INSTITUTO DE PESQUISAS ENERGETICAS E NUCLEARES

Autarquia associada a Universidade de Sao Paulo

RESISTENCIA AO CHOQUE TERMICO DE CARBETO DE SILICIO
SINTERIZADO VIA FASE LiIQUIDA

ROBERTA MONTEIRO DE MELLO

Tese apresentada como parte dos
requisistos para obtencdo do Grau de
Doutor em Ciéncias na Area de Tecnologia

Nuclear - Materiais.

Orientadora:

Dra. Ana Helena de Almeida Bressiani

SAO PAULO
2016



Dedico esta tese aos meus pais Rosa e Roberto, base do meu desenvolvimento e,
ao meu marido, Rogério, companheiro de todas as horas.



AGRADECIMENTOS

Ao Instituto de Pesquisas Energéticas e Nucleares, pela infraestrutura e suporte

laboratorial necessarios.

A Dra. Ana Helena de Aimeida Bressiani, pela oportunidade, orientacdo e por ser um

exemplo de profissional, estimulando o meu desenvolvimento.

Aos profissionais do Instituto de Pesquisas Energéticas e Nucleares: Glauson,
Flavia, Celso, René, Nelson, Pedro, Luis, e Valter pela realizacdo de ensaios, pelo
tempo cedido e conhecimentos adquiridos.

Aos amigos Narayanna, Marcio, Thais, Karolina, Tamiye, Kalan, Carola e Guilherme,
pela ajuda, pelo apoio, pelo conhecimento compartilhado e acima de tudo pela

amizade.

Ao meu marido Rogério, pela paciéncia, carinho, apoio e acima de tudo pelo

incentivo desde o inicio.

A todos os colegas e amigos que, direta ou indiretamente, contribuiram para a

realizagao deste trabalho.



RESISTENCIA AO CHOQUE TERMICO DE CARBETO DE SILiCIO SINTERIZADO
VIA FASE LiQUIDA

Roberta Monteiro de Mello

RESUMO

O comportamento dos materiais ceramicos quanto a resisténcia ao
choque térmico € um tema de grande interesse, devido as aplicagbes em que a
confiabilidade frente a variacbes bruscas de temperatura € necessaria. Neste
trabalho foi estudado como a variacdo na propor¢cao dos aditivos Y,03:Al,05 e
diferentes parametros no processamento do carbeto de silicio sinterizado via fase
liquida como, tipo e temperatura de sinterizagdo, podem influenciar na resisténcia ao
choque térmico deste material. As misturas foram preparadas com
90%SiC+10%Y203:Al,03 em mol, variando as propor¢gées molares dos oxidos entre
2:1 e 1:4, com e sem prévia reagao dos aditivos. As misturas foram compactadas e
sinterizadas em forno resistivo de grafite nas temperaturas de 1750°C, 1850°C e
1950°C e, por prensagem a quente, a 1750°C e 1850°C, sendo avaliadas quanto a
densificacdo. Apds analise dos resultados preliminares, a sinterizagdo sem pressao
e as misturas com propor¢des 1:3 e 1:4 de Y203:Al,03 previamente reagidos foram
selecionadas para o estudo da resisténcia ao choque térmico. Os ciclos térmicos
foram realizados com aquecimento em temperaturas de 600°C, 750°C e 900°C e
resfriamento brusco em agua em temperatura ambiente. A avaliagdo das amostras
quanto a resisténcia ao choque térmico, feita por meio da determinacdo de mddulo
de elasticidade, porosidade, resisténcia a flexdo e por analise microestrutural de
trincas. As amostras sinterizadas na temperatura de 1950°C sido as que apresentam
o melhor desempenho em relagdo a resisténcia ao choque térmico, enquanto a
variagdo na proporcao Y,03:Al,O3de 1:3 para 1:4 ndo altera significativamente esta
propriedade. Nas condigbes utilizadas, a temperatura maxima de aplicagédo do SiC
sinterizado via fase liquida deve ser limitada a 750°C, permitindo seu uso como
trocadores de calor, rolamentos, mancais de bombas submersas, turbinas a gas e

sensor de motores automotivos e aeronauticos.



THERMAL SHOCK RESISTANCE OF LIQUID PHASE SINTERED SILICON
CARBIDE

Roberta Monteiro de Mello

ABSTRACT

The behavior of ceramic materials towards thermal shock resistance is a
topic of great interest, due to applications in which the reliability against sudden
temperature variations is required. In this thesis, it was studied how the variation in
the proportion of Y203:Al,O3 additives and different parameters on the processing of
liquid phase sintered silicon carbide may influence thermal shock resistance of this
material. Samples were prepared with molar composition 90%SiC+10%Y,03:Al,O3,
by varying oxides molar proportion between 2:1 and 1:4, with and without previous
reaction of the additives. Mixtures were compacted and sintered in a resistive
graphite furnace at 1750, 1850 and 1950°C, and by hot pressing at 1750 and
1850°C, and evaluated for densification. After analysis of the first results,
pressureless sintering and the mixtures with proportions of 1:3 and 1:4 of previously
reacted Y203:Al,03; were selected for the study of thermal shock resistance. Thermal
cycles were performed by heating at temperatures of 600, 750 and 900°C and
sudden cooling in water at room temperature. The evaluation of samples regarding
thermal shock resistance was conducted by determination of elasticity modulus,
porosity, flexural strength and microstructural analysis of the cracks. The samples
sintered at 1950°C temperature are those that exhibit the best performance in
relation to thermal shock resistance, while the variation in the proportions Y,03:Al,O03
from 1:3 to 1:4 do not significantly change this property. Under the conditions used,
the maximum temperature for liquid phase sintered SiC application must be limited to
750°C, which allows its use as a component of heat exchanges, bearings, pump

bearings, gas turbines and sensors of automotive and aeronautical engines.



SUMARIO

1 INTRODUCAO

2 OBJETIVO

3 REVISAO DA LITERATURA

3.1 CARBETO DE SILICIO

3.2 SINTERIZACAO VIA FASE LIQUIDA

3.2.1 SINTERIZACAO VIA FASE LIQUIDA DO SIC

3.3 PROPRIEDADES MECANICAS E TERMOMECANICAS
3.3.1 DUREzA

3.3.2 MODULO DE ELASTICIDADE

3.3.3 RESISTENCIA A FLEXAO

3.3.4 TENACIDADE A FRATURA

3.3.5 FRATURA DOS MATERIAIS

3.3.6 RESISTENCIA AO CHOQUE TERMICO

4 METODOLOGIA

4.1 PREPARAGAO DAS MISTURAS

4.1.1 MISTURAS SEM REACAO PREVIA DOS ADITIVOS
4.1.2 MISTURAS COM REAGAO PREVIA DOS ADITIVOS
4.2 CARACTERIZAGAO DAS MATERIAS PRIMAS E MISTURAS
4.3 PREPARAGAO DAS AMOSTRAS

4.3.1 ANALISE TERMICA DILATOMETRICA

4.3.2 PRENSAGEM A QUENTE

4.3.3 SINTERIZACAO SEM PRESSAO

4.4 CARACTERIZACAO DAS AMOSTRAS APOS SINTERIZACAO.

4.4.1 DENSIDADE E PERDA DE MASSA

4.4.2 DIFRAGAO DE RAIOS X

4.4.3 PROPRIEDADES MECANICAS

4.4.4 MICROSCOPIA ELETRONICA

4.4.5 DISTRIBUICAO DE TAMANHO MEDIO DE GRAO

4.5 CICLOS DE CHOQUE TERMICO

4.5.1 AVALIACAO DAS AMOSTRAS APOS CHOQUE TERMICO
5 RESULTADOS E DISCUSSAO

15
18
19
19
22
27
31
31
32
35
37
41
45
54
54
54
95
95
56
56
56
57
57
57
58
58
60
60
61
62
64



5.1 CARACTERIZAGAO DAS MATERIAS PRIMAS E MISTURAS 64

5.2 ENSAIO DILATOMETRICO 69
5.3 PRENSAGEM A QUENTE 76
5.4 SINTERIZAGCAO SEM PRESSAO 78
5.4.1 DENSIDADE 78
5.4.2 PERDA DE MASSA 81
5.4.3 DIFRACAO DE RAIOS X (DRX) 84
5.4.4 MICROESTRUTURA 90
5.4.1 DISTRIBUIGAO DO TAMANHO MEDIO DE GRAO 95
5.4.2 DUREzA 99
5.4.3 TENACIDADE A FRATURA 101
5.4.4 MODULO DE ELASTICIDADE DAS AMOSTRAS SINTERIZADAS 102
5.5 AVALIACAO DO MATERIAL APOS CICLOS DE CHOQUE TERMICO 104
5.5.1 MODULO DE ELASTICIDADE 104
5.5.2 POROSIDADE E RESISTENCIA DE RUPTURA A FLEXAO 115
5.5.3 ANALISE DE TRINCAS 119
6 CONCLUSOES 131

REFERENCIAS BIBLIOGRAFICAS 133



LISTA DE TABELAS

TABELA 1: Distribuicdo da fase secundaria de acordo com o angulo diedro® ........ 24
TABELA 2: Exemplos de aplicagdo do SiC e suas respectivas temperaturas de

0] (][> Vo= o 49
TABELA 3: Composigdes das misturas contendo 90% mol de SiC...........cccccceee. 54
TABELA 4: Area superficial (AS) e tamanho (Dso) de particulas das matérias primas
L= 0 015 (8] =T U 64
TABELA 5: Densidade das amostras obtidas por prensagem a quente ................... 78

TABELA 6: Densidade relativa das amostras sinterizadas nas temperaturas de 1750,

1850 € 1950 CC ... ettt e e e e e e e e —————————— 79
TABELA 7: Perda de massa das amostras sinterizadas nas temperaturas de 1750,
1850 € 1950 CC ... et e e e e e e e e e —————————— 82

TABELA 8: Fases presentes nas amostras sinterizadas em trés diferentes
temperaturas de SINteriZagaon. .........ccooii i 88

TABELA 9: Tamanho minimo, médio e maximo de grédo das amostras sinterizadas.

................................................................................................................................... 97
TABELA 10: Dureza das amostras sinterizadas a 1750, 1850 e 1950 °C. ............. 100
TABELA 11: Tenacidade a fratura das amostras sinterizadas............coccoevevveeenn... 101
TABELA 12: Médulo de elasticidade das amostras apds sinterizagao.................... 102

TABELA 13: Variagdo de E/EQ de acordo com o numero de ciclos térmicos aplicados
eI 0O O AN I 4 T 3 TSRS 106
TABELA 14: Variagdo de E/EO de acordo com o numero de ciclos térmicos aplicados
eI O I O VAN L 47 T O TSR 109
TABELA 15: Variagdo de E/EQ de acordo com o numero de ciclos térmicos aplicados
eI 0O O AN It T ) TSR 112
TABELA 16: Analise do mddulo de elasticidade dos corpos de prova apos o primeiro
Ciclo de ChOQUE tEIMIICO .....ceeeeeeeieiic et e e eees 114
TABELA 17: Variagado da porosidade das amostras ao longo dos ciclos térmicos a
600, 750 € 900 °C (AT =576, 726 € 876 °C).eeecveeeeieeeciie e 116
TABELA 18: Resisténcia a flexao das amostras sinterizadas e apds ciclos de choque
térmico realizados a 600 °C (AT = 576 C)..uurrririiiiiieiiiiieieeeee e 117



TABELA 19: Resisténcia a flexao das amostras sinterizadas e apds ciclos de choque
térmico realizados @ 750 °C (AT = 726 °C)..uvereeeieecie e 117
TABELA 20: Resisténcia a flexao das amostras sinterizadas e apds ciclos de choque
térmico realizados a 900 °C (AT = 876 C)..uurrririiiiiieiiiiieieeeeee e 117



LISTA DE FIGURAS

FIGURA 1: Estruturas atdémicas e cristalinas de diferentes politipos de SiC™.......... 20
FIGURA 2: Representacdo esquematica dos politipos mais comuns do carbeto de
silicio: (A) cubico (3C); (B) hexagonal 4H; (C) hexagonal 6H e (D) romboédrico15R?°.

................................................................................................................................... 21
FIGURA 3: Representagado das etapas da sinterizagdo via fase liquida® ................ 23
FIGURA 4: Condi¢cdes de molhamento do liquido no sdlido, tendo: (A) boa condig&o
de molhamento e (B) condigao ruim de molhamento® ..............ccocoeeeioieeeeeeeee. 23
FIGURA 5: Relagao entre a solubilidade do solido (Sa) no liquido (Sg) e do liquido no
SONAO ...ttt 25
FIGURA 6: Esquema representativo da etapa de solucéo reprecipitacdo® ............. 26
FIGURA 7: Esquema de indentacdo de dureza Vickers™. ...........ccccoooeeeveceeennnn. 32

FIGURA 8: Diagrama esquematico tensdo-deformagéo de acordo com a deformagéo
EIASHCA INEAI™® ..., 33
FIGURA 9: Esquema de aplicacdo de carga em trés pontos para determinagéo
FeSISTENCIA A FIEXA0® ...t 35

FIGURA 10: Esquema do ensaio de resisténcia a flexao: (A) trés pontos e (B) quatro

(0107 ] (o 1= T PRSPPI 36
FIGURA 11: Modos de propagagdo de trincas. Modo [|- abertura, Modo II-
deslizamento, Modo l1l- rasgamento’?.............c.ooeeeeeeeeeeeeee e 38
FIGURA 12: Exemplo de formagao de trincas na impressao Vickers®” ........c.......... 40
FIGURA 13: Tipos de trincas formadas na impress&o Vickers®............ccocoveveeen.. 40

FIGURA 14: Trinca eliptica na superficie e no interior de um corpo sob tragcdo. A
ponta da trinca é onde ocorre uma grande concentracdo de tensdo®. ................... 42
FIGURA 15: Representagdo esquematica dos trés estagios de trinca de fadiga | -

nucleagcédo da trinca, Il- propagacéo estavel da trinca, lll- propagacéo instavel da

LA T3 Ter= RO 44
FIGURA 16: Esquema do comportamento da resisténcia em fungdo da temperatura
oL 1o N LT HEA SO 46
FIGURA 17: Formac&o de trincas ao redor da indentacéo Vickers®. ...................... 59

FIGURA 18: Exemplo de imagem processada para medi¢do do tamanho de gr&o por
meio do software QUAaNTIKOV ..........coouuiiii i 61



FIGURA 19: Parametro para tratamento estatistico do programa Quantikov com

base (A) no comprimento e (B) no didametro®™. ..............coooiiiieeeeeeeeee, 61
FIGURA 20: Distribuigdo granulométrica das mateérias-primas. ..........cccceeeeeeeeenneenen. 64
FIGURA 21: Distribuigdo granulométrica das misturas sem reagao prévia dos........ 65

FIGURA 22: Distribuicdo granulométrica das misturas FYAG, FY4, F1:3 e F1:4.....65

FIGURA 23: Imagens obtidas por microscopia eletrénica de varredura das matérias-

primas (A) SiC, (B) Al203 € (C) Y203, c.uuuriiiie ettt 66
FIGURA 24: Difratograma de raios X de SiC (PO). ...ceeveiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeeee e 67
FIGURA 25: Difratograma de raios X de Al2O3 (PO). «.ceeeeeiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeeeee e 68
FIGURA 26: Difratograma de raios X do Y203 (PO). ..cceeeeeiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieieeeeeeeeeee 68
FIGURA 27: Difratograma de raios X do material particulado proveniente da reagéo
entre OXIdOS aditiVOS. ........ooiiiieie e 69
FIGURA 28: Retragao linear das amostras tratadas a 1950 °C, 1 h de patamar...... 70
FIGURA 29: Taxa de retragdo das amostras tratadas a 1950 °C. ...........ccccceeeeeees 70
FIGURA 30: Retracao linear das amostras tratadas a 1850 °C, sem patamar. ........ 71
FIGURA 31: Taxa de retracdo das amostras a 1850 °C, sem patamar. ................... 71
FIGURA 32: Diagrama de fases binario do sistema itria-alumina............................. 74
FIGURA 33: Diagrama de fases ternario do sistema Al;03,Y203 e SiOa. ................. 75
FIGURA 34: Diagrama Al;O3-Y203 com alto teor de Al,Os".........coiovveeiieeeen. 75

FIGURA 35: Microscopia eletrbnica de varredura do material (F1:3) prensado a
quente sem reagao prévia dos OXidos aditiVOS. ..........ceuviieiiiiiiiiiee e 76
FIGURA 36: Microscopia eletrbnica do material prensado a quente com reagao
prévia dos OXidOS aditiVOS.........cooiiiiiiiii e 77
FIGURA 37: Difratogramas de raios X da amostra F2:1 sinterizada nas temperaturas

de 1750, 1850 € 1950 CC...ooueiieiiie ettt e e s e et e e sneeeeneeeenneeeenes 84
FIGURA 38: Difratogramas de raios X da amostra F1:1 sinterizada nas temperaturas
de 1750, 1850 € 1950 CC...ooueiieiiie ettt e e s e et e e sneeeeneeeenneeeenes 85
FIGURA 39: Difratogramas de raios X da amostra F1:2 sinterizada nas temperaturas
de 1750, 1850 € 1950 CC...ooueiieiiie ettt e e s e et e e sneeeeneeeenneeeenes 85
FIGURA 40: Difratogramas de raios X da amostra F1:3 sinterizada nas temperaturas
de 1750, 1850 € 1950 CC...ooueiieiiie ettt e e s e et e e sneeeeneeeenneeeenes 86

FIGURA 41: Difratogramas de raios X da amostra F1:4 sinterizada nas temperaturas
de 1750, 1850 € 1950 °C.....eeiiiiiiiieiie et e e e e e e e e e neeeeeas 86



FIGURA 42: Difratogramas de raios X da amostra FYAG sinterizada nas
temperaturas de 1750, 1850 € 1950 °C. ..o 87
FIGURA 43: Difratogramas de raios X da amostra FY4 sinterizada nas temperaturas
de 1750, 1850 € 1950 CC...ocueiieiiie ettt e e s e e snee e e snee e eneeeenneeeenes 87
FIGURA 44: Micrografias eletronicas de varredura das amostras sinterizadas e
polidas a 1950 °C: (A) F2:1; (B) F1:1; (C) F1:2 e (D) F1:3. .eeie i, 90
FIGURA 45: Micrografias eletronicas de varredura das amostras sinterizadas e
polidas: F1:3 (A)1750 °C; (B)1850 °C; (C)1950 °C; e F1:4 (D)1750 °C; (E)1850 °C;
(F)TO50 CC. ittt ettt e e et e et e e et e e sn e e e see e e seeeanteeeanseeeneeeanneeenns 91
FIGURA 46: Micrografias eletronicas de varredura das amostras sinterizadas e
polidas: FYAG (A)1750 °C; (B)1850 °C; (C)1950 °C; e FY4 (D)1750 °C; (E)1850 °C;
(F)TO50 CC ..ottt ettt e e e st e et e e et e e ent e e e asaeeenneeeanteeeaneeeeneeeanneeenns 92
FIGURA 47: Micrografias eletrbnicas de varredura das amostras sinterizadas,
fraturadas e atacadas com tetraborato de sédio FYAG (A) 1750 °C (B) 1850 °C; (C)

1950 °C; e FY4 (D) 1750 °C; (E) 1850 °C; (F) 1950 °C...eeeeeeeieeeeee e 94
FIGURA 48: Distribuicdo de tamanho de gréaos por didametro FYAG a 1750 °C. ...... 95
FIGURA 49: Distribuicdo de tamanho de gréaos por didametro FY4 a 1750 °C........... 95
FIGURA 50: Distribuicdo de tamanho de gréaos por didametro FYAG a 1850 °C. ...... 95
FIGURA 51 Distribuicdo de tamanho de gréaos por didametro FY4 a 1850 °C............ 95
FIGURA 52: Distribuicdo de tamanho de gréaos por didametro FYAG a 1950 °C. ...... 96
FIGURA 53 Distribuicdo de tamanho de gréaos por didametro FY4 a 1950 °C............ 96

FIGURA 54: Distribuicdo de tamanho de graos por comprimento FYAG a 1750 °C. 96
FIGURA 55 Distribuicdo de tamanho de graos por comprimento FY4 a 1750 °C..... 96
FIGURA 56: Distribuicdo de tamanho de graos por comprimento FYAG a 1850 °C. 96
FIGURA 57 Distribuicdo de tamanho de graos por comprimento FY4 a 1850 °C..... 96
FIGURA 58: Distribuicdo de tamanho de graos por comprimento FYAG a 1850 °C. 97
FIGURA 59 Distribuicdo de tamanho de graos por comprimento FY4 a 1850 °C..... 97
FIGURA 60: Tamanho médio dos grdos de SiC nas amostras FYAG e FY4 em
funcdo da temperatura de Sinterizacao. ..........cccceeviiiiiiiiii i 98
FIGURA 61: Analise do fator de forma dos gréos de SiC das amostras FYAG e FY4

em fungcdo do aumento da temperatura.............ooooiiiiiiiiiii 99



FIGURA 62: Comportamento do modulo de elasticidade e densidade da amostra

FYAG sinterizada nas temperaturas de 1750, 1850 e 1950°C. ......cccccceeeiiieeeeeeeeen. 103
FIGURA 63: Comportamento do modulo de elasticidade e densidade da amostra
FY4 sinterizada nas temperaturas de 1750, 1850 € 1950°C.........cccvviiiiiiiieeeeeennn. 103

FIGURA 64: Evolugcdo do médulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT=576
°C das amostras sinterizadas a 1750 °C. ..o 105
FIGURA 65: Evolugdo do mdédulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT=576
°C das amostras sinterizadas a 1850 °C..........cooiiiiiiiiiiiiii s 105
FIGURA 66: Evolugdo do médulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT=576
°C das amostras sinterizadas a 1950 °C..........oooiiiiiiiii e 106
FIGURA 67: Evolugdo do modulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 726
°C das amostras sinterizadas @ 1750 °C. ..o 108
FIGURA 68: Evolugao do médulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT = 726
°C das amostras sinterizadas a 1850 °C..........ccooiiiiiiiiiiiiiieeeeeee e 108
FIGURA 69: Evolugcdo do médulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT = 726
°C das amostras sinterizadas a 1950 °C. ..o 109
FIGURA 70: Evolugdo do modulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 876
°C das amostras sinterizadas a 1750 °C.........coooiiiiiiiiiiieeee s 110
FIGURA 71: Evolugdo do modulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 876
°C das amostras sinterizadas a 1850 °C..........ccooiiiiiiiiiiiieeeeeee s 111
FIGURA 72: Evolugdo do modulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 876
°C das amostras sinterizadas a 1950 °C..........oooiiiiiiiii s 111
FIGURA 73: Micrografias eletronicas de varredura das amostras sinterizadas a 1750
°C apos 1 ciclo térmico a 600 °C (AT =576 °C). (A) FYAG e (B) FY4.........ccc..... 120
FIGURA 74: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1750
°C ap6s 50 ciclos térmicos a 600 °C (AT = 576 °C) (A) e (B) FYAG; (C) e (D) FY4.

................................................................................................................................. 120
FIGURA 75: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1750
°C apos 1 ciclo térmico a 900 °C (AT =876 °C) (A) e (B) FYAG; (C) FY4.............. 121

FIGURA 76 Micrografias eletronicas de varredura da amostra FY4 sinterizada a
1750 °C e rompida com 14 ciclos de 900 °C (AT = 876 °C) em varios aumentos,

conforme Areas deStacadas. .....cven i 122



FIGURA 77: Exemplos de mecanismos de tenacificagdo ocorrido com o SiC

aditivado com AION" ..o 123
FIGURA 80: Micrografia eletronica de varredura de amostras sinterizadas a 1850 °C
apos 1 ciclo térmico a 600 °C (AT =576 °C) (A) FYAG e (B) FY4. ... 123

FIGURA 81: Micrografia eletronica de varredura de amostras sinterizadas a 1850 °C
apos 50 ciclos térmicos a 600 °C (AT = 576 °C) (A) e (B) FYAG; (C) e (D) FY4....124
FIGURA 80: Trincas apds choque térmico de amostras de SiC+Y203:Al,03 a)
propagacéao de trinca intergranular, com pequena deflexdo de trincas, b) mecanismo
de deflexdo de trincas mais acentuado™. ............cocovovoeieieeeeeeeeeeeeeeeeeee e 124
FIGURA 83: Micrografias de amostras sinterizadas a 1850 °C apo6s 1 ciclo térmico a
900 °C (AT = 876 °C) (A) € (B) FYAG; (C) € (D) FY4. ..o 125
FIGURA 84: Micrografia eletronica de varredura da amostra FYAG sinterizada a
1850 °C e rompida com 13 ciclos de 900 °C (AT = 876 °C) em varios aumentos,
conforme areas destacadas. ..............uueiiiiiiiiiiiiiiiii e 126
FIGURA 83: Trincas longas detectadas no ZrO, apds 1 ciclo de choque térmico a

1800 °C™%0. e 126
FIGURA 84: Trincas mais curtas detectadas no compdsito a:p-SIAION:TiN apos
choque térmico @ 800 PC™T. ... e 126
FIGURA 85: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C apos 1 ciclo térmico a 600 °C (AT =576 °C). (A) FYAG e (B) FY4........cccc....e 127
FIGURA 86: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C ap6s 50 ciclos térmicos a 600 °C (A) FYAG e (B) FY4. ..o, 127
FIGURA 87: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C apos 1 ciclo térmico a 900 °C (AT =876 °C). (A) FYAG e (B) FY4........ccc.... 128

FIGURA 90: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C apos 50 ciclos térmicos a 900 °C (AT = 876 °C) (A), (B) e (C) FYAG,; (C), (D) e (F)
Y e e e e e et e e e e e e e e nnreeeaaeeaaan 129



15

1 INTRODUGAO

Devido ao seu bom desempenho termomecanico, o carbeto de silicio é
um dos materiais ceramicos nao-éxidos mais utilizados’. O SiC tem predominancia
de ligagdes covalentes e baixo coeficiente de difus&o, significando que, dificiimente &
adquirida alta densificagdo sem a presencga de aditivos, seja obtido por sinterizagao
no estado sélido, seja por sinterizacdo via fase liquida®.

As principais vantagens da sinterizagdo via fase liquida em relagdo a
sinterizacdo no estado solido sdo: economia gerada pela reducédo de temperatura,
devido ao uso de aditivos adequados para formacao de fase liquida e, muitas vezes,
maior densificacdo do material®>*.

Dentre os possiveis Oxidos aditivos, Y203 e Al,O3 sdo os mais utilizados
com o carbeto de silicio, ja que estdo entre os que minimizam a decomposi¢ao do
SiC durante a sinterizagdo via fase liquida®. As reagdes que ocorrem durante o
processo de sinterizagdo via fase liquida do SiC podem gerar diferentes fases
intergranulares residuais. Utilizando-se Y,03 e Al,O3; como aditivos, as fases mais
comumente formadas sao: AlY409-YAM; AlsY3012-YAG; YAIO3-YAP e Y,SiOs, as
quais alteram significativamente as propriedades mecénicas do material como
dureza e tenacidade a fratura, em comparacdo ao SiC sinterizado no estado
s6lido®"8,

Considerando a resisténcia ao choque térmico e os parametros que
influenciam essa propriedade como: tenacidade a fratura, densidade, moédulo de
elasticidade, entre outros®, a sinterizacdo via fase liquida se mostra mais eficiente
quando comparada a sinterizagdo no estado solido devido, entre outros fatores, a
maior tenacidade a fratura, decorrente da utilizacdo de aditivos e da microestrutura
obtida®.

Ceramicas como carbeto e nitreto de silicio exibem alta resisténcia
mecéanica em temperaturas elevadas (até 1000 °C), baixo coeficiente de expanséo e
alta condutividade térmicas e, consequentemente, boa resisténcia ao choque

10,11

térmico . Variagcbes rapidas de temperatura em materiais frageis provocam

tensbes térmicas, que nao podem ser aliviadas por deformagao plastica,
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ocasionando a formac&o e propagacao de trincas e, consequentemente, falhas no
material, por isso é fundamental o conhecimento das propriedades termomecanicas,
visando prever o comportamento do material, conforme aplicacao.

A resisténcia ao choque térmico do carbeto de silicio € um tema de
grande interesse devido as aplicagbes nas quais a confiabilidade é fundamental
diante de variagcbes bruscas de temperatura. Dentre estas, € possivel destacar:
turbinas a gas, ferramentas de corte, elementos de aquecimento elétrico, sensores
de motores e refratarios; sendo que, nestes casos, a temperatura de aplicagao varia
entre 600 e 2000 °C 23141516

E possivel encontrar alguns estudos relacionados a resisténcia ao choque

10,17,18,19,20,21

térmico de carbeto de silicio sinterizado via fase liquida ,no entanto, na

maioria dos casos, o SiC é utilizado como aditivo e n&o como componente
principal'” 819,

Nos estudos sobre a resisténcia ao choque térmico do SiC como
componente principal, os objetivos foram distintos. Em um dos casos, o
SiC+Y,03:Al,03 sinterizado via fase liquida foi analisado quanto a adicdo de SisNy4
em até 10%'°. Em outro estudo®, o foco foi a avaliacdo do comportamento do SiC
poroso (aproximadamente 36% de porosidade). A avaliagcdo da resisténcia ao
choque térmico do SiC também foi considerada tendo como foco a utilizagdo de
fibras®'. Nestes estudos, ndo é feita uma relacdo entre a composicdo dos aditivos
Y203:Al,0; e a temperatura de sinterizagdo com a microestrutura e,
consequentemente, com o comportamento termomecéanico do SiC sinterizado via
fase liquida, caracterizando o ineditismo deste trabalho.

O grau de danos e/ou degradagcédo das propriedades mecanicas dos
materiais ceramicos submetidos a alteragcbes significativas de temperatura é um
fator essencial quando se deseja determinar a estimativa do ciclo de vida destes
materiais. Para avaliacdo dos danos causados por choque térmico sdo adotados
varios parametros em fungdo do numero de ciclos térmicos, como monitoramento do
modulo elastico, comprimento de trincas pelo método de indentagdo, assim como a
avaliacdo da porosidade e da resisténcia a flexdo antes e apds determinado numero
de ciclos térmicos®'%12 18

Assim, neste estudo foi realizada a analise da densificacdo de SiC com
diferentes processamentos, assim como a adicdo de proporgoes distintas de

Y,03:Al,03, visando avaliar a influéncia destas variaveis na microestrutura obtida e
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consequentemente, na resisténcia ao choque térmico do SiC+Y203:Al,O3. Para isso,
a temperatura (AT) e o numero de ciclos foram previamente fixados e o
acompanhamento do desempenho do material, antes e apds ciclos pré-
determinados de choque térmico, foi feito por meio de medidas de moddulo de
elasticidade, resisténcia a flexdo, porosidade, assim como, pela analise das trincas
formadas.
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2 OBJETIVO

O objetivo deste trabalho de doutorado é avaliar a resisténcia ao choque
térmico do carbeto de silicio sinterizado via fase liquida, ja que esta € uma
propriedade muito requerida em diversas aplicagbes tecnoldgicas, analisando a
influéncia do processamento, da temperatura de sinterizagdo, da variacdo na
proporcdo dos oOxidos aditivos Y,03:Al,03 e consequentemente, da microestrutura
obtida.
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3 REVISAO DA LITERATURA

3.1 Carbeto de silicio

O carbeto de silicio (SiC) foi descoberto acidentalmente por Acheson em
1891, ao tentar sintetizar diamante. Apds a descoberta, o SiC comecgou a ser
produzido por sintese carbotérmica em forno resistivo conhecido como processo de
Acheson?.

Atualmente, a principal rota de produc¢do do SiC ainda é realizada por
reacao carbotérmica. Neste processo, as matérias-primas sao carregadas em fornos
que possuem eletrodos de grafite, por onde ha passagem de corrente elétrica. As
mateérias-primas utilizadas para fabricacdo de SiC comercial sdo o coque e o
quartzo, ou areia silicosa. Além das matérias-primas, sado adicionados serragem e
cloreto de sédio para, respectivamente, facilitar a liberagcdo do mondxido de carbono
produzido durante a reagao e eliminar impurezas na forma de cloretos metalicos
volateis®.

O processo de queima, com duracdo entre 32 e 40 horas, alcanca
temperaturas acima de 2400 °C. A reacdo de formacdo do SiC (1) é altamente
endotérmica até 1500 °C, por isso & necessaria a utilizacdo de temperaturas acima
de 2000 °C na sintese deste material para a obtencdo de uma alta taxa de
producéo®.

SiO; + 3C — SiC +2CO (1)

Apos resfriamento, o material é separado de acordo com as fases
presentes (B-SiC ou a-SiC). Em baixas temperaturas (1500 °C - 2000 °C), tem-se
normalmente a formacédo do carbeto de silicio tipo , enquanto que em altas
temperaturas (2000 °C - 2600 °C), ocorre a formagao do a-SiC, ou seja, quanto mais
préximo dos eletrodos, maior a presenca de a-SiC. Apos separacéo fisica, o SiC &
beneficiado por meio de moagem, peneiramento e separagdo magnética de

impurezas®®?#*.
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O SiC é formado por ligagées predominantemente covalentes, o que |Ihe
confere propriedades, como: baixa massa especifica, alto médulo de elasticidade,
condutividade térmica relativamente alta, altas resisténcias a abraséo, a corrosdo e
mecanica em altas temperaturas®2®. As caracteristicas singulares do carbeto de
silicio permitem que ele seja utilizado em diversas aplicagdes estruturais, como,
camaras de combustdo, bocal de foguete, refratario, cadinho, mobilia de fornos,
elementos de aquecimento, rolamentos, trocadores de calor, componentes para
engenharia automotiva, ferramentas de corte e aplicagées na area nuclear, como por
exemplo: parede de reatores termonucleares, componentes estruturais avangados
para fiss&o ou fusdo e semicondutor de detectores de radiagdo nuclear 2%2°

A unidade basica de construcado da estrutura cristalina do SiC € baseada
em um arranjo tetraédrico, onde os atomos de carbono (C) estdo no centro e os de
silicio (Si) estdo nos vértices ou vice-versa (FIG.1). As camadas polares idénticas de
SisC (ou SiC4) sdo continuamente empilhadas e a permutacdo de sequéncias de
empilhamento permite um numero infinito de diferentes ordenagdes unidimensionais
(politipos) sem variacdo na estequiometria. A sequéncia de empilhamento das
referidas configuracdes define a estrutura do material, em que a unidade basica é a
sequéncia mais curta de formagao dos politipos.

Cubica Hexagonal

FIGURA 1: Estruturas atdmicas e cristalinas de diferentes politipos de SiC™.
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Os politipos de carbeto de silicio sdo identificados por uma combinagao
de letras e numeros. Os numeros indicam a quantidade de camadas empilhadas (3,
6, 15) e as letras indicam se o politipo possui estrutura cubica (C), hexagonal (H) ou
romboédrica (R), como por exemplo: 3C, 4H, 6H e 15R, sendo estes, os mais
comumente encontrados. A estrutura cubica (3C) é denominada fase B-SiC e os
varios politipos hexagonais e romboédricos, fase a-SiC*°.

A estrutura cubica € formada pelo empilhamento sucessivo de duplas
camadas paralelas. As diversas modificacbes hexagonais e romboédricas podem
ser derivadas da estrutura cubica pela rotacdo das duplas camadas em orientacdes

paralelas e antiparalelas®’, conforme (FIG.2).

(1015)

(D)

FIGURA 2: Representacao esquematica dos politipos mais comuns do carbeto de
silicio: (A) cubico (3C); (B) hexagonal 4H; (C) hexagonal 6H e (D) romboédrico15R?.

A utilizagdo de a-SiC como material de partida no processo de
sinterizagdo gera uma microestrutura mais fina e equiaxial em comparagao a obtida
quando utiliza-se 3-SiC, devido a estabilidade do a-SiC em altas temperaturas. Ja o
uso de B-SiC como matéria-prima resulta em amostras com grédos maiores e mais
alongados, devido a transformacao da fase B para o'

A diferenga de microestrutura pode influenciar nas propriedades do

material sinterizado, pois grdos menores e mais equiaxiais provenientes do a-SiC,
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de maneira geral, favorecem o aumento da resisténcia a flexdo, enquanto gréos
maiores e mais alongados tendem a aumentar a tenacidade & fratura®.

Para obter a densificacdo do SiC é possivel utilizar-se da sinterizagdo no
estado solido ou via fase liquida. As principais vantagens da sinterizag&o via fase
liquida s&0%°3%3233;

» Aumento da taxa de densificacido pela acdo de forgas de capilaridade e
reducao do atrito entre as particulas sdlidas;

» A fase liquida formada por meio da fusdo de 6xidos aditivos aumenta a
velocidade de sinterizagcdo, sendo possivel a obtengdo de um material com boa
densificacdo em menor temperatura.

» Producdo de componentes com alta tenacidade a fratura, decorrente
da microestrutura com grédos maiores e mais alongados.

» A obtencado de propriedades mecanicas, de acordo com a aplicagao
pretendida, € possivel por meio de controle de variaveis como: quantidade e

proporcdo dos aditivos, temperatura e tempo de sinterizagdo, "3,

3.2 Sinterizagao via fase liquida

A sinterizagdo via fase liquida € importante para materiais com
predominancia de ligacdes covalentes e baixa taxa de difusd0, como por exemplo,
SizN4, SiC, AION e BN. O processo de sinterizacao via fase liquida pode ser dividido
em trés etapas: rearranjo, solugdo-precipitacdo e coalescimento dos gréosss,
conforme FIG.3.

Rearranjo: Com o aumento da temperatura no processo de sinterizagao,
ha formagéo da fase liquida proveniente da fusdo dos aditivos utilizados. A etapa do
rearranjo é rapida, ocorrendo nos primeiros minutos apdés a formacgao do liquido.
Esta fase esta relacionada com o angulo diedro, que é definido como a relagao entre
a energia de contorno de grdo e a da interface sélido-liquido ou sélido-vapor®**3°,

O angulo diedro varia de 0° a 180° e quanto menor for seu valor, melhor
sera a permeabilidade do liquido nos contornos de grdos. Na FIG.4 estdo
representadas as condigdes de molhamento em fung&o do angulo. Para obtencéo de
um baixo angulo é necessario que a energia interfacial solido-liquido (ysl) seja muito

menor que a energia sélido-sélido (yss)***° (TAB.1).



23

gﬁ\) boa

tacao

recipi

1)

o
O
o

Estado inicial

W X ‘ W ™ W, \ //////// = M =
/////»ﬂr " @ (@O et 4 w%///////%///, \
La TS 60 eg | B0 ‘
\ %///%MWWMI%%/%%? W \ %% X ,@% /%%%//// -

B)

(

FIGURA 3: Representagao das etapas da sinterizacéo via fase liquida®

condi¢cao de molhamento e (B) condi¢ao ruim de molhamento™.

FIGURA 4: Condigbes de molhamento do liquido no sdlido, tendo:
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TABELA 1: Distribuicdo da fase secundaria de acordo com o angulo diedro®,

Razao Angulo
yss/ysl diedro 0

Distribuicao da fase secundaria

>2 0° Todos os graos separados por fase liquida
Esqueleto continuo ao longo dos gréos formando
3.2 0°-60°  prismas aproximadamente triangular na intersecgao
de 3 graos.
_qlR2 o o Penetracao parcial nos pontos triplos sem rede
1-3 60° - 120 continua
<1 >120° Isoladas, tendendo a esferas

Um bom molhamento faz com que as tensdes capilares atuem de modo
que o liquido se distribua entre as particulas solidas e os pequenos poros,
favorecendo o contato entre estas particulas, minimizando a energia superficial do
sistema e promovendo a densificagao, ja que as particulas se reempacotam com um
nimero de coordenacdo maior, promovendo a retragdo linear>*®. Esta densificagéo
depende do tamanho e forma do p6 de partida, assim como da quantidade e
viscosidade da fase liquida®.

Solugao-precipitacdo: Nesta etapa ocorre a dissolugcdo de uma parte da

fase solida na fase liquida, a qual é transportada por difusdo através do liquido,
supersaturando-o e reprecipitando. Este processo esta diretamente relacionado com
a solubilidade do sdélido no liquido. Para que a densificagao seja favorecida, o ideal &
que a solubilidade do sdlido no liquido seja maior do que a do liquido no sélido, ja
que a taxa de densificacdo depende da transferéncia de massa através do liquido.
Se a solubilidade do sdlido no liquido for baixa, ocorre o aparecimento de poros no
local onde se encontra a fase liquida, comprometendo a densificagdo, conforme
FIG.5%2%,

Esta etapa é caracterizada pela densificagdo e por crescimento de graos
(FIG.6). Estes processos ocorrem simultaneamente e podem ser acompanhados
pela acomodacgéo do formato de gréos e o preenchimento dos poros residuais pelo
liquido®®23. A quantidade de fase liquida pode influenciar diretamente na
microestrutura do material apds sinterizacdo, pois quanto maior a quantidade de
liquido, maior a tendéncia de se obter grdos com formato arredondado. Ja com a
diminuicdo da fase liquida, os gréos tendem a desenvolver faces planas e assumem

a forma de um poliedro, dependendo da diferenga de energia entre os planos®.
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Coalescéncia: esta € a etapa final do processo de sinterizacdo via fase

liguida, na qual ocorre crescimento de grdos resultante do processo de
coalescéncia. Os grdaos podem coalescer por difusdo no estado solido ou difusdo
através de uma fina camada de liquido*°.

A forga motriz para este processo € a diminuicdo da energia livre,
juntamente com a redugdo da area de contorno de gréos. Esta etapa ocorre sem
alterar significativamente a densificacdo® e é caracterizada também pelo isolamento
e arrendondamento dos poros, os quais normalmente estdo localizados nos
contornos de gréos, ja que sado removidos por transporte de massa. O transporte

ocorrido nos contornos de gréos é maior que o transporte por volume dos graos®>°.

COMPACTADO A VERDE

S./8;> 1
DENSIFICA(AC \
S, /8; <1

INCHACAO

FIGURA 5: Relagao entre a solubilidade do solido (Sa) no liquido (Sg)
e do liquido no sélido®.
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Selugho-reprecipitagao

Liyulde

Solido Crescimento de gria e
acomodagito de forma

FIGURA 6: Esquema representativo da etapa de
solugao reprecipitacéo™.

Em relacdo ao processo de densificacdo, trés mecanismos sao
considerados:

» Densificagdo por achatamento de contato: nos pontos de contato
intergranulares, a solubilidade € maior do que em outras superficies sdlidas, pois
forgas capilares atrativas promovem o molhamento pelo liquido. Esta diferenga de
solubilidade (ou potencial quimico) faz com que a dissolugdo do sélido ocorra nos
pontos de contato, sendo transportado e reprecipitado fora destes pontos, permitindo
a aproximacao dos centros sob a acdo da forca de tensao superficial®.

» Densificagdo acompanhada por Ostwald Ripening: quanto menor o
grao, maior a solubilidade, ou seja, graos menores s&o dissolvidos, precipitando
sobre grédos maiores. Estimativas tedricas das taxas de retracdo devido ao
mecanismo Ostwald Ripening séo dificeis, no entanto, observagbes experimentais
mostram que o mecanismo é dominante na terceira etapa (coalescéncia)’.

» Difusdo no estado sdlido: Este mecanismo também é caracteristico da
terceira etapa da sinterizagdo, ja que o coalescimento de grdos pode ocorrer por
uma fina camada intermediaria de liquido ou por difusdo no estado sélido, que
ocorre através dos contornos de gréos>=>2.

A modificagdo de apenas uma variavel na sinterizagdo via fase liquida
pode alterar as caracteristicas do material. A utilizacdo de diferentes proporcdes de
aditivos Y,03:Al,03 na sinterizacdo do SisN4, por exemplo, pode alterar a
viscosidade do liquido formado, o processo de solugao-reprecipitacdo, bem como,

as transformagbes de fases, influenciando diretamente na densificagdo, no
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crescimento de grdos e, consequentemente, nas propriedades mecanicas do

material obtido”>*%7

3.2.1 Sinterizagao via fase liquida do SiC

O interesse na sinterizacao via fase liquida para o carbeto de silicio tem
crescido continuamente, pois a fase liquida formada, por meio da fusdo de 6xidos
aditivos, aumenta a velocidade de sinterizagdo, sendo possivel a obtencdo de um
material com boa densificagdo em menor temperatura (entre 1750 e 2000 °C), em
comparag¢ao com a sinterizagdo do SiC no estado solido, que normalmente ocorre
acima de 2000 °C%%94,

Entender a influéncia das variaveis do processo de sinterizagdo via fase
liquida, assim como das fases formadas, tanto na densificacdo quanto nas
propriedades mecénicas do SiC, tem sido tema de varios estudos, sendo que este é
um assunto ainda ndo completamente fundamentado®’®4°,

Negita®, por meio de estudo termodinamico, determinou a probabilidade
de reagdes quimicas entre o SiC e varios o0xidos utilizados como aditivos, na faixa de
temperatura de 2027 'C a 2127 °C, obtendo-se como mais estaveis: Al,O3;, BeO,
Y203, HfO, e alguns O6xidos de terras raras, dentre os vinte e sete Oxidos
pesquisados. Estes oxidos foram considerados mais estaveis porque nao reagem
com o SiC para formar outros compostos durante a sinterizacao, diferentemente de
outros como Cr03, WO, Fez0s.

Em estudo mais recente, Noviyanto e Yoon*' analisaram a utilizagéo de
diversos oxidos como aditivos, verificando que alguns destes, como: Fe;Os3, TiO; e
WO3, reagem com o SiC, formando carbetos e silicatos com o metal correspondente,
enquanto os 6xidos Y203, Al,03 e MgO, se apresentam mais estaveis, confirmando
os estudos de Negita®.

Dentre os possiveis oxidos aditivos, Y>03 e Al,O3, estdo entre os mais
utiizados na sinterizagdo via fase liquida do SiC. De acordo com a

literatu ra5,40,42,43,44,45

, utilizando Y,03; e Al,O3 ¢é possivel a obtencdo de resultados
tdo bons ou melhores em comparacgao a utilizacdo de outros aditivos como: BaO,
Yb203, Dy,O3 e AIN.

Apesar de se apresentarem mais estaveis, o uso de 6xidos metalicos

como aditivo de carbeto de silicio sinterizado via fase liquida, ainda gera uma perda
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de massa proveniente da formagdo de espécies gasosas. Para minimizar esta
perda, durante a sinterizacao, utiliza-se a convencionalmente chamada cama de pd6
em torno do SiC a ser sinterizado®. A cama de pd é um particulado formado pela
mistura de componentes iguais ou semelhantes ao material que se deseja sinterizar,
ja que esta ndo deve reagir e nem contribuir para o aumento de massa do material
sinterizado. Essa cama gera pressao parcial de gases suficiente para diminuir o
escape de aditivos, auxiliando na densificagao®>*°.

A formacdo de fase liquida em compostos contendo SiC possibilita a
solucao-reprecipitacdo e, durante o resfriamento, o liquido se solidifica formando
fases amorfas e/ou cristalinas. As fases comumente formadas, utilizando-se Y203 e
Al,O3 sdo: AlbY409-YAM; AlsY3012-YAG; YAIO3-YAP; Y,SiOs. Estas fases presentes
entre os contornos de gréo e nos pontos triplos alteram fortemente as propriedades
mecanicas em relagdo ao material sinterizado no estado sélido*?".

As propriedades mecanicas do SiC sinterizado via fase liquida dependem
de algumas caracteristicas como: quantidade, composi¢do e como séo distribuidas
as fases secundarias presentes (amorfas e/ou cristalinas), assim como o formato e
tamanho dos gréos de SiC. Estas caracteristicas podem ser determinadas por meio
do controle de variaveis de sinterizacdo como: tipo e quantidade de aditivos, taxa de
aquecimento, temperatura, atmosfera, patamar de sinterizacdo, entre outros "#4%’.
A quantidade de aditivos necessaria para uma boa densificacdo varia

entre 5 e 20% em massa®'°

, porém é fundamental a analise da influéncia do tipo e
quantidade de aditivos nas demais propriedades requeridas para o SiC. De acordo
com Gonzalez et al.®, a alteragdo da quantidade de aditivos de 20% para 5%,
diminuindo a quantidade de fase secundaria formada, proporciona maior
densificagdo (96% para 98% DT) e dureza do material (de 15 GPa para 24 GPa). No
entanto, a diminuigdo da fase secundaria, dificulta o crescimento de gréos e
consequentemente, diminui a tenacidade a fratura de 2,6 MPa.m"? para 1,4
MPa.m'2.

Apesar de a quantidade de aditivos exercer grande influéncia nas
propriedades do SiC, as condigdes de sinterizacdo também interferem
significativamente pois, ainda considerando Gonzalez et al.®, verifica-se que o
aumento de patamar de 2 para 5 horas, mantendo constante a proporgéo de aditivo
(20%), gera um aumento no tamanho de grdo, aumentando, assim, a tenacidade e

diminuindo a dureza.
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As atmosferas comumente empregadas durante a sinterizagdo do SiC via
fase liquida s&o nitrogénio e argénio. Quando a atmosfera de nitrdgenio é utilizada,
atomos deste gas sao incorporados ao liquido formado, aumentando a viscosidade,
diminuindo o molhamento e dificultando a solubilidade do sélido®’, o que torna a
atmosfera de argdnio mais recomendavel para maior densificagcdo. De acordo com
Izhevskyi et al.?, esta interferéncia causada pela atmosfera de nitrogénio é mais
significativa na presenga de Y,03, pois o liquido contendo este 6xido ja se apresenta
normalmente mais viscoso>*.

De acordo com a literatura®”*®

, também & possivel verificar que a
atmosfera de argbnio, apesar de favorecer a densificagdo em comparagdo com a de
nitrogénio, seu uso € recomendavel para um maximo de 1 hora de patamar, quando
se deseja obter um material de alta dureza. O aumento do tempo de sinterizagao
sob atmosfera de argbnio favorece o crescimento de grdos mais significativamente
do que em atmosfera de nitrogénio, diminuindo o numero de pontos triplos formados
e aumentando a concentracdo de fases secundarias nestes pontos. Estas mudancgas
na microestrutura contribuem para a diminuicdo da dureza, pois fases secundarias,
como YAG e YAM, apresentam menor dureza que o carbeto de silicio®’*°.

A diminuicdo da dureza do material ndo ocorre apenas pelo aumento do
tamanho de grdo, mas também pela dureza especifica das fases secundarias
obtidas em cada atmosfera (Ar e N3). No estudo de Lopez et al.*®, foi alterado o
tempo de patamar em atmosfera de Ar e Ny, utilizando-se a fase YAG pré-reagida
como aditivo e temperatura de sinterizacdo de 1950 °C. Foi verificado que, com o
aumento do patamar, ha uma diminuicdo da dureza das fases secundarias obtidas
em atmosfera de argénio. Esta alteracdo ocorre porque o liquido obtido em
atmosfera de N, apresenta maior viscosidade e refratariedade, aumentando a
estabilidade em altas temperaturas, mantendo constante a composicdo quimica das
fases secundarias. Ja o liquido formado em atmosfera de argdnio, devido a menor
estabilidade quimica, sofre degradagéo, o que altera a composi¢cao quimica da fase
YAG e, assim, diminuindo a dureza do SiC sinterizado com o aumento de
patamar®’*8.

E possivel realizar a densificacdo do carbeto de silicio via fase liquida por
varios processos, sendo os mais comuns: sinterizagdo convencional (sem pressao)
em forno resistivo de grafite, prensagem a quente (HP) e prensagem isostatica a

quente (HIP), sendo os dois primeiros aplicados neste trabalho.
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Alguns comparativos entre estes dois métodos ja foram realizados®*%*",

sendo que a densidade do material obtido por prensagem a quente, em geral, &
maior do que a do material sinterizado sem pressdo. De acordo com Can et al.’, o
processo de sinterizagao pelo método convencional € mais suscetivel a vaporizagao
de oOxidos volateis, inclusive do SiO, presente na superficie do SiC, gerando uma
diminuicdo na quantidade de liquido formado e na taxa de difusdo, o que diminui a
densificacdo do material.

Outro fator considerado é que na prensagem a quente, enquanto a
temperatura promove o aumento do transporte de material, a presséo intensifica
ainda mais este transporte, por deformacéo plastica e deslizamento de particulas
inteiras, facilitando a difusdo dos atomos do sdlido na fase liquida e o preenchimento
dos pontos triplos, aumentando a densificacdo do material®*>?

O material sinterizado sem pressdo, em geral, apresenta maior
tenacidade a fratura e menor dureza em comparagcdo ao material sinterizado por
prensagem a quente®*°, devido a:

» O material sinterizado sem pressao, em geral, possui microestrutura
com graos mais alongados, proporcionando um aumento na tenacidade a fratura em
virtude do mecanismo de deflexdo de trincas®® (ver item 3.3.4). Apesar de ser mais
caracteristico da sinterizagdo sem pressao, a obtencdo de grdos mais alongados
pode ser favorecida também na prensagem a quente pelo aumento da temperatura
elou do patamar®.

» A maior densificagdo obtida pelo material prensado a quente e a
obtencao de uma microestrutura mais uniforme e, normalmente, com graos menores
quando comparada a sinterizagdo sem pressao, favorece o aumento da dureza do
material®.

Considerando a resisténcia ao choque térmico, objetivo deste estudo, n&o
€ possivel determinar, baseando-se apenas nos estudos comparativos entre a

sinterizagdo sem press&o ou por prensagem a quente®®*®’

, qual seria o melhor
processamento. Quanto maior a tenacidade a fratura, maior a resisténcia ao choque
térmico, indicando que a sinterizacdo sem pressdo seria mais recomendada. Em
contrapartida, a densificagdo deve ser a maior possivel, pois baixas densidades
podem prejudicar a condutividade térmica do material, propriedade relacionada a
resisténcia ao choque térmico, o que colocaria a prensagem a quente como a mais

indicada.
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O estudo em relagdo a propor¢ao de aditivos (Y203:Al,03) utilizada na
sinterizagdo via fase liquida do SiC também € um ponto relevante, ja que a variagao
na propor¢ao entre os oxidos possibilita alterar as caracteristicas do liquido formado,
interferindo no processo de difusdo, na densificagdo, na microestrutura e na
composicdo das fases intergranulares, podendo modificar as propriedades

termomecanicas do material sinterizado®°.

3.3 Propriedades mecéanicas e termomecanicas

3.3.1 Dureza

A dureza esta relacionada a medida da resisténcia de um material a uma
deformacéo plastica e elastica. E usualmente definida como a resisténcia de um
material a indentagdo, onde um pequeno penetrador é forgcado contra a superficie do
material a ser testado, utilizando carga e tempo de aplicagao pré-estabelecidos. As
caracteristicas resultantes, como tamanho e profundidade da deformacéo,
determinam a medida de dureza®*°.

Para determinacdo da dureza de um material sdo utilizados testes
conhecidos como: Rockwell, Brinell, Knoop e Vickers. As medidas de dureza sao
relativas, por isso ha certas ressalvas ao comparar valores determinados por
diferentes técnicas®®.

No caso do teste de dureza Vickers, o penetrador é de diamante, com
formato piramidal. O angulo entre as faces da pirdmide (a) € de 136° (FIG.7). O
valor de dureza Vickers (HV) é determinado pela relagéo entre a for¢a aplicada e a

area de superficie da impressao feita na amostra, representada pela equacao 2.

2P [d
HV = 7 sen (2)

Tendo P como a forga aplicada; d, medida da diagonal da impressao
Vickers e a, 0 dngulo entre as faces do penetrador.

Na literatura, ha uma variagéo significativa nos valores de dureza para as
ceramicas a base de carbeto de silicio sinterizado via fase liquida, sendo possivel

48,53

encontrar valores entre 10 e 27 GPa . A dureza esta diretamente ligada a

composic¢ao, quantidade presente de fases secundarias e microestrutura, sendo que
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estas caracteristicas estdo relacionadas ao tipo e quantidade de aditivos, a
temperatura e atmosfera de sinterizagdo, gerando um grande numero de variaveis
envolvidas.

De acordo com Izhevsky et al.*’, o aumento no tamanho de grao diminui o
numero de pontos triplos formados, ocasionando um aumento da concentracdo de

fases secundarias nestes pontos. Esta maior concentracdo de fases secundarias,

como YAG e YAM, contribui para a diminuicdo da dureza, ja que estas apresentam
47,49

menor dureza que o carbeto de silicio

o=136°
h

Section A-A

FIGURA 7: Esquema de indentagao de dureza Vickers®.
3.3.2 Mboébdulo de elasticidade

O médulo de elasticidade, ou mddulo de Young, tem grande importancia
na aplicacdo de materiais ceramicos, pois esta diretamente relacionado a outras
propriedades mecanicas, como, tensao de ruptura e resisténcia a propagacao de
trincas sob acéo de choque térmico®®.

A deformacéo elastica € aquela em que removidos os esforgos atuantes
sobre o corpo, ele volta a sua forma original. Conforme FIG.8, € possivel observar
que a deformacgao elastica resulta de uma relagao linear entre tensao e deformacéo,
sendo que a tangente da inclinagdo desse segmento linear corresponde ao médulo
de elasticidade (E). O modulo de elasticidade é a medida de rigidez de um material
sélido e pode ser definido pela Lei de Hooke™, de acordo com a equacéo 3.
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o= EXe¢ (3)

Tendo o, como a tensdo aplicada; E, o médulo de elasticidade ou médulo
de Young e g, a deformacgéo elastica. Assim, para uma determinada tensao, quanto

maior o valor de “E”, menor a deformacéo elastica e mais rigido € o material. Para os
materiais ceramicos, os valores do modulo de elasticidade s&o normalmente
expressos em gigapascal (GPa).

Descarga

Coeficiente
angular = modulo
de elasticidade

Tensao

Carga

Deformacgao

FIGURA 8: Diagrama esquematico tensao-deformag¢éo de acordo com a
deformacao elastica linear®®.

Quando a tensdo, o, € aplicada em um material solido, gerando uma
deformagéo elastica, é possivel medir a deformagao transversal (em relagdo a
diregao longitudinal de aplicagdo de carga). Esta deformacgéo esta relacionada com o
coeficiente de Poisson, estabelecendo assim, uma relacdo entre deformacgdes
ortogonais, conforme equagao 4°°.

v=—=2=-2 (4

Tendo v como a razdo de Poisson (adimensional), ¢,, a deformagédo na
diregao x; ¢,; deformagéo na diregao y e ¢,, deformagao na dire¢do z. O uso do sinal
negativo ocorre porque as deformagdes transversais e longitudinais possuem sinais
contrarios, assim a contragdo transversal ocorrida de acordo com a extensio

longitudinal gera um coeficiente de Poisson positivo.
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Para materiais homogéneos e isotrépicos, os modulos de cisalhamento e
de elasticidade estéo relacionados entre si, e com o coeficiente de Poisson, por meio
da equac&o™°.

E=2G(1+v) (5)

Sendo v, a razdo de Poisson; E, o médulo de elasticidade e G, o mddulo
de cisalhamento.

Os materiais policristalinos podem ser considerados materiais isotropicos
pelo fato de os cristais serem, na maioria dos casos, orientados aleatoriamente,
tendo um mesmo valor de médulo para qualquer direcdo de ensaio.

Os métodos de caracterizacdo do modulo elastico sao classificados em
quase-estaticos e dinamicos. No caso dos métodos dinamicos, o corpo de prova nao
fica inutilizado apds o ensaio, e pode ser empregado em sua fungdo normalmente ou
ensaiado outras vezes. No estudo dos danos causados por choque térmico, é
possivel avaliar a evolugao da resisténcia mecanica medindo-se o0 modulo elastico
apos sucessivas aplicagdes de ciclos térmicos, em uma mesma amostra®’. Utilizado-
se outro parametro de avaliagdo, como a resisténcia a flexao, torna-se necessaria
uma amostra distinta para cada medigao®®.

Os meétodos dinamicos possuem vantagens como: empregar pequenas
amostras, serem rapidos e ndo-destrutivos®®. Um dos métodos dinamicos consiste
em calcular o modulo elastico a partir de frequéncias naturais de vibracdo do corpo
de prova e de seus parametros geométricos. Basicamente, sdo trés os modos de
vibragdo empregados: longitudinal, flexional ou transversal e torcional, sendo que os
dois primeiros permitem o calculo do moddulo elastico e o ultimo, possibilita a
determinagdo do médulo de cisalhamento e a razdo de Poisson.

O modo flexional ou transversal de vibracdo € o mais complexo dos trés
métodos, pois a frequéncia de ressonancia ocorre ndo somente pelo comprimento e
secao transversal, mas pela razdo entre os dois. Para barras delgadas, o uso da
vibragéo flexional é a mais recomendavel, pois neste caso, € mais facil excitar a
vibragao flexional do que a longitudinal®®.

Como o médulo de elasticidade pode variar de acordo com a composigao,
microestrutura, quantidade e tipos de defeitos, como, poros e trincas®, é possivel
encontrar carbeto de silicio sinterizado via fase liquida com médulo de elasticidade
variando de 280 GPa* a 440 GPa’.
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3.3.3 Resisténcia a flexao

A resisténcia a flexdo da amostra ou moédulo de ruptura € definida como a
tracdo maxima na amostra no momento da fratura. Para esta avaliagédo € utilizado o
ensaio de flexdo transversal, no qual barras prismaticas ou cilindricas, sao
flexionadas até a fratura. O carregamento de compressao na parte superior do corpo
de prova gera tensdes de tragao na parte inferior, onde a tenséo € calculada a partir
da espessura da barra, do momento fletor e do momento de inércia da seg¢ao
transversal®® (FIG.9).

O corpo ceramico é muito mais sensivel a esfor¢cos de tragao do que a de
compressdo. Sendo assim, a amostra deve falhar devido a tragdo atuando na
metade inferior da pega, principalmente na superficie inferior, onde a tragao atinge

valores maximos.

Y
)
A

{
d Retangular
1
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. — { f_ -
o PGS PN L P

FIGURA 9: Esquema de aplicagdo de carga em trés pontos para
determinagao resisténcia a flexdo®.

A tenséo de flexdo maxima € dada por:

O__Mc OUG_SFL
T " 2bdz

(6)

Tendo M como o momento fletor maximo; ¢, a distancia do centro do
corpo de prova até a parte mais externa e |, o momento de inércia da segao
transversal. JaF; L ; b e d estao representados na FIG.9.

O ensaio de flexdo é muito comum em materiais ceramicos dado a
facilidade de preparacdo das amostras e de realizacdo da medida. Existem dois
tipos de ensaio de flexao: de trés e de quatro pontos (FIG.10).
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|

U,f (A) O/f (B)

FIGURA 10: Esquema do ensaio de resisténcia a flexao: (A) trés pontos e (B) quatro
pontos.

A resisténcia mecénica dos materiais frageis € mais baixa em
comparagao ao seu valor teorico, devido aos defeitos estruturais presentes, sendo
relacionado o tamanho e geometria dos defeitos a um fator de amplificagdo da
tensdo. O corpo ceramico € muito mais sensivel a esforcos de tracdo do que a de
compressdo. Assim, a amostra tende a falhar devido a tragdo atuando na metade
inferior da pecga, principalmente na superficie inferior, onde a tragado atinge valores
maximos. Com isso, maiores valores de resisténcia podem ser encontrados
utilizando ensaios de flexao de trés pontos.

O motivo do ensaio de flexdo de trés pontos apresentar maior valor &
relacionado a distribuigdo de tensdes e de defeitos que iniciam a ruptura ao longo da
estrutura da amostra. No caso de trés pontos o valor maximo de tragdo ocorre no
centro da amostra e cai a medida que se aproxima das extremidades, chegando a
zero nos pontos de apoio inferiores. No caso de quatro pontos, sdo usados dois
roletes de carga e o valor maximo mantém-se por toda a extensao entre os pontos
superiores de aplicagdo da carga e cai entre estes pontos e os pontos inferiores de
apoio, gerando maior volume de distribuicdo de carga e, assim, maior probabilidade
de conter defeitos estruturais que poderiam causar a fratura®.

Os resultados obtidos no ensaio de flexdo podem variar de acordo com: a
velocidade de aplicacdo da carga, os defeitos superficiais, as caracteristicas
microscopicas e, principalmente, com a geometria da se¢ao transversal da amostra,
ja que em corpos ceramicos maiores, a probabilidade de se encontrar defeitos mais
criticos, ou seja, com maior fator de ampliagdo de tens&o, é maior.

A resisténcia a flexdo € outra propriedade que pode variar
significativamente quando se trata de carbeto de silicio, pois quando aditivado com
carbono e boro, este material alcanga valores de resisténcia a flexdo entre 300 e 450
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MPa, ja no caso de carbeto de silicio sinterizado via fase liquida, utilizando aditivos
adequados, é possivel alcangar valores de 700 MPa ¢,

A resisténcia a flexdo também pode ser um parametro importante para
monitorar a resisténcia ao choque térmico de um material '"®2. De maneira geral,
com a aplicagdo de ciclos de choque térmico pode haver formagdo de trincas e
microtrincas que sao responsaveis pela diminuicdo da resisténcia a flexdo. O
aumento da diferenga de temperatura de aplicagcdo do choque térmico torna mais

significativa a diminuigdo da resisténcia®®* 2.

3.3.4 Tenacidade a fratura

A tenacidade a fratura € uma propriedade indicativa da resisténcia do
material a fratura fragil quando uma trinca estiver presente. No caso dos materiais
ceramicos, que possuem fratura fragil, e ndo sofrem deformacgao plastica, a tensao
critica de tragdo, acima da qual havera propagacgéo da trinca e, consequentemente,
falha no material € descrita utilizando os principios de mecanica de fratura e critérios

de Griffith, conforme equagao 7°°:

o = (k) 2 (7)

nwa

Tendo:; o., tensao critica de tracédo; a, o comprimento da trinca; E, o

modulo de elasticidade e Y, a tensdo superficial do material.

Na equacéo anterior, € considerado que antes da trinca abrir, a tensdo na
frente da trinca deforma elasticamente o material, acumulando energia elastica e
consequentemente, a energia total. Quando ha propagag¢do de trinca, a energia
elastica é liberada. No entanto, a criacdo da superficie da trinca aumenta a energia
do sistema devido ao aumento da energia superficial. Assim, se o aumento da
energia pela criagdo da superficie for menor que o aumento da energia pela
deformacgéo elastica, a propagagéao de trinca se torna energeticamente favoravel.

De acordo com a teoria elastica, ha uma distribuicido de tensdo em torno
da trinca, sendo que o fator de intensidade de tenséo € definido de acordo com a

equacdo 872,

K = Yo+/ma (8)
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Tendo: o, a tensao externa; a, o comprimento da trinca; Y, um parametro
adimensional que depende tanto do tamanho, quanto da geometria da trinca e da
amostra.

Como a equagdo 7 é uma expressdao geral, que nao leva em
consideragao a distribuicdo de tensdo em torno da trinca, o fator de intensidade (K)
representa melhor a ocorréncia de propagagao de uma trinca, pois este considera a
geometria da pega e da trinca, as quais efetivamente influenciam sua propagacéao.
Para uma peca de forma e dimensdes conhecidas que fratura sob uma determinada
tensdo externa oc, como resultado de uma trinca de dimensdes e forma conhecidas,
€ possivel determinar a tenacidade a fratura conforme equagéao 9:

K, = Yo.+/na (9)

C

Sendo que | do K;_indica que este € o fator de intensidade para o modo |

de fratura, conforme FIG.11.

(I) (II)

(ITI)

FIGURA 11: Modos de propagacéao de trincas. Modo |- abertura,
Modo ll-deslizamento, Modo lll- rasgamento’?.

E possivel encontrar uma grande variagcdo no valor de tenacidade a
fratura para o carbeto de silicio sinterizado via fase liquida, apresentando-se entre
3,5°"% e 6,5 GPa*. Esta diferenca pode ocorrer devido a densidade e a
microestrutura do material, as quais sdo dependentes das variaveis de processo. No

estudo de Kalantar e Fantozzi®, por exemplo, amostras de SisNs+Y,03/Al,03
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adquirem alta tenacidade a fratura devido ao crescimento do tamanho médio de
graos e da presenga de grdos mais alongados, o que favorece os mecanismos de
tenacificagao.

As diferentes técnicas existentes para determinagdo da tenacidade a
fratura podem produzir valores distintos para uma mesma amostra®®. Existem varios
métodos padronizados para o ensaio de tenacidade a fratura sob condigcbes de
deformagao plana (K), dentre eles: quebra por flexdo de barras entalhadas com
ponta em “V” (SEVNB), tragdo (CT), torgdo dupla (DT), indentagdo por fratura
Vickers (IF).

A técnica da indentacdo € bem estabelecida na literatura para avaliar a
tenacidade de diversos tipos de materiais ceramicos °®"®®. Embora a preciséo que
a trinca € medida na indentagao Vickers e o grande numero de equagdes propostas
na literatura, gerem alguns resultados discrepantes, € um método que pode ser
utilizado para comparagéo entre ceramicas densas. A vantagem deste método é ser
relativamente simples, no qual € necessaria apenas uma amostra com superficie
plana e polida®.

A impressdo Vickers em superficies polidas é acompanhada pela
formacéo de trincas em cada vértice da impressao (FIG.12). E possivel identificar
dois tipos principais de trincas radiais na medida de tenacidade a fratura em
impressao Vickers: mediana ou "half-penny" e Palmqvist.

Estas trincas s&o diferenciadas da seguinte maneira: as trincas radiais de
Palmqvist sdo geradas dentro do plano que contém o eixo do penetrador,
originando-se, na maioria das vezes, no vértice da impressdo, enquanto as trincas
radiais medianas propagam-se paralelamente ao eixo de carregamento, podendo
ser geradas abaixo da zona de deformacgéao plastica, na forma de circulos cheios ou
segmentos circulares truncados® (FIG.13).

Para os dois sistemas de nucleagdo de trincas (mediana e Palmqvist)
existem equagdes matematicas para a avaliagdo da tenacidade a fratura, baseadas
nos conceitos da mecanica de fratura linear elastica (MFLE). Cada formulagao utiliza
diferentes expressdes semi-empiricas para avaliar este parametro. Contudo, é
possivel resumir a maioria das relagbes em dois grandes grupos de acordo com a

raz&o carga e comprimento, conforme indicado nas equacdes 10 e 117°:
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Kic = 11 (:3% Equacgéo geral para trinca mediana (10)

P . .

Kic = 11 = Equacao geral para trinca Palmqvist (11)
Tendo IT = p(E/Hv)r; E, o médulo elastico; Hv, a dureza Vickers; c, o

comprimento do centro de impressao até a ponta da trinca; p e r assumem diferentes

valores de acordo com a razdo carga e comprimento.

FIGURA 12: Exemplo de formagéo de trincas na
impress&o Vickers®’.

e Trincas radiais .

]
4
(;
L

]

trincas Palmqvist . .
q trincas medianas

FIGURA 13: Tipos de trincas formadas na impressao Vickers®.

Dentre os mecanismos para aumentar a tenacidade a fratura de um
material estdo: deflexdo de trinca, ponteamento da trinca ("crack bridging") e
geracao de microtrincas. No caso da deflexdo, ocorre uma mudanga de plano na
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propagacéao, diminuindo a intensidade de tensdo na ponta da trinca. Sdo exemplos
de deflexdo de trincas: quando a trinca propaga pelos contornos de graos (fratura
intergranular) e quando a trinca encontra algum obstaculo e desvia, como por
exemplo, uma segunda fase® 2.

O ponteamento consiste em ancorar a trinca por meio de mecanismo de
absorcao de energia no rastro da trinca. A tenacificagdo é gerada pelas for¢as de
atrito que agem nos contornos de graos, entre os grdos alongados e a matriz,
reduzindo o deslocamento de abertura da trinca e a intensidade de tensdo na ponta

desta® 2.

A geragao de microtrincas ao redor da trinca principal também pode ser
considerada como um mecanismo de tenacificacdo, por ser possivel reduzir a

intensidade de tensdo na ponta do defeito maior”".

3.3.5 Fratura dos materiais

3.3.5.1 Mecanismos de fratura fragil

O processo de fratura envolve necessariamente a propagagédo de uma ou
mais trincas no corpo solido, sendo que essas trincas podem ser preexistentes ou
nucleadas durante a aplicagdo de tensdo. Esta fratura €, em geral, caraterizada
como’?:

v'Ductil - quando a propagagdo da trinca € acompanhada de extensa
deformacéo plastica macroscoépica.

v'Fragil - quando a propagagao da trinca ocorre sem o desenvolvimento
de uma zona plastica extensa.

A fratura fragil pode ser definida como aquela que ocorre com baixa
energia absorvida, ou seja, pouca ou nenhuma deformagdo plastica e rapida
propagacédo de trinca. Para materiais cristalinos s&o identificados dois principais
mecanismos®®’2: fratura intergranular e clivagem.

A clivagem é o nome dado a fratura transgranular, onde as trincas
passam atraves dos graos. Neste mecanismo, a propagacao da trinca corresponde a
ruptura sucessiva e repetida de ligagdes atdmicas ao longo de planos
cristalograficos especificos. A superficie de fratura pode exibir uma textura
granulada ou facetada correspondente aos planos cristalograficos onde as trincas se
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propagam. A fratura intergranular ocorre ao longo dos contornos de gréo, ou seja,
quando a interface entre os graos € menos coesa que o seu interior.

O Ilimite de resisténcia teodrico de materiais ceramicos, levando em
consideracao as forcas de ligagdes interatbmicas, € maior do que a resisténcia
experimental. Esta diferenca se da pela existéncia de pequenos defeitos presentes
no material, considerados concentradores de tensdes (pontos onde a magnitude de
uma tensao de tragao aplicada é amplificadasa).

Para materiais frageis, o crescimento de trincas € baseado na mecéanica
de fratura elastica linear (MFEL). Esta area da ciéncia utiliza basicamente duas
abordagems classicas, que se consolidaram com o tempo e com os resultados
experimentais. Estas abordagens sdo: a energética originalmente proposta por
Griffith em1921, e a teoria elastica linear classica desenvolvida por Irwin na década
de 50.

Griffith desenvolveu um critério para a propagagdo de uma trinca no
formato eliptico (FIG.14). O modelo de Griffith € um critério de balango energético,
uma vez que, se a energia ganha pela liberagdo da energia elastica com o
crescimento da trinca ultrapassar a energia necessaria para criar duas novas

superficies, ela ira crescer, propagando-se de forma incontravel’2.

LT S ——

l Posi¢ao ao longo de X-X

FIGURA 14: Trinca eliptica na superficie e no interior de um corpo sob tragédo. A
ponta da trinca € onde ocorre uma grande concentragao de tensao®®.
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Assim, a tenséao critica (o.) necessaria para a propagac¢ao de uma trinca
em um material fragil, que ndo sofre qualquer deformagao plastica, pode ser descrita

pela equagao 12:

ma

o, = (Z’ﬂ)l/2 (12)

Tendo: E; o médulo de elasticidade; ys energia de superficie e a, metade
do comprimento da trinca.

Irwin, com base nos estudos de Griffith, determinou a forga de extensao
da trinca (G), definida como sendo a taxa de liberagdo de energia elastica por
unidade de acréscimo de comprimento da trinca. Irwin demostra que a abordagem
da energia é equivalente a abordagem do fator de Intensidade de tensao (K), de
acordo com a qual a fratura ocorre quando uma distribuicdo de tenséao critica, Kc ,
na frente da ponta da trinca é atingida.

A propriedade do material que governa a fratura pode ser estabelecida
como um fator de intensidade de tenséo critico, Kc , ou em termos da energia como
um valor critico, Gc. A demonstracdo da equivaléncia entre G e K fornece a base
para o desenvolvimento da mecanica da fratura elastica linear, Isto pois a forma da
distribuicdo da tensao ao redor e proximo a ponta de uma trinca é sempre a mesma.

Assim, a mecanica de fratura elastica linear se fundamenta em quatro
hipdteses’?:

* Defeitos sempre existem nos materiais frageis;

* Estes defeitos podem ser simulados por uma trinca plana passante de

tamanho 2a em uma placa infinita;

* Durante o carregamento do sélido com um estado de tenséo (o),
desenvolve-se um estado de tensdo ndo homogéneo na placa, que
sera descrito por uma fungdo K (o ,a), denominada fator de
intensificagao de tensao

* O material apresenta uma resisténcia intrinseca a propagagao de

trincas.
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3.3.5.2 Fratura por fadiga

A fadiga € um processo de degradacdo das propriedades mecanicas de
um material que se caracteriza pelo crescimento lento de uma ou mais trincas sob a
acao de tensdes dinamicas e oscilantes, ocorrendo, normalmente, apdés um periodo
de tensdes repetidas ou ciclos de deformagdo®®"2.

Na fadiga térmica, foco deste estudo, as tensdées s&o normalmente
induzidas pelo uso de elevadas temperaturas e por tensdes térmicas variaveis.
Neste caso, tensdes de origem mecanica de uma fonte externa ndo precisam estar
presentes. As tensdes térmicas ocorrem porque a superficie do material submetida
ao resfriamento brusco resfria de maneira mais rapida gerando tensdées em relagao
ao interior deste material®.

A fratura por fadiga pode ser dividida em trés estagios: nucleagdo da
trinca, propagacdo estavel da trinca e propagacdo instavel da trinca’?, conforme

esquema a seguir:

I

;

FIGURA 15: Representagao esquematica dos trés estagios de trinca de fadiga | -
nucleacédo da trinca, |l- propagacéo estévc;l2 da trinca, lll- propagacéo instavel da
trinca’”.

As trincas referentes ao estagio | (FIG.15), normalmente tem inicio na
superficie do componente ou em algum ponto de concentragdo de tensdo, como:
contornos de gréo e interfaces matriz:inclusdo. Neste estagio, as trincas crescem
pouco, formando microtrincas.

O segundo estagio (propagacgao de trinca) € muito importante, pois chega
a ocupar 95% da vida util de um componente. Apds o estagio |, as microtrincas
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encontram contornos de grdo (ndo necessariamente o primeiro que a microtrinca
encontra), alterando a orientagdo e iniciando o estagio Il (propagacéo estavel de
trincas), onde a trinca principal comeca a se propagar, de forma descontinua,
aproximadamente perpendicular ao plano de maxima tensdo. No caso de
componentes com multiplos concentradores de tensdo, mais de uma trinca principal
pode se propagar.

Apo6s determinado tamanho critico, a trinca atinge condigbes necessarias
para sofrer crescimento instavel (estagio Ill). Quando a trinca alcanga um
comprimento critico, causa a ruptura do componente. Apesar de a propagagao
estavel de trincas ser proveniente de microtrincas, estas podem ser consideradas
benéficas, pois aumentam a energia de fratura dos materiais dificultando a
propagacao de trincas e reduzindo o dano sofrido por choque térmico’>"*.

Grande parte da vida de fadiga € consumida na etapa de crescimento da
trinca. Dependendo do nivel da solicitagdo de fadiga, a trinca pode se propagar ao
encontro de algum obstaculo um pouco mais resistente, como um contorno de gréo,
caracterizando os mecanismos de tenacificacdo. No entanto, estes mecanismos
podem nao estar presentes, facilitando a propagacdo da trinca, o que pode
comprometer a pega, ocasionando ruptura em um curto periodo de utilizacdo’"*.

No comportamento do material frente ao choque térmico, a variagcéo
térmica (AT) é responsavel pelas tensdes criadas e, consequentemente, pela
nucleagédo e crescimento de trincas. Em estudos sobre analise de trincas em
materiais submetidos a choque térmico observa-se que quanto maior AT, maior a

propagacdo de trincas e menor a vida Gtil do material™.

3.3.6 Resisténcia ao choque térmico

Para determinagdo dos requisitos exigidos ao material ceramico, assim
como a estimativa do seu ciclo de vida & fundamental a compreensédo do grau de
dano, ou degradacao, gerado neste material quando submetido ao choque térmico’®.

Para simulacdo de choque térmico, visando a analise do desempenho do
material, alguns meétodos sdo adotados para gerar diferengcas bruscas de
temperatura®’®7°. O método mais utilizado, devido a sua simplicidade, é o de
aquecimento em altas temperaturas e rapido resfriamento em agua. Para tanto, o

material é aquecido em forno com temperaturas previamente estabelecidas e apos
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estabilizacdo, faz-se um rapido resfriamento em agua com temperatura controlada
(usualmente em temperatura ambiente)’’, sendo posteriormente avaliados os danos

causados’®.
Os resultados deste tipo de teste estdo demonstrados na FIG.16, onde a

ocorre uma diminuicdo brusca da resisténcia em uma diferenca de temperatura
denominada diferenga de temperatura critica (AT.). A medida que a temperatura de
de aquecimento aumenta acima de AT, a resisténcia diminui, porém de forma mais
gradual. A temperatura de aquecimento varia de acordo com o material e a

aplicacdo requerida’”.

Resisténcia constante

-4~  Propagacio de
trinca

Resisténcia constante
[}

P r—

AT, Queda gradual da
resisténcia

Resisténcia

Diferenca de temperatura de choque
térmico

FIGURA 16: Esquema do comportamento da resisténcia em funcédo da temperatura
critica (AT¢)"".

Além do resfriamento rapido em agua, outros métodos podem ser
adotados para provocar a mudanga brusca de temperatura, como, por exemplo,
utilizando nitrogénio liquido’. Encontra-se também na literatura, a realizagdo de
choque térmico com aquecimento rapido por meio de resisténcia elétrica e
resfriamento natural, ao invés do resfriamento brusco®. Neste caso, a temperatura
maxima (1000 °C) foi obtida em 20 s e o resfriamento foi realizado lentamente até
temperatura ambiente, porém este ndo é um método muito eficiente considerando
que, as falhas de choque térmico em materiais ceramicos ocorrem de forma mais
severa no resfriamento, onde a superficie do material resfria de maneira mais rapida

que o seu interior, ocasionando tensées térmicas®.
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A temperatura adotada para o ensaio de resisténcia ao choque térmico e
0 numero de vezes que o material € submetido as diferencas bruscas de
temperatura (ciclos térmicos), influenciam diretamente nas propriedades do material,
pois quanto maior o numero de ciclos e a variagdo de temperatura adotada, maior a
probabilidade de propagacédo de trincas, diminuindo a densidade, a resisténcia a
flexdo, assim como o médulo de elasticidade®.

Para avaliagdo dos danos causados ao material submetido a choque
térmico, séo utilizados alguns indicadores, como: numero de ciclos térmicos
necessarios para ocorrer o inicio da formagdo de trincas, assim como a
determinagcdo de alguns parémetros antes e apds determinado numero de ciclos
térmico como: densidade do material, resisténcia a flexdo, médulo de elasticidade e
analise da propagacao de trincas pelo método de indentacgéo '8°17:8192

A teoria de Hasselman, baseada na teoria fragil de Griffith, é muito
utilizada para avaliar o comportamento do material ceradmico por iniciacdo ou
propagacdo de trincas sob tensdo térmica 879292 Nesta teoria é proposto um
parametro de resisténcia a fratura do material submetido a choque térmico,

denominado R, dado pela equagao 13:
R=0(1-pw/Ea (13)

Sendo: o, a resisténcia a flexdo; u, a razdo de Poisson; E, o médulo de
elasticidade, e a, o coeficiente de expansao térmica. Quanto maior o valor de R,
maior a resisténcia do material ao inicio de uma trinca durante a aplicagdo de
choque térmico®®. De acordo com este parametro, um material com elevada
resisténcia a flexdo e baixos modulo de elasticidade e coeficiente de expanséao
térmica possui uma alta resisténcia ao choque térmico.

Outro parametro desenvolvido por Hasselman é o R", que representa a
resisténcia do material a propagacgao de trincas, ou a danos causados por choque
térmico, dado pela equacéo:

RY = Ey/0?(1— ) = (Kic/0)?/(1 - p) (14)

Tendo yf, como a energia de fratura e K, a tenacidade a fratura. A

influéncia aparentemente antagénica de E nas equagdes 13 e 14 é o resultado das
diferentes formas de expressar a energia de deformagdo. Uma das formas de
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maximizar R e R" é o aumento de Yr € a redugéo de o, porém sem causar prejuizo

a integridade mecanica do material, de acordo com a sua aplicagao’®.

A teoria de Hasselman é utilizada para a previsdo do comprimento final de
trincas apos choque térmico de materiais com trincas inicialmente pequenas,
contudo, este modelo possui restricbes matematicas que impossibiltam seu uso para
este fim. Estas restricbes ocorrem devido a descoberta dos fenbmenos de
dissipagcédo de energia pela microestrutura, ja que Hasselman determina o tamanho
final de trincas, por principio de conservagao de energia, sem levar em consideragéo
a interacdo entre a trinca e a microestrutura®.

A energia total de fratura também é utilizada como parédmetro (y;) de
avaliacdo do comprimento final de trincas, porém, o resultado ndo & muito preciso no
caso de choque térmico, ja que este ensaio ndo € considerado um processo
continuo, ou seja, ndo se desenvolve de forma constante do inicio ao fim da
propagacéo de trinca.

Neste caso, deve-se levar em consideragéo a energia dissipada durante a
propagacdo de trincas, demonstrando um comportamento descontinuo. Em
materiais que apresentam processos de interagao entre a trinca e a microestrutura, a
energia ndo é consumida uniformemente durante a propagacgéo, variando com o
aumento gradual da zona de processo em que se desenvolvem tais interagdes, até
um tamanho maximo dessa zona®>.

by

E possivel encontrar alguns estudos referentes a andlise do

desenvolvimento da trinca ao longo de ciclos de choque térmico’>8384

, sendo que
com o aumento da diferenca de temperatura de ciclo térmico (AT), ha uma tendéncia
das trincas longas aumentarem de tamanho, enquanto as curtas, tornam-se
menores.

De acordo com as considerag¢des gerais sobre choque térmico, é possivel
afirmar que o estudo desta propriedade, tem ganhado importancia cada vez maior
quando se trata de materiais ceramicos aplicados em altas temperaturas, pois esta
avaliacdo possibilita prever o comportamento do material durante a utilizagao,
estimar o ciclo de vida e, consequentemente auxiliar na melhoria de desempenho

destes produtos.
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3.3.6.1 Choque térmico de materiais contendo SiC

Muitos estudos sobre o processo de sinterizagdo, microestrutura e

8586.87 ' ja que se trata de um material com

propriedades do SiC ja foram realizados
aplicagbes interessantes, como por exemplo: turbinas a gas, refratarios e
ferramentas de corte. A faixa de temperatura de uso do carbeto de silicio em suas
diferentes aplicagbes é bem ampla, ocorrendo, na maioria das vezes, em altas

temperaturas (TAB.2).

TABELA 2: Exemplos de aplicacédo do SiC e suas respectivas temperaturas de

utilizagao
Aplicacao Temperatun? de utilizacao
(°C)
Trocadores de calor ~ 150%8
2 Sensores MEMS (Micro- Electro-
Mechanical Systems) para setor entre 215 e 450"
aeroespacial
3 Rolamentos entre 100 a 800"
4 Motores automotivos (sensor) ~ 300 ™
5 Mancais de bombas submersas méaxima de 600%°
6 Turbina a gas ~ 600"
7 Motores aeronauticos (sensor) ~ 600"
8 Bico de carbeto de silicio até 900%°
9 Ferramentas de corte até 1000%
10 Cadinho para fusio e cadinho ; 90
para filtragem ate 900
11 Tubo de calor para forno de
normalizagdo em moinho de ~ 1380
rolamento de aco
12 Rolos para forno de sinterizagdo ~ 1380
13 Refratarios maxima de ~ 1450"
14 Elementos de aquecimento maxima 2000

elétrico

Foram encontrados poucos estudos direcionados a compreensao da
resisténcia ao choque térmico deste material, sendo que, dentre os encontrados, o
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SiC, em geral, se apresenta como compdsito ou como aditivo®'®197882  Nestes
estudos envolvendo o SiC, a temperatura de aquecimento no choque térmico varia
entre 200°C"" e 950°C?2,

De acordo com a literatura'®®®’’, ha uma grande variacdo na temperatura
critica (AT.) de materiais contendo carbeto de silicio, apresentando valores de 300"’
a 760 °C', esta diferenca ocorre principalmente pela variagdo da condutividade
térmica (de 65 a 87 W/mK). A ampla faixa de valores destas caracteristicas esta
diretamente ligada a variagdes no processo como: tipo de aditivo utilizado, tipo e a
temperatura de sinterizagao ',

Em um dos estudos de choque térmico realizado com carbeto de silicio’,
€ possivel verificar o bom resultado do SiC comercial, por meio da avaliagdo do
comportamento térmico do compdsito cordierita/SiC na proporgdo 30:70 (em
massa). Foi determinada uma boa resisténcia ao choque térmico deste material
apods 36 ciclos térmicos na temperatura de 950 °C. Embora tenha sido evidenciada
nucleagao de trincas, ndao houve ocorréncia de crescimento de trincas suficientes
para causar degradacgao significativa no material. Considerando que a aplicagdo do
material cordierita/SiC seja em revestimento de fornos na industria do agco, uma alta
resisténcia ao choque térmico gera um numero pequeno de reparos no forno, e
consequentemente, baixo custo com paradas e manutencgdes.

Kaiser et. al®?

estudaram o efeito da adigdo de Y,03; entre 0% e 8% no
composito SisN4+(10% e 20%)SiC em massa, com o objetivo de verificar a influéncia
de fases secundarias, oriundas da utilizacdo de aditivos, nas propriedades de
tenacidade a fratura e resisténcia ao choque térmico. A adicdo de Y203 gera fases
secundarias nos pontos triplos que causam um efeito positivo na resisténcia ao
choque térmico. Este efeito é explicado pela maior taxa de fluéncia das amostras
contendo Y203, diminuindo a tensao térmica, assim como o mddulo de elasticidade.
Além disso, presenga de fase secundaria faz com que a propagacéao de trinca ocorra
na regido de contorno de grdo, aumentando a tenacidade em comparagdo ao
sistema sem adic&do de Y,0s. A variagdo na proporgao de SiC, neste caso (de 10
para 20%), n&o causa alteracdo significativa no comportamento térmico do SizN4.
Outro estudo importante é o do comportamento do Si3sN4-(20%)SiC, tendo
2%Y,03 e 5%Al,03 em massa como aditivos, frente ao choque térmico'®. A adicédo
de SiC alterou o comportamento térmico do material, pois apesar de ser responsavel
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pela diminuicdo das resisténcias a flexdo em temperatura ambiente e a iniciagao de
trincas, o SiC aumenta a resisténcia a propagagao de trincas, o que diminui os
danos causados por choque térmico. Além da avaliacdo da adicdo de SiC, também
foi realizada uma analise com relagao ao efeito da variagado de temperatura (AT) no
choque térmico do material, resultando em uma diminuicdo significativa da
resisténcia a flexdo a partir de 600 °C.

O estudo sobre a resisténcia ao choque térmico de ZrB»-SiC(20%) foi
realizado por Meng et. al. ° tendo sido utilizado o método de aquecimento rapido por
meio de resisténcia elétrica. Houve a formagao de 6xidos durante o resfriamento, e
em decorréncia disso, um aumento da resisténcia a flexdo. No inicio dos ciclos
térmicos, por meio da medi¢cdo da resisténcia a flexdo, verifica-se um aumento da
resisténcia ao choque térmico, desencadeado pela formagéao gradual de fase vitrea
rica em SiO2 na superficie do compdésito ZrB,-SiC. Acima de 30 ciclos, a resisténcia
ao choque térmico diminui devido a formagédo de volateis, como, CO e B,Os,
provenientes da reagéo de ZrB; e SiC com o oxigénio, ocasionando um aumento da
porosidade e diminuigao da resisténcia a flexao.

No estudo de Liang et. al.®", o composto avaliado também foi o ZrB,-SiC
(20%), tendo 10% de AIN como aditivo e utilizando o método de resfriamento rapido
em agua a temperatura ambiente, adotando AT maximo = 480 °C. Foi constatada a
propagacao estavel de trincas com ciclos nas temperaturas entre 100-400 °C. A
analise das trincas foi realizada pelo método de indentagcédo, ocorrendo crescimento
instavel em temperaturas superiores a 400 °C.

Em outro estudo'’, carbeto de silicio nanométrico foi adicionado (8% em
massa) ao composito AION (oxinitreto de aluminio), visando a melhoria da
resisténcia ao choque térmico. Apesar de o AION possuir excelentes propriedades
quimicas e mecanicas, suas propriedades térmicas podem ser melhoradas com a
adicdo de SiC, pois este possui menor coeficiente de expansdo e maior
condutividade térmica. A adigdo do SiC nanométrico aumentou tanto a resisténcia a
fratura, quanto o médulo de elasticidade, monitorados antes e apds choque térmico
em temperaturas de até 275 °C.

Outro compdsito estudado é o C/SiC obtido por sinterizagdo via fase
liquida®® com adicdo de 10% em massa de Al,O3:Y»03 na proporgdo molar de 1:5.

Foi comparada a resisténcia a flexdo do SiC com e sem adigao de fibras de carbono,
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constatando que a resisténcia do SiC sem adigao de fibra é significativamente maior
que a do compdésito C/SiC, devido a diferenca de coeficiente de expansao térmica
entre os dois materiais. A degradacdo da resisténcia a flexdo, proveniente da
formacédo de poros e trincas de superficie, causada pelo carbono, torna-se mais
expressiva com o aumento da temperatura de choque térmico.

A resisténcia ao choque térmico do compdsito SiC/BN com adi¢ao de BN
em até 52% em peso apresenta bons resultados®*. A adicdo de BN, além de
melhorar a resisténcia ao inicio de trinca, também aumenta a resisténcia aos danos
causados por choque térmico, devido a presenca de poros, pois estes inibem a
propagacao instavel de trincas. Contudo, a alta porosidade originada pelo BN, faz
com que a maxima densidade relativa obtida seja de 75,1%, consideravelmente
baixa se o objetivo for a obtengdo de ceradmicas densas.

A resisténcia ao choque térmico do composto formado apenas por
SiC+Y»03:Al03 sinterizado via fase liquida foi avaliada no estudo de Kovalcikova et
al.’, porém este material foi analisado apenas como referéncia para avaliacdo
quanto a adicdo de SisNs em até 10%. Neste caso, foi utilizada a prensagem a
quente, na temperatura de 1850 °C, variando o tempo de patamar em atmosfera de
N2. Embora, o objetivo da adicdo de SizN4 tenha sido melhorar a tenacidade a fratura
do material e consequentemente, a resisténcia ao choque térmico do material, foi
verificado que esta adigdo ndo alterou significativamente estas propriedades, assim
como a densificagdo. Ja o aumento de patamar de 1 para 5 horas, apesar nao
alterar a densidade do material, desencadeou um grande crescimento de graos,
devido a transformacéo p—a do SiC, aumentando o valor de tenacidade das
amostras sem adicdo de SisNy4, de 2,90 MPa.m"? para 4,54 MPa.m'”.

A analise da resisténcia ao choque térmico determina o desempenho do
SiC quanto aos requisitos exigidos em diferentes aplica¢des, tornando-se primordial
a determinagdo do nivel de danos gerados por variagbes de temperatura. Os
estudos apresentados demonstram que sao atingidos bons resultados em termos de
resisténcia ao choque térmico, utilizando o SiC na forma de compésito. Com isso, no
presente estudo, é realizada a avaliacdo da resisténcia ao choque térmico do
carbeto de silicio sinterizado via fase liquida, ja que esta é uma propriedade muito
requerida em diversas aplicagbes deste material, utilizando temperatura de
aquecimento de choque térmico entre 600 e 900 °C (AT= 576 °C e 876 °C).
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A avaliacdo foi feita com base nas variagcbes de processo como:
temperatura de sinterizagdo, proporcdo e processamento dos Oxidos aditivos
Y203:Al03, ja que estas varidveis interferem diretamente na microestrutura, assim

como nas propriedades termomecanicas do SiC%*>4"°3,
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4 METODOLOGIA

4.1 Preparagao das misturas

4.1.1 Misturas sem reagao prévia dos aditivos

As matérias-primas utilizadas neste trabalho foram: carbeto de silicio
(SiC): BF17, H.C. Starck com 90% de B-SiC, contendo 1,42% de oxigénio; oxido de
aluminio (Al,O3): CT 3000 SG, Almatis, com pureza de 99,8% e 6xido de itrio (Y203):
HC Starck, Grade C, com 99% de pureza.

As misturas foram realizadas com 90% SiC e 10% em mol de Y,03:Al;0s3,
variando as proporc¢des dos aditivos conforme descrito na TAB.3.

TABELA 3: Composigdes das misturas contendo 90% mol de SiC

Raz&o OAditiVOS Totalde  Densidade
Misturas molar (% massa) aditivos teorlc?
Y20:A05 v 5 ALO, (% massa) (g/cm”)

F2:1 21 12,14 2,20 14,34 3,362
F1:1 1:1 10,27 3,71 13,98 3,348
F1:2 1:2 7,86 5,70 13,56 3,332
F1:3 1:3 6,38 6,93 13,31 3,322
F1:4 1:4 5,36 7,11 13,11 3,315

As misturas foram processadas da seguinte maneira:

v"Moagem em moinho Szegvari Attritor System Union Process, por 4
horas, utilizando jarro e haste de polipropileno e esferas de carbeto de silicio, com
diametro médio de 3 mm. A velocidade de rotagdo da haste foi de 300 rpm. A
suspensao foi preparada com 100 g de pd (SiC+Y203:Al,03) em alcool isopropilico,
utilizando dispersante organico para uma moagem mais eficiente.

v'Secagem da suspensdo em rotoevaporador marca Heidolph, WB 2000
em temperatura de 80 °C e rotacado de 60 rpm.
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v'Secagem em estufa a 110 °C por 24 horas, para garantir a saida de
todo alcool.
v'Desagregacéo da mistura em almofariz e passagem em peneira 100

mesh.

4.1.2 Misturas com reagao prévia dos aditivos

As misturas com os melhores resultados de densificacdo (F1:3 e F1:4)
foram novamente preparadas, porém, utilizando Y,03:Al,O3 previamente reagidos
com o intuito de maximizar as reagdes entre os aditivos (FYAG - 1:3 e FY4 - 1:4). A
prévia reagao entre Y,03:AlbO3; foi realizada de acordo com o seguinte
procedimento®:

v Mistura dos éxidos em misturador tipo turbula, por 2 horas.

v Prensagem uniaxial de barras = 60 x 12 x 5 mm.

v Tratamento térmico das barras a 1100 °C em forno tipo mufla, por 1
hora.

v' Moagem das barras em moinho de bolas por 24 horas, utilizando agua
como meio dispersor;

v' Secagem em estufa a 110 °C, por 24 horas;

v Desagregacgao do p6 em almofariz e passagem em peneira 100 mesh.

Apos reagao dos oxidos aditivos, as misturas FYAG e FY4, contendo 90%

em mol de SiC, foram preparadas seguindo o procedimento descrito no item 4.1.1.

4.2 Caracterizagao das matérias primas e misturas

As matérias-primas (SiC, AlbO; e Y03) e o material particulado
proveniente das misturas SiC+Y203: Al,O3; foram caracterizados da seguinte forma:

v'Distribuicdo granulométrica, por espalhamento de laser: ensaio
realizado em analisador Cilas, modelo 1064.

v'Morfologia das particulas, por microscopia eletrbnica de varredura
(MEV): os po6s foram recobertos com ouro para observagao em MEV Philips XL 30.

v'Area superficial de particula, por BET: o equipamento utilizado para
essa determinagao foi o Quantachrome Nova 1200 BET Surface Area Analyser,

versao 3.11.
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v'As matérias primas e os materiais particulados resultantes das reacoes
entre os 6xidos Y,03:Al,0O3 foram analisados por difragdo de raios X, com medi¢des
realizadas entre 10 e 80° no equipamento Philips X’Pert MD 40, Cu Ka. Para
identificacdo das fases presentes foram utilizados o programa X'Pert Score Plus File
Associations e as seguintes fichas de referéncia: 01-072-0927/01-086-1326 (Y203),
00-042-1468/01-088-0826 (Al,O3), 01-072-1853 (Y3Als012-YAG), 00-034-0368
(AlY40s-YAM), 01-070-1677 (YAIO3-YAP), 072-0018 (SiC-6H), 01-073-1662 (SiC-
15R), 00-029-1127 (SiC-4H) e 01-073-1665 (SiC-3C).

4.3 Preparagao das amostras

4.3.1 Analise térmica dilatométrica

Para o ensaio dilatométrico, os materiais particulados provenientes das
misturas foram prensados uniaxialmente (Prensa Schulz) com didmetro de 7 mm e
aproximadamente 10 mm de altura, utilizando pressao de 20 MPa e isostaticamente
a frio (Prensa National Forge), a 200 MPa .

A analise térmica dilatométrica foi realizada em dilatbmetro DIL 402 E/7
Netzsch Thermal Anaysis, utilizando taxa de aquecimento de 15°C/min até 1950 °C
e patamar de 1 hora em atmosfera de argdnio, para as amostras F2:1, F1:1 e F1:2.
Para as amostras FY4, FYAG, F1:3 e F1:4, nao foi adotado tempo de patamar e a
temperatura maxima foi de 1850 °C, com o intuito de evitar reacdo entre a amostra e

o suporte do equipamento.

4.3.2 Prensagem a quente

As misturas na forma de particulados foram colocadas em matriz de
grafite de 10 mm de didmetro recoberta com BN. A densificagdo foi realizada
utilizando taxa de aquecimento de 30 “C/min, 40 MPa de pressao e 30 minutos de
patamar, nas temperaturas de 1750 °C e 1850 °C.

Os primeiros testes realizados n&o foram satisfatérios pois houve reagao
entre a amostra e a matriz de carbono da prensa, conforme detalhado no item 5.3.
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Na tentativa de diminuir o contato entre a mistura e a matriz, o material
particulado foi previamente prensado em corpos de prova de 10 mm de diametro, a
20 MPa em prensa uniaxial (Schulz) e a 200 MPa em prensa isostatica (National
Forge). Estes corpos de prova cilindricos foram colocados na matriz de carbono e
prensados a quente em temperaturas de 1750 °C e 1850 °C, com taxa de

aquecimento de 30 "C/min, utilizando minima presséo e sem patamar.

4.3.3 Sinterizagcao sem pressao

Para a sinterizacdo sem pressdo, todas as misturas foram prensadas
uniaxialmente com aproximadamente 10 mm de didmetro e altura, utilizando pressao
de 20 MPa e isostaticamente a frio a 200 MPa. As misturas FYAG e FY4 também
foram compactadas em barras de ~ 60 x 6 x 3 mm, utilizando presséo uniaxial de 60
MPa e isostatica de 200 MPa, com o objetivo realizar os ciclos de choque térmico.

Os corpos de prova foram sinterizados em forno resistivo de grafite (Astro
1000, 4560, FP 20, Thermal Technology Inc.), utilizando cama protetora com
composicao molar de 90%SiC+10%Y,03:Al,03 na proporcdo 1:1, atmosfera
dinamica de argbnio comercial, taxa de aquecimento de 15 °C/min e patamar de 1 h
em temperaturas de 1750, 1850 e 1950 °C.

As amostras cilindricas foram utilizadas para determinacdo da densidade,
perda de massa, dureza, tenacidade a fratura e analise da microestrutura, enquanto
as amostras na forma de barras foram utilizadas para realizacdo dos ciclos de
choque térmico e determinagdo de: moédulo de elasticidade, resisténcia a flexao,
porosidade e analise de trincas.

4.4 Caracterizagao das amostras apods sinterizagao.

441 Densidade e perda de massa

A densidade das amostras sinterizadas foi determinada pelo principio de
Arquimedes, utilizando a equacéao 15.
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d=—"—.p (15

My— M;

Sendo d, a densidade; Ms, a massa da amostra seca; M,, a massa umida;
Mi, a massa imersa e p;, a densidade do liquido utilizado no ensaio (agua).

Apos determinagcdo da densidade aparente, a densidade relativa foi
calculada (em porcentagem) tendo como base a densidade tedrica resultante das
mateérias-primas utilizadas, uniformizando as comparag¢des. O uso dos valores da
densidade das fases secundarias originaria uma variagdo maxima de 0,5% no
resultado da densidade relativa, por isso ndo foram considerados.

Como ha volatilizagdo de éxidos durante o processo de sinterizagao (item
3.2.1), a perda de massa das amostras foi determinada (em porcentagem) a partir
da diferenga entre as massas, antes e apos sinterizagao.

4.4.2 Difragao de raios X

A identificagdo das fases cristalinas das amostras sinterizadas foi
realizada por difracdo de raios X, utilizando equipamento Philips X’Pert MD 40, Cu
Ko, com medigdes de 20 entre 10 e 80°. As amostras foram analisadas apds serem
cortadas em secdo transversal. Para identificacdo das fases presentes foram
utilizados o programa X'Pert Score Plus File Associations e as seguintes fichas de
referéncias: 01-072-0927 (Y,03), 00-042-1468 (Al,O3), 01-072-1853 (Y3Als012-YAG),
00-034-0368 (Al,Y40s-YAM), 01-070-1677 (YAIO3-YAP), 00-036-1476 (Y,SiOs), 01-
072-0018 (SiC-6H), 01-073-1662 (SiC-15R), 00-029-1127 (SiC-4H) e 01-073-1665
(SiC-3C).

4.4.3 Propriedades mecéanicas

Para a realizagdo dos ensaios de dureza e tenacidade a fratura pelo
método de impressao Vickers, as amostras foram cortadas transversalmente em
ISOMET 2000, Buehler, embutidas, desbastadas em carbeto de silicio 1000 mesh e
polidas com pasta de diamante com granulometria de 30 a 1 ym.

A dureza e a tenacidade a fratura foram determinadas pelo método de
impressdo Vickers, utilizando durbmetro Buehler Macro Vickers 5112. Foram

realizados testes com cargas de 3, 5, 10 e 30 kgf, com duragédo de 15 segundos,
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para determinagdo da melhor carga de indentagéo, estabelecida por meio da curva
dureza X carga aplicada. A carga selecionada foi 10 kgf em fung&o da impresséao de
trincas suficientemente longas nos cantos da impressdo e da estabilizagdo dos
valores obtidos de dureza.

A dureza e a tenacidade foram obtidas pela média de 10 indentag¢des por
amostra e a medi¢gdo da impressao foi realizada em microscopio optico do proprio
equipamento.

A dureza foi calculada de acordo com a equagao 16:

Hy = 0,0018544 (%) (16)

Sendo: Hy, a dureza; P, a carga aplicada e d, a média da medida das
diagonais da impresséo Vickers.

Considerando o perfil de trinca observado como do tipo mediana (item
3.3.4), assim como a relagédo c/a, a tenacidade a fratura do material foi calculada

pela equacdo de Antis (equacdo 17)'081:9495

K. = 0,016 (5)1/2 (z2) @7

Sendo: K;., a tenacidade a fratura; E, o mddulo de elasticidade; H,
dureza; P, a carga aplicada e ¢, o comprimento do centro de impressao até a ponta
da trinca (FIG.17).

Trinca radial

Vista
de
topo

) g 2c
VIS&E 1 i€2a —)’
SECCA0 =4 : i

transversal

|

Trnnca mediana

FIGURA 17: Formagao de trincas ao redor da indentagao Vickers®®.
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4.44 Microscopia eletronica

A analise por microscopia eletrdbnica de varredura foi realizada com o
objetivo de analisar a morfologia das particulas das matérias-primas, a
microestrutura do material sinterizado e a formagéo e propagacéo de trincas apos
choque térmico, utilizando os equipamentos: tabletop, modelo TM3000-Hitachi,
MEV-Philips XL 30 e MEV - FEG Jeol, modelo JSMG70, com auxilio, quando
necessario, do EDS (espectroscopia de energia dispersiva).

No caso das matérias-primas, o p6 foi colocado diretamente no porta
amostra. Para avaliagdo da microestrutura, foi realizada tanto o preparo de
polimento quanto o de ataque do material fraturado. No caso do polimento, as
amostras foram cortadas transversalmente em ISOMET 2000, Buehler, embutidas,
desbastadas em carbeto de silicio 1000 mesh e polidas com pasta de diamante com
granulometria de 30 a 1 ym.

As amostras fraturadas foram atacadas quimicamente. O objetivo deste
ataque é de solubilizar a fase secundaria, visando a obtengcdo de uma melhor
imagem dos graos de carbeto de silicio. Para isso, as amostras foram colocadas em
cadinho e cobertas com tetraborato de sodio. Os cadinhos foram colocados em
fornos tipo mufla, em temperatura de 760 °C por 4 minutos. Apos resfriamento, as
amostras foram retiradas do cadinho, utilizando agua quente para dissolugdo do
tetraborato de sodio.

Todas as amostras analisadas foram recobertas com ouro em

equipamento Sputter Coater Baltec SC050.

4.4.5 Distribuicao de tamanho médio de grao

Para determinacdo da distribuigdo de tamanho de grdos, as amostras
fraturadas foram atacadas com tetraborato de sodio. A analise foi realizada
utilizando o software Quantikov®, versdo 2013/11, em imagens obtidas a partir de
micrografias eletrénicas de varredura, tendo sido feito o contorno manual dos gréos
em transparéncias. Nesta analise, os poros ou arrancamentos n&o foram
considerados (area escura) e os graos foram totalmente fechados para uma medida

precisa (FIG.18). Os parametros analisados na distribuicdo de tamanho de gréos
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foram comprimento, didmetro e fator de forma, sendo medidos pelo software,

conforme FIG.19. O numero de grdos analisados por amostra variou de 300 a 600.

FIGURA 18: Exemplo de imagem processada para medi¢gao
do tamanho de grdo por meio do software Quantikov.

max

(A) (B)
FIGURA 19: Parametro para tratamento estatistico do programa Quantikov com
base (A) no comprimento e (B) no diametro®.

4.5 Ciclos de choque térmico

Para a realizacao dos ciclos de choque térmico, as amostras FYAG e FY4
em formato de barras foram aquecidas em forno tubular, por 30 minutos, e
rapidamente resfriadas em recipiente com agua, em temperatura de
aproximadamente 24 °C . As amostras foram secas em estufa a 100 °C, até
obtencao de massa constante. Os ciclos de choque térmico foram realizados em trés
temperaturas: 600 °C, 750 °C e 900 °C.
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4.5.1 Avaliagao das amostras apés choque térmico

Os danos causados por choque térmico nas amostras foram analisados
por monitoramento do modulo de elasticidade, resisténcia a flexdo, porosidade e
analise de trincas.

O mddulo de elasticidade foi determinado apds cada ciclo de choque
térmico, sendo 50, o numero maximo de ciclos aplicados. O método utilizado foi o de
frequéncia natural de vibrag&do, pelo modo flexional. A medi¢cdo foi realizada no
equipamento Grindosonic MKS 5, utilizando-se a média de 10 determinagdes de
frequéncia de vibragéo.

De acordo com a norma ASTM E-1876°, o mddulo elastico de barras

retangulares excitadas pelo método flexional pode ser obtido pela equacéo 18:
E= 0,9465 (mf?/b) (L/t}) T, (18)

Sendo que m €& a massa do corpo de prova (g); f, a frequéncia de
ressonancia flexional fundamental (Hz); t, a dimenséo da seg¢édo transversal paralela
a diregao de vibragdo (mm); L, o comprimento da barra (mm); b, a largura da barra
(mm) e T1 é o fator de correcdo para o modo flexional, determinado pela equagao
19:

4

t\? t
T, = 1 + 6,585 (1+0,0752u + 0,8109 M2)<Z) — 0,868 (Z)

8,341 (1 + 0,2023u + 2,173 u?) (t/L)* (19)
1,000 + 6,338 (1 + 0,1408u + 1,536 u2) (t/L)?

Sendo que u representa o coeficiente de Poisson do material analisado. O
valor adotado de coeficiente para o SiC foi de 0,17.

A resisténcia a flexdo foi determinada por ensaios de trés pontos e,
devido ao formato das amostras (barras), a equagcédo adotada (equagédo 20) foi a
referente a sessdes transversais retangulares, conforme item 3.3.3 e norma ASTM C

1161-02%.

__ 3F¢L

~ 2bd2 (20)

Por se tratar de ensaio destrutivo, a resisténcia a flexdo foi determinada
apenas nas amostras sinterizadas e, apds 1, 25 e 50 ciclos de choque térmico. A
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porosidade também foi determinada nos mesmos ciclos, utilizando-se do principio de
Arquimedes e de acordo com a seguinte equagao:

p =2 190 (21)
My— M;

Sendo: P, a porosidade; Ms, a massa da amostra seca; My, a massa
umida e M;, a massa imersa.

A avaliagao da formacgao e propagacao de trincas foi feita por microscopia
eletrénica de varredura na superficie de fratura das amostras sinterizadas a 1750,
1850 e 1950 °C e rompidas no ensaio de resisténcia a flexdo apds 1 e 50 ciclos de

choque térmico a 600 e 900 °C.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Caracterizagao das matérias primas e misturas

As distribuicbes de tamanho de particula do SiC e dos Oxidos
demonstram que os pos sao finos (FIG.20) e as misturas (FIG.21) possuem grande
similaridade tanto nas curvas de distribuicdo como no didmetro médio (Dso) (TAB.4).
A semelhanca entre as misturas ocorre porque todas sdo compostas de 90% SiC e
10% aditivos, sendo a proporgao entre Y,03:Al,03, a Unica variagao existente.

TABELA 4: Area superficial (AS) e tamanho (Dso) de particulas das matérias primas
e misturas

Material SiC  AlLO; Y,03 F2:1 F1:1 F1:2 F1:3 F1:4 FYAG FY4
AS(m’g) 172 85 16,6 16,3 17,0 16,4 175 157 17,7 17,6
Ds (um) 0,42 0,83 1,22 0,551 0,57 053 056 0,54 0,46 0,48

12

Alumina CT3000
10 J Itria
Carbeto de silicio BF17

Distribuicdo de fragdo volumétrica (%)

0 i LI | ! UL | ! LN ! o
0,01 0,1 1 10 100
Diametro de particula (um)

FIGURA 20: Distribuicdo granulométrica das matérias-primas.
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FIGURA 21: Distribuicdo granulométrica das misturas sem reagao prévia dos
Oxidos aditivos.

Certa similaridade entre as curvas de distribuicdo também ocorre para as
misturas com os oOxidos previamente reagidos (FYAG e FY4) em comparagdo as
misturas F1:3 e F1:4 (TAB.4), sendo possivel verificar uma pequena diminuigdo no
Dso nas misturas FY4 e FYAG, o que indica que a moagem em moinho de bolas do

material obtido na pré-reagao entre os aditivos Y203:Al,O3 foi efetiva (FIG.22).
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FIGURA 22: Distribuigdo granulométrica das misturas FYAG, FY4, F1:3 e F1:4.
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Com relagéo ao formato das particulas das matérias-primas (FIG.23), o
SiC e o Al,O3 apresentam maior uniformidade em comparacao a itria, no entanto, no
caso dos oxidos, essa uniformidade tem menor importancia em relagéo ao SiC, ja
que estes s3o utilizados como aditivos formadores de liquido na sinterizacdo™.

As misturas preparadas possuem uma estreita distribuicdo de tamanho de
particulas submicrométricas, enquanto o SiC possui o0 menor tamanho médio, maior
area de superficie especifica e formato mais equiaxial das particulas em
comparagao aos 6xidos. Considerando que o SiC é a matéria-prima principal (90%
em mol das misturas), as caracteristicas de suas particulas favorecem o processo
de densificagao, pois formatos mais equiaxiais auxiliam no empacotamento, gerando
menor retracdo e maior densidade inicial®®. Além disso, um menor tamanho médio
de particulas e uma maior area de superficie aumentam o contato entre as

particulas, resultando em um material com maior densidade®>®, assim como

verificado em outros estudos®”#*.

FIGURA 23: Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura das matérias-
primas (A) SiC, (B) Al,03 e (C) Y20s.
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De acordo com os difratogramas das matérias-primas (FIG.24 a 26) nao
sao detectadas fases cristalinas distintas de cada pé analisado. No caso do carbeto
de silicio, verifica-se a presenga de SiC cubico (3C) e hexagonal (6H), sendo este, o
unico politipo de estrutura hexagonal identificado. Nao sao identificados politipos
romboédricos no SiC na forma de particulado.

A analise de fases cristalinas do particulado resultante da reacéo entre os
oxidos (FIG.27) evidencia a presenca das fases YAP (YAIO3) e YAM (AlY40y),
demonstrando que houve reacgdo entre os 6xidos, porém, ndo completa, ja que as
fases AlbO3 e Y203 também estdo presentes. Embora haja variagdo na proporgéo
dos 6xidos aditivos (1:3 e 1:4), verifica-se que o particulado resultante da reagao

entre os aditivos apresentam difratogramas semelhantes.

O
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FIGURA 24: Difratograma de raios X de SiC (p0).
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FIGURA 26: Difratograma de raios X de Y203 (po0).
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FIGURA 27: Difratograma de raios X do material particulado proveniente da reacéo
entre 6xidos aditivos.

5.2 Ensaio dilatométrico

Nos ensaios de dilatometria, o SiC e as amostras F2:1, F1:1 e F1:2 foram
submetidos a tratamento térmico até 1950 °C, com patamar de 1 hora.

Com base nos resultados obtidos nas primeiras analises, foram adotadas
as condicdes de temperatura maxima de 1850 °C, sem uso de patamar para as
amostras com proporgbes 1:3 e 1:4 de Y,03:Al03. Os resultados obtidos sao

apresentados nas FIG.28 a FIG.31:
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FIGURA 28: Retracéo linear das amostras tratadas a 1950 °C, 1 h de patamar.
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FIGURA 29: Taxa de retragado das amostras tratadas a 1950 °C.
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FIGURA 30: Retragao linear das amostras tratadas a 1850 °C, sem patamar.
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O carbeto de silicio sem aditivos apresenta uma retragdo muito pequena,
com formagao apenas de um pico de pequena intensidade, em torno de 1350 °C
(FIG.28 e 29). Este pico também ocorre nas misturas com adicdo de oOxidos, sem
diferenca significativa de intensidade, pois trata-se do processo de rearranjo®”%.

De acordo com Falk®, o inicio da retracdo é proveniente da reacéo do
SiO2 contido na superficie do SiC, formando um primeiro filme fino amorfo em
temperatura relativamente baixa (aproximadamente 1400 °C), antes de qualquer
formacéao expressiva de fase liquida.

Como o SiO; é superficial, além de interferir no rearranjo, também é
responsavel por melhorar a forga de ligagdo entre a fase liquida e as particulas de
SiC, favorecendo a reducdo da temperatura de sinterizacdo'®, no caso das
amostras com aditivos.

No diagrama de fases Y,03:Al;03 € possivel encontrar alguns eutéticos,
indicando formacdo de liquido, conforme variagdo na propor¢cdo entre os o6xidos
(FIG.32). A menor temperatura eutética encontra-se em torno de 1820 °C, a qual é
mais alta que a temperatura de formacao de liquido apresentada pelas misturas
analisadas. A formacgao de fase liquida em temperaturas mais baixas que 1820 °C é
proveniente da presenca do SiO,, pois a menor temperatura eutética entre SiO,-
Y203-Al,03 encontra-se em torno de 1350 °C, ocorrendo com aproximadamente
33% de SiO, (FIG.33). Considerando a quantidade de oxigénio presente no SiC e a
perda de massa ocorrida até 1750 °C (item 5.4.2), a pequena quantidade de SiO-
presente nas misturas estudadas (menor que 3%) faz com que a formagédo de
liquido ocorra em temperatura mais alta que 1350 °C, porém, abaixo de 1820 °C
(menor temperatura eutética entre Y,03-Al,03).

No caso dos particulados resultantes da reagao entre os 6xidos aditivos &
possivel verificar, por meio dos difratogramas de raios X, a presenca das fases

Al,O3 e YAP, o que de acordo com Yasuda et. al.”

, origina um pseudo-eutético na
temperatura de 1702 °C (FIG.34), sendo consideravelmente mais baixa em
comparag¢ao a menor temperatura eutética entre Y,03:Al,03 (1820 °C). A formagao
deste pseudo-eutético no sistema Y303-Al,03;, consequentemente diminui a
temperatura de formacgéo de liquido no sistema SiO2-Y203-Al,0O3 das misturas com
oxidos previamente reagidos, alterando a retracdo das amostras FYAG E FY4 em

relagcdo a F1:3 e F1:4.
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Acima de 1700 °C, as curvas de taxa de retragcdo das misturas, quando
comparadas ao SiC sem aditivos, apresentam picos mais significativos (FIG.29 e
31), representando a formacéo de fase liquida proveniente dos aditivos oxidos, a

qual esta ligada & etapa de solucdo-reprecipitacdo®” %% 193

A diferengca na
intensidade dos picos em relacdo a maxima taxa de retragdo das amostras pode ser
associada tanto ao volume quanto a viscosidade do liquido formado pelos
6xidos***!, De acordo com Hampshire et. al.**, a viscosidade do liquido formado
tende a ser mais influenciada pelo tipo de aditivo e pela propor¢ao entre eles,
enquanto o volume de liquido, pela quantidade total de aditivos adicionada.

Neste trabalho, a utilizacdo de diferentes proporcdes em mol de
Y203:Al,03 pode gerar certa variagdo de massa e volume dos aditivos adicionados,
devido a diferenca de massa molar e densidade entre os oxidos. Analisando as
composi¢des apresentadas no item 4.1.1 (TAB.3), € possivel verificar uma variagao
em relagdo a massa total dos aditivos, porém sem a ocorréncia de variagao
significativa no volume. A amostra F2:1, de maior massa, € a que apresenta menor
taxa de retracdo entre as amostras, demonstrando, neste caso, que a quantidade
total de aditivos, ndo € a origem da diferenga na taxa de retragéo, assim, a influéncia
maior seria da proporgao entre os 6xidos.

De acordo com os resultados de dilatometria apresentados na FIG.29, ha
um aumento da taxa de retracdo com o aumento da concentragcdao de Al,;Os,
justificando a diminui¢ao da temperatura de analise das amostras com proporgao 1:3
e 1:4 de Y203:Al;03, visando evitar potencial reagdo entre o material analisado e o
suporte de amostra do dilatdmetro.

Embora a quantidade de liquido seja mais relacionada com a quantidade
total de Oxidos, a proporcdo entre Y,03:Al,03 em fungdo da temperatura de
sinterizagdo também pode influenciar na formagao do liquido. Conforme diagrama
de fases (FIG.32) as amostras com maior concentracdo de Al,O3 (1:3 e 1:4) estédo
mais proximas a menor temperatura eutética (1820 °C com 79% em mol de Al;O3) e
apresentam taxa de retracdo mais significativa, indicando que composi¢cbes com
maior proximidade deste eutético proporcionam maior quantidade de liquido em
menor temperatura, favorecendo a etapa de solugao-reprecipitacdo, assim como

verificado em outros estudos "4'+104:105,
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Considerando que as composi¢des mais proximas da menor temperatura
eutética possuem maior concentracdo de alumina, e que o aumento da

1% observa-

concentragédo de Y03 gera um aumento da viscosidade da fase liquida
se que, tanto o aumento na quantidade de liquido quanto a diminuicdo de sua
viscosidade estdo relacionadas com a maior concentragdo de Al,O3; aumentando
assim, a maxima taxa de retragdo>".

As misturas com Y,03:AlbO3 pré reagidos (FYAG e FY4) apresentam
maior taxa maxima de retracdo em comparacdao com as misturas sem pré-reacao
(FIG.31), pois devido a formacdo do pseudo-eutético entre Al,Os3-YAP, ha uma
diminuicdo da temperatura de formacido de liquido, acelerando o processo de
difusdo, o que consequentemente, aumenta a retracado e a densificagdo do material
em temperaturas mais baixas.

De acordo com os resultados de dilatometria, é possivel verificar que, em
geral, as misturas com maior concentragdo de Al,O; apresentam maior taxa de

retragao, favorecendo a densificacdo do SiC sinterizado via fase liquida.
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FIGURA 32: Diagrama de fases binario do sistema itria-alumina '*’
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FIGURA 33: Diagrama de fases ternario do sistema Al,Os,Y-03 e SiO,"%.
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FIGURA 34: Diagrama Al;Os-Y203 com alto teor de Al,O3'".
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5.3 Prensagem a quente

Embora a dilatometria das misturas com alto teor de Y,03; ndo tenha
apresentado um resultado tdo favoravel a densificagdo, os primeiros testes em
prensagem a quente foram realizados com estas misturas também, ja que este
processo, devido a aplicagcado de pressao, acelera os mecanismos de sinterizagao,
sendo possivel melhorar a densificagcdo em relacéo a dilatometria.

Os primeiros resultados obtidos a 1750 °C, com as amostras F1:3, F1:1 e
F2:1, nao foram satisfatérios porque, apds resfriamento, nao foi possivel separar as
amostras da matriz de carbono, indicando uma reacdo entre as mesmas. Para
confirmagéo, a amostra F1:3 e a matriz de carbono foram cortadas em local de
possivel reagcao e analisadas por microscopia eletronica de varredura (FIG.35). Com
a utilizacdo do EDS, é possivel verificar grande concentragao de itrio na interface

amostra-matriz, 0 que n&o era previsto ja que a matriz foi recoberta com BN.

' Amostra F1_:3

S T L
Mamz"-de.‘barbo‘l?ﬁ o

-

: HL D83 100 um
FIGURA 35: Microscopia eletrdnica de varredura do material (F1:3) prensado a
quente sem reacgao prévia dos 6xidos aditivos.

|_109

De acordo com Wahab et.al. "™, este fenbmeno ocorre porque o itrio tem a

tendéncia de, por difusao, se direcionar ao carbono e reagir, conforme reagao:

YO(g) + 2C(s) — YCq) (22)
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Embora esta reagao ocorra a 2100 °C, ja é possivel encontrar vapor de
itrio entre 1500 °C e 2000 °C'%, podendo estar presente na temperatura em que foi
realizada a prensagem a quente (1750 °C), principalmente considerando que, neste
processo os mecanismos de difusdo sao acelerados.

Com base nesta analise, foram preparadas amostras cilindricas por
prensagem uniaxial e isostatica e, posteriormente inseridas na matriz de carbono, na
tentativa de minimizar o contato entre as mesmas. Mesmo com a adog¢ao deste
procedimento, o resultado foi igualmente sem éxito.

Assim, foram preparadas composicdes com os aditivos Y203:Al03
previamente reagidos nas proporgdes 1:3 e 1:4 (amostras FYAG e Fy4), visando
diminuir a quantidade de Y203 livre, e assim, evitar reagao entre amostra-matriz. As
proporcdes 1:3 e 1:4 foram escolhidas devido a maior taxa de retracdo e,
consequentemente maior densificacdo. Apesar de estar em menor concentragao,
ainda é possivel encontrar a fase Y,03 apds reagéo entre os aditivos (ver item 5.1),

originando novamente a ocorréncia de reacao (FIG.36).

Matriz de carbono

FYAGHP1850 N 50 um

FIGURA 36: Microscopia eletrénica do material prensado a quente com
reacao prévia dos oxidos aditivos.

Diante dos resultados obtidos, foram empregados os dois procedimentos
simultaneamente: utilizagdo das misturas com os Oxidos aditivos reagidos e

prensagem uniaxial prévia. Com o uso simultdneo dos dois procedimentos foi
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possivel a retirada da amostra sem ocorréncia de reagdo com a matriz, utilizando o
Y,03 como parte da composi¢cdo dos aditivos. As amostras prensadas a quente
foram caracterizadas quanto a densificacdo, e os resultados estdo demonstrados na
TAB.5.

TABELA 5: Densidade das amostras obtidas por prensagem a quente

Amostra Temperatura (°C) Densidade relativa (%)
FYAG 79,5*
1750
FY4 73,3+1,6
FYAG 91,7+1,5
1850
FY4 93,1+1,2

* A mistura ndo apresenta desvio padréao porque foi realizado apenas um
teste por prensagem a quente. As demais foram obtidas a partir da média de 3
corpos de prova.

A densidade obtida esta coerente com a de outros estudos quando

°c®%0% o entanto, a 1750 °C verifica-se uma baixa

sinterizadas a 1850
densificagdo, considerando o processo de prensagem a quente. Para ser possivel a
realizacdo da prensagem a quente sem ocorréncia de reagéo, alguns parametros

65051 como: a ndo

foram significativamente alterados em relacdo a outros estudos
utilizagcado de patamar e a adogao de pressdo minima. Estas alteragdes prejudicam a
densificacdo ocorrida no processo solugao-precipitacdo, devido a diminuigdo do
tempo de sinterizagdo e da carga aplicada na prensagem a quente.

Assim, considerando os parametros utilizados, o processamento por
prensagem a quente gera uma densificagdo das amostras semelhante a outros

estudos quando sinterizadas a 1850 °C.

5.4 Sinterizagcao sem pressao

541 Densidade

Amostras de diferentes composi¢cdes foram sinterizadas nas temperaturas
de 1750, 1850 e 1950 °C, por 1 hora. A densidade relativa das amostras foi

determinada e os valores sido apresentados na TAB.6.
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As amostras sinterizadas a 1750 °C apresentam menor densidade
quando comparadas com as amostras sinterizadas nas demais temperaturas. Esta
diferenca esta relacionada com as curvas de variagdo dimensional (FIG.28 e 30),
pois em torno de 1750 °C as amostras ndo atingiram a maxima retragao,
demonstrando que esta temperatura ndo € suficiente para que as amostras
apresentem total densificagdo. Verifica-se que a maxima taxa de retragdo encontra-
se em torno de 1800 °C (item 5.2), indicando que nao ha boa densificagdo do SiC

via fase liquida em temperaturas mais baixas.

TABELA 6: Densidade relativa das amostras sinterizadas nas temperaturas de 1750,
1850 e 1950 °C

Densidade Relativa (%)

Amostra/

Temperatura (°C) F2:1 F1:1 F1:2 F1:3 F1:4 FYAG FY4

69,1 725 672 676 685 815 828

1750 +12 +09 +14 +08 +10 +21 +18
1850 83,1 89,6 92.8 94,3 92,7 95,3 95,2

+0,7 +1,0 +1,3 +1,1 +1,7 +1,0 +1,0
1950 79,9 84 .4 91,3 954 93,0 949 95,2

+09 +11 +06 +08 +12 +06 +05

Nas temperaturas de 1850 °C e 1950 °C, em geral, o aumento da
concentracido de Al,O3 proporciona maior densificacdo das amostras. Além disso, as
que possuem maior teor de Al,O3 (F1:2, F1:3 e F1:4) apresentam densidades mais
préximas entre si, assim como taxa de retracdo, em relacdo as amostras F2:1 e
F1:1, o que é coerente, uma vez que, as composicdes F1:2, F1:3 e F1:4 estdo
localizadas na mesma regido do diagrama de fases (FIG.32).

De acordo com os resultados, a modificagcdo na composi¢cao dos aditivos
influencia na densidade do material. As amostras que apresentam menor densidade
sao as de maior proporcado de Y03 em relacdo ao Al,Os;. As amostras com maior
concentracdo de Y03 tendem a exibir menor formacédo de liquido com maior

106

viscosidade ">, proporcionando assim a diminuicdo da taxa de dissolugdo de

particulas de carbeto de silicio e do processo de difusdo. Estes fatores contribuem
para a diminuicdo da densificagdo do material +1%411°,
A diferengca mais significativa de densidade das amostras FYAG e FY4,

quando comparadas as amostras sem reagao prévia dos aditivos, ocorre a 1750 °C,
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pois, conforme discutido no item 5.2, a pré-reacao dos aditivos e consequentemente,
a presenca das fases Al,O3-YAP, aceleram a formagao de fase liquida assim como,
as reacdes de sinterizacdo, produzindo maior densificagdo em temperaturas mais
baixas.

As amostras com reagao prévia dos aditivos (FYAG e FY4) apresentam
pequena diferengca de densidade em relagdo a F1:3 e F1:4, com o aumento da
temperatura de sinterizagado de 1850 °C para 1950 °C. Contudo, considerando o erro
associado, as amostras FYAG e FY4 nao apresentam diferencgas significativas entre
si, demonstrando que, tanto a variagdo na proporcédo dos aditivos de 1:3 para 1:4,
quanto o aumento da temperatura de 1850 °C para 1950 °C nao alteram a

densidade de forma significativa.

5.4.1.1 Sinterizagdo sem pressao x prensagem a quente

De acordo com outros estudos®°*"

, amostras obtidas por prensagem a
guente em geral, apresentam maior densidade em relagdo as amostras sinterizadas
sem pressao, tendo como base dois principais fatores:

v" O método convencional (sem pressao) é mais suscetivel a vaporizagao
de volateis, inclusive do SiO, presente na superficie do SiC, gerando uma
diminui¢do na quantidade de liquido formado, dificultando a densificagdo do material.

v'Na prensagem a quente, a aplicagdo de pressado sobre as amostras
durante a sinterizagdo, pode ajudar na difusdo da fase liquida formada pelos
aditivos, melhorando o preenchimento dos contornos de grdo, assim como a
dissolucdo do SiC no liquido, beneficiando a densificagdo do material e tornando a
microestrutura mais equiaxial.

No entanto, a densidade das amostras obtidas com a utilizacdo de
pressdo (item 5.3) foi menor que a obtida por sinterizagdo sem pressdo. Esta
diferenca entre as densidades é proveniente das alteragcdes realizadas nas
condicbes de densificagdo, as quais foram adotadas para evitar a reacao
amostra/matriz na prensagem a quente.

Dentre estas alteragdes, estdo: a maior taxa de aquecimento (30 °C/min)
em comparagdo a sinterizagdo sem pressédo (15 °C/min) e a n&o utilizagdo de

patamar no processo de prensagem a quente, gerando uma diminuigdo no tempo de
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sinterizagdo via fase liquida, o que pode prejudicar a densificagdo ocorrida na etapa
solugao-precipitacdo®®. A adocdo de pressdo minima & outro fator que pode ter
contribuido para a obtengcdo de uma menor densidade, ja que durante o processo de
prensagem uniaxial a quente, a aplicagdo de pressdo externa, associada a alta
temperatura, acelera a cinética de densificacdo pelo aumento do contato entre as
particulas e pelo maior empacotamento destas'"".

A sinterizagdo sem pressdo em comparagao a prensagem a quente, além
de ter apresentado melhor desempenho, em termos de densificagdo das amostras,
apresenta menor custo devido a possibilidade de produgcdo de maior numero de
amostras por sinterizagdo. Assim, foi adotado apenas o processo sem pressao para
o estudo de resisténcia ao choque térmico do SiC.

5.4.2 Perda de massa

Para realizacdo da analise da perda de massa torna-se necessaria a
avaliagao das principais reac¢des de volatilizagdo que ocorrem durante o processo de
sinterizacdo do SiC com adigdo de Y203:Al,0; (na temperatura de 2000 K)'212

representadas a seguir:

Reacdes entre SiC e o SiOy:
SiCs) + 2SiOy) — 3SiO(g) + CO(g) AG= 94 kd/mol  (23)
ZSiC(S) + SiOz(S) — 3Si(|) + 2CO(g) (24)

Reacbes entre SiC e o Al,Os:

SiCys) + Al2035) — Al,O(g) + SiOg) + CO) AG= 286 kJ/mol (25)

3SiC(s) + 2Al,03) — 4Alg) + 3SiOg) + 3COq AG= 607,2 kd/mol (26)

SiC(s) + 2A1,03(5) — 2A105g) + SiO(g) + CO AG= 899,7 kJ/mol (27)
Al203(5)—2Alg) + 30(9) (28)

Reacdes entre SiC e 0 Y20s3:
SiCs) + Y203(5) = Y20(g) + SiO(g) + CO(g) (29)
Y203(5)—=2Y(g) + 30(g) (30)



82

Embora tenham sido representadas diversas reagdes, as principais
reacdes que ocorrem na sinterizagao via fase liquida de carbeto de silicio séo as 23,
25 e 29",

O AG referente a reagao entre SiC-SiO,, apesar de ser positivo, 0 que
indica ser uma reagdo termodinamicamente desfavoravel, & significativamente
menor que os das demais reagdes ocorridas durante a sinterizacdo de SiC com
Y203:Al,03, apresentando-se assim, termodinamicamente mais favoravel em relagéo
as demais. Além disso, o SiO, se encontra na superficie das particulas de SiC, ja
que sua formacdo se da entre a reacdo do SiC e o oxigénio do ar'%. Estes fatores
fazem com que a reagdo SiC-SiO, ocorra antes das demais, ou seja, a primeira
perda de massa é originada pela reagéo 23, em =~ 1400 °C, coerente com o primeiro
pico observado na dilatometria.

Grande et. al.’"?

verificaram que até 1700-1750 °C, a principal perda de
massa se da pela reacédo SiC-SiO,. Nesta faixa de temperatura, também ¢é possivel
a volatilizagao de outros 6xidos como o Al,O3, porém, sem muita representatividade.
As demais reacdes de volatilizacdo se tornam mais expressivas com a elevacao da
temperatura de sinterizagdo, justificando o aumento da perda de massa em

temperaturas acima de 1750 °C, conforme resultados representados na TAB.7:

TABELA 7: Perda de massa das amostras sinterizadas nas temperaturas
de 1750, 1850 e 1950 °C.

Perda de massa (%)

Amostra/

Temperatura (°C) F2:1 F1:1 F1:2 F1:3 F1:4 FYAG FY4

0,3 1,2 2,8 29 3,0 4,4 4,0

1750 +0,08 +0,11 +0,39 +0,06 +0,05 +0,17 +0,10

1850 1,4 2,3 4.1 5,2 4,7 4,9 4,4
+0,09 +0,11 +0,18 +0,16 +0,11 +0,13 +0,15

1950 2,2 4.1 6,0 6,5 5,8 5,7 5,0

+0,37 +0,38 +0,34 +0,40 +0,17 +0,18 +0,22

A partir dos resultados obtidos com as amostras sinterizadas a 1750 °C, é
possivel determinar que o SiO; ndo volatiliza por completo, pois com base na
quantidade de oxigénio presente no SiC BF17 (1,42% - de acordo com o fabricante)

€ na reagao 23, a volatilizacdo completa do SiO, representaria uma perda de massa
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em torno de 3,5%, porém, as amostras sem reacao prévia dos aditivos apresentam
valores menores a 1750 °C. No caso das amostras com Oxidos previamente
reagidos, a perda de massa € mais significativa na temperatura de 1750 °C, em
comparagdo com as demais, pois neste caso, ha formacdo de liquido em
temperatura mais baixa, favorecendo a evaporacado dos aditivos contidos nesta fase
liquida.

As amostras com maior concentragao de Y,03; possuem menor perda de
massa durante sinterizagdo, o que estd coerente com outros estudos®”'%?. Para
justificar este comportamento Grande et. al.""? determinaram, por meio da analise da
composicao do material antes e apds sinterizagdo, que, dentre as reagdes de
volatilizagdo ocorridas na sinterizagéo, a de Y203 € insignificante quando comparada
aa reagoes do SiO; e do Al;0O3. A menor volatilizagdo do Y203 pode ser proveniente
de sua reacdo com outro 6xido, como por exemplo o SiO,, formando silicato com
menor pressdo de vapor, uma vez que a presencga de fases secundarias tende a
diminuir a perda de massa do material''>'"3,

Outro estudo que também avalia a menor perda de massa proveniente do

Y,03 em relagdo aos demais compostos é o de Baud et. al.m

, ho qual foram
analisadas as pressbdes parciais de gases gerados pelo SiC, AlbO3 e Y03
separadamente, e em conjunto. A menor perda de massa proveniente do Y03
ocorre porque, quando misturado ao SiC e ao Al,Os, este Oxido gera pressdes
parciais menores de Y(g) e YO(g) do que quando analisado separadamente. Esta
diminuicdo das pressdes parciais ndo ocorre com o0s outros gases formados,
confirmando os resultados obtidos neste trabalho.

E possivel constatar também que, nas proporgdes adotadas, o tipo de
oxido utilizado tem maior influéncia que a quantidade total em massa dos aditivos, ja
que as amostras F2:1 e F1:1, apesar de possuirem a maior massa total de aditivos
(item 4.1.1), sdo as que apresentam os menores valores de perda de massa, o que
também corrobora com a menor volatilizagdo do Y20s.

Nas temperaturas de 1850 °C e 1950 °C, as composi¢coes FYAG e FY4,
que possuem as fases YAP e YAM antes da sinterizacdo, apresentam menor perda
de massa, quando comparadas a F1:3 e F1:4, o que é coerente, levando em
consideragao que a reagao prévia dos Oxidos diminui a concentragdo de Al,Os3 e
Y203 livres e a presenca de fases secundarias tende a diminuir a perda de massa do
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material''®""3. No entanto, considerando o erro associado, esta diferenca é pequena,
isso porque, ainda € possivel conferir a presenca das fases Al,O3; e Y203 apos
reacdo dos Oxidos e, mesmo que em menor propor¢do, as fases secundarias
também sao responsaveis pela formagao de volateis''>'"3,

Apesar de apresentarem maior perda de massa, as amostras com maior
concentragado de Al,O3 (1:3 e 1:4) em geral, apresentam os melhores resultados em
termos de densificacdo, contribuindo para um melhor desempenho do material

45,115

sinterizado. De acordo com estudos baseados no tipo de aditivo utilizado e na

37123 & possivel conferir que ndo ha uma

variagao da proporgcao entre os mesmos
relacdo direta entre a densificagdo e a perda de massa das amostras. No geral,
verifica-se que o Al,Os, em comparacdo a aditivos como Y.03 e AIN'">'% | tende a
apresentar maior perda de massa devido a maior reatividade com o SiC, porém,

forma um liquido de menor viscosidade, colaborando para maior densificagéo.
5.4.3 Difracao de raios X (DRX)

A deteccdo das fases cristalinas foi realizada em todas as amostras com
diferentes composigdes, sinterizadas nas temperaturas de 1750 °C, 1850 °C e 1950

°C. Os difratogramas de raios X sédo apresentados nas FIG.37 a 43.
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FIGURA 37: Difratogramas de raios X da amostra F2:1 sinterizada nas temperaturas
de 1750, 1850 e 1950 °C.
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FIGURA 40: Difratogramas de raios X da amostra F1:3 sinterizada nas temperaturas
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FIGURA 41: Difratogramas de raios X da amostra F1:4 sinterizada nas temperaturas
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FIGURA 43: Difratogramas de raios X da amostra FY4 sinterizada nas temperaturas
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TABELA 8: Fases presentes nas amostras sinterizadas em trés diferentes
temperaturas de sinterizagao.

T ¢ Fases obtidas
Amostra em?ecr;" ura Sic YAM YAG | oo | ao
6H [ 3C [ 4H [ 15R | ALY, | AlsYs0rp | 277 23
1750 X X X - X X X
F 2:1 1850 X X X X X X X
1950 X X X X X X X
1750 X X X - X X X
F1:1 1850 X X X - X X X
1950 X X X X X X X
1750 X X X - X X
F1:2 1850 X X X X X X
1950 X X X X X X
1750 X X X - X X
F1:3 1850 X X X X X X
1950 X X X X X X
1750 X X X o X X
F1:4 1850 X X X - X X
1950 X X X X X X
1750 X X X X X X X
F YAG 1850 X X X X X X X
1950 X X X X X X X
1750 X X X X X X X
FY4 1850 X X X X X X X
1950 X X X X X X X

As estruturas 3C e 6H estdo presentes em todas as amostras, assim
como no SiC antes da sinterizagao (item 5.1). Os demais politipos encontrados (4H e
15R) séo resultantes da alteragédo do SiC de B—a*®, demonstrando que, ndo houve
transformacao completa da fase B para o nas sinterizagdes, caso contrario, os picos
referentes apenas aos politipos 4H, 6H e 15R se apresentariam com maior
intensidade. Considerando os parametros utilizados neste estudo: aditivos e
temperatura de sinterizagdo, seria necessario maior tempo de sinterizacdo para
ocorrer maior transformagao f—o®°.

S&o encontradas algumas teorias para explicar a existéncia de diversos
politipos do SiC, levando em consideragdo algumas questdes como: as relagdes
estruturais e os fatores que controlam a formacdo ou a estabilidade de um
determinado politipo como impurezas, pressdo ou temperatura 2%, Até 1700 °C
nao ha muita transformacido de fase, porém, acima desta temperatura, a

transformac&o de fase B para o ocorre de maneira mais significativa®®*°.
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De acordo com os resultados obtidos, as transformagdes B—a do SiC
podem ser evidenciadas pela auséncia do politipo 15R nas amostras sinterizadas a
1750 °C, porém, identificado a partir de 1850 °C. De acordo com a literatura*'"®,
com o0 aumento da temperatura, a transformacgao do SiC para a fase 15R, ocorre em
detrimento da diminuicdo dos politipos 4H e 6H, no entanto, de acordo com os
resultados, ndo é possivel identificar claramente esta diminuigao.

Outra evidéncia da transformacao polimorfica € que o politipo 4H ndo é
identificado antes da sinterizagcdo do SiC, porém, a partir de 1750 °C este politipo

esta presente. De acordo com a literatura®’"1"

, carbeto de silicio contendo aluminio,
aditivo utilizado neste estudo, tende a estabilizar o politipo 4H, em detrimento do
politipo 6H.

As fases secundarias YAM (Al,Y4O0g), YAG (Al5Y3012) e Y2SiOs também
foram identificadas, comprovando que os aditivos 6xidos reagiram no processo de
sinterizacao, formando fases cristalinas. Esta reagcdo se da por meio da fusédo de
oxidos aditivos, formando uma fase liquida que possibilita a solugao-reprecipitacao
e, durante o resfriamento, se solidifica formando fases amorfas e/ou cristalinas
como, aluminatos e silicatos de terras raras®>**. A detecgdo de fases secundarias
nas amostras nao significa total cristalizacdo na regido intergranular, pois ainda
ocorre a presencga de filmes vitreos que separam as fases cristalinas secundarias do
contorno do SiC3*9°119,

De acordo com Neher et. al.”, é possivel a identificacdo da fase YAG para
amostras com razdo molar de Y,03:Al,03 menor que 1,5, tanto na presencga, quanto
na auséncia de SiC na sinterizagdo e, acima dessa razdo, ou seja, com menor
concentragdo de Al,Os, € detectada fase a YAM. De acordo com os resultados
obtidos, as duas fases (YAG e YAM) estdo presentes em todas as amostras,
independentemente da razdo molar entre Y,03:Al,O3, a qual varia entre 0,25 e 2.

A fase Y,SiOs, detectada somente nas amostras F2:1 e F1:1 (FIG.37 e
38) é proveniente da maior concentragdo de Y,0O3, possibilitando a reagdo deste
oxido com o SiO; ndo volatilizado presente na superficie das particulas de SiC. A
deteccdo desta fase secundaria esta coerente com os resultados de menor perda de
massa destas amostras, ja que a formacgao de silicatos com menor pressao de vapor
oriunda da reagao entre 6xidos como o Y203 e o SiO, tende a diminuir a volatilizagao

do material''?.
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A fase YAP (YAIOs3), apesar de estar presente no particulado proveniente
da reagao entre os aditivos, nao foi detectada no SiC apds sinterizagao, pois esta s6
€ estavel em altas temperaturas e sua presenga sO seria justificada devido a
decomposicdo da fase YAG em YAP (metaestavel) e a-Al,05'. A fase Al,03 s6 foi
detectada nas amostras FYAG e FY4 (TAB.8), demonstrando que, mesmo apés
prévia reacao entre os oxidos e da sinterizacdo deste material resultante com o SiC,

ha cristalizagao do Al,O3; sem a presencga do Y,0s.

5.44 Microestrutura

Na FIG.44 estdo apresentadas as micrografias das amostras F2:1, F1:1,
F1:2 e F1:3 sinterizadas a 1950 °C (temperatura em que estda mais evidente a
diferenga entre as amostras em termos de tamanho de gréos). Foram realizadas
analises das amostras F1:3 e F1:4 em todas as temperaturas de sinterizagéo (1750,
1850 e 1950°C), para comparagao com as amostras FYAG e FY4 (FIG.45 e 46).

FIGURA 44: Micrografias eletrénicas de varredura das amostras sinterizadas e
polidas a 1950 °C: (A) F2:1; (B) F1:1; (C) F1:2 e (D) F1:3.
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F1:3 1750 1um F1:4 1750 10.0kv  X10,000 WD 14.5mm 1um

8.0kV X10,000 WD 14.7mm 1um R 120kV  X10,000 WD 14.8mm 1um

| © | G
FIGURA 45: Micrografias eletrénicas de varredura das amostras sinterizadas e
polidas: F1:3 (A)1750 °C; (B)1850 °C; (C)1950 °C; e F1:4 (D)1750 °C; (E)1850 °C;
(F)1950 °C.




92

e
'\ AccV Spot Magn Det WD }————— AccV Spot Magn Det WD
25.0kv 35 10000x BSE 98 FYAGP 250KV 4.0 10000x BSE 96 FY4P

)
(C) (F)
FIGURA 46: Micrografias eletrénicas de varredura das amostras sinterizadas e
polidas: FYAG (A)1750 °C; (B)1850 °C; (C)1950 °C; e FY4 (D)1750 °C; (E)1850 °C;
(F)1950 °C

As regides mais claras ao redor dos graos de SiC (regides mais escuras)
representam as fases secundarias. O contraste ocorre devido a diferenca de massa
atbmica, por isso as regides das micrografias com elementos de maior numero
atdbmico apresentam-se mais claras, neste caso, devido ao itrio (Y) em comparagao

ao aluminio (Al), silicio (Si), carbono (C) e oxigénio (O). As amostras F1:2 e F1:3
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(F1G.44) sinterizadas a 1950 °C sdo as que apresentam uma distribuicdo da fase
secundaria mais homogénea, dentre as primeiras composigdes.

A transformacao de fase f—a (cubica para hexagonal e/ou romboédrica)
€, em geral, acompanhada por um crescimento preferencial dos graos, ao longo das
diregdes equivalentes [0001] da estrutura hexagonal e [111] da cubica. A diferenga
entre as diversas estruturas cristalinas € o empacotamento das camadas (111) da
estrutura cubica, estabelecendo uma certa periodicidade, permitindo coexistir
diferentes politipos em um mesmo grao?®. O crescimento de grios é observado com
0 aumento da temperatura de sinterizagao (FIG.45 e 46), provavelmente proveniente

do crescimento anisotrépico que ocorre na transformagéo do SiC (B—a)*

Além do aumento da temperatura, neste estudo, outros dois fatores
contribuem para o aumento do tamanho de grdo: o uso de B-SiC como material de
partida e a utilizagdo da atmosfera de argbénio. O B-SiC em comparagao ao a-SiC,
gera graos de alta razdo de aspecto, cujo crescimento anisotropico adicional &
induzido pela transformacé&o polimorfica B—o na sinterizagdo. Com relagédo a
atmosfera de argdénio, gréos anormalmente maiores podem ser formados, devido as
caracteristicas distintas da fase liquida, uma vez que, quando a atmosfera de
nitrdgenio é utilizada, atomos deste gas séo incorporados ao liquido produzido,
aumentando a sua viscosidade, diminuindo o molhamento e dificultando a
solubilidade do sdlido, em comparagao a de argénio”.

Verifica-se que, principalmente quando sinterizadas nas temperaturas de
1850 °C e 1950 °C, a amostra F1:3 possui graos maiores que a F1:4, no entanto,
utilizando-se aditivos previamente reagidos (amostras FYAG e FY4) esta diferenga
nao é perceptivel. Devido a reagao prévia dos oxidos Y,03:Al,03, as amostras FYAG
e FY4 apresentam uma composigdo inicial de aditivos semelhantes, contendo as
fases YAM, YAP, Al,O3; e Y103, resultando em caracteristicas similares entre as
amostras, inclusive da microestrutura, apos sinterizagao.

A semelhanga com relagdo ao tamanho de grdo de SiC das amostras
FYAG e FY4 pode ser observada nas micrografias apds ataque quimico com
tetraborato de sodio (FIG.47). Este ataque solubiliza as fases secundarias,
melhorando a visualizagdo dos grdaos de SiC e tornando mais evidente o maior

crescimento de grédo das amostras sinterizadas a 1950 °C, em comparagdo com as



94

sinterizadas a 1850 °C. O aumento de tamanho de gréos foi confirmado por meio do

software Quantikov, descrito posteriormente.

FYAG1950 LEI 3.0kV  X10,000 WD 8.2mm 1um F4Y1950 3.0kv¥  X10,000 WD 8.3mm

FIGURA 47: Micrografias eletrbnicas de varredura das amostras sinterizadas,
fraturadas e atacadas com tetraborato de sédio FYAG (A) 1750 °C (B) 1850 °C; (C)
1950 °C; e FY4 (D) 1750 °C; (E) 1850 °C; (F) 1950 °C
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5.4.1 Distribuicao do tamanho médio de grao

A analise da distribuicdo do diametro e do comprimento de graos foi
realizada utilizando o software Quantikov apenas para as amostras FY4 e FYAG,
pois sao as utilizadas na analise da resisténcia ao choque térmico. Os resultados
estdo dispostos nos graficos FIG.48 a 61 e na TAB.9:
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FIGURA 48: Distribuicao de tamanho de FIGURA 49: Distribuicdo de tamanho de
gréos por diametro FYAG a 1750 °C. graos por didmetro FY4 a 1750 °C.
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FIGURA 50: Distribuicdo de tamanho de FIGURA 51 Distribuicdo de tamanho de
graos por diametro FYAG a 1850 °C. graos por diametro FY4 a 1850 °C.
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FIGURA 54: Distribuicao de tamanho de
graos por comprimento FYAG a 1750 °C.
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TABELA 9: Tamanho minimo, médio e maximo de grdo das amostras sinterizadas.
Tamanho de grdo (um)

Amostra Tem(pie(‘:r)atura Diametro Comprimento
Minimo Médio Maximo Minimo Meédio Maximo

FYAG 0,15 0,39 1,09 0,17 0,47 1,58
FY4 1750 0,15 0,41 1,40 0,17 0,51 2,04
FYAG 0,17 0,56 1,62 0,19 0,66 2,34
FY4 1850 0,16 0,52 1,35 0,19 0,63 2,20
FYAG 0,20 1,16 5,10 0,21 1,24 6,60
FY4 1950 0,26 1,04 3,82 0,29 1,14 4,52

Observa-se que a alteracdo na proporcao dos aditivos Y,03:Al,03 de 1:3
para 1:4 nado é suficiente para alterar significativamente o comportamento em
relacdo ao crescimento de grdos, uma vez que, as amostras FYAG e FY4
apresentam distribuicdo de tamanho muito semelhante quando sinterizadas na
mesma temperatura (FIG. 48 a 59).

Para as duas composi¢des, ha um crescimento de grdos com o aumento
da temperatura, ocorrendo tanto para o didmetro quanto para o comprimento. O
aumento no tamanho de grdos em fungédo da temperatura ocorre tanto para o valor
minimo, quanto para os valores médio e maximo (TAB.9), porém, considerando os
tamanhos médio e maximo, o aumento mais significativo ocorre com a elevagéo da
temperatura de 1850 °C para 1950 °C (FIG.60).
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FIGURA 60: Tamanho médio dos gréos de SiC nas amostras FYAG e FY4 em
funcado da temperatura de sinterizacao.

Embora ocorra o aumento das duas variaveis (didmetro e comprimento),
nao é possivel afirmar se ocorre alongamento dos graos, ou seja, se a alteragao foi
mais significativa para o comprimento em relacdo ao didametro. Para avaliagado do
alongamento dos gréos, torna-se necessaria a analise do fator de forma,
representada pela esfericidade destes.

De acordo com os resultados (FIG.61), € possivel verificar que, para
todas as temperaturas de sinterizagédo, os graos se apresentam mais alongados do
que esféricos, uma vez que, apresentam valores entre 0,5 e 0,6 e para serem
considerados esféricos deveriam possuir um fator acima de 0,80%. Para o SiC
sinterizado via fase liquida, este comportamento é esperado uma vez que, a
transformacdo —a é acompanhada por uma modificagcdo da morfologia dos graos
que adquirem elevada razédo de aspecto (graos a) em detrimento da forma equiaxial
(graos 5)121'122-

Embora os gréos ja se apresentem de forma mais alongada a partir de
1750 °C, o aumento da temperatura de sinterizacdo de 1750 °C para 1950 °C, assim
como a variagéo na proporg¢ao dos aditivos, ndo influencia significativamente para o
alongamento dos graos sob as condigbes adotadas neste trabalho, pois os valores
de esfericidade ndo apresentam diferenga expressiva, com a modificacdo destas

variaveis.
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FIGURA 61: Analise do fator de forma dos gréos de SiC das amostras FYAG e FY4
em funcdo do aumento da temperatura.

Assim, observa-se que a temperatura de sinterizacdo é o fator de maior
influéncia em relagdo ao crescimento de graos, porem o aumento de 1750 °C para
1950 °C nao é tao significativo em relacdo ao alongamento destes, ja a variagdo da
composicdo ndo exerce influéncia em nenhuma caracteristica de distribuicdo de

tamanho de graos.

5.4.2 Dureza

A dureza das amostras, com diferentes composicdes e sinterizadas nas
temperaturas de 1750, 1850 e 1950 °C, foi determinada e os valores s&o
apresentados na TAB.10.

E possivel observar que as amostras F1:2, F1:3, F1:4, FYAG e FY4
sinterizadas a 1850 ‘C e a 1950 °‘C apresentam valores proximos aqueles
apresentados na literatura®'?. Com relagdo a variagdo na proporcdo de aditivos,
verifica-se que as amostras que possuem Y,03:Al,O3 entre 1:2 e 1:4, localizadas na
mesma regido do diagrama de fases, possuem os maiores valores de dureza.

No caso da temperatura de sinterizagdo, o aumento de 1750 °C para
1850 °C aumenta significativamente a dureza das amostras, devido a maior
densificacdo. Ja o aumento de 1850 °C para 1950 °C causa uma pequena queda

nos valores. Apesar de o erro associado minimizar a diferenga entre os resultados,
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em algumas amostras, como F1:1, F1:3 e FY4, mesmo considerando o erro, é

possivel constatar a diminuicdo da dureza a 1950 °C.

TABELA 10: Dureza das amostras sinterizadas a 1750, 1850 e 1950 °C.
Dureza (GPa)

Amostra
F2:1 F1:1 F1:2 F1:3 F1:4 FYAG FY4
Temperatura (°C)

2,7+ 41+ 37+ 33+ 35+ 115+ 127+

1750 0,8 03 05 03 04 0,9 0,6
1850 3,7+ 11,6+ 185+ 20,8+ 185+ 20,1+ 20,0+

0,4 03 09 08 08 1,4 1,2
1950 33+ 81+ 17,8+ 18,6+ 17,9+ 18,0+ 174+

0,4 0,4 1,0 1,1 1,2 1,1 0,7

Verifica-se que, em geral, amostras com maior densidade possuem maior
dureza. A comparacgao entre FYAG/FY4 e F1:3/F1:4 sinterizadas a 1750 °C, torna
evidente esta relacdo, uma vez que, as amostras FYAG/FY4 apresentam as duas
propriedades significativamente maiores que F1:3/F1:4, mesmo possuindo as
mesmas propor¢des entre os aditivos. No entanto, o aumento da temperatura de
1850 °C para 1950 °C, apesar de nédo alterar expressivamente a densidade, gera
diminuicdo da dureza, podendo, neste caso, ser relacionada ao aumento de
tamanho de graos.

Conforme literatura®'%*’

e o0s resultados obtidos (item 5.4.1), o
crescimento significativo de grdos proporciona um aumento de pontos de
concentragdo de fases secundarias, possivel de ser observado nas microestruturas
das amostras sinterizadas a 1950 °C (FIG.46). O aumento das dimensdes médias
dos pontos triplos formados podem prejudicar as propriedades mecéanicas, ja que as

fases secundarias apresentam menor dureza que o SiC*"'"°,

No estudo de Costa et. al.*°

€ possivel verificar a dureza de amostras
compostas apenas de Y»03:Al,03 em diferentes proporcdes, variando entre 2,4 e
11,2 GPa, sendo que a composi¢cao que apresenta o maior valor esta localizada
préximo a menor temperatura eutética do sistema Y,03-Al,03. Mesmo considerando

apenas a maior dureza obtida pelas misturas entre os 6xidos (11,2 GPa), ainda é
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menor que a do SiC (de 17 a 30 GPa)®, confirmando que grandes concentragdes de
fases secundarias podem prejudicar a dureza do SiC sinterizado via fase liquida.
Assim, nas condi¢des adotadas neste estudo, os melhores resultados de
dureza do SiC sdo obtidos quando as amostras possuem maior concentragao de
Al,O3; (proporcao Y203:Al,03 entre 1:2 e 1:4) e utilizando-se temperatura de

sinterizacao de 1850 °C.

5.4.3 Tenacidade a fratura

Os valores de tenacidade a fratura, calculados por meio da equagao de
Antis'®®'%* das amostras com diversas proporgées Y.03:Al,Os e sinterizadas em
diferentes temperaturas, estao dispostos na TAB.11.

De acordo com os resultados, € possivel observar que, principalmente as
amostras sinterizadas a 1850 ‘C e 1950 °C apresentam valores préoximos aos

apresentados na literatura®®®%'24

. Nao foi possivel determinar a tenacidade das
amostras F2:1 e F1:1 sinterizadas a 1750 °C, pois quanto maior a porosidade das

amostras, maior a dificuldade em determinar as medidas da trinca com precis&o®.

TABELA 11: Tenacidade a fratura das amostras sinterizadas.
Tenacidade a fratura (GPa)

Amostra

F2:1 F1:1  F1:2 F1:3 F1:4 FYAG FY4
Temperatura (°C)

25+ 27+ 29+ 29+ 3,3+
0,7 0,9 0,9 0,7 0,6

44+ 48+ 40+ 37+ 41+ 38+ 36+
0,7 1,0 0,7 0,8 0,8 0,7 0,8

49+ 50+ 51+ 44+ 43+ 40+ 39+
0,6 0,7 0,7 0,8 0,9 0,7 0,7

* N&o foi possivel a visualizag&o nitida das trincas formadas.

1750

1850

1950

Considerando o erro associado, verifica-se que a alteracdo na proporgao
dos aditivos Y203:Al,03 ndo é suficiente para alterar significativamente a tenacidade
das amostras, quando sinterizadas na mesma temperatura.

A influéncia exercida pela temperatura de sinterizacdo na tenacidade a

fratura ja é mais significativa. O aumento da tenacidade em fungdo do aumento da
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temperatura é proveniente da maior densificagdo do material, assim como, do
crescimento de gréos.

Ao contrario do que ocorre com a dureza, o crescimento de graos ocorrido
na sinterizagdo a 1950 °C melhora a tenacidade a fratura das amostras, uma vez
que, a presencga de graos maiores pode gerar alguns mecanismos de tenacificagao
provenientes de deflexao de trinca ou ponteamento'®%>'?* (item 3.3.4).

Considerando que a resisténcia ao choque térmico, foco deste estudo, é
diretamente influenciada pela tenacidade a fratura do material, verifica-se, neste
caso, que a temperatura de 1950 °C é a mais indicada para a sinterizacdo do
SiC+Y303:Al,03, enquanto a variagdo na composigdo das amostras ndo gera

influéncia significativa.

5.4.4 Moddulo de elasticidade das amostras sinterizadas

A determinagcdo do mdédulo de elasticidade foi feita apenas para as
amostras FYAG e FY4, escolhidas para o estudo de choque térmico do SiC, pois
apresentam bons resultados de densidade e dureza, inclusive em temperaturas mais
baixas (1750 °C). Os resultados do modulo de elasticidade das amostras estédo

apresentados na TAB.12.

TABELA 12: Modulo de elasticidade das amostras apos sinterizagao

Amostra Temperatura (°C)  Maodulo de elasticidade (GPa)

FYAG 209 + 15
1750

FY4 228 +12

FYAG 327 +9
1850

FY4 325 +7

FYAG 324 +12
1950

FY4 321+9

Levando em consideragao o erro associado, as amostras FYAG e FY4,
sinterizadas na mesma temperatura, ndo apresentam diferengas significativas entre
si em relagdo ao modulo de elasticidade inicial, ou seja, a variagao na proporgéo dos
oxidos previamente reagidos nao € suficiente para alterar esta propriedade de forma

expressiva. De acordo com os graficos (FIG.62 e 63), € possivel verificar que ha
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uma relacio entre densidade e modulo de elasticidade e que as amostras FYAG e

FY4 possuem comportamentos muito similares.

98

_ | 375
96 i
] L 350
94 - FYAG L =
J (o]
< 924 =
T [ a
£ 90+ -300 O
e ] o
3 881 1275 &
.‘g 1 a
2 861 2
o) ] L 250 %%
O g4 I %
| k]
85 L 225
80 : : : : . : 200

T T T T T
1700 1750 1800 1850 1900 1950 2000

Temperatura (°C)

FIGURA 62: Comportamento do médulo de elasticidade e densidade da amostra
FYAG sinterizada nas temperaturas de 1750, 1850 e 1950°C.
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FIGURA 63: Comportamento do médulo de elasticidade e densidade da amostra
FY4 sinterizada nas temperaturas de 1750, 1850 e 1950°C.

As amostras sinterizadas a 1750 °C sdo as que apresentam menor
modulo de elasticidade, o que é coerente, ja que defeitos pré-existentes, como

microtrincas e poros, além de diminuirem a densidade, atuam como concentradores



104

de tensdo, tornando-se responsaveis pelos baixos valores das propriedades
mecanicas do material, incluindo do médulo de elasticidade do material®®.

E possivel observar que o aumento de temperatura de sinterizagdo de
1850 °C para 1950 °C nao gera diferenga significativa no valor do moédulo de
elasticidade, demonstrando que a modificagdo na microestrutura nao influencia
diretamente esta propriedade, diferentemente da dureza e da tenacidade a fratura,
as quais foram significativamente alteradas.

O médulo de elasticidade foi uma das propriedades escolhidas para
avaliar o material frente ao choque térmico, pois a degradacédo de propriedades
mecanicas ocorrida pela mudanca brusca de temperatura, se da principalmente em
decorréncia do aparecimento e propagacgado de trincas e microtrincas, interferindo
diretamente no mddulo elastico. Isto pode ocorrer de forma distinta em amostras
com pequenas variagdes microestruturais, possibilitando monitorar e diferenciar o

comportamento de materiais distintos'?*"2°.

5.5 Avaliacao do material apos ciclos de choque térmico

5.5.1 Moddulo de elasticidade

O mddulo de elasticidade das amostras foi determinado apds cada ciclo
de choque térmico realizado por meio de aquecimento a 600, 750 e 900 °C e,
resfriamento em agua com temperatura de aproximadamente 24 °C , gerando assim
AT igual a 576, 726 e 876 °C, respectivamente. O valor inicial de AT (576 °C) esta
entre os valores AT, encontrados para o SiC (de 300" a 760 °C"°).

O resultado foi expresso pela variagdo do modulo ocorrida apds cada
ciclo térmico (E/EQ), tendo E como o mddulo de elasticidade apos choque térmico e
EO, o mdédulo de elasticidade inicial da amostra apds sinterizagdo. Os resultados
estdo apresentados nas FIG. 64 a 72 e TAB.13 a 15)
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»>Ciclos térmicos realizados a 600 °C (AT=576 °C)
Amostras - 1750°C
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FIGURA 64: Evolugado do modulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT=576
°C das amostras sinterizadas a 1750 °C.
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FIGURA 65: Evolugado do modulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT=576
°C das amostras sinterizadas a 1850 °C.
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Amostras - 1950°C
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FIGURA 66: Evolugado do modulo de elasticidade apos ciclos térmicos com AT=576
°C das amostras sinterizadas a 1950 °C.

TABELA 13: Variagdo de E/EQ de acordo com o numero de ciclos térmicos
aplicados a 600 °C (AT=576 °C)

Variagcédo de E/EO das amostras com 50 ciclos de choque térmico
Ciclos de (%)
Slieae FYAG FY4 FYAG FY4 FYAG  FY4
térmico
1750 °C 1850 °C 1950 °C

De 0 para 1 7,51 12,98 12,57 13,28 7,30 4,92
De 0 para 25 7,62 12,54 13,68 14,26 8,10 4,51
De 0 para 50 7,62 12,25 14,91 15,62 7,80 4,67

Independente do mddulo de elasticidade inicial e da temperatura de
sinterizagdo das amostras, com ciclo térmico a 600 °C (AT=576 °C), ha uma queda
inicial do modulo ja no primeiro ciclo, seguida de estabilizagdo a partir do segundo,
permanecendo até a aplicagao de 50 ciclos de choque térmico (FIG.64 a 66).

A caracteristica de estabilizacdo do modulo de elasticidade é
determinada, conforme literatura'®®, pela equacéo 31:

E(N) = EO - A (1 - exp(-aN)) (31)
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Sendo que E(N) é o modulo de elasticidade em fungdo do numero de
ciclos de choque térmico (N) em determinada temperatura (AT); EO, € o mddulo de
elasticidade livre de microtrincas; A, é a constante de saturacéo, definida como EO-
Esat, em que Esat € o estado estacionario do médulo de elasticidade realizado apos
um numero suficiente de ciclos e, a € a constante de velocidade que mede a taxa
que a fadiga térmica do material se aproxima da saturagéo.

A estabilizacdo ocorre devido a formagao de trincas curtas no material,
que é interpretado como fissuras, cujo comprimento € comparavel ao tamanho dos
graos do material ou de outras caracteristicas microestruturais. O comportamento de
estabilizagdo, representado pela equacdo 31, ocorre para choque térmico de
pequena gravidade, pois quando ocorrem maiores danos ha coalescéncia de trincas
e consequentemente, fraturas mais significativas'%.

Verifica-se, portanto, que a primeira temperatura de aquecimento adotada
(AT=576 °C) para a caracterizagéo frente ao choque térmico das amostras FYAG e
FY4, ndo representa condigdes severas de choque térmico para este material, o que
pode estar ligado ao fato de que AT (576 °C) esta entre os valores AT encontrados
para o SiC (de 300”" a 760 °C"°).

Apesar de todas as amostras apresentarem queda no primeiro ciclo, as
amostras sinterizadas a 1850 °C apresentam uma queda mais significativa em
comparagao as amostras a 1750 °C. Isso pode ser relacionado a maior porosidade
inicial das amostras sinterizadas a 1750 °C, pois os poros devem inibir a formacao
de microtrincas, diminuindo a queda do médulo de elasticidade.

Ja as amostras sinterizadas a 1950°C apresentam a menor diminui¢cdo do
modulo de elasticidade, mesmo possuindo valores semelhantes de densidade e
modulo de elasticidade inicial, quando comparadas com as de 1850°C. Neste caso,
a menor queda do mdédulo de elasticidade esta relacionada com a microestrutura, ja
que as sinterizadas a 1950°C apresentam maior tamanho de graos.

De acordo com a TAB.13, é possivel comprovar o comportamento de
estabilizacdo, ja que as variagdes E/EO de O para 1, de 0 para 25 e de 0 para 50
ciclos, apresentam-se muito proximas, comprovando que uma diminuicdo
significativa do modulo de elasticidade ocorre apenas no primeiro ciclo de choque
térmico e, a partir disso, as variagdes sao minimas, possivelmente originadas

apenas pelo erro do ensaio. Todas as amostras testadas, exibem E/EQ acima de
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0,80 ao longo de todos os ciclos térmicos a 600 °C, independentemente da

temperatura de sinterizagéo.

» Ciclos térmicos realizados a 750 °C (AT =726 °C)
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FIGURA 67: Evolugado do médulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 726
°C das amostras sinterizadas a 1750 °C.
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FIGURA 68: Evolugdo do modulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 726
°C das amostras sinterizadas a 1850 °C.
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FIGURA 69: Evolucdo do médulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 726

TABELA 14: Variagdo de E/EQ de acordo com o numero de ciclos térmicos
aplicados a 750 °C (AT =726 °C)

Variagcédo de E/EO das amostras com 50 ciclos de choque térmico

Ciclos de (%)
fg‘r‘r’ﬁi‘éﬁ FYAG FY4 FYAG FY4 FYAG FY4
1750 °C 1850 °C 1950 °C

De 0 para 1 22,10 19,95 11,15 14,97 16,32 18,48
DeOpara25 38,02 33,80 20,43 21,37 22,02 2576
DeOpara50 38,15 34,38 22,04 21,37 2445 2471
De 1 para 5 8,63 6,01 7,48 1,48 2,82 1,95
De 1para10 13,69 12,00 10,12 4,55 5,56 2,77
De 1para25 15,92 13,85 9,28 6,40 5,70 7,27
De 1para 40 16,65 15,32 13,02 7,13 6,91 5,01
De 1para50 16,05 14,43 10,89 6,40 8,12 6,23
De 25para50 0,13 0,58 1,61 0,00 2,40 -1,05

Os resultados de aplicagcbes de choque térmico realizados a 750 °C

(AT=726 °C) demonstram que ocorre um comportamento de estabilizagdo, todavia,

independente da temperatura de sinterizagdo do material, isso ndo acontece logo no
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primeiro ciclo conforme sucedido a 600 °C, indicando que com AT=726 °C, ocorre
fadiga térmica do material antes deste apresentar comportamento de estabilizag&o.

As amostras aquecidas a 750 °C apresentam variacédo na relacéo E/EQ de
0 para 1 ciclo (TAB.14), porém ainda é possivel identificar alteragdo entre os ciclos 1
e 25. Entre 25 e 50, a variagao ja nado ocorre de maneira significativa, demonstrando
um comportamento de estabilizacdo. Apesar de exibirem comportamento
estacionario, as amostras apresentam relacdo E/EOQ minima em torno de 0,60 apos
ciclos térmicos a 750 °C, indicando maior dano em comparacédo a temperatura de
600 °C.

Com base nas variagdes de E/EO ocorridas a 750 °C, pode-se afirmar que
a maior queda do modulo de elasticidade, ou seja, fadiga térmica do material, ocorre
até o ciclo 10, diminuindo nos ciclos seguintes, até o alcance da estabilizagao.

» Ciclos térmicos realizados a 900 °C (AT =876 °C)
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FIGURA 70: Evolugdo do modulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 876
°C das amostras sinterizadas a 1750 °C.
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FIGURA 71: Evolugdo do médulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 876
°C das amostras sinterizadas a 1850 °C.
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FIGURA 72: Evolugado do médulo de elasticidade apds ciclos térmicos com AT = 876
°C das amostras sinterizadas a 1950 °C.
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TABELA 15: Variagdo de E/EQ de acordo com o numero de ciclos térmicos
aplicados a 900 °C (com AT =876 °C)

Variagédo de E/EO das amostras com 50
ciclos de choque térmico (%)

Ciclos de choque térmico FYAG FY4
1950 °C

De 0 para 1 12,65 8,61
De 0 para 25 28,70 14,63
De 0 para 50 40,83 32,41
De 1 para 4,88 3,10
De 1 para 10 3,37 2,81
De 1 para 25 16,05 6,02
De 1 para 40 25,89 14,18
De 1 para 50 33,18 23,80
De 25 para 50 17,12 17,77
De 30 para 50 19,32 16,18
De 40 para 50 7,29 9,62

Os resultados de variagdo de modulo elastico apds ciclos térmicos a
900°C (AT = 876 °C) (FIG. 70 a 72) apresentam comportamento distinto das
temperaturas anteriormente analisadas, pois a caracteristica de estabilizacdo deixa
de ocorrer. As amostras sinterizadas a 1750 °C e 1850 °C apresentam uma
diminuic&o significativa do modulo de elasticidade em fungdo do aumento do numero
de ciclos térmicos, resultando no rompimento do corpo de prova e/ou a
impossibilidade de leitura de frequéncia do modulo elastico, ndo sendo possivel,
concluir o monitoramento de 25 e 50 ciclos.

O comportamento das amostras, independente da temperatura de
sinterizacao, evidencia que a realizagao de ciclos com temperatura de aquecimento
a 900 °C & uma condigcéo de choque térmico mais severa, em que ocorre, em alguns
casos, a fratura das amostras por fadiga térmica. Quando o comportamento de
estabilizacdo deixa de ocorrer, o fendbmeno de fadiga acontece, devido ao
crescimento instavel de trinca no corpo de prova. Conforme item 3.3.5.2, apos
determinado tamanho, a trinca atinge condigdes necessarias para sofrer crescimento
instavel, alcangcando um comprimento critico, causando a ruptura do

componente’>"%°,
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E possivel verificar a auséncia do comportamento de estabilizagdo pela
analise da variagdo E/EQ (TAB.15). Enquanto os valores de mdédulo elastico apds
ciclos térmicos a 600 °C nao apresentam variagéo significativa apds o primeiro ciclo,
e a 750 °C, ndo ha variagao apos o 25°, com choque térmico a 900 °C ocorre
alteragao no decorrer de todos os ciclos aplicados, observado até nos ultimos ciclos
(entre 40 e 50).

As amostras FYAG e FY4 apresentam comportamento muito semelhante
em relagdo ao choque térmico, assim como observado em outras propriedades
como, densidade, dureza e tenacidade. As amostras sinterizadas a 1750 °C,
apresentam o pior desempenho, pois com choque térmico a 900 °C, estas amostras
resistem ao menor numero de ciclos, ou seja, apresentam o menor tempo de vida
util em comparacgéo as amostras sinterizadas a 1850 °C e 1950 °C. Estes resultados
estdo diretamente relacionados as caracteristicas iniciais, pois sao as que
apresentam menores valores de densidade, dureza, tenacidade a fratura e médulo
de elasticidade ap0ds sinterizagao.

Apesar de apresentarem queda do mdédulo com o aumento do numero de
ciclos, as amostras sinterizadas a 1950 °C sao as unicas que resistem a 50 ciclos
térmicos a 900 °C (FIG.72). Isto indica que com AT = 876 °C ha maior crescimento
de trincas, e consequentemente danos severos causados ao material. Isto é
coerente, pois conforme estudo de Wu et. al. ", quanto maior a temperatura de ciclo
térmico (AT), as trincas longas aumentam de tamanho, e ha formacéo de novas
trincas curtas.

O moddulo de elasticidade de todas as amostras diminuem apds o primeiro
ciclo térmico, independentemente da temperatura de aquecimento utilizada (entre
600 e 900°C). No entanto, este decréscimo se torna mais significativo com o

aumento da temperatura de choque térmico (TAB.16).
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TABELA 16: Analise do mddulo de elasticidade dos corpos de prova apds o primeiro
ciclo de choque térmico

Temperatura Modulo de Modulo de elasticidade apds o primeiro ciclo
de elasticidade de choque térmico (E/Eo) (%)
Amostra  ginterizagao inicial (GPa)
°C 600 °C 750 °C AT =900 °C
(°C)
FYAG 1750 209 + 15 91,1 82,3 82,0
FY4 228 + 12 89,0 83,1 80,1
FYAG 1850 327 +9 86,3 85,3 74,4
FY4 325+7 87,5 85,2 75,2
FYAG 1950 324 + 12 92,8 86,8 87,4
FY4 321+9 94,6 88,6 89,4

Apesar de as amostras sinterizadas a 1850 °C e 1950 °C possuirem
modulos de elasticidade muito proximos, as amostras a 1850 °C apresentam queda
mais significativa de valores com o aumento da temperatura de choque térmico. Esta
caracteristica pode ser relacionada a fatores como:

v" Diferenga de coeficiente de expansao térmica entre as fases formadas;

v Relagao entre as propriedades: R = ¢ (1 — p)/Ea

v Microestrutura.

A diferenca de coeficiente de expansao térmica entre as fases presentes
nas amostras pode ser exemplificada utilizando a fase secundaria YAG, formada
entre os aditivos utilizados. Esta fase apresenta um coeficiente de expansao térmica
de 9,1 x 10 /°C, maior que o do SiC (4,02 x 10°/°C). Esta diferenca de coeficiente,
no resfriamento, pode originar tensdes térmicas suficientes para formar microtrincas
nos elementos microestruturais, como por exemplo, nos contornos de grao®'?"1%,
sendo assim, a maior presenga de fases secundarias presentes, pode gerar maior
tensao térmica.

No entanto, a diferenga de coeficiente de expansao térmica ndo deve ser
o fator de maior influéncia na diferenga de comportamento entre as amostras
sinterizadas a 1850 °C e 1950 °C, pois conforme difratogramas (item 5.4.3), n&o ha
diferenca significativa entre as amostras em relagdo as intensidades dos picos
referentes as fases secundarias.

A equagdo R =0 (1—-p)/Ex pode ser aplicada para avaliacdo da

ocorréncia inicial de fratura apds choque térmico, sendo assim, quanto maior o
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modulo de elasticidade da amostra, menor a resisténcia ao choque térmico.

Analisando o primeiro ciclo, e desconsiderando o erro associado, o
modulo de elasticidade inicial das amostras sinterizadas a 1850 °C €& maior que o
das amostras a 1950 °C, o que poderia colaborar com a maior queda do mddulo de
elasticidade apos o primeiro ciclo, ou seja, menor resisténcia ao choque térmico.
Porém, este ndo deve ser o fator de influéncia predominante, uma vez que, a
diferenca de mddulo inicial ndo é muito significativa, principalmente, considerando o
erro associado.

A microestrutura é outro fator a ser ponderado, pois de acordo com a
analise de distribuicdo de tamanho de gréaos (item 5.4.1), as amostras sinterizadas a
1950 °C, apresentam um maior tamanho de grédo em relagdo as sinterizadas a 1850
°C, gerando uma diferenga de comportamento apés ciclos de choque térmico. Gréaos
maiores podem gerar mecanismos de tenacificacdo por deflexdo de trinca ou
ponteamento, nos quais € consumida maior energia para a propagacgao da trinca,
diminuindo o caminho percorrido pela mesma e consequentemente o dano causado
pelo choque térmico'®%°.

Assim, levando em consideracdo os resultados de acompanhamento do
modulo de elasticidade e de distribuicdo de tamanho de grdos, a microestrutura
demonstra ser o fator de maior infuéncia para o melhor desempenho em relagéo a
resisténcia ao choque térmico das amostras FYAG e FY4 sinterizadas a 1950 °C,

assim como verificado no estudo de Kovalcikova'®.

5.5.2 Porosidade e resisténcia de ruptura a flexao

A porosidade das amostras foi determinada antes e apos ciclos térmicos
(1, 25 e 50), com o objetivo de verificar se o aparecimento e propagacao de trincas,
proveniente da aplicagdo de choque térmico, torna-se suficientemente significativo
para alterar a densidade do material. A avaliagao foi feita por meio da relacéo entre

porosidade inicial e final. Os resultados estdo dispostos na TAB.17:
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TABELA 17: Variagédo da porosidade das amostras ao longo dos ciclos térmicos a
600, 750 e 900 °C (AT =576, 726 e 876 °C)

porosidadeinicial

Temperatura porosidadefingl
Amostra sinteri:a(;éo Apos ciclos a 600 °C Apos ciclos a 750 °C Apos ciclos a 900 °C
(°C) 125 90 e 20 90 e 25 0
ciclo ciclos ciclos ciclos ciclos ciclos ciclos
FYAG 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 i o
FY4 1750 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 i i
FYAG 0,99 0,99 0,99 1,0 1,0 1,0 0,97 i o
FY4 1850 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 0,97 i i
FYAG 1950 1,0 1,0 1,0 10 09 092 097 091 0,79
FY4 1,0 1,0 1,0 1,0 09 094 1097 094 0,82
*** Amostras que nao resistiram até o término dos ciclos.
Embora a avaliagdo da porosidade seja utilizada em outros estudos como
forma de monitoramento dos efeitos dos ciclos de choque térmico®®’® este

parametro ndo se mostrou eficiente no desenvolvimento deste trabalho. Em ciclos
térmicos a 600 °C, por exemplo, nenhuma amostra apresenta alterac&o significativa
da porosidade, sendo que as pequenas variagdes devem ter sido originadas de
erros aleatdrios e/ou sistematicos ligados a realizagao deste ensaio.

A variagdo na porosidade s6 se mostra significativa com o aumento da
temperatura dos ciclos, consequentemente, com o0 aumento dos danos causados por
choque térmico e principalmente, em amostras mais densas. Isto demonstra que,
este ndo € um parametro eficiente quando se trata de material com porosidade
inicial relativamente alta ou quando ha ocorréncia de comportamento estacionario.

A resisténcia a flexdo em 3 pontos também foi determinada apés 1, 25 e
50 ciclos, porém, para as amostras sinterizadas a 1750 °C e 1850 °C, com ciclos a
900 °C, a resisténcia foi determinada apenas com 1 ciclo, devido ao rompimento das
amostras. Para as amostras sinterizadas a 1950 °C, a resisténcia foi determinada
com 1 e 50 ciclos (TAB.18 a 20)
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TABELA 18: Resisténcia a flexdo das amostras sinterizadas e apoés ciclos de choque
térmico realizados a 600 °C (AT = 576 °C).

Temperatura Resisténcia de ruptura a flexao (MPa)
Amostra de sm(toe(;l)z 2690 Inicial Apds ciclo 1 Apds ciclo 25 Apégoddo
FYAG 134,2 34,6 34,1 26,2
FY4 1750 145,0 41,2 33,8 30,9
FYAG 275,5 44,0 30,4 31,4
FY4 1850 283,2 47,5 46,1 50,6
FYAG 263,7 79,3 69,0 69,8
FY4 1950 267,7 75,3 78,3 70,7

TABELA 19: Resisténcia a flexdo das amostras sinterizadas e ap0és ciclos de choque
térmico realizados a 750 °C (AT =726 °C).

Tempderatura Resisténcia de ruptura a flexdo (MPa)
e
Amostra  sinterizagao Inicial Apés ciclo 1 Ap6s ciclo 25 Apégo‘;ic'o
(°C)
FYAG 1750 134,2 32,5 25,3 26,6
FY4 145,0 44,5 24,6 26,4
FYAG 1850 275,5 45,7 26,7 20,9
FY4 283,2 49,3 27,7 26,7
FYAG 1950 263,7 69,0 27,5 23,8
FY4 267,7 71,2 29,7 21,5

TABELA 20: Resisténcia a flexdo das amostras sinterizadas e apoés ciclos de choque
térmico realizados a 900 °C (AT = 876 °C).

Resisténcia de ruptura a flexado (MPa)

Temperatura
Amostra  sinterizagao . Apos 1 ciclo Apo6s 50 ciclos
(oC) Inicial
900 °C 900 °C
FYAG 134,2 33,19 *
_ 1750
FY4 145,0 38,1 *
FYAG 275,5 43,6 *
EE— 1850
FY4 283,2 37,0 *
FYAG 263,7 70,4 20,1
EE— 1950
FY4 267,7 84,6 24,3

** amostras rompidas ou sem obtencao de leitura de frequéncia
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A resisténcia a flexdo das amostras submetidas a choque térmico a 600
°C (AT = 576 °C), assim como ocorre com o0 modulo de elasticidade, apresenta
queda dos valores ja com 1 ciclo de choque térmico, e, para os demais ciclos,
independentemente da temperatura de sinterizacdo, ndo ha diminuicdo tao
expressiva (TAB.18). Além disso, é possivel observar que, as amostras sinterizadas
a 1850°C, quando comparadas com as de 1950 °C, apresentam maior declinio da
resisténcia com 1 ciclo de choque térmico, assim como ocorre com o0 modulo de
elasticidade.

As amostras submetidas a choque térmico a 750 °C (AT = 726 °C)
(TAB.19) também sofrem queda da resisténcia a flexdo no primeiro ciclo, porém,
ainda ocorre uma pequena diminuigao da resisténcia entre o ciclo 1 e 0 25.

As amostras sinterizadas a 1950 °C sdo as unicas que n&do se rompem
antes do término dos 50 ciclos a 900 °C (AT = 876 °C). Neste caso, percebe-se uma
diminuicdo mais significativa da resisténcia a flexdo em comparagdo aos ciclos
realizados em temperaturas mais baixas.

Independentemente da temperatura de choque térmico, a maior queda da
resisténcia a fratura ocorre ja no primeiro ciclo, diminuindo mais de 50%, o que é
consideravelmente maior em comparagdo ao modulo de elasticidade (TAB.16),
demonstrando que a presenga de trincas e microtrincas compromete mais a
resisténcia a flexao.

Comparando-se os trés métodos de avaliacdo (porosidade, modulo de
elasticidade e resisténcia a flexdo) tem-se que:

Apds o primeiro ciclo térmico a 600 °C, ocorre uma queda tanto da
resisténcia a flexdo quanto do modulo de elasticidade de todas as amostras,
indicando que as microtrincas formadas durante choque térmico alteram estas
propriedades, porém ndo sdo suficientes para afetar de maneira significativa a
porosidade aberta do material.

Com ciclos térmicos a 750 °C, a diminuigdo, tanto do moddulo de
elasticidade quanto da resisténcia a flexdo, € maior do que a 600 °C, sendo possivel
detectar alteragbes na porosidade das amostras sinterizadas a 1950 °C, pois ja ha
ocorréncia de fadiga.

Ja a 900 °C é possivel verificar um comportamento semelhante entre a

resisténcia de ruptura e o médulo de elasticidade, onde as amostras sofrem danos
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mais severos de choque térmico e ndo ha comportamento de estabilizagdo’>">"%°.

Nestas condigdes, o aumento da porosidade torna-se mais significativo, ocorrendo
alteragbes desde o primeiro ciclo no caso das amostras sinterizadas nas
temperaturas de 1850 °C e 1950 °C.

O aumento da temperatura de aplicagao de choque térmico favorece o
aumento do numero de trincas e microtrincas, bem como o crescimento instavel
destas, causando danos mais severos, originando até o rompimento do material,
observado também em outros estudos’'%°.

Fazendo-se uma analise dos resultados obtidos é possivel afirmar que a
resisténcia a flexdo € um método eficiente para monitorar a resisténcia ao choque
térmico de um material. No entanto, a desvantagem em relagdo ao moddulo de
elasticidade é que, por ser um método destrutivo, torna-se necessario um numero
bem maior de amostras para manter o mesmo acompanhamento. Além disso, o
modulo de elasticidade possibilita 0 monitoramento da mesma amostra ao longo de

todos os ciclos de choque térmico.

5.5.3 Analise de trincas

A anadlise de trincas formadas por choque térmico foi realizada por
microscopia eletronica de varredura, na superficie de fratura das amostras, apos
ensaio de resisténcia a flexdo ou apo6s ruptura por choque térmico, caso das
amostras sinterizadas a 1750 °C e 1850 °C, submetidas a ciclos térmicos de 900 °C.

A observagao de trincas curtas nas amostras sinterizadas a 1750 °C é
mais dificil devido a maior porosidade das mesmas, principalmente apds ciclos de
choque térmico a 600°C, pois é a temperatura em que os danos causados nas
amostras s&o menores (FIG.73 e 74).

E possivel observar trincas que sdo provenientes das aplicacées de 50
ciclos térmicos (FIG.74B), uma vez que, n&do detecta-se tais trincas, mesmo as
menores (em torno de 8 ym), nas micrografias destas amostras antes da aplicagao
de choque térmico.
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» Amostras sinterizadas a 1750 °C

v' Ciclos térmicos realizados a 600 °C (AT =576 °C).

FY41750 1c
2

& ®
FIGURA 73: Micrografias eletrénicas de varredura das amostras sinterizadas a 1750
°C apos 1 ciclo térmico a 600 °C (AT = 576 °C). (A) FYAG e (B) FY4.
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FIGURA 74: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1750
°C ap0os 50 ciclos térmicos a 600 °C (AT = 576 °C) (A) e (B) FYAG; (C) e (D) FY4.
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FIGURA 75: Micrografias eletronicas de varredura de amostras sinterizadas a 1750
°C ap0os 1 ciclo térmico a 900 °C (AT = 876 °C) (A) e (B) FYAG; (C) FY4.

Nas amostras submetidas a choque térmico na temperatura de 900 °C,
torna-se mais evidente a presenca de trincas, pois os danos causados por choque
térmico nas amostras sdo maiores. A maior presenca de trincas demonstra-se
coerente com a diminuig&o significativa do modulo de elasticidade e da resisténcia a
flexdo, assim como, com o rompimento das amostras apds alguns ciclos térmicos. O
numero e o comprimento das trincas sdo mais significativos com apenas 1 ciclo a
900 °C (AT = 876 °C) (FIG.75), em comparacao as amostras submetidas a 600 °C
(AT = 576 °C).



122

v" Amostra rompida a 900 °C (AT = 876 °C)

FIGURA 76 Mlcrograﬁas eletronlca de varrdura da amostr FY4 sinterizada a
1750 °C e rompida com 14 ciclos de 900 °C (AT = 876 °C) em varios aumentos,
conforme areas destacadas.

Como as amostras sinterizadas a 1750 °C nao resistem a 50 ciclos a 900
°C, a anadlise de trincas foi realizada na amostra FY4 rompida apods 14 ciclos.
Observa-se na FIG.76 que ha o inicio de formacdo de trinca na superficie do
material indo em diregdo ao centro da amostra, propagando-se de forma
intergranular’?

Verifica-se a presenca de mecanismos de tenacificagcdo, como por
exemplo deflexdo de trincas (fratura intergranular), assim como o mecanismo de
ramificacdo de trincas ou formagao de trincas menores ao redor da trinca principal,
onde ocorre a reducdo da intensidade de tensdo na ponta do defeito maior’'. Estes
mecanismos podem ser observados em outros estudos'’, como no caso da
avaliacdo da resisténcia ao choque térmico do SiC aditivado com AION,
representado na FIG.77:
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FIGURA 77: Exemplos de mecanismos de tenacificagéo ocorrido com o SiC
aditivado com AION"’

» Amostras sinterizadas a 1850 °C

v" Ciclos térmicos realizados a 600 °C (AT = 576 °C).
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FIGURA 78: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1850
°C apos 1 ciclo térmico a 600 °C (AT = 576 °C) (A) FYAG e (B) FY4.
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FIGURA 79: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1850
°C ap06s 50 ciclos térmicos a 600 °C (AT = 576 °C) (A) e (B) FYAG; (C) e (D) FY4.

M TR SO

As pequenas trincas ocorridas em amostras mais densas, como as
sinterizadas a 1850 °C, sao visualizadas mais facilmente, quando comparadas com
as amostras a 1750 °C. Nas amostras sinterizadas a 1850 °C é possivel observar
trincas longas, provenientes da superficie, apds 50 ciclos térmicos a 600 °C (AT =
576 °C). (FIG.81C).

Verifica-se também que ha presencga de trincas (FIG.80), mesmo com a
aplicagédo de apenas 1 choque térmico a 600 °C (menor temperatura de choque
térmico), justificando a diminuigdo tanto do moédulo de elasticidade, quanto da
resisténcia a flexao ja no primeiro ciclo. As caracteristicas das trincas, assim como a
presenca de mecanismos de tenacificagdo, como deflexdo de trincas, apresentam-
se semelhantes ao estudo de Kovalcinova', onde foi utilizado a temperatura de
choque térmico entre 200 e 750 °C (FIG.80)

"~ ¢ e

4 D G < o T B

FIGURA 80: Trincas apds choque térmico de amostras de SiC+Y,03:Al,03 a)
propagacao de trinca intergranular, com pequena deflexao de trincas, b) mecanismo
de deflexdo de trincas mais acentuado°.
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v'_Ciclos térmicos realizados a 900 °C =876 °C).

~FYAG18501c B e ik FY418501¢
W 3y egp sy gy ety ; 8, s g R
§ AT b AR R e h

FIGURA 81: Micrografias eletronicas de varredura de amostras sinterizadas a 1850
°C apos 1 ciclo téermico a 900 °C (AT =876 °C) (A) e (B) FYAG; (C) e (D) FY4.

Trincas longas também sdo encontradas apoés ciclos térmicos a 900 °C
(AT = 876 °C), (FIG.83A e C), assim como trincas menores (FIG.83B e D). Tanto as
trincas longas quanto as mais curtas sdo observadas em outros estudos. As longas,
mais evidentes com o aumento da temperatura de choque térmico, também sao
encontradas em estudo com ZrO, (FIG.83), indicando danos severos causados por
choque térmico ', enquanto as mais curtas sdo verificadas na avaliagdo da
resisténcia o choque térmico do composito o:p-SIAION-TiIN'' (FIG.84).

As amostras sinterizadas a 1850 °C também n&o resistem a 50 ciclos de
choque térmico a 900 °C, sendo rompidas apods alguns ciclos (FIG.84). Neste caso,
verifica-se a presencga de trincas longas, o que era esperado, pois trata-se de uma
amostra rompida pelo crescimento instavel de trincas. A fratura ocorre de forma

intergranular, demonstrando que, as amostras sinterizadas a 1850 °C em
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comparagao com as de 1950 °C, mesmo apresentando menor resisténcia ao choque

térmico, também exibem mecanismos de tenacificagéo.

v" Rompida a 900 °C (AT = 876 °C).

FIGURA 82: Micrografias eletrénicas de varredua da amostra FYAG sinterizada a
1850 °C e rompida com 13 ciclos de 900 °C (AT = 876 °C) em varios aumentos,
conforme areas destacadas.

-

FIGURA 84: Trincas mais curtas detectadas
no composito a:p-SIAION:TiN apds choque

R e térmico a 600 °C™?".
FIGURA 83: Trincas longas detectadas no

ZrO, apos 1 ciclo térmico a 1600 °C™°.
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» Amostras sinterizadas a 1950 °C

v CIC|OS termlcos reallzadosa 600 °C (AT 576 °C)
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FIGURA 85: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C apos 1 ciclo térmico a 600 °C (AT = 576 °C). (A) FYAG e (B) FY4.
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FIGURA 86: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C ap0os 50 ciclos térmicos a 600 °C (A) FYAG e (B) FY4.

E possivel identificar pequenas trincas nas amostras sinterizadas a 1950
°C apos 1 e 50 ciclos de choque térmico na temperatura de 600 °C (AT = 576 °C)
(FIG.85B e FIG.86B). Apesar de a propagacao estavel de trincas ser proveniente de
microtrincas, estas podem ser consideradas benéficas, pois aumentam a energia de
fratura dos materiais dificultando a propagagao de trincas e reduzindo o dano sofrido
por choque térmico”
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FIGURA 87: Micrografias eletrénicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C apos 1 ciclo térmico a 900 °C (AT = 876 °C). (A) FYAG e (B) FY4.
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FIGURA 88: Micrografias eletronicas de varredura de amostras sinterizadas a 1950
°C ap0os 50 ciclos térmicos a 900 °C (AT =876 °C) (A), (B) e (C) FYAG; (C), (D) e (F)
FYA4.

Embora as amostras sinterizadas a 1950 °C sejam as unicas a resistirem
a 50 ciclos de choque térmico a 900 °C (AT = 876 °C) neste estudo, observa-se
(FI1G.90) que os danos causados séo grandes, pois ha um grande numero de trincas
longas nas amostras, justificando a diminuicdo expressiva do moddulo de
elasticidade, da resisténcia a flexdo, assim como a alteracdo da porosidade em
funcdo do numero de ciclos.

A deflexdo e a ramificacdo de trincas também sao identificadas neste
caso (FIG.90 E e F), evidenciando a ocorréncia de mecanismos de tenacificagdo. Na
amostra FYAG, apés 50 ciclos térmicos a 900 °C, verifica-se que as trincas se
estreitam até o seu término, demonstrando assim, a resisténcia desta ao
crescimento, ja que, conforme a frente da trinca penetra dentro do material vai
encontrando obstaculos, como poros e fases secundarias, diminuindo a velocidade
de propagagao’® .

As amostras FYAG e FY4, sob as mesmas condi¢cdes de sinterizacio e
de ciclo térmico, apresentam comportamentos similares em relagado a presencga de
trincas, o que esta em concordancia com os resultados de: dureza, densidade,
tenacidade a fratura, resisténcia a flexdo e moédulo de elasticidade, demonstrando
que a variagdo na proporcdo entre 1:3 e 1.4 de Y,0;3;AlL03 ndo altera
significativamente as caracteristicas das amostras a base de SiC.

Considerando as analises realizadas nas amostras sinterizadas em

temperaturas distintas, verifica-se que a temperatura de sinterizagdo tem grande
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influéncia na resisténcia ao choque térmico do material, sendo que as amostras
sinterizadas a 1950 °C s&o as que apresentam melhor desempenho em relagao a

esta propriedade.
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6 CONCLUSOES

O processo mais viavel e que apresenta maior densificagdo na obtengao
de amostras de SiC+Y,03:Al,03 via fase liquida, sob as condicbes adotadas neste
estudo, é a sinterizagdo sem pressao.

As amostras com maior concentragao de Al,O3, embora possuam a maior
perda de massa, apresentam maior densidade e dureza, caracteristicas estas,
decisivas para a escolha das composi¢des utilizadas no estudo de choque térmico.

As amostras FYAG e FY4, com Y;03:Al,0; previamente reagidos,
apresentam maior taxa maxima de retracdo em relacédo a F1:3 e F1:4 (sem pré-
reagcao dos aditivos), originando uma diferenga de densidade e dureza a 1750 °C
proveniente da reacao Al,Os-YAP, a qual diminui a temperatura eutética e acelera a
formacéao de fase liquida, bem como o processo de densificagcio.

A alteragdo na proporgcédo Y203:Al,03 pré-reagidos de 1:3 para 1:4 nao
gera diferenga expressiva na densidade, dureza, tenacidade a fratura, médulo de
elasticidade, microestrutura, bem como na resisténcia ao choque térmico das
amostras quando sinterizadas na mesma temperatura.

As amostras submetidas ao choque térmico nas temperaturas de 600 °C
(AT = 576 °C) e 750 °C (AT = 726 °C) apresentam uma queda inicial elevada do
modulo de elasticidade e da resisténcia a flexdo, seguida de um comportamento de
estabilizacao destas propriedades. Na temperatura de 600 °C, a estabilizagdo ocorre
logo apds o primeiro ciclo, enquanto a 750 °C, ocorre fadiga térmica do material, ou
seja, a diminuicdo do mddulo e da resisténcia continuam apds o primeiro ciclo,
porém de forma menos significativa, até alcangar a estabilizag&o.

Com os ciclos de choque térmico a 900 °C (AT = 876 °C) ha uma grande
diminuicdo do médulo de elasticidade e da resisténcia a flexado logo no primeiro ciclo,
porém esta diminuigdo continua ocorrendo ao longo dos ciclos, deixando de ocorrer
o comportamento de estabilizacdo. Esta € a unica temperatura de choque térmico
em que ocorre alteracdo expressiva da porosidade das amostras mais densas a
partir do primeiro ciclo térmico. Dentre as temperaturas pré-determinadas neste
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estudo de choque térmico, esta € a que representa as condicdes mais severas,
desencadeando até fratura por fadiga térmica de algumas amostras.

O aumento da temperatura de sinterizacdo, no geral, favorece a
densificacdo, tenacidade a fratura das amostras e a transformacéao de fase B-SiC
para a, observada pelo aumento de tamanho de gréos e pela a alteragdo dos
politipos observada nos resultados de difracdo de raios X. No caso da dureza, as
amostras sinterizadas a 1850 °C sdo as que possuem 0s maiores valores, que
diminuem a 1950 °C, pois com o aumento da temperatura de sinterizacdo ha
crescimento dos grédos e consequentemente, aumento de pontos de concentragao
de fases secundarias, as quais apresentam menor dureza que o SiC.

As amostras sinterizadas a 1950 °C possuem maior tenacidade a fratura,
maior tamanho de grdo e mecanismos de tenacificacéo, identificados pela analise de
trincas, favorecendo assim, a diminuicdo de danos causados por choque térmico. A
temperatura de sinterizagdo tem grande influéncia em relagdo a resisténcia ao
choque térmico, pois quando sinterizadas a 1950 °C, as amostras FYAG e FY4
apresentam melhor desempenho, sendo as unicas a resistirem a 50 ciclos a 900 °C.
Assim, sob as condi¢cdes adotadas neste estudo, esta € a temperatura mais indicada
para a sinterizacado do SiC via fase liquida.

Considerando o desempenho em relagao a resisténcia ao choque térmico
do SiC sinterizado via fase liquida, mediante os parametros utilizados neste estudo,
a temperatura maxima de aplicagcdo deste material deve ser limitada a 750 °C. Esta
temperatura permite o uso do SiC como: trocadores de calor, rolamentos, mancais
de bombas submersas, turbinas a gas e sensor de motores automotivos e

aeronauticos.
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