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RESUMO

O objetivo deste trabalho foi determinar a resisténcia a flexdo e a tenacidade a
fratura do AIN-5%Y.0; entre a temperatura ambiente e 1300°C ao ar. O material foi
obtido por sinterizagdo a 1820°C por 1 h de um compactado de um pé de AIN
contendo 5% em peso de p6 de Y.03; obtidos por mistura mecanica em moinho de
bolas. As propriedades determinadas a temperatura ambiente foram: médulo de
elasticidade pelo método do pulso-eco ultrassénico, tenacidade & fratura pelos
meétodos |F (indentation fracture), SCF (surface crack in flexure) e SENB (single
edge notched beam), resisténcia a flexdo em 3-pontos do material que sofreu
oxidagdo a quente. As propriedades determinadas a quente foram: resisténcia a
flexdo e tenacidade a fratura. A resisténcia mecénica, determinada por flexdo em 4-
pontos, apresentou diminuicdo em altas temperaturas, assim como a tenacidade a
fratura, determinada pelo método SCF. A 800°C a diminuigdo da resisténcia foi dada
principalmente pela diminuicdo da tenacidade do griac de AIN, em relacdo a
temperatura ambiente. A tenacidade a fratura entre a temperatura ambiente e 800°C
seguiu uma relagéo direta com a taxa de variagdo do médulo de Young, E, com a
temperatura, que foi aproximadamente linear na faixa de temperatura estudada. Este
comportamento foi associado a ocorréncia de fratura transgranular entre a
temperatura ambiente e 800°C. A partir de 1000°C houve transicdo no modo de
fratura de transgranular para intergranular. Entre 1000 e 1300°C a menor resisténcia
foi devido ao enfraquecimento da segunda-fase (YAG) ou da interface segunda-
fase/matriz (YAG/AIN). Este comportamento foi responsavel pela transicdo no modo
de fratura (de trans- para intergranular) e pela maior taxa de decaimento da
tenacidade com a temperatura, que tem, somado ao efeito da diminuigdo do médulo
de Young com a temperatura, a diminuigéo da energia de fratura das interfaces (por
exemplo AIN/YAG) a quente. A partir de 1200°C foi observado um aumento no valor
de Kic que foi atribuido a maior carga de ruptura observada nos corpos-de-prova

nestas temperaturas devido a oxidagdo do AIN na regido da pré-trinca do método
SCF.

Palavras-chave: AIN, resisténcia a flexdo, tenacidade a fratura, propriedades

mecanicas a altas temperaturas, analise fractografica.



ABSTRACT

The objective of this work was to determine the flexural strength and the
fracture toughness of AIN-5%Y,0; between room temperature and 1300°C. The
material was obtained by sintering at 1820°C for 1 h of a powder compact of AIN
containing 5 wt% of Y,O3 obtained by mechanical mixture in ball mill. The properties
determined at room temperature were: elastic modulus by the pulse-echo method,
fracture toughness by the methods IF (indentation fracture), SCF (surface crack in
flexure) and SENB (single edge notched beam), 3-point bending flexural strength of
the material oxidized at high temperatures. The properties determined at high
temperatures were: flexural strength and fracture toughness. Mechanical strength,
determined by 4-point bending, showed lowering at high temperatures, as well as
fracture toughness, determined by the SCF method. At 800°C the lowering in
strength were due the lowering of the AIN’s grain toughness (as opposed to
toughness due to intergranular crack propagation difficulty), compared to the
toughness at room temperature. Fracture toughness between room temperature and
800°C followed a direct relation with the rate of the Young's modulus, E, with
temperature, which was approximately linear within the temperatures studied. This
behavior was associated to the occurrence of transgranular fracture between room
temperature and 800°C. Above 1000°C there was a transition in the fracture mode,
from transgranular to intergranular. Within the range 1000 to 1300°C the lower
strength was due to the weakening of the second-phase (YAG) or the second-
phase/matrix interface (YAG/AIN). This behavior was responsible for the transition in
the fracture mode (from trans- to intergranular) and for the higher lowering rate of
fracture toughness with temperature, which has the effect of diminishing the fracture
energy of the second phase interfaces (AIN/YAG) at high temperatures, adding to the
lowering with temperature of the Young's modulus. Above 1200°C a raise in the
value of K, was observed, which was attributed to the higher rupture load observed

in the specimens due the oxidation of AIN in the pre-crack region of the SCF samples.

Keywords: AIN, flexural strength, fracture toughness, high-temperature

mechanical properties, fractographic analysis.
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1 INTRODUGAO

Ceramicas de nitreto de aluminio, AIN, sdo mais conhecidas pelo seu excelente
desempenho como material para encapsulamento de circuitos eletrdnicos de alto
desempenho. Sao utilizadas em substituicdo a alumina (Al,O3), devido a melhor
condutividade térmica, e a berilia (BeQO), devido a menor toxicidade. O AIN apresenta
potencial como material estrutural porque apresenta resisténcia mecéanica proxima a
da alumina (KOMEYA et al., 1981; WITEK et al., 1989; ABE et al., 2005).

O AIN possui energia livre de formagao maior que a alumina (Al,O3) e a silica
(SiO2), e comparavel ao nitreto de silicio (SisNg) e ao carbeto de silicio (SiC),
conforme mostra a Figura 1.1. A caracteristica predominantemente covalente das
ligagbes quimicas, a estrutura cristalina complexa e a elevada energia livre de
formagao fazem com que o monocristal apresente intrinsecamente boa resisténcia.
Em altas temperaturas, sua utilizagao é favorecida pela ndo existéncia de ponto de

fusdo ou amolecimento, ja que sublima acima de 2500 K.
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Figura 1.1 — Energias livres de formacéo (KOMEYA e MATSUI, 2005).

As aplicagbes em alta temperatura deste material incluem: cadinhos para
fundigdo de aluminio em temperaturas até 2000°C (LONG e FOSTER, 1959);
sensores de gases dissolvidos nos metais fundidos; sensores de deformagéao (na
forma de filmes finos) (GREGORY et al., 1996).

Dentre as propriedades de interesse em materiais ceramicos para aplicagoes

estruturais a principal é a tenacidade a fratura. Esta define, juntamente com os



defeitos que limitam a resisténcia, a tensdo maxima de fratura suportada pelo
componente de cerdmica estrutural. A escolha de materiais ceramicos para
aplicagao estrutural em altas temperaturas (a partir de 1300°C) é decorrente das
boas caracteristicas de resisténcia, tenacidade a fratura, estabilidade quimica e
resisténcia a deformacado (como crescimento subcritico de trinca e fluéncia)
(CRANMER, 1991).

Ceramicas de nitreto de silicio apresentam elevada tenacidade a fratura a
temperatura ambiente (KOMEYA e MATSUI, 2005). Porém, estas ceramicas
apresentam valores de resisténcia menores a altas temperaturas devido a presenca
de fase vitrea de SiO; nos contornos de grdo, o que favorece a ocorréncia de
fendmenos de plasticidade associada a aplicagdo de tensédo. O SiC apresenta menor
susceptibilidade a estes fendmenos, porém a tenacidade ainda é relativamente baixa
(~3 MPa.m"?). Existem algumas alternativas para minimizar o efeito da deformacso
do SisNs em altas temperaturas, como, por exemplo, cristalizagdo das segundas-
fases e adigao de itria e/ou outros 6xidos de terras-raras, que aumentam o carater
refratario das segundas-fases. A tenacidade do SiC pode ser melhorada pela
formagao de gréos alongados na microestrutura, sendo visto um comportamento
similar na ceramica de SizN4 (KIM e CHONG, 1990; KIM ef al., 1999).

Em ceramicas de nitreto de aluminio, porém, sdo poucos os estudos avaliando
suas propriedades mecéanicas a quente, como resisténcia e tenacidade. Ha varios
estudos relacionados a ceramica de AIN sobre a otimizagdo da condutividade
térmica, focando o seu uso na fabricagdo de substratos e materiais para
encapsulamento de dispositivos eletrdnicos. De maneira geral, a rota de fabricagao
de ceramicas de AIN com elevada condutividade térmica esta estabelecida
(MOLISANI et al., 2006a; MOLISANI et al., 2006b), sendo o 6xido de itrio (Y203) ou
oxido de calcio (CaO) os principais aditivos de sinterizagdo. Estes aditivos séo
usados com o objetivo de diminuir a temperatura de sinterizagao, além de capturar o
oxigénio presente na forma de 6xido ou hidréxido de aluminio presente na superficie
do pod, evitando que este entre em solugdo solida na rede cristalina do AIN
(KURAMOTO et al, 1989). A captura de oxigénio ocorre pela formagéo de
segundas-fases no sistema Al,O3-6xido (aluminatos), que fundem em altas
temperaturas, promovendo a densificagdo por sinterizacdo via fase liquida
(KOMEYA et al., 1981). Alguns trabalhos propéem que a condutividade térmica pode
ser aumentada, acima de 200 W/mK, pela realizagdo de tratamentos térmicos por



longos periodos em altas temperaturas (NAKANO ef al., 2002; WATARI et al., 2002),
onde a vaporizagdo da segunda-fase reduz a quantidade de interfaces entre o AIN e
a segunda-fase, aumentando significativamente a condutividade térmica

As abordagens para aumentar a condutividade térmica do AIN geralmente séo
deletérias as propriedades mecénicas, por exemplo, a adigdo de CaO resulta em
aumento na fragao de fratura intergranular, reduzindo a resisténcia em relacdao ao
AIN sem aditivos, que apresenta fratura transgranular (WITEK et al., 1989; TERAO
et al., 2002). Além disso, os tratamentos térmicos em altas temperaturas para
aumentar a condutividade térmica causam crescimento de grao, que pode afetar de

forma significativa a resisténcia mecanica do produto final.

1.1 Objetivos

Este trabalho tem como objetivo avaliar as propriedades mecéanicas do nitreto
de aluminio sinterizado com 5% em peso de itria a quente. Dentre as propriedades
avaliadas estédo a resisténcia a flexdo e a tenacidade a fratura, entre a temperatura
ambiente e 1300°C. A caracterizagdo do material também inclui a analise
fractografica, a fim de se determinar a origem dos defeitos que limitam a resisténcia
no AIN-5%Y,03;, a determinagédo da tenacidade a fratura a temperatura ambiente por
diferentes métodos e a determinacdo das propriedades elasticas a temperatura
ambiente.



2 REVISAO BIBLIOGRAFICA
2.1 Nitreto de aluminio

Cerdmicas de nitreto de aluminio apresentam alta condutividade térmica, cerca
de 320 W/mK para o monocristal, resisténcia mecanica proxima a da alumina (até
350 MPa), boas propriedades dielétricas e estabilidade quimica (URA, 1988;
VIRKAR et al., 1989; SHEPPARD, 1990; MOLISANI, 2004). Suas aplicagbes incluem
substratos para encapsulamento de circuitos eletrbnicos de alto desempenho,
cadinhos para fundicdo de aluminio, sensores de gases dissolvidos em banhos
metalicos, etc.

Pés comerciais de AIN podem ser produzidos por duas rotas: (i) nitretacao
direta do aluminio, que ocorre em temperaturas acima de 1200°C em atmosfera
nitretante; e (ii) redugado carbotérmica da alumina, onde a mistura de alumina com
uma fonte de carbono € exposta numa atmosfera de N, a uma temperatura superior
a 1100°C. A obtencdo de 100% de conversdao é dificil no primeiro método. O
segundo ¢é preferivel, pois se obtém um pdé de maior pureza e distribuigdo
granulométrica mais controlada.

O nitreto de aluminio possui estrutura cristalina com os anions ocupando sitios
da estrutura hexagonal-compacta, semelhante a da wurstita 2H. A caracteristica
covalente das ligagbes atdmicas do AIN faz o p6é dessa ceramica apresentar baixa
sinterabilidade. Normalmente a sinterizagdo a maxima densidade ¢é realizada
utilizando aditivos de sinterizacdo em até 8% em peso. Os aditivos podem ser:
compostos alcalino-terrosos (Li;O, CaCO3, BaCO3;, MgO), 6xidos de terras raras
(Y203, Laz03;, Smy0s;, Dy,03;, Yb,03), ou misturas de oéxidos ou carbonetos
(KOMEYA et al., 1981; VIRKAR et al.,, 1989). Estes aditivos sdo responsaveis pela
formacao de uma fase liquida através da reagdo com a camada oxidada do p6 de

AIN, promovendo a densificagdo pelo mecanismo de sinterizagéo via fase liquida.

2.2 Mecanica da fratura

O estudo da mecénica da fratura linear elastica (MFLE) pressupde um material
em seu regime elastico (lei de Hooke), ou seja, sem a ocorréncia de deformagéao

permanente. Nesses termos, a tensdo maxima de fratura dos materiais foi verificada



por Inglis (LAWN, 1993) como sendo fung¢do dos defeitos presentes no sdélido
solicitado mecanicamente. Ele introduziu o conceito de concentradores de tensao,
em que, no regime da lei de Hooke, pode-se calcular a perturbagao na distribuicao
de tensbes ao redor dos defeitos. Por exemplo, a maxima tensao observada em um
defeito eliptico numa placa infinita, para uma tensao remota aplicada de o4, ocorre

nos extremos do eixo da elipse que esta perpendicular a aplicacdo da tensao, e é
dada por:

o, =GA[1+2(%H 2.1)

onde, c é o raio da elipse alinhado perpendicularmente a aplicagéo da tenséo, p é o
raio de curvatura em C (p=b2/C) e b é o raio da elipse perpendicular ao raio ¢. A
razao oc/ca € um fator de concentragdo de tensao elastico, que no extremo b << ¢
representa a aproximacgao da resisténcia tedrica para uma trinca real, e pode ser
igualada com a resisténcia teérica para o rompimento das ligagdes quimicas para

dar um critério de falha, em fungéo do comprimento ¢ da trinca:

Eyp
c. = 2.2
d 4cd, 2:2)

onde, E € 0 médulo de Young, p € o raio de curvatura da ponta da trinca, c é o
comprimento da trinca e dy € o espagamento interplanar na auséncia de aplicagao
de tenséo.

Contudo, esta abordagem falha ao ser utilizado como critério de fratura, pois a
hipétese da “continuidade elastica” ndo é valida para raios de curvatura da ordem do
espagamento interatdbmico (LAWN, 1993; WACHTMAN, 1996).

Griffith propds sua teoria acerca da propagac¢ao da fratura, baseando-se na
primeira lei da termodindmica. A teoria de Griffith realiza um balango energético
entre a energia potencial elastica (Ug) do corpo solicitado mecanicamente, liberada
na propagacao da trinca, com a energia relacionada a criagdo de duas superficies

na fratura (Us). Numa trinca hipotética de comprimento ¢ e b—0, a energia



armazenada no meio elastico, segundo a integragao do campo de tensdes em um

grande volume ao redor da trinca, é dada pela seguinte relagéo:
U, =m’c’[E (2.3)

onde, E’ representa o0 mddulo de Young em tensao plana (modelo bidimensional).
Para o caso tridimensional, deformagédo plana, este termo leva em consideragio o
coeficiente de Poisson, v, e é igual a E/(1-v?). A energia associada a superficie da

trinca é calculada da seguinte forma:
Us =4dcy (2.4)

A energia total do sistema (U) pode entado ser representada pela soma das
energias por unidade de comprimento de trinca liberadas (Ug) e consumidas (Us) em

fungéo do comprimento c:
U(c)=—mc’c’/E' +4cy (2.5)

O critério de equilibrio, dU/dc = 0, pode ser observado quando a energia total
do sistema € plotada em fung¢ao do tamanho de trinca virtual ¢. Nesse ponto, uma
trinca com tamanho ¢y, sob uma tensdo remota de oj, inicia espontaneamente sua

propagacao.
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Figura 2.1 — Balango energético de Griffith em tens&o uniforme, tensio plana. Dados para o vidro:
y=1,75Jm?, E=62GPa, c,=2,63MPa (escolhido para o equilibrio a ¢ = 10 mm).
Adaptado de LAWN (1993).

A partir do maximo, a energia total do sistema diminui com o aumento do
comprimento de trinca, o que é termodinamicamente favoravel a propagacéio da
trinca. Observando-se a curvatura do grafico, d°U/dc? < 0, nota-se também que no
equilibrio a configuragao € instavel, ou seja, quando o sistema alcanga esse ponto

ha propagacgao esponténea da trinca. Aplicando o critério de equilibrio dU/dC =0 a
Equacéo 2.5 temos a relagéo de Griffith para a resisténcia,

o =QEy/me,)" (2.6)

que pode ser reescrita genericamente (a forma da trinca de comprimento ¢ é

considerada pelo fator Y) de modo a apresentar a tenacidade a fratura como

K, =Yo,Jc=\2Ey. (2.7)

2.3 Mecanismos de tenacificagdo em materiais ceramicos

A utilizagao de materiais ceramicos como material estrutural é crescente e
apresenta grande potencial para esse tipo de aplicagao. Em altas temperaturas as

ceramicas estruturais podem ser usadas em turbinas, motores turbinados,



ferramentas de corte e isolantes elétricos de velas de ignicdo. As vantagens que
esta categoria de materiais oferece sdo: baixa densidade, baixo custo de matéria-
prima, potencial para aplicacdo em altas temperaturas, elevada resisténcia mecéanica
e ao desgaste e estabilidade quimica (SAITO, 1988, CRANMER, 1991). Porém, o
uso mais amplo n&o ocorre devido as caracteristicas catastréficas apresentadas pela
fratura das cerdmicas, que, apesar de elevados valores de resisténcia, sdo muito
susceptiveis aos defeitos que podem estar presentes ou serem formados durante o
uso do componente. A tenacidade a fratura é o alvo de melhoramentos por parte dos
pesquisadores na area de materiais ceramicos estruturais, ja que aumentar esta
propriedade significa aumentar a toleradncia aos possiveis defeitos existentes na
pec¢a, que muitas vezes, quando nédo introduzidos pelo préprio processamento,
ocorrem naturalmente durante a operagao do componente.

Os principais mecanismos tenacificadores em materiais ceramicos sao:
transformacao de fase induzida por tensao, microtrincamento e deflexao de trinca.
Os dois primeiros agem como barreiras para o avango da trinca devido a uma
pseudo-plasticidade (ou nao-linearidade na relagédo tenséo x deformag¢do) na
propagacao da trinca, enquanto a deflexao de trinca esta relacionada a redugao da
forgca motriz para a propagac¢ao da trinca devido a reducgao do fator de intensidade

de tensado causada pelo desalinhamento da trinca com a tensdo remota aplicada.

Microtrincamento

O microtrincamento pode ocorrer em algumas microestruturas nas
proximidades da trinca principal, como resultado das elevadas tensées locais. A
ocorréncia de microtrincamento causa deformagdo permanente e diminuigdo do
maédulo de elasticidade, o que contribui para uma maior tenacidade (WACHTMAN,
1996). Tensdes residuais devido a diferenca de expanséao térmica entre a matrize a
segunda-fase, a anisotropia de retragdo de alguns monocristais ou as
transformacdes de fase favorecem a ocorréncia de microtrincas, que podem
apresentar-se nucleadas na microestrutura, principalmente nas interfaces entre os
graos de segunda-fase, ou serem formadas antes ou durante a passagem da trinca,
na zona de processo frontal (“frontal process zone”) e/ou na zona de processo da
cauda da trinca (“crack wake process zone") decorrentes das elevadas tensdes
nessas regides (EVANS e FABER, 1984).



EVANS e FABER (1984) modelaram a contribuicdo do mecanismo de
microtrincamento a tenacidade nas zonas de processo frontal e da cauda da trinca
em ceramicas que ndo apresentam transformacgéo de fase induzida por tensdo. A
maior contribuicdo associada ao efeito de impedimento de propagagdo da trinca
(“shielding”) esta relacionada a zona de processo da cauda da trinca, que é
responsavel por uma deformagdo permanente e liberagdo de energia elastica. Na
zona frontal, o microtrincamento promove a diminuigdo do médulo de elasticidade,
causando um impedimento menos significativo do que o causado pelo efeito da
cauda. Além disso, o microtrincamento na zona frontal, a partir de uma determinada
fracdo volumétrica de microtrincas, pode causar uma degradacdo local das
propriedades devido a percolagdo da trinca principal através das microtrincas,

resultando em efeito contrario ao da tenacificagdo do material.

Tenacificagdo por transformagéo

Este mecanismo, da mesma forma como o microtrincamento, age como
barreira para a propagagédo da trinca. As elevadas tensées localizadas na regiao da
ponta da trinca induzem a transformacgédo da zircénia tetragonal estabilizada em
temperatura ambiente para zircbnia monoclinica. Esta transformacao, do tipo
displaciva ou martensitica, resulta em expansao volumétrica que gera tensées de
compressdo na microestrutura devido as restrigdes de deformagdo promovida pela
matriz. As tensées de compressao na regido processada, ou cauda da trinca, sdo

responsaveis pelo impedimento da propagacao da trinca (GREEN, 1998).

Tenacificagdo por deflexdo de trinca

A deflexdo de trinca é uma das explicagbes para a maior tenacidade
apresentada pelas cerdmicas policristalinas relativamente aos respectivos
monocristais (BARSOUM, 1997). Quando a trinca é defletida, a tensédo aplicada
deixa de ser normal a superficie da trinca. Isso representa uma reducao no fator de

intensidade de tensao, que pode ser calculada em fun¢ao da deflexdo como:

K(9)= [cos3 %}K(@ =0) (2.8)
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onde, K(6=0) é o fator de intensificagdo de tensdo para trinca alinhada
normalmente a tensao aplicada, 6 € o angulo da deflexdo da trinca em relagéo a
dire¢do de propagacéo e K é o fator de intensidade de tensdo médio na ponta da
trinca.

Os contornos de grao sédo locais preferenciais para a propagacdo da trinca,
principalmente em cerdmicas como Al,O3;, que desenvolvem tensdes residuais no
resfriamento, tornando os contornos potenciais caminhos para a fratura. A deflexao
também pode ocorrer em cerédmicas policristalinas devido a presenga de elementos
como particulas, plaquetas e bastonetes de segunda-fase. Neste caso, a energia de
ligacdo da interface ou de determinados planos de clivagem é menor que as
energias de ligagao das fases individuais, definindo um caminho preferencial para a
propagacgao da trinca.

Ponteamento e desprendimento de grao

O mecanismo de tenacificagdo por “crack bridging” ou ponteamento ocorre
principalmente em compdsitos de matriz ceramica contendo fibras. O mecanismo
consiste na propagacao da fratura através dos ligamentos da fibra, sem que a
mesma sofra fratura. No estagio inicial, a energia é consumida através da fricgao
entre a interface da fibra e da matriz, que sofreu um desprendimento. O mecanismo
de desprendimento de grdo ou “grain pullout’ funciona de maneira similar, com a
diferenga de que o elemento refor¢ante € uma particula alongada (“whisker"). Nesse
caso, o desprendimento da particula da matriz resulta em movimentagao relativa na
interface entre a particula e a matriz, gerando atrito que é responsavel pela absorgéo
de parte da energia de fratura.

Uma forma analoga de tenacificacdo de materiais ceradmicos ocorre pela
incorporagdo de inclusbes de material ducti. Em AIN, KHAN e LABBE (1997)
estudaram a incorporagdo de Mo e observaram um aumento significativo na
tenacidade a fratura de até 167% em relagdo ao material sem o reforgo. A trinca,
conforme avanga, perde energia através da interacdo da ponta com as inclusdes
metalicas, que se deformam e agem como sorvedouro de energia. Nas regides da
cauda da trinca ocorre o ponteamento através de particulas ducteis, conforme ilustra
a Figura 2.2b.
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Figura 2.2 — (a) mecanismo de "bridging” em material compésito reforgado por fibras, e (b) reforgado
por particulas ducteis. Adaptado de CHIANG et al. (1997).

2.4 Fatores que limitam a resisténcia dos materiais ceramicos

Segundo a Equagdo 2.7, a resisténcia depende, além da tenacidade a fratura,
da populagéo de defeitos presentes no material. Isto chama a atengédo para uma
questado: nao adianta melhorar a tenacidade, com modificagées na microestrutura a
fim de incorporar mecanismos de tenacificagdo, se a severidade dos defeitos é tal
que ainda assim o material apresente baixa resisténcia. Entdo um material confiavel
€ aquele que, além de possuir uma elevada tenacidade, apresenta uma populagdo
de defeitos nédo tdo severos. E claro que um material mais tenaz pode ser mais
tolerante aos defeitos introduzidos durante as etapas de usinagem ou mesmo em
uso, mas minimizar os defeitos de origem no processamento pode ser uma
alternativa bem mais factivel para o aumento da resisténcia do que o aumento da

tenacidade propriamente dita.

Poros

Porosidade existe em materiais cerdmicos em decorréncia da densificagéao
incompleta do corpo verde. Dependendo da ordem de grandeza da dimensédo do
poro, este pode ter diferentes origens. Aqueles que sao residuais do processo de
sinterizacao e localizam-se nos pontos triplos ou dentro dos graos tém como origem
0s vazios entre as particulas no corpo compactado inicial. Estes sdo mais ou menos
dificeis de serem eliminados, mas sempre estdo presentes nos corpos sinterizados
(KINGERY et al., 1976).

Uma outra origem para os poros é a fuga de material. Esta por sua vez pode

ser conseqiiéncia ou da decomposicao de algum componente, que é eliminado
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durante o processo de sinterizagdo na forma de gas ou do rearranjo de material
através da fusdo e migragdo para outras regiées, que deixa um vazio no local
anteriormente ocupado (MOLISANI, 2004; MOLISANI et al., 2006b).

Danos relacionados ao resfriamento

Durante o resfriamento, devido aos gradientes de temperatura dentro do sélido,
podem ocorrer trincamentos devido as elevadas tensbes geradas no corpo. Se o
material contém mais de uma fase, a diferenga no coeficiente de expanséao térmica é
responsavel pela geracdo de um campo de tensdes na particula e na matriz
circundante, devido & retragdo mais acentuada de uma fase em relagéo a outra em
fungéo da diminuicdo da temperatura durante o resfriamento. Tais efeitos podem ser
observados nas curvas de resposta ao choque térmico, em que as resisténcias sao
menores quanto maiores os resfriamentos impostos aos materiais. A Equacgéao 2.9
indica a tensdo térmica desenvolvida durante o resfriamento de uma ceramica
monolitica.

aEAT
o’:
1-2v

(2.9)

onde, ¢ € a tensdo (no modo triaxial), em MPa, E é o mddulo de Young, v é o
coeficiente de Poisson e AT é a diferenga de temperaturas na qual ocorre o
resfriamento. Verifica-se que, num material hipotético, com a =7x10%C",
E =400 GPa, e AT = 1000 K as tensdes térmicas desenvolvidas & igual a 2800 MPa,
que € muito acima da resisténcia da maioria das ceramicas comuns, 0 que resuita
em danos localizados, como por exemplo microtrincamento.

Um tratamento semelhante considerando a restricido imposta pela matriz a
retracdo das particulas de segunda-fase durante o resfriamento pode ser feito e as

tensdes desenvolvidas podem ser calculadas através da seguinte equacgao:

AaAT
P=
14+ v 1+2V1J
_’”_+
2E,  E

(2.10)

p
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onde, Aa € a diferenga entre os coeficientes de expanséao térmica da particula e da
matriz, AT é a diferenga entre a temperatura onde passa a vigorar a restricdo e a
temperatura em questéao, En, e E; sdo os médulos de Young da matriz e da particula,
respectivamente, e vy e v, sd0 os coeficientes de Poisson da matriz e da particula,
respectivamente. Verifica-se através desta relagdo que quanto maior a diferenca

entre os coeficientes de expansdo térmica maiores as tensdes desenvolvidas na
matriz e na particula durante o resfriamento.

Danos supefficiais

Defeitos superficiais podem ser introduzidos de diversas maneiras. Durante a
fabricagdo de um componente ceramico, a introducdo de danos por usinagem ocorre
devido aos materiais abrasivos utilizados nas ferramentas. Geralmente estes
defeitos sdo os mais severos, uma vez que podem introduzir riscos que apresentam
um grande fator de intensidade de tensdo. Estes podem ser amenizados pela
utilizacédo de um processo de desbaste e acabamento superficial menos agressivo,
tal como polimento ou usinagem com abrasivos de granulometria mais fina.

Danos superficiais também podem ser gerados durante o uso do componente,
através de impacto, desgaste por abrasdo e tensdées de tragdo ciclicas. A baixa
tolerancia de alguns materiais ceramicos ao defeito pode inviabilizar sua utilizagao
em certas aplicagées. A alternativa para se amenizar os efeitos deste tipo de dano é
a utilizagdo de materiais ceramicos capazes de serem recuperados através de um

tratamento térmico, que promove o fechamento ou sutura das trincas supefficiais.

2.5 Propriedades mecanicas do AIN

KOMEYA et al. (1981) sinterizaram AIN com diversos aditivos e encontraram
lantania (Lax03) e samaria (Sm>03) como aqueles que conferiram melhor resisténcia
mecanica a ceramica. O AIN com itria (Y203) e carbonato de calcio (CaCQ3), aditivos
utilizados comercialmente, apresentaram menor resisténcia. TERAO et al. (2002)
verificaram que a AIN sinterizado com 5% em peso de samaria (Sm;03) apresentou
maior resisténcia entre os materiais sinterizados com 5% de Y203 ou 5% de Las03
(455, 353 e 407 MPa, respectivamente). Na ceramica com Sm,03 a tenacidade foi

de 3,1 MPa.m'? e obteve-se menor tamanho de grao.
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A tenacidade do grdo de AIN, segundo a teoria estocastica de propagacéo de
trinca em materiais policristalinos de TATAMI et al. (1997), € maior em ceramicas
sinterizadas com Y,03 e Sm,03;. No AIN sinterizado com La,O; a condutividade
térmica foi menor que nos materiais sinterizados com Y,03 e Sm,03;. Em ceramicas
densas de AIN, a perda na capacidade de condugdo de calor se deve ao
espalhamento dos fénons em defeitos cristalinos como contornos de gréo, interfaces,
segundas-fases e lacunas. No AIN sinterizado com La,O3;, 0 menor parametro de
rede e a menor condutividade térmica sao indicativos de presenga de oxigénio
dissolvido. O oxigénio dissolvido foi responsavel pelo enfraquecimento do grao
devido a introdugdo de lacunas no reticulado (TERAO et al., 2002).

Ja a maior quantidade de fratura intergranular no AIN sinterizado com itria & um
indicativo de menor tenacidade do grao relativamente aos AIN’s sinterizados com
lantania e samaria. Uma observacéo interessante feita pelos autores foi a diferenga
entre as estruturas cristalinas das segundas-fases, que s&o monoclinica para
adicbes de itria e peroviskita para lantania e samaria. Apesar da tenacidade do
contorno de gréao depender da fase de contorno de grao, esta correlagido nao foi
elucidada pelo trabalho. Em AIN com 2% em peso de CaO, que forma fases no
sistema CaO-Al;03, 0 modo de fratura predominantemente intergranular resulta
numa resisténcia cerca de 30% menor que o AIN denso e sem aditivos (WITEK et al.,
1989).

2.6 Efeito da temperatura nas propriedades mecanicas dos materiais
ceramicos

O efeito da temperatura nas propriedades elasticas dos sélidos & diminuir a
rigidez com o aumento da temperatura devido a maior movimentagao atdmica. Em
ceramicas de oOxidos, em temperaturas aitas (>> 0 K), o médulo de Young (E)
apresenta tendéncia linear de decréscimo com a temperatura (HILLIG, 1993).
Ceramicas de nitreto, como MgSiN;, AIN e SisNs (BRULS et al., 2001), seguiram
bem a tendéncia da equagédo empirica observada por WACHTMAN (1996) em
oxidos (Equagado 2.11), apresentando um trecho aproximadamente linear entre a

temperatura ambiente e 973 K.
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E=E,~B -Texp(-T,/T) (2.11)

onde, Eo € o médulo de Young a 0K, B e T, séo constantes empiricas e T € a
temperatura absoluta.

A tendéncia de queda em fungdo da temperatura também foi observada na
tenacidade a fratura da safira (monocristal de Al,O3). Os valores obtidos por IWASA
e BRADT (1984) mostraram queda entre 700 e 1000°C. Isto pode ser verificado
através da dependéncia da tenacidade com o valor do médulo de elasticidade,
conforme indica a Equagao 2.7. Em temperaturas superiores a 1200°C, porém,
observou-se aumento na tenacidade devido a formacao de discordancias na ponta
da trinca, responsavel por deformagéo plastica e consumo de energia da fratura.

STEWART e BRADT (1980) investigaram o comportamento da tenacidade em
fungao da temperatura para uma cerdmica policristalina de espinélio de aluminato de
magnésio (MgAl;0,). Observaram uma correspondéncia direta da tenacidade com o
modulo de elasticidade dessa ceramica, diferentemente da correspondéncia com
E'? que a Equagéo 2.7 pode sugerir. Explicaram que a correspondéncia direta com
0 moédulo foi devido a energia de superficie de fratura, y;, que também é diretamente

proporcional ao médulo, levando a equacao de Griffith a assumir a seguinte forma:

K, = {—M] (2.12)

mé(l—vz)

~ =

onde, A & a distdncia de relaxagdo das forgas entre os ions, a; € a distancia
interatdmica e v é o coeficiente de Poisson.

A diminui¢éo da rigidez do sélido em altas temperaturas, porém, n&o é o Gnico
fator que contribui para a tenacidade global do material. Fatores como presencas de
contornos de gréo, segunda-fase e interfaces, e aspectos microestruturais como
tamanho e morfologia dos grédos apresentam efeitos que se somam ao efeito da
temperatura nas propriedades elasticas do monocristal na tenacidade a fratura do
material.

No mesmo trabalho, STEWART e BRADT (1980) observaram uma segunda
regido, com taxa de decaimento mais acentuada. Nessa regido, o aspecto da

superficie de fratura foi totalmente intergranular, ao contrario da primeira regido, em
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temperaturas abaixo de 900°C, onde a fratura foi predominantemente transgranular.
O maior decaimento deveu-se & contribuicdo dos fendmenos tais como fluéncia
devido & cavitagdo, escorregamento de contornos de grao e diminuicdo da energia
de contorno de gréo, que também levaram a transicdo no modo de fratura.

SGLAVO et al. (1999) também verificaram a ocorréncia de mudanga no modo
de fratura em alumina, que a 1373 K apresentou fratura intergranular numa fragao
proxima a 60%, e queda na tenacidade de 40 a 45% com relagdo & temperatura
ambiente, contra decréscimo de 25% no moédulo de elasticidade na mesma faixa de
temperatura. No trabalho de XU et al. (1995) houve decréscimo gradual na
tenacidade entre 25 e 1300°C, sem a ocorréncia de dois regimes, provavelmente
pela ocorréncia de apenas um modo de fratura, que pelas caracteristicas do material
estudado (Al,0;3 sem aditivos e com tamanho de grdo ~10 um) pode apresentar
fratura transgranular desde a temperatura ambiente (FRENCH et al., 1996).

Materiais com segunda-fase metalica, como SiC infiltrado (PABST e POPP,
1983), apresentam aumento na tenacidade em altas temperaturas. Este efeito esta
relacionado & deformacgéo plastica da segunda-fase (Si) devido ao amolecimento. A
deformagéo da seguda-fase sé foi observada em baixas taxas de solicitacéo, ja que
fenémenos de fluéncia, como o comportamento viscoso da segunda-fase, s&o
dependentes do tempo. Em taxas baixas como 0,024 mm.min”', o aumento de
tenacidade neste material foi da ordem de 100%, enquanto a uma taxa de
carregamento de 1260 mm.min”' ndo se observou este ganho na tenacidade. Em
baixas taxas, ha tempo para que ocorra a ramificagdo de trincas, arredontamento da
trinca, escorregamento dos contornos de grdo, enquanto em altas taxas o
comportamento da segunda-fase é fragil, como a temperatura ambiente.

Por exemplo, a grande quantidade de fase amorfa em ceramicas de SisN,4 faz
com que este material apresente deformacgao plastica em altas temperaturas
(JENKINS et al., 1993; VAN WEEREN e DANFORTH, 1993), resultando em maiores
valores de tenacidade. O aumento da tenacidade nesse caso nao deve ser
considerado como o valor real para o material, ja que as hipéteses da MFLE nao sao

validas.

Propriedades mecanicas a quente do AIN
Em AIN sem aditivos, DE WITH e HATTU (1983) verificaram que a resisténcia

mecanica em temperaturas até 1300 K diminuiu 21%. O aspecto da fratura foi



17

totalmente intergranular em elevadas temperaturas, enquanto a temperatura
ambiente a fratura foi predominantemente transgranular. Essa transicdo no modo de
fratura foi responsavel pelo decaimento tanto da tenacidade quanto da resisténcia a
quente do AIN.

SAKAI (1981) estudou AIN com diferentes adigées de Al,Os e verificou que a
formacgéo de politipdides de AIN prejudicou a resisténcia a temperatura ambiente e a
1300°C. Maiores adi¢des de AlLO3; e sinterizagdo a 2000°C resultaram em maior
formacgéao de politipdides de AIN e maior crescimento de grao, limitando a resisténcia.
Adicbes entre 5 e 16,8% em mol de Al,O; e sinterizagdo a 1900°C promoveram a
formagao do politipdide 27R, com aspecto acicular e comprimento entre 5 e 8 pym,
que foi mais favordvel a resisténcia em altas temperaturas (~500 MPa) do que a
temperatura ambiente (350~400 MPa). Em geral, as ceramicas apresentaram uma
temperatura 6tima para a resisténcia, seguido de rapida diminuicdo com a
temperatura, que foi atribuida a presenc¢a de contaminagées de contornos de grao.

LECOMPTE et al. (1980) observaram decréscimo da resisténcia com a
temperatura de 400 para 200 MPa a 800°C, mantendo este valor constante até
1300°C. BOCH et al (1982) sinterizaram a 1900°C sob pressao de 33 MPa um pé6 de
AIN comercial contendo 2,7% em peso de oxigénio e observaram a diminuicao da
resisténcia mecénica ao ar, passando de 370 MPa a temperatura ambiente para
230 MPa a 700°C, mantendo-se constante até 1300°C.

Ja LI e WATANABE (1994) observaram decréscimo suave da resisténcia do
AIN ensaiado em atmosfera de Ar entre a temperatura ambiente e 1200°C, seguido
de uma queda mais acentuada na resisténcia do AIN em maiores temperaturas. A
mesma tendéncia foi observada para os compésitos de AIN com 30 e 50% de SiC,
exceto pelas maiores resisténcias obtidas com o aumento da quantidade de SiC e a
maior temperatura onde ocorreu a transicdo entre o decaimento suave e o
decaimento acentuado da resisténcia (1300°C). A menor resisténcia em altas
temperaturas foi influenciada pelo 6xido presente nos contornos de grdo que por sua
vez foi responsavel pelo aparecimento de plasticidade decorrente do refinamento do
grao do AIN-SiC, favorecendo a ocorréncia de micro-deformagao através do

escorregamento dos contornos de grao.
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2.7 Efeito da oxidacdao em altas temperaturas

A oxidagao em altas temperaturas pode ocorrer em ceradmicas como SizNg4, AIN
e SiC. Em AN, o efeito da oxidagéo na resisténcia esta relacionado ao surgimento
de defeitos superficiais provenientes da degradagao causada pela oxidagdo em altas
temperaturas devido aos longos periodos de exposigdo (até 100 h) ao ar (KIM e
MOORHEAD, 1994). Por outro lado, alguns trabalhos tém mostrado aumento no
valor de tenacidade em materiais que sofrem oxidagdo em altas temperaturas
(PABST e POPP, 1983). Isso provavelmente esta relacionado a caracteristica do
oxido formado, que nesses casos promoveria a sutura da trinca (“crack healing”)
durante o ensaio a quente, levando a um maior valor de Ki.. No nitreto de aluminio,
nos estagios iniciais da oxidagao, a camada do éxido formada é continua, aderente
e possui baixa porosidade (LECOMPTE ef al., 1980), o que indica uma possibilidade
de ocorréncia de sutura de trinca em AIN. A oxidagcdo e a sutura da pré-trinca na
determinagéo da tenacidade a fratura representa um artefato uma vez que o esforgo
para romper um corpo-de-prova contendo uma pré-trinca suturada é maior do que

uma pré-trinca nas mesmas condi¢cdes porém sem oxidagao.
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3 MATERIAIS E METODOS
3.1 Matérias primas

As matérias primas utilizadas para a fabricagdo dos corpos sinterizados foram:
(1) p6 de nitreto de aluminio (AIN, 1,06 um, 4 m%g, H.C. Starck, Grau C);
(i) aditivo: p6 de itria (Y203, 0,7 um, 12 m?g, H.C. Starck, Grau C);

(i)  ligante: polietileno glicol (PEG, Nacalai Tesque);

(iv)  meio de mistura: alcool isopropilico PA;

(v) revestimento do cadinho: “spray” de nitreto de boro (BN, Union Carbide).
3.2 Processamento

Existem relatos mostrando que a condutividade térmica do AIN aumenta em
fungdo do teor de Y,03 (VIRKAR et al., 1989; BUHR et al., 1991), sendo observado
um teor otimizado de aditivo variando entre 3% e 5% em peso. Embora tenha sido
observado que a adigéo de baixos teores de Y,0O3; promova a densificagdo do AIN a
1750°C (MOLISANI et al., 2006a), adotou-se neste trabalho um teor de 5% em peso
de Y,O3; por estar dentro da faixa otimizada para obtencdo de cerdmicas com
elevada condutividade térmica.

3.2.1 Preparacdo do p6 granulado e conformagao das placas

As massas dos pdés foram pesadas em balanga digital (Mettler, PB8001),
preparando-se duas bateladas de 400 g de AIN com 5% em peso de Y,0;. Cada
dispersao de 400 g de p6 foi preparada com 400 mL de alcool isopropilico e 800 g
de bolas de alumina com didmetro ao redor de 10 mm. Estas dispersbes foram
misturadas em moinho de bolas (Yamato, UB32) por 24 h a 110 rpm, sendo a ultima
hora reservada para a adigdo de 2% em peso de ligante. A solugédo de ligante foi
preparada com 20 g de PEG e 80 g de alcool isopropilico. As dispersées foram
secadas individualmente em um evaporador rotativo (Fisatom, 801/802A) e
granuladas manualmente em peneira de nailon com malha de 80 mesh.

O p6 granulado foi conformado em matriz metalica na forma de placa usando

prensagem uniaxial a 20 MPa por 30s (Gardelin). Os corpos verdes foram
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embalados a vacuo e prensados isostaticamente a 190 MPa por 15 s (Yuken Rubber
Press, YRDW-26-100-R), obtendo-se placas com dimensdes de 46 x 69 x 8 mm°.

3.2.2 Sinterizagao e usinagem

As sinterizagées foram realizadas em forno com elemento resistivo de grafite
(Thermal Technology Inc., 1000-4560-FP20), sendo usados os seguintes
parametros: i) taxa de aquecimento de 10°C/min; ii) 500°C por 2 h para retirada do
ligante organico; iii) 1820°C por 1 h; iv) fluxo de ~2 L/min de N3, e v) taxa de
resfriamento de ~30°C/min. As placas foram acondicionadas em cadinho de grafite
recoberto com tinta de nitreto de borro (BN) e com “cama” de p6 de AIN puro na
base do mesmo (Figura 3.1b). Duas corridas de sinterizagao foram realizadas, sendo
as placas com identificagdo 1 a 5 (Figura 3.1a) sinterizadas na primeira corrida e as
com identificagdo 6 a 10 (Figura 3.1b) na segunda corrida. As placas sinterizadas
apresentaram dimensées de 58 x 38 x 7 mm?®, sendo estimada uma retragcdo linear

de cerca de 20%.

Figura 3.1 — Amostras sinterizadas em forno de grafite a 1820°C por 1 h e atmosfera de N,. (a)
Primeira corrida. (b) Segunda corrida.

As placas sinterizadas foram usinadas em retificadora plana (Mitutoyo, MSG-
600), utilizando rebolos adiamantados denominados “grosso”, “médio” e “fino”, em
referéncia a granulometria do abrasivo a base de diamante (Winter, D15¢c-K+888NY-
B-C75-, D46-K+1313NY-B-C75-, D151-K+1313NY-B-C75-, respectivamente). As
duas faces com dimensbes de 38 x 58 mm? foram desbastadas utilizando o rebolo
“grosso”. Em seguida, estas placas foram cortadas em retificadora usando disco de
corte adiamantado (Winter, D181-BZ309-E-C75-), sendo retiradas de 5 a 6 barras
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por placa. Estas barras apresentaram dimensées ao redor de 58 x5 x 7 mm®>. Na
sequéncia, as 4 faces destas barras foram usinadas até as dimensdes de
58 x 3 x 4 mm?®, seguindo os parametros: i) desbaste com o rebolo “grosso”, com
avango de 20 um por pelo menos 60 um de profundidade; ii) usinagem com o rebolo
‘médio”, com avango de 6 ym por 80 um; e iii) usinagem final com o rebolo “fino”,
com avango de 4 ym por 60 um.

As superficies de tracdo das barras para o ensaio de resisténcia a flexao em 4-
pontos foram polidas em uma politriz semi-automatica (Buehler, Ecomet 3/Automet
2). A sequiéncia de polimento foi: (i) desbaste utilizando abrasivo a base de diamante
de 15 pm; (ii) polimento em prato com ranhuras com suspensdo de diamante de
6 um; (iii) polimento quimico-mecanico utilizando suspensao a base de alumina e pH
basico (Masterpolish Il, Buehler); (iv) polimento com suspensdo de diamante de
3 um; e (v) polimento com suspenséo de diamante de 1/4 um.

3.3 Caracterizagao fisica
3.3.1 Densidade

A densidade do corpo verde foi determinada pelo método geométrico medindo-
se as dimens6es num paquimetro digital (Mitutoyo, CD 6”) e a massa numa balanga
digital (Mettler, PB8001).

A densidade dos corpos sinterizados foi determinada pelo método de
Arquimedes utilizando agua deionizada como meio de imersédo. A determinacao da
densidade foi feita através da diferenca entre a massa da amostra ao ar (massa
seca) e imersa na dgua (massa imersa). Esta diferenga corresponde ao empuxo € o
volume de liquido deslocado pela peca foi o valor do empuxo (massa de agua
deslocada) dividido pela densidade da agua nas condi¢des do teste. A densidade foi
entdao determinada através da divisdao da massa seca pelo volume de liquido

deslocado, conforme mostra a Equagéao 3.1:

m
= — Pao (3.1)
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onde, p é a densidade da amostra, Mgeca € @ Massa seca, Mimersa € @ Massa imersa e

Pu,o € a densidade da agua na temperatura do ensaio.

As massas foram determinadas em balanga analitica com precisdo até 0,1 mg
(Mettler, H35AR). A temperatura da agua foi medida através de um termémetro de
mercurio com menor escala de 0,2°C. A densidade da agua em funcdo da
temperatura foi obtida na norma BS EN 623-2: 1993. A densidade relativa foi

determinada pela regra das misturas, usando as densidades do AIN (3,261 g/em®) e
do Y,03 (5,01 g/cmd).

3.3.2 Analise por difracdao de Raios-X

A difragdo de Raios-X é um fendmeno que ocorre nos materiais quando um
feixe de radiagdo de natureza eletromagnética incide sobre sua superficie. A
interagdo com os atomos numa dada estrutura cristalina faz com que parte desse

feixe seja refletido em um angulo com a normal dado pela lei de Bragg (Equagéo
3.2).

nA = 2dsen@ (3.2)

onde, n € um numero inteiro, A é o comprimento de onda do feixe incidente, d é o
espagamento interplanar de um determinado plano (hkl) e 8 é o angulo de Bragg.

Em um material cristalino a reflexao ocorre em angulos definidos, uma vez que
ha um numero discreto de planos capazes de refletir o feixe de Raios-X. Assim,
conhecendo os padrées de difracdo dos materiais, & possivel identifica-los quanto a
constituicdo de fases cristalinas comparando-os com os difratogramas de amostras
padrao.

Sobras das placas sinterizadas em ambas as corridas foram moidas em
moinho de anéis de carbeto de tungsténio (Shutterbox, SPEX 8500), sendo o p6
analisado por difragdo de Raios-X em difratdmetro (Rigaku, RINT 2000) com
radiagéo Cu K¢ e passo de 0,1°. As fases cristalinas foram identificadas usando os
cartées JCPDS do AIN (n° 25-1133) e do YAG (3Y,03.5A1,03, n° 33-0040).
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3.3.3 Analise microestrutural por MEV e EDS

As analises microestruturais foram realizadas em microscépio eletrénico de
varredura (MEV, JEOL JSM 6300) e as microanalises quimicas em espectrometro
por dispersdo de energia (EDS, Noram) acoplado ao MEV. Quando um feixe de
elétrons incide sobre a superficie de uma amostra ocorre a emissao de elétrons
Auger, primarios, secundarios, retroespalhados e transmitidos, bem como Raios-X e
catodo-luminescéncia. No presente trabalho, as imagens de MEV foram obtidas por
eletrons secundarios e retroespalhados, enquanto as microanalises quimicas por
EDS foram realizadas em fungéo da analise dos Raios-X caracteristicos emitidos da
amostra. Todas as amostras analisadas foram recobertas com ouro via “sputtering”,
para evitar o efeito de carregamento, que dificulta a obtengdo de imagens em
materiais ndo condutores. As analises foram realizadas tanto nas superficies polidas

como nas superficies de fratura.

3.4 Ensaios mecanicos

As propriedades mecanicas determinadas neste trabalho foram: i) médulo de
elasticidade a temperatura ambiente; ii) dureza Vickers a temperatura ambiente; iii)
resisténcia a flexdo em 4-pontos a temperatura ambiente e a altas temperaturas (até
1300°C); iv) resisténcia a flexdo em 3-pontos a temperatura ambiente dos corpos-
de-prova submetidos ao ensaio a quente; v) tenacidade a fratura a temperatura
ambiente pelos métodos IF (indentation fracture), SCF (surface crack in flexure) e
SENB (single-edge noched beam); e vi) tenacidade a fratura a altas temperaturas
(até 1300°C) pelo método SCF.

3.4.1 Mddulo de elasticidade

A determinagdo do médulo de elasticidade, E, a temperatura ambiente do AIN
sinterizado com 5% de Y;0; foi feita através do método do pulso-eco ultrassonico,
segundo a norma JIS R 1602, 1981. Uma amostragem composta de 5 corpos-de-
prova com até 3 mm de espessura foi destinada a este ensaio. Por se tratar de um
ensaio ndo-destrutivo os corpos-de-prova foram em seguida utilizados no ensaio de

resisténcia a flexdao em 4-pontos.
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A técnica consiste na determinagdo das velocidades de propagacdo de um
pulso sonoro pelo material, que é gerado e detectado por meio de transdutores. A
detecgao dos sinais foi feita por um osciloscépio digital e o tempo de voo é definido
como o periodo desse sinal. As propriedades elasticas foram calculadas pelas
seguintes equacgdes (JIS R1602, 1981):

3 2..2 _4 4
- p[vv__] (3.3)
V= Vr
G=p-v} (3.4)
K=§-(3v,f —4v2) (3.5)
2 A2
V=05 2"; (3.6)
Ve = Vr

onde, E, G e K sdo os modulos de Young, cisalhamento e volumétrico
respectivamente, v é o coeficiente de Poisson, vr e v, sdo as velocidades transversal
e longitudinal respectivamente, e p é a densidade do corpo. vi e v, foram
determinados pela razdo entre os tempos de vdos do pulso ultrassénico de ondas
transversal e longitudinal e o caminho percorrido, igual a duas vezes a espessura da

amostra (distancia percorrida pelo pulso e pelo eco).

3.4.2 Resisténcia a flexao

Foram determinados os valores de tenséao de fratura em flexdo a 3 e 4-pontos.
As normas de resisténcia a flexdo utilizadas foram a ASTM C1161 (2002), para os
ensaios a temperatura ambiente, e a ASTM C1211 (1992), para os ensaios em alta
temperatura. Os corpos-de-prova com segéo transversal de 3 x 4 mm? foram obtidos
por usinagem do material sinterizado em retificadora plana.

Para o ensaio de flexdo em 3-pontos a temperatura ambiente foi utilizado um

dispositivo de flexdao em aco temperado com espagamento dos apoios de 16 mm.
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Calculou-se a tensdo maxima na fibra inferior, o;3, que é tracionada durante o ensaio,
através da Equacao 3.7:

Or3=7" (3.7)

onde, P é a carga maxima de ruptura, L é o espagamento entre os apoios, b é a
largura do corpo-de-prova, e d é a espessura.

A tenséao de fratura pelo ensaio de flexdo em 4-pontos foi determinada através
da Equacao 3.8:

(3.8)

Cry=—
44 pd?

onde, P é a carga maxima de ruptura, L é o espagamento entre os apoios inferiores,
b & a largura do corpo-de-prova, e d a espessura. No método descrito pela ASTM, o
espagamento dos apoios superiores é de L/2.

Para o ensaio a temperatura ambiente foi utilizado um dispositivo em aco
temperado com espagamentos externos de 40 mm e internos de 20 mm. Para o
ensaio a quente, foi utilizado um dispositvo com a mesma geometria porém
fabricado em carbeto de silicio.

A taxa de carregamento foi definida por uma velocidade constante da travessa,
fixada em todos os ensaios mecanicos deste trabalho em 0,5 mm/min. Para os
ensaios de resisténcia a flexdo a quente a curva de aquecimento utilizada foi: (i)
aquecimento a uma taxa de 50°C/min até uma temperatura 100°C abaixo da
temperatura de ensaio; (ii) aquecimento a uma taxa de 5°C/min até a temperatura de
ensaio; e (iii) patamar de 6 min na temperatura de ensaio. As temperaturas utilizadas
no ensaio de resisténcia foram: 800, 1000, 1200 e 1300°C. Durante o aquecimento o

conjunto dispositivo/corpo-de-prova foi mantido sob uma pré-carga de 5 N.
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3.4.3 Tenacidade a fratura

A tenacidade & fratura foi determinada neste trabalho pelos métodos: IF
(“Indentation fracture”), SCF (“Surface crack in flexure”)y e SENB (*Single-edge
notched beam”).

Método IF (Indentation Fracture)

A tenacidade & fratura pelo método IF foi determinada utilizando um
microdurémetro (Mitutoyo, MVK-3) com um penetrador Vickers e uma carga de 2 kgf.
Para isto as amostras foram polidas seguindo o mesmo procedimento para o
polimento das superficies de tragdo dos corpos de prova destinados ao ensaio de
resisténcia em 4-pontos. A trinca radial-mediana e as diagonais da indentagéo foram
medidas no dispositivo 6ptico acoplado no préprio equipamento, utilizando lentes de
10x e 100x. Utilizou-se a equagdo de ANSTIS et al. (1981) para os calculos da
tenacidade a fratura (Equacgéo 3.9).

1/2
K, = 0,016(5] (%J (3.9)

c

onde, E &€ o moédulo de Young, H é a dureza, P é a carga de indentagéo, e ¢ é o raio
da trinca radial-mediana.

Método SENB (Single Edge Notched Beam)

A tenacidade pelo método SENB foi realizada utilizando as metades dos corpos
de prova rompidos em flexdao em 4-pontos a temperatura ambiente. Neles foram
introduzidos entalhes utilizando um disco adiamantado numa cortadeira automatica
(Struers) até uma profundidade de aproximadamente 0,4 da espessura do corpo de
prova. A espessura do entalhe foi préxima a 0,2 mm.

O corpo-de-prova foi ensaiado em flexdo em 3-pontos a temperatura ambiente
utilizando um dispositivo com 16 mm de espagamento entre os apoios e a maquina
de ensaios universal (MTS, Sintech 5G). A determinacao da profundidade do entalhe
foi realizada em microscopio éptico (Leica, DMRXE) com escala graduada na ocular.

O calculo da tenacidade seguiu as recomendagdes da norma ASTM C1421
(2001), que apresenta a seguinte equagao, para o0 método SEPB:
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PS,10° | 3a/w]"
K = 0 3.10
Ic SEPB g|: BW3/2 :||:2[1—a/W]3/2 ( )

onde, g € um fator que é fungédo de a/W, P é a carga maxima, Sy é a distancia entre
os apoios do suporte de flexdo em 3-pontos, B e W s&o a largura e espessura do
corpo-de-prova, respectivamente, e a é a profundidade do entalhe.

A formula de K. para o método SEPB foi utilizada devido as caracteristicas
similares dos corpos-de-prova para o método SEPB e SENB. Ambos utilizam um
defeito iniciador passante, com profundidade entre 0,4 e 0,6 da espessura do corpo-
de-prova.

Um ajuste nos coeficientes da fungdo g(a/W), dada na norma ASTM C1421
(2001), foi realizado em fungao do valor de So/W, que apresentou-se ligeiramente
menor que 4. Apesar desse rigor com os valores dos coeficientes da equagéo, o
fator de corre¢éo apresentou diferenga com relagdo a Sy¢W =4 pouco maior que
0,1%, o que resultou numa diferenca na tenacidade na mesma proporcdo com
relagcdo a tenacidade calculada com Se/W = 4.

Método SCF (Surface Crack in Flexure)

A tenacidade a fratura pelo método SCF foi determinada a temperatura
ambiente e a quente, entre 800 e 1300°C. A temperatura ambiente, foi utilizado o
dispositivo de flexdo em 4-pontos fabricado em ago, enquanto o dispositivo de SiC
foi utilizado para altas temperaturas. Ambos possuiam distancias entre os apoios
inferiores e superiores de 40 e 20 mm, respectivamente, e apoios totalmente
articulados. A pré-trinca foi introduzida num microdurdmetro com penetrador Knoop
(Tukon) e uma carga de 7,2 kgf. O corpo-de-prova foi alinhado de tal maneira a
introduzir uma pré-trinca semi-eliptica alinhada transversalmente e centralizada na
face de tragdo da barra. Uma inclinagdo de 0,5° foi colocada entre a superficie
indentada e a base do equipamento para desviar levemente o plano da pré-trinca do
plano da fratura, de modo a facilitar a identificagdo da pré-trinca ao microscépio,
como sugerido na norma ASTM C1421 (2001). Também foi realizado um desbaste
manual com lixa grau 1000 na supeficie indentada até uma profundidade de d/6,

onde d é a diagonal maior da indentagao Knoop, a fim de remover a zona deformada
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plasticamente. A remogéo dessa zona elimina tensées residuais que interferem na
determinagao da tenacidade a fratura pelo método SCF (PETROVIC, 1981).

O tamanho da pré-trinca foi determinado em microscépio oOptico (MO) e

eletronico de varredura (MEV). A Figura 3.2 apresenta alguns exemplos de pré-trinca
do método SCF obtidos neste trabalho.

Figura 3.2 — (a) Micrografia em microscopio Optico da pré-trinca do método SCF ensaiado a 1000°C.
(b} A mesma pré-trinca vista em microscoépio eletronico de varredura.

O caélculo da tenacidade a fratura foi realizado utilizando a Equagao 3.11 da
norma ASTM C1421 (2001), considerando o maior fator geométrico calculado Y
(entre Y4 e Y,, que sdo os fatores no ponto mais fundo da trinca e na superficie
respectivamente).

3P (S, -8 )07
Kiscr =Y ma‘(z;W;)l Ja (3.11)

onde, Ki:: tenacidade a fratura; Pmax: carga de ruptura; a: profundidade da pré-trinca;
c: raio maior da pré-trinca; B: largura do corpo-de-prova; W: espessura do corpo-de-
prova; S,. distancia entre os apoios externos; S;: distancia entre os apoios internos;
Y=Y(a/c,a/W): fator de correcdo para a geometria do teste (Y entre 1,25 e 1,50,
calculado individualmente para cada corpo-de-prova).

Do mesmo modo que o ensaio de resisténcia, os ensaios de K scr a quente
foram realizados ao ar em um forno instalado na maquina de testes universal,
utilizando a mesma curva de aquecimento (a 800, 1000, 1200 e 1300°C). A pré-

carga aplicada aos corpos-de-prova foi de 3 N, mantida durante todo o aquecimento.
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3.4.4 Analise fractografica

A analise fractografica foi realizada nas superficies de fratura dos corpos-de-
prova ensaiados em flexdo em 4-pontos e nas superficies dos corpos-de-prova para
o ensaio de K. pelo método SCF. A observagao da supeficie de fratura foi realizada
tanto em dispositivos opticos, como o microscépio Optico e o estereomicroscopio
optico, quanto em microscépio eletrénico de varredura.

O objetivo da andlise foi determinar a origem da fratura e correlacionar suas
dimensées com o nivel de tensdo em que o corpo sofreu a fratura, de modo realizar
uma aproximagéo para o valor da tenacidade a fratura, conforme a Equagéo 2.7.

A caracteristica basica da fratura fragil é a presenga de regides de propagacio
da trinca, como indicadas pela Figura 3.3. Essas regiées sdo concéntricas e com um
formato semi-eliptico. No centro dessas semi-elipses encontra-se o defeito iniciador
da fratura.

Hackle

Origem da
fratura

Figura 3.3 — Esquema da superficie de fratura mostrando as regides de "mirror”, "mist’ e "hackle" e 0s
respectivos raios, ry e ry (para mirror e hackle) (MECHOLSKY et al., 1974).

A regido de “mirror’ caracteriza-se por ser uma regido mais plana, sem muita
mudanga no plano de propagag¢ao da trinca. Esta regido corresponde a aceleragéao
da frente da trinca, passando do repouso a velocidades proximas a velocidade do
som. A regido “mist’ corresponde a uma regido estreita de transigcédo entre a regiao
“mist’ e a regido “hackle” que nao é muito bem definida em materiais policristalinos.

A regido “hackle” corresponde a uma regido de aspecto mais rugoso, com

maior ocorréncia de mudanga no plano de propagagédo da fratura. Esta regiao,
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visualizada em baixos aumentos, auxilia a identificagdo da regido de “mirror’ e a
indicagao do possivel defeito iniciador da fratura. A Figura 3.4a mostra uma imagem
de baixo aumento em MEV de uma amostra rompida em flexdo em 4-pontos
centralizada no defeito iniciador, identificado primeiramente ao microscépio optico e
confirmado através da analise em MEV da superficie de fratura (a Figura 3.4b
mostra em maior detalhe o defeito iniciador).

Figura 3.4 — (a) Micrografia em MEV com baixo aumento mostrando o defeito iniciador e as regides
“mirror’ e “hackle”. (b) Detalhe em maior aumento do defeito iniciador da fratura.

3.5 Quantificagao dos poros grandes

A determinagao da fragdo volumétrica dos poros grandes foi realizada através
das medidas de suas dimensdes na superficie polida de quatro barras preparadas
para o ensaio de flexao em 4-pontos. A busca por poros grandes foi feita em
microscopio éptico e a medigao das dimensdes foi realizada utilizando-se a objetiva
de 10x e a escala graduada na ocular. A area total avaliada foi de aproximadamente
928 mm?. Para o calculo das areas individuais dos poros observados na superficie
polida foi assumida uma geometria circular, com o didametro igual a média
geométrica entre as medidas da maior largura do poro e a medida tomada

perpendicularmente a medida da maior largura.



31

3.6 Analise estatistica dos resultados

Os valores determinados neste trabalho de resisténcia e tenacidade a fratura
nas diferentes temperaturas foram comparados entre si através de uma estatistica
de teste t de Student. O nivel de confianga utilizado foi de 90%.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Caracteristicas do material sinterizado

Por meio da andlise por difragdo de raios-X (DRX) foram identificadas as fases
AIN e YAG (Y3Als012). A Figura 4.1 apresenta o difratograma do material com os
picos de intensidade correspondentes a cada fase identificados. Detectou-se
também uma quantidade minima de carbeto de tungsténio (WC) proveniente da
preparacao da amostra, cujos picos correspondentes aos seus planos cristalinos no

sao visiveis no difratograma na escala em que é apresentado.

1 1 - AIN
2 2 - Y3A|5012 (YAG)
w 1
'8 2
o
2 1
Q
€ 1
- 1
1
2 2 2 2 2 2 J\ 2 2
__A .2 AN _ In? A 2?\ A2 ]22 )
10 20 30 40 50 60 70

Figura 4.1 — Curva de difrag&o de Raios-X do AIN-5%Y,0;.

A densidade do material sinterizado foi de 3,33 g/cm?®. Este valor corresponde a
99,6% da densidade tedrica. A microestrutura do AIN-5%Y,0; sinterizado a 1820°C
apresentou grdos de AIN equiaxiais contendo a segunda fase YAG (Y3Al5012)
dispersa homogeneamente pela microestrutura, e alguns poros localizados entre os
graos de AIN. Em uma mesma corrida, diferentes placas apresentaram diferentes

microestruturas, como mostradas na Figura 4.2.
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Figura 4.2 — Micrografias em elétrons secundarios de duas amostras sinterizadas na primeira corrida
do forno. (a) Gréos equiaxiais de AIN com didmetro ~5 ym permeados pela segunda
fase YAG, de tonalidade mais clara. (b) Graos equiaxiais de AIN com diametro ~5 ym e

segunda fase YAG dispersa homogeneamente com morfologia equiaxial € tamanhos
entre 1 e 5 um.

A micrografia da Figura 4.2a mostra uma microestrutura contendo os gréos de
AIN com vértices e arestas arredondadas permeadas por uma segunda-fase mais
clara formada principalmente por YAG, como indicou o resultado de DRX (Figura
4.1).

A Figura 4.2b apresenta uma segunda amostra da mesma corrida da amostra
mostrada Figura 4.2a. A microestrutura apresenta grdos de AIN com uma
distribuicdo de tamanhos semelhante a4 microestrutura mostrada na Figura 4.2a, cujo
diametro médio & de cerca de 5 pm. A diferencga foi na morfologia da segunda-fase.
Formando particulas de até 5 pum, a segunda-fase apresentou-se com forma

tendendo a equiaxial e ndo com forma alongada, “molhando” os contornos de grao
do AIN.

4.2 Propriedades elasticas e dureza a temperatura ambiente

A Tabela 4.1 apresenta os resultados da determinagdo das propriedades
elasticas do AIN-5%Y203 pelo método do pulso-eco ultrassonico.

Tabela 4.1 — Propriedades elasticas do AIN-5%Y,0; determinadas pelo método do pulso-eco
ultrassénico. E — mddulo de Young; G — modulo de cisalhamento; K — médulo
volumétrico; e v — coeficiente de Poisson.

E G K v
(GPa) (GPa) (GPa)
323 +2 131+ 0 205+ 3 0,237 + 0,003




34

Os valores do médulo de Young, E, a temperatura ambiente para o AIN situam-
se na faixa de 310~340 GPa (BOCH et al., 1982, DE WITH e HATTU, 1983; KHAN e
LABBE, 1997; LUBIS et al., 1999; DODD et al., 2001). O modulo de elasticidade de
uma cerdmica de AIN comercial preparada por prensagem a quente, fornecida pela
Ceradyne, Inc., € 320 GPa (CERADYNE, 2006), valor préximo ao determinado neste
trabalho para o AIN-5%Y,03 (Tabela 4.1). O valor de E foi utilizado para o calculo da
tenacidade a fratura pelo método IF (“indentation fracture”).

A dureza Vickers, HV,, do material sinterizado foi de 10,6 + 0,6 GPa. HUANG e
JIH (1996) encontraram o valor de 12,5 GPa para HVso para um AIN puro sinterizado
sob pressdo a 2100°C. WITEK et al. (1989) determinaram valores de dureza Vickers
sob cargas de indentagdo de 294, 98 e 9,8 N em AIN puro e AIN dopado com 2% em
peso de CaO sinterizados a 1890°C, verificando diferenga entre os valores de
dureza do AIN puro (12,2 GPa) e dopado com CaO (10,8 GPa). O valor de dureza
determinado neste trabalho para AIN-5%Y,0; (10,2 GPa) foi proximo do valor para
AIN-2%Ca0O de WITEK ef al. (1989). Os resultados de dureza do AIN puro
apresentados acima indicam que a adi¢ao de Y03 diminuiu a dureza da ceramica
de AIN. A segunda-fase identificada neste trabalho foi YAG, entretanto a dureza
Vickers desta fase é de cerca de 18 GPa (HILLIG, 1993; BARSOUM, 1997), o que
n&o explica a diminuicdo da dureza do AIN-5%Y,03; por uma relagao do tipo “regra

das misturas”.

4.3 Resisténcia a flexdao
4.3.1 Resisténcia a flexao em 4-pontos em fun¢ao da temperatura

A Tabela 4.2 apresenta os resultados de resisténcia a flexdo em 4-pontos,
determinados a temperatura ambiente, 800, 1000, 1200 e 1300°C ao ar. Os
coeficientes de variagao dos resultados variaram entre 8 e 21%. Os valores de oi4
determinados entre 1000 e 1300°C foram significativamente menores em
comparagao com o valor determinado a temperatura ambiente (277 MPa), no nivel
de confianga de 90%. O aumento da temperatura de ensaio de 25 para 800°C
causou diminuigao de cerca de 15% no valor de o;4. A partir de 1000°C, o valor de
or4 tendeu a estabilizar ao redor de 223 MPa (reducao de cerca de 20% em relagao

ao valor da temperatura ambiente).
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Tabela 4.2 — Resisténcia & flexdo em 4-pontos, ojs (média + desvio padrdo), determinada a
temperatura ambiente, 1000, 1200 e 1300°C ao ar. CV ¢é o coeficiente de variacdo e n é
o numero de corpos-de-prova.

Temperatura Cta cv n
(°C) (MPa) (%)

25 277 + 38 14 6

800 236 £ 34 14 4

1000 226 + 47 21 5

1200 220 + 35 16 4

1300 223 £ 17 8 5

A analise fractografica foi realizada nos corpos-de-prova ensaiados em flexao
em 4-pontos para determinar a origem da fratura, que limitou (determinou) a tensao
de fratura. Foram observados defeitos iniciadores semi-elipticos superficiais,
possivelmente trincas introduzidas durante a etapa de usinagem e/ou polimento, e
poros grandes volumétricos, decorrentes da etapa de processamento do pé. A
Figura 4.3 mostra alguns dos defeitos observados na analise fractografica das
superficies de fratura rompidas em flexdo em 4-pontos. Neste trabalho, os defeitos
foram classificados em volumétrico (v) e superficial (s). Defeitos volumétricos
normalmente foram poros grandes localizados logo abaixo da superficie de tracao,
com dimensbes que variaram de ~100 a 200 um (Figura 4.3b e c). Defeitos
superficiais foram defeitos com uma geometria aproximadamente semi-eliptica junto

a superficie de tragdo com dimensées de até 100 ym (Figura 4.3a).
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Figura 4.3 — Defeitos que foram identificados como origem da fratura: (a) defeito superficial semi-
eliptico (s): possivelmente decorrente das etapas de usinagem e/ou polimento; (b) poro
grande: inclusdo de material que foi posteriormente eliminado durante a sinterizagao,
defeito volumétrico (v); e (c) defeito tipico de prensagem: agregado destacado da matriz
devido ao vazio formado no corpo verde decorrente da adeséo incompleta do granulo,
defeito volumeétrico (v) (pouco freqiiente nas superficies de fratura).

O gréfico da Figura 4.4, onde sao indicados todos os valores de tensdo de
fratura e os respectivos tipos de defeito iniciador, mostra uma tendéncia de menores
valores de tensdo estarem associados aos defeitos volumétricos (poros grandes,
Figuras 4.3b e c¢). Por exemplo, a temperatura ambiente, o valor médio de o74 dos
corpos-de-prova que fraturaram por defeito superficial (trinca semi-eliptica, Figura
4. 3a) foi de 305 MPa, enquanto o valor médio de o¢4 dos corpos-de-prova que
fraturaram por defeito volumétrico foi de 248 MPa (redugdo de cerca de 19%

causado pela presenga de poros grandes). Estes resultados mostram que os
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defeitos volumétricos foram prejudiciais & resisténcia mecanica do material
produzido neste trabalho.

O
=150+ Ov
e}
100-
50
0 Tamb 800 1000 1200 1400

Temperatura (°C)

Figura 4.4 — Tensdo maxima de fratura, o4, do AIN-5%Y,0; sinterizado a 1820°C ensaiado ao ar
entre a temperatura ambiente e 1300°C. A partir da analise fractografica os defeitos
iniciadores foram classificados como superficial (s) ou volumétrico (v). A linha no grafico

foi tragada passando pelos valores médios de resisténcia a flexdo em cada temperatura
de ensaio.

Em geral, defeitos superficiais sdo mais deletérios para a resisténcia mecanica
do que defeitos volumétricos, pois a superficie livre diminui parte da restricdo para
abertura da trinca, o que aumenta a tensao na ponta da trinca (GREEN, 1998). No
caso do ensaio de flexdo, a tensdo de tragdo maxima é na superficie (de tragéo) do
corpo-de-prova, o que resulta em maior fator de intensidade de tenséo no defeito
superficial. Neste trabalho, os defeitos volumétricos foram mais severos do que os
superficiais devido as maiores dimensdes dos primeiros (poros grandes). A relagéao
entre resisténcia e tamanho de defeito critico é dada pela Equacéo 2.6 e o grafico
ca1x ¢ & uma reta com inclinagao igual a Ki/Y. Essa condigdo & valida para a
MFLE e foi observada em boa parte dos corpos-de-prova submetidos a flexdao em 4-
pontos nas diferentes temperaturas e cujos defeitos foram medidos através da
andlise fractografica (Figura 4.5).
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Figura 4.5 — Resisténcia a flexdo em 4-pontos em fungéo do tamanho dos defeitos iniciadores da
fratura, ¢, determinados pela analise fractografica das superficies de fratura realizadas
em MO e MEV. As linhas tracejadas representam o ajuste dos pontos experimentais por
uma equacéo do tipoy = A.x.

A analise da Figura 4.5 mostra uma correspondéncia linear da tensdo de
fratura (c74) com o inverso da raiz quadrada do tamanho de trinca (¢?) para a
temperatura ambiente e para 1300°C. A 1000°C, com exceg¢édo de um resultado, a
correspondéncia também foi linear. A 1200°C os trés resultados obtidos nao se
encontraram alinhados, nao sendo possivel verificar uma tendéncia para esta
temperatura, embora dois resultados tenham se aproximado das curvas ajustadas
para a temperatura ambiente e 1000°C. Considerando o fator de forma Y constante
para todas as temperaturas (nesse caso assume-se uma Unica geometria de defeito),
pode-se inferir sobre a tenacidade a fratura (K.) do material nas diferentes
temperaturas através da inclinagdo da reta of4 versus ¢? (Figura 4.5). Desta
maneira, observam-se maiores inclinagées a temperatura ambiente e a 1000°C
relativamente a 1300°C, indicando que K foi menor nesta ultima temperatura.

A Figura 4.6 apresenta os aspectos das superficies de fratura dos corpos-de-
prova ensaiados em flexdo entre a temperatura ambiente e 1300°C. Observou-se
que a temperatura ambiente a fratura foi predominantemente transgranular, onde
diversos grdos de AIN apresentaram plano de clivagem aproximadamente
perpendicular a direcdo da tensido de tragdo aplicada no corpo-de-prova de flexao
(Figura 4.6a). O aumento da temperatura de ensaio de 25 para 800°C causou uma
pequena mudanga no aspecto da fratura, tendo sido observada maior fragdo de

fratura intergranular a 800°C, embora na superficie como um todo a fratura
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continuou a ser predominantemente transgranular (Figura 4.6b). Mudanca
significativa foi observada nas superficies de fratura dos corpos-de-prova rompidos
entre 1000 e 1300°C, onde o modo de fratura tornou-se predominantemente
intergranular (Figuras 4.6c-e). Esta transigdo no modo de fratura correlaciona com a
diminuigdo gradual da resisténcia a flexdo da temperatura ambiente até 1000°C, e a
manutengéo da resisténcia acima desta temperatura até 1300°C (Figura 4.4). Estes
resultados mostram que a diminuigdo da resisténcia a quente do AIN-5%Y,0; esta
associada com a mudancga no modo de fratura de transgranular para intergranular.

A fratura intergranular indica diminuigdo da resisténcia do contorno de grao
causado possivelmente pelo enfraquecimento da segunda-fase (YAG) ou da
interface AIN/YAG. A temperatura de fusao da fase 3Y,03.5A1,03 (YAG) é alta, cerca
de 1900°C (LEVIN et al., 1964). Existe a possibilidade de uma outra segunda-fase,
junto com o YAG, estar presente no material preparado, em fragdo menor do que o
limite de detec¢do da analise por DRX. No diagrama de fases Al,Os-Y203, a menor
temperatura eutética esta ao redor de 1790°C (entre as fases Al,O3; e YAG) (LEVIN
et al., 1964). O nitrogénio em solug¢é@o no aluminato de itrio diminui a temperatura de
fusédo (SHINOZAKI et al., 1996), sendo que a menor temperatura eutética no sistema
AIN-Al,O3-Y,0; é de 1686°C (WATARI et al., 1999).

Assim, a possibilidade de ter ocorrida a liquefagao da segunda-fase na faixa de
temperatura de ensaio a quente (800 a 1300°C) estd descartada. Entretanto, é
possivel ter ocorrido amolecimento da segunda-fase pd um processo termicamente
ativado, como a fluéncia. A temperatura de 800°C parece estar préxima do inicio
deste processo, uma vez que se observaram indicios de fratura intergranular nesta
temperatura (Figura 4.6b). Processos difusionais podem ter sido ativados a 800°C,
uma vez que ela € de ~47% da menor temperatura eutética do sistema AIN-Al,O3-
Y203 (1686°C) (WATARI et al.,, 1999). Tensdes residuais na segunda-fase também
pode ter favorecido a ocorréncia desses processos, uma vez que o coeficiente de
expansao térmica (CET) do YAG é cerca de 43% maior do que do AIN (o CET do
YAG na faixa de 25 a 1400°C é de 8,0.10°°C™ e do AIN é de 5,6.10°°C" na faixa de
25 a 1000°C) (BARSOUM, 1997).
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(e) 1300°C

Figura 4.6 — Micrografias em MEV (elétrons secundarios) das superficies de fratura dos corpos-de-
prova ensaiados em flexdo em 4-pontos entre a temperatura ambiente e 1300°C.
Verifica-se transicdo no modo de fratura de predominantemente transgranular para
predominantemente intergranular com o aumento da temperatura de ensaio.
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4.3.2 |dentificacdo da origem dos defeitos de processamento

Apods as analises fractograficas que mostraram que poros grandes (Figura
4.3b) limitaram a resisténcia a flexdo, as superficies polidas dos corpos-de-prova
foram analisadas em microscépio 6ptico, onde se observaram a presenca de poros
grandes com dimensées de até 500 um. A fragdo volumétrica medida destes poros
foi de apenas 0,01%. Embora em fragdo pequena, a tensédo de ruptura dos corpos-
de-prova ensaiados entre a temperatura ambiente e 1300°C foi definida pelos poros
grandes em ~50% dos casos. A maior probabilidade de se encontrar um defeito
dessa natureza no ensaio de flexdo em 4-pontos se deve a geometria do ensaio,
que realiza um carregamento maximo por um comprimento de 20 mm ao longo do
corpo-de-prova, que aumenta a chance de se encontrar um defeito nessa regiao.

A forma arredondada e as grandes dimensées dos poros observados (didmetro
até ~500 um e profundidade até ~250 ym) sugeriram que estes defeitos foram
formados pela presenga de inclusGes organicas introduzidas durante o
processamento do pé6. Para se verificar esta hipétese, foram analisadas as
superficies prensadas dos corpos verdes. Nestas superficies foram observadas
regides escuras no microscopio 6ptico com caracteristicas préximas aos defetos
observados na superficie de fratura e na superficie polida dos corpos sinterizados

(Figura 4.7), correspondendo possivelmente a um material exégeno (inclusio).

[ ' - 50 pym

Figura 4.7 — Micrografia de MO mostrando incluséo de material na superficie do corpo prensado.

Foi realizada também a analise de superficies de fratura dos corpos prensados

com o objetivo de encontrar defeitos semelhantes aos da Figura 4.7. A Figura 4.8
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mostra uma particula encontrada na superficie de fratura do corpo prensado
visualizada no MEV e as respectivas microanalises quimicas por espectrometria de
energia dispersiva (EDS) nas regiées indicadas. A andlise por EDS da particula
observada na Figura 4.8a mostrou a presenca de elevado teor de carbono,
indicando ser uma inclusdo de material organico.
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Figura 4.8 — (a) Micrografia de MEV da particula presente no corpo verde identificado como origem
dos defeitos volumétricos observados na superficie de fratura dos corpos sinterizados.
(b) EDS da particula (ponto 1). (c) EDS da matriz (retangulo 2).

A Figura 4.9 apresenta imagens da superficie de fratura de um corpo
sinterizado mostrando um poro grande alongado, que foi identificado como a origem
da fratura de um corpo-de-prova ensaiado em flexdo. Observou-se que ao redor
deste defeito, o material apresentou-se pouco densificado com presenga de uma
quantidade significativa de poros pequenos entre os graos de AIN (Figura 4.9a). A
analise da mesma regido com elétrons retroespalhados mostrou auséncia de
segunda-fase (regides claras ricas em Y na Figura 4.9b) na regido pouco densificada
ao redor do poro grande. A literatura indica que a densificagdo do AIN com aditivos
pode ser inibida pela agdo de uma atmosfera redutora, como no caso de se apoiar

diretamente o corpo compactado sobre o cadinho de grafite.
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Assim, a regido pouco densificada e a deplegéo de segunda-fase YAG ao redor
do poro grande indicam que este defeito foi formado por uma incluséo organica, que
nao foi totalmente eliminada durante o patamar de 500°C para retirada do ligante; e
o material organico remanescente possiveimente decompds na temperatura de
sinterizagdo (1820°C) formando uma atmosfera redutora localmente.

Analisando o processamento ceramico empregado para a preparagdo das
placas de AIN-5%Y,0; foram identificadas algumas fontes possiveis das inclusbes
organicas: aglomerado de ligante (PEG); particulas provenientes do desgaste do
recipiente polimérico de moagem ou da peneira de nailon utilizada para a granulagéo
do po; plastico usado para vedar a tampa do recipiente de moagem; e fibras
desprendidas do pincel usado na granulagao do pé.

sinterizado: (a) imagem de elétrons secundarios; e (b) imagem de elétrons
retroespalhados no modo composig&o. O residuo de carbono da eliminagdo incompleta
da incluséo de material organico gerou uma atmosfera redutora que causou a deplegio
de YAG na regido préxima a inclusao.

4.3.3 Resisténcia a flexao em 3-pontos dos corpos-de-prova rompidos
no ensaio a quente

Os valores de resisténcia a flexao em 3-pontos, o3, a temperatura ambiente
das partes rompidas dos corpos-de-prova ensaiados em flexdo em 4-pontos a
quente encontram-se na Tabela 4.3. Foi determinada também, como referéncia, a
resisténcia em 3-pontos do material ndo submetido ao tratamento térmico, ou seja,

sem sofrer oxidagao.



44

Tabela 4.3 — Resisténcia & flexdo em 3-pontos, oy 3, determinada & temperatura ambiente, dos corpos-
de-prova submetidos ao ensaio de flexdo em 4-pontos nas temperaturas indicadas. CV
é o coeficiente de variagdo e n € o numero de espécimes.

Temperatura Of3 cv n
(°C) (MPa) (%)
25 386 + 59 15 5
800 313+60 19 5
1000 322 £ 69 21 5
1200 393+32 8 5
1300 329 + 38 11 5
4501
400 - */
350': / / ]
300 7 O
@ 250
g = =
< 200
6 150
100-
50
0

Tamb 800°C 1000°C 1200°C 1300°C
Temperatura do ciclo térmico (°C)

Figura 4.10 — Resisténcia a flexdo em 3-pontos, o3, determinada a temperatura ambiente, dos
corpos-de-prova submetidos ao ensaio em 4-pontos nas temperaturas indicadas.

Em um nivel de confianga de 90% apenas na amostra ensaiada a 800°C se
observou diferenc¢a significativa entre os valores de of3 em relagdo a amostra néo
ensaiada a quente (Tamb). Entretanto, as amostras ensaiadas a 800, 1000 e 1300°C
apresentaram uma reducdo média de cerca de 17% no valor de o¢3 em relagdo a
amostra “Tamb”, que pode indicar que o material foi sensivel as alteragées da
superficie do corpo-de-prova submetidos ao ciclo térmico. Na amostra submetida ao
ciclo térmico a 1200°C, entretanto, ndo se observou redugéo significativa no valor de
os3 em relacdo a amostra ndo submetida ao ciclo térmico.

Na superficie da amostra ensaiada a 800 e a 1000°C n&o se observaram
alteragbes microestruturais (Figura 4.11a), entretanto analises por EDS realizadas
nos graos de AIN mostraram significativa fragdo de oxigénio, mostrando que houve
oxidacéo na superficie. A partir de 1200°C observaram-se mudangas no aspecto da

superficie com a revelagdo dos contornos de grédo, indicando degradagdo da
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superficie (Figuras 4.11b e c). Ndo foi observada, entretanto, a formagao de uma

camada de 6xido sobre as superficies nas amostras ensaiadas até 1300°C.

Figura 4.11 — Micrografias da superficie polida apés serem submetidas ao ciclo térmico dos ensaios
de flexdo em 4-pontos a temperatura de (a) 1000°C, (b) 1200°C, e (c) 1300°C.

4.4 Tenacidade a fratura
4.41 Tenacidade a fratura a temperatura ambiente

A Tabela 4.4 apresenta os resultados de tenacidade a fratura, K,
determinados & temperatura ambiente pelos métodos IF (Indentation Fracture), SCF
(Surface Crack in Flexure) e SENB (Single Edge Notched Beam).

Tabela 4.4 — Tenacidade & fratura do AIN-5%Y,0; a temperatura ambiente determinado pelos
meétodos IF (indentation fracture), SCF (surface crack in flexure) e SENB (single edge
noched beam).

Kic, IF Kic, scr Kic, sens
(MPa.m"?) (MPa.m'?) (MPa.m"?)
2,156 +0,16 2,98 + 0,11 416 + 0,30

A determinagao da tenacidade foi sensivel ao método utilizado. Verificou-se a
partir dos resultados da Tabela 4.4 que os valores de tenacidade a fratura
aumentaram com o aumento do tamanho de trinca considerado: no método IF, a
radial-mediana apresentou média de 173 pm; no método SCF, o didmetro maior da
semi-elipse apresentou média de 648 um; e no método SENB, a profundidade média
do entalhe foi de 1,756 mm.

Os valores encontrados na literatura para a tenacidade a fratura do AIN-
5%Y203 corroboram estes resultados: 2,9 MPa.m'?, pelo método SCF (ABE et al.,
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2005), e 4,0 MPa.m"?, pelo método SEPB (single edge pre-cracked beam) (TERAO
et al., 2002). Este ¢ um indicativo de que o material apresenta curva-R, que é o
aumento da resisténcia a propagagéo da trinca com o aumento da zona processada
ou cauda da trinca. ICHIMARU e PEZZOTTI (2002) observaram curva-R em AIN-
5%Y203, onde houve aumento da tenacidade de ~2 a 3,5 MPa.m"? com o aumento
da extensado de trinca de ~0 a 1 mm. Numa trinca real, a interacdo da zona
processada com a microestrutura pode reduzir o nivel de tensdo aplicado a trinca
através de mecanismos como o engastamento da microestrutura na cauda da trinca.

O ensaio pelo método SENB (single edge notched beam) porém nao apresenta
nenhum desses fatores que justificariam o aumento da tenacidade com o aumento
da pre-trinca. Este, porém, pode ser um método que superestime a tensdo de
ruptura do corpo-de-prova entalhado pois o entalhe apresenta um fator de
intensidade de tensado mais brando do que uma trinca atomicamente aguda, devido
a um raio de curvatura na ponta do entalhe ordens de grandeza maior que o raio de
uma trinca real. Trabalhos que promoveram um afinamento da ponta do entalhe,
denominado V-nofch, mostram diminuigdo na tenacidade obtida desta forma,
demonstrando o efeito significativo da geometria do entalhe na determinagio da
tenacidade (GOGOTSI, 2003).

Neste trabalho, os defeitos que limitaram a tensdo de fratura apresentaram
dimensdes de centenas de micrdmetros, isto &, sem a contribuicdo de uma extensa
zona processada de uma trinca com comprimento da ordem de milimetros. Isto pode
ser observado correlacionando-se as dimensées dos defeitos observados na analise
fractografica (Cm) com os defeitos calculados pela Equacgio 2.7 (Cc). Para esta
analise, o fator de forma utilizado foi Y =1,24 (MECHOLSKY, 1995), que
corresponde ao fator de forma de uma trinca semi-eliptica superficial que mais se
aproximou aos defeitos observados pela andlise fractografica das superficies de
fratura. (Figura 4.12).
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Figura 4.12 — Tamanho do defeito calculado pelos valores de K, determinados a temperatura
ambiente pelos métodos IF, SCF e SENB em fungdo do tamanho de defeito medido dos
espécimes ensaiados em flexd3o em 4-pontos a temperatura ambiente. A reta
corresponde a Cc = Cm.

Observou-se que a melhor correspondéncia ocorreu pra os valores calculados
com K. obtido pelo método IF, que apresentou o menor comprimento de trinca e o
menor valor de tenacidade. Isto porque este método é uma solugdo semi-empirica
para a tenacidade a fratura, partindo de hipoteses da mecénica da fratura e
calibragdo dos pardmetros da equagdo por outros métodos de terminagdo de K|,
como por exemplo “chevron-notch” (CN) (ANSTIS et al., 1981).

A determinagéo pelo método SCF superou um pouco o valor de K¢, como se
pode observar os pontos experimentais um pouco acima da reta Cc = Cm. O método
SENB, conforme fora discutido, superestimou o valor de tenacidade, resultando num

maior afastamento dos pontos a reta Cc = Cm.

4.4.2 Tenacidade a fratura em fung¢do da temperatura

A tenacidade a fratura foi determinada pelo método SCF entre a temperatura
ambiente e 1300°C. O grafico da Figura 4.13 mostra a tenacidade em fungdo da

temperatura de teste, realizada ao ar.
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Figura 4.13 — Tenacidade & fratura do AIN-5%Y,0; em fung&o da temperatura de ensaio, obtida pelo
método SCF ao ar. A partir de 1000°C a superficie de fratura apresentou propagagéo
intergranular. A linha tracejada representa o modelo de decaimento da tenacidade
segundo a Equagéo 4.1.

O valor de tenacidade entre a temperatura ambiente e 800°C ndo apresentou
diferenca estatisticamente significante (nivel de confianga de 90%). Ja& o valor a
1000°C foi ~14% e ~16% menor que a 800°C e a 25°C, respectivamente, com
diferengas estatisticamente significantes. A partir de 1200°C, a tenacidade pelo
meétodo SCF apresentou aumento, e a 1300°C, além do aumento, o método
apresentou alguns corpos-de-prova fraturados fora da pré-trinca introduzida.

Segundo o modelo de dependéncia linear da tenacidade com o médulo de
elasticidade proposto por STEWART e BRADT (1980), a taxa de decaimento de K.
com a temperatura (dK,/dT) € proporcional a taxa de decaimento do mddulo de
elasticidade (dE/dT), quando a fratura € determinada por natureza elastica. Este
modelo foi obtido da derivagdo da Equagdo 2.12 e é apresentado na Equacao 4.1
(STEWART e BRADT, 1980).

dK,, _ /1\/5‘/ 7 Hd_EJ__( 2)-- Ev [dvﬂ @.1)

dr ,mg)fz(l _ drT dr

onde, o coeficiente de expansao térmica linear, A: distancia de relaxagéo das forgas

entre os ions, ap: distancia interatébmica, e v: coeficiente de Poisson.
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O modelo de STEWART e BRADT (1980) (Equacdo 4.1) foi aplicado

considerando: (i) o termo l\/_Z_/na(])’z(l—vz)m foi calculado pela Equacédo 2.12

utilizando os valores determinados de K,c e E a temperatura ambiente; (ii) os dados
experimentais de modulo de Young em fungéo da temperatura do AIN de BRULS et
al. (2001) foram utilizados no termo dE/dT; (i) o foi considerado 5,6.10° °C’
(BARSOUM, 1997); e (iv) o termo dv/dT foi considerado nulo, como assumido por
STEWART e BRADT (1980) para a ceramica de espinélio. A curva prevista pela
Equacéao 4.1 estad apresentada na Figura 4.13.

Verificou-se que o modelo (Equagao 4.1) se ajustou bem aos valores medidos
de K, a temperatura ambiente e 800°C. Isto ocorreu devido a contribuicdo
majoritaria da fratura ter ocorrido pela fratura do grao de AIN, uma vez que nessas
temperaturas a fratura foi predominantemente transgranular (Figura 4.6a, b), isto ¢, a
tenacidade a fratura foi determinada pelo comportamento elastico da fase AIN. A
1000°C, o valor de K. medido foi menor do que o previsto pela Equagéo 4.1. Neste
caso, o modelo (Equagéo 4.1) ndo se aplica, pois a fratura passou a ser determinada
pelo enfraquecimento da segunda-fase ou da interface entre a matriz e a segunda-
fase, conforme a mudanga no modo de fratura para intergranular (Figura 4.6c).
STEWART e BRADT (1980) também observaram em ceramica de espinélio um
decaimento mais acentuado de K, com a temperatura a partir de ~800°C com a
mudancga do modo de fratura de transgranular para intergranular.

O aumento de K. acima de 1000°C (Figura 4.13) parece ser resultado de um
comportamento anémalo, pois ndo foi acompanhado pelo aumento da resisténcia a
flexdo (Figura 4.4) Dentre as possibilidades para a explicagao desta observacio, a
primeira € que tenha ocorrido um processo nao-conservativo de deformagéo, como a
deformacgao visco-plastica na ponta da trinca que resulta em abrandamento do fator
de intensidade de tensao pelo arredondamento da pré-trinca, necessitando maior
tenséo para iniciar sua propagac¢ao. Neste caso, os valores determinados de K.
deixam de ser validos, segundo os pressupostos da MFLE. Uma segunda
possibilidade & a ocorréncia de sutura da trinca (“crack healing”), que pode ocorrer
devido as temperaturas nas quais os corpos-de-prova foram expostos. Neste caso o
fechamento parcial da trinca resulta no aumento na tensédo de fratura, levando a uma
medida irreal de tenacidade. Considerando que os ensaios foram realizados ao ar, é

possivel que a oxidagao tenha promovido a sutura da pré-trinca. Estudos de sutura



50

de trinca mostraram que algumas cerémicas, como o SiC, podem apresentar
maiores resisténcias apos o tratamento térmico ao ar (ANDO et al., 2005; CHU et al.,
20086).

As analises das superficies de fratura dos corpos-de-prova ensaiados pelo
método SCF a quente exibiram um ligeiro contraste entre a pré-trinca e a superficie
de fratura do material, o que nao foi observado nas superficies de fratura dos
corpos-de-prova ensaiados a temperatura ambiente (Figura 4.14). Acredita-se que
este contraste seja decorrente de um maior tempo de exposigdo da regido da pré-
trinca a atmosfera oxidante do que a superficie de fratura, que é exposta apenas

durante o resfriamento (ocorre a taxas de até 40°C/min).

Figura 4.14 — Imagens de algumas das pré-trincas SCF dos ensaios a temperatura ambiente (a) e (c)
e a 1300°C (b) e (d), vistas em MEV e MO respectivamente.

A oxidagdo em AIN forma fases como a-Al,O3, que a temperaturas de 1300°C
e rapidos ciclos térmicos ja apresentam os estagios iniciais de sinteriza¢do, como

pode ser observado pela resisténcia mecanica apresentada por uma alumina de alta
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pureza sinterizada a 1300°C (YOSHIMURA et al., 2005). Isso implica que, uma vez
ocorrida a oxidagao entre as paredes da pré-trinca, esta pode apresentar resisténcia
a abertura imposta pela flexdo do corpo-de-prova, resultando em maior carga de
ruptura.

Observando-se os valores médios de carregamento em fungéo da temperatura
do ensaio SCF, verificou-se um aumento consideravel de carga de ruptura a 1300°C
(Tabela 4.5). Em menor proporgéo, porém, também apresentando-se maior em
relagéo a 1000°C encontra-se o ensaio a 1200°C.

Tabela 4.5 - Valores médios de carga de ruptura obtidos no ensaio de K scr realizado a temperatura
ambiente, 800, 1000, 1200 e 1300°C. A 1300°C houve um valor que foi maior que o dos
outros dois espécimes, contribuindo para um elevado desvio padrio. Este espécime
apresentou inicio de fratura fora da pré-trinca SCF.

Temperatura Carga Desvio
(°C) (N) padrao
25 2021 2,7
800 190,0 16,6
1000 194,6 19,6
1200 206,0 11,9
1300 2440 33,6

Investigaram-se as superficies de fratura dos corpos-de-prova que
apresentaram maior carga de fratura, a fim de se identificar alguma anormalidade
que pudesse justificar um aumento na tenacidade. Numa das amostras ensaiadas a
1300°C, foi encontrada uma evidéncia para a sutura da pré-trinca pela oxidagédo de
sua superficie. A Figura 4.15 mostra a micrografia montada a partir de diversos
campos em MO, utilizando objetiva de 10x, onde se observa a pré-trinca SCF,

indicada pelas setas menores, e o provavel defeito iniciador da fratura nesse corpo

de prova, indicado pela seta vermelha.

o i : ‘ o it s s oSO

Figura 4.15 — Superficie de fratura do corpo-de-prova SCF que apresentou carga de ruptura de
277,7 N. A pré-trinca encontra-se no centro do corpo de prova, enquanto as linhas de
propagacéao de fratura indicam a regido assinalada pela seta vermelha como iniciador da
fratura. MO 10x (montagem a partir de varios campos).
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Esta observagéo confirma a importancia da oxidagdo na determinacado da
tenacidade a fratura pelo método SCF, jA que a caracteristica da fratura nao
apresentou nenhuma modificagdo entre 1000 e 1300°C para justificar o aumento da
tenacidade observado a 1200 e 1300°C, caso houvesse algum mecanismo de

tenacificagdo agindo no material a tais temperaturas.
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5 CONCLUSOES

A resisténcia mecénica da cerédmica de AIN-5%Y.;0; foi afetada pela
temperatura do ensaio de flexdo em 4-pontos. A 800°C a menor resisténcia em
relagdo a temperatura ambiente ocorreu principalmente pela menor tenacidade do
grao de AIN, uma vez que em ambas as temperaturas a superficie de fratura foi
predominantemente transgranular. A menor resisténcia mecanica em altas
temperaturas, acima de 1000°C, foi devido a menor energia de fratura do contorno
de gréo, causada pelo enfraquecimento da segunda-fase (YAG) e/ou da interface
segunda-fase/matriz, conforme se observou pela transicdo no modo de fratura de
predominantemente transgranular para predominantemente intergranular.

A resisténcia mecéanica foi severamente afetada pela presenca de 0,01% em
volume de poros grandes com dimensdes de até 500 ym. Estes defeitos foram
causados pela contaminagdo do pé por inclusbes orgdnicas durante o
processamento ceramico.

A tenacidade a fratura do AIN-5%Y,03; seguiu 0 modelo de dependéncia linear
da variagdo do médulo de elasticidade com a temperatura até cerca de 800°C.
Acima desta temperatura, a taxa de decaimento da tenacidade foi maior, em
decorréncia da contribuicdo dos contornos de grdo, segunda-fase e interfaces
segunda-fase/matriz a tenacidade a fratura.

Na determinagao de tenacidade a fratura pelo método SCF ao ar, a oxidagéao
pode causar sutura da pré-trinca em temperaturas a partir de 1200°C e resultar em

valores superestimados de K.
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