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RESUMO

Tendo em vista a necessidade do emprego de cadinhos para sinterizagdo e crescimento
de monocristais de materiais ceramicos avancados em formos de alta temperatura, foi
realizado um estudo de um novo material ceramico, a perovskita cibica complexa ordenada
Ba,HoZrOs s, baseada em zirconia no sistema Ba-Ho-Zr-O.

As perovskitas complexas possuem geralmente uma composi¢do do tipo A,BB’O4 ou
A;B,B’Oy e resultam do ordenamento dos ions B e B’ nos sitios octaédrico da célula unitaria
da perovskita primitiva. Devido o aumento da complexidade da célula unitaria destes
compostos possibilitou-se uma vasta quantidade de materiais que apresentam uma progressao
continua do pardmetro de rede. De todas estas formulagdes estequiométricas, enfatizaremos o
composto Ba,HoZrOs 5 tipo 2(A(BssB’s 5)0;) ou A,BB’Og¢ que representa uma perovskita
cubica complexa ordenada, onde o cation A sera o bario (Ba), os cations B € B” 0 hdlmio (Ho)
e zirconia (Zr) e o anion O o Oxigénio (O).

A perovskita cubica complexa ordenada do tipo A,BB’O4 proporciona uma grande
flexibilidade quanto aos seus pardmetros de rede, pois podemos manipular os cations B ¢ B’
ao longo da estrutura, devido a seus raios serem bastante proximos e se alternarem ao longo
dos vértices do cubo da estrutura cristalina, formando assim, a perovskita ctbica complexa
ordenada.

As perovskitas, de uma maneira geral, possuem uma larga variedade de aplicagdes em
areas fundamentais de ci€ncias e engenharia dos materiais, dentre elas destaca-se: cadinhos
inertes que suportam elevadas temperaturas para aplicagdes metalurgicas, cadinhos para
crescimentos de monocristais de supercondutores cerdmicos de alta temperatura e substratos
para produgdo de filmes finos. Dentre as varias aplicagdes da perovskita, nos deteremos a
confecgdo de cadinhos inertes mediante a escassez deste produto no mercado.

As cerdmicas Ba,HoZrOs s foram produzidas através do processo da reagdo em estado
sélido. E depois submetidas ao processo de sinterizacdo em estado solido e sinterizagdo em
fase liquida. Para sinterizagdo das amostras utilizamos dois tipos de processos, o direto € o
indireto. No processo direto compactamos os pds cerdmicos e sinterizamos diretamente nas
temperaturas de 1250, 1400 e 1600°C respectivamente. No processo indireto os pds cerdmicos
foram compactados ¢ sinterizados na temperatura de 1250°C. ApoOs esta sinterizagdo, as
amostras foram trituradas, compactadas e novamente sinterizadas na temperatura de 1400°C.
Depois da temperatura de sinterizagdo de 1400°C as amostras foram outra vez trituradas,
compactadas e sinterizadas a temperatura de 1600°C.

Para sinterizacio via fase liquida das cerdmicas Ba,HoZrOss adicionowse uma
percentagem de 0, 1 e 2% de o6xido de cobre (CuO) para estudar a sua influencia na
sinterizagdo, microestrutura e propriedade mecanica. Estas amostras cerdmicas depois de
confeccionadas foram analisadas por difracdo de raios-X, para determinagdo das fases
presentes, microdureza Vickers, para o levantamento das propriedades mecanicas,
microscopia eletronica de varredura aliada com a técnica de dispersdo de energia de raios-X
(EDS) a fim de se estudar a microestrutura, a morfologia dos grios e¢ o percentual de
elementos quimicos presente nas amostras.

Nossos estudos mostraram que a sinterizacdo via fase liquida utilizando o 6xido de
cobre na cerdmica Ba,HoZrOss ¢ importante, pois facilita o processo de sinterizagdo e
melhora as propriedades mecanicas, sem alterar as caracteristicas estruturais da matriz.
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ABSTRACT

In view of the need of use of crucibles for sintering and crystal growth of advanced
ceramics in high temperature furnaces, a study has been realized on a new complex cubic
perovskite oxide ceramic Ba,HoZrO 5 5 based on zirconium in the Ba-H-Zr-O system.

Complex perovskites, which have generally A,BB’O4 or A;B,B’0y type composition,
result by ordering of B and B’ on the octahedral site of the primitive cubic perovskite unit
cell. Due to increase in complexity of the unit cell these materials exhibit, a large variety of
properties are possible in these materials and hence a more continuous progression of lattice
parameter could be produced. Of all these stoichiometric formulations, we produced
2(A(BysB’0,5)03) or ABB'Og type Ba,HoZrOs s composition which represent a ordered
complex cubic perovskite, where cation A is Barium (Ba), cations B and B’ are Holmium
(Ho) and Zirconium (Zr) and anion O is Oxygen (O).

A,BB’O¢ type complex cubic perovskites exhibit great flexibility in their lattice
parameter. We can manipulate the cations B and B’ on alternate lattice positions in the crystal
structure, when their ionic radius are very similar, thus forming an ordered complex cubic
perovskite.

In a general manner perovskites have a large variety of applications in fundamental
areas of science and engineering  of materials, such as inert crucibles, which support high
temperatures for metallurgical applications, crucibles for crystal growth of high temperature
superconductors and substrates for production of thin films. Of all these wvariety of
applications, we concentrated on fabrication of inert crucibles due to scarcity of these
products in the market.

Ba,HoZrOs s ceramics were produced by solid state reaction process and sintered by
solid state sintering and liquid phase sintering processes. For sintering, we used two types of
processes: direct and indirect sintering. In the direct process, we compacted the ceramic
powder and sintered directly at temperatures 1250, 1400 and 1500°C respectively. In the
indirect process, ceramic powders were compacted and sintered at 1250°C. After this
sinterization samples were powdered, compacted and sintered at 1400°C. After sintering at
1400°C, samples were again powdered, compacted and sintered at 1600°C.

For the liquid phase sintering process, Ba,HoZrOs s ceramics were added with 0, 1 e
2wt% copper oxide (CuO) and we studied its influence on sintering, microstructure and
mechanical properties. Ba,HoZrOs s ceramics were subjected to: x-ray diffraction for the
study of phases and crystal structure; Vickers hardness tests for mechanical strength
evaluation; scanning electron microscopy along with EDS for the study of microstructural
characteristics and elemental analysis.

These studies showed that liquid phase sintering using CuO as sintering aid is
important for Ba,HoZrOs. ceramics, as CuO additives facilitate the sintering process and
improve the mechanical properties without structural characteristics of the matrix.
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1. INTRODUCAO

As perovskitas sdo uma grande familia de ceramicas cristalinas que t€m seu nome
derivado de um mineral especifico chamado perovskita. Este material foi primeiro descoberto
em 1830 pelo geodlogo Gustav Rose (Lima, 2002), que para homenagear o mineralogista
Count Lev Aleksevich Von Peroski o denominou de perovskita.

Apesar da descoberta deste material ter sido em 1830, somente nas décadas de 1950 e 60
€ que comecaram a divulgar a maior parte dos compostos com formula geral ABO; por
identificarem um vasto grupo de materiais que possuem estrutura cubica, tipica da perovskita
ou pequena distor¢do dessa estrutura (Brandle et al., 1990). O primeiro arranjo atdmico de
estrutura cubica simples ABO; foi estabelecido por uma perovskita mineral chamada de
titanato de calcio (CaTiO5).

Através de uma intensa pesquisa foi possivel descobrir que a perovskita ABO; possui uma
estrutura cubica simples somente a altas temperaturas, porém em baixas a estrutura
preponderante ¢ ortorrdmbica com uma pequena percentagem da estrutura cubica simples
(Megaw, 1946), (Galasso, 1969).

A perovskita primitiva representada por ABO; apresenta uma estrutura cristalina cubica.
Os ions que fazem parte desta composi¢do sdo os cations metalicos (A, B) e o anion nido-
metalico (O). O maior ion ¢ representado pelo cation A e localiza-se na parte central do cubo
ocupando assim o sitio octaédrico com numero de coordenagdo 12. O cation B localiza-se nos
oito vértices do cubo e se situa no sitio octaédrico com ntimero de coordenagdo 6. Os anions
(O) localizam-se entre os vértices do cubo (Fratello et al., 1996).

Além das perovskitas simples existem as perovskitas complexas que geralmente tém
uma composi¢do do tipo AABB’O4 ou AB,B’0Oy e resultam do ordenamento dos ions B ¢ B’
nos sitios octaédrico da célula unitaria da perovskita primitiva. Devido a complexidade da
célula wunitaria destes compostos possibilitou-se uma vasta quantidade de materiais que
apresentam uma progressao continua do parametro de rede (Yadava et al., 2001).

Os grupos das perovskitas complexas sdo representados pelas formulas estequiométricas
(A(By,67B’0,33)03), (A(By33B°0,67)03), (A(By 5B’ 5)03), (A(By5B’75)03) e possuem uma
estrutura cristalina cubica (Galasso, 1969). De todas estas formulagdes estequiométricas,
estudaremos o composto Ba,HoZrOs s tipo 2(A(By 5B’ 5)O03) ou A,BB’Og que representa uma
perovskita cubica complexa ordenada, onde o cation A serd o bario (Ba), os cations B ¢ B" o
holmio (Ho) e zirconia (Zr) e o anion O o Oxigénio (O). A perovskita cubica complexa
ordenada do tipo A;BB’O¢ proporciona uma grande flexibilidade por causa dos seus
parametros de rede, pois se pode manipular os cations B ¢ B'ao longo da sua estrutura, devido
a seus raios serem bastante proximos e se alternarem ao longo dos vértices do cubo da
estrutura cristalina, formando assim, a perovskita ctibica complexa ordenada. De acordo com
a sua estrutura o cation bario e o anion oxigé€nio localizamse uns no centro do cubo e os
outros entre os vértices, ja que os cations holmio e zirconio se alternam ao longo dos vértices
do cubo.

As perovskitas, de uma maneira geral, possuem uma larga variedade de aplicacdes em
areas fundamentais de ciéncias e engenharia dos materiais (Aguiar et al., 1998), dentre elas
destaca-se: cadinhos inertes que suportam elevadas temperaturas para aplicacdes
metallrgicas, cadinhos para crescimentos de monocristais de supercondutores ceramicos de
alta temperatura e substratos para producdo de filmes finos. Dentre as varias aplicacdes da
perovskita, nos deteremos posteriormente a confecgdo de cadinhos inertes mediante a
escassez deste produto no mercado.

Existem alguns estudos presentes na literatura (Erb et al, 1995) que resultam em
cadinhos de BaZrO; (perovskita simples) que foram utilizados com €éxito para o crescimento
de nonocristais em solu¢do de REBa,Cw 0,5 (RE= Y, Er, Dy, Pr), por nio ter ocorrido
reagdo com 0s monocristais em crescimento e nem ter alterado a sua composigdo quimica.
Comprovou-se que ¢ possivel obter cadinhos inertes do tipo perovskita cubica simples ou



perovskita cubica complexa sem que reagissem quimicamente com supercondutores quando
submetidos a tratamento térmico a altas temperaturas (Aguiar et al., 1998), (Yadava et al,
2001).

Os cadinhos comercializados atualmente cujas formulagdes sdo: AbO3;, SnO,, MgO,
Au, Pt, Y,0;, ThO, e também os cadinhos de ZrO, que sdo estabilizados com CaO ou Y,03,
reagem com a substancia que lhe ¢ adicionada quando submetida a elevadas temperaturas,
devido a presenca de elementos estranhos que sdo adicionados ao cadinho (tipicamente Al, Ti,
Si) (Erb et al., 1994), (Erb et al., 1995), (Erb et al., 1996). Estes elementos facilitam o
processo de sinterizacdo, mas por outro lado estimulam a corrosio e o surgimento de
impurezas nos monocristais crescidos quando submetidos a elevadas temperaturas de
sinterizacdo (Erb et al., 1995). Uma das alternativas para inibir as impurezas destes cadinhos ¢é
encontrar um composto com uma composi¢do quimica adequada que possibilite o crescimento
de monocristais nas diversas temperaturas de processamento, sem que haja a contaminagdo ou
corrosdo do mesmo.

Para facilitar a densificagdo dos o&xidos cerdmicos, geralmente utiliza-se Oxido
pertencente aos elementos de transi¢do, em forma de aditivos (dispositivo automatico de
entrada) durante o processo de sinterizagdo da fase liquida (Ghosh et al., 2001). Durante esse
processo, 0s graos se unem em um contato mais intimo melhorando as propriedades
microestruturais ¢ mecanicas e reduzindo a porosidade e os contornos do grio.

O aditivo escolhido para ser adicionado a perovskita cubica complexa ordenada
Ba,HoZrOs 5 foi o 6xido de cobre, em virtude do seu poder de reagdo com o oxido de bario
formando uma fase liquida da forma BaCuO, a uma temperatura aproximada de 1000°C
(Ghosh, et al.2001), (Ueltzen et al., 1993), (Kruger et al., 1991), (Yang, 1998). A presenca
desta fase liquida durante a sinterizagdo promove o rearranjo das particulas e acelera os
mecanismos de difusdo, proporcionando uma maior capacidade de sinterizagdo. Assim sendo,
a adi¢do de 6xido de cobre proporciona uma redugdo nos contornos de grio e nos poros sem
que ocorra qualquer modificacdo na estrutura da perovskita em estudo.

Diante da escassez de cadinhos inertes, este estudo objetiva o aprofundamento no
conhecimento da produgdo das cerdmicas Ba,HoZrOss a base de zirconia para posterior
confeccdo de cadinhos inertes. Dentre as técnicas convencionais de caracterizacdo, serdo
utilizadas difragdo de raios-X, densidade, microdureza Vickers e microestrutura eletronica de
varredura (MEV) aliada a andlise da dispersao de energia de raios-X (EDS).



2. FUNDAMENTOS TEORICOS
2.1 Materiais Ceramicos

Ha cerca de 2000 anos, isto é, bem antes da descoberta do Brasil pelos portugueses, ja
existiam em nosso pais populacdes que fabricavam ceramicas. Eram aldeias instaladas
proximas a rios e ribeirdes, vivendo da caga e pesca, cultivando determinadas plantas e
capazes de manipular convenientemente o barro, produzindo uma gama variada de potes,
baixelas e outros artefatos ceramicos (Padilha, 1997).

A palavra ceramica vem do grego “Keramikos” que significa “material queimado”,
indicando a necessidade de tratamento térmico para adequar suas propriedades a suas
utilizagOes.

Os materiais ceramicos sdo polifasicos, contendo elementos metalicos e ndo metalicos
(C, O, N, P, S), que formam ligacdes quimicas covalentes e i0nicas. A existéncia de varias
fases ceramicas possibilita as combinagdes de atomos metalicos e ndo metalicos, formando
muitos arranjos estruturais. Isso torna possivel a obten¢do de materiais ceramicos para uma
larga aplicagdo industrial.

Em funcdo do arranjo atomico e das ligagdes quimicas presentes, os materiais ceramicos
apresentam elevadas rigidez e dureza mecinica, alta fragilidade, alta temperatura de fusdo,
alta resiliéncia a abrasdo, grande resisténcia ao calor (Padilha, 1997).

Duas das caracteristicas que diferem os materiais cerdmicos, de um modo geral, das ou-
tras classes de materiais sdo sua alta temperatura de fusdo (com exceg¢do da maioria dos vi-
dros) e sua elevada dureza. Essas caracteristicas sdo uma conseqiiéncia direta da natureza das
ligagdes quimicas primarias de carater idnico-covalente estabelecidas entre os atomos que
constituiem os materiais ceramicos. Por serem bastante fortes e direcionais, essas ligacOes
quimicas requerem temperaturas elevadas para serem rompidas e dificultam o deslocamento
relativo entre atomos vizinhos, reduzindo drasticamente sua capacidade de deformagdo plés-
tica (Ohring, 1996). Sdo, portanto, materiais frageis.

2.1.1 Ceramica Tradicional

Ceramicas Tradicionais envolvem processos de transformagdo que exigem pouco con-
trole dos seus parametros operacionais, utilizando-se, quase sempre, matéria -prima natural.

A argila foi o primeiro material estrutural inorgénico a adquirir propriedades completa-
mente novas devido a agdo da sinterizacao (Padilha, 1997).

As matérias-primas utilizadas nas ceramicas tradicionais sdo: argilas cauliniticas (uso
para ceramica branca — revestimento de piso); quartzo, usado para ceramica branca; feldspato,
para controlr a temperatura de sinterizagdo; filito ceramico, usado para substituir o quartzo e
feldspato; talco, usado em porcelanas elétricas; dolomita, usada para fabricagdo de cal e de
refratario e calcita (CaO) usado para fabricacdo de esmalte em revestimento cerdmicos. A
partir desta matéria-prima obtémse porcelanas e materiais refratarios (revestimento de forno).

2.1.2 Ceramicas Avancgadas

Popper (Devezas, 1983) considera o ano de 1959 como sendo o ano do nascimento dos
materiais ceramicos especiais, pois no verdo desse ano realizou-se o “ First Special Ceramics
Symposium”, que vinha a coroar quase meia década de esforcos da British Ceramis Research
Association no desenvolvimento de dois projetos contratados pelo governo britanico, que se
intitulavam ‘“New Electrical Ceramics” e New High - Temperature Materials”.



Os materiais ceramicos avangados resultam de processos de transformagdo altamente
controlados de matérias-primas sintéticas. Tais materiais sdo empregados em industrias com
alta tecnologia, como a nuclear, a acroespacial e a eletronica (Callister, 2002).

A matéria-prima (6xidos, nitretos, carbonetos e boretos) utilizada na cerdmica avangada
nas areas de alta tecnologia apresenta-se na forma de pods cerdmicos que sdo obtidos sinteti-
camente visando o controle da pureza do material, da morfologia e do tamanho das particulas.
Estes controles sdo obtidos através de tratamentos especifico, conferindo-lhe um alto desem:
penho, que encarecem o produto final (Ohring, 1996).

As ceramicas avangadas também sdo conhecidas por outros termos: ceramicas novas,
especiais, modernas, ceramicas para engenharia, entre outros (Ichinose et al., 1997). Estas
cerdmicas s3o insubstituiveis em uma série de aplicagdes, principalmente naquelas que
exigem materiais com alto ponto de fusdo, boa resisténcia mecanica em altas temperaturas e
alta resisténcia a abrasdo e a lixiviagdo, além de apresentar interessantes proprie dades
elétricas e magnéticas (German, 1994). Portanto, possuem iniimeras aplicacdes tecnologicas
tais como cadinhos de alta temperatura (figura 2.1), encapsuladores de chips, isoladores
térmicos de Onibus espaciais, substratos de circuitos integrados, capacitores, motores
ceramicos, para-raios, varistores, umidificadores e materiais para laser. Das inumeras
aplicagdes das cerdmicas avangadas citadas, estudaremos o comportamento da cerdmica
avancada Ba,HoZrOs 5 para confec¢do de cadinhos de alta temperatura.

Figura 2.1 - Cadinhos cerdmicos de alumina usados em
temperaturas elevadas.

O estudo das ceramicas avancadas torna possivel o desenvolvimento de novas tecnolo-
gias, que seriam inacessiveis com os materiais convencionais € também na substituicdo de
materiais escassos. O seu custo de produgdo torna-se mais vidvel do que muitos metais e ligas
metalicas por serem materiais leves e suportarem temperaturas elevadas (Devezas, 1983).

A diferenca entre as cerdmicas tradicionais e avancadas € basicamente a maior exigén-
cia para as segundas no que diz respeito a conformidade do produto (especificacdo) e confia -
bilidade em relagdo a probabilidade de ele falhar num determinado periodo de tempo.

Os materiais avancados sdo tipicamente materiais tradicionais cujas propriedades foram
aprimoradas, ou entdo materiais sintéticos de alto desempenho recentemente desenvolvidos
(Boschi, 1996).



2.1.3 Processamento de Materiais Ceramicos

As propriedades dhs cerdmicas, bem como dos demais materiais, sdo fundamentalmente
influenciadas pela qualidade das matérias-primas a partir das quais as mesmas sdo fabricadas
e pela microestrutura final. Assim sendo, qualquer tentativa de controle das propriedades de
um produto deve passar pelo entendimento das propriedades basicas dos materiais, bem como
pelo processo de fabricagdo durante o qual a microestrutura se desenvolve.

O processamento de materiais ceramicos segue uma série de etapas. De inicio, con-
forma-se uma peca cerdmica a partir de sistemas particulados (ou pds). Diversas técnicas po-
dem ser empregadas para conformar os pds-cerdmicos. Com o produto conformado faz-se a
secagem, depois a queima e obtémse os produtos ceramicos como mostrado na Figura 2.2.

Matérias-primas
particuladas

Dispersao e

homogeneizacdo de

I

Injecdo

| Técnicas coloidais

Figura 2.2 — Principais etapas usualmente envolvidas no processamento
de materiais ceramicos (Pandolfelli, 2000).



2.2 Estrutura Cristalina das Perovskitas

As perovskitas sdo materiais de alto valor historico e tecnologico. Historico por ser um
mineral abundante na terra e utilizado ha muito tempo. Elas s3o tema de interesse entre os
gedlogos. A importancia tecnologica € pelo fato das perovskitas possuirem grande flexibili-
dade quanto aos pardmetros de rede permitindo varias aplicagdes como cadinhos para cresci-
mento de monocristais de supercondutores ceramicos de alta tenmperatura, substrato para pro-
dugdo de filmes finos, materiais para tecnologia de laser, aplicagdes espaciais, na area de
energia nuclear, materiais supercondutores, etc (Fratello et al, 1996), (Brandle & Fratello,
1990). As perovskitas cubicas podem ser simples ou complexas.

2.2.1 Perovskita Cubica Simples

A estrutura das perovskitas simples, mostrada na figura 2.3, envolve trés ions com a
forma geral ABO; em uma célula unitdria ctbica. Os ions A e B sdo cations metalicos e o ion
O ¢ um anion ndao-metalico. O cation A representa o maior ion e localiza-se no centro do cubo
ocupando o sitio octaédrico com numero de coordenacdo 12. O cation B localiza-se nos oito
vértices do cubo e se situa no sitio octaédrico com mimero de coordenagdo 6. Os anions O
localizam:se entre os vértices do cubo (Fratello et al, 1996).

Figura 2.3 - Diagramas da estrutura cristalina da perovskita
simples ABO;.

2.2.2  Perovskitas Ctbicas Complexas

Os trabalhos mais antigos realizados nas décadas de 1950 e 60 (Galasso et al., 1959),
(Galasso et al.,, 1961) identificaram um grande grupo de materiais que possuem estrutura ba-
sica da perovskita ABOs, ou pequena distor¢do desta estrutura. As perovskitas complexas
possuem como foérmulas mais comuns ABB’O4 ou AB,B’Oy ¢ resultam do ordenamento dos
ions B e B’ nos sitios octaédrico da célula unitaria da perovskita primitiva. Devido ao au-
mento da complexidade da célula unitiria, nesses sistemas, ¢ possivel produzir uma vasta
quantidade de materiais que apresentam uma progressdo continua do parametro de rede (Ya-
dava et al., 2001).

Ao longo deste trabalho sera enfatizado a perovskita complexa cubica ordenada
A,BB’O¢ que estd representada na figura 2.4. As perovskitas A, BB'Og quando submetidas a
tratamentos térmicos geram superestruturas na forma de planos impares como (111), (333).
Esta é uma caracteristica marcante de uma perovskita complexa cubica ordenada. Os pardme -
tros de rede dessa superestrutura t€m o dobro do comprimento dos parametros de rede da cé-
lula primitiva simples ABO3.
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Figura 2.4 - Diagrama da estrutura cristalina da perovskita
cubica complexa ordenada A, BB’Og.

2.3 Oxidos Utilizados para Formacio da Perovskita Ciibica Comple xa Ordenada

2.3.1 Diéxido de Zirconio (ZrO5)

O ¢6xido de zirconio ¢ obtido através de processos térmicos e possui a formula quimica
(Zr0,), e dependendo do processo utilizado a faixa de pureza quimica varia de 98,00% a
99,99%. Seu peso molecular ¢ de 123,22 g/mol e ¢ usado como um material refratario de alta
temperatura ¢ em laminas de corte. O ponto de fusdo ¢ muito elevado (cerca de 2700°C). O
oxido do zirconio é extremamente resistente ao desgaste e quimicamente inerte. Tem uma
dureza de 8,2 Mohs.

O 6xido de zirconio encontra largas aplicagdes nas industrias cerdmica e quimica. E uti-
lizado como cerdmicas refratarias, nas industrias eletroquimicas e nos materiais resistentes a
corrosao.

Existem trés fases cristalinas da zirconia pura a diferentes tmperaturas. Em temperatu-
ras muito altas (> 2370°C) a zircOnia tem uma estrutura ctibica. Nas temperaturas intermedia-
rias (1170 a 2370°C) tem uma estrutura tetragonal e a baixas temperaturas uma fase monocli-
nica que aparece a partir de uma transformacdo martensitica da fase tetragonal. A
transformacgdo da fase tetragonal para a fase monoclinica é rapida e ¢ acompanhada de 3% a
5% do aumento do volume que provoca trincamento ao produzir corpos com zirconia pura.
Por esta razdo, oxidos estabilizantes sdo adicionados a zirconia, com o objetivo de reter a fase
tetragonal a temperatura ambiente (Mello et al., 1995). A figura 2.5 representa a estrutura
geométrica no estado sélido do dxido de zirconio.



Figura 2.5 - Forma tridimensional do oxido de zirconio no
estado solido.

2.3.2 Oxido de Hélmio (Ho,O5)

O o¢xido de hélmio consiste em um pod amarelo claro, insoluvel na agua e solivel no
acido. Possui um peso molecular de 377,85 g/mol, ponto de fusdo de 2415°C, densidade de
8410 kgm? e pertence a familia das terras raras. A figura 2.6 representa a estrutura
tridimensional no estado so6lido do ¢xido de hoimio.

Figura 2.6 - Forma tridimensional do 6xido de holmio no
estado solido.



2.3.3 Oxido de Bério (BaO)

O oxido de bario possui um peso molecular de 153,326 g/mol. Seu ponto de fusdo ¢
aproximadamente 1900°C e densidade de 5720 kg m>. A figura 2.7 representa a estrutura
tridimensional no estado sélido do ¢xido de bario.

Figura 2.7- Forma tridimensional do 6xido de bario no
estado sélido.

2.3.4 Oxido de Cobre (CuO)

Devido a alta temperatura de sinterizagdo que acarreta um aumento consideravel dos
custos industriais, aliada a dificuldade de obten¢do de uma microestrutura favoravel, é reco-
mendavel a utilizacdo de aditivos que possibilitem uma redugdo da temperatura de sinteriza-

¢ao e a formagdo de uma microestrutura adequada (Santos, 2001).
E comum na preparagdo das cerdmicas perovskitas cubicas complexas adicionar-se

oxidos pertencentes a elementos de transicdo para reduzir a temperatura de sinterizagdo e

aprimorar a microestrutura.
A férmula quimica do 6xido de cobre é CuO, peso molecular de 79,54 g/mol e sua es-

trutura cristalina € triclinica. A figura 2.8 representa a estrutura tridimensional no estado s6-
lido do 6xido de cobre.
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Figura 2.8 - Forma tridimensional do 6xido de cobre no
estado solido.

2.4 Reacao no Estado Solido

Para formar uma solugdo solida, os cristais devem ter geometria semelhante e possui-
rem raios idnicos proximos (a diferenga ndo deve ser maior que 15%). Quanto mais proximos
forem os raios i0nicos, mais completa serd a faixa de solugdo solida. A solugdo solida pode
ocorrer mais rapidamente a temperaturas elevadas onde a estrutura do cristal torna-se nenos
compacta devido a vibragdo térmica (Reed, 1988).

2.5 Fabricacio por Prensagem Uniaxial

A prensagem uniaxial “a seco” ¢ um importante método de conformagdo de produtos
ceramicos. Nesta concepcdo a pressdo ¢ aplicada através do pungdo superior, que ¢
introduzido na cavidade que contém a amostra, formada pela matriz e pelo pungdo inferior, os
quais permanecem imodveis nesta etapa. Uma vez compactada a amostra, o pungdo superior é
retirado e o deslocamento do pungdo inferior permite a extragdo da peca do molde, conforme
figura 2.9 (Albaro, 2001). A amostra conformada assume a configuracdo do molde e do cursor
da prensa através do qual a pressdo ¢ aplicada e obtém dois efeitos caracteristicos:
empacotamento das particulas e agregacdo das particulas. O empacotamento ¢ uma
justaposicdo das particulas (compactado), sem obter-se coeréncia. A agregacdo das particulas
€ necessaria para manté-las na forma de uma massa coerente (agregado) (Callister, 2002).
Esse método estd restrito a formas relativamente simpks; contudo, as taxas de produgdo sdo
altas e o processo ¢ barato.
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Figura 2.9 - Prensagem uniaxial de
p6s ceramicos (Albaro, 2001).

2.6 Sinterizacao

A sinterizacdo busca a eliminagdo do espaco vazio existente entre as particulas, resul-
tando em um corpo rigido, completa ou mrcialmente denso, através de um processo fisico,
termicamente ativado, que faz com que um conjunto de particulas de determinado material,
inicialmente em contato mutuo, adquira resisténcia mecanica. Sua forga motora ¢ o decrés-
cimo da energia superficial livre do conjunto de particulas, conseguido pela diminuicdo da
superficie total do sistema (Silva & Junior, 1998), (Van Vlack, 1973).

Uma outra definigdo que pode aplicar a sinterizacdo ¢ como sendo um processo
termodindmico que resulta na ligacdo intima interparticulas, em temperaturas elevadas. Ela
pode ocorrer abaixo do ponto de fusdo de um dos componentes, tendo assim a sinterizagdo
fase solida, mas muitas vezes envolve a formagdo de uma fase liquida proveniente de um
aditivo de menor ponto de fusdo, neste caso, temrse a chamada sinterizagdo via fase liquida.
Em ambos os casos o transporte de massa ¢ realizada por varios mecanismos de difusdo
(German, 1994), (Kingery et al., 1976). O estudo da sinterizagdo consiste em relacionar o
aspecto estrutural da peca sinterizada (porosidade residual, fases presentes, tamanho médio de
grdo e distribuicdo de tamanho de grdo, homogeneidade estrutural, etc.) as caracteristicas dos
pos-usados (tamanho médio e distribuicdo de tamanho de particulas) considerando também as
condigdes de sinterizagdo, tais como temperatura, tempo e atmosfera de sinterizagdo. As
reacOes de sinterizagdo ocorrem, quando a temperatura aplicada ao sistema alcanca a faixa
entre 0,5 a 0,8 da temperatura de fusdo do material (Ohring, 1996). Esta energia ¢ suficiente
para causar difusdo atémica, no estado solido, e escoamento viscoso, quando uma fase liquida
esta presente (Reed, 1988).
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2.6.1 Mecanismos de Movimentos Atomicos

Os atomos de um material tornam-se mais estiticos a 0K— zero absoluto. Sob tal
condtdo, os atomos se acomodam segundo suas posigdoes de mais baixa energia entre seus
vizinhos. Com a elevagdo da temperatura os atomos aumentam suas vibragdes, iniciando as-
sim o processo de difusdo. Sera enfatizado logo apods, os fatores que propiciam os movimen-
tos atomicos de difusdo durante a sinterizagdo (Van Vlack, 1984).

Os atomos em materiais sOlidos estio em constante movimentacdo, sob condigOes
termodinamicas favoraveis. Esta movimentacdo se deve a dois fatores: o primeiro ¢ a existén-
cia de um sitio adjacente vazio e o segundo € que o atomo deve possuir uma energia vibracio-
nal suficiente para quebrar as ligacOes atomicas que o une aos seus vizinhos e entdo causar
alguma distor¢do na rede cristalina durante o deslocamento. O movimento por difusdao se deve
a uma pequena fragdo de nimeros total de atomos vibrando quando submetidos a uma tempe-
ratura especifica. Esta fragdo aumenta em fungdo do aumento da temperatura (Callister,
2002).

2.6.2 Mecanismos de Sinteriza¢do

Como ja citamos anteriormente, durante a sinterizagdo as particulas se unem em um
contato intimo, o que reduz a porosidade. A forca motriz para este contato ¢ conseguida pela
diminui¢do da energia superficial total, devido ao contato e crescimento entre os graos. Estas
superficies estdo distribuidas nos seguintes grupos: superficies cristal/vapor, superficies das
interfaces (contornos solido/liquido) e contornos de grao. Os atomos em qualquer dessas
interfaces (superficies) possuem energia maior do que os atomos situados no interior (Van
Vlack, 1973). Os atomos que se encontram na superficie ou na interface com outro sistema
estdo numa situagdo diferente das que se encontram em seu interior. Enquanto os atomos
localizadas no interior do sistema estdo sujeitas a forcas em todas as dire¢cdes, dando como
resultante uma forca nula, as que se encontram na superficie sofrem a acdo de forcas dando
como resultante a forga R, conforme se pode observar na figura 2.10. A resultante R é uma
forca no sentido do interior do sistema, como se estivesse “puxando” a particula para o seu
interior. Devido a essa resultante, a superficie possui um excesso de energia, chamada energia
superficial, Es (Souza, 2002).
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Figura 2.10 - Interacdo entre as particulas de
um sistema.

2.6.2.1 Sinteriza¢ao por Difusdo Atomica

Existem quatro mecanismos de sinterizagdo distintos, que podem ser simultaneos
quais sejam: 1) escoamento viscoso ou deformacdo plastica das particulas, 2) difusdo, 3)
vaporizagdo e condensacdo e 4) solucdo e precipitacdo (Reed, 1988), (Van Vlack, 1973).
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Iremos nos deter somente ao mecanismo de difusdo, pois aparentemente ¢ o principal
mecanismo de sinterizacdo dos produtos ceramicos (Van Vlack, 1973).

A difusdo envolve o movimento dos atomos € o movimento, em sentido contrario, dos
vazios do reticulado (Van Vlack, 1973).

O mecanismo de difusdo de rede transporta os vazios para a superficie, com um
concomitante escoamento de atomos em diregdo oposta. Este mecanismo de difusdo vai
provocar a contracdo dos intersticios, promovendo um empacotamento mais denso e uniforme
do material cerdmico sinterizado. Os mecanismos de escoamento viscoso e deformacio
plastica sdo efetivos somente quando uma fase liquida estiver presente e uma pressdo for
aplicada. Estes ultimos mecanismos também causam contragdo, devido a uma redugdo do
espagamento interparticulas e decréscimo da quantidade de vazios (Reed, 1988).

Para que um atomo se mova € necessario que se supere uma barreira de energia. Essa
energia ¢ chamada de energia de ativagao.

Com base na P Lei de Fick (Eq. 2.4), obtemos o coeficiente de difusdo, onde o fluxo
de atomos por unidade de 4area na unidade de tempo ¢é proporcional ao gradiente de
concentragdo dc/dx.

_Ddc

J=-DXZ&
dx

(2.4)

Na (Eq. 2.4), J é o fluxo de atomos por unidade de area e tempo (dtomo/nt.s), D é o
coeficiente de difusdo (cnt/s) e o sinal negativo indica que o fluxo de 4tomos ocorre de forma
a diminuir o gradiente de concentragdo (Van Vlack, 1984).

O coeficiente de Difusdo, D, depende de trés fatores: 1) da natureza dos atomos do
soluto (quanto menor o raio do atomo no soluto maior serd o coeficiente de difusdo); 2) do
tipo de estrutura (quanto menor o fator de empacotamento maior D) 3) ¢ da temperatura pois
temperaturas mais elevadas, conduz um maior coeficiente de difusdo, porque os dtomos tém
maior energia térmica e, conseqlientemente, maiores probabilidades de serem ativados no
sentido de vencer a barreira de energia entre os atomos (Van Vlack, 1984).

Relacionando a difusdo com a temperatura obtemos as (Eq. 2.5) e (Eq. 2.6):

9

D = D,e *" (2.5)

In D= D, 9 (2.6)
RT

Nas Eq. acima R ¢ a constante universal dos gases, igual a 1,987 cal/molk, D é o coeficiente
de difusdo (cn?/s) e Q ¢ a energia de ativagio para difusdo (cal/mol)

2.6.3 Cinética de Sinterizagdo

Durante a sinterizagdo, a porosidade da estrutura é diminuida. Para isto, o material deve
ser deslocado para preencher os espagos vazios. E justamente o modo como este material é
deslocado que indica o tipo de sinterizagdo. Deste ponto de vista, a cinética de sinteriza¢ao
difere grandemente quando existe ou ndo um liquido presente na estrutura. Por isso, divide-se
o processo de sinterizacdo em dois tipos basicos: a sinterizacdo por fase liquida e a
sinterizacdo por fase solida. Todas as variagdes de cinética de sinterizagdo encontradas ao se
sinterizar materiais especificos podem ser enquadradas dentro destas duas classes basicas.
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Uma enormidade de equacdes que expressem a cinética de sinterizacdo pode ser obtida
uma vez que ela (a cinética) depende do tamanho, forma, grau de compactacdo das particulas
e dos constituintes (formadores de fase liquida) e temperatura.

A uniformidade ¢ um fator que permite que a snterizagdo ocorra a uma temperatura
mais baixa e de maneira uniforme através do compacto. Esta uniformidade depende,
inicialmente, das qualidades originais do pd ceramico utilizado, tais como particulas finas,
distribuicdlo homogénea dos tamanhos das particulas e composicdo quimica pura. As
mudangas que ocorrem na microestrutura, quando ¢é realizada a sinterizagdo, sdo novas
caracteristicas de empacotamento das particulas. Estas mudangas podem ser divididas em trés
etapas distintas (James, 1888):

Etapa Inical

= Alisamento das superficies das particulas.

= Crescimento dos pescogos entre as particulas.

= Formagdo dos contornos dos graos.

= Interceptagdo dos vazios pelos contornos de grao.
= Decréscimo da porosidade.

Etapa Intermediaria

= Arredondamento dos vazios.
= Redugdo significativa da porosidade.
= Lento crescimento dos graos.

Etapa Final

= Contracdo dos vazios.

= Contornos dos graos interceptam vazios isolados.

= Vazios desaparecem ou contraem para um tamanho limitado.

= Vazios maiores do que os grios contraem mais lentame nte.

= Grdos muito grandes crescem rapidamente.

= Vazios localizados entre grandes griaos contraem mais lentamente.

Os compactos ceramicos heterogéneos apresentam particulas, aglomerados e poros, de
diferentes tamanhos, formas e afinidades quimicas. As transi¢c des entre essas etapas de
sinterizagdo ocorreram em taxas variadas, e em diferentes regides microscopicas do
granulado. A redugdo da area de superficie especifica dos graos ¢ resultado das mudangas
ocorridas na sinterizacdo, como alisamento das particulas e diminuigdo dos poros. Em sinteses
convencionais, a reducio da energia livre do sistema ocorre devido ao decréscimo da area de
superficie especifica dos graos.

2.6.4 Sinterizagao por Fase Solida

Na sinterizagao por fase sélida o material é transportado sem que haja qualquer tipo de
liquido na estrutura. Existem diversas formas de transporte de material: por fluxo viscoso
(caso dos vidros, materiais amorfos e também cristalinos, submetidos a pressdo), por difusdo
atomica (os cristais) ou por transporte de vapor (materiais com alta pressio de vapor). Em
todos estes casos o material ¢ transferido para a regido de contato entre particulas vizinhas.
Outras formas de transporte, até mais eficientes do que estas citadas devem ser consideradas
porque envolvem deslocamento de particulas inteiras, como deslizamento e rotagdo de
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particulas inteiras, e ndo deslocamento de atomos individuais. Sejam quais forem os
mecanismos atuantes, rigidez e densificacdo sdo conseguidas pelo aumento da area de contato
entre as particulas e o melhor empacotamento de matéria.

Na figura 2.11 ilustramos o principio da sinterizagdo soélida. Na parte (a), ha duas
superficies entre duas particulas quaisquer. Depois da sinterizagdo, apenas um Unico contorno
de grio separa essas particulas. As duas superficies sdo contornos de alta energia; o contorno
de grdo possui menos energia. Assim sendo, esta reagdo ocorre naturalmente se a temperatura
for alta o bastante para que um numero significativo de atomos se mova.

(a) (b)

Figura 2.11 - Sinterizacdo sélida. (a) Particulas antes da
sinterizagdo, com duas superficies adjacentes. (b) Grios
apos a sinterizagdo t€m um contorno. A forga motriz
para a sinterizagdo ¢ a reducdo da area superficial (e,
portanto, da energia de superficie) (Van Vlack, 1984).

Ao aumentar a temperatura ocorre um aumento de energia cinética (agitagdo das
moléculas) e conseqiientemente o nimero de colisdes efetivas, resultando em um aumento na
velocidade da reacdo. Quando se necessita de um longo tempo para que a reagdo se complete
¢ porque os ions se difundem muito lentamente. Sendo assim, o tempo ¢ de fundamental
importancia para a dada reagao assim como a temperatura (difusao dos ions).

2.6.5 Sinterizagdo por Fase Liquida

A sinterizagdo na fase liquida é um processo de fabricagdo comum para cerdmicas
devido a sua rapida densificacdo (Suzuki, 1999).

A sinterizagdo por fase liquida acontece na presenca de uma fase liquida. Este liquido
pode resultar da fusdo de um dos componentes do sistema ou pode ser o resultado de uma
reagdo entre pelo menos dois componentes do sistema (Silva, 1998).

A ocorréncia deste liquido ¢ a maior diferenca entre os dois tipos bdsicos de
sinterizagdo, e¢ tem papel decisivo na determinagdo dos mecanismos de sinterizagdio e do
aspecto final da estrutura sinterizada. Em termos gerais, pode-se dizer que, em comparagdo a
sinterizacdo por fase solida, este tipo de sinterizagdo € mais rapido o que possibilita
facilmente uma reducdo na porosidade da estrutura. A sinterizacdo com fase liquida ¢ um
modo bastante atraente de consolidagdo de materiais dificilmente sinterizaveis por fase solida
e para a obtencao de materiais compdsitos.

A eficiéncia da sinterizagdo via fase liquida depende do tipo de liquido formado, de
sua viscosidade, bem como das condigdes de tempo e temperatura de sinterizacdo. Os fatores
que mais influenciam nesta sinterizacdo sdo: angulo de contato (molhabilidade), capilaridade
e solubilidade do solido no liquido. A sinterizagdo via fase liquida possui trés estagios:
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rearranjo, solugdo-reprecipitacdo e coalescéncia, sendo que, em termos de densificacdo final,
0 estagio mais importante é a solugdo-reprecipitagio.

O mecanismo de densificagdo atuante aqui tem sido amplamente estudado desde o
trabalho de Kingery, inclusive para rearranjo de particulas e solugdo-reprecipitagdo (Suzuki,
1999), (Kingery, 1959). Estes mecanismos sdo bastante dependentes da quantidade de liquido
presente na estrutura ¢ da interagdo deste liquido com a fase solida (molhabilidade, dissolucao
entre solido e liquido, reagdo para formacgdo de outras fases com absor¢do ou liberagdo de
energia, etc.). Em todo caso, existe sempre uma importante contribuico da a¢do das forcas de
capilaridade. Se a molhabilidade do sdlido pelo liquido for favoravel esta forca de
capilaridade promove um forte e rapido rearranjo de particulas que leva a densificagdo. Se a
molhabilidade ¢ desfavoravel, as forgas de capilaridade atuam em sentido oposto, impedindo
a densificagdo e promovendo até o rompimento da estrutura (German, 1985).

O termo molhabilidade ¢ usado para designar a tendéncia que tem um liquido para
formar uma interface com um soélido. Quanto maior for a area da interface sdlido-liquido
formada tanto maior sera a molhabilidade, que pode ser expressa pelo angulo de contato entre
a fase liquida e o substrato sdlido. O angulo de contato pode ser relacionado as energias
interfaciais de modo bastante simplificado (Boruvka & Neumann, 1977) através da Eq. de
Young (2.7)

Ysyr =Vs.— YLVCOS (7) =0 (2.7)

onde Ysv, Yo, YLv S30 as tensdes superficiais das interfaces solido-vapor, sélido-liquido e
liquido-vapor e y o angulo de molhamento. Adicionalmente, a tendéncia de formagdo de
contato solido-liquido pode ser expressa em termos do coeficiente de espalhamento (Ross,
1992), descrito em termos das tensdes superficiais mencionadas na (Eq. 2.8) de Young.

S=Ysr =Vs.—Vir (2.8)

Estas sdo as condi¢des termodinamicas para o molhamento de um so6lido por um liquido.

O conceito de molhamento bem como as condigdes termodinamicas podem ser
estendidas a duas fases solidas em contato, uma vez que ocorrem interagdes entre estas duas
fases, assim como ocorre quando existe o liquido. A principal diferenca entre o molhamento
liquido-sélido e sdlido-sélido estd na cinética, pois o deslocamento de matéria para o
molhamento na fase sélida tem caracteristicas bem distintas daquelas do deslocamento em
fase liquida. O tempo de molhamento ¢ uma das conseqiiéncias desta diferengas.

A taxa de sinterizagdo por fase liquida ¢ também fortemente afetada pela temperatura,
para a maioria dos compostos. Um pequeno aumento da temperatura resulta em um
substancial aumento na qualidade de fase liquida presente. Em alguns casos isto pode ser
benéfico com o aumento da taxa de densificagdo. Em outros casos isto pode causar um
excessivo crescimento de grio (o qual reduz a resisténcia mecénica). (Callister, 2002).

2.7 Densificacao

A densificagdo do produto ceramico durante a sinterizagdo ocorre através dos
mecanismos de transporte de massa. Entre os mecanismos de transporte existentes alguns ndo
causam densificagio diretamente. E o caso da difusdo de superficie, que é um mecanismo de
transporte que promove o alisamento da superficie dos graos, unido das particulas e
arredondamento dos poros, mas ndo produz contracdo de volume. Outro mecanismo que
também ndo causa densificacdo é o transporte de vapor do interior para a superficie do
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produto, onde apresenta menor pressdo de vapor. Os principais mecanismos de difusdo, que
causam contragdo, sdo difusdo de contornos de grio e difusdo de rede. O mecanismo de
difusdo ao longo do contorno dos graos produz o crescimento do pescoco entre as particulas,
conforme Figura 2.12. Este crescimento do pescoco reduz o tamanho dos vazios e desloca-os
para regides concavas do granulado. O mecanismo de difusdo de rede transporta os vazios
para a superficie, com um concomitante escoamento de atomos em dire¢do oposta. O efeito
combinado destes dois mecanismos de difusdo vai provocar a contracdo dos intersticios,
promovendo um empacotamento mais denso e uniforme do material ceramico sinterizado. Os
mecanismos de escoamento viscoso e deformagdo plastica sdo efetivos somente quando uma
fase liquida estiver presente ¢ uma pressdo for aplicada. Estes ultimos mecanismos também
causam contragdo, devido a uma reducdo do espacamento interparticulas e decréscimo da
quantidade de vazios (Reed, 1988).

O compacto obtido a partir de suspensdes ndo adequadamente dispersa pode apresentar
poros relativamente grandes, os quais reduzem a taxa de densificacdo no estagio final de
sinterizacdo (Hirata et al., 1992).

Figura 2.12 - Microscopia eletronica de
varredura (MEV) mostrando a unido entre os
gridos na forma de “pescocos”, por onde ocorre
difusdo atomica (Ohring, 1996).

2.8 Crescimento de Grao

O fendmeno crescimento normal de grio ou o proprio crescimento de grio ocorre
quando os graos crescem uniformemente, ou seja, a grande maioria tem em todos os instantes
“diametro” préximo a um diametro médio (Padilha & Siciliano, 1996).

A forca motriz para crescimento de grio é a energia liberada quando um &atomo
atravessa o contorno de um grio de superficie convexa, para um grio de superficie concava,
onde ¢ mais estavel, conforme Figura 2.13, ou seja, ¢ a difusdo dos atomos em pequena escala
de um lado do contorno de grao para outro (Callister, 2002).

Os contornos de grao se movem na direcdo de seu centro de curvatura através de um
fluxo de atomos no sentido aposto. Como os graos pequenos tendem a ter superficies de
convexidade mais pronunciada que os maiores, eles desaparecem, alimentando os graos
maiores e desta forma diminui a area total de contornos, produzindo uma conseqiiente
redugdo na energia total. A figura 2.14 mostra desta forma, o tamanho médio de grao aumenta
com o tempo.



18

Durante a recristalizagdo, os contornos de grdo migram no sentido oposto ao centro de
curvatura enquanto no crescimento de grio, a migracdo se d4 no sentido do centro do
contorno.

Vamos considerar que a area de contornos de grao por unidade de volume (S,) é dada
pela (Eq. 2.9):

S =2P, (2.9)

onde P. é o numero de intersecgdes dos contornos com a linha teste € que o didmetro médio
dos graos D pode ser determinado com o auxilio da relagao (Eq. 2.10) ;

p=L 2.10)

L

pode-se concluir que (Eq. 2.11);
(2.11)

Portanto, a energia devido aos contornos de grio de um material por unidade de
volume pode ser obtida pelo produto S.y (y € a energia média de contornos de grio de um

dado material de area), ou seja, o potencia termodindmico para o crescimento de grao (Fc,) €
dado pela Eq.(2.12):

P22 (2.12)

Aplicando-se a relacdo acima para dois graos vizinhos de tamanhos diferentes
(D,<Dy), a diferenca de energia entre seus contornos representa o potencial termodinamico
local para crescimento de grao (ou recristalizagdo secundaria) Eq. (2.13), ou seja:

1 AD

1
F,=2y———=2y.
“ 7/D yDD

(2.13)
1 D2 1. 2

De acordo com a (Eq. 2.13) conclui-se que localmente, o potencial termodindmico
cresce com a diferenga de tamanhos entre graos vizinhos (Padilha & Siciliano, 1996).



Figura 2.13 - Movimento do contorno de grdo. Os
atomos se movem para o grio de superficie concava,
onde sdo mais estaveis. Como resultado, o contorno se
move em diregdo ao centro de curvatura.

=

Figura 2.14 - Crescimento de grdo. Os contornos se
movem na dire¢do do centro de curvatura (setas). Como

resultado, os grios pequenos eventualmente desaparecem
(Van Vlack, 1984).
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3. METODOLOGIA
3.1 Preparaciao de Amostras

A perovskita cubica complexa ordenada Ba,HoZrOs s foi obtida utilizando-se o
método de reagdo em estado-sdlido como mostra a reagdo quimica discriminada na (Eq. 3.1).

1
2Ba0 + 3 Ho0,0; + ZrO, — 5 Ba , HoZrO s 5 (3.1

3.1.1 Composi¢ao Quimica

Quantidades calculadas estequiometricamente de 6xido de bario (BaO), oxido de
holmio (Ho,O3) e oxido de zirconia (ZrO,) foram pesadas em uma balanga analitica com uma
precisdo de quatro casas decimais a fim de obter a estequiometria desejada. Depois de
pesados, os reagentes foram misturados e moidos com a ajuda de um almofariz de agata e de
um pistilo, durante varios minutos, para assegurar a homogeneidade do po resultante. Para
aumentar ainda mais o contato entre os reagentes, ¢ facilitar a difusdo de ions entre os graos,
adicionou-se um pouco de acetona P.A. no pd ainda presente no almofariz. Entdo despejamos
a mistura no molde e conformamos amostras de 10 mm de didmetro €2 mm de espessura em
uma prensa de marca SCHWING SIWA sob uma pressdo de 38 MPa durante cinco minutos a
fim de obter pastilhas no formato desejado. Apds a compactagdo, as pastilhas foram
acondicionadas em cadinhos de alumina (Al,O3) e submetidas a tratamentos térmicos.

O tratamento térmico utilizado nas amostras foi dividido em duas etapas: a calcinagdo e
a sinterizagao.

3.1.2 Prensagem

Para realizagdo da prensagem uniaxial foi feito um esboco de um molde metalico com
as dimensdes discriminadas na figura 3.1. O molde metdlico foi confeccionado a partir do
aco-C ABNT 1020 como pode ser visto na figura 3.2. Ao aplicarmos uma pressdo de 38 MPa
o molde ndo o suportou e percebemos que ocorreu uma visivel deformagdo neste molde.
Entdo, foi confeccionado um outro molde metélico a partir do ago-C ABNT 1045 a fim de
substitui-lo. Este novo molde foi temperado em 6leo a partir de 700°C. Tornando, assim, apto
a realizacdo da prensagem.

Na prensagem uniaxial como mostrada na Figura 2.9 o pd é compactado em um molde
metalico através de uma pressdo que ¢ aplicada ao longo de uma unica diregdo. A peca
conformada assume a configuracdo do molde e do cursor da prensa através do qual a pressdo
¢ aplicada.

A operagdo compreende trés estagios (Albero, 2000):

1) preenchimento da cavidade do molde;
2) compactacdo da ceramica;
3) extragdo da peca.

Uma tensdo transmitida & massa cerdmica provoca deformag¢do do granulado por
deslizamento e rearranjo das particulas. Essas deformagdes reduzem a porosidade e aumentam
o numero de contatos intergranulares. O ar comprimido nos poros migra para a superficie do
compactado, sendo eliminado. A compactagdo ocorre pela fratura e deformacdo dos granulos,
0 que reduz o volume dos intersticios e elimina os poros no meio do deformado, promovendo
uma maior condensagao das particulas ceramicas (Reed, 1988).
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Figura 3.1 - Molde Metalico.
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9
1

Figura 3.2- Moldes metalicos utilizados para obter pastilhas ceramicas.

3.1.3 Calcinagdo

Uma vez conformadas as pastlhas colocamos em cadinhos de alumina para ser
submetidas a um tratamento térmico na temperatura de 1000°C por 48h sob uma taxa de
aquecimento de 5°C/min e de resfriamento de 1°C/min. Retiramos as pastilhas do forno
depois que atingiu a temperatura ambiente € obtivemos entdo o composto Ba,HoZrOs 5. Este
processo foi realizado em ar atmosférico. A Figura 3.3 mostra o ciclo térmico para calcinacdo
das pastilhas cerdmicas Ba,HoZrOs s realizado em um forno tipo mufla QUIMIS.

3.1.4 Sinterizagdo pelo Processo Direto

Depois da obtengdo do composto, as pastilhas foram trituradas com a ajuda de um
pistilo e almofariz e divididas em trés porcdes iguais. Sendo que, na primeira por¢do ndo
adicionamos o CuO permanecendo-a pura, na outra pastilha adicionamos 1% de CuO do valor
total do composto e na ultima por¢ao 2% de CuO sob o valor total do composto em peso. O
aditivo CuO foi adicionado a matriz Ba,HoZrOss para sinterizagdo fase liquida. Entdo
compactamos as pastilhas no mesmo formato do composto descrito no item 3.1.1, 10 mm de
didmetro e aproximadamente 2 mm de espessura, sob uma pressdo de 64 Mpa durante cinco
minutos. Este tempo de espera adicionado as pastilhas tem como intuito aumentar a area de
contato entre os graos. Uma vez compactadas as pastilhas foram acondicionadas em cadinhos
de alumina a uma temperatura de 1250°C por 48h num formo programavel tipo mufla EDG a
uma taxa de aquecimento de $C/min e de resfriamento de PC/min, em atmosfera ambiente.
Este procedimento foi realizado para uma séric de amostras nas temperaturas de 1400°C e
1600°C por 48h. A Figura 3.4, mostra o ciclo térmico de sinterizagdo pelo processo direto nas
temperaturas de 1250, 1400 e 1600°C das pastilhas Ba;HoZrOs s .

3.1.5 Sinterizagdo pelo Processo Indireto
Com o composto obtido, as pastilhas foram moidas e dividas em trés porgdes iguais.

Sendo que a primeira por¢do ndo se adicionou o CuO, permanecendo pura, e nas outras
por¢oes adicionowse 1 e 2% de CuO sob o valor total do composto em peso. Uma vez
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compactadas as pastilhas Ba,HoZrOs s pura € Ba,HoZrOs s com adi¢do de 1% e 2% de CuO
sob uma pressdo de 64 Mpa durante cinco minutos, obteve-se pastilhas com o mesmo formato
descrito no processo direto. Prosseguimos sinterizando todas as pastilhas em cadinhos de
alumina a uma temperatura de 1250°C por 48h num forno programavel tipo mufla EDG a uma
taxa de aquecimento de 5°C/min e de resfriamento de 1°C/min, em atmosfera ambiente.
Retiramos as pastilhas do forno apos atingir a temperatura ambiente ¢ submete-las novamente
ao processo de moagem, compactacdo obedecendo ao procedimento anterior e entdo voltamos
a inserir as pastilhas no forno a uma temperatura de sinterizagdo de 1400°C por 48h sob as
mesmas condigdes citadas anteriormente. Este processo foi repetido para uma temperatura de
sinterizagdo de 1600°C por 48h. A Figura 3.5, mostra o ciclo térmico para sinteriza¢do pelo
processo indireto.
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Figura 3.3 - Ciclo térmico para calcinagdo das
pastilhas ceramicas B,HoZrOs s.
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Figura 3.5 - Ciclo térmico para sinterizacao pelo processo
indireto.

3.2 Determinacio da Densidade pelo Método de Arquimedes

As densidades das amostras aos quais foram sinterizadas a 1250, 1400 e 1600°C
através dos processos de fabrica¢do direto ¢ indireto durante 48 horas foram obtidas utilizando
o método do picnometro (Gomes, 1986), (Dana, 1978). Este método ¢ determinado pela razao
entre a massa das particulas solidas contidas em uma amostra e o respectivo volume total,
excluindo-se o volume ocupado pelo ar que preenche os poros dos agregados de particulas. A
densidade exprime-se em g/ent. O material necessario para a realizagio desta analise é um
picndmetro ¢ uma balanga com precisio de quatro casas decimais. O picnometro é um
pequeno frasco adaptado com uma rolha de vidro, através da qual foi perfurada uma abertura
capilar.

Ao fazer-se uma determinagdo da densidade relativa, pesa-se primeiramente o frasco
vazio com sua rolha (a). Introduz-se entdo no frasco a amostra e faz-se uma segunda pesagem
(b). Com a amostra introduzida no picnometro, enche-se com agua destilada e pesa-se (c),
tomando-se cuidado para que a agua suba até a parte superior da abertura capilar, mas que
nenhum excesso de agua esteja presente. Faz-se a ultima pesagem (d) depois de esvaziar o
frasco e tornar a enché-lo somente com 4gua destilada. Pode assim ser determinada a
densidade relativa (Gomes, 1986), (Dana, 1978).

Com todos esses dados, obtidos determina-se a densidade ou massa especifica das
particulas sélidas (D) através da (Eq. 3.2).

o (b-a)
b—a-c+d

(3.2)
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3.3 Caracterizaciao Estrutural do Composto

3.3.1 Difracdo de Raios-X

Realizaramrse analises de difragdo de raios-X em amostras calcinadas a 1000°C por um
periodo de 48 horas para caracterizagdo estrutural & composto. Utilizou-se um difratémetro
de raios-X SIEMENS, modelo D5000 e radiagdo de Cu-K, (L=1,5406A). Os espectros foram
obtidos usando-se uma variagdo de angulo de espalhamento 2, entre 20 a 100° com intervalos
de 0,02° e tempos de exposic¢do de 1 segundo.

Confrontando-se os dados contidos no JPDS (versao 2000) com o composto
Ba;HoZrOs s analisado determinou-se o pardmetro de rede. Para as amostras Ba,HoZrOs s
com 0, 1 e 2% de CuO sinterizadas a 1250°C por 48 horas utilizou-se 0 mesmo procedimento
experimental que sera discriminado logo apos.

Apos a descoberta dos raios-X quase que acidental por Wilhelm Koentgen em 1985
despertou imediatamente o interesse de outros cientistas por esta radiagao.

Os raios-X sdo utilizados na area médica, em radiografias de ossos e outros oOrgaos,
devido ao seu alto poder penetrante. Sao utilizados também em tratamentos de céncer, por
radioterapia. S3o usados na deteccdo de falhas estruturais em materiais como ago, concreto,
entre outros. No meio cientifico, os raios-X sdo utilizados em diversas areas com varias
finalidades, entre elas na cristalografia, onde se estuda a estrutura interna dos materiais
através da difracao dos raios-X.

Os raios-X ¢ uma radiagio eletromagnética de comprimento de onda entre ~ 107! m e
~1077 m. E uma radiagdo muito penetrante, pouco ionizante e pode atravessar, sem absor¢io
apreciavel, meios materiais com espessura bastante grande.

Dentre as varias técnicas de caracterizacdo de materiais, a técnica de difragdo de raios-
X ¢ a mais indicada na determinacdo das fases cristalinas presentes em materiais ceramicos,
assim como analisar esta fase quantitativamente, obter precisamente os parametros de rede da
cela unitaria e, conseqiientemente, determinar a estrutura cristalina, medir o tamanho das
particulas, determinar a existéncia de defeitos ou desordem na estrutura, bem como encontrar
ordem de pequeno alcance em sélidos ndo cristalinos. Isto é possivel porque na maior parte
dos solidos (cristais), os atomos se ordenam em planos cristalinos separados entre si por
distancias da mesma ordem de grandeza dos comprimentos de onda dos raios-X.

As perovskitas cubicas complexas sdo policristalina, isto €, materiais com mais de um
grao; logo, com contornos de grao.

A obtengdo de raios-X para difracdo envolve a aplicagdo de tensdes da ordem de 35
kV entre um catodo (filamento de tungsténio) e um anodo (alvo metalico), dentro de um
sistema com alto vacuo. A figura 3.6 mostra um diagrama esquematico de um tubo de raios-
X.
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Tungsténio
Janela de Berilio / Raios-X

Figura 3.6- Diagrama esquematico de um tubo para geracao de raios-X.

Ao ser aquecido, o filamento de tungsténio (catodo) emite elétrons. Devido a elevada
diferenca de potencial (35 kV), os elétrons liberados sdo acelerados, ganham energia cinética
e movimentamse em direcdo ao alvo metalico (anodo) geralmente o cobre. Ao colidirem com
o anodo, tais elétrons provocam a emissdo de raio-X. Em torno de 98% da energia cinética
dos elétrons ¢é transformada em calor, o que torna necessario o emprego de um sistema de
refrigeragdo do anodo.

Ao incidir um feixe de raiossX em um cristal, 0 mesmo interage com 0s atomos
presentes, originando o fendmeno de difracdo. A difragdo de raios-X ocorre segundo a Lei de
Bragg, (Eq. 3.3), a qual estabelece a relagdo entre o angulo de difracdo e a distincia entre os
planos (caracteristicos para cada fase cristalina):

nA =2dsen0 (3.3)

onde n é um numero inteiro; A, comprimento de onda dos raios-X incidentes; d, a distincia
interplanar ¢ 9, o angulo de difracdo. A figura 3.7 mostra os raios-X incidentes e espalhados
por planos cristalograficos de espagamento d.
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Figura 3.7 - Raios-X incidentes e espalhados por planos
cristalograficos de espagamento d.

Em angulos de incidéncia diferentes do angulo de Bragg os feixes refletidos estao fora
de fase e interferem destrutivamente. Como estamos lidando com amostras policristalinas
temos um grande numero de cristais pequenos (graos). Estes pequenos cristais sdo
aleatoriamente distribuidos de forma que as reflexdes de Bragg de todos os planos das
estruturas cobrem uma grande variedade angular. Assim, para que todas as reflexdes sejam
gravadas varia-se o angulo entre o canhdo de raios-X e o detector (20), por toda a extensdo da
amostra. O detector converte a intensidade dos raios-X difratados em pulsos elétricos. O
nimero de pulsos elétricos por unidade de tempo ¢ diretamente proporcional a intensidade de
radiagdo, e ¢ avaliado por um contador eletronico. O resultado obtido vem na forma de um
difratograma de raios-X, isto ¢, um grafico de intensidade versus 20 onde cada pico de
intensidade no espectro corresponde a uma familia de plano da estrutura que obedeceu a lei de
Bragg e permitiu a interferéncia construtiva dos raios-X espalhados. Assim, cada fase
cristalina possui seu proprio modelo de difracio, e este consegue ser usado como uma
assinatura para propositos de identificagao.

Dentre as vantagens da técnica de difracdo de raios-X, para a caracterizacdo de fases,
destacamrse a simplicidade e rapidez do método, a confiabilidade dos resultados obtidos (pois
o perfil de difragdo obtido € caracteristico para cada fase cristalina).

3.3.2 Microscopia Eletronica de Varredura

Para o ensaio de microscopia eletronica de varredura (MEV) Philips XL30 TMP foram
preparadas as amostras (Ba;HoZrOs 5 com adigdo de 0, 1 e 2% CuO sinterizadas a 1250, 1400
e 1600°C por 48 horas através dos processos direto e indireto) para a observagdo da superficie
de fratura e da superficie polida. As pastilhas sofreram um pequeno corte no sentido
diametral, ¢ com auxilio de um instrumento pontiagudo foram fraturadas. As amostras para
andlise da superficie de fratura foram limpas em ultra-som e seguiram o procedimento normal
de recobrimento com ouro.

As amostras preparadas para a caracterizagdo da superficie polida foram desbastadas
utilizando-se lixas com grana 240, 320, 400 e 600. Em seguida foram polidas em uma politriz,
em um feltro com pasta de diamante, com granulometrias de 6, 3 ¢ 1 pm. Para a observagdo



29

da microestrutura, as amostras sofreram ataque térmico a 100°C abaixo da temperatura de
sinterizagdo por 6 minutos. As amostras foram entdo coladas em suportes de aluminio e
recobertas com fina camada de ouro para aterramento elétrico.

A microscopia eletrénica de varredura (MEV) ¢ o método mais utilizado para estudar as
caracteristicas microestruturais, bem como a morfologia da superficie das amostras através da
resolugdo delas em poucas vezes ou até 150.000 vezes o tamanho original (Ohring, 1992).

O MEV ¢ um dos mais versateis instrumentos utilizados para analisar caracteristicas
microestruturais em objetos solidos.

A microscopia eletronica de varredura apresenta uma excelente profundidade de
campo, permite a analise de superficies irregulares, como superficies de fratura, pois possui
um limite de resolugio de aproximadamente 100A. Pode-se estudar qualquer tipo de
superficie, desde que seja boa condutora elétrica e estavel em vacuo.

Principios de Funcionamento do MEV

Para a realizagdo da microscopia eletronica de varredura, podemos utilizar, em
principio, qualquer interacdo entre um estimulo e a matéria, que resulte em uma resposta que
podemos captar por um sensor. Exemplifiquemos pela descricdo da microscopia eletronica de
varredura (figura 3.8).

Um feixe de elétrons com cerca de 20 KeV, gerado em um canhdo similar ao do
microscopio eletrobnico de varredura, ¢ condensado por um conjunto de lentes
eletromagnéticas que agem como condensadores. Este feixe ¢ focalizado sobre a amostra, e
mediante bobinas defletoras, percorre uma varredura sobre pequena regido da mesma. Como
conseqiiéncia, uma série de sinais sdo emitidos, dos quais destacamos inicialmente elétrons
secundarios com cerca de 50 eV. Estes elétrons sdo captados por um detector cuja resposta
modula o brilho de um tubo de raios catddicos, e que ¢ varrido em sincronismo com o feixe
eletronico. Portanto, a cada ponto da amostra corresponde um ponto da tela, e nele ¢ mapeada
a resposta do objeto ao feixe de excitagdo. O aumento é obtido pela relagdo entre a area

varrida sobre a amostra, € a area da tela do tubo.
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Figura 3.8 - Principio de Funcionamento do Microscopio Eletronico de Varredura.

Quando se vai fazer uma andlise de uma dada amostra através da microscopia

eletrobnica de varredura pode-se optar por dois métodos, quais sejam: a)microscopia por
elétrons secundarios; b)microscopia por elétrons retro-espalhados.

a)

b)

Elétrons secundarios (refletidos) possuem baixa energia, 50 eV, emergem de uma
profundidade de 100 a 200A. Os elétrons secundarios que sdo efetivamente detectados
sdo gerados a uma profundidade bastante pequena, da ordem de 5 nm para metais e 50
nm para isolantes. Quaisquer elétrons secundérios gerados a uma profundidade maior
perdem energia dentro da amostra e ndo sdo emitidos. Os elétrons secundarios
possuem as seguintes caracteristicas: ndo dependem do nuimero atomico (Z),
dependem fortemente da inclinagdo da amostra ¢ aumentam rapidamente para angulos
superiores a 60 A.

Elétrons retro-espalhados, uma parcela dos elétrons ¢é espalhada elasticamente o
suficiente para voltar a emergir da superficie da amostra, e ser coletada por um
detector de elétrons que gera um sinal elétrico com intensidade proporcional a
quantidade de elétrons detectados. Estes elétrons fornecem maior nitidez de analise do
que os elétrons secundarios.
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3.3.3 Andlise da Dispersdo de Energia de Raios-X (EDS)

Foi realizado neste trabalho a andlise de elementos através da técnica de dispersdo de
energia em raios-X da ceramica Ba,HoZrOs s com adicéo de 0, 1 e 2% de CuO para verificar
se o Cu esta presente na matriz Ba,HoZrO:s .

A analise da dispersdo de energia em raios-X ¢ um método analitico sofisticado, uma
espécie de espectropia, onde se utilizam as informagdes obtidas com & niveis atomicos de
energia mais internos. Quando uma determinada amostra é bombardeada por um feixe de
elétrons cuja energia varia entre 1 e 50 keV, dependendo dos elementos que constituem a
amostra ¢ da energia do feixe, sdo excitadas as linhas K, L ou M. O niimero de fotons e a
correspondente energia dos raios- X sao detectados em dois modos:

i) espectrometria de raios- X por dispersdo em energia (EDS).
i) espectrometria de Raios- X por dispersao de comprimento de onda (WDS).

A Lei de Moseley ¢ utilizada para identificar os elementos geradores da radiagdo
através da correlagdo entre energia e numero atomico dos mesmos. Como conseqiiéncia do
processo de irradiacdo com feixe de elétrons ocorrem, além da emissdo de Raios-X
caracteristicos, muitos outros fenOmenos fisicos, tais como a emissio de luz
(catodoluminescéncia), emissdo de elétrons secundarios e emissdo de elétrons retro-
espalhados. A varredura do feixe de elétrons incidentes sobre a superficie da amostra e a
deteccdo de elétrons secundarios (SE) e elétrons retro-espalhados (BSE) podem ser usadas
para controlar o sinal em um tubo de raios catddicos resultando na formacgdo de imagens em
um microscopio eletronico de varredura. Este tipo de sinal fornece diferentes tipos de
informac@o, uma vez que cada um destes sinais eletronicos se deve a diferentes fendmenos
fisicos e ocorrem em profundidades diferentes da amostra. Estes raios-X sdo espectros de
emissdo caracteristicos dos elementos presentes nas amostras, isto ¢, cada atomo tem sua
propria assinatura espectral que pode ser facilmente identificada no espectro de dispersdo.
Variando-se as energias dos raios-X incidentes no material, varias linhas espectrais surgem.
Estas linhas espectrais correspondem as transi¢coes de todos os atomos que constituem o
composto. Por espalhar a energia (EDS) dos raios emitidos € possivel identificar os
elementos presentes.

A andlise de dispersdo de energia em raios-X (EDS) detecta elementos que possuem
quantidades superiores a 5%. Os elementos como oxigénio, hidrogénio, nitrogénio ndo sdo
detectados, pois suas percentagens sdo inferiores a 5%.

3.3.4 Microdureza Vickers

Para a determinacdo da microdureza Vickers (MHv) das cerdmicas Ba,HoZrOs s com
adi¢do de 0, 1 e 2% de CuO foi utilizado um equipamento Reichert Austria # 319914. O
penetrador utilizado possuiu ponta piramidal constituida de diamante, a carga aplicada de 80g
durante 30 segundos. Foram realizadas dez medi¢Ges por amostra devidamente polidas.

Determinou-se a MHv através da (Eq. 3.4).

No entanto, as amostras possuiam 10 mm de didmetro, ver figura 3.9, ¢ o equipamento
estava preparado para analises de espécimes com didmetro superiores a 15 mm. Com isto, fez-
se necessario a fabricagdo de um dispositivo para fixar as amostras em estudo para realizagdo
da MHyv, mostrado na figura 3.10.
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@ (b)

Figura 3.9 - Pastilhas cerdmicas BayHoZrOss compactadas e sinterizadas. (a)
Ba,HoZrOs 5 1% e 2%CuO (da esquerda para direita) a uma temperatura de 1250°C
durante 48h, (b) Ba;HoZrOss com 0-2% CuO (da esquerda para direita)
compactadas e sinterizadas a uma temperatura de 1600°C durante 48h através do
nrocesso direto

Figura 3.10 - Dispositivo empregado para fixagdo
das amostras em estudo para realizagdo da MHv.

A propriedade mecanica denominada dureza ¢ largamente utilizada na especificagdo de
materiais nos estudos e pesquisas mecéanicas e metalurgicas e na comparagdo de diversos
materiais (Alonso, et al., 1997), (Sakaguchi & Mizuno, 1998).

A dureza Vickers se baseia na resisténcia que o material oferece a penetracdo de uma
piramide de diamante de base quadrada e angulo entre faces de 136°, sob uma determinada
carga. Esse angulo foi escolhido porque se aproxima da relagdo mais desejavel do didmetro da
impressao com didmetro da esfera no teste de dureza Brinell.

Os ensaios de dureza tém carater estatico, sdo ficeis de efetuar e se realizam com rapidez,
sem deteriorar a peca que se ensaia (ensaio nao-destrutivo)(Malishev et al., 1970).
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A maquina que faz o ensaio Vickers ndo oferece o valor da area da superficie piramidal,
mas permite obter, por meio de um microscopio acoplado, as medidas das diagonais (d; e d)
formadas pelos vértices opostos da base da pirdmide ao qual esta ilustrado na figura 3.11.
Os valores de dureza vickers foram calculados de acordo com a Eq. (2.15)(Iost & Bigot
1996),(Anstis et al., 1981).

Figura 3.11 - Medidas das diagonais (d; e d»)
formadas pelos vértices opostos da base da

piramide.
2P.Sen 1367
Hyv= Carga / Area da superficie piramidal= yE (3.4)
Ou sgja,
= 1,8544 P

d2

Onde P ¢ a carga aplicada, dada em Kgf ou N. d corresponde a diagonal média, ou seja:

d +d,

d=- e deve ser expresso em milimetro (mm). A dimensdo da dureza Vickers (Hv) é,

portanto, N/mm?’ ou Kgfmm?. As principais vantagens deste método sdo (Dieter, 1981): 1)
escala continua de dureza (de Hv=5 at¢é Hv=1000 Kgf/mm?) para cada carga usada; 2) grande
precisdo de medida; 3) deformacdo nula do penetrador; 4) aplicagdo para toda a gama de
durezas encontradas nos diversos materiais.

Apesar dessas vantagens, o teste de dureza Vickers ndo ¢ amplamente aceito como um
teste de rotina porque ¢ lento e requer uma cuidadosa preparagdo do corpo de prova, e, além
disso, acarreta grandes possibilidades para erros pessoais na determinacdo do comprimento da
diagonal (Dieter, 1981): As cargas recomendadas por questio de padronizagdo no ensaio
Vickers sdo: 1, 2,3,4,5,10,20,30,40,60,80,100 € 120 Kgf/mm2.

A MHv envolve o mesmo procedimento pratico do ensaio Vickers, s6 que utiliza cargas
menores que 1 Kgf.

O emprego de pequenas cargas permite determinar a dureza de microregides, como, por
exemplo, uma segunda fase finamente dispersa e precipitados.
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4. RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 Caracterizacio por Difracao de Raios-X

Nas figuras 4.1, 4.2 e 4.3, estdo apresentados os espectros de difracdo de raios-X das
perovskitas cibicas complexas BaHoZrOs s com adi¢do de 0, 1 e 2% de CuO nas temperatura
de calcinagdo de 1000°C e sinterizagdo 1250°C ambas foram submetidas a um tratamento
térmico de 48 horas. Confrontando-se os difratogramas das amostras calcinadas a 1000°C e
sinterizadas a 1250°C, observamos para o mesmo 4angulo de “difracdo” picos com
intensidades que correspondem ao grau da estrutura cubica complexa ordenada, onde
prevaleceram os espectros sinterizados a 1250°C sobre os espectros das amostras calcinadas a
1000°C. Isto, provavelmente se deve ao fato dos efeitos difusionais como o coalescimento de
cristais adjacentes com pequeno angulo de desorientagdo. Estes espectros de difragdo de raios-
X da Ba,HoZrO:s 5 (figura 4.1b, 4.2b, 4.3b) sdo similares aos espectros de difragdo de raios-X
dos 6xidos YBa,NbOyg, ErBa,SbOg, DyBa,NbOy (Yadava, 2001) devido sua similaridade nas
distancias interplanares (d) e intensidades proporcionais.

A presenca significativa das linhas de reflexdo da superestrutura de Ba;HoZrOs s
(311), (333) revela que ¢ uma perovskita ordenada. A presenca desta superestrutura ¢ devido
ao ordenamento regular dos cations B e B’ no sitio octaédrico da cela unitaria primitiva
ABO;. Este ordenamento tem wuma maior probabilidade de acontecer quando existem
pequenas diferencas nos raios idnicos € nas cargas elétricas dos cations B e B’ (Brandle, C. D.
& Fratello, 1990). Este ordenamento se observa melhor, por exemplo, por difracio de raios-X,
quando as diferengas na secdo de choque de espalhamento sdo as maiores possiveis (Fu &
Ijdo, 1997). A presenca destes picos de difracdo comprova a formacao de uma estrutura
perovskita cubica complexa, onde seu parametro de rede ¢ o dobro do valor de uma
perovskita com cela unitdria primitiva ABO; mostrada na figura 4.1. Os pardmetros de rede
da cerdmica Ba,HoZrOs 5 foram determinados atraveés de comparagdes com outros compostos
similares presentes no JPDS. A tabela 4.1 retrata as posi¢des das linhas de difragdo do
composto Ba, HoZrOs s, os planos de Bragg correspondentes € suas intensidades relativas.
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Figura 4.1 - Espectros de difracio de raios-X da fase simples da
Ba,HoZrOs s calcinadas a (a) 1000°C por 48 horas e sinterizadas (b)
1250°C por 48h.
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Figura 4.2 - Espectros de difragdo de raios-X da fase simples da
Ba,HoZrOs 5 com adigdo de 1% de oxido de cobre calcinadas a (a)
1000°C por 48h e (b) sinterizadas a 1250°C por 48h.
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Figura 4.3 - Espectros de difracio de raios-X da fase simples da
Ba,HoZrOs 5 com adi¢do de 2% de o6xido de cobre calcinadas a (a)
1000°C por 48h ¢ (b) sinterizadas a 1250°C por 48h.
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Depois de comparar os espectros de difracdo de raios-X das cerdmicas Ba,HoZrOs s
calcinadas e sinterizadas a 1000 e 1250°C (figuras 4.1, 4.2 e 4.3), observou-se que o espectro
de difragdo de raios-X da amostra Ba,HoZrOss pura sinterizada a 1250°C por 48 horas
contido na figura 4.4 apresentou fortes caracteristicas dos picos primarios da perovskita
cubica e poucas reflexdes nas linhas de baixa super-rede.

(220)

(400)
(420)
(422)

Intensidade(a.u)

(333)

20 30 40 50 60 70 80 90 100
20

Figura 4.4 - Espectro de difragdo de raios-X da fase simples da
Ba;HoZrOs s sinterizados a 1250°C por 48h.

Tabela 4.1- Parametros estruturais mediante difracdo de
raios- X para o sistema BayHoZrOs 5.

20 d(A) I/lo hkl
30,3600 2,6335 100.00 220
34,0200 2,9423 20.28 311
37,4600 2,3989 9.38 222
43,3400 2,0858 31.77 400
48,7600 1,8665 25.43 420
53,7200 1,7050 32.62 422
57,8800 1,5922 5.84 333
62,8600 1,4774 14.37 440
71,1400 1,3242 14.47 620
78,9600 1,2115 6.98 444
87,1000 1,1182 12.98 642
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As fases cristalograficas das amostras da cerdmica Ba,HoZrOs s com adi¢do de 1 e 2
% de CuO sinterizados a 1250°C por 48 horas foram analisadas através da difragdo de raios-
X. Com isso, observou-se que elas apresentaram uma estrutura tipica de uma perovskita
cubica complexa ordenada, bem definida, como se pode ver na figura 4.5 e 4.6. Estas
amostras apresentaram um espectro tipico da fase BayHoZrOss e observou-se que ndo ha
nenhum pico que possa ser atribuido a outra fase, devido a adicdo de CuO as ceramicas
Ba,HoZrOs 5. Estes resultados mostraram que as estruturas da Ba,HoZrOs s ndo se alteraram,
ou seja, mantiveram a estrutura tipica A,BB’O¢ quando se adicionou o 6xido de cobre (CuO).

(220)
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(333)

Intensidade(a.u)

Mo
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Figura 4.5 - Espectro de difracdo de raios-X da fase simples da
Ba,HoZrOs 5 com adigdo de 1% de d6xido de cobre sinterizados a
1250°C por 48h.
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Figura 4.6 - Espectro de difracdo de raios-X da fase simples da
Ba,HoZrOs 5 com adigdo de 2% de oxido de cobre sinterizados a
1250°C por 48h.

Baseado em aproximagdes de raio idnico e usando a aproximacdo de esferas rigidas
[Shannon & Prewitt 1969), o valor médio do parimetro de rede pode ser calculado

teoricamente, utilizando as seguintes relagdes:

R,+R
a,=2 24" % (4.1)
A [ V2 J
a, =R, +R, +2R (4.2)
acal = (aA ;aB) (43)

Onde R,,R,, R, € R, sdo os raios ibnicos dos respectivos cations A, B, B’ € o &nion
oxigénio. Os parametros de rede a, ¢ ag (Eq. 4.1) e (4.2), sdo calculados baseando-se nos
cations A e B (bario(Ba) e hélmio (Ho), zirconio (Zr)).

De acordo com os raios idnicos do bario (Ba®"), holmio (Ho'"), zirconio (Zr*") e
oxigénio (0%) (1,43 A, 1,05 A, 0,87 A e 1,32 A) e as relagdes acima citadas, obteve-se o valor
médio de 8,4491 A para o pardmetro de rede calculado a,, de Ba,HoZrOs s, € um pequeno
erro percentual de 0,6591, mediante o pardmetro de rede experimental ter sido de a.,= 8,3934
A. Na tabela 4.1 estio contidas as distancias interplanares, os planos de Bragg e a intensidade
da ceramica Ba,HoZrOs 5 pura utilizados para o célculo do parametro de rede experimental.
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Diferengas similares a esta, tem sido observadas em valores de pardmetros de rede
calculados e experimentais de alguns outros tipos de oOxidos perovskitas A,BB’Og como o
YBa,NbOy, ErBa,SbO4, DyBa, SbOg etc (Yadava et al., 2001).

O composto Ba;HoZrOs s tem estrutura ABB’Os, pois leva-se em conta a valéncia da
Zr que ¢ 4+, possuindo entdo uma estequiometria de 5,5 oxigénio. A férmula quimica deste
composto € Ba,HoZrO 5 5 de acordo com a rea¢do quimica da (Eq. 3.1).

4.2 Densidade

De forma geral, os materiais cerdmicos atingem elevada densificagdo (= 95,0% da

densidade tedrica) em temperaturas de sinterizagdo entre 0,5 T e 0,8 Tp (Ty= temperatura de
fusdo) (Ohring, 1992) Isto também se verifica nas perovskitas Ba,HoZrOs s onde sua
densidade tedrica ¢ 6,90 g/cnt. Assim sendo, optou-se por realizar a sinterizagio das amostras
Ba,HoZrOs 5 nas seguintes temperaturas: 1250, 1400 e 1600°C (processo direto e indireto)
respectivamente.

Para as perovskitas cubicas complexas BaHoZrOss calculowse a densidade para
todas as amostras; exceto para as amostras puras sinterizadas a 1250 e 1400°C através do
processo direto. Nas tabelas 1 e 2 estdo os dados apurados.

Tabela 4.2 — Densidade das Perovskitas Ba,HoZrOs 5 obtidas através do
processo direto.

Perovskitas | Temperatura  Densidade | Densidade | Desvio Padrdo
de Sinterizacdo  Relativa (g/em®) (%)
) (%)

Ba,HoZ1O:s 5 1250 - - -

puro 1400 - - -
1600 80,70 5,57 0,25
Ba,HoZrOs s 1250 77,06 5,32 0,20
1% CuO 1400 72,10 4,98 0,39
1600 86,16 5,95 0,35
Ba,HoZrOs s- 1250 76,72 5,30 0,08
2% CuO 1400 81,30 5,61 0,29
1600 76,75 5,30 0,20

Tabela 4.3 — Densidade das Perovskitas Ba,HoZrOs 5 obtidas através do
processo indireto.

Perovskitas Temperatura | Densidade |Densidade| Desvio Padrao
de Sinterizagdo| Relativa (g/em®) (%)
0 (%)
Ba,HoZrOs s 1250 - - -
puro 1400 70,67 4,88 0,17
1600 75,01 5,18 0,17
Ba,HoZ1Os 5 1250 77,06 5,32 0,20
1% CuO 1400 79,71 5,50 0,22
1600 83,64 5,77 0,11
Ba,HoZrOs s 1250 76,72 5,30 0,09
2% CuO 1400 73,68 5,09 0,15
1600 81,25 5,61 0,29
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As amostras de Ba,HoZrOs s puras submetidas a um tratamento térmico de 1250°C e
1400°C através do processo direto por 48h obtiveram densificagdo insuficiente, tornando-se
inadequado para os calculos da densidade. A justificativa para esta ocorréncia se deve
provavelmente a pouca energia fornecida ao sistema para consolidacdo do produto cerdmico
durante a sinterizagdo. Esta ndo consolidagdo significa que as particulas do material cerdmico
nao se agregaram para formar um corpo ceramico. Sendo assim, deduziu-se que ndo ocorreu a
difusdo atémica suficiente no estado solido.

Uma das alternativas para solucionar este problema seria trabalhar no tamanho das
particulas do material, como por exemplo, a moagem do material em uma peneira padrio para
otimizar o processo ¢ obter uma densidade adequada no estado sélido final.

Através da figura 4.7 de densidade versus temperatura das cerdmicas BayHoZrOss e
da tabela (4.2) pode-se observar que as amostras BaHoZrOss com 1 % de CuO na
temperatura de sinterizagdo de 1250°C possuem uma densidade ligeiramente superior em
relacdo as amostras com 1% CuO na temperatura de sinterizagdo de 1400°C. Provavelmente
ocorreu esta ligeira queda na densidade devido uma ma homogeneizagdo gerada por trés
possiveis fatores na etapa de producgdo dos corpos de prova (c.p): 1) ndo utilizagdo de peneira,
2) moagem manual de pos cerdmicos para confec¢do dos c.p, 3) aplicagdo da pressdo uniaxial,
distribuicdo desigual da energia fornecida ao sistema. Com base nas micrografias das figuras
4.9, 4.10, 4.13 e 4.14 observamos que as amostras Ba,HoZrO 5 5 com 1 % CuO na temperatura
de 1250°C apresentaram uma microestrutura mais homogénea em formato, tamanhos de grios
quando confrontamos com as amostras Ba,HoZrOss com 1 % de CuO na temperatura de
1400°C através do processo direto.

Ja para as amostras Ba,HoZrOs s com 1 % CuO na temperatura de sinterizacdo de
1600°C a densidade aumentou.

Analisando-se a figura (4.7), observa-se que as amostras Ba,HoZrOss com 2% de
CuO apresentou um aumento da densidade nas temperaturas de sinterizagdo de 1250 para
1400°C. Enquanto que na temperatura de 1600°C observou-se uma ligeira diminuigdo na
densidade. Esta redugdo provavelmente ocorreu devido 2 ma homogeneizagdo gerada durante
as etapas de fabricagdo como: moagem devido ser manual, a aplicagdo de um pressao
desigual, gerando uma ma compactagdo ou a fase liquida (BaCuO,) ter agido de maneira
desfavoréavel sob o sélido (BaHoZrOs s).

Nas amostras Ba,HoZrOs s puras e com adi¢do de 1% CuO observou-se um aumento
gradativo nas densidades de sinterizagdo quando utilizowse o processo indireto como pode
ser visto na figura 4.8.

Ainda na figura 4.8 verificou-se que as amostras Ba,HoZrOs s com 2% de CuO obtida
a 1400°C apresentou uma densidade ligeiramente inferior as amostras com 2% de CuO na
temperatura de sinterizagdo de 1250°C. Ainda na mesma figura as amostras Ba,HoZrOs s com
2% de CuO aumentou a densidade para a temperatura de sinterizagdo de 1600°C. Deduziu-se
que as amostras Ba,HoZrOs 5 com 2% de CuO teve uma ligeira queda no valor da densidade a
temperatura de 1400°C, devido provavelmente & ma homogeneizagdo gerada durante a
moagem manual, distribuicdo desigual do composto em formagdo devido a prensa ser uniaxial
ou talvez pela molhabilidade do solido pelo liquido (BaCuO,) através da sinterizagdo fase
liquida de maneira desfavoravel, onde as for¢as de capilaridade ndo promoveram um forte e
rapido rearranjo de particulas, atuando assim em sentido oposto, impedindo uma densificagdo
mais eficiente (German 1985) e com isto gerando porosidades como pode ser visualizado na
figura 4.21 e 4.22.

Uma das alternativas possiveis para se obter a densidade das amostras Ba,HoZrOs s
puras sinterizadas a 1250 e 1400°C através do processo direto ¢ aumentarmos o tempo ou a
temperatura quando produzirmos o composto durante a calcinagdo e utilizar uma peneira
padrio para uniformizar a granulometria.



41

Foi possivel obter densidade das amostras puras a 1400°C através do processo indireto
devido o maior contato inter particulas neste processo.
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Figura 4.7 — Variagdo das densidades das Perovskitas
Ba,HoZrOs s em fungdo das temperaturas, obtidas
através do processo direto.
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Figura 4.8 — Variagdo das densidades das Perovskitas
Ba,HoZrOs s em fungdo das temperaturas, obtidas
através do processo indireto.
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4.3 MICROESTRUTURA

Para analisar as microestruturas das perovskitas cubicas complexas Ba,HoZrOs s puras e
com adi¢do de 1 e 2% de CuO utilizou-se a técnica de microscopia eletrénica de varredura nas
superficies polidas e nas superficies de fratura, empregando-se elétrons secundarios e elétrons
retro-espalhados. Os elétrons retro-espalhados quando comparados com os elétrons
secundarios apresenta maior nitidez nas fases e nos elementos neles contidos.

Essa caracterizacdo teve como intuito avaliar a microestrutura em relacdo a
homogeneidade, tamanho e distribuicdo de graos, porosidade e a presenca de fases nas
ceramicas observadas na DRX.

Nao foi possivel analisar as microestruturas das cerdmicas Ba,HoZrOss puras
submetidas ao processo de sinterizagdo a uma temperatura de 1250 e 1400°C por 48h através
do processo direto devido a uma ndo agregacdo das particulas durante o processo de
sinterizacao.

As micrografias de MEV das cerdmicas Ba,HoZrOs 5 com adigdo de 1 ¢ 2% de CuO
sinterizadas a uma temperatura de 1250°C por 48h, mostradas nas figuras 4.9, 4.10, 4.11 e
4.12, respectivamente, apresentaram microestrutura global bastante similares. Nas figuras 4.9
e 4.11 (a, b e c) observowse uma uniformidade de tamanho e formato de graos nas amostras
devidamente polidas e utilizando elétrons secundarios. Quando analisamos as amostras
contidas na figura 4.10 ¢ 4.12 (a, b e ¢) através de superficie de fratura observou-se que as
amostras Ba,HoZrOs 5 com adi¢do de 2% de CuO, apresentou uma maior quantidade de
poros.

Analisamos as amostras através da técnica de microscopia eletronica de varredura
utilizamos os dois métodos: microscopia com elétrons secundarios e microscopia com
elétrons retro-espalhados. Ao utilizarmos elétrons secundarios estamos colhendo informagdes
da superficie da amostra enquanto que os elétrons retro-espalhados nos oferece uma maior
nitidez no interior das amostras.
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Figura 4.9 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOss com 1% de CuO sinterizadas a 1250°C por 48h. (a), (b) elétrons
secundarios e (¢) elétrons retro-espalhados.

©
Figura 4.10 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba;HoZrOss com 1% de CuO sinterizadas a 1250°C por 48h. (a), (b) elétrons
secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.



Figura 4.11 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs5s com 2% de CuO sinterizadas a 1250°C por 48h. (a), (b) elétrons

secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.

Figura 4.12 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba;HoZrOss com 2% de CuO sinterizadas a 1250°C por 48h. (a), (b) elétrons
secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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Diante das micrografias das figuras 4.13 a 4.16, verificowse que a sinterizagdo a
1400°C  através do processo direto proporcionou crescimento de grdos nas perovskitas
Ba,HoZrOs s com 1 e 2% de CuO. Na micrografia 4.14 observou-se a presenga de poros,
provavelmente gerados pela falta de uniformidade do tamanho e formato das particulas. Nas
micrografias da figura 4.15 e 4.16 visualizou-se também um crescimento dos grios onde a
uniformidade novamente nao foi uma forte caracteristica. O crescimento de grdo das amostras
Ba,HoZrOs 5 com adi¢do de 2% de CuO apresentou-se mais intenso em relacdo as amostras
Ba,HoZrOs 5 com 1% de CuO. Observou-se nestas micrografias um crescimento de grao
superior as amostras Ba,HoZrOs s com adigdo de 1% de CuO, elas apresentaram uma menor
quantidade de poros como pode ser observado nas figuras 4.16 que retratam as sup erficies de
fratura.

Deduziu-se entdo que ao adicionar 2% de CuO, o teor de fase liquida (BaCuO,)
formado auxiliou a sinterizagdo promovendo assim um uma menor quantidade de porosidade
quando comparado as perovskitas Ba,HoZrOs 5 com 1% de CuO.

Com base s observacdes das figuras 4.13 a 4.16 (c) pode ser que exista aditivo CuO
em pequena quantidade na superficie destas amostras, mas a presenga deste aditivo ndo foi
detectado na analise de raios-X e EDS.



46

| E——

weLiH b - o e

Tt ]
BEE 1y 2 L LT
- | x_.ﬁ__ Al e

Figura 4.13 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s com 1% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo
direto. (a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.14 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba,HoZrOs s com 1% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo direto.

(a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.



Figura 4.15 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s com 2% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo
direto. (a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.

Figura 4.16 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba,HoZrOs s com 2% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo direto.
(a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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A andlise microestrutural obtida a partir da microscopia eletrobnica de varredura
(MEV) das amostras Ba,HoZrOs 5 com 0, 1 e 2% de CuO, sinterizadas no processo indireto na
temperatura de 1400°C por 48h, figura 4.17 a 4.22 respectivamente revelaram uma
microestrutura mais homogénea em relagdo aos tamanhos e distribuicdo de grios a medida
que foi adicionando o 6xido de cobre. Observowse para as ceramicas BayHoZrOs 5 com 2%
de CuO uma maior quantidade de poros presente na estrutura quando relacionada com as
ceramicas Ba,HoZrOss com 1% CuO . Isto explica a razdo de ter diminuido a densidade
estudada anteriormente para esta temperatura de sinterizacao.

Ao adicionar o aditivo CuO nas cerdmicas observou-se uma maior densificagio em
relacdo as amostras puras. Isto ocorreu devido a presenca da fase liquida ter molhado as
particulas e ter se infiltrado facilmente pela porosidade, formando uma mistura sélido-liquido.

Adicionalmente, as forcas de capilaridade surgidas do contato entre estas duas fases
provocam o rearranjo das particulas, que se deslocam para formarem um melhor
empacotamento. Isto significa densificagio da estrutura. Este mecanismo ¢ denominado
rearranjo de particulas.
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Figura 4.17 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s puras sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo indireto. (a), (b)
elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.

Figura 4.18 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba,HoZrOs s puras sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo indireto.
(a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.19 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s com 1% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo
indireto. (a), (b) elétrons secundarios e (¢) elétrons retro-espalhados.

Figura 4.20 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba,HoZrOs s com 1% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo

indireto. (a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.21 - Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrO5 s com 2% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo indireto.
(a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.22 — Micrografias obtidas por MEV de superficies de fratura de amostras
Ba,HoZrOs s com 2% de CuO sinterizadas a 1400°C por 48h através do processo
indireto. (a), (b) elétrons secundarios e (c) elétrons retro-espalhados.
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Analisando-se as micrografias, figuras 4.23 a 4.28, ¢é possivel verificar uma
microestrutura de graos heterogéneos e formas definidas e ndo uniformes para as amostras
Ba,HoZrOs s com 0, 1 e 2% de CuO sinterizadas a 1600°C através do processo direto.

Na temperatura de sinterizagdo a 1600°C, as espécimes com 0, 1 e 2% de CuO
fabricados pelo processo indireto apresentam uma microestrutura com tamanhos de grio mais
ou menos heterogéneos e formas definidas e ndo uniforme. Deduzimos que esta
heterogeneidade de grao ocorreu devido a temperatura de sinterizacdo ter ultrapassado o
limite maximo (0,8 Tp) permitido para sinterizagdo destas ceramicas (Ohring, 1996), pois a
familia das perovskitas complexas A,BB’'O; baseadas em zirconia possuem um ponto de
fusdo de aproximadamente 2000°C (Brandle, 1990). Observamos a presenca de trincas ao
logo da microestrutura das ceramicas Ba,HoZrOss pura e com 1% de CuO sinterizadas a
1600°C através do processo direto. Entretanto, ndo ha elementos suficientes que permitam
determinar a natureza exata do processo responsavel por sua formagao.
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Figura 4.23 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs 5 puras sinterizadas a 1600°C por 48h através do processo direto. (a) e (b)
elétrons secundarios.
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Figura 4.24 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs 5 com 1% de CuO sinterizadas a 1600°C por 48h através do processo direto.

(a) e (b) elétrons secundarios.
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Figura 4.25 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s com 2% de CuO sinterizadas a 1600°C por 48h através do processo
direto. (a) elétrons secundarios e (b) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.26 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s puras sinterizadas a 1600°C por 48h através do processo indireto. (a)
elétrons secundarios e (b) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.27 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s com 1% de CuO sinterizadas a 1600°C por 48h através do processo
indireto. (a) elétrons secundarios e (b) elétrons retro-espalhados.
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Figura 4.28 — Micrografias obtidas por MEV de superficies polidas de amostras
Ba,HoZrOs s com 2% de CuO sinterizadas a 1600°C por 48h através do processo
indireto. (a) elétrons secundarios e (b) elétrons retro-espalhados.

4.4 Analise da Dispersao de Energia de Raios-X (EDS)

As analises de EDS realizadas nas ceramicas Ba,HoZrO;s s pura e com adigdo de 1 e 2 %
CuO sinterizadas através dos processo direto e indireto ndo detectou a presenga de Cu, apenas
os percentuais atdmicos dos elementos Ba, Ho, Zr que compdem a cerdmica Ba,HoZrOs s em
estudo. Nas figuras 4.29-4.31 respectivamente estdo sendo representadas as ceramicas
sinterizadas a 1400°C através do processo indireto.

7Zr=35.71
Ba=53.36
Zr=25.33% §0~10.93
Ba=49.06%
Ho=25.61%
Counts
6000-] Ha
o0
-
c:,

0 0
Energy (keV) Energy (keV)

Figura 4.29- Andlise de EDS das amostras ceramicas Ba,HoZrOs s a uma temperatura
de1400°C por 48h através do processo de fabricagio indireto.
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Figura 430 - Analise de EDS das amostras cerdmicas BaHoZrOs s com 1% de CuO a
uma temperatura de1400°C por 48h através do processo de fabricacdo indireto.
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Figura 4.31- Andlise de EDS das amostras ceramicas Ba,HoZrOs s com 2% de CuO a
uma temperatura de1400°C por 48h através do processo de fabricagdo indireto.

4.5 MICRODUREZA VICKERS

As propriedades mecéanicas descrevem o comportamento pelo qual um material reage a
aplicagdo de uma forca, uma carga e/ou impacto.

O valor de microdureza representou a média aritmética amostral de 10 medigGes
realizadas em amostras sinterizadas a 1250, 1400 e 1600°C por um periodo de 48 horas nos
processos de sinterizagdo direto e indireto com variagdes na propor¢ao de oxido de cobre de
0,1 e2%.

De acordo com os resultados obtidos € mostrados nas tabelas 4.4 ¢ 4.5 e nas figuras 4.32
e 4.33, observowse o aumento da microdureza nas cerdmicas BaHoZrOs s, a medida que
elevamos a temperatura de sinterizago.
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Analisando-se de modo geral as amostras obtidas pelo processo direto e indireto, tabela
4.4 e 4.5, a indireta € que representa um ganho maior no quesito dureza.

Para o caso das amostras Ba,HoZrOs s puras submetidas a um tratamento térmico de
1250° e 1400°C, processo direto, a densificacdo apresentou-se insuficiente para os calculos
adequados de microdureza.

Observamos que ao aumentar a temperatura de sinterizagdo das amostras ceramicas
Ba,HoZrOs s pura € com 1 e 2% CuO a microdureza também aumentou. Provavelmente isto
ocorreu devido a presenca da fase liquida (quantidade e composigao).

Em particular a temperatura de sinterizagdo a 1600°C para ambos 0s processos € para
qualquer propor¢do de oxido de cobre observouse a presenca de regides claras e escuras
quando analisadas pelo microscopio optico, figura 4.34. Como os valores das microdurezas
apresentam grandes variacdes nas distintas regides, recorreu-se a realizagdo de 10 medicoes
para cada regido extraindo-se uma média aritmética amostral.

Confrontando-se os dados de microdureza através do processo direto contidos na tabela
4.4 da Ba,HoZrO:s s, a regido clara apresentou uma microdureza superior em 70,72%, 64,03%
e 72,77% em relagdo a escura para a composi¢ao pura, composi¢cdo 1% de CuO e 2% de CuO
respectivamente.

Estas diferencas de valores de microdureza pode ser justificada através da presenga de
fases; como observamos nas micrografias de MEV, figura 4.23-4.28. Esta suposicdo ¢
ratificada pela formacdo de microtrincas (Tuan & Lin, 1997), como exemplificado na figura
4.23 (b) e 4.24 (a).

Portanto, havendo uma forte dependéncia das propriedades mecanicas em relagdo a
microestrutura, deduzimos que as regides consideradas claras com dureza maior
representariam os grdos maiores devido a microestrutura apresentar-se bifésica e em
contrapartida, os grdos menores inibidos pelo crescimento exagerado dos grdos maiores
pertenceriam as regides denominadas escuras, com menor dureza. Como 0 maior crescimento
de grio justifica uma maior eficicia do processo difusional e, portanto, uma maior
densifica¢do (melhor sinterizagdo).
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Tabela 4.4 — Microdureza referente aos compostos nas

respectivas

temperaturas

processo direto.

sinterizagdo através

do

Composto | Temperatura de Microdureza | Desvio Padrao
Sinteriza¢ao Vickers (%)
°0) (MPa)

Ba,HoZrOs s 1250 - -

puro 1400 - -
1600 ~ 6402,53 347,55
1600~ ° 21860,28 446,08
Ba,HoZrO5 5 1250 1521,32 90,14
com 1% CuO 1400 2657,07 191,78
1600 6486,65 571,16
1600 ~ ° 18029,90 712,79
Ba,HoZrOs 5 1250 1707,08 117,79
com 2% CuO 1400 3577,98 127,70
1600 6674,42 764,97
1600 " 24509,78 1043,15

*  regido escura

**  regido clara

regido escura
regido clara

Tabela 4.5 — Microdureza referente aos compostos nas
respectivas temperaturas de sinterizagdo através do

processo indireto.
Composto | Temperatura de Microdureza | Desvio Padrao
Sinterizagdo Vickers (%)
(°C) (MPa)
1250 - -
Ba, HoZrOs s 1400 784,22 58,98
puro 1600 ~ 6960,40 282,64
1600 ™~ 20821,04 1154,28
1250 1521,32 90,14
Ba, HoZrOs s 1400 3045,39 342,08
com 1% de 1600 ~ 7096,36 417,54
CuO 1600 ~ 22268,12 1359,40
1250 1707,08 117,79
Ba;HoZrOs s 1400 4083,47 124,62
com 2% de 1600 ~ 5874,58 244,81
CuO 1600 ~ 21217,14 594,11
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Figura 4.34 — Microscopia Optica referente aos compostos BaHoZrOs s.
com 2% CuO através do processo direto. Com uma aumento de 300 vezes.
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5. CONCLUSOES

Neste trabalho foi possivel produzir uma nova ceramica Ba,HoZrOs s pertencente ao
grupo das perovskitas cubicas complexas através do processo de reagcdo em estado
solido.

A estrutura cristalina da ceramica Ba,HoZrOss foi analisada através da técnica de
difragdo de raios-X, onde esta analise mostrou a presenca da reflexdo da superestrutura
das linhas (311) e (333) no espectro de difracdo de raios-X da Ba,HoZrOs s
confirmando assim uma estrutura ctbica complexa ordenada requisitada pela
perovskita (A,BB'Oy).

O pardmetro de rede calculado a,, das amostras Ba,HoZrOs 5 foi de 8,4491 A, ¢ o

experimental de acx,= 8,3934 A, apresentando assim um pequeno erro percentual de
0,6591.

Através da andlise de difracdo de raios-X, observou-se que as fases cristalograficas
contida nas cerdmicas com adi¢io de 1 e 2% de CuO sinterizados a 1250°C por 48
horas possui uma estrutura tipica da perovskita cibica complexa onde ndo ha nenhum
pico que possa ser atribuido a outra fase, devido a adigdo de CuO nestas ceramicas.

Ao analisar as microdurezas das ceramicas BaHoZrOss observowse que houve um
aumento gradativo da dureza com aumento de temperaturas de sinterzagdo. Porém na
temperatura de sinterizagdo de 1600°C detectou-se duas regides com diferentes
durezas.

As analises de EDS realizadas nas cerdmicas Ba,HoZrOss pura e com adi¢do de
1 e 2 % CuO sinterizadas através dos processo direto e indireto ndo detectou a
presenga de Cu, apenas os percentuais atomicos dos elementos Ba, Ho, Zr que
compdem a cerdmica Ba, HoZrO; 5 em estudo.

As BayHoZrOs s pura submetidas a um tratamento térmico de 1250 e 1400°C por 48h
através do processo direto ndo sinterizaram, optowse utilizar a sinterizagdo fase
liquida (BaCuO;), onde foi possivel obter amostras sinterizadas nas mesmas
temperaturas.

Através dos processos de sinterizacdo direto e indireto observou-se que o processo que
melhor se destacou foi o indireto devido o maior contato inter particulas. O processo
indireto utilizado nas cerdmicas Ba,HoZrOs s mais 1% de CuO foi o que apresentou
melhores resultados tanto para a densidade analisada quanto para as microestruturas e
microdureza em relagdo as outras ceramic as.
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6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Sinterizar amostras obtidas com po6s homogeneamente misturados e com fina
granulometria. Fazer a mistura e moagem concomitantemente e sem CuO.

Fazer mistura e moagem (p6 muito fino). Calcinar o p6 a 1000°C ou maior. Moer até
obter @<Ium e obter o cadinho por colagem de barbotina, tomando cuidado com a
deformacao.

Sinterizar pos obtidos por moagem em moinhos de alta energia.

Sinterizar amostras dopadas em dilatometro para detectar a temperatura de
aparecimento da fase liquida.

Producdo e caracterizagdo de terras-raras policristalina através de alvos sputtering da
perovskita ctibica complexa ordenada Ba;HoZrO s 5.

Andlise de imagem de ceramicas com MEV para mapeamento quantitativa de
microestrutura.
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