3

onde: Mg = massa seca,
M, = massa Umida,
M; = massa imersa, e

r oo = densidade da agua na temperatura de medida.

A massa imersa é medida com a amostra imersa em agua, cuja temperatura é
medida durante a analise. Em seguida retira-se 0 excesso de agua da amostra com
um papel absorvente e determina-se a massa Umida. Apos deixar a amostra por mais
de 6 horas a 100 °C determina-se sua massa seca. A determinacdo da massa foi

feita com uma balanca analitica Mettler modelo H315, com precis&o de 10 g.
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Para a determinacdo da densidade relativa do compdésito ceramico, o calculo
da densidade teérica ( I' 1) foi feito por meio da regra das misturas (Eq. 11.4). Na
regra das misturas é utilizada a fracdo volumétrica de cada componente ( X;) e sua
densidade tabelada (I' ;); Al,O3 (3,98 g/cm®), NbC (7,80 g/cm®) e Y,Os3 (5,10 glcmd).

A densidade tedrica do compdsito, obtida pela regra das misturas, € uma
aproximacao da densidade tedrica real, pois o calculo é feito a partir das fracbes
volumétricas iniciais de cada componente presente na amostra antes da sinterizacao,
ndo considerando as densidades e fragcdes volumétricas dos materiais que se

formam durante a sinterizacdo; por exemplo o YAG.

1.4

Onde: I + =densidade tebrica

x; = fracdo volumétrica

r; = densidade tabelada

A densidade tedrica calculada para o composito foi de 4,42 g.cm™.

I11.2.5.2 Difrag&o de raios X

A técnica de difragdo de raios X foi utilizada com a finalidade de verificar as
fases cristalinas presentes na alumina e no compdsito ceramico. Esta técnica
consiste na incidéncia de um feixe de raios X sobre a amostra, segundo um angulo q,
sendo que o feixe difratado pelos atomos da estrutura cristalina, localizados nos

planos cristalograficos d 1 k|, devem satisfazer a Lei de Bragg, equag&o III.5.
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nl =2dsenq, .5

onde | = comprimento de onda da radiac&o incidente,
d = distancia interplanar, e

g= angulo de incidéncia do feixe.

Para as analises, utilizou-se o difratbmetro de raios X da marca Philips modelo
PW 1710, nas seguintes condi¢des: radiacdo cobre Ka, no intervalo de 10°E€ 2q £
90°. A analise foi feita em superficies obtidas com corte transversal nos pinos de

alumina e do compasito ceramico.

[11.2.5.3 Ceramografia

A determinacdo do tamanho médio de grdo da alumina, bem como da da
distribuicdo das fases e da porosidade das ceramicas, foi feita por meio de MEV com
microscopio de marca Philips modelo XL30.

As amostras sinterizadas foram embutidas em resina, desbastadas em carbeto
de silicio e polidas sucessivamente com pastas de diamante 15,9, 6 e 1 nm.

Amostras do composito polidas foram observadas em microscopio Optico
Olympus PME3(platina invertida) e, com o uso do software Omnimet Enterprise 4.0
(Bueller), a fracdo de area do carbeto de nidbio foi determinada em 20 micrografias.
A figura lll.3 apresenta micrografia tipica utilizada na determinacdo da fracdo de

carbeto de nidbio em amostra de compdsito ceramico.
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(b)

Figura Ill.3 — Micrografias tipicas obtidas por meio de microscépio Optico: (a)

micrografia original, (b) micrografia indicando a area considerada no calculo da
fracdo do carbeto de nidbio presente no compoésito. Nesta imagem, area vermelha

apresenta 11,5% da éarea total.

Com a finalidade de revelar os contornos de grdo no compdsito efetuou-se
atague térmico nas amostras polidas. As amostras foram colocadas em um forno
previamente aquecido a 1550°C durante 10 minutos, sob vacuo da ordem de 107
Torr. No caso da alumina o ataque térmico foi feito ao ar, nas mesmas condi¢fes de
tempo e temperatura.

Apds o atague as amostras foram coladas com cola de prata em suportes
apropriados para observacdo em MEV, e recobertas com ouro por meio de
Sputtering.

Com as micrografias das amostras observadas em MEV foram feitas medidas
da distribuicdo do tamanho de grdos da matriz de Al,Os. A distribuicdo do tamanho
de grdo foi obtida por meio de programa de quantificacdo de gréos, a partir de
imagens digitalitalizadas. Foi utilizado o software de analise microestrutural
Quantikov [94]. Os resultados foram obtidos utilizando-se a distribuicdo estatistica da

medida do perimetro médio de aproximadamente 600 graos de alumina.
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[11.2.5.4 Determinacdo do maédulo elastico

O mddulo elastico foi medido nas superficies secionadas das amostras apos
polimento, utilizando-se um microdurdmetro FISCHER modelo Fischerscope HC-
100V, com carregamento/deslocamento controlado,
penetrador Vickers de diamante. Foram realizadas 100 impressbes em cada amostra
com espacamento de no minimo 100 nm entre cada impressdo. O modulo eléstico é
obtido por meio da curva carga em funcédo da profundidade, conforme apresentado
na figura Ill.4. Uma reta é tracada tangente a curva de descarregamento passando
pelo ponto da maxima carga, cujo coeficiente angular (S) é chamado rigidez, e se

relaciona com o médulo elastico do sistema (E;) por meio da equacao lll.5, onde A é

a area de impressao.

Figura Ill.4 — Curva tipica obtida no ensaio de microdureza na determinacao

do médulo elastico.
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_Jp S
- 2 \/Z .5

=

O modulo elastico (E) do material é obtido em funcdo do seu coeficiente de

Poisson (N), e do modulo elastico e do coeficiente de Poisson do penetrador, E, e
N,, respectivamente, por meio da equacéo Il.6. Para o composito o coeficiente de

Poisson (N) utilizado foi de 0,25, calculado pela regra das misturas.

1 _[-n?), -0

Er E Ep 1.6

111.2.5.5 -Determinacéo da dureza

A dureza foi determinada pelo método da impressao Vickers utilizando um
equipamento de marca Wolpert, modelo V-testor Il. As amostras foram cortadas
longitudinalmente, de modo que as impressdes fossem feitas na regido interna, em
seguida foram embutidas e polidas em pasta de diamante 15, 6, 3 e 1 nm,
sucessivamente.

O valor da dureza obtida em funcéo da carga aplicada foi avaliado utilizando-
se cargas de 4,9, 29,4 , 49,05, e 98 N. O intervalo de tempo de permanéncia na
maxima carga foi de 15 segundos. Com o objetivo de ndo haver interferéncia entre os

campos de tensdes gerados com aplicacdo da carga, a distancia minima entre cada
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impressao foi superior a duas vezes o tamanho das trincas. Dez impressoes Vickers
foram realizadas para cada carga nas amostras do compadsito ceramico e da alumina.
Os valores de dureza Vickers em GPa foram calculados de acordo com a equacao

.7.

2 .7

onde :
Hy = dureza Vickers (GPa),
a = comprimento da diagonal da impressao Vickers (m), e

P = carga aplicada (N).

Para determinacdo do tamanho das diagonais @) das impressdes, conforme
ilustrado na figura IIl.5, foi utilizado analisador de imagens Leica, modelo QWin
Stardard verséo 2.2. Para cada material os valores de dureza considerados foram o0s
obtidos na faixa de cargas onde ocorreu menor variagdo carga aplicada/dureza

obtida.

[11.2.5.6 -Determinacao da tenacidade a fratura

O fator de intensidade de tensdo critico no modo de carregamento | (Kc)
representa a tenacidade a fratura do material neste tipo de carregamento, e sua

unidade é expressa em MPa.m*?

. O valor da tenacidade a fratura para cada amostra
foi calculado tomando-se o valor médio de 10 impressfes Vickers. As impressdes

Vickers foram produzidas e observadas com o mesmo procedimento utilizado na
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determinacdo da dureza, a figura Ill.5 apresenta uma impressao tipica do ensaio.
Para a determinacdo do K, de cada impressdo calculou-se o valor médio do
tamanho da trinca (c) de cada impresséo e aplicou-se 0 modelo proposto por Antis e

colaboradores [95].

Figura Ill.5 — Impresséo Vickers tipica, obtida nos ensaios para determinacao
de dureza e tenacidade.

A carga utilizada para alumina (98N) e para o compoésito (147N) foi
determinada de modo que fosse obedecida a relacdo tamanho da trinca () igual a
trés vezes o tamanho da diagonal (a) da impresséo.

O caélculo da tenacidade a fratura € apresentado na equagéo I11.7.

1/2
aEo P

gH - o .7

K_ =0,016

onde :

K,c = tenacidade & fratura do material (MPa.m"?),
c = comprimento da trinca (m),

E = Mddulo de Elastico (GPa), e

H = dureza Vickers (GPa).
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[11.2.5.7 — Ensaios triboldgicos

As amostras de alumina na forma de disco tiveram suas superficies retificadas
e lapidadas atingindo o valor de rugosidade R, = 0,24 + 0,02 mm. As extremidades

dos pinos de alumina e do compdésito ceramico foram usinadas na forma de tronco de

cone, com angulo (@) de 20° e diametro de 1,0 + 0,1 mm no topo, conforme figura

II.6.

h |
.--"'"l
|
|

Tmm
(a) (b) (c)

Figura Ill.6 — Figura esquematica da geometria dos pinos ceramicos.

A perda volumétrica foi calculada a partir de 12 medidas do didmetro da

superficie dos pinos antes e apds os ensaios, utilizando-se o analisador de imagens
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Leica, modelo QWin Stardard versado 2.2 com a precisdao de 0,1mm. O volume foi

obtido por meio da equacéo IlI.8.

V:g(pi"'Af"'\/A"Af) 1.8

onde A e As sdo as areas das superficies dos pinos antes e apés 0s ensaios,

respectivamente, e N =tga.X  conforme figura Ill.6a e 111.6b.

Para a determinacdo do parametro Ra (rugosidade média) dos pinos e a
obtencdo do perfil de rugosidade dos discos de alumina foi utilizado o Rugosimetro
modelo SURTRONIC 3+ de fabricagdo RANK TAYLOR HOBSON. A transferéncia
dos dados obtidos por meio do apalpador de diamante, do rugosimetro para um
computador pessoal (PC), é feita através da porta serial RS-232. Para tanto, foi
desenvolvido um software pelo aluno de mestrado, membro do Laboratério de
Fenbmenos de Superficie — LFS/EPUSP e bolsista FAPESP no processo n°
00/01068-8, Marcelo Silva Guimaraes, que instalado em um PC cria arquivos com 0s
dados do perfil de rugosidade, obtidos pelo apalpador de diamante.

Para a determinacdo da rugosidade da superficie dos pinos considerou-se a
medicdo em superficie de amostras gémeas, sinterizadas na mesma queima e
retificadas com o mesmo procedimento feito nos pinos, apresentando como resultado
o valor Ra = 0,33 £ 0,02 nm.

Os ensaios para determinacdo do coeficiente de atrito foram realizados em
tribbmetro PLINT & PARTNESS LTD, modelo TE-79, na configuracdo pino sobre
disco utilizando-se velocidade de deslizamento de 0,4 m/s e carga de 10 N (peso
morto); ilustrado na figura IIl.7. A distancia total percorrida foi de 8640 m, e o ensaio

teve duracdo de 6 horas.
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o

(@)

(b)

Figura Ill.7 — Figura esquematica do ensaio pino sobre disco (a) e pino e disco

ceramicos fixados em suporte metélico (b).

A taxa de aquisicdo utilizada foi de 1 medida a cada 10 segundos. Foram
ensaiados pinos do compdsito ceramico Al,Os-NbC e alumina sobre discos de
alumina em diferentes niveis de umidade (26,8; 48 e 76,3 % UR). Para verificacdo da
reprodutividade, em cada condi¢do de umidade relativa, os ensaios foram repetidos
trés vezes.

Para controle da umidade relativa, uma campanula de acrilico foi colocada
sobre a mesa do tribdmetro e no seu interior foi instalado um ventilador e distribuido
por toda camara recipientes contendo Cloreto de Potassio (KCl) em solugdo aquosa
ou Cloreto de Calcio di-Hidratado (CaCl,.2H,0) para aumentar ou diminuir,
respectivamente, a umidade relativa. No caso dos ensaios realizados em 26,8% UR
foram também ligadas |ampadas incandescentes no interior da cAmara e injetado ar

sintético super-seco. O sistema de ensaio pode ser visto na figura Il.8.
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Figura 1.8 — Tribébmetro com controle de umidade.

O periodo de preparacado da atmosfera, para ser alcancado o nivel de umidade
relativa desejado no interior da camara, foi de 6 horas em média.

Para os ensaios realizados com umidade intermediaria a campanula foi
retirada, pois o ambiente do laboratério possui desumidificadores que mantém o nivel

de umidade relativa em torno de 48%.
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IV. Resultados e Discusséao

A seguir sdo apresentados e discutidos os resultados obtidos.

IV.1 Andlise dos pds de partida

IVI.1.1 Anélise Quimica

A analise espectrografica semiquantitativa mostrou baixos teores de

impurezas nos pos analisados, em torno de 0,1% e 0,5%, na alumina e no carbeto de

nidbio respectivamente, os resultados sao apresentados nas Tabelas IV.1 e IV.2.

Tabela IV.1 - Valores de teor de impurezas obtidos por meio de anélise
espectrogréafica semiquantitativa na Al,Os3,

elemento quantidade (% peso)

Si 0,015
Fe 0,003
Ga 0,003
Mg 0,030
Cr <0,001
Ca 0,035
Ti <0,0020
\Y <0,0020
Na 0,010
Zn <0,0020
Ni <0,0010

Outros 0,0015

Total <0,1055
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Tabela IV.2 - Valores de teor de impurezas obtidos por meio de anélise

espectrogréafica semiquantitativa no NbC.

elemento guantidade (% peso)

B <0,003
P <0,10
Fe 0,08
Cr 0,0040
Ni 0,0045
Zn <0,15
Si <0,006
Al 0,08
Mn <0,0015
Mg <0,0050
Pb <0,0045
Sn <0,003
Bi <0,0015
\ <0,003
Cu <0,0045
Co 0,03
Ca <0,0075
Sb <0,0045

Total <0,4925

Na Alumina as impurezas mais significativas estdo na ordem de 300 ppm,
calcio e o0 magnésio. Enquanto que no NbC foram detectados zinco e fésforo, até
1500 e 1000 ppm respectivamente, ferro e aluminio também estdo presentes na

amostra em quantidade razoavel 800 ppm.
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IV.1.2 Andlise morfolégica

Micrografias obtidas por microscopia eletrénica de varredura ( MEV ), dos pds

de partida (alumina e do carbeto de niébio) sdo apresentadas na figura IV.1.

Figura IV.1 — Micrografias obtidas por MEV dos pos de partida da alumina (a)

e do carbeto de niébio (b).
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Nota-se que as particulas de alumina e de carbeto de nidébio possuem uma
grande diversidade quanto ao tamanho, nos dois casos ha uma grande quantidade
de particulas submicrométricas.

As maiores particulas presentes na micrografia do p6 de alumina sédo de
aproximadamente 1mm e estdo em quantidades muito menores que as particulas de
tamanho submicrométrico. No caso do pé de carbeto de nidbio, observa-se particulas

alongadas que podem atingir 2mm envolvidas por particulas submicrométricas.

IV.1.3 — Analise da distribuicdo granulométrica e superficie especifica

Na figura IV.2 sdo apresentadas as distribuicdes granulométricas dos pos de

partida alumina e carbeto de nidbio.
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Figura IV.2 — Distribuicdo granulométrica dos pés de partida.



Resultados e Discussao 80

Na figura V.2 nota-se a grande diferenca dos tamanhos das particulas da
alumina e do carbeto de nidbio, ja observadas em MEV.

Pela ocorréncia de uma inflexdo na curva da figura IV.2 para o NbC, podemos
dizer que a distribuicdo granulométrica de suas particulas é bimodal. Este resultado
pode ser também observado por MEV, figura IV.1.

Na tabela IV.3 sdo apresentados os valores de superficie especifica e
diametro médio de particula dos pos de alumina e carbeto de nidbio.

Os valores de diametro médio de particula foram obtidos por meio da equacao

IV.1.

_ b
TS (IV.1)
onde D = diametro médio de particula ( mm)
r = densidade tedrica (g/cm®) e
S = superficie especifica (m?/g )

Tabela IV.3 — Valores de superficie especifica (S) e diametro médio de

particula (D), dos pos de partida de alumina e carbeto de nidbio.

Material S (m“g™) D (mm)
Al,O3 7,82 0,19
NbC 0,90 0,85

O valor de diametro médio obtido para os p6s de alumina por meio da
equacdao IV.1 é da mesma ordem de grandeza do observado por MEV.
No caso do carbeto de nidbio o valor médio ndo tem significado, jA que a

distribuicdo de particulas é bimodal, como foi discutido a partir dos resultados de
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espalhamento de laser (figura IV.2) e confirmado na micrografia obtida por MEV

(figura IV.1).

IV.2 Andlise dos pdOs processados

IV.2.1 Anélise morfoldgica

Por meio de microscopia eletrénica de varredura (MEV) foram obtidas
micrografias dos pés atomizados e secos por spray dryer e evaporacao rotativa (roto-
evaporador), da alumina e do compdsito, respectivamente.

Na figura 1V.3a observa-se os granulos do p6 de alumina atomizada, os quais
apresentam a forma esférica quase perfeita, caracteristica do processo de
atomizac&o e secagem por Spray Dryer.

Na figura 1V.3b observa-se em maior aumento o granulo central da figura

IV.3a, sua superficie € observada em detalhes na figura IV.3c.
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Figura 1V.3- Micrografia obtida por MEV do p6 processado de alumina;

(a) vérios granulos, (b) um granulo, e (c) superficie do granulo.
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O p6 do compésito ceramico apGs a secagem em roto-evaporador € mostrado
na figura IV.4. Constata-se aqui a forma levemente esférica dos granulos de p6 do
compaosito, figura IV.4a. Verifica-se também uma maior dispersao de tamanhos nos
granulos, se comparado ao método de secagem adotado para o p6é de alumina
(secagem por spray dryer).

O tamanho dos granulos do material do compésito ceramico, obtidos por
secagem em roto-evaporador, pode alcancar até 200nmm, isto €, aproximadamente
guatro vezes os de alumina processada em secagem por spray.

Na figura IV.4b, a superficie de um granulo do pé do compdsito é vista com
aumento superior a 18.000X em MEV com elétrons retroespalhados. A grande
diferenca de numero atdmico entre o aluminio e o niébio possibilita a identificacdo do
NbC pelo contraste de imagem. Assim uma particula alongada de NbC, particula
clara, € encontrada na superficie do granulo e confirmada por espectro de energia

dispersiva (EDS), figura IV.4c.
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Figura IV.4 — Micrografia do p6 do compadsito ceramico; granulos (a), superficie
de um granulo (b) e espectro de energia dispersiva na regido clara da superficie do

granulo (c).
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IV.2.2 Andlise da distribuicdo granulométrica e superficie especifica

As figuras IV.5 e IV.6 apresentam distribuices granulométricas da alumina e

do compadsito, respectivamente.
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Figura IV.5 — Distribuicdo granulométrica da alumina de partida e da alumina

apos moagem por 8 h.

Podemos verificar pela figura IV.5 que apdés 8 h de moagem ndo houve

alteracéo da distribuicdo granulométrica da alumina.
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Figura IV.6 — Distribuicdo granulométrica do compdsito apés diferentes tempos

de moagem.

A figura IV.7 apresenta valores de didametro médio do compdsito, obtidos por

espalhamento de laser, apés diferentes tempos de moagem.
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Figura IV.7 — Valores de diametro médio dos p6és do compdsito em funcdo do

tempo de moagem em attritor.



Resultados e Discussdo 87

Os valores de diametro médio apresentados na figura IV.7 foram obtidos pela
analise por espalhamento de laser. Apds 4 h de moagem houve uma reducao de 0,7
mm para 0,55 nm (aproximadamente 21 %) no diametro médio.

Na tabela lll.4 sdo apresentados os valores de superficie especifica e diametro
médio de particula do p6é do compdésito. O valor de diametro médio de particula foi

calculado pela equacéo IV.1.

Tabela V.4 — Valores de superficie especifica (S) e diametro médio de

particula (D), do p6 do compdsito ceramico.

Material S (m*g™) D (mm)
Al,O3 - NbC 9,20 0,19

Comparando os valores de diametro médio obtidos por espalhamento de laser
e por superficie especifica, podemos concluir que o primeiro esta relacionado a
aglomerados de particulas e que no processo de moagem houve quebra desses

aglomerados.

IV.3 Estudo da sinterizag&o por dilatometria

Os ensaios em dilatdmetro de alta temperatura foram efetuados com o objetivo
de definir as condicdes em que deveriam ser sinterizados 0s corpos de prova ( taxa
de aquecimento, temperatura e tempo da isoterma de sinterizacao.

O principal resultado deste ensaio é a retracao linear ( DL/L, ) em funcéo da

temperatura e é apresentado na figura 1V.8. A retracdo linear também pode ser
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apresentada em funcdo do tempo, se a taxa de aquecimento (°C/min ) for constante

durante o ensaio.
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Figura IV.8 — Variacédo de retracdo linear durante a sinterizacdo compasito (a)

e alumina (b).

Pode-se observar que a densificagdo da amostra do compdsito, vista na figura
IV.8a, atingiu seu valor maximo pouco antes de ser alcancado o patamar de

temperatura programado, 1780 °C. Com comportamento diferente, a amostra de
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alumina continuou retraindo mesmo ap6s ser atingido o patamar de 1650 °C, como
pode ser visualizado na figura 1V.8b.

A variacdo da retracdo linear em funcdo da temperatura durante o
aquecimento é vista em detalhes na figura IV.9, para o compdésito e para alumina;

onde a taxa de variacdo da retracdo linear em funcéo da temperatura foi calculada e

acrescentada ao gréfico.
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Figura IV.9 - Retracao linear e taxa de retracdo em funcao da temperatura, (a)

compdésito e (b) alumina.
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Observa-se na figura 1V.9a que a taxa da retracdo linear na amostra do
compoésito é proxima de zero em 1700 °C, o que indica que com o uso da taxa de
aquecimento de 10 °C/min foi fornecida energia suficiente para a densificacdo do
material antes mesmo de atingir a temperatura maxima programada de 1780 °C.
Observa-se também a maxima taxa de retracdo em 1380 °C. Outra importante regido
na curva da taxa de retragéo ocorre em torno de 1420 °C. Estudos anteriores [54, 96,
97] mostraram que a presenca de Y,03 no compdésito de matriz alumina acarreta este
comportamento. Estudando o sistema Al,0O3-Y,03-SiC, Jang e colaboradores [96]
identificaram, por meio de difracéo de raios X, a formacao da fase YAG( Y3Als012 )
resultante da reacdo em estado-sélido entre Al,Os; e Y,0z, por volta de 1400°C.
Alguns anos depois, estudando o sistema Al,O3-Y,03, Sato e Carry [97] analisaram a
microestrutura no inicio e no final deste pico, e observaram um aumento substancial
no tamanho de grao da alumina e na concentracdo de itrio nos contornos de graos.
Concluiram que este comportamento anémalo na curva da taxa de retracado é
decorrente da saturacdo de itrio na matriz de alumina, que segrega nos contornos
provocando assim a formacao de YAG e o crescimento de gréo da alumina. Portanto,
0 comportamento anémalo na taxa de retracdo em torno de 1420 °C é atribuido a
formacao de YAG no compdésito ceramico. Uma outra mudanca na curva da taxa de
retracdo linear ocorre em torno de 1530 °C, no entanto ndo é explicada neste
trabalho, necessitando de investigacao posterior.

A taxa maxima de retracdo linear da amostra de alumina ocorre em 1400 °C,
como pode ser vista na figura 1V.9b. Nota-se também nesta figura que ao atingir o
patamar de temperatura de 1650 °C, a amostra ainda retrai a uma taxa de

aproximadamente 10“% m°C™, indicando que a energia fornecida nao foi suficiente
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para completa densificacdo, sendo necessario que a amostra permaneca por mais
tempo a 1650 °C para aumentar a sua densidade. O comportamento final da amostra
de alumina durante sinterizacédo em dilatdmetro, em isoterma de 1650 °C/60min, é

apresentado na figura 1V.10.
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Figura IV.10 — Ciclo de sinterizacdo em dilatbmetro para a amostra de

alumina.

Na tabela IV.5 sdo apresentados os principais resultados dos ensaios de

dilatometria em alta temperatura.

Tabela V.5 - Temperaturas de inicio da retracéo (Tir) e da maxima taxa de

retracdo linear (Tm), da alumina e do compadsito.

Amostra Tir (°C) Tm(°C)
Al,O3 1100 1400
Al,0O3-NbC 1210 1380

Apos estes ensaios de dilatometria foram determinadas as condi¢cdes de

sinterizacdo para o compadsito e para a alumina, ja descritas em 11.2.4.
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IV.4 Determinacédo da densidade aparente e da perda de massa

Na tabela 1V.6 sdo apresentados os resultados de perda de massa, densidade

a verde (Dverde) e densidade aparente (Daparente), em funcéo da densidade tedrica

(Dtedrica) que, para o composito, foi calculada pela regra das misturas.

Tabela IV.6 — Densidades e perda de massa da alumina e do compasito.

Material Dtedrica Dverde Daparente Perda de massa
(g/cm3) (%Dt) (%Dt) (%)

Al,O3 3,98 56,8+ 0,2 95,5+0,2 2,25+ 0,05

Al,O3-NbC 4,42 58,9+0,3 96,3+0,4 1,36 + 0,08

Os valores de densidade a verde obtidos para os dois materiais foram
diferentes, apesar de ter sido aplicada a mesma pressdo na conformacéo dos corpos
de prova.

No processamento da alumina foram adicionados aditivos e ligante durante a
moagem em moinho de bolas; ja no caso do compdésito nada foi acrescentado aos
pos. Aparentemente, a maior perda de massa nas amostras de alumina se deve a
gueima dos aditivos de conformacéo, inseridos durante a moagem e mistura dos pés
em moinho de bolas.

Os valores de densidade aparente obtidos (»96%Dt), permitem concluir que o
processo de densificacdo foi satisfatorio, restando apenas porosidade fechada [14,
35], o que facilitard a comparacdo dos materiais quanto a perda de volume nos

ensaios de desgaste.
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IV.5 Caracterizagdo Microestrutural

IV.5.1 Determinacgédo das fases por Difracdo de Raios X

Foram obtidos difratogramas de raios X para os pinos de alumina e do

compasito ceramico, apresentados na figura IV.11.
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Figura IV.11 — Difratogramas de raios X; (a) alumina e (b) compdsito ceramico.

O difratograma da amostra de alumina (figura 1V.11a), apresenta raias que

permitem identificar a fase a-Al,O3;. No entanto, também estdo presentes no
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difratograma raias de menor intensidade consideradas sem relevancia na abordagem
deste trabalho e portanto ndo investigadas.

Na amostra do composito verifica-se a presenca das fases a-Al,Oz; e NbC,
figura IV.11b. As raias de menor intensidade nao identificadas, indicam a presenca
de outras fases em pequenas quantidades que séo consideradas irrelevantes neste
trabalho. Nenhuma raia de difracdo relativa as fases Y03 ou AlsY3012 ( YAG ) foi
encontrada. A pequena quantidade de itria introduzida ao sistema (0,4 vol%) esta no
limite de detecc¢éo da técnica de difracdo de raios X, entretanto como ja foi discutido
o limite de solubilidade do itrio na alumina-a é muito baixo [52], e segundo varios
trabalhos quando ultrapassado favorece a formagédo da fase YAG nos contornos de
gréo [53, 54, 98]. Portanto ndo deve haver Y,0O3 presente na amostra do compadsito, e
o itrio presente no sistema esta em maior quantidade na fase YAG, formada no
tratamento térmico da sinterizacdo, e ndo foi encontrada devido sua pequena
quantidade. Também nédo foram detectadas raias de difracdo de possiveis fases
cristalinas formadas pela oxidacdo do NbC ou pela possivel reacédo entre a alumina,

o carbeto de nidbio e o grafite do forno.

IV.5.2 Ceramografia

Superficies de sec¢bBes transversais das amostras polidas e atacadas

termicamente da alumina e do compdésito sdo apresentadas nas figuras IV.12 e IV.13.
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Figura 1V.12 — Micrografia obtida por MEV da superficie da alumina polida e

atacada a 1550 °C / 10minutos ao ar.

Figura IV.13 - Micrografia obtida por MEV da superficie do compdsito polida e
atacada sob vacuo (10Torr) & 1550 °C / 10minutos.

Conclui-se da figura IV.13 que por meio da metodologia utilizada no
processamento foi obtida uma dispersdo homogénea das particulas de carbeto de

niobio (gréos claros).
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E possivel avaliar pelas micrografias, que o tamanho médio de grdo da
alumina na figura V.12 € muito maior do que na amostra que possui a fase NbC
figura IV.13. Estudos anteriores em compdsitos ceramicos [23, 96, 99] concluem que,
a adicdo de particulas de segunda fase inibe o crescimento de grdo da matriz de
alumina devido ao efeito pinning. Observa-se também na figura IV.12, que a amostra
de alumina exibe uma maior variacdo do tamanho de grdo, em comparagdo com a
amostra do compasito, figura 1V.13.

O tamanho médio de gréo da alumina, obtida por meio do software de analise

microestrutural Quantikov [94], é apresentada na tabela IV.7.

Tabela IV.7 — Diametro médio de graos de alumina na alumina sinterizada

e no composito

Amostra Diametro médio de grédo da
alumina ( nm)

Al>,O3 2,6 +0,7

Alb,O3-NbC 1,2+0,4

A analise de micrografias obtidas em microscopio Optico, como as
apresentadas na figura lIl.3, possibilitou a determinacdo da fracdo de area ocupada
pelas particulas de carbeto de niébio em amostras do compdésito ceramico. O valor
calculado dessa fracéo foi (11,5 £+ 0,3) %.

Devido adicdo do carbeto de ni6bio, o compoésito apresenta uma
microestrutura homogénea e alumina com menor tamanho de grdo, conforme €
apresentado na tabela IV.7 e na figura 1V.13.

A fase YAG nao é visualizada na micrografia apresentada na figura I1V.13;

podendo apenas ser localizada por meio de microscopia eletrénica de transmisséo
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(MET). Em estudo anterior [54], utilizando-se MET a fase YAG foi localizada e
identificada preferencialmente na regido de contornos de gréo da alumina, conforme

ja discutido.

IV.6 M6dulo Elastico

O moédulo elastico medido em superficies polidas, é apresentado na tabela

IV.8.

Tabela V.8 — Valores de modulo elastico para alumina e para o composito

Amostra Médulo de elasticidade ( GPa)
Al,O3 343 +2
Al,O3-NbC 373+2

Nas figuras IV.14a e 1V.14b s&o apresentadas as impressoes tipicas geradas
pelo ensaio, no compdsito e na alumina respectivamente. Na figura IV.15 &

apresentado espagamento entre as impressoes.

Figura IV.14 — Micrografias obtidas por microscopia Optica mostrando as

impressdes tipicas geradas no ensaio, (a) composito e (b) alumina.
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50 um
e

Figura 1V.15 - Micrografias obtidas por microscopia 6ptica mostrando o

espacamento entre as impressdes geradas pelo ensaio.

O valor do médulo elastico obtido para alumina encontra-se abaixo do citado
na literatura [23], 380 GPa,; este resultado pode ser explicado por dois motivos:
devido a quantidade de poros ainda presentes no material, aproximadamente 4%, e
as condicbes da superficie, pois o0 arrancamento de graos foi muito maior na alumina
do que no compadsito.

No caso do compdésito ceramico, devido a falta de referéncias disponiveis na
literatura, a comparacéao foi feita com valores obtidos pela regra das misturas. Neste
caso o valor medido aproximou-se do calculado 375 GPa.

Nota-se pelo tamanho das impressodes (diagonais medindo aproximadamente

11 nm), que a area da impressao € superior ao tamanho médio de gréos, validando
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assim a técnica aqui adotada. Este método para determinacdo do mdodulo elastico ja

tém sido utilizado em materiais frageis [100, 101, 102].

IV.7 Dureza

Um dos obstaculos para determinacdo da dureza em materiais frageis € a
dependéncia do valor obtido com a variagdo da carga [54, 102-107]. Em geral ocorre
diminuicdo do valor de dureza com o aumento da carga. Portanto, € comum aos
ceramistas a construcdo da curva dureza em fungao da carga.

Para os materiais estudados, a dependéncia da dureza com a carga aplicada,
utilizando-se penetrador Vickers, € apresentada na figura IV.16. Na faixa de cargas
utilizadas 4,9 a 98N, as amostras exibem grande variacdo no valor da dureza, o que
dificulta a comparacéo das ceramicas baseando-se apenas em uma medida a uma

determinada carga.
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Figura IV.16 —Dureza calculada em funcdo da carga aplicada, penetrador

Vickers.
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Para ambos materiais nota-se, que na faixa de 49 a 98N n&o h& variagdo no
valor da dureza com o0 aumento da carga.

Em uma série de publicac6es Lawn [108 -111] mostrou como as impressdes
mudam do comportamento dominado por deformacdo para o0 comportamento
dominado por fratura, a partir de uma carga critica. Na ocorréncia da fratura varios
tipos de trincas ( mediana, radial, lateral, conica, etc) podem se formar, dependendo
da geometria do penetrador. Tais tipos de trincas podem estar relacionados com a
carga, a dureza, a tenacidade e o seu préprio tamanho, quando ocorre o alivio do
campo de tensdes no seu desenvolvimento [73].

Enquanto a identificacdo pela visualizacdo da trinca na superficie € um
processo de grande dificuldade, a transicdo para o comportamento dominado por
fratura pode ser feita por método alternativo, isto €, com a identificacdo do ponto de
transicdo na curva dureza em funcédo da carga aplicada [107]. A determinacdo do
ponto de transic&do deve ser feito em trabalho posterior, na faixa de cargas entre 30 a
60N.

A dispersédo dos valores de dureza para alumina citados na literatura € muito
grande, podendo variar de 10 a 23 GPa, dependendo das condicbes em que 0s
testes foram realizados e de caracteristicas microestruturais dos materiais estudados
[112]. Terheci [113], processando alumina para ensaios tribol6gicos, obteve 17 + 1,1
e 15,6 £+ 0,5 GPa em amostras densas, com tamanhos de grédo de 4 e 8 mm,
utilizando 49N de carga aplicada. Estudando aluminas com tamanhos médios de
grao entre 3 e 0,4 nm Krell [114] mostrou que a dureza aumenta com a diminui¢ao
do tamanho médio de grdo na faixa de 16 a 23 GPa. Investigacdes de Krell e Blank

[115] indicam que ocorre um aumento de 18 para 23 GPa no valor da dureza, medida
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com penetrador Vickers, quando o tamanho médio de grao da alumina diminui de 2
para 1nm.

No caso do compdsito ceramico Pasotti [54] obteve 18 GPa utilizando carga
de 49,05N em material com composicdo semelhante, mas com caracteristicas
microestruturais diferentes, em virtude da rota de processamento adotada. O valor
dureza medida em torno de 25GPa no compdsito ceramico € decorrente a variacoes
microestruturais como a diminuicdo do tamanho médio de grdo da alumina [114,
115], somando-se ao efeito do reforco devido a adicdo de particulas de carbeto de
nidbio, segunda fase dura [116, 117].

Na tabela 1V.9 sdo apresentados os valores de dureza na faixa de menor
variacdo com a carga aplicada. Nota-se que ndo ha diferenca nos valores de dureza

medidos com a carga de 49 e 98 N.

tabela IV.9 — Valores de dureza para alumina e para o composito

Materiais Dureza Vickers (49N) GPa Dureza Vickers (98N) GPa

Al;O3 13,0+ 0,6 12,1+0,9

Al,O3-NbC 261 24,7+0,6
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IV.8 Tenacidade a fratura

Os resultados das medidas de tenacidade a fratura, pela técnica de impressao

Vickers, sao apresentados na tabela 1V.10. As cargas utilizadas na avaliacdo desta

propriedade estao entre parénteses ao lado do valor da tenacidade a fratura obtida.

Tabela 1V.10 — Valores obtidos para tenacidade a fratura

Materiais Kic M Pa m*?
Al,O3 3,3+ 0,4 (98N)
Al,O5-NbC 4,3 +0,2(147N)

Os resultados de tenacidade a fratura para alumina, medida pelo mesmo
método, encontrados na literatura [14, 35, 112] apresentam valores de 3 a
4 MPa.mY2. Portanto, a variacdo dos valores de tenacidade a fratura € alta, e ocorre
devido as diferentes caracteristicas microestruturais de cada alumina estudada.

No caso do compdsito, devido a auséncia de estudos deste material, sua
comparacao pode ser feita com o compdsito alumina/carbeto de titdnio obtido via
sinterizacdo com pressao atmosférica, que possui varios trabalhos ja publicados,
alguns utilizando a equacao proposta por Antis e colaboradores [95], a mesma
utilizada neste trabalho para o célculo da tenacidade a fratura.

Wook [118] utilizando o modelamento de Antis [95] para determinacao da
tenacidade a fratura do compoésito Al,O3-30%wWtTIC sinterizado com pressao
atmosférica, obteve 4,2 MPa m*2. Cutler [119, 120], estudando este material obtido

pelo mesmo processo, obteve 4,3 e 4,4 MPa m*¥2 com adicdo de 26 e 30 peso% de
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TiC respectivamente. Em um dos primeiros trabalhos sobre este compdsito, Buljan
[121] adicionando 30 peso% de TiC a alumina obteve o valor da tenacidade a fratura
de 4,0 MPa.m 2. Os valores de tenacidade & fratura s&o praticamente idénticos, e a
pequena divergéncia neles pode ser entendida como a resposta de diferentes
caracteristicas microestruturais dos materiais sinterizados, como tamanho de gréo da
matriz, da particula, quantidade adicionada de carbeto, homogeneidade da
microestrutura e sobretudo das condicdes de interface matriz/particula, decorrentes
do processamento de cada compdsito. Portanto, o valor obtido para tenacidade a
fratura do compdsito ceramico estudado esta coerente com valores encontrados na
literatura.

Na figura 1V.17 sdo apresentadas impressoées tipicas obtidas para medida da

tenacidade a fratura. Na figura IV.17b nota-se a presenca de tricas radiais

secundarias.

Figura V.17 — Micrografias obtidas por MEV dei mpressdes tipicas obtidas na

medida da tenacidade a fratura, (a) alumina e (b) compésito.
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A adicdo de particulas ceramicas a alumina causa tensdes residuais de tracao
ou de compressdo dependendo da relacdo de coeficiente de expansdo térmico
particula/matriz, conforme discutido no capitulo II.

Utilizando-se a equacdo Il.1, admitindo-se DT=1000, e os valores
apresentados na Tabela I.3; obtém-se a tenséo residual de tracdo circunferencial
(hoop) 282 MPa para Al,O3-NbC. A adicdo de particulas de diborato de titanio ou
carbeto de boro causam tenséao residual de tracdo circunferencial de 103 MPa e 576
MPa, respectivamente, e melhora os valores de tenacidade a fratura em relacédo a
matriz em até 30%, dependendo do volume adicionado [48]. Portanto a tenséo
residual gerada no compodsito Al,O3-NbC € um importante fator para melhoria da
tenacidade, cabendo melhor investigacdo quanto ao efeito do YAG nas
caracteristicas de interface deste compaosito.

Na figuras IV.18 s&o identificados os mecanismos atuantes para o aumento da
tenacidade nos materiais estudados; arrancamento de grdo ( A ), atrito no contato

entre superficies geradas pela trinca ( B ), deflexdo de trinca ( C ) e ponte na trinca

(D).
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(a) alumina (b)compdsito
Figura IV.18 — Micrografias obtidas por MEV mostrando trincas provocadas
com penetrador de diamante Vickers, evidenciando os mecanismos de tenacificagdo

na alumina (a) e no compdésito ceramico (b).
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IV.9 Atrito e desgaste

Na figura IV.19 sdo apresentadas as curvas do coeficiente de atrito em funcéo
da distancia percorrida no deslizamento de pinos de Al,O3; e de Al,O3 — NbC contra

discos de Al,O3, ao ar com 26,8% , 48% e 76,3% de umidade relativa (UR).
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Figura 1V.19 — Curvas do coeficiente de atrito médio em funcdo da distancia
percorrida, obtidas em ensaio pino sobre disco, com diferentes niveis de umidade

relativa.
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Nas curvas de coeficiente de atrito em funcdo da distancia percorrida nota-se
nos trés niveis de umidade e, para os dois materiais ensaiados, comportamento
semelhante na acomodacao entre as superficies em contato - “running-in"-. Durante
esta fase o coeficiente de atrito € maior, e este periodo € aproximadamente o0 mesmo
para todas as condicbes de umidade. Nas curvas apresentadas na figura V.19, foi
considerada a distancia de 2000m para acomodacdao entre as superficies em contato
deslizante. O fato dos ensaios realizados, em 26,8%; 48% e 76,3% UR apresentarem
running-in semelhantes indica que, o periodo para formacdo de uma camada
interfacial estavel ndo depende do nivel de umidade presente no tribo-sistema.
Fatores como parametros operacionais, pressdo da atmosfera no sistema,
rugosidade inicial podem determinar o periodo de acomodacao de superficies [93], e
atuam na formacdo das particulas de desgaste [24-26, 90], na aglomeracdo de
particulas em torno do pino [92], na retencdo das particulas na superficie de
deslizamento [24, 90, 92] e na formacao do hidréxido de aluminio (fase formada na
interface de contato durante deslizamento da alumina na presenca de agua ou
umidade) [24, 28, 61].

Nos ensaios realizados em umidade intermediaria (48% UR), figura IV.19b,
nota-se variagcdo no coeficiente de atrito muito maior que nas outras condicdes de
umidade; isto pode estar relacionado com a maior variacdo de umidade relativa
durante esta série de ensaios ou, devido a interferéncias no tribo-sistema decorrente
do ndo uso da campanula nesta série de ensaios.

Nos ensaios realizados em 76,3% UR, observa-se na figura 1V.19c, que os

valores medidos do coeficiente de atrito para alumina mantiveram-se sempre em



Resultados e Discussdao 108

patamar inferior em relacdo ao compésito, indicando melhor desempenho da alumina
nesta condicao.
A relacdo entre coeficiente de atrito médio, apos 2000 m, e umidade relativa

pode ser melhor visualizada na figura IV.20.
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Figura 1V.20 — Coeficiente de atrito em funcdo da umidade relativa no tribo-

sistema.

Na curva do coeficiente de atrito em funcéo da umidade relativa, apresentada
na Fig. IV.20, verifica-se que ndo ha diferenca entre os valores de coeficiente de
atrito para os dois materiais nos ensaios realizados em 26,8%UR e também em
48%UR. As ceramicas estudadas apresentam significativa diminuicdo nos valores
medidos para o coeficiente de atrito com aumento da umidade relativa no tribo-
sistema. Este efeito € prova que ocorre um aumento na quantidade de tribo-filme

com o0 aumento da umidade, j& que este possui caracteristicas de lubrificante [24,61].
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O maior coeficiente de atrito, apresentado pelo compdsito na umidade relativa de
76% deve estar relacionado com a diferente caracteristica do filme formado na
superficie de deslizamento, devido a influéncia das particulas de carbeto de niébio no
tribo-filme.

Na figura IV.21 sdo apresentadas as micrografias tipicas, obtidas em
microscépio Optico, das superficies dos pinos de alumina e do compdsito ceramico

antes e ap0s os ensaios, utilizadas no célculo do desgaste.

Alumina - inicial Alumina - 26,8%UR

Alumina — 48%UR :
Alumina 76,3%UR

(@)
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Composito — 26,8%UR

Compdsito — 48%UR Composito 76,3%UR
(b)
Figura IV.21 — Superficies tipicas dos pinos de alumina (a), e do compdsito

ceramico (b), inicial e ap6s os ensaios de deslizamento.

Nota-se na figura IV.21 que as superficies dos pinos desgastadas em
ambiente de 26,8% e 48% UR possuem marcas de arrancamento, entretanto, na
condicao de 76%UR as superficies ndo apresentam marcas.

A forte diminuigéo na taxa de desgaste da alumina com aumento da umidade
relativa pode ser vista na figura IV.22; nota-se também significativa diminuicdo no

desgaste do compadsito.
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Figura IV.22 — Taxa de desgaste em funcdo da umidade relativa no tribo-

sistema.

Os resultados de desgaste, apresentados na figura 1V.22, podem ser
relacionados aos mecanismos de desgaste discutidos no capitulo Il. Utilizando o
mapa de mecanismos, apresentado na figura 11.14 [64], conclui-se que nas condi¢cdes
operacionais utilizadas o mecanismo de desgaste predominante é micro-fraturas. A
maior predominancia de fraturas transgranulares em condi¢cées de umidade relativa
menor que 50% acarreta maior desgaste [25], este comportamento é observado nos
dois materiais. Para ensaios realizados acima de 50% UR o efeito da umidade no
desgaste é menor.

Nas condi¢des operacionais de carga e velocidade escolhidas para os ensaios
(10N e 0,4m/s), os dois materiais apresentam taxa de desgaste abaixo de
10° mm®N™.m?, portanto em qualquer das condicdes de umidade relativa estudada
0S materiais estdo no regime de desgaste moderado [61, 71, 122], condicao ideal

para ceramicas em aplicacdes tribologicas sem lubrificacdo [123].
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A determinacdo do regime de desgaste também pode ser feita por meio de
medidas de rugosidade ou do perfil da superficie desgastada [61]. O perfil das
superficies dos discos de alumina antes e apds 0s ensaios contra pinos de alumina e
de compdsito sédo apresentados, respectivamente nas figuras 1V.23 e 1V.24. Nota-se
que o desgaste ocorreu apenas nos picos das asperezas, na superficie de
deslizamento, independente do material do pino, indicando regime moderado de
desgaste em todas as condi¢cbes [61]. Conclui-se também que o dano causado na
superficie do disco foi semelhante, independente do material do pino e da condi¢cédo

de umidade.
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7 1 pum inicial
i 200 pm
N T purm
| 200 pm 26,8%0UR
| Thm 48 %UR
200 pm
] Thm 76,3%UR
— 200 pum

Figura 1V.23 — Perfil tipico das superficies dos discos de alumina utilizados

contra pinos de alumina.
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Figura 1V.24 - Perfil tipico das superficies dos discos de alumina utilizados

contra pinos de compa@sito ceramico.
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As principais respostas do tribo-sistema, coeficiente de atrito e desgaste, s&o
apresentadas na figura 1V.25, onde podem ser analisadas em funcdo da umidade

relativa.

T T T T T T T T T T T
189 40,50
L ’
) 1 4
% 7 ! o
e 1,4 ' 2
E -7 410,40 =
® 12 1 f
g o] 10,35 ®
5 ] 8
2 1,0- 1 o
8 i 10,30 =
T 0,81 1 ©
S © 4025
= 0,6 1
T T T T T T T T T T T T 0,20
20 30 40 50 60 70 80
umidade relativa (%)
()
1’8_ T T T T T T T T T T T T
el 40,50
L ]
Dy \ AL,O,-NbC I Joss
= 14- } ]
. o
“’E a 1040 §
- 1,24 1 o.
o ] 1035 3
% 1 o
&> 1,04 § =
2 10,30 2
o° ° | =
8 o8] % 025 °
) 1 -_— 10
80,61 E ]
T T T T T T T T 0,20

. . T .
20 30 40 50 60 70 80
umidade relativa (%)

(b)

Figura IV.25 — Taxa de desgaste dos pinos e coeficiente de atrito em funcao

da umidade relativa. (a),alumina e (b), compadsito ceramico.

Com o aumento da umidade relativa nota-se maior diminuicdo na taxa de
desgaste dos pinos de alumina em comparacdo aos pinos de compésito. O
compésito ceramico apresentou melhor desempenho quanto ao desgaste em todas

as condicbes de umidade. No entanto, para o coeficiente de atrito, a alumina
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apresentou melhor desempenho nos ensaios realizados a 76% UR, como ja foi
discutido.

Nas Figuras IV.26 e IV.27 s&o apresentadas as micrografias, obtidas por MEV,
das superficies desgastadas da alumina nas condi¢cdes extremas de ensaios, 26%

UR e 76% UR, respectivamente.

(b)

Figura IV.26 — Caracteristicas do tribo-filme nas superficies desgastadas do
pino de alumina nas condicao de 26% UR (a) e 76% UR (b), micrografias obtidas por
MEV.
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(b)

Figura IV.27 — Micrografias obtidas por MEV das superficies desgastadas do
pino de alumina, mostrando regides de destacamento do tribo-filme. (a) condicéo de
ensaio de 26% UR, (b) condicdo de ensaio de 76% UR.

Nas Figuras 1V.28 e IV.29 sdo apresentadas as micrografias, obtidas em MEV,
das superficies desgastadas do composito ceramico nas condi¢cbes extremas de

ensaios, 26% e 76% de umidade relativa, respectivamente.
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Figura V.28 — Caracteristicas do tribo-filme nas superficies desgastadas do
pino de compasito ceramico nas condicao de 26% UR (a) e 76% UR (b), micrografias
obtidas por MEV.
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i By ~2(b)
Figura 1V.29 — Micrografia obtida por MEV das superficies desgastadas do

pino do compadsito, mostrando regifes de destacamento do tribo-filme. (a) condicdo
de ensaio de 26% UR, (b) 76% UR.

Comparando as micrografias obtidas nas condicdes de 26% e 76% de
umidade relativa, condicbes ambientais extremas, observa-se a formacdo de uma
camada que se originou decorrente do modo de desgaste triboquimico. Existe
consenso na literatura sobre a formacdo de hidréxido de aluminio em superficies

desgastadas de alumina na presenca de umidade, conforme discutido no capitulo Il.
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Deste modo, os filmes presentes nas Figuras 1V.26 e V.27, sdo formados por
hidréxido de aluminio e estdo em maior quantidade nas superficies desgastadas em
73% UR, conforme pode ser visto nas figuras IV.26b e IV.27b.

Pode-se observar nas Figuras V.26 e V.27 uma diferengca marcante entre as
quantidade de filme formado nos diferentes niveis de umidade. Em ensaios
realizados na condicdo de 76% UR ocorre formacéo de um tribo-flme mais espesso.
A maior quantidade de filme na superficie de deslizamento, acarreta maior protecao
da superficie da ceramica [24, 25, 27, 28, 61]. Isto explica o comportamento da taxa
de desgaste medida nos pinos de alumina e de compdésito ceramico, conforme é
apresentado na figura V.22, quanto maior a umidade é menor a taxa de desgaste.

Nas figuras IV.27 e IV.28 nota-se maior exposicao da superficie desgastada e
maior quantidade de gréos fraturados na condi¢cdo de 26% UR do que em 76% UR.
No caso dos pinos ceramicos testados na condicdo de 76% UR, a camada presente
nas superficies é nitidamente composta de particulas sub-micrométricas. Gee [24],
utilizando microscopio eletrébnico de transmissdo, avaliou as particulas em
aproximadamente 20 nm, sendo que estes resultados foram confirmados em
observacbes com microscopio de forgca atbmica [90]. Portanto nas figuras V.26,
V.27, 1V.28 e IV.29 é possivel apenas por meio de MEV a observacéo das camadas
compostas por estas particulas.

Como pode ser visto na figura V.25, o coeficiente de atrito e a taxa de
desgaste diminuem com o aumento do nivel de umidade relativa e, observando as
figuras 1V.26, IV.27, 1V.28 e IV.29 nota-se aumento significativo da quantidade de
filme formado com o aumento da umidade. Portanto, € possivel concluir que o tribo-

filme formado na superficie de deslizamento controla o atrito e o desgaste,
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promovendo a acomodacao das tensbes de cisalhamento, criadas com movimento
entre as superficies em contato, diminuindo deste modo o atrito e o desgaste.

Na condi¢do de 26,8% UR a influéncia do tribo-filme é menor, justificando o
mesmo valor de coeficiente de atrito medido para os dois materiais nos ensaios
realizados nesta condicdo, como pode ser visto nas figuras IV.19a e IV.20. Nesta
condicao, o atrito depende em menor escala do terceiro corpo formado (tribo-filme) e
em maior escala das propriedades das ceramicas em contato. Deste modo, na
condicdo de 26,8%UR o compdsito ceramico exibe menor taxa de desgaste, pois
possui melhores propriedades mecanicas como dureza, tenacidade a fratura e
madulo elastico.

Supde-se que um possivel efeito de lubrificacdo provocado por uma camada
de agua na superficie de contato seja desprezivel, pois devido a alta rotacdo do
disco, a trilha de contato fica exposta ao ambiente por aproximadamente 0,2
segundos antes de entrar em contato novamente com o pino.

O motivo da alumina exibir um coeficiente de atrito ainda menor na condicao
ambiental de 76 % UR, pode ser explicado pela quantidade e diferente caracteristica
da terceiro corpo formado na superficie do pino de alumina. Durante o deslizamento
do par alumina/alumina em ambiente Umido ocorre a formacdo de hidréxido de
aluminio. Este hidréxido possui estrutura cristalina com fracas ligagbes entre as
camadas [24], uma estrutura semelhante ao grafite. Kato [62] propde que o
comportamento da camada de hidroxido € semelhante a camadas lubrificantes de
MoS,;, Pb ou In. Portanto, o tribo-flme formado no deslizamento do par

alumina/alumina proporciona melhor lubrificacdo, pois ndo ha a participacdo de
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particulas duras (carbeto de nidbio) que se destacam e fragmentam, consumindo

mais energia durante a movimentacdo das camadas do tribo-filme.

As figuras IV.30 e IV.31 apresentam a resposta da alumina e do compdsito a

solicitacdo mecénica, evidenciando o melhor desempenho do compdésito Al,O3-NbC.

Taxa de desgaste ( mm°®/Nm X1E-7
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Figura IV.30 — Taxa de desgaste em funcdo da tensdo maxima obtida pela

equacao 1.3, para Al,Os.
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Figura IV.31 — Taxa de desgaste em funcdo da tensdao maxima obtida pela

equacdo 1.3, para o composito Al,O3-NbC.
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Observa-se nas figuras IV.30 e IV.31 que a adicdo de particulas de NbC
reforca a matriz de alumina. Estas figuras apresentam a taxa de desgaste em funcéo
da maxima tensdo calculada, utilizando a equacao 1.3 [78] portanto, aproximando a

geometria de contato a esfera/plano. No calculo da maxima tensao foi utilizada P, =

19 MPa, valores de razdo de Poisson para a alumina (N = 0,26) e para o compodsito

(n =0,25) e valores de coeficiente de atrito da figura IV.20, listados na tabela IV.11.

tabela IV.11 - valores de coeficiente de atrito médio
para os pares Al,O3/ Al,O3 e Al,03-NbC/AlLO:s.

Coeficiente de atrito

Par Al,O3/ Al,O3 Par Al,03-NbC/Al,O3
0,48 0,48
0,41 0,42
0,25 0,28

Apesar de nao ter sido feita analise quimica para verificacdo da presenca de
hidréxido de aluminio, a reducao no coeficiente de atrito é atribuida a presenca deste
material na superficie de deslizamento. As tensbes apresentadas nas figuras 1V.30 e
IV.31 sao suficientes para a formacao da camada de hidroxido de aluminio (5 MPa =

50 bar), que pode ser confirmado pelo diagrama de equilibrio da figura I1.3.
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V. Conclusdes

A metodologia utilizada no processamento da AlL,O; e do Al,Oz-NbC foi
satisfatoria, pois proporcionou materiais com microestrutura homogénea e elevada

densidade.

Nas propriedades mecéanicas medidas (dureza, médulo elastico e tenacidade a

fratura) o compadsito apresentou melhor desempenho do que a alumina pura.

O tribo-filme formado, decorrente da interagdo da umidade do ambiente com
os residuos de desgaste durante o deslizamento, controla a taxa de desgaste das

ceramicas estudadas, e para alumina este efeito foi maior do que para o compaosito.

A quantidade de tribo-filme na superficie de deslizamento é controlada pelo
nivel de umidade relativa presente no tribo-sistema, nas condicbes de carga e

velocidade estudadas.

O aumento do nivel de umidade relativa ocasiona diminui¢do do coeficiente de
atrito durante o deslizamento dos pares AlLO3/Al,O; e AlL,O3/Al,O3-NbC. Esta
diminuicdo no coeficiente de atrito foi relacionada ao aumento da quantidade do filme
formado na superficie de deslizamento, sendo que o maior efeito lubrificante do tribo-

filme ocorreu na condicao de 76,3%UR.

O menor coeficiente de atrito nos ensaios de deslizamento realizados a

76,3%UR foi relacionado a maior quantidade de filme presente nesta condicdo. Nesta
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série de ensaios, 0 maior coeficiente de atrito no deslizamento do par
AlL,O3/Al,O3s-NbC foi creditado a participacdo das particulas de carbeto de niébio no

tribo-filme.

O compdsito ceramico apresentou maior resisténcia ao desgaste em
comparacdo a alumina em todas as condicbes de ensaios tribolégicos, apesar do

melhor desempenho quanto ao atrito da alumina na condic&o de 76,3%UR.

As superiores propriedades mecéanicas como dureza, moédulo elastico e
tenacidade a fratura do compdsito Al,Os-NbC, acarretaram maior resisténcia ao
desgaste em relacdo a AlL,Os;, em todas as condicbes de ensaios tribologicos

realizados neste trabalho.
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Anexo 1 1

Teoria de Hertz

Uma abordagem normalmente utilizada, que se mostra primordial e
indispensavel para compreensdo da distribuicdo do campo de tensbes e de
deslocamentos de sistemas mais complexos, é a teoria classica do contato hertziano.
Embora traduza uma situacdo muito simplificada (corpos elasticos de dimensdes
semi-infinitas, homogéneos e isotropicos em contato) sua abordagem é muito
utilizada na andlise e caracterizacdo da fratura e deformacdo de materiais ceramicos
[Lawn, 1995; Lawn, 1998].

Além das consideracbes para simplificacdo descritas anteriormente, é
necessario considerar as dimensdes da area de contato muito menores do que as
dimensdes de cada corpo, pois a area de contato deve ser pequena quando
comparada ao raio de curvatura equivalente das superficies em contato.

Como € comum gue 0S corpos em contato sejam sélidos axissimétricos, o
sistema de coordenadas cilindricas ( r,gz) é um sistema de referéncia adequado
para este estudo.

O contato ndo conforme entre duas superficies € mostrado da figura 1, onde
observamos que, devido a aplicacdo da carga normal P, nos corpos 1 e 2 0s pontos
T, e T, distantes da regido de contato, aproximam-se e d e d sdo 0s
deslocamentos destes no eixo central; R; e R, sdo 0s raios de curvatura das

superficies 1 e 2; u,1( r) e u,( r) sdo os deslocamentos axiais, paralelos ao eixo de

simetria, das superficies 1 e 2; aé o raio da area de contato [Johnson, 1989].
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Figura 1- Esquema do contato entre superficies elasticas ndo conformes.

Para o caso de contato entre duas esferas ou uma esfera e um plano, a area
de contato € circular. Os campos de deslocamentos na regido do contato podem ser

expressos pela relacéo:

1 ¢
u,(r)+u,(r)=d- Q—g (A.1)

onde d =u,;(0) + u,»(0) € a aproximagcdo mutua entre dois pontos do eixo

central; e R é a curvatura relativa das superficies, dada por R1=R*+ R

A distribuicdo de pressédo, p(r), proposta por Hertz, que resulta nos

deslocamentos dados pela Eq.(1) é:
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onde po é a pressdo maxima de contato, que ocorre em r =0 e a € o raio da

area de contato.

A carga de compressdao total concentrada, P, é dada pela integracéo de p(r)

sobre a area de contato:

a
_ _2 2
P= Od:)(r )2prdr - 5 pOpa (A.3)
A pressdo média, p , € definida segundo a equacéao (4).
P = e P

Algumas vezes € interessante expressar a e po em funcdo da carga total, P, e

podemos faze-lo através das seguintes equacdes:

1/
a_aé%Pch“’
_84E* ﬂ (A.5)
» A-nf 1-n§9_1
onde: E =§ E + E —
8 1 2 g
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3P
(A.6)

As tensdes normais na superficie de contato (z=0) normalizadas por p ( serao:

na area de contato:

sr_l-maazggl 2 rzgmg & 120
o s Erig & ap g E @) w7
0 @ 7 f (]
A L3120 /2
Sq . 1- @2921 ? rzgszg zngi rzcj
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e 2+ A.
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fora da area de contato:
2
S_r:-s_q:(l_ m)a_
S ar’ (10
SZ:O (A.11)
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o —_ a -

Hertz pressure

(@) (b)
Figura 2 -Distribuicdes de tensdes de Hertz, (a) na superficie e (b) ao longo do

eixo de simetria [Johnson, 1989].

Observa-se, na figura 2, que na superficie as tensdes normais séo todas

compressivas dentro do circulo de contato, exceto a tensao radial, Sy, na borda. No

centro, r = 0, as tensdes Sy e Sq sdo de mesma magnitude e tém valor, em modulo,

de (1+2n)p o/ 2. Na verdade, no centro do contato hd uma indeterminacdo para as
expressoes referentes a estas tensdes, e este valor € obtido fazendo-se os limites
destas expressfes. A tensdo axial, em r = 0, € igual a pressdo maxima de contato,
p o. Fora do contato, as tens6es normais, radial e circunferencial séo de mesma
amplitude e, respectivamente, trativa e compressiva. Na borda do circulo de contato
(r = @) a tensdo normal radial € trativa e maxima onde atinge o valor de (1-2n) p o/ 3;

e é esta tensdo a responsavel pelo inicio da trinca na borda do contato, normalmente
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observada em forma de anel em materiais ceramicos e vidros [Lawn, 1995; Kong and
Ashby, 1992; Johnson, 1989; Lawn, 1998; Lawn, Padture, Guiberteau and Cai, 1994].
Fora do contato a tensdo normal axial é nula.

Tensdes normais ao longo do eixo de simetria (z), sob a superficie de contato

sao dadas por:

S, _S & oz, .,aaou, 1 720
—r:i:-(1+n)ﬂ - ttan e+ =g+ ==
Po Po 81 g 7] gzﬂﬂ 2 azg (A.12)
E_'g a_g (A.13)

As tensdes, Sy, Sq€ S; Sdo as proprias tensdes normais principais (S 1, s ; €

S 3) heste eixo e a tensado cisalhante principal, t, é dada pela expresséo:
1
= E‘sr - 5, (A.14)

e é vista na figura 2b.

Esta tensdo é funcédo do coeficiente de Poisson (n), serd& maxima abaixo da
superficie de contato no eixo axial e sua posicdo dependera do raio de contato, a.
Esta é a regido onde se deve originar o dano no material, abaixo da superficie, em
contato estatico [Johnson, 1989; Lawn, 1998; Lawn, Padture, Guiberteau and Cali,
1994; Lawn, Lee, Peterson and Wuttiphan, 1998]. Para a distribuicdo de pressao de

Hertz se n =0,22 , apropriado para alumina, temos entao:

thax=0,49py, emr=0 e z»0,5a, em planos orientados a 45° ao eixo z.
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De acordo com estas consideracbes [ Lawn, Padture, Guiberteau and Cai,
1994; Lawn, Lee, Peterson and Wauttiphan, 1998] propde modelo para iniciacdo de
microtrinca ativadas por cisalhamento, falha de cisalhamento (shear faults) de raio |,
e trincas em forma de asas ( wing-crack ) de tamanho c, esquematizado na figura 3;

para material ceramico policristalino com tamanho de gréo G.

\
-

L

L

§

Figura 3 — Figura esquemética de um elemento de volume mostrando trincas

ativadas por cisalhamento; em material policristalino de tamanho de grao G.
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