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RESUMO

É crescente o interesse pelo uso do carbeto de silício (SiC) nos diversos segmentos industriais
e nas pesquisas, devido às diversas possibilidades de aplicações. Inicialmente, seu uso
era restrito como abrasivo, mas pesquisas desenvolvidas na última década mostraram
inúmeras aplicações, como na indústria eletrônica e quando é necessário resistência química
e térmica. Devida sua elevada dureza e boa relação entre resistência mecânica e densidade,
este material tem destaque para uso como proteção balística. O objetivo do presente
trabalho é caracterizar as propriedades físicas e mecânicas do pó comercial de designação
SIKA® Densitec L com a adição de 1, 5 e 15% em peso da vitrocerâmica do sistema
lítio-silício-alumínio (LAS). A mistura ocorreu a seco em moinho vertical por uma hora,
as misturas foram prensadas uniaxialmente com pressão de 175 MPa. Os corpos verdes
foram submetidos a sinterização com patamar de 1 h à 1800oC e mais 1 h em 850oC em
atmosfera de argônio sem pressão. A temperatura de 850oC teve o objetivo de cristalizar
o LAS, uma vez que análises térmicas por calorimetria exploratória diferencial (DSC)
sugeriu estabilidade das fases nesta temperatura. Os materiais foram caracterizados por
microscopia eletrônica de varredura e difração de raios X, antes e depois da sinterização.
Após a consolidação, as amostras foram submetidas aos ensaios mecânicos, como dureza
e susceptibilidade ao corte, e também medidas de propriedades físicas, como ensaio de
arquimedes, perda de massa e retração. Os valores encontrados tiveram médias comparadas
pela análise de variança (ANOVA) e posterior teste de Tukey para inferência estatística.
Resumidamente, o grupo de amostras contendo 1% de LAS apresentou propriedades
físicas e mecânicas superiores aos demais, com baixa suscepitibilidade ao corte, porosidade
aparente abaixo de 2% e dureza de até 31 GPa.

Palavras-chave: Sinterização. carbeto de silício. vitrocerâmica. SiC. LAS.



ABSTRACT

There is growing interest in the use of silicon carbide (SiC) in the various industrial
segments and in research, due to the various possibilities of applications. Initially, its use
was restricted as an abrasive, but research developed in the last decade has shown numerous
applications, as in the electronics industry and when chemical and thermal resistance is
required. Due to its high hardness and good relation between mechanical strength and
density, this material stands out for use in ballistic protection. In this way, the objective
of the present work is to characterize the properties of SIKA ® Densitec L submitted to
different additive conditions of the glass-ceramic material (LAS). For this, the LAS, after
being ground, was mixed dry, in a vertical mill, for one hour. Subsequently, the mixtures
were pressed, uniaxially, with 175 MPa. In addition, the green bodies were sintered at a
level of 1800oC for 1 h and another 1 h at 850oC in an argon atmosphere without pressure.
The temperature of 850oC was intended to crystallize LAS, since thermal analyzes by
differential scanning calorimetry (DSC) suggested stability for events that occurred after
this level. The materials also underwent scanning electron microscopy and X-ray diffraction
characterizations, before and after sintering. In addition, not only mechanical tests, such
as hardness and cutting susceptibility, occurred in the samples already consolidated, but
also measures of physical properties. Thus, Archimedes’ test, retraction and weight loss,
were measured in groups that showed integrity after the sintering process. The avarage
values were compared by analysis of variance (ANOVA) and posterior Tukey’s test for
statistical inference. Summarizing, the group of samples added with 1 % of LAS showed
presented physical and mechanical properties superior to the others, with low cutting
susceptibility, apparent porosity below 2 % and high hardness, showing up to 31 GPa.

Keywords: Sintering. silicon carbide. glass-ceramic. SiC. LAS.
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1 INTRODUÇÃO

1.1 Posicionamento da proposta
O carbeto de silício (SiC) é objeto de diversos estudos desde a primeira metade

do século XIX, quando Berzelius(1) o reportou pela primeira vez, entre 1810 e 1821.
Experimentos eletrotérmicos, posteriores à descoberta de Berzelius, também citaram a
formação de um composto com elementos silício e carbono (2, 3). Entretanto, o primeiro a
reconhecer o grande potencial do SiC para aplicação industrial em larga escala foi Acheson
(4). Esse material pode ser encontrado na sua forma natural, com o nome moissanita,
mas é extremamente raro. Sua designação deriva do nome do seu descobridor, Henri
Moissan, que mencionou esse mineral pela primeira vez em 1893 (5). Contudo, nenhum
dos pesquisadores citados teve o objetivo de sintetizar o SiC, originando o composto como
subproduto de um processo ou de forma acidental. No caso de Moissan, a descoberta foi
realizada ao examinar amostras de um meteorito em uma cratera no Arizona.

A descoberta do SiC e suas aplicações se mostraram de grande utilidade para os
processos modernos, principalmente na indústria. A propósito, os materiais têm tanta
importância no processo civilizatório que o progresso da humanidade pode ser datado
a partir do nome do material mais utilizado em seu tempo, como: "Idade da Pedra",
"Idade do Bronze"e "Idade do Ferro". Em países de abundantes recursos naturais, como o
Brasil, é possível desenvolver tecnologias que solucionem problemas tecnológicos através
de programas de pesquisa de alto nível no campo de materiais. Essa premissa levou o
IME a criar o Programa de Pós-graduação em Ciência dos Materiais em 1969. O primeiro
trabalho, intitulado Estrutura e Propriedades de Filmes Finos de CdF (6), defendido em
1972, abriu caminhos para uma gama de materiais posteriormente pesquisados.

A primeira vez que o SiC teve uma pesquisa realizada e defendida no IME foi em
1994, quando suas propriedades foram utilizadas como reforço do óxido de alumínio durante
o processo de sinterização (7). A partir desse primeiro estudo, outros conhecimentos e
aprendizados sobre suas características foram aprofundados em compósitos de matriz
cerâmica similares (8). A linha de pesquisa do SiC propriamente dita, teve início em 1997.
Nesse ano foi possível observar processos de produção (9) e processamento (10) do SiC.
Desde 2006, em parceria com a Fiven, maior produtora de SiC no Brasil, o principal
objetivo tem sido sinterizar o material. Diversos trabalhos caracterizando o produto da
sinterização aditivado com o compósito bifásico de Al2O3-Y2O3 e seus derivados foram
usados como material de adição desde então (11, 12, 13, 14). O grafeno também, mostrando
a viabilidade do uso de GO (óxido de grafeno) como reforço ao SiC sinterizado (15).
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O compósito de matriz cerâmica (CMC) de SiC com vitrocerâmica do sistema
lítio-alumínio-silício (LAS) se insere nesse cenário de inovações trazidas pela associação
de novos aditivos ao SiC. Há uma sequência padrão de desenvolvimento de cerâmicas
tecnológicas em pesquisas do IME, que investigam as propriedades e características
adquiridas pelo produto final de acordo com os procedimentos empregados aos materiais.
Como consequência do processamento promovem-se novas aplicações e/ou melhora o
desempenho de outras já conhecidas, seja pela diminuição na temperatura de sinterização
ou pela melhora de propriedades mecânicas.

1.2 Justificativa
O compósito de cerâmicas e vitrocerâmicas tem sido bastante estudado (16, 17,

18, 19, 20). Aplicações diversas para o CMC de SiC com vidros cristalizados do sistema
LAS podem ser encontradas em estudos pela compatibilidade dos materiais (16, 17). A
literatura resultados promissores quanto às propriedades dielétricas para o compósito
LAS/SiC com altas densidades (18), bem como expansão térmica perto de zero para
o material poroso (19). Além disso, é possível citar a capacidade desse CMC absorver
micro-ondas, que tem servido, por exemplo, como blindagem contra radares (20).

No Brasil existe grande disponibilidade dos materiais a serem estudados. O país está
entre os maiores produtores de carbeto de silício no mundo (21), e vitrocerâmicas do sistema
LAS podem ser obtidas com uso de matéria-prima abundante nos arredores de Minas
Gerais, o espodumênio brasileiro (22). A reunião dessas características e contextualização
em âmbito nacional, torna a pesquisa desse CMC de grande interesse.

O ponto de fusão (1600 oC) do LAS é inferior aos dos aditivos usuais (1780-2000
oC) implementados ao SiC, como alumina e ítria (11). Esse fato desperta a atenção
para o estudo da sinterização do SiC utilizando essa vitrocerâmica como elemento de
adição. Outrossim, vale mencionar que devido ao comportamento de fluido newtoniano,
sua produção pode ser direcionada a baixa viscosidade, otimizando a sinterização em fase
líquida do SiC (23).

Estudos mostram o bom desempenho de materiais vitrocerâmicos de alta resistência
ao impacto, adicionando um elemento impossível à maioria das cerâmicas atuais, já que
podem ser obtidas de forma transparente por seus precursores vítreos (24). Isso demonstra
o potencial de um bom aditivo de sinterização para o SiC sem comprometer aplicações
que demandam elevado desempenho mecânico.
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1.3 Objetivo
O presente estudo tem como objetivo produzir e caracterizar a microestrutura e

as propriedades físicas e mecânicas de um compósito de matriz cerâmica utilizando uma
vitrocerâmica do sistema LAS como aditivo de sinterização do SiC.

1.4 Originalidade da pesquisa
Poucas são as informações das aplicações do CMC de SiC/LAS encontradas

na literatura (16, 17, 18, 19, 20). Baseado nessa informação, o estudo sistemático e
abrangente realizado neste trabalho compõe uma inovação. Intenciona-se obter respostas
das propriedades mecânicas do compósito para aplicações de alto desempenho que não
foram relatadas anteriormente.
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2 REVISÃO DE LITERATURA

No decorrer dos últimos anos, houve um renascimento na ciência e tecnologia da cerâmica.
As atenções foram voltadas novamente a esse material pelas suas propriedades e pelo
potencial de uso em diversos setores. Isso porque materiais cerâmicos costumam abranger
aplicações de baixo valor agregado, como refratários e abrasivos (25). Essa visão muda a
partir de cerâmicas avançadas, trazendo um conjunto especial de propriedades eletromag-
néticas, térmicas, elétricas, químicas, magnéticas e mecânicas que permitem uma miríade
de aplicações. As cerâmicas avançadas são materiais tecnológicos em estudo, aplicadas em
áreas que exigem desempenho excepcional, como: nuclear, microeletrônica, automobilística
ou aeroespacial (26).

2.1 Vitrocerâmica
Materiais vitrocerâmicos são obtidos por técnicas vidreiras e constituídos de mi-

crocristais dispersos em uma fase vítrea. Ou seja, resultado do processo onde submete-se
o vidro comum a temperaturas elevadas, superiores a 500oC. Como consequência desse
tratamento térmico e cristalização controlada do material, propriedades mais próximas
às cerâmicas são conferidas ao vidro. Assim, materiais funcionais são preparados via
desvitrificação controlada de um vidro precursor e chamados de vitrocerâmicas (27).

O tratamento térmico possibilita dois processos fundamentais para cristalização do
material e consequente obtenção da vitrocerâmica: a nucleação e o crescimento dos grãos,
como mostrado no gráfico de temperatura por tempo da figura 2.1. O primeiro nem sempre
ocorre sem a atuação de um agente nucleante, como ZrSiO4. A partir da nucleação, os
grãos são formados e crescidos de acordo com o tratamento empregado. Esse processo
gera uma vitrocerâmica policristalina com propriedades distintas de seu precursor vítreo
(28). Grande parte dos vidros inorgânicos pode ser submetida a tratamentos térmicos,
passando do estado amorfo (não-cristalino) para cristalino. Porém, vale salientar que
apenas composições específicas são precursores adequados para vitrocerâmicas. Enquanto
algumas cristalizam rapidamente, inviabilizando seu controle e ocasionando microestruturas
indesejadas, outras são muito estáveis e difíceis de cristalizar (29).

Materiais vitrocerâmicos são utilizados nas mais variadas aplicações industriais e
tecnológicas. Apresentam como vantagens o controle das propriedades como usinabilidade
e bioatividade pela formação das fases cristalinas na desvitrificação. Vidros silicatos
cristalizados estão ligados historicamente a materiais bioativos desde a decada de 70
(30, 31). Diversas vitrocerâmicas bioativas foram desenvolvidas através dos processos
descritos. É possível citar alguns produtos comerciais produzidos pela Ceravital® (32)



Capítulo 2. REVISÃO DE LITERATURA 21

Cerabone® e Bioverit®, por exemplo. Isso demonstra a miríade de aplicações que são
possíveis com a técnica de cristalização de vidros.

Figura 2.1 – Processo de obtenção de materiais vitrocerâmicos

Fonte – Adaptado de Schaffer et al.(33)

Dentre as prerrogativas para utilização de vitrocerâmicas e o estudo da mesma
na sinterização em fase líquida, observa-se que, ao contrário de cerâmicas sinterizadas, as
vitrocerâmicas não apresentam poros entre os cristais. Também possuem maior resistência
que vidros comuns, mas em fase líquida continuam exibindo comportamento de um fluido
newtoniano (23). Suas propriedades e principais aplicações são determinadas de acordo
com sua composição microestrutural (figura 2.2) e química (34).

Figura 2.2 – Microestrutura do LAS em (a) microscopia ótica sem ataque; (b) microscopia
ótica com ataque; (c) microscopia eletrônica de varredura

Fonte – Adaptado de Brosler(35)

Devido a seu grande número de aplicações, existem diversos sistemas vitrocerâ-
micos incorporados à classe importante de materiais tecnológicos avançados. Entre estes,
destaca-se o sistema magnésio-alumínio-silício (MAS), utilizando de composições com óxi-
dos de magnésio, alumínio e silício (36). Outro sistema muito conhecido, o LAS, complexo
vitrocerâmico mais valioso e um dos mais antigos, constitui-se da combinação vítrea do
lítio, alumínio e silicato acompanhados de alguns óxidos (37). Dispositivos que demandam
resistência ao choque térmico estão entre suas vitais aplicações, sendo amplamente repor-
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tados pela literatura, pois os arranjos químicos do sistema LAS tem baixíssimo coeficiente
de expansão térmica (38, 39, 40).

A composição química do vidro precursor utilizado é repleta de óxidos. São eles:
LiO2; Al2O3; SiO2;MgO; ZrSiO4; TiO2; e Fe3O4. A adição do óxido de lítio visa diminuir
a temperatura de fusão e a viscosidade do vidro, processo que facilita a conformação
do mesmo. Os óxidos de zircônio e titânio foram incorporados tendo em vista sua ação
como agentes nucleantes, o que auxilia o processo de cristalização e confere melhores
propriedades mecânicas ao material (41).

2.2 Carbeto de silício
O SiC é um material cerâmico de dureza muito alta e boa estabilidade térmica e

química, com densidade relativamente baixa quando comparada a cerâmicas amplamente
difundidas como alumina, 3,21 contra 3,95 g/cm3 (42). Portanto, o SiC pode ser com-
preendido como uma cerâmica avançada, já que suas aplicações são amplas e em caráter
de qualidade elevada. Essas características são ligadas ao SiC devido às propriedades
presentes nesse material, são elas: alta resistência ao choque térmico, à oxidação e ao
desgaste, concatenando em alto poder abrasivo e um sólido com dureza elevada (43).

2.2.1 Estrutura cristalina do carbeto de silício
A cristalografia do SiC é um dos exemplos polimórficos mais conhecidos. Seu

polimorfismo é definido em diversos politipos, onde diferentes estruturas cristalinas são
adotadas a partir de sequências de empilhamento mutáveis que alteram os planos difratados.
Mudanças estruturais como essa costumam ocorrer em função de variações de pressão
e temperatura, podendo acontecer no próprio processo de obtenção do SiC (44). Essa
sequência de empilhamentos gera os diferentes politipos, que partem de uma mesma
estrutura fundamental do SiC, o tetraedro, como demonstrado na figura 2.3.a. Essa, que
pode ser descrita como unidade estrutural, tem composição de SiC4 ou CSi4, com ligações
predominantemente covalentes entre os átomos (45).

O fenômeno polimórfico ocorre sem variação de sua composição química. O ma-
terial em questão apresenta mais de 200 polítipos, com os sistemas cúbico, hexagonal e
romboédricos expressos pelas letras C, H e R, respectivamente (46). Essas estruturas são
classificadas em grupos denominados alfa e beta. O α− SiC para os sistemas hexagonais
e romboédricos e β − SiC para o cúbico. Por exemplo, o empilhamento de duplas cama-
das com periodicidade de três repetições gera a estrutura cristalina da blenda de zinco,
formando o chamado 3C. Nessa nomenclatura, a numeração se refere à repetição periódica
e à letra para estrutura cúbica. A partir da rotação dessas duplas camadas em paralelas e
antiparalelas, originam as estruturas hexagonais e romboédricas. As estruturas cristalinas
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também podem ser montadas e analisadas a partir do empilhamento dos átomos de silício
e carbono, como mostrado na figura 2.4.

Figura 2.3 – Esquematização das ligações tetraédricas e seus politipos (a) Tetraedro; (b)
Camada única de tetraedros; (c) Dupla camada de tetraedros (sistema cúbico);
(d) Dupla camada de tetraedros (sistema hexagonal); (e) Possíveis projeções
atômicas dentro da mesma estrutura

Fonte – Adaptado de Izhevskyi et al.(45)

2.2.2 Rotas de produção
O SiC é, antes de tudo, um material sintético e pode ser obtido de diferentes

maneiras. Sua forma natural, chamada de moissanita, é extremamente rara. Por isso, tem
alto valor agregado e isso implica na sua utilização no mercado. Nesta seção, destaca-se a
produção do SiC na forma de pó, método mais implementado na indústria, mas também
é possível obtê-lo em forma de filmes e fibras.

2.2.2.1 Rota Convencional

A redução carbotérmica é o processo mais utilizado na fabricação de SiC. O
procedimento é o mesmo elaborado por Acheson em 1891. Nesse modelo de fabricação,
o SiC é obtido quando uma mistura de areia de alta sílica e coque de petróleo, fontes
de silício e carbono, são misturados e sofrem reação de redução em um forno elétrico,
como mostrado na figura 2.5. Essa reação, explicitada na equação 2.1, recebe energia pelo
aquecimento resistivo do núcleo de grafite.

SiO2 + 3C =⇒ SiC + 2CO (2.1)

O forno de Acheson (figura 2.5) é constituído de um núcleo de grafite conectado a
dois eletrodos com corrente aplicada. O efeito joule promove temperaturas de até 3000oC
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Figura 2.4 – (a) Vista lateral e superior de dois tetraedros de SiC conectados. (b) Estrutura
cristalina da blenda de zinco e da wurtizita. (c) Diferentes empilhamentos
atômicos formando os mais comuns polítipos do SiC

Fonte – Fraga et al.(47)

próximo ao núcleo. Esse processo gera gradientes de temperatura ao longo da mistura
dos precursores de silício e carbono contido no forno. Isso leva a tipos diferentes de SiC
produzidos, como as fases alfa e beta. Essas fases implicam nos arranjos das células
unitárias formadas. Acima de 2600ºC obtém-se o α− SiC, já em temperaturas na faixa
de 1500º, ou seja, mais distante do núcleo, o β − SiC.

Figura 2.5 – Seção longitudinal do forno do processo Acheson de obtenção do SiC

Fonte – Adaptado de Gupta et al.(48)
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2.2.2.2 Síntese por combustão autosustentada a alta temperatura

A síntese por combustão autosustentada a alta temperatura, do inglês "self-
propagating high-temperature synthesis" (SHS), fenômeno descoberto em 1967, pode ser
visto como uma variação da combustão de qualquer caráter químico, sendo simples e
eficiente na produção de materiais refratários. Seu diferencial está no meio que é capaz de
interagir, podendo estar em vários estados: sólido, líquido, gasoso ou misto. Os compostos
refratários mais valiosos, como boretos, carbetos e similares, não são facilmente produzidos
pelos métodos de produção convencionais. Isso torna o próprio processo alvo de grande
interesse, ultrapassando até mesmo seu produto (49).

Ao contrário das formas convencionais de fabricação, que apresentam grande
dificuldade pelas elevadas temperaturas envolvidas, o SHS é uma técnica reconhecidamente
atraente para a produção de vários materiais duros como as cerâmicas. O método consiste
em utilizar a natureza exotérmica de reações que compõem materiais cerâmicos e similares
a partir dos elementos constituintes. Em outras palavras, como visto na figura 2.6, é a
propagação espontânea de uma reação química exotérmica iniciada por um pulso térmico.
Esse pulso ocorre em compactos de uma mistura precursora de pós ou sistemas complexos
de materiais, resultando na formação de produtos condensados (50).

Figura 2.6 – Modelo do processo SHS

Fonte – Adaptado de Varma et al.(51)

O SHS é relativamente novo na produção do SiC, mas o interesse no processo é
inegável. É caracterizado por produtos de alta pureza e equipamentos simples, além de
pouco tempo de duração, tornando o processo barato (52). No modelo convencional, uma
mistura estequiométrica de Si + C fornece grandes grãos de SiC bastante aglomerados
(figura 2.7), exigindo períodos longos de moagem para obtenção de pós nanométricos.
Entretando, o sistema Si+C é favorecido quando utilizada pressão controlada de nitrogênio,
sendo muito mais eficiente par atingir granulometrias menores. Assim, o produto adquirido
por esse método tem alta sinterabilidade e ampla aplicação, passando por materiais
refratários, balísticos e abrasivos (53).
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Figura 2.7 – Partículas de SiC produzidas por SHS observadas em MEV

Fonte – Lima et al.(9)

2.2.2.3 Síntese por fase gasosa

Esse método prevê a obtenção do SiC através de precursores gasosos como metano
e tetraclorosilano ou metiltriclorosilano. Por meio de uma fonte de energia apropriada
esses gases atingem um estado de supersaturação, dando origem a partículas nanométricas
de SiC (54), como observado na figura 2.8. Para que essas partículas passem por um
processo de nucleação homogênea, o grau de supersaturação e cinética da reação devem ser
satisfeitos. Assim, é requisitada que a mistura dos gases seja termodinamicamente instável
em relação à formação do material sólido (55).

Figura 2.8 – Partículas de SiC produzidas pela síntese por fase gasosa observadas em
MET

Fonte – Adaptado de Rao et al.(54)

A formação de partículas a partir da síntese por fase gasosa geralmente ocorre
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em dois estágios. Primeiro ocorre a nucleação homogênea. Essa etapa acarreta na fase
condensada e termodinamicamente estável dentro de uma fase metaestável, sendo o
precursor do processo de cristalização. Esse estágio é sucedido pelo crescimento subsequente
dos grãos por meio de processos de condensação e evaporação do núcleo crítico para
partículas maiores (56).

Ainda assim, a nucleação homogênea é um processo cineticamente desfavorecido,
que envolve superar uma barreira de nucleação durante o resfriamento de monômeros
presentes no vapor, ou seja, dispersos em uma fase gasosa (56). Isso se deve ao fato de as
partículas serem produzidas pela condensação dos gases. Desse modo, o processo deve ser
abruptamente finalizado quando a supersaturação e densidade de nucleação alcançarem
altos patamares. Esse procedimento é realizado costumeiramente por plasma ou laser,
como esquematizado na figura 2.9 (55).

Figura 2.9 – Representação simplificada da síntese por fase gasosa

Fonte – Adaptado de Lima(11)

2.2.2.4 Conversão polimérica

O desenvolvimento de materiais cerâmicos não-óxidos, com base na técnica de
pirólise, lançando mão de polímeros percursores, teve início na década de 60 e apresentou,
desde então, inúmeras vantagens frente à produção convencional. Uma das vantagens
é a possibilidade de controle na composição da cerâmica. Ademais, o uso de materiais
de elevada pureza, além de baixas temperaturas durante o processo, também representa
benefícios da produção por essa técnica (57).

Compostos organometálicos, formadores de polímeros pré cerâmicos, podem ser
nano estruturados em um material inorgânico quando efetuada pirólise. Esse processo
retira a estrutura orgânica do material transformando-o em uma cerâmica. Para confecção
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de uma cerâmica ou fibras cerâmicas através desse método, algumas etapas são necessárias.
A primeira visa uma mistura homogênea dos polímeros precursores, carga e solventes.
Esse passo é seguido de uma conformação específica de polímeros e a cura do mesmo. Por
último o corpo verde é usinado e passa pelo processo de pirólise (58).

A pirólise geralmente ocorre a partir de temperaturas superiores a 800 oC e, nesta
etapa, obtêm-se materiais amorfos. Tratamentos térmicos podem ser efetuados para a
cristalização do material. A microestrutura final depende não só do tratamento, mas
também do polímero precursor, variando de amorfa a nanocristalina. Diferentes tipos de
materiais poliméricos a base de Si podem ser utilizados, sejam materiais compactados (58),
fibras (59), espumas (60), ligantes (61) ou microtubos (62).

Assim, além da alta pureza do material final, peças com geometria próxima a sua
forma final e obtenção de fibra de materiais cerâmicos são alcançáveis através dessa técnica.
Essas fibras (figura 2.10.b) tem melhores condições sob tração, já que máxima deformação
elástica alcançada por uma cerâmica policristalina é normalmente de 0,1%. Entretanto,
fibras de materiais cerâmicos podem alcançar até 1%, se tratadas para tal (63).

Figura 2.10 – Produtos obtidos por conversão polimérica obsevados em MEV (a) compósito
com matriz e fibras de SiC (b) fibras cristalinas de β − SiC

Fonte – Adaptado de Florian et al.(64)

2.3 Processamento cerâmico de fabricação
Os processos de fabricação aplicados na manufatura de materiais cerâmicos costu-

mam ser bastante parecidos. O segmento que demonstra o maior diferencial é o vidro, já
que sua produção tem método similar aos metais, sendo fundido e conformado a quente.
Cerâmicas tradicionais têm sua matéria-prima em ocorrência natural, o que não se aplica
ao SiC e às cerâmicas avançadas de maneira geral, já que são planejadas e produzidas
para que suas propriedades sejam enaltecidas. O material cerâmico, comumente obtido no
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formato de pó, passa por um processamento chamado de beneficiamento. Nesta etapa, o
pó é desagregado ou moído para então ser classificado de acordo com a granulometria e
pode, inclusive, ser purificado dependendo da aplicação. A partir desse ponto, temos o
início propriamente dito do processo de fabricação (26). Cerâmicas avançadas costumam
passar por três processos principais.

2.3.1 Compactação
Devido às suas propriedades mecânicas, como alto módulo de Young, a usinabilidade

do SiC é praticamente inviável. Assim, a indústria tem grande interesse na prensagem
como forma de consolidação do pó. Pela sua simplicidade, a prensagem é um processo de
conformação do pó que alia tolerância dimensional e diferentes formatos e tamanhos à
uma alta produtividade. Logo, este é um dos métodos mais empregados no processamento
de materiais cerâmicos (65). Com os valores medidos dos corpos verdes, a medida de
densidade após o processo de prensagem leva em consideração a densidade teórica do
material.

A prensagem uniaxial a frio é um dos processos mais comuns de conformação
para fabricação de peças. Essa técnica associa a diminuição do volume dos poros ao
molde da peça no formato desejado, através de punções longitudinais e matriz rígida.
Durante o processo, o aumento da pressão gerado pela aplicação de força no punção
também aumenta a densidade do compacto. Dessa forma, conforme a pressão aumenta, os
grãos são reorganizados e têm os espaços entre eles reduzidos. Isso acontece enquanto a
pressão exercida no material cresce, deformando plasticamente o compactado de maneira
subsequente a uma deformação elástica. A prensagem uniaxial a frio produz formas com
dimensões precisas em grande escala e com menores tempos de ciclo (66).

Enquanto na prensagem uniaxial é utilizada uma matriz rígida, na isostática um
molde flexível envolve o corpo verde. Essa etapa é seguida da imersão em fluido pressurizado
que aplica tensão de compactação em todas as direções de maneira uniforme. Essa técnica
visa compensar defeitos gerados pela prensagem uniaxial e permite pressões mais altas
durante a compactação. A pressão de compactação também influencia significativamente
a resistência do corpo verde e as propriedades mecânicas, principalmente no produto
sinterizado (67).

2.3.2 Reação por sinterização
O processamento e manufatura do SiC não são processos simples. Métodos con-

vencionais, como sinterização em estado sólido, ou mesmo em fase líquida, demandam
temperaturas relativamente altas. Isso torna o processo caro, já que fornos mais sofisticados
e com controle de atmosfera são requisitados (68).
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É nesse cenário que a reação por sinterização, do inglês "Reaction Bonding" (RB), se
mostra atrativa. Essa técnica permite produzir peças de SiC de forma rápida e com menor
custo. O principal artifício do RB consiste em infiltrar silício fundido em uma pré-forma
porosa composta de SiC e carbono. O mecanismo resulta no que a literatura chama de
"Reaction Bonded Silicon Carbide" (RBSC), com o silício interagindo com o carbono e
formando SiC secundário ligando à fase primária. Ordinariamente, tem-se o α−SiC como
primário e o β − SiC como resultado da reação. Isso pode ser observado diretamente na
figura 2.11. Entretanto, há uma condição complicadora no processo: o inevitável silício
residual deve ser mantido no mínimo possível a fim de preservar as propriedades do SiC
(69).

Figura 2.11 – Microscopia de uma peça de SiC produzida por reação por sinterização

Fonte – Adaptado de Evans et al.(70)

2.3.3 Deposição química em fase vapor
O "chemical vapor deposition" (CVD) é um método conhecido por sua versatilidade.

Justifica-se por ter sido utilizado por décadas na indústria microeletrônica para produção
de filmes finos, mas recentemente se mostrou atrativo para outros destinos. Através desse
mecanismo é possível produzir não só filmes sólidos como também fibras, entre outras
aplicações (71). Para cerâmicas, principalmente o SiC, esse recurso é muito utilizado para
formar revestimentos cerâmicos. O revestimento promove uma proteção contra ambientes
corrosivos, aproveitando-se da excelente estabilidade química do SiC (72). Outra aplicação
para o SiC é sua deposição por CVD para a formação de filmes finos em células solares
(73).

A técnica em si compete à classe de processos de transferência de natureza atômica
e consiste na deposição de um sólido por precursores vaporizados em uma superfície
aquecida, reagindo quimicamente com essa superfície. Ou seja, um acúmulo de material a
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partir da deposição de átomos ou moléculas, produzindo um composto com propriedades
específicas a partir do substrato gerado, como mostrado na figura 2.12. Esse conjunto de
características, que formam o processo em CVD, promovem algumas vantagens, como,
por exemplo, o fato de a deposição poder alcançar locais não observáveis em geometrias
complexas, já que a deposição ocorre por reação química e não física (74).

Controle 
de fluxo

Válvula

Monômeros

Monômero

Iniciador

Câmara de vácuo

Exaustão

Filamentos 

Substrato

Plataforma resfriada ( 20 – 50ºC)

Iniciador

Figura 2.12 – Exemplo do processo CVD

Fonte – news.mit.edu

2.3.4 Sinterização
Dentre os métodos de processamentos cerâmicos, a sinterização é um dos mais

importantes, sendo descrita antes de tudo como uma etapa de consolidação. As técnicas
dentro dessa esfera - podendo ser com ou sem auxílio de pressão - se propõem a produzir
materiais a partir do pó, fornecendo energia em forma de calor ao sistema (75). Isso porque
é nesse processo que as partículas conformadas adquirem suas propriedades em relação à
sua geometria, possíveis microestruturas formadas e resistência mecânica. A consolidação
é dada pela ligação de partículas em contato, seguindo etapas inerentes ao processo. Uma
delas é a difusão, facilitada pelo aumento da temperatura. Isso leva ao crescimento de
grão, diminuindo a porosidade e aumentando a densidade do material(76).

Macroscopicamente, a força motriz é um fenômeno operante na sinterização. De
acordo com a literatura, é considerada como força motriz a diminuição da energia livre
interfacial (76). Ela ocorre de maneira local pela diferença de potencial químico nos
contornos de grão. Ou seja, redução da energia associada à superfície. Essa redução pode
acontecer pelo crescimento do grão descrito anteriormente ou pela substituição da interface
entre as partículas, vapor/sólido para líquido/sólido. Até mesmo o arredondamento dos
grãos pelo rearranjo do material pode acarretar nesse evento. Assim, de acordo com
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Kang(75), o processo de sinterização ocorre com ou sem presença de fase líquida. E mesmo
que ambos tenham o objetivo de densificar a estrutura, utilizam de mecanismos diferentes
para alcançar esse fim, são eles: sinterização em estado sólido e a sinterização em presença
de fase líquida.

A figura 2.13 ilustra o esquema do processo de sinterização de maneira genérica.
Pode-se observar que as partículas se agregam, passando por um processo de densificação
no interior e entre os agregados. A partir disso ocorre o fenômeno básico da sinterização,
quando a redução da energia interfacial sucede a densificação e o crescimento de grãos
com o aumento da temperatura.

Figura 2.13 – Etapas da densificação microestrutural característica da sinterização con-
vencional (a) cristalitos primários (b) agregado dos cristalitos primários
(c) densificação do intra-agregado (d) densificação do interagregado (e)
crescimento exagerado dos grãos (f) crescimento dos grãos em função da
temperatura

Fonte – Adaptado de Vasylkiv et al.(77)

2.3.4.1 Sinterização em estado sólido

A sinterização em estado sólido leva em consideração dois princípios fundamentais
para que o processo seja satisfeito. O primeiro diz respeito à dependência da difusão para
preenchimento da porosidade e espaços vazios com o deslocamento de matéria. Todavia,
este princípio só ocorre se a força motriz se manifestar e facilitar o processo de difusão.
Assim, é possível descrever a sequência que intercala os princípios supracitados. Incialmente,
o aumento da densificação é atingido por um contato maior entre as partículas. Então,
ocorre uma redução na energia associada à superfície relacionada ao crescimento do pescoço.
Isso leva a uma redução do volume total dos poros presentes, visto que seus formatos são
alterados com o empescoçamento, como mostrado na figura 2.14. Em sua reta final, o
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progresso definitivo é visto pela eliminação dos poros remanescentes devido ao crescimento
dos grãos (76). Em suma, o processo é bem similar ao demonstrado na figura 2.13.

Figura 2.14 – Empescoçamento durante a sinterização

Fonte – Adaptado de Huppmann e Petzow(78)

2.3.4.2 Sinterização em fase líquida

Em fase líquida o processo de sinterização apresenta benefícios que não existem
no método em estado sólido. Essa técnica ostenta vantagens, já que grãos sólidos e uma
fase líquida coexistem. Esse fato gera uma aproximação facilitada das partículas pela ação
de capilaridade, uma vez que os grãos são solúveis no líquido e facilitam a interface entre
as partículas (79). Assim, o advento da sinterização por fase líquida resulta em materiais
com densificação mais uniforme ao longo da sua microestrutura, visto que ostenta uma
maior cinética de reação (80). Acompanhando a figura 2.15, observa-se que inicialmente o
processo repete o modelo em estado sólido. É a partir da formação de uma fase líquida pela
fusão do aditivo que há um rearranjo, concatenando em uma solução com precipitados.
É nessa etapa que a difusão é facilitada, como supracitado, pois troca-se uma interface
sólido/vapor por sólido/líquido. Esse fato aprimora a troca atômica e crescimento dos
grãos, culminando na densificação.

2.3.4.3 Sinterização com auxílio de pressão

A sinterização com auxílio de pressão é comumente chamada por prensagem a
quente, onde aplica-se tensão uniaxial ou isostática, denominados "Hot Pressing" (HP)
e "Hot Isostatic Pressing" (HIP), para facilitar o processo de sinterização. Esse tipo de
processo se torna facilitador, pois reúne fatores termodinâmicos, como temperatura e
pressão, que oportuniza o transporte de massa pela intensa e contínua deformação plástica
e deslocamento das partículas. A técnica HP tem baixa produtividade, já que é composta
por um forno com uma prensa acoplada e não apresenta muita flexibilidade. Já na técnica
HIP, a pressão é dada pela pressurização do gás no interior de um vaso de pressão. De
todas as formas, são métodos indicados para garantir a oclusão integral das porosidades
em cerâmicas covalentes (81).
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Figura 2.15 – Etapas da sinterização em presença de fase líquida

Fonte – Adaptado de German, Suri e Park(79)

2.3.4.4 Sinterização do carbeto de silício

A sinterização sem pressão do SiC é impossível sem a presença de aditivos, dado
o caráter predominantemente covalente de suas ligações. Assim, óxidos metálicos são
adicionados e estudados como facilitadores do processo de sinterização pela formação
de fase líquida (82). Dessa maneira, o líquido que se forma ao atingir o ponto de fusão
dos materiais de adição diminui a temperatura de sinterização do SiC. Já com aditivos
não-óxidos o processo de difusão ocorre no estado sólido, o que demanda temperaturas
mais altas que em fase líquida (83). Entretanto, essas temperaturas são consideradas baixas
quando comparadas com a sinterização em estado sólido, acima de 2000oC, mesmo assim
demandando temperaturas entre 1780oC e 1950oC (11).

Diversos compósitos cerâmicos bifásicos, entre outros elementos, podem ser citados
como aditivos para sinterização em fase l[iquida do SiC, tais como: MgO, Lu2O3, Y2O3,
Al2O3-Y2O3, Al2O3-Y2O3-MgO, Al2O3-YAG, Al2O3-Y2O3-CaO, Al2O3-Y2O3-SiO3. Mas é
o sistema Al2O3-Y2O3 que se destaca entre os mencionados. Em grande parte, isso se
deve ao baixo ponto eutético, compreendido em 1826oC, diminuindo a temperatura de
sinterização quando comparado à sinterização em estado sólido, por exemplo, com 2100oC
(46). Mas também pela presença da alumina, com fórmula Al2O3, pois sua produção
atrelada a matérias-primas de fácil disponibilidade e de custo relativamente baixo (84).

2.3.5 Dureza em materiais cerâmicos
O ensaio Vickers, assim como Knoop, afere medida de dureza por indentação. Essa

propriedade mecânica é determinada pela área produzida por uma ponta de diamante
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piramidal, dividida pela carga utilizada para produzir a indentação na superfície da
amostra. Assim, quanto maior a penetração do indentador, maior a impressão deixada e
menor a dureza. Os ensaios de dureza em cerâmicas avançadas são padronizados pelas
normas ASTM C1326 (85) e ASTM C1327 (86), correspondentes a Knoop e Vickers,
respectivamente.

Materiais dúcteis permitem uma ampla gama de cargas aplicadas a esse teste.
Porém, em materiais cerâmicos, altas cargas resultam no fissuramento do corpo de prova.
Isso impede uma correta leitura da indentação. Por esse motivo, é comum aplicar cargas
pequenas, em torno de 1,96 N, gerando resultados a partir de uma microindentação,
regulamentada pela norma ASTM B933-16 (87) (88). Entretanto, dados de dureza em
materiais cerâmicos dependem diretamente da carga aplicada. Para atenuar as decorrências
desse fenômeno, chamado de efeito do tamanho da intentação ("indentation size effect"),
busca-se alcançar valores próximos ao platô de dureza, evitando flutuações significativas na
leitura da dureza. O platô de dureza é o ponto ótimo buscado durante esse tipo de ensaio
mecânico, como gráfico observado na figura 2.16. Valores próximos a ele são atingidos
com o aumento da indentação e carga aplicada, porém esses dados variam de acordo com
a cerâmica testada. Assim, os valores obtidos devem se aproximar do platô utilizando
cargas que promovam essa condição sem desenvolver rachaduras excessivas, impedindo
sua correta leitura.

Figura 2.16 – Curvas de dureza Knoop e Vickers de acordo com "Indentation Size Effect"

Fonte – Adaptado de American Society for Testing and Materials(86)

A maior diferença entre os testes de dureza supracitados está na dimensão do
indentadores e o formato de suas indentações. O indentador Vickers possui ângulos de
diedro, com 136o entre as faces (figura 2.17.b) e suas impressões se aproximam de uma forma
quadrada (figura 2.17.c). Enquanto o indentador Knoop também tem formato piramidal,
mas com razão entre comprimento e largura de 7:1 (figura 2.17.a), tem indetação produzida
em seu ensaio tem formato losangular (figura 2.17.d).
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Figura 2.17 – Modelos dos indentadores (a) Knoop (b) Vickers

Fonte – Adaptado de American Society for Testing and Materials (85, 86)

Devido a essas peculiaridades de cada tipo de ensaio, equações diferentes são
denominadas a cada um, levando em considerção aspectos da impressão deixada pelo
penetrador. Como mostrado na equação 2.2, referente à dureza Vickers, d é a média
aritmética entre as duas diagonais, em mm. Já na equação 2.3, referente à dureza Knoop,
temos em I a medida da diagonal maior em µm. No presente trabalho, essa etapa será
incumbida de durômetro SHIMADZU, modelo HMV-G, proveniente do laboratório de
ensaio de materiais do IME, certificado pelo INMETRO de acordo com a ABNT NBR
ISO 17025 (89).

HV =
2 · F · sin 136o

2
d2 (2.2)

HK = 1450, 6 · 103 · F
I2 · 9, 807 (2.3)

Outro método que pode ser aplicado para aferir dureza é o Rockwell, na escala
HRA. Como método de medição é direto, balizado na norma ASTM E18-20 (90), é um
dos mais utilizados na indústria para metais. Tem fácil aplicação e elimina erros do
operador, uma vez que não requer habilidades para manuseio e leitura da dureza. Esse
modelo de ensaio consiste na aplicação de cargas por etapas. Inicialmente uma pré carga
é aplicada, atestando o contato do indentador na amostra. O ensaio propriamente dito
ocorre após a estabilização da pré carga, empregando-se o restante em sequência. A dureza
então é exposta, na escala determinada e apropriada à faixa de dureza do material, em
mostrador acoplado à máquina. No sistema de medida HRA, a dureza é medida entre
a profundidade que resulta de duas penetrações consecutivas, com uma carga pequena
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sucedida por outra de maior intensidade, 10 e 50 kgf, respectivamente, totalizando 60 kgf.
No método Rockwell os indentadores mais comuns são esferas de aço de alta dureza e
diversos diâmetros, variando de 1

16 e 1
2 polegada. Entretanto, também dispõe de indentador

esferocônico de diamante para materiais de dureza elevada, sendo o caso do presente
estudo, como esquematizado na figura 2.18.

Figura 2.18 – Diagrama da vista transversal da ponta do indentador de diamante esfero-
conico

Fonte – Adaptado de American Society for Testing and Materials (90)
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3 MATERIAIS E MÉTODOS

Este capítulo descreve os materiais, procedimentos experimentais e caracterizações
implementadas no presente estudo. Os pós foram caracterizados por difração de raio X,
método de Rietveld e imagens obtidas no MEV. As caracterizaçãoes foram sucedidas pelo
preparo de misturas com aditivação de 1, 5, 15 % em peso, faixa bem fundamentada na
literatura para preservar as caraceterísticas do SiC (91). As misturas foram compactadas
na forma de corpos cilíndricos de 20 mm de diâmetro, com medidas de volume e peso
aferidas. Os corpos sinterizados foram novamente submetidos a análises por difração de
raios X e microscopia eletrônica de varredura, adicionando ainda as caracterizações das
propriedades físicas e mecânicas.

3.1 Materiais utilizados
O presente estudo teve como materiais de partida a vitrocerâmica do sistema LAS

adicionada ao SIKA® Densitec L. Esse pó comercial é a mistura do SiC com alumina
(Al2O3) e ítria (Y2O3). O pó Densitec L possui densidade de 3, 21g/cm3 e possui 6% de
ligante, sendo projetado especialmente para obter ótima sinterabilidade a temperaturas
acima de 1930oC (92).

A vitrocerâmica foi produzida no Instituto de Aeronáutica e Espaço (IAE). Os
materiais foram pesados e misturados como mostra composição química discriminada
na tabela 3.1, fornecida pelo IAE. A mistura foi realizada por 60 minutos em moinho
excêntrico, sendo fundida em cadinhos de mulita-zircônia a 1650 oC (figura 3.1.a e 3.1.b),
com taxa de aquecimento de 10 oC/min, em Forno Nabertherm. Posteriormente foi vertida
em lingoteiras de grafite (figura 3.1.c) e recozida a 600 oC por 4 horas, em mufla EDG
modelo 3000 3P. O resfriamento ocorreu sobre alumina eltrofundida, sendo cortado e
moído ao fim do processo (35).

Figura 3.1 – Processo de obtenção do LAS a) Fusão dos elementos constituintes; b) retirada
do material fundido em cadinho de mulita-zircônia; c) vertimento em lingoteira
de grafite
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Tabela 3.1 – Composição Química do LAS

Fase Peso (%)
SiO2 62,0
Al2O3 17,5
Li2O 8,0
MgO 5,5
ZrSiO4 4,5
TiO2 2,0
Fe3O4 0,5
Total 100,0

3.2 Caracterização dos pós
É um procedimento empregado para analisar a morfologia, dimensões e fases

presentes nas partículas. Estas propriedades exercem influência significativa no processo
de sinterização. Os pós foram caracterizados por: microscopia eletrônica de varredura e
difração de raios X.

3.2.1 Microscopia eletrônica de varredura
Os pós foram analisados emMEV Quanta FEG 250 da FEI, localizado no laboratório

de microscopia eletrônica do IME. Utilizou-se de fita de carbono para aderencia das
partículas no Stub. Tanto SiC quanto LAS não utilizaram de recobrimento para obtenção
das imagens e microanálises.

3.2.2 Difração de raios X
As fases cristalinas presentes no pó SIKA® Densitec L foram caracterizadas através

de análise quantitativa realizada pelo método de Rietveld, amparado no software TOPAS
Academic v5 da UERJ. As análises de difração foram obtidas em difratômetro do IME,
X’pert Pro da Panalytical, com radiação CoKα, tensão de aceleração de 40 kV e corrente de
40 mA, varredura ocorreu com 2θ entre 20 e 80o e passo de 0,05o. O LAS foi caracterizado
com difratômetro do CPRM, X’pert Pro da Panalytical, com radiação CuKα, tensão de
aceleração de 45 kV e corrente de 40 mA, varredura com 2θ entre 10 e 100o, passo de 0,02o

e tempo de coleta de 1,5 s.

3.3 Processamento
O processamento é a combinação das etapas que culminam na sinterização do

material. Nesta pesquisa os pós recebidos passaram por processos de peneiramento, moagem
e prensagem a frio. Assim os corpos verdes produzidos foram marcados e levados a
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sinterização, com suas massas e medidas aferidas para posterior estudo de retração e perda
de massa.

3.3.1 Preparo dos pós
A qualidade da sinterização depende de inúmeros fatores, entre eles a homogeneidade

da mistura. Desse modo, o preparo dos pós tem o objetivo de colocá-los em condições
para que o processo de mistura ocorra da melhor maneira possível. Na teoria, o princípio
de uma mistura homogênea prevê cada partícula de um dos pós presentes esteja junto às
partículas dos outros (93). A diminuição no tamanho das partículas é essencial para a
sinterização, pois quanto menor seu tamanho, maior sua área superficial, o que auxilia
a conexão entre as partículas por aumentar o número de pescoços formados por área,
concatenando em maior reatividade no processo (94).

O pó SIKA® Densitec L, por ser comercial, já se encontra pronto para o uso
em tamanho submicrométrico, de acordo com dados fornecidos pelo fabricante (92). A
vitrocerâmica foi produzida no IAE e levada ao IME em formato de pó grosseiro. Com
granulometria irregular, apresentado na figura 3.2, o material passou por duas etapas de
moagem. A primeira, moagem autógena, foi realizada para evitar contaminações. Essa
afirmação se deve ao fato da moagem autógena apresentar menor consumo de meio moedor,
já que o processo ocorre devido à ampla faixa granulométrica dos corpos moídos, cominuidos
pelo impacto entre eles (95). Em complemento, empregou-se uma segunda moagem com
utilização de corpos moedores de alumina. O procedimento da primeira moagem deu-se
em moinho vertical Marconi, modelo MA 350/E, com câmara de nylon por 5 horas, a seco
e utilizando a heterogeneidade dos grãos para moer o material.

Figura 3.2 – Granulometria heterogênea do LAS como recebido

A segunda moagem foi realizada com bolas de alumina de alta dureza para facilitar
o processo de cominuição do material, seguindo orientações do fabricante para moagem de
vidros, essa etapa foi efetuada no tempo de 6 minutos, com proporção de 110 g de corpos
moedores para 30 g de vidro (96). As bolas de alumina foram pesadas nos momentos que
precederam e sucederam a operação de moagem, a fim de relatar dados de contaminação
pela perda de massa dos corpos moedores.
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Todo o peneiramento foi realizado com 3 peneiras do modelo DIN 4188, com
aberturas de 0,06, 0,09 e 0,71 mm. As peneiras foram acopladas ao equipamento da
+GF+, agitador TWB. O pó foi peneirado três vezes, pelo tempo de 3 minutos. A primeira
delas para classificação antes da moagem autógena, como visto na figura 3.2. Os dois
peneiramentos seguintes verificaram a efetividade da primeira e segunda moagens.

3.3.2 Produção das misturas
O pó SIKA® Densitec L recebeu o aditivo nas proporções de 1, 5 e 15% em peso de

LAS, já que é uma faixa de aditivação bem fundamentada na literatura. A densidade da
vitrôceramica estudada nessa pesquisa foi definida de acordo com sua composição. Para
tal, utilizou-se da regra das misturas com os dados expressos na tabela 3.2.

Tabela 3.2 – Regra das misturas para o LAS

Fase Peso (%) Densidade (g/cm3)
SiO2 62,0 2, 65
Al2O3 17,5 3, 95
Li2O 8,0 2, 01
MgO 5,5 3, 58
ZrSiO4 4,5 4, 56
TiO2 2,0 4, 23
Fe3O4 0,5 5, 17
Total 100,0 3, 01

No total, foram produzidas 4 misturas de 50g de cada, expressas na tabela 3.3.
O pó SIKA® Densitec L vem pronto para prensagem e sinterização, dotado de ligantes
e auxiliares de prensagem, o que aumenta a densidade do corpo verde. Desta forma, o
processo de implementação do LAS propendia a produzir uma mistura sem comprometer
os aglutinantes presentes. Com base em dados da literatura (97, 98), promoveu-se a mistura
a seco nos seguintes parâmetros:

- Moinho vertical

- 1h

- Sem corpos moedores

- Aditivação: 1, 5 e 15 % em peso de LAS

3.3.3 Sinterização
A sinterização ocorreu em forno com elemento aquecedor de grafite da Thermal

Technology Inc.- High Temperature Experts, modelo 1000-3560-FP20, pertencente ao
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Tabela 3.3 – Composição das misturas

Mistura Densitec L (%) Densitec L (g) LAS (%) LAS (g)
M0 100,0 50,0 0,0 0,0
M1 99,0 49,5 1,0 0,5
M5 95,0 47,5 5,0 2,5
M15 85,0 42,5 15,0 7,5

Dados percentuais expressos em peso

laboratório da Universidade Federal do Rio Grande do Sul. Utilizou-se matriz com 20 mm
de diâmetro (figura 3.3) e pressão de 175 MPa, para conformação dos corpos verdes.

Figura 3.3 – Matriz cilíndrica de 20mm de diâmetro e punções

Os parâmetros de sinterização foram definidos com temperatura de 1800 oC e 1
hora de patamar, mais uma hora na temperatura de 850 oC em atmosfera de argônio.
Características do forno implicaram em taxa de aquecimento de 10 oC por minuto da
temperatura ambiente até o patamar. O resfriamento ocorreu por inércia térmica.

3.4 Caracterização da microestrutura e das fases cristalinas
A caracterização da microestrutura é um importante auxílio de compreensão das

reações físico-químicas no processo de sinterização. Formação de novas fases, dispersão
do aditivo no material base e outras características de interface podem ser observadas.
Assim, passa diretamente por esse tipo de caracterização entender a sinterização e quais
alterações ela implica no material.

Utilizou-se difração de raios X e refinamento pelo método de Rietveld, além de
microanálises de microscopia eletrônica. A análise quantitativa de fases minerais e medidas
do tamanho de cristalito pelo método de Rietveld tratou os dados obtidos na difração
de raios X. Em MEV, além de observar e registrar aspectos morfológicos, efetuou-se
mapeamento por espectroscopia por energia dispersiva (EDS).
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3.4.1 Microscopia eletrônica de varredura
As imagens dos corpos sinterizados foram produzidas pelo MEV FEG JMS 7100F

da JEOL, do laboratório de microscopia eletrônica do IME e LEO 435 VPi, do IAE. As
amostras foram recobertas com ouro e tiveram superfície de fratura observada após os
corpos sinterizados serem partidos com auxílio de alicates e nitrogênio líquido. Os grupos
que receberam ataque químico tiveram suas superfícies previamente preparadas após
operação de corte, como descrito nas seções 3.6 e 3.7.

3.4.2 Difração de raios X
As fases cristalinas foram identificadas com auxílio de difratômetro pertencente

ao Centro de Pesquisas de Energia Elétrica (CEPEL). O Cepel possui um difratômetro
PANALYTICAL, modelo X’PERT-PRO, que possui o detector X’CELERATOR, capaz de
conferir mais rapidez na análise através da tecnologia “Real Time Multiple Strip” (RTMS)
que simula a operação simultânea de 100 detectores convencionais. O X’PERT-PRO possui
uma resolução disponível para análise que pode variar de 0,001o e 1,27o, permitindo
diferenciar fases cristalográficas com maior precisão. O equipamento opera com o tubo de
raios X com anodo de Cobre (Cu) e filtro de Ni como atenuador. O Filtro tem a capacidade
de reduzir o K Beta em 99% e K alfa de 58%, apresentando um K de absorção de 1.488 Å.

3.5 Caracterização das propriedades físicas
A caracterização dessas propriedades nos permite conhecer as singularidades de

cada material e como processos influenciam em seus predicados, a exemplo da sinterização.
Essa fase de caracterização utilizou o princípio de Arquimedes para medidas de densidade
e porosidade. Retração e perda de massa foram aferidas com paquímetro, micrômetro
e balança, respectivamente. Ademais, efetuou-se análise térmica em DSC para estudar
fenômenos decorrentes do aquecimento do LAS.

3.5.1 Densidade e porosidade
Geralmente materiais cerâmicos têm sua fabricação dedicada a impedir porosidades

remanescentes, vistas como defeito. Todavia, a estabilidade térmica, química e estrutural
associadas a avanços no tratamento de partículas cerâmicas fez crescer o interesse em
cerâmicas porosas. As aplicações de materiais cerâmicos não se limitam a produtos com alta
densificação, podendo se estender a filtros, catalisadores, substratos, processos eletroquími-
cos e afins, quando porosos. (99). Desse modo, denota-se que, além dos materiais cerâmicos
terem sua porosidade diretamente ligada com o nível de densidade, suas propriedades
mecânicas, térmicas e aplicabilidade estão atreladas a essas propriedades físicas. Esse fato
independe se a ocorrência da cerâmica é de forma natural ou artificial (100).
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Os inúmeros materiais cerâmicos conhecidos contêm os mais diversos empregos
devido às suas propriedades. Ou seja, a complexidade e variedade de como os poros se
arranjam em cada material podem definir sua aplicação. Tendo em vista esse fator, variados
tipos de técnicas para aferir densidade e porosidade foram desenvolvidas. Dentre elas,
destaca-se o princípio de Arquimedes (101).

O princípio em si é amparado pela NBR 16661 (102). Norma essa, que estabelece um
método para a determinação dos seguintes aspectos: volume aparente, volume aparente da
parte sólida, densidade de massa aparente, densidade aparente da parte sólida, porosidade
aparente e absorção em materiais refratários. Neste estudo, uma balança GEHAKA BK
300 e aparatos para o teste foram utilizados, como mostra a figura 3.4.

Figura 3.4 – Balança GEHAKA (modelo BK 300) e aparatos

3.5.2 Retração e perda de massa
Assim que o processo de sinterização é iniciado, os fenômenos da perda de massa

e retração entram em ação. Preliminarmente em taxas mais baixas, ocasionados pela
evaporação de gases e condensação do material. Os níveis de retração são elevados dras-
ticamente devido ao rearranjo e à aproximação das partículas, resultantes do aumento
da temperatura. Esse encadeamento é precedido pela leve expansão do material quando
iniciado o aquecimento do sistema (103).

Na sinterização em fase líquida, a retração é ainda maior. Isso porque o material
base é dissolvido no líquido formado pelos aditivos. Torna-se então uma solução saturada
com precipitados do material base se formando em partes aleatórias do sistema. É esse
mecanismo de saturação e precipitação é o responsável pela maior taxa de retração no
menor espaço de tempo dentro do processo de sinterização (104).
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No presente estudo, as medidas de retração e perda de massa foram efetuadas nos
corpos pré e pós sinterizados. A análise de proporção é dada pela diferença presente antes
e depois do processo de sinterização. Foram utilizados paquímetro digital, micrômetro e
balança Marte, modelo AD3300 para as respectivas medidas.

3.5.3 Calorimetria exploratória diferencial
Conhecido e eficaz mecanismo analítico, o “Differential Scanning Calorimetry”

(DSC), caracteriza propriedades físicas de origem térmica. Essa técnica promove, através de
alterações de entalpia e entropia, leitura das temperaturas de transição, fusão e cristalização
dos materiais (105), portanto, fundamental no estudo de vitrocerâmicas

O estudo da cristalização de vidros é essencial para indicar o intervalo de transição
vítrea. É por meio de técnicas termoanalíticas que se define temperaturas de cristalização de
vidros, fornecendo dados para tratamentos térmicos mais precisos. Uma técnica alternativa
para a determinação de múltiplas transições de vidro é a análise da curva de fluxo de
calor DSC (106). Devido à alta significância de seus dados e versatilidade da técnica, o
DSC é o método mais frequentemente empregado para esse tipo de análise térmica. Isso
em razão de praticamente qualquer sólido compacto estar apto para ser analisado. Nesta
pesquisa, foi utilizado o equipamento Netzch modelo DSC-404, com 7,8 miligramas da
amostra, corrente de 5000 µV e taxa de aquecimento de 10 oC/min.

3.6 Preparação ceramográfica
De importância ímpar para o processamento das amostras e boa condução do ensaio

de dureza, essa etapa consiste em preparar superfície do corpo a ser indentado de maneira
especular. Isso permite a visualização das diagonais formadas pelos vértices opostos da
base da pirâmide do indentador em microscópio ótico.

Foram preparadas amostras das misturas M0, M1 e M5. O grupo M15 (FOTO DA
AMOSTRA M15 CORTADA) se mostrou consideravelmente poroso e de difícil preparação
de superfície, sendo assim descartado para o ensaio de dureza. As amostras foram cortadas,
em cortadora de precisão Struers Minitom (figura 3.8) do Laboratório de Metalografia do
IME, a fim de diminuir a área de interesse e facilitar o processo de preparação.

Após o corte, as amostras foram embutidas em resina acrílica. Apesar do baquelite
ser o material mais indicado para embutimento de cerâmicas como o SiC, a resina acrílica
se mostra como boa alternativa na ausência do primeiro. Com baquelite, o embutimento
à quente oferece duas superfícies paralelas e a alta dureza da resina não compromete o
ensaio. Entretanto, a resina acrílica fornece dureza aceitável e a questão do paralelismo das
superfícies pode ser mitigado a partir de operações de desbaste até um ponto satisfatório.
Após o corte, as amostras foram embutidas em resina acrílica.
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Após embutido, o material foi desbastado e lixado com disco diamantado MD-Piano
120 da Struers, e posteriomente polido utilizando de aparato para polimento automatizado
acoplado à própria politriz de velocidade variável Arotec VV (figura 3.5). Essa etapa durou
cerca de uma hora, com carga baixa, velocidade em torno de 250 RPM e utilizando água
como lubrificante. Ao fim desse estágio obteve-se uma amostra plana e ausente de riscos
provindo do processo de corte.

Figura 3.5 – Polimento das amostras em politriz Arotec VV com aparato automatizado
de polimento

Dando sequência, o polimento inicial ocorreu com pano duro de poliéster utilizando
de pastas diamantadas de 15, 12 e 9 micrometros e uso de uma solução de 50% água-álcool
como lubrificante. Esse passo foi finalizado com suspensão de diamante policristalino
de 6 micrometros. A última etapa do polimento se deu com pano de veludo flocado e
pastas diamantadas de 3, 1 e 1

4 micrometros, também fazendo uso de uma solução de
50% água-álcool como lubrificante, até a total remoção dos riscos observados na amostra
com auxílio de microscópio ótico. Esses procedimentos seguiram trabalhos anteriores no
grupo de pesquisa do IME. Isso devido aos parâmetros mostrarem uma correta preparação
cerâmografica do SiC sinterizado em presença de fase líquida (107).

3.7 Ataque Termoquímico
Os grupos sinterizados passaram por ataque termoquímico para revelar contorno

de grão. As amostras foram amarradas com um fio de Kanthal A1 e colocadas em um



Capítulo 3. MATERIAIS E MÉTODOS 47

cadinho de alumina com um banho de sal composto por 50% de hidróxido de sódio
e 50% de hidróxido de potássio (figura 3.6). Após 10 minutos a 500oC, as amostras
foram retiradas, arrefecidas e lavadas com água destilada. As espécies ensaiadas foram
previamente preparadas como descrito na seção 3.7. Esse método permite observar se
os aditivos estão presentes nos contornos de grão devido a dependência da quantidade e
composição química das fases presentes para resistir a corrosão do processo termoquímico
(108).

Embora a ação decapante do ataque térmico não seja a melhor em termos de corrosão
seletiva, é comumente utilizada por ser simples e rápida para delinear os contornos de grão.
Uma superfície plana e bem polida é termodinamicamente instável a altas temperaturas,
assim como as regiões de contorno de grão, de modo que o grão polido reduz sua energia
superficial arredondando-se ligeiramente à medida que os átomos se difundem para os
contornos de grão (109). Todavia, temperaturas altas são requeridas para materiais
cerâmicos, chegando a 90% da temperatura de sinterização, podendo gerar alterações na
microestrutura do material.

A decapagem química corrói seletivamente as regiões de maior susceptibilidade,
como os contornos de grão, quando amostras com boa preparação ceramográfica são
imersas em solução corrosiva. Entretanto, cerâmicas costumam ser quimicamente estáveis e
resistentes à corrosão, exigindo maiores concentrações de solução corrosiva ou aquecimento
da amostra enquanto imersa (109). Portanto, o ataque termoquímico foi empreendido para
revelar contorno de grão aliando as técnicas citadas.

Figura 3.6 – Processo de ataque termoquímico

3.8 Caracterização das propriedades mecânicas
A caracterização de propriedades e resistência mecânica visa medir aspectos rela-

cionados à integridade estrutural. Neste trabalho, os ensaios escolhidos tem uma função
dicotomizada de antever aspectos primordiais para aplicação de cerâmicas de alta resistên-
cia ao impacto. Assim, ensaios de dureza e tenacidade à fratura foram efetuados.
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3.8.1 Susceptibilidade ao corte
Uma das propriedades mais requisitadas dos materiais cerâmicos é a sua alta

resistência ao desgaste. O mesmo pode ser definido como o desprendimento de partículas
resultantes do processo de contato entre superícies em movimento. A susceptibilidade
ao corte mede a capacidade do material resistir ao desgaste por certo periodo de tempo.
Para tal, o material sinterizado foi submetido à cortadora de precisão Struers Minitom
(figura 3.8), com disco dimantado e próprio para cerâmicas de alta resistência, velocidade
abaixo de 100 RPM e caga de 150g. Os corpos cilíndricos foram marcados (figura 3.7)
e posicionados no porta amostras da cortadeira afim do disco de corte transpassasse a
mesma área em cada um deles. O objetivo foi evitar deturpações nos dados comparativos,
uma vez que a velocidade, carga e distância percorrida pelo disco foram as mesmas para
todas as amostras.

Figura 3.7 – Amostras marcadas para ensaio de susceptibilidade ao corte

Essa propriedade foi aferida da seguinte forma: quanto maior o tempo que a amostra
de cada composição leva para ser totalmente cortada pelo disco, menor será susceptibilidade
ao corte do material ensaiado. Essa etapa aconteceu em dois passos, com cada grupo
sendo cortado duas vezes. No primeiro passo, foram cortados na ordem crescente do
percentual de aditivação M0, M1, M5 e M15, respectivamente. No segundo passo, a última
amostra cortada anteriormente deu início ao processo. A inversão na ordem do corte tem
por objetivo mitigar os efeitos abrasivos que um material cerâmico poderia causar no
fio de corte do disco, comprometendo o entendimento dessa propriedade, de acordo com
referência (110).
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Figura 3.8 – Corte da amostra M0 em cortadora de precisão Struers Minitom

3.8.2 Dureza
No presente trabalho, foi realizado ensaio de dureza utilizando três normas como

base para aferição (86, 85, 90). As durezas Vickers e Knoop utilizaram de cargas de 1 e 2
g, enquanto a dureza Rockwell utilizou de 10 kg de pré carga e 50 kg de carga, totalizando
60 kg da escala HRA. Apesar de ser normatizada para materiais metálicos e poliméricos, a
ASTM E18-20 apresenta características de interessante aplicação em materiais cerâmicos
(111). Foram efetuadas dez indentações para cada condição de carga para cada uma das
condições de aditivação. Para os ensaios Vicker e Knoop, as tiveram superfície preparada
como descrito na seção 3.6.

3.9 Análise de variância (ANOVA)
O teste de hipóteses tem implementação quando necessária a conclusão a partir

de resultados de uma população de amostra. Entretanto, a comparação de dados requer
um refinamento, normalmente aplicado a partir de inferência estatistica. A confiabilidade
dos dados coletados deve ser testada dentro de um limite seguro, não comprometendo as
conclusões. A análise de variança (ANOVA), utilizando o teste T, compara as médias e a
significância da diferença de suas informações com nível de confiaça de 95%.

O presente estudo executou esse teste com os parametros referidos na tabela 3.4,
na qual SQTr é a soma dos quadrados de tratamento, SQR a soma dos quadrados do
resíduo, SQT a soma dos quadrados totais, QMTr o quadrado médio de tratamento,
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QMR o quadrado médio do resíduo, F é o valor crítico tabelado (Fcritico), k − 1 é o grau
de liberdade dos tratamentos, n− k é o grau de liberdade do resíduo, n− 1 é o grau de
liberdade do total, C é a correção, y são os valores obtidos nas análises, r é o número de
repetições e T é a soma dos valores obtidos das análises para cada tratamento.

Tabela 3.4 – Análise de variância de um experimento totalmente ao acaso.

Causas da Variação GL SQ QM F
Tratamentos k - 1 SQTr QMTr 95% confiabilidade
Resídudo n - k SQR QMR
Total n - 1 SQT

Valores obtidos através das equações de 3.1 a 3.7.

C = (∑
y)2

n
(3.1)

SQT =
∑

y2 − C (3.2)

SQTr =
∑
T 2

r
− C (3.3)

SQR = SQT − SQTr (3.4)

QMTr = SQTr

k − 1 (3.5)

QMR = SQR

n− k
(3.6)

F = QMTr

QMR
(3.7)

A partir do calculo de F é criada a condição em relação ao Fcritico tabelado. Se
F > Fcritico, rejeita-se com um nível de confiança de 95% (ou nível de significância de
5%) a hipótese de que os tratamentos têm médias iguais. A partir dessa condição se
faz necessária a implementação da diferença mínima significante (d.m.s), neste trabalho
utilizou-se o teste de Tukey para verificação das informações, mostrado na quação 3.8, em
que q é o valor dado em uma tabela. O teste de Tukey consiste em medir um d.m.s, o qual
é comparado com a diferença entre as médias. Se o valor obtido pela diferença das médias
for maior do que o d.m.s, as médias são consideradas diferentes estatisticamente.
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D.M.S = q

√
QMR

r
(3.8)
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4 RESULTADOS E DISCUSSÃO

4.1 Moagem da vitroceâmica
A tabela 4.1 mostra a distribuição da granulometria em três momentos. Durante a

classificação pré moagem, o peneiramento revela que mais de 80% do material se encontrava
acima de 0,06mm. Estes tamanhos tornam impraticáveis a sinterização, já que uma mistura
com um pó nessas condições não garantiria homogeneidade.

Tabela 4.1 – Distribuição granulométrica do vidro base de LAS como recebido e após
moagem autógena e com bolas de alumina

Peneira Pré moagem (%) Autógena (%) Al2O3 (%)(mm) (mesh)
0,71 25 37,73 36,11 0

0,71 - 0,09 25 - 140 50,82 52,44 0
0,09 - 0,06 140 - 230 1,10 6,10 0

0,06 230 10,35 5,4 100

Em complemento com a figura 4.1, também é possível denotar, a partir da tabela 4.1,
a ineficácia da moagem autógena, exigindo outra etapa de processamento para obtenção
de um pó mais fino. Os diferentes tamanhos não geraram atrito suficiente para uma
diminuição significativa de suas dimensões, haja vista que mesmo após o processamento, o
material apresentou partículas com tamanhos de até 0,5 cm (figura 4.1), inviabilizando
a sinterização. Assim, o material ainda passou por outra etapa de processamento para
obtenção de um pó mais fino.

Essa segunda moagem também foi efetuada em moinho vertical da marca Marconi,
em copo de nylon com corpos moedores de alumina. Utilizou-se a proporção de 110g de
corpos moedores para 30 de material a ser moído, de acordo com instruções do fabricante
para moagem de vidros (96). Não houve contaminação aparente pela utilização dos corpos
moedores de alumina, já que o tempo de moagem não excedeu 6 minutos, seguindo o
informativo encontrado no site do fabricante de moinhos (96). O pó resultante da segunda
moagem foi colocado em peneira de 230 mesh acoplada a agitador mecânico de peneiras
TWB, indicando que todo o material se encontrava abaixo de 0,06mm, como exibido na
figura 4.2.
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Figura 4.1 – LAS exibindo tamanhos de até 0,5 cm

Figura 4.2 – LAS pós moagem com corpos moedores

4.2 Compactação
A pressão de compactação foi determinada a partir do ensaio da variação da massa

específica aparente em função da pressão de compactação, de acordo com gráfico exibido
na figura 4.3. São notáveis três estágios nesse processo. O primeiro, onde ocorre uma alta
taxa de densificação. No segundo, a taxa de densificação cai, mas ainda há aumento com a
elevação da carga aplicada. Já no terceiro estágio, a linha de tendência estabiliza. Como
pode ser observado, o aumento da pressão não gera densidades proporcionais à carga nesse
estágio.

Denota-se um platô alcançado no final do estágio II, evidenciando nessa etapa a
pressão de compactação ótima para esse material. A pressão de 175 MPa foi escolhida
utilizando de um coeficiente de segurança ao valor que a curva mostra estabilização, sendo
esse comportamento bem comum para materiais cerâmicos (112). Este dado corrobora o
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Figura 4.3 – Curva de compactação do SiC puro

valor de pressão indicado pelo fabricante (92).

4.3 Caracterização dos pós

4.3.1 Microscopia eletrônica de varredura
O LAS apresentou aspecto irregular, observado na figura 4.4.a) com aumento de

7.500X. É possível atrelar a variação no formato das partículas ao processo de cominuição do
mineral, por exemplo. Assim, repare-se na figura, 4.4.a), partículas com arestas fraturadas,
possivelmente em decorrência da moagem do material (113). Contudo, do ponto de vista
morfológico, o pó SIKA® Densitec L, composto por SiC, alumina e ítria, apresentou
configuração aredondada. Isso pode ser observado na figura 4.4.b), com aumento de 1500X.
A aparência cirular das partículas indica que o uso do polímero, utilizado como ligante,
ajuda a controlar o formato do que parece ser um agregado dos materiais que compõem o
SIKA® Densitec L, uma vez que o uso de elétrons retroespalhados não mostrou distinção
entre os pontos observados, como mostra a figura 4.4,d). Essa constatação é sugerida, a
partir das diferenças denotadas entre as figuras 4.4.a) e 4.4.b), demonstrando que alterações
no processamento do pó, como o uso de ligantes, implica diretamente na morfologia.

O mapeamento por espectroscopia de energia dispersiva (EDS) mostra como estão
dispersos, de maneira homogênea, os elementos presentes no LAS. A homogeneidade é
necessária, uma vez que os elementos conferem as propriedades do material. É possível
constatar como o silício é abundante e outros elementos, como ferro, estão menos presentes
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Figura 4.4 – Imagem obtidas em MEV do a) LAS pós moagem, abaixo de 0,06 mm, com
aumento de 7500X, por elétrons secundários b) SIKA® Densitec L como
recebido em aumento de 1500X, por elétrons secundários c) SIKA® Densitec
L como recebido em aumento de 500X, por elétrons secundários d) SIKA®

Densitec L como recebido em aumento de 500X, por elétrons retroespalhados

quando observados por essa técnica. Esse mapeamento corrobora a tabela 3.1, mostrando
Si compatível com a composição do LAS. A exceção é a aparição do C, pois se encontra
presente na fita de carbono utilizada no stub, sujeito a emitir raios X durante a análise.

O único elemento presente no LAS a não ser mapeado foi o lítio, devido ao seu
baixo número atômico, haja vista que é o metal mais leve dentre todos os elementos sólidos
(114). O EDS tem dificuldades de captar sinais de elementos leves e até mesmo 10 nm
de recobrimento por elementos mais pesados, como ouro, são suficientes para distorções
na sua leitura. Isso é devido ao perfil não homogêneo de emissão de raios X em relação a
profundidade e número atômico dos elementos. Esse fator influencia a quantificação por
EDS, já que são captados raios X característicos gerados da interação do feixe de elétrons
com o elemento (115).

hdasahd
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Figura 4.5 – Mapeamento por EDS do LAS (a) imagem por elétrons secundários; (b)
Silício; (c) Zircônio; (d) Titânio; (e) Carbono; (f) Alumínio; e (g) Ferro; (h)
Magnésio

4.4 Difração de raios X - Fases cristalinas
Na vitrocerâmica, não houve identificação de fases ou picos bem definidos, visto

que o material ainda não havia recebido os tratamentos térmicos para sua cristalização.
O resultado foi o difratograma que caracteriza um material amorfo, com banda presente
entre 20 e 25 graus. Entretanto, é observada uma banda nanocristalina entre 28 e 40o em
2θ, que se encontra abaixo do limite de detecção, modelando a linha de background. Essa
afirmação é feita pois se houvesse apenas a fase amorfa, a continuidade do difratograma
seria à nível de background. Ainda é possível observar picos de difícil interpretação em 45
e 78 graus. Isso indica uma mistura de características no material, exemplificado na figura
4.6.

Figura 4.6 – Difratograma do pó de LAS
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4.5 Calorimetria exploratória diferencial
Essa técnica de análise térmica varreu a amostra com uma taxa de aquecimento

constante proporcionando indicadores de temperatura. Três curvas foram produzidas para
aquecimento, resfriamento e segundo aquecimento. Na curva de aquecimento primária
(figura 4.7.a) é possível observar, descartando a primeira alteração devido ao aumento de
temperatura, que houve variação no fluxo de calor quando ultrapassa-se a barreira dos
800oC. Isto denota a temperatura de cristalização do LAS, correspondente à 850oC (35).
Esse evento de flutuação significativa do fluxo de calor não é observado novamente no
resfriamento (figura 4.7.b) ou aquecimento secundário (figura 4.7.c), sugerindo estabilidade
do material cristalizado.

Figura 4.7 – Análise térmica por DSC do LAS em formato de pó (a) aquecimento primário
(b) resfriamento (c) aquecimento secundário (d) junção da respectivas curvas

4.6 Caracterização dos corpos sinterizados

4.6.1 Microscopia eletrônica de varredura
O MEV permitiu observar a estrutura dos grãos e poros presentes, bem como a

distribuição do que se sugere ser "yttrium aluminum garnet" (Y AG) formado pela alumina
e ítria na sinterização. As figuras 4.8, 4.9 e 4.10 estão recobertas com ouro, a figura 4.11 não
recebeu recobrimento ou tratamento prévio e as figuras 4.12, 4.13, 4.14 e 4.15 passaram
por ataque termoquímico para revelar contorno de grão. A morfologia das amostras
sinterizadas não evidenciaram diferenças entre si quanto ao formato das partículas, uma
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vez que revelam grãos equiaxiais em todos os grupos, antes de serem submetidas à técnica
de ataque termoquímico (figuras 4.12, 4.13, 4.14 e 4.15). Os percentuais de aditivação do
LAS não puderam ser distinguidos do SiC pela técnica de elétrons retroespalhados, uma
vez que a densidade dos materiais, SiC e LAS, são muito próximas, 3,21 e 3,01 g/cm3,
respectivamente. Ainda assim, foi possível constatar a presença de uma fase mais pesada,
provavelmente o Y AG, com 4,6 g/cm3, em diversos pontos.

Figura 4.8 – Imagens obtidas em MEV a) amostra M0 por elétron secundario; b) amostra
M0 por elétron retroespalhado; c) amostra M1 por elétron secundario; d)
amostra M1 por elétron retroespalhado; e) amostra M5 por elétron secundario;
f) amostra M5 por elétron retroespalhado;

A figura 4.8 corrobora os dados de densidade da tabela 3.3, com dados obtidos
por ensaio de Arquimedes. Nota-se o aumento da porosidade à medida que a proporção
de LAS implementada sobe, indicando a menor promoção de densificação do aditivo
nas condições de maior aditivação. Da figura 4.9, observa-se na amostra M15 não só o
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nível de porosidade desse percentual de aditivação, mas também uma riqueza de regiões
topográficas pós fratura. Logo, a figura 4.9, é imagem precursora que foi dicotomizada em
sub áreas apresentadas na figura 4.10. As figura 4.10.d) e 4.10.f), por exemplo, exibem
como as partículas de SiC tem boa molhabilidade, possivelmente pelo Y AG, utilizando da
técnica de elétrons retroespalhados. Em complemento, na figura 4.11, é perceptível o que se
sugere ser um modelo transgranular de propagação de trinca. Para cerâmicas como o SiC,
de alta dureza e propensa a implementação na balística, espera-se que esse mecanismo
de fratura ocorra nos contornos de grão. Dessa forma, há maior dispersão de energia e
consequentemente maior proteção e resistência ao impacto. Ou seja, a partir da forma
como a trinca se propaga no corpo sinterizado pode ser um indicativo que condições de
aditivação e processamento implementadas no presente estudo não geraram um material
com promissora aplicação na proteção balística.

Figura 4.9 – Superfície de fratura da amostra M15

A microscopia eletrônica de varredura aplicada após ataque termoquímico nas
amostras proporcionou a avaliação dos contornos e tamanhos dos grãos, bem como tornou
mais evidente o crescimento da porosidade conforme se eleva a taxa de aditivos. As
amostras M0 e M1 não permitiram aumentos que excedessem 4000x, não ficando evidente
muitas alterações entre elas, como observado nas figuras 4.12 e 4.13, também em virtude
da adição de LAS ter diferença pequena. Todavia, nos grupos M5 e M15, foi possível
uma melhor resolução e maiores magnitudes, de até 18000x. Nessas amostras, depois do
ataque termoquímico, melhores detalhes do aspecto morfológico foram exibidos. É factível
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Figura 4.10 – Imagens obtidas em MEV da amostra M15 sinterizada a) amostra M15
aumento de 500x elétron secundario; b) amostra M15 aumento de 4000x
elétron retroespalhado; c) amostra M15 aumento de 500x elétron secundario;
d) amostra M15 aumento de 4000x elétron retroespalhado; e) amostra M15
aumento de 500x elétron secundario; f) amostra M15 aumento de 4000x
elétron retroespalhado

inferir que as diferenças apresentadas pelas figuras 4.14.d) e 4.15.d) tenham influência
direta da composição, mais precisamente do percentual de LAS. Na figura 4.14.d), grãos
mais arredondados são notados, enquanto na figura 4.15.d), nota-se um aspecto alongado
das partículas, alternando entre formatos arredondados e de bastão. Pela comparação das
figuras 4.12, 4.13, 4.14 e 4.15, percebe-se que a adição de LAS em 5 e 15% em peso, acabou
gerando uma microestrutura menos densa. Isto pode acarretar redução nas propriedades
mecânicas.

X
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Figura 4.11 – Imagens da trinca do grupo M1 obtidas em MEV com aumento de 12000x
a) elétron secundario; b) elétron retroespalhado

Figura 4.12 – Amostra M0 observada em MEV por elétrons retroespalhados após ataque
termoquímico a) 1000x b) 4000x

Figura 4.13 – Amostra M1 observada em MEV por elétrons retroespalhados após ataque
termoquímico a) 1000x b) 4000x

X
X
X
X
X
X
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Figura 4.14 – Amostra M5 observada em MEV após ataque termoquímico a) 4000x por
elétrons retroespalhados b) 9000x por elétrons retroespalhados c) 9000x por
elétrons secundários d) 18000x por elétrons secundários

X
X
X
X

Figura 4.15 – Amostra M15 observada em MEV após ataque termoquímico a) 4000x por
elétrons retroespalhados b) 4000x por elétrons secundários c) 9000x por
elétrons secundários d) 18000x por elétrons secundários
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4.6.2 Difração de raios X
A difração dos corpos sinterizados mostrou a formação de Y AG proveniente do

pó SIKA® Densitec L, o qual carrega alumina e ítria em sua composição, como pode ser
observado na seção 3.1 e dados do fabricante (92). A tabela 4.2 exibe a porcentagem
em peso do Y AG nos diferentes grupos, obtido pela quantificação de fases utilizando o
método de Rietveld. A formação dessa fase é integral, e não deixa evidências de alumina ou
ítria remanescentes. Traduzindo os dados do fabricante (92), para termos de molaridade,
a fim de comparar com a figura 4.16, temos a formação de Y AG na estequiometria
aproximada de 22% de Y2O3, sem outras fases presentes na temperatura de 1800oC. Apesar
da estequiometria não embasar a transformação total de Y AG, à luz da literatura, a
temperatura não é um fator que implica ao ocorrido, visto que trabalhos precursores do
grupo de pesquisa de SiC do IME conseguiram converter Al2O3 e Y2O3 em Y3Al5O12 em
patamares de 1200OC (14).

Tabela 4.2 – Fases cristalinas dos corpos sinterizados

Grupo YAG 3C 4H 6H
M0 5,78 43,11 7,76 43,35
M1 31,99 23,72 4,46 39,83
M5 9,90 51,82 8,68 29,59
M15 9,84 45,25 7,64 37,27

Dados em%

O pó de SiC é comumente repleto de politipos devido ao seu processo de obtenção.
Nota-se, como demonstrado anteriormente no item 2.2.1, que a nomenclatura politipos
advém da periodicidade das duplas camadas e o modelo de empacotamento presente. É
possível observar as proporções altas do politipo 6H, que indica a repetição de 6 duplas
camadas formando uma estrutura hexagonal, sendo o mais comum entre os politipos do
SiC(63). Ademais, podem haver alterações polimórficas durante o processo de sinterização,
uma vez há sensibilidade para tranformações a altas temperaturas (43). A transição de
β-SiC para α-SiC é capaz de ocorrer fundamentada em dois aspectos presentes nesse
estudo. A presença de fontes de alumínio, como o Y AG encontrado no material sinterizado,
beneficia o surgimento do politipo 4H (63). Outro aspecto que pode ser abordado é a
temperatura, apesar da literatura reportar a transformação de β-SiC para α-SiC no
patamar de 1950-20000C, à 18000C se dispõe de 90% da temperatura para que alguma
alteração seja notada (45). Os picos que representam os politipos do SiC estão bem
definidos, entre 33 e 40 graus. É plausível que a ausência de Si e SiO2, que se acredita
serem os produtos das reações de SiC e LAS em alta temperatura, não se mantiveram
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Figura 4.16 – Diagrama de fases Al2O3-Y2O3

Fonte – Caslavsky e Viechnicki(116)

nas amostras, provavelmente ficando contidos na parede do forno (117), como a figura 4.17
exibe.

Figura 4.17 – Contaminação das paredes do forno

Esperava-se que, a partir da ideia de cristalizar o LAS durante a sinterização,
houvesse a aparição de fases como β−espodumênio ou óxido de lítio, elementos muito
comuns na caracterização das vitrocerâmicas, entretanto ambos não foram detectados
(118). Essa condição pode ser atribuída a volatilização dos gases, comum na sinterização do
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SiC com utilização de óxidos para formar fase líquida, amplificada por altas temperaturas
do processo (107). Outrossim, a baixa concentração do óxido de lítio na composição total
do material, máxima de 1,2 % em peso para M15, se situou abaixo do limite de detecção
dos raios X, como pode ser observado nas fases contidas nas misturas pré sinterização da
tabela 4.3.

Tabela 4.3 – Fases contidas nas misturas pré sinterização

Fase LAS M1 M5 M15
SiO2 62,000 0,620 3,100 9,300
Al2O3 17,500 0,175 0,875 2,625
Li2O 8,000 0,080 0,400 1,200
MgO 5,500 0,055 0,275 0,825
ZrSiO4 4,500 0,045 0,225 0,675
TiO2 2,000 0,020 0,100 0,300
Fe3O4 0,500 0,005 0,025 0,075
Dados expressos em %

4.7 Caracterização das propriedades físicas

4.7.1 Densidade e porosidade aparente
Os resultados de densidade e porosidade aparente para os corpos sinterizados

medidos pelo ensaio de Arquimedes são mostrados na tabela 4.4. Os grupos M0 e M1
parecem apresentar os melhores resultados de densificação, em torno de 92%, os resultados
do grupo M5 e M15, com valores próximos à 90% e 80%, pareciam indicar a influência
do aditivo na densificação do material, onde seria possível observar uma inversão de
proporcionalidade quando correlacionamos os dados das tabelas 3.3 e 4.4 com as figuras
4.12, 4.13, 4.14 e 4.15, em virtude do decréscimo da densidade à medida que os valores de
adição do LAS sobem.

Tabela 4.4 – Dados do ensaio de Arquimedes

Grupo Densificação (%) Porosidade Aparente (%)
M0 91,87 ± 1,34 3,69 ± 1,07
M1 91,30 ± 1,43 1,09 ± 0,93
M5 89,57 ± 0,42 3,12 ± 0,49
M15 79,17 ± 1,61

Entretanto, ao analisar estatisticamente utilizando o procedimento ANOVA, na
tabela 4.5, foi possível comparar as médias da densificação do material. É demonstrado,
pela condição Fcalc < Fcritico, que não há significância na diferença entre os dados para a
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densificação do material sinterizado nas condições de aditivação e processamento efetuadas
neste trabalho.

Tabela 4.5 – ANOVA para densificação do material sinterizado.

C 4718387,89
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 3 9427361,04 3142453,68 1,01 3,10
Resíduo 20 62382425,46 3119121,273
Total 23 71809786,50 -

O patamar de sinterização utilizado neste estudo, 1800oC, indica a possibilidade de
resultados de densificação ainda melhores. Entretanto, utilizando de prensagem à quente
para oclusão dos poros (119). Assim, a pressão externa é frequentemente aplicada para
fornecer alta força motriz e densificação das partículas. Porém, quando comparado ao SiC
puro sinterizado à 1800oC e sem auxílio de pressão, o mesmo alcança densidade 87% (120),
denotando o ganho gerado pela aditivação do LAS.

Em termos de porosidade aparente, o grupo M15 foi descartado para o ensaio de
Arquimedes, visto que suas amostras apresentavam trincas e inviabilizam o uso correto da
norma NBR 16661. A porosidade aparente do grupo M0, com 3,69%, pode indicar que algo
próximo a total oclusão dos poros não foi possível, já que a temperatura de sinterização
desse pó comercial reside no patamar de 1930oC (92), 130oC acima da temperatura
empregada nesse estudo. A partir desse raciocínio, é provável que a adição de 1% em
peso de LAS tenha ajudado na densificação, uma vez que as amostras da mistura M1
apresentaram cerca de 1,09 ± 0,93% de porosidade, 3 vezes menor que o grupo M0. O
grupo M5 apresenta dados de porosidade aparente menores que o M0, 3,12%, apesar de
visualmente aparentar ser mais poroso. A tabela 4.4 deixa evidente que a aditivação do
SiC com LAS acaba por gerar um material menos poroso na proporção de 1%, e corrobora
os dados da seção 4.6, onde observa-se mais poros para os percentuais de 5 e 15% em peso.

4.7.2 Retração e perda de massa
No presente estudo, o grupo M15 apresentou perda de massa superior a 20%, o

percentual mais alto dentre os grupos testados. Já o grupo M0 apresentou o menor valor
médio. No geral, houve proporcionalidade entre os percentuais de aditivação e perda
de massa, como exibido na tabela 4.6. Aplicando o refinamento de dados pelo método
ANOVA e posterior teste de Tukey, foi possível constatar que apenas M0 e M1 apresentam
similaridade estatística. A tabela A.9 para o teste de Tukey é obtida, pois a tabela A.8
satisfaz a condição do Fcalc maior que o Fcritico.

Segundo estudos sobre a perda de massa do SiC sintetizado em fase líquida,
temperaturas acima de 1700oC causam a evolução de espécies voláteis (121). A presente
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Figura 4.18 – Amostra M15

Tabela 4.6 – Retração e perda de massa

Grupo RL Diâmetro RL Altura RV PM
M0 16,50 ± 0,32 17,81 ± 1,31 42,69 ± 1,31 10,25 ± 0,19
M1 17,34 ± 0,37 16,89 ± 0,42 43,22 ± 0,56 11,47 ± 0,11
M5 17,53 ± 0,18 16,77 ± 1,08 43,39 ± 0,88 16,27 ± 1,69
M15 17,35 ± 0,56 17,00 ± 1,70 43,30 ± 1,62 24,79 ± 0,36

*DPMG 0,41 0,40 0,27 5,71
RL - Retração linear; RV - Retração volumétrica; PM - Perda de Massa
*DPMG- Desvio padrão das médias dos grupos

pesquisa empregou o patamar de 1800oC na sinterização, desse modo o fenômeno da
volatilização dos gases foi enfatizado pela temperatura. A termoquímica das reações de
interface entre SiC e aditivos óxidos pode explicar esse fenômeno através de três reações:

SiC +O2 = SiO2 + C (4.1)

2C +O2 = 2CO (4.2)

2
3SiC +O2 = 2

3SiO2 + 2
3CO (4.3)
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Embora a reação da equação 4.3 seja a combinação da reação das equações 4.1 e
4.2, de fato as três reações representam processos diferentes. A equação 4.3 descreve a
oxidação e formação de CO sem carbono intermediário entre as espécies; esta reação tem
sido usada para representar oxidação de monocristais de SiC. Se C, SiC e O2 coexistirem,
a equação 4.1 será a reação mais termodinamicamente favorável. Mas, C, SiC e O2 nem
sempre coexistem em interfaces reais (122).

Assim, é possível constatar, a partir dos mesmos parâmetros de temperatura e
quantidade de ligante para todas as amostras, que o LAS foi o principal agente para o
aumento da perda de massa. O LAS é um sistema vitrocerâmico composto apenas por
óxidos. Segundo a literatura, a interação do SiC com aditivos óxidos resulta em perda de
massa pela formação de fases gasosas (123), como demonstrado nas equações 4.1, 4.2 e 4.3.
Todavia, há relatos de compósitos de SiC/LAS com proporções de LAS ainda maiores
que do presente estudo, exibindo menores valores de perda de massa devido a menor
temperatura de sinterização (117). As reações do SiC com o LAS podem ser controladas
alterando a atividade do carbono, tanto no leito de pó quanto nas amostras ou reduzindo
a temperatura de sinterização. (117).

Outro fator que pode ser mencionado é utilização de ligantes orgânicos, que facilitam
o processo de prensagem e atribuem maior resistência ao corpo verde, mas evaporam a
menos de 500oC (13). Portanto é plausível mencionar, como demonstrado no item 3.3.2 e
dados do fabricante (92), que grande parte da perda de massa do material é composta
pelos ligantes. Para os grupos M0 e M1, por exemplo, mais da metade da perda observada,
nas medidas pré e pós sinterização, é fruto da gaseificação dos ligantes.

Isso coloca o grupo M1, onde o LAS contribui na composição e processamento,
entre patamares baixíssimos de perda de massa quando se compara a dados literários
recentes, com uso de pouco ou nenhum ligante. Essa constatação fica mais evidente ao
comparar os autores que efetuaram a sinterização em fase líquida com alumina e ítria,
como observado no gráfico da figura 4.19. Saleiro(14) e Gonçalves(13) apresentaram perdas
mais altas que o presente estudo mesmo com o uso de 1

4 do ligante em peso. Lima(11)
e Godoy, Bressiani e Bressiani(124), reportaram perdas de massa mais altas que M1*,
mesmo que não tenham utilizado auxiliares de compactação poliméricos.

A retração do material se manteve quase a mesma em todos os grupos. Isso é
percepetível quando se observa o dado *DPMG, que mostra o desvio padrão entre as médias
de cada percentual de aditivação. Esperava-se um comportamento diferente, uma vez que a
literatura reporta compósitos de LAS/SiC com expansão térmica próxima de zero (19, 16).
Assim, havia expectativa da retração ser menor conforme a proporção da vitrocerâmica no
CMC aumentasse. No entanto, a sinterização ocorreu em alta temperatura e sem uso de
leito de pó, além da proporção LAS/SiC utilizada ser distinta dos dados reportados na
literatura (19, 16). Além do DPMG citado, também foi concebícel inferir a padronização
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Figura 4.19 – Comparação da perda de massa com dados da literatura

da retração independente do percentual de aditivação pelo método ANOVA. Dentre as
condições de retração estudadas, a retração linear da altura (tabela A.4), não satifez a
condição Fcalc > Fcritico, apenas a retração linear do diâmetro (tabela A.5), passando assim
pelo teste de Tukey. Dos dados dispostos no anexo A, a tabela A.6 identificou que apenas
o grupo M0 tem diferença significantiva quando comparado aos demais.

4.8 Caracterização das propriedades mecânicas

4.8.1 Susceptibilidade ao corte
O gráfico da figura 4.20 pode ser correlacionado com a tabela 3.3, onde é descrito

a nomenclatura de cada grupo com o percentual de LAS da mistura, denotando que o
grupo M1 teve a menor susceptibilidade ao corte. É possível observar o pico da curva
coincidindo com esse percentual de aditivação, o que indica que a partir desse ponto há
uma saturação da implementação do LAS no SIKA® Densitec L, pelo menos na medida
da propriedade em questão.

Logo, é perceptível o decréscimo acentuado da curva ao passar de 1% de aditivação.
Este fato torna-se evidente quando comparados o pico de 4 horas para o corte da amostra,
e o patamar de apenas 30 minutos para o corte do grupo M15. Ou seja, há um indicativo
de aumento na susceptibilidade ao corte do SIKA® Densitec L sinterizado à medida que
cresce o percentual de LAS utilizado na mistura, mostrando proporcionalidade a partir
do pico de saturação.
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Figura 4.20 – Susceptibilidade ao corte

4.8.2 Dureza
As medidas de dureza foram aferidas por microindentação Vickers e microindentação

Knoop e dureza Rockwell, sendo a última operando com indentador esferocônico de
diamante. Na indústria, de maneira geral, os dois primeiros são os métodos de indentação
mais comumente empregados para determinar a dureza de materiais cerâmicos. Ambos
são métodos padronizados com ampla quantidade de materiais de referência disponíveis.
Foram efetuadas dez indentações de cada carga, sendo essas 1 g (0,98 N) e 2g (1,96 N)
para Vickers e Knoop e 60 kg (588,4 N) para Rockwell.

Durante o ensaio de dureza Vickers foi possível observar que o uso de uma variedade
ampla de cargas não seria exequível. As mais altas, como HV0,5, mostraram-se excessivas,
deformando demais a impressão deixada na amostra, comprometendo a leitura (imagem
4.21.a). Já cargas abaixo de 0,1 deixavam indetações pequenas demais e o aumento de 400
vezes do microscópio ótico não oferecia resolução para medir as diagonais das indentações
(imagens 4.21.b e 4.21.c). Fator esse que pode ser novamente constatado no ensaio de
dureza Knoop. Portanto, o estudo do "indentation size effect" ficou restrito à um patamar
de cargas muito próximas.

Os grupos M0, M1 e M5 foram ensaiados nos parâmetros supracitados, e como
descrito na seção de preparação cerâmografica, não foi possível gerar uma superfície
satisfatória para conduzir indentações Vicker e Knoop nas amostras do grupo M15. As
impressões deixadas na amostra M0 exibiram alta dureza, compatível com SiC sinterizado
em fase líquida com alumina e ítria (125, 126, 127). Entretanto, esse grupo não exibe os
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Figura 4.21 – Indentações inválidas a) HV0,5; b) HK0,5 c)HV0,05; d) HV0,025

maiores valores. O grupo M1 tem números de grandeza superiores ao M0, com média de
2360,8; 2422,8; 1854,3 e 2206, para HV0,2; HV0,1; HK0.2 e HK0,1, respectivamente. Tal
fato, quando comparado com o valor médio do grupo de M0, sugere que a adição de 1%
de LAS teve eficaz ação no aumento da dureza do material, como pode ser observado na
tabela 4.7.

Essa evidência pode ser constatada quando os valores expressos são convertidos em
GPa. Os ensaios de dureza, tanto Vickers quanto Knoop, partilham da mesma natureza
de testagem. As normas preveem o uso de um fator que quando multiplicado pelo valor de
dureza encontrado, vide equaçãoes 4.4 e 4.5, determinam sua equivalência em GPa.

HK = P

CP .d2 ⇒ HK(GP a) = 0, 014229. P

CP .d2 ⇒ HK(GP a) = 0, 014229.HK (4.4)

HV(GP a) = 0, 0018544. P
d2 (4.5)

Entretanto, como o desvio padrão se apresenta relativamente alto, foi implementado
um refinamento estatístico, utilizando o método ANOVA e posterior teste de Tukey, para
determinar se as médias dos grupos ensaiados são diferentes. Os resultados estão dispostos
no anexo B para Vicker e Knoop e anexo C para Rockwell. A tabela B.2, para dureza
Vickers na escala HV0,2, não satifaz a condição descrita no ítem 3.9, indicando que os
diferentes percentuais de aditivação não influenciaram nas médias. A tabela B.3, para
dureza Vickers na escala HV0,1, teve o teste de Tukey (tabela B.4) como complemento,
uma vez que seu Fcalc foi maior que Fcritico. Pelo teste de Tukey constatou-se que os grupos
M0 e M5 não exibem diferenças estatísticas. Isto é, com o entendimento de que o grupo
M1 é comprovadamente diferente estatisticamente dos demais, torna-se perceptível que
o processamento efetuado neste trabalho beneficia as propriedades mecânicas ligadas ao
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Tabela 4.7 – Dureza

Grupo Vickers Rockwell Knoop
HV0,2 HV0,1 HRA HK0,2 HK0,1

M0 2108,0 ± 156,4 2273,6 ± 165,1 85,6 ± 0,9 1550,6 ± 178,9 1219,6 ± 136,4
M1 2360,8 ± 121,8 2560,6 ± 171,1 77,5 ± 5,1 1854,3 ± 119,3 2232,1 ± 154,5
M5 2224,0 ± 90,3 2196,8 ± 103,3 77,8 ± 1,5 1769,4 ± 78,9 1829,2 ± 83,2
M15 64,8 ± 6,5

GPa
M0 20,67 ± 1,5 22,29 ± 1,0 22,06 ± 2,5 17,35 ± 1,9
M1 23,15 ± 1,2 25,11 ± 1,67 26,38 ± 1,7 31,76 ± 2,2
M5 21,81 ± 0,9 21,54 ± 1,0 25,18 ± 1,1 26,03 ± 1,2

SiC. A literatura reporta dureza Vickers entre 6 e 7,5 GPa para regiões de interface do
SiC com o LAS para cargas de 1 N (128) e 10-30 N (129).

A tabela B.5, para dureza Knoop na escala HK0,2, também satisfez o disposto no
ítem 3.9. A análise pelo método de Tukey (tabela B.6) indica os grupos M1 e M5 como
equivalentes do ponto de vista estatístico. A unica condição de ensaio onde todas as médias
se mostram diferentes é para dureza Knoop na escala HK0,1, observada nas tabelas B.7
e B.8. É justamente na escala HK0,1 que se encontra a condição de maior destaque, o
grupo M1. Utilizando 1 % de LAS, elevou-se a dureza do CMC à patamares de 32 GPa.
Para fins de comparação, o SiC puro sinterizado com auxílio de pressão e temperaturas
de 1900oC, 100oC acima do presente estudo, obteve valores em torno de 21 GPa (130).
Denota-se então um ganho de até 11 GPa para essa propriedade mecânica.

Por conseguinte, a tabela 4.7 e os dados dispostos nos anexos B e C evidenciam
o grupo M1 com a dureza mais alta quando utilizamos o fator de conversão para GPa
ou o refinamento estatístico. Todavia, o comportamento dos grupos não segue o mesmo
padrão quando se observa a dureza Rockwell. A dureza Rockwell predipõe de dados
estatisticamente iguais para os grupos M1 e M5, mostrados pelas tabelas C.1 e C.2. Uma
possibilidade para a similaridade das médias de M1 e M5 é o fato da máquina para o ensaio
não ter acompanhamento ótico, impedindo a vizualização do local de indentação, não
havendo possibilidade de evitar áreas porosas. Esse mesmo fator pode ter implicancia na
diferença apresentada para as durezas Vickers e Knoop, onde dessa vez o grupo M0 exibe
melhor desempenho. A natureza do ensaio Rockwell se difere das demais, uma vez que é
obtida através da medida de profundidade de penetração resultante da aplicação da carga.
Isso impede uma que haja um fator de equivalencia para GPa, por exemplo. Ademais,
outra distinção entre os ensaios está na carga. A escala HRA utiliza de 60 kg de carga e
o indentador é consideravelmente maior que os outros utilizados para microindentação.
Assim, torna-se mais difícil evitar áreas porosas que aumentaram conforme o crescimento
pencentual de LAS, corroborando tabela 4.4. Todavia, o ensaio Rockwell de alta carga se
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mostra apropriado para cerâmicas densas, porque a profundidade da indentação registrada
não é confundida com fissuração local ou porosidades (131).



74

5 CONCLUSÃO

A moagem autógena se mostrou ineficaz para diminuir o tamanho de partícula
do LAS. O processo só alcançou seu objetivo a partir do emprego de corpos moedo-
res de alumina. O baixo tempo de moagem não implicou em aditivação secundária ou
contaminação.

A curva de compactação apresentou o valor ótimo como descrito pelo fabricante
para o processamento pré sinterização. Há uma estabilização da curva após 175 MPa. A
partir desse ponto, a prensagem uniaxial insere defeitos internos nas amostras cilíndricas,
ocorrendo a delaminação das amostras e impedindo a obtenção de um corpo íntegro para
sinterização.

O estudo em 1800 0C teve por objetivo avaliar a influência do percentual de
aditivos (1, 5 e 15%) na sinterização do SIKA® Densitec L. Considerando a avaliação das
propriedades físicas (densidade e porosidade aparente), mecânicas (dureza e susceptibilidade
ao corte) e microestruturais, verificou-se que a aditivação de 1% em peso de LAS é superior
a 5 e 15% para proporcionar densificação e melhora das propriedades mecânicas.

A difração de raios X mostrou a presença de fases pré e pós-sinterização. A luz da
literatura, a fase formada entre os óxidos de alumínio e ítrio era esperada. Ainda pode ser
citada o favorecimento do politipo 4H, seja pela temperatura ou pela presença de alumínio.

A perda de massa aumentou proporcionalmente ao percentual de LAS. A alta
temperatura e a composição de óxidos são opções plausíveis para explicar o fenômeno.
Cabe ainda ressaltar a utilização de ligantes orgânicos de fácil volatilização. Sem a presença
de ligantes, o grupo M1 se coloca como a mais baixa perda de massa dos dados literários
comparados nesse estudo.

Os dados de retração demonstraram comportamento diferente do esperado. Esperava-
se que os percentuais de aditivação aplicados a cada grupo dirigisse a valores de retração
mais variados, assim como ocorreu com a perda de massa. Entretanto, foi observado
percentual de retração alto e bem parecido para todos os grupos de amostras. Isso denota
valores de retraçao mais altos que os demonstrados na literatura para o CMC LAS/SiC,
todavia, salienta-se as proporções utilizadas no presente estudo, bem como temperaturas
bem mais altas que os trabalhos intencionados a produzir cerâmicas de baixo coeficiente
expansão térmicos.

Os métodos de refinamento de dados, como ANOVA e teste de Tukey, foram de
auxílio ímpar para verificação estatística e discussão dos resultados com significância de
95% de precisão.
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A aditivação do grupo com 1% de LAS gerou o material mais atrativo para uso em
engenharia. Apresentou os maiores valores de dureza onde há diferença significativa entre as
médias, 31,76 GPa. Melhor comportamento quando aferida sua susceptibilidade ao corte,
sendo necessárias 4 h para o corte. COLOCAR EM SUGESTÃO PARA TRABALHOS
FUTUROS? O próximo passo seria variar a temperatura com esta composição.
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6 SUGESTÃO PARA TRABALHOS FUTUROS

• Avaliar o comportamento do CMC em questão quando submetido a ensaio de flexão

• Realizar ensaios balísticos e investigar a sinergia do presente CMC na blindagem
multicamada

• Investigar efeitos da variação com menores temperaturas de sinterização

• Estudar as decorrências de tempos mais diversificados e longos no patamar de
cristalização do LAS
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APÊNDICE A – PROPRIEDADES FÍSICAS (RETRAÇÃO E
PERDA DE MASSA)

Tabela A.1 – Propriedades físicas dos corpos verdes

Grupo M0

Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 3,01 3,12 3,01 2,99 3,12 3,08

Altura (mm) 4,80 4,97 5,04 4,90 4,97 5,00
Diâmetro (mm) 20,15 20,17 20,14 20,20 20,16 20,16
Área (mm2) 318,88 319,52 318,57 320,47 319,20 319,20

volume (mm3) 1552,88 1568,76 1568,76 1531,86 1549,11 1552,34
Densidade (%) 59,30 59,21 58,25 57,60 59,29 58,24

Grupo M1

Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 3,01 2,99 3,02 2,98 3,02 3,04

Altura (mm) 4,86 4,9 4,9 4,78 4,81 4,82
Diâmetro (mm) 20,17 20,19 20,19 20,20 20,25 20,25
Área (mm2) 319,52 320,16 320,16 320,47 322,06 322,06

volume (mm3) 1552,88 1568,77 1568,77 1531,87 1549,12 1552,34
Densidade (%) 58,63 57,72 58,09 58,82 58,83 59,23

Grupo M5
Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 3,10 3,31 3,01 2,99 3,02 3,10

Altura (mm) 4,97 4,81 4,76 4,8 4,76 4,88
Diâmetro (mm) 20,18 20,16 20,19 20,18 20,19 20,18
Área (mm2) 319,84 319,21 320,16 319,84 320,16 319,84

volume (mm3) 1589,60 1535,38 1523,95 1535,23 1523,95 1560,82
Densidade (%) 59,07 65,43 59,88 58,99 59,98 60,25

Grupo M15
Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 3,11 2,99 3,00 2,99 3,04 3,11

Altura (mm) 4,91 4,74 4,89 4,86 4,86 5,00
Diâmetro (mm) 20,19 20,17 20,17 20,16 20,20 20,19
Área (mm2) 320,16 319,52 319,52 319,21 320,47 320,16

volume (mm3) 1571,97 1514,54 1562,47 1551,34 1557,50 1600,78
Densidade (%) 60,52 60,33 58,80 59,04 59,77 59,47
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Tabela A.2 – Propriedades físicas dos corpos sinterizados

Grupo M0

Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 2,7 2,8 2,79 2,68 2,8 2,76

Altura (mm) 4,05 4,08 4,11 3,92 4,10 4,13
Diâmetro (mm) 16,93 16,85 16,83 16,76 16,86 16,79
Área (mm2) 225,11 222,99 222,46 220,62 223,25 221,41

volume (mm3) 911,71 909,81 914,32 864,82 915,35 914,41
Densidade (%) 89,37 92,87 92,09 93,52 92,31 91,09

Grupo M1

Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 2,67 2,66 2,67 2,64 2,67 2,69

Altura (mm) 4,04 4,07 4,07 3,98 4,03 3,97
Diâmetro (mm) 16,75 16,73 16,73 16,74 16,62 16,65
Área (mm2) 220,35 219,82 219,82 220,09 216,94 217,73

volume (mm3) 890,23 894,69 894,69 875,96 874,29 864,39
Densidade (%) 90,59 89,80 90,14 91,03 92,24 94,00

Grupo M5

Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 2,62 2,65 2,54 2,53 2,55 2,61

Altura (mm) 4,08 4,09 3,92 3,95 4,00 4,08
Diâmetro (mm) 16,65 16,70 16,63 16,64 16,61 16,62
Área (mm2) 217,73 219,04 217,21 217,47 216,69 216,95

volume (mm3) 888,34 895,87 851,45 859,00 866,74 885,14
Densidade (%) 89,42 89,68 90,44 89,29 89,20 89,40

Grupo M15

Amostra I II III IV V VI
Peso (g) 2,35 2,25 2,27 2,25 2,27 2,33

Altura (mm) 4,13 4,07 3,99 3,93 4,06 4,10
Diâmetro (mm) 16,77 16,75 16,7 16,7 16,71 16,44
Área (mm2) 220,88 220,35 219,04 219,04 219,30 212,27

volume (mm3) 912,23 896,84 873,97 860,83 890,37 870,32
Densidade (%) 78,83 76,77 79,48 79,99 78,02 81,93
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Tabela A.3 – Retração e perda de massa

Dados do grupo M0

Amostra I II III IV V VI
RL Altura 15,63 17,91 18,45 20,00 17,51 17,40

RL Diâmetro 15,98 16,46 16,43 17,03 16,37 16,72
Retração volumétrica 40,44 42,71 43,05 44,93 42,30 42,71

Perda de Massa 10,24 10,14 9,97 10,58 10,17 10,39
Dados do grupo M1

Amostra I II III IV V VI
RL Altura 16,87 16,94 16,94 16,74 16,22 17,63

RL Diâmetro 16,96 17,14 17,14 17,13 17,93 17,78
Retração volumétrica 42,67 42,97 42,97 42,82 43,56 44,32

Perda de Massa 11,41 11,27 11,50 11,50 11,50 11,63
Dados do grupo M5

Amostra I II III IV V VI
RL Altura 17,91 14,97 17,65 17,71 15,97 16,39

RL Diâmetro 17,49 17,16 17,63 17,54 17,73 17,64
Retração volumétrica 44,12 41,65 44,13 44,05 43,13 43,29

Perda de Massa 15,40 20,03 15,61 15,30 15,42 15,86
Dados do grupo M15

Amostra I II III IV V VI
RL Altura 15,89 14,14 18,40 19,14 16,46 18,00

RL Diâmetro 16,94 16,96 17,20 17,16 17,28 18,57
Retração volumétrica 41,97 40,78 44,06 44,51 42,83 45,63

Perda de Massa 24,41 24,65 24,38 24,82 25,38 25,10

Tabela A.4 – ANOVA para retração linear em altura

C 7033,92
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 3 4,06 1,35 0,76 3,10
Resíduo 20 35,48 1,773750833
Total 23 39,53 -

Tabela A.5 – ANOVA para retração linear em diâmetro

C 7085,38
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 3 3,87 1,29 7,37 3,10
Resíduo 20 3,51 0,18
Total 23 7,38 -
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Tabela A.6 – Teste de Tukey para retração linear em diâmetro

r q d.m.s
6 3,43 0,586

Diferença das médias Comparação com d.m.s
|M0 − M1| 0,695 >
|M0 − M5| 1,140 >
|M0 − M15| 0,735 >
|M1 − M5| 0,445 <
|M1 − M15| 0,040 <
> diferença da média maior que o d.m.s há diferença estatística
< diferença da média menor que o d.m.s não há diferença estatística

Tabela A.7 – ANOVA para retração volumétrica

C 44686,14
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 3 1,79 0,60 0,36 3,10
Resíduo 20 32,71 1,64
Total 23 34,49 -

Tabela A.8 – ANOVA para perda de massa

C 5865,00
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 3 765,21 255,07 273,63 3,10
Resíduo 20 18,64 0,93
Total 23 783,85 -

Tabela A.9 – Teste de Tukey para perda de massa

r q d.m.s
6 3,43 1,35

Diferença das médias Comparação com d.m.s
|M0 − M1| 1,30 <
|M0 − M5| 5,21 >
|M0 − M15| 14,33 >
|M1 − M5| 3,91 >
|M1 − M15| 13,03 >
> diferença da média maior que o d.m.s há diferença estatística
< diferença da média menor que o d.m.s não há diferença estatística
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APÊNDICE B – DUREZA VICKERS E KNOOP

Tabela B.1 – Dados de dureza Vickers e Knoop

Grupo Indentação Vickers Knoop
HV0,2 HV0,1 HK0,2 HK0,1

M0

I 1835 2311 1260# 1158#

II 1940 1996 1536 1062
III 2115 2311 1406 1051
IV 2211 2214 1608 1484
V 2425 2168 1469 1096
VI 2245 2526 1482 1298
VII 2146 2362 1973 1171
VIII 2084 2533 1523 1283
IX 2054 2236 1595 1198
X 2025 2079 1565 1395

M1

I 2388 1844 1718 1971
II 2544 2433 2014 2221
III 2445 2937 1751 2121
IV 2351 2780 1685 2029
V 2464 2749 1876 2221
VI 2279 2262 1751 2090
VII 2503 2645 1895 2255
VIII 2245 2470 2045 2563
IX 2178 2780 1853 2187
X 2211 2585 1855 2402

M5

I 2211 2214 1639# 748#

II 2388 847* 1639 1835
III 2178 2415 1786 1861
IV 2211 2214 1876 1690
V 2351 2168 1895 1990
VI 2211 2311 1786 1888
VII 2245 2079 1768 1835
VIII 2146 2168 1751 1760
IX 2054 2123 1786 1835
X 2245 2079 1768 1760

* indentação de descarte; # indentação em área clara
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Tabela B.2 – ANOVA para dureza HV0,2

C 233631,23
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 2 68820,27 34410,13 0,21 3,35
Resíduo 27 4329083,60 160336,43
Total 29 4397903,87 -

Tabela B.3 – ANOVA para dureza HV0,1

C 233631,23
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 2 1191020,47 595510,23 5,52 3,35
Resíduo 27 2915334,50 107975,35
Total 29 4106354,97 -

Tabela B.4 – Teste de Tukey para dureza HV0,1

r q d.m.s
10 2,405 249,91

Diferença das médias Comparação com d.m.s
|M0 − M1| 341,5 >
|M0 − M5| 105,5 <
|M1 − M5| 447,0 >
> diferença da média maior que o d.m.s há diferença estatística
< diferença da média menor que o d.m.s não há diferença estatística

Tabela B.5 – ANOVA para dureza HK0,2

C 233631,23
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 2 496746,87 248373,43 13,56 3,35
Resíduo 27 494698,60 18322,17
Total 29 991445,47 -
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Tabela B.6 – Teste de Tukey para dureza HK0,2

r q d.m.s
10 2,405 102,94

Diferença das médias Comparação com d.m.s
|M0 − M1| 324,5 >
|M0 − M5| 247,5 >
|M1 − M5| 77,0 <
> diferença da média maior que o d.m.s há diferença estatística
< diferença da média menor que o d.m.s não há diferença estatística

Tabela B.7 – ANOVA para dureza HK0,1

C 233631,23
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 2 4865289,87 2432644,93 41,79 3,35
Resíduo 27 1571878,00 58217,70
Total 29 6437167,87 -

Tabela B.8 – Teste de Tukey para dureza HK0,1

r q d.m.s
10 2,405 183,50

Diferença das médias Comparação com d.m.s
|M0 − M1| 1019,5 >
|M0 − M5| 650,5 >
|M1 − M5| 369,0 >
> diferença da média maior que o d.m.s há diferença estatística
< diferença da média menor que o d.m.s não há diferença estatística
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APÊNDICE C – DADOS DE DUREZA ROCKWELL

Grupo M0
Indentação I II III IV V VI VII VIII IX X

Dureza (HRA) 85 86 86 85 85 85 86 85 85 88
Média 85,6

Grupo M1
Indentação I II III IV V VI VII VIII IX X

Dureza (HRA) 80 81 81 79 74 79 64 75 80 82
Média 77,5

Grupo M5
Indentação I II III IV V VI VII VIII IX X

Dureza (HRA) 80 79 77 77 75 79 76 79 78 78
Média 77,8

Grupo M15
Indentação I II III IV V VI VII VIII IX X

Dureza (HRA) 62 69 72 58 58 58 71 77 62 61
Média 64,8

Tabela C.1 – ANOVA para dureza Rockwell

C 233631,23
Causas de variação GL SQ QM Fcalc Fcritico

Tratamentos 3 2223,67 741,22 37,86 2,87
Resíduo 36 718,10 19,95
Total 39 2941,77 -

Tabela C.2 – Teste de Tukey para dureza Rockwell

r q d.m.s
10 3,48 4,91

Diferença das médias Comparação com d.m.s
|M0 − M1| 8,10 >
|M0 − M5| 7,80 >
|M0 − M15| 20,08 >
|M1 − M5| 0,30 <
|M1 − M15| 13,00 >
> diferença da média maior que o d.m.s há diferença estatística
< diferença da média menor que o d.m.s não há diferença estatística
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APÊNDICE D – DIFRAÇÃO PÓS SINTERIZAÇÃO
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Figura D.1 – Difratogramas dos corpos sinterizados


