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RESUMO 
  

Este trabalho tem como objetivo processar e caracterizar compósitos cerâmicos 
de alumina-zircônia (zircônia toughened alumina - ZTA) com 33% (em peso) de 
zircônia tetragonal policristalina (estabilizada com 12% de céria) densificados 
utilizando fase vítrea de SiO 2 -B2O3-La2O3. Foram investigadas duas técnicas visando 
atingir este propósito: i) infiltração de cerâmicas de alumina-zircônia porosa (pré-
sinterizadas) por fase líquida e ii) sinterização via fase líquida de corpos cerâmicos 
obtidos a partir da mistura dos pós de alumina , zircônia e vidro.  A influência do tipo de 
sinterização (infiltração e mistura de pós) e a viabilidade do uso de matérias-primas 
nacionais foram avaliadas para estudar sua utilização em aplicações estruturais. As 
cerâmicas avaliadas foram: alumina-zircônia comercial importada com sinterização por 
infiltração de fase vítrea (grupo controle), alumina-zircônia experimental também com 
sinterização por infiltração de fase vítrea (utilizando matérias-primas nacionais) e 
alumina-zircônia com mistura mecânica de fase vítrea e sinterização sem infiltração. 
Inicialmente foram feitos estudos das características dos pós, dos compactados e das 
cerâmicas pré-sinterizadas por microscopia eletrônica de varredura (MEV), difração de 
raios X (DRX), além de análises das distribuições de tamanho de partículas e de 
porosidade. As cerâmicas foram sinterizadas em temperaturas de 1140 e 1180°C e 
avaliou-se a retração linear, densidade real e porosidade. Também foram feitas análises 
por MEV e difração de raios X. Os resultados indicaram que as cerâmicas nacionais de 
alumina-zircônia com infiltração de fase vítrea apresentaram as melhores características. 
Os valores de propriedades mecânicas de tensão de ruptura (σr) foram determinados 
para todas as cerâmicas. A microdureza Vickers (Hv) e a tenacidade à fratura (KIC) 
foram determinadas apenas nas cerâmicas com infiltração de fase vítrea, pois as outras 
cerâmicas apresentaram excessivas porosidade e fragilidade. Os resultados mostraram 
que a cerâmica produzida com materiais nacionais (alumina e zircônia), com infiltração 
de fase vítrea (importado), reuniu a melhor média  de resultados, ou seja, σr 338,03 de 
MPa,  Hv 12,06 de GPa e KIC 2,41 de MPa.m1/2. Estes valores de propriedades 
mecânicas são maiores do que aqueles registrados na literatura para as cerâmicas de 
alumina-zircônia com infiltração de fase vítrea, viabilizando o uso destas  matérias-
primas nacionais para a produção destas cerâmicas. 
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ABSTRACT 
 
 

This investigation has a objectives to process and characterize zirconia-
toughened alumina (ZTA) ceramics using the Ce-TZP (tetragonal zirconia 
polycrystalline doped with ceria) with a volume fraction of 33 wt % and addition of  
SiO2 -B2O3-La2O3 glass. The influence of the type of liquid phase on the ceramic 
sintering (glass infiltrated and powder mixture) and the viability of  the use of Brazilian 
raw materials to produce these ceramics for special structural applications was 
investigated. The commercial ZTA ceramics sintered by liquid-phase infiltrated (control 
group), the experimental ZTA ceramics sintered by liquid-phase infiltrated too (with 
Brazilian raw materials), and the ZTA ceramics obtained from powder mixture (no 
infiltrated) were compared. Initially, the powder and of the green bodies morphologic 
characteristics were carried out by scanning electronic microscopy (SEM) and X-rays 
diffractions (XRD) analyses, as well as the analyses of particle and agglomerate sizes, 
particle size distribuition and porosity analyses. After the sintering at 1140 and 1180°C, 
linear shrinkage, volume density, porosity, SEM and XRD, were carried out too. The 
results showed better characteristics for the ZTA ceramic with infiltrated liquid phase 
manufactured with Brazilian alumina and zirconia. The parameter values for mechanical 
properties as rupture tension (σr) were determined for all ceramics. The surface Vickers 
hardeness (Hv) and fracture toughness (KIC) were obtained for glass infiltred ceramics 
only, because the others ceramics presented an excessive fragility. The results showed 
that the infiltrated glass ZTA ceramics obtained from Brazilian alumina and zirconia 
presented the best mean results (σr = 338.03 MPa,  Hv = 12.06 GPa and KIC = 2.41 
MPa.m1/2). These parameter values of the mechanical property were better than those 
registered in the literature for the infiltrated glass ZTA ceramics. These results 
recommend the use of Brazilian alumina and zirconia to the produce these ZTA 
ceramics. 
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CAPÍTULO 1 

 

INTRODUÇÃO 
 

 Os materiais cerâmicos são um dos principais objetos de pesquisa na Engenharia 

de Materiais, devido à sua alta aplicabilidade nos mais diversos setores, em conjunto 

com a facilidade na obtenção das matérias-primas da maioria desses materiais. 

 

 Novos materiais e métodos de processamento cerâmico estão sendo 

continuamente desenvolvidos e os métodos conhecidos estão em constante 

aperfeiçoamento. Estes métodos permitem a obtenção de materiais cerâmicos com 

propriedades novas e variadas, viabilizando o seu uso em aplicações que exijam alta 

refratariedade, alta resistência mecânica em elevadas temperaturas, inércia química, 

propriedades magnéticas e elétricas, resistência ao desgaste etc... 

 

 A substituição de materiais convencionais por cerâmicas estruturais de alto 

desempenho mecânico se mostra, portanto, muito promissora, contudo a baixa 

confiabilidade destes materiais torna-se um obstáculo à sua aplicação rotineira, pela 

dificuldade em manter uma adequada reprodutibilidade em escala industrial[1-6].  

 

 Esta baixa reprodutibilidade, caracterizada pelo grande espalhamento nos 

valores das resistências mecânica dos cerâmicos, está diretamente relacionada, entre 

outras, com as suas características microestruturais, químicas (composição e 

homogeneidade) e físicas (distribuição de tamanho e forma de grãos e de poros). O 

objetivo é se obter uma cerâmica sinterizada densa e homogênea e diminuir tanto a 

quantidade quanto o tamanho dos defeitos a fim de garantir a confiabilidade e 

reprodutibilidade de suas propriedades no desempenho do produto cerâmico final[7]. 

 

Nesta classe de cerâmicas estruturais, as cerâmicas de alumina, 

preferencialmente na sua forma cristalina mais estável chamada de alfa (α-Al2O3), 

destacam-se pois apresentam propriedades físico-químicas que possibilitam uma larga 
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escala de aplicações devido à suas propriedades mecânicas (dureza alta), químicas 

(resistência à maioria dos reagentes químicos orgânicos e inorgânicos), elétricas 

(resistividade elétrica alta) e térmicas (temperatura de fusão alta)[5].  

 

Outro tipo de cerâmica estrutural são as cerâmicas de zircônia tetragonal 

policristalina que apresentam um aumento na sua resistência mecânica quando 

submetidas à ação de uma força externa aplicada, na temperatura ambiente. Esses 

materiais são conhecidos como cerâmicas tenazes, uma vez que apresentam uma 

pequena deformação plástica, o que aumenta a sua resistência à fratura. Essa 

propriedade ocorre pela transformação da fase tetragonal para monoclínica, que provoca 

um aumento de volume do material, ocasionando um estado de compressão interna na 

cerâmica[6].  

 

 Ao se iniciar uma trinca no interior da cerâmica, a energia associada a este 

estado de compressão na região próxima a ponta da trinca é absorvida por esta e 

interrompe ou minimiza a propagação do defeito. 

 

 Porém, como a fase tetragonal não é estável em temperatura ambiente, sendo 

que a sua estabilização é feita com a adição de determinados óxidos, como o óxido de 

ítrio, de cério, de terras raras, entre outros, sendo considerados individualmente agentes 

dopantes necessários para a retenção de fases obtidas em altas temperaturas na 

temperatura ambiente. 

 

 Entre as diferentes formas para se obter cerâmicas com valores de parâmetros de 

propriedades mecânicas altos, a adição de uma segunda fase se mostra muito 

promissora. Estes tipos de materiais são conhecidos como compósitos cerâmicos. A 

utilização de partículas de zircônia em uma matriz de alumina proporciona não apenas 

um aumento da tenacidade à fratura com também um aumento na tensão de ruptura 

deste tipo de material[8]. 
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 Entretanto, muitos estudos mostram que as cerâmicas de alumina-zircônia 

necessitam de temperaturas de sinterização altas (> 1550° C) para que ocorra sua 

densificação[9,10]. Para se obter uma diminuição destas temperaturas, a incorporação de 

uma fase líquida se mostra altamente eficaz. Quando o líquido recobre cada grão sólido 

da matriz, aqueles que possuem formas angulares podem ser rotacionados, alterando seu 

arranjo original e resultando em uma configuração mais densa em uma temperatura 

menor[11]. Por outro lado, a presença de fase vítrea nos contornos de grãos destas 

cerâmicas, resulta em uma diminuição nos valores da resistência à fratura e da 

tenacidade à fratura destes materiais.  

 

Vários membros do grupo de pesquisas SUCERA (Ciência e Tecnologia de 

Superfícies e Cerâmicas Avançadas e Nanoestruturadas) do Laboratório Associado de 

Sensores e Materiais (LAS), do Centro de Tecnologias Especiais (CTE) do Instituto 

Nacional de Pesquisas Espaciais (INPE), desde 1986, vêm realizando pesquisas e 

desenvolvimentos em cerâmicas estruturais micro e nanoestruturadas de zircônia cúbica 

e tetragonal e de alumina, e mais recentemente, em compósitos cerâmicos do tipo 

alumina-zirconia, todas sinterizadas via estado sólido[3,6,12-30]. O grupo possui grande 

experiência em obtenção de pós e processamento de cerâmicas de zircônia dopadas com 

ítria, céria e mistura de óxido de ítrio e de terras raras (OTR). A partir de um estudo 

preliminar promissor[15,16], atualmente também está sendo realizada uma investigação 

totalmente original em cerâmicas de zircônia tetragonal policristalina dopada com 

nióbia (Nb2O5)[31].  

 

Mais recentemente, necessidades relacionadas ao desenvolvimento destas 

cerâmicas com formas complexas para aplicações espaciais têm motivado a 

investigação destes sistemas sinterizados via fase líquida. Estes tipos de compósitos 

cerâmicos já são utilizados em Odontologia, que além do custo de comercialização 

muito alto, também são muito pouco referenciados na literatura específica. Estas 

cerâmicas são atualmente obtidas por infiltração de fase líquida em uma cerâmica 

porosa parcialmente sinterizada. Na conformação destas cerâmicas porosas podem ser 

utilizadas técnicas que permitam a obtenção de peças com formas mais complexas. Os 
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pesquisadores do Grupo de Pesquisas SUCERA, como já foi mencionado, possuem 

experiência na obtenção deste tipo de compósito cerâmico utilizando sinterização via 

estado sólido[32,33], mas precisam adquirir conhecimentos em sinterização via fase 

líquida neste sistema cerâmico. 

 

 Estes fatores motivaram este trabalho de dissertação que tem como objetivo o 

estudo do comportamento mecânico de cerâmicas de alumina - zircônia-céria 

sinterizadas via fase vítrea. Na atual investigação será utilizada uma alumina brasileira e 

uma zircônia tetragonal policristalina dopada com céria (Ce-TZP) desenvolvida pelos 

pesquisadores do Grupo de Pesquisas SUCERA do LAS/INPE. Futuramente, serão 

realizados trabalhos de substituição da fase vítrea por materiais também produzidos no 

Brasil. 

 

Os objetivos específicos deste estudo são: 

 

1) Desenvolver cerâmicas de CeO2-ZrO2 - Al2O3 sinterizadas via fase líquida,  

obtidas por: 

 

a) infiltração da fase líquida e  

 

b) mistura de óxidos. 

 

2) Realizar a análise das microestruturas das cerâmicas sinterizadas; 

 

3) Analisar o comportamento mecânico destas cerâmicas utilizando ensaios de 

 resistência à flexão em 4 pontos, microdureza Vickers e tenacidade à fratura (por 

 penetração Vickers); 

 

4) Correlacionar os resultados dos testes mecânicos com a microestrutura e  
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5) Comparar os resultados obtidos com uma cerâmica comercial importada de 

CeO2-ZrO2 - Al2O3 utilizada para produção de componentes para implantes e 

próteses dentárias e verificar a viabilidade de seu uso nas aplicações propostas 

nesta investigação. 

 

 Os procedimentos adotados no processamento destas cerâmicas, os resultados 

obtidos nos ensaios e nas análises aos quais os materiais foram submetidos também são 

apresentados e discutidos nesta dissertação. 

 

 Nesta investigação também é apresentada uma revisão bibliográfica com os 

métodos mais utilizados para a obtenção de cerâmicas de alumina-zircônia sinterizadas 

via fase vítrea.  

 

 Também é abordado o comportamento mecânico das cerâmicas de zircônia, 

enfatizando a transformação da fase tetragonal para monoclínica, característica especial 

que torna esta cerâmica atrativa para aplicações estruturais.  
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CAPÍTULO 2 

 

CERÂMICAS PARA APLICAÇÕES ESTRUTURAIS 

 

            Os materiais cerâmicos possuem propriedades muito desejáveis em aplicações 

estruturais como a dureza e o ponto de fusão altos, estabilidade química e a resistência à 

abrasão, podendo ser empregados em ferramentas de corte para usinagem de metais, 

elementos refratários especiais, biocerâmicas para implantes ósseos entre outras 

aplicações. Isso ocorre pela natureza de suas ligações atômicas, de caráter iônico e/ou 

covalente, sendo que os óxidos possuem ligações dominantemente iônicas e os carbetos 

e nitretos dominantemente covalentes. Simultaneamente, as fortes energias de ligação 

que mantém os átomos coesos, também são responsáveis pelo caráter frágil do 

comportamento mecânico das cerâmicas, sendo que sua resistência mecânica está 

relacionada à sua tenacidade bem como às falhas estruturais presentes[34]. 

 

            A tenacidade à fratura é uma propriedade intrínseca do material, definida como a 

energia necessária para iniciar e propagar uma falha no material até que ocorra a sua 

ruptura. Nas cerâmicas esta propriedade, de um modo geral, apresenta valores muito 

baixos quando comparados aos metais.  

 

            As falhas estruturais são decorrentes principalmente dos tipos de processamento 

utilizados para a obtenção tanto do pó inicial como da cerâmica sinterizada. Este tipo de 

falhas nas cerâmicas são provenientes de defeitos na sua microestrutura como poros, 

microtrincas, segundas fases mais frágeis, ou seja, defeitos que diminuem os valores dos 

parâmetros das propriedades mecânicas esperados para o material sinterizado. 

 

            Para aumentar a reprodutibilidade e a confiabilidade das propriedades mecânicas 

das cerâmicas, têm sido desenvolvidas microestruturas que contribuem para o aumento 

da resistência à ruptura e a tenacidade à fratura, e que possam tolerar uma certa 

quantidade de defeitos estruturais.          
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 A principal limitação das cerâmicas para aplicações estruturais está na baixa 

reprodutibilidade de seus valores de resistência mecânica, devido à sua relação direta 

com quantidade e distribuição de defeitos, intrínsecos e extrínsecos, presentes em sua 

estrutura e também com as características inerentes de um material frágil. Nestes 

materiais, as trincas se iniciam em defeitos que são introduzidos durante o processo de 

fabricação (poros, inclusões, agregados), acabamento superficial (polimento, retífica) ou 

durante a sua exposição à ambientes quimicamente agressivos. Entretanto, as trincas 

podem ser interrompidas, ou ter sua velocidade de propagação reduzida, se sua energia 

puder ser absorvida por eventos como o encontro com inclusões, contornos de grão, ou 

ainda, em uma transformação de frases cristalinas na região da ponta da trinca, que 

possa alterar o campo de tensões como ocorre nas cerâmicas de zircônia parcial ou 

totalmente compostas pela fase tetragonal[35]. 

 

2.1 Defeitos Estruturais nas Cerâmicas 

 

Os defeitos presentes na microestrutura de uma cerâmica estrutural são 

altamente deletérios, necessitando assim um controle rigoroso no processamento desde 

a obtenção do pó até a fabricação do corpo cerâmico final. Esses defeitos quando 

presentes na microestrutura de um material frágil são responsáveis pelo início das 

trincas que se propagam pelo material. Este comportamento é uma conseqüência da 

natureza das ligações atômicas dos materiais cerâmicos que dificulta o desenvolvimento 

de mecanismos de acomodação de tensões durante o processo de deformação. Os 

microdefeitos atuam como concentradores de tensão em materiais cerâmicos. Este 

campo de tensões é amplificado localmente quando o material é submetido a uma 

tensão externa. Esta amplificação é diretamente proporcional ao tamanho do maior 

defeito. Os defeitos superficiais são mais críticos do que os defeitos internos na 

microestrutura do material cerâmico[36], como mostra o comportamento das curvas de 

tensão de fratura × tamanho de defeitos (Figura 2.1). 
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FIGURA 2.1 – Relação entre tensão de ruptura e a localização dos defeitos em uma 

                         cerâmica estrutural de Si3N4. 

   FONTE: [36] 

 

 Desta forma, para se ter um aumento da resistência mecânica e da confiabilidade 

do material é necessário a diminuição do tamanho dos defeitos estruturais[3]. A 

diminuição da quantidade e a homogeneização da forma também são importantes. A 

utilização destes três parâmetros permite estimar a tensão de ruptura das cerâmicas 

sinterizadas com uma boa confiabilidade. 

 

 Entre os fatores que influenciam as propriedades mecânicas das cerâmicas 

podem ser citados aqueles de características: 

 

a) químicas: 

 

- Inclusão: está ligada à pureza química do pó. Os pós podem conter 

inclusões orgânicas e inorgânicas provenientes da matéria-prima ou 

durante a preparação do pó[37]. Inclusões orgânicas podem ser fiapos ou 

cabelo, por exemplo. Algumas dessas heterogeneidades são introduzidas 

quando o pó é moído para reduzir o tamanho de aglomerados duros ou 

ainda, quando eles são expostos ao ambiente. As inclusões orgânicas 
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desaparecem durante o tratamento térmico de sinterização, deixando 

vazios na microestrutura da cerâmica. Estes vazios são a origem da 

fratura. As inclusões inorgânicas podem reagir com o pó durante a 

sinterização e/ou produzir microtrincas durante o aquecimento ou 

resfriamento. 

 

- Gradiente de composição: originado pela não homogeneidade de 

composição química do pó inicial. 

 

b) físicas: 

 

   - Tamanho e forma dos grãos: têm influência determinante nas 

propriedades mecânicas do produto final sinterizado. Os grãos com 

tamanhos grandes na microestrutura devem ser evitados, pois tendem a 

diminuir a resistência e a tenacidade à fratura[37,38]. Estes grãos quando 

no interior de uma matriz formada por grãos pequenos tornam-se 

comumente os precursores de fratura. É conhecido que a tensão de 

fratura média é inversamente proporcional ao tamanho médio de grão. 

Tensões localizadas surgem dentro e ao redor dos grãos, devido à 

expansão térmica e anisotropia elástica. O controle do tamanho do grão é 

necessário, visto que existe um tamanho crítico que pode gerar 

microtrincas durante o resfriamento. As partículas de tamanhos pequenos 

favorecem a densificação e necessitam de temperatura de sinterização 

mais baixa em função da alta energia superficial que caracterizam estas 

partículas. A distribuição de tamanho dos grãos também é importante, 

pois tamanhos uniformes atuam como inibidores de crescimento de 

grãos. Quanto à forma, as partículas angulares e aciculares (em forma de 

agulhas) tornam o empacotamento do corpo a verde difícil e, 

conseqüentemente, prejudicam a densificação via estado sólido e exigem 

uma maior quantidade de fase vítrea na sinterização via fase líquida. 
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 - Aglomerados e agregados: se não forem destruídos podem contribuir 

para diminuir o valor das propriedades mecânicas, pois resultam em uma 

densificação não homogênea. Os agregados são formados por partículas 

parcialmente sinterizadas, difíceis de serem destruídas na compactação. 

Exigem tempo maior e/ou temperaturas mais altas de sinterização[38], 

para minimizar a diferença de densidade com a matriz (a densidade na 

região do agregado é maior). Estas áreas retraem de maneira diferente da 

matriz circundante, e conseqüentemente, podem dar origem a vazios 

residuais na microestrutura, que contribuem para a diminuição da 

resistência mecânica da cerâmica[39,40].  Os aglomerados são grupos de 

partículas unidas fracamente por forças de Van der Waals, fáceis de 

serem destruídos durante a prensagem. No entanto, em alguns tipos de 

conformação de cerâmicas como slip casting, tape casting ou extrusão 

eles podem permanecer intactos apresentando resultados parecidos aos 

agregados.  

 

 - Poros: os poros têm sua origem no tipo de empacotamento das 

partículas do pó durante a etapa de conformação da cerâmica. Nas 

regiões em que existem faltas de contatos entre as partículas não ocorre a 

transferência de massa durante a sinterização via estado sólido, 

prejudicando a densificação da cerâmica. Para minimizar esse fato, o 

aumento da temperatura de sinterização seria indicado, mas o 

crescimento do grão a partir dos contatos já existentes nem sempre 

elimina os vazios. A presença de grãos grandes e/ou vazios 

remanescentes na microestrutura do material sinterizado prejudicam a 

sua resistência mecânica. A aplicação de uma tensão de compressão 

externa durante a sinterização pode minimizar em muito o efeito de 

formação de poros e minimizar o crescimento de grãos. Uma distribuição 

adequada de tamanhos de partículas dos pós (partículas menores irão 

preencher os vazios deixados pelo empacotamento das particulas 

maiores) permite a obtenção de um empacotamento melhor o que resulta 
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em uma cerâmica sinterizada mais densa. Uma outra forma de melhorar 

o grau de densificação da cerâmica sinterizada é a utilização de uma fase 

líquida que envolve parcial ou totalmente as partículas sólidas 

componentes da matriz durante a etapa de sinterização (sinterização via 

fase líquida). Esta fase líquida geralmente é um vidro cuja temperatura 

de fusão é muito menor do que a do material componente da matriz. 

Devido à natureza mais frágil do vidro, a cerâmica sinterizada resultante 

apresenta valores de propriedades mecânicas menores, porém com a 

vantagem de sinterização da cerâmica em temperaturas 

consideravelmente menores do que na sinterização via fase sólida. 

 

 

2.2 Cerâmicas à Base de Alumina para Aplicações Estruturais  

 

 O desenvolvimento de pesquisas em materiais cerâmicos à base de óxido de 

alumínio (alumina) tem se intensificado nas últimas décadas, principalmente motivado 

pelo baixo custo associado a esta matéria-prima e pelas suas características físicas e 

químicas interessantes. Uma grande parte destes estudos surgiram na tentativa de 

explorar ao máximo os potenciais de utilização da alumina que, embora possua uma 

vasta gama de aplicações, tem boa parcela de suas propriedades aproveitadas apenas 

parcialmente. 

 

 As propriedades e aplicações da alumina estão relacionadas com suas fases 

cristalinas. Apesar da aparente simplicidade da fórmula Al2O3, a alumina tem sua 

natureza consideravelmente dependente de uma série de fatores, como sua forma 

cristalina, impurezas na estrutura e na microestrutura. Estudos revelam a existência de 

pelo menos sete fases cristalográficas para alumina calcinada livre de água: alfa, gama, 

delta, eta, teta, kappa e chi . 

 

 Dentre essas fases, a α-Al2O3 é a mais comum e termodinamicamente estável, 

remetendo-se usualmente a esta fase quando há referencia à alumina. Esta se destaca 
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pela resistência ao calor, à corrosão e mecânica altas. As aplicações estruturais para a 

alumina estão concentradas quase que inteiramente nesta fase cristalina. Sendo um 

sólido com ligações químicas com características dominantemente iônicas, suas ligações 

são fortes e, deste modo, apresentam um alto ponto de fusão (da ordem de 2054°C). 

Além disto, sua condutividade elétrica é baixa, devido a este tipo de ligação. Sua 

estrutura consiste de um arranjo hexagonal, com números de coordenação 6 e 4 para o 

cátion e o ânion, respectivamente. Os raios iônicos são 0,053 nm para Al3+ e 0,138 para 

O2-. Os parâmetros de rede para Al2O3 são a = 4,75 Å e c = 13,00 Å[41]. 

 

2.3 Cerâmicas à Base de Zircônia com Tenacidade à Fratura Alta 

 

            Desde que Garvie et al[42], em 1975, anunciaram que as cerâmicas à base de 

zircônia poderiam apresentar resistência mecânica e tenacidade à fratura como os aços, 

muitas pesquisas vêm sendo desenvolvidas visando a produção desse tipo de cerâmicas. 

O objetivo é ter um material que apresente mecanismos que permitam um maior poder 

de dissipação e absorção da energia mecânica aplicada que resultará em uma maior 

resistência à fratura. Conjuntamente, muitos estudos foram e continuam sendo feitos no 

sentido de aperfeiçoar as técnicas de processamento cerâmico existentes e também na 

direção de se investigar técnicas não-convencionais que possibilitem a obtenção de pós 

adequados para a fabricação de cerâmicas com menores quantidade e tamanho de 

defeitos estruturais aliados a maiores homogeneidades física e química.  

 

            A retenção da fase tetragonal metaestável e sua conseqüente transformação para 

a fase monoclínica é considerada um pré-requisito para o aumento da tenacidade à 

fratura da cerâmica de zircônia, e consequentemente, potencializando sua aplicação 

como cerâmicas estruturais[42]. A zircônia pura apresenta três tipos de fases 

polimórficas, cujas transformações são dadas por: 

 
Monoclínica (m)  1.170° C     Tetragonal (t)   2.370° C      Cúbica (c) 
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A transformação da fase tetragonal para monoclínica envolve uma expansão 

volumétrica anisotrópica (de 3 a 5 %), devido ao aumento abrupto nos parâmetros de 

rede da célula unitária tetragonal para monoclínica[43,44]. Em cerâmica de zircônia pura, 

essa grande variação de volume associada à transformação de fase t → m, durante o 

resfriamento, gera microtrincas ao redor da partícula transformada no corpo cerâmico 

sinterizado, fragilizando-o. Para solucionar este problema, são adicionados à zircônia, 

óxidos estabilizantes da fase cúbica e/ou tetragonal. Os óxidos mais utilizados nesta 

função são a ítria (Y2O3) e a céria (CeO2). 

 

O aumento da tenacidade à fratura da cerâmica de zircônia é atingido através da 

retenção da fase tetragonal metaestável e sua conseqüente transformação para a fase 

monoclínica durante a aplicação do carregamento mecânico, conhecida como 

transformação das fases cristalinas tetragonal para monoclínica (t → m) induzida por 

tensão mecânica. Um outro mecanismo relacionado à transformação t → m é a 

formação de microtrincas. 

 

2.3.1 Transformação de Fase Induzida por Tensão Mecânica  

 

Em uma cerâmica, uma trinca se propaga quando submetida à ação de uma tensão 

mecânica, gerando um campo de tensões de tração (com deformação elástica) ao seu 

redor, principalmente na sua extremidade (Figura 2.2). Os grãos ou precipitados 

(geralmente intragranulares) da fase tetragonal estão impedidos de se transformar em 

monoclínica, pela impossibilidade de sofrer a expansão volumétrica inerente ao 

processo. Esta retenção fisica da expansão gera no material um campo de tensões 

compressivas contrapondo a tensão trativa necessária para a propagação da trinca.  

Torna-se, portanto, necessária a adição de mais energia para conduzir o material à 

ruptura[45]. 
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FIGURA 2.2 – Representação esquemática do campo de tensão elástica criada na 

                 microestrutura da cerâmica, decorrente da transformação por  

                 tensão dos grãos de zircônia tetragonal para monoclínica. 

                 FONTE: [3] 

 

2.3.2. Microtrincas 

 

O aumento do volume resultante da transformação tetragonal → monoclínica gera 

tensões tangenciais ao redor do grão ou precipitado transformado, que induz ao 

aparecimento de microtrincas (Figura 2.3)[3,46]. 

 

 
FIGURA 2.3 - Interação entre o grão ou precipitado de zircônia monoclínica 

                         transformada e a ponta da trinca. 

             FONTE: [3] 

A trinca propaga-se até encontrar um grão de fase monoclínica, depois é desviada 

e torna-se ramificada, absorvendo parte da energia de fratura associada à propagação 
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inicial. Esta capacidade de absorver ou dissipar a energia da trinca propagante resulta 

em um aumento da tenacidade à fratura da cerâmica. 

 

2.3.3 Fatores que Influenciam a Formação e a Transformação da Fase Tetragonal  

 

            Nas cerâmicas de zircônia, a transformação da fase tetragonal para a fase 

monoclínica ainda não foi completamente explicada, embora a ocorrência dessa fase 

tetragonal em altas temperaturas seja altamente embasada na literatura[8-10,47]. Sabe-se 

que a fase tetragonal, que é responsável pelo desenvolvimento da tenacidade à fratura 

alta da cerâmica de zircônia, sofre a influência de alguns fatores, que atuam em 

conjunto para ocorrência ou não da transformação desta fase cristalina. Para um estudo 

adequado desta transformação estes fatores também devem ser analisados de forma 

interdependente. Dentre esses fatores, podem ser citados: 

 

a) Defeitos estruturais:  

 

             - A presença de defeitos/vacâncias de oxigênio nestas cerâmicas evita a 

transformação desta fase cristalina através do impedimento dos 

movimentos atômicos necessários para se obter a fase mais estável, no 

caso a fase monoclínica, na etapa de resfriamento[47]. 

      

 b) Tamanho do grão ou precipitado: 

 

- A transformação de fase está relacionada ao tamanho de grão. Existe 

um tamanho de grão crítico, abaixo deste tamanho não ocorre a 

transformação (permanece tetragonal) e acima deste tamanho a 

transformação ocorre espontaneamente. Este tamanho crítico é 

dependente do tipo de matriz (Si3N4 – ZrO2, Al2O3, etc...), em que estão 

contidos os grãos ou precipitados de zircônia[48,49]. 

c) Tipo e quantidade do dopante estabilizante de fases cristalinas: 
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  - Cada espécie de estabilizante possui uma quantidade adequada que 

deve ser adicionada à cerâmica de ZrO2 para otimizar a quantidade da 

fase cristalina tetragonal metaestável presente[50,51]. Essa quantidade é 

dependente do tipo de microestrutura, do dopante usado, da 

uniformidade e distribuição do tamanho de partículas do óxido 

estabilizante de fases. O óxido estabilizante influencia a razão de 

tetragonalidade (c/a), que permite identificar a quantidade  de fase 

tetragonal presente na cerâmica[52-54]. 

 

d) Energias do sistema: 

 

 - A transformação da partícula é governada pela energia do sistema grão 

(ou precipitado)/matriz, que corresponde à soma das energias livre de 

Gibbs + superficial + (química)[50]. Com a adição de dopantes a energia 

química livre muda de maneira a permitir que a fase cúbica e/ou 

tetragonal possa ser estabilizada na temperatura ambiente. A energia 

superficial também contribui para a estabilidade das fases em zircônias 

puras e dopadas, pois a energia correspondente à fase monoclínica é mais 

alta que a da fase tetragonal em zircônia dopada com ítria, por exemplo. 

Desta forma, a mudança de fase é retardada pois o transporte de massa 

por difusão pela superfície é mais baixo do que para a zircônia pura. 

 

e) Temperatura de transformação de fases cristalinas: 

 

- Alguns grãos ou precipitados de fase tetragonal cristalina são 

dependentes da temperatura para a transformação de fase[50]. Existem 

partículas que se transformam na temperatura ambiente, e outras que 

devido ao seu tamanho e outros fatores, necessitam de um aumento na 

temperatura para a transformação.  
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2.4 Cerâmicas de Alumina-Zircônia para Aplicações Estruturais  

  

 A alumina é um material cerâmico muito utilizado em Engenharia, devido as suas 

excelentes propriedades térmicas, químicas, mecânicas e elétricas. No entanto, seu uso 

como cerâmica estrutural é limitado pela sua baixa tenacidade à fratura. Uma das 

soluções utilizadas para o aumento de sua tenacidade é a incorporação de uma segunda 

fase dispersa na matriz da alumina. Nas cerâmicas tenazes de alumina-zirconia (zirconia 

toughened alumina – ZTA), a tenacidade deste compósito é aumentada pela adição de 

zircônia tetragonal policristalina à alumina. Os compósitos cerâmicos compostos por 

multicomponentes, que formam a base das cerâmicas estruturais, consistem de uma 

matriz cerâmica e de uma fase precipitada no interior dos grãos desta matriz que resulta 

em um aumento dos valores dos parâmetros das propriedades mecânicas da cerâmica. 

No sistema alumina-zircônia, a alumina é a matriz e a zircônia a fase precipitada 

responsável pelo aumento da resistência à fratura, da tenacidade à fratura e da dureza da 

cerâmica. Estes compósitos apresentam altas resistências à corrosão, resistência à 

ruptura e tenacidade à fratura. A microestrutura desenvolvida durante a sinterização da 

cerâmica e as propriedades mecânicas como resistência à ruptura, dureza e tenacidade à 

fratura dependem das características do pó (forma, tamanho e distribuição de partículas, 

estado de aglomeração, composições química e de fases cristalinas) e da microestrutura 

a verde (grau de compactação dos pós). Por este motivo, os compósitos alumina-

zircônia necessitam que a fase dispersa (zircônia) seja distribuída homogeneamente na 

matriz (alumina)[51]. Entre as técnicas convencionais para a obtenção de misturas 

homogêneas de pós comerciais, a mais eficiente é a mistura de pós a úmido em moinho 

de bolas.  

 

Resultados recentes obtidos pelos pesquisadores do Grupo de Pesquisas 

SUCERA, ainda não publicados, mostram que a zircônia na forma de pó que deverá ser 

adicionada à alumina, precisa estar na fase cristalina tetragonal para a obtenção deste 

tipo de compósito cerâmico. Os melhores resultados de aumento de tenacidade à fratura 
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de cerâmicas no sistema alumina-zircônia tem sido obtidos com a adição de zircônia 

tetragonal policristalina estabilizada com ítria (Y-TZP) ou com céria (Ce-TZP).  

 

2.5 Processamento de Pós Cerâmicos 

 

           Em aplicações estruturais, o correto processamento de pós é fundamental para a 

obtenção de peças cerâmicas com resistência à flexão e tenacidade à fratura altas. O 

objetivo desse processamento é a obtenção de pós finos de alta reatividade, atingindo 

uma densificação máxima durante a etapa de sinterização, e proporcionando assim, uma 

quantidade mínima de defeitos microestruturais na cerâmica[3]. 

 

            As propriedades do pó inicial (tamanho, forma, estado de agregação e 

distribuição de tamanho de partículas) estabelecem as etapas subseqüentes nos 

processos cerâmicos e a qualidade do produto final. 

 

2.5.1 Métodos para Preparação de Misturas de Pós 

 

2.5.1.1 Mistura Mecânica 

 

A mistura mecânica dos pós é a forma mais simples de se homogeneizar pós 

cerâmicos multicomponentes. É realizada simultaneamente com moagem dos pós e 

considerada uma etapa crítica do processamento cerâmico. Dependendo do tamanho, 

forma das partículas e aglomerados e/ou agregados presentes nos pós iniciais, haverá 

um maior ou menor grau de homogeneidade química e física. A mistura mecânica de 

pós consiste basicamente, em misturar os pós das matérias-primas em um moinho de 

bolas e/ou cilindros, em quantidades adequadas. Quando é feita a úmido, esta mistura é 

quimicamente mais homogênea pois facilita a destruição dos agregados (fortemente 

ligados) e dos aglomerados (fracamente ligados). Os aditivos que atuam como agentes 

aglomerantes e lubrificantes de partículas são adicionados nessa etapa de mistura 

mecânica, já que são necessários para minimizar os gradientes de compactação do pó e 
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aumentar a resistência mecânica a verde durante a etapa de conformação do corpo 

cerâmico. 

 

2.5.1.2 Mistura de Pós a Partir de Soluções e Suspensões em Meios Líquidos 

 

            A mistura de pós a partir de soluções e suspensões é muito utilizada quando se 

deseja produzir pós com alta reatividade. Esta técnica oferece vantagens na facilidade 

de preparação, no controle rígido da composição e no grau de pureza e homogeneidade 

química da mistura dos pós. Para a produção de cerâmicas de zircônia estabilizada com 

cálcia, ítria, ou magnésia, por exemplo, os pós são co-precipitados a partir de seus 

respectivos sais precursores. Estes sais podem ser inorgânicos (cloretos, nitretos, 

sulfatos) ou compostos orgânicos dos metais desejados (organometálicos ou alcóxidos 

metálicos)[6]. As características físicas dos óxidos hidratados co-precipitados variam em 

função da temperatura de precipitação, da concentração do sal, do pH do meio de 

precipitação e do grau de agitação da solução-precipitação. As concentrações das 

soluções envolvidas (cloretos, amônia) são fatores importantes na formação dos 

precipitados, influenciando o tamanho das partículas e dos aglomerados, e também as 

suas porosidades. Quanto mais concentrada é a solução de cloretos, maior o número de 

núcleos que podem ser formados, e portanto maior é a possibilidade de se ter partículas 

e/ou aglomerados menores. O grau de agitação também é importante, pois contribui 

para a homogeneização química e dificulta a formação de aglomerados grandes[45].  

 

            Atualmente muitas pesquisas têm sido feitas para a produção de pós com 

partículas com tamanho nanométricos[32,33,51,52]. Esses pós são obtidos principalmente 

pelo método sol-gel[28,53] e apresentam algumas vantagens sobre os pós com tamanhos 

de partículas micrométricos, como a melhoria do grau de densificação e a menor 

temperatura necessária para a sinterização. A principal desvantagem é a retração 

volumétrica grande da peça cerâmica, o que dificulta o seu controle dimensional. 
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2.5.2 Secagem dos Pós 

 

            A secagem de maneira convencional (ao ar, em ~ 100º C ) é uma outra etapa 

crítica do processamento cerâmico, pois alguns materiais como a zircônia e o sulfato de 

zircônio hidratado, tendem a formar agregados grandes, devido à polimerização e aos 

efeitos de capilaridade[3]. 

 

        A utilização do processo de secagem de precipitados por atomização (spray 

drying) é uma maneira não convencional de retirada, relativamente rápida, de água, 

permitindo a obtenção de pós com aglomerados porosos e fracos que podem ser 

desintegrados durante a compactação. Na secagem por atomização, uma suspensão, com 

as partículas precipitadas, é atomizada e injetada contra um jato de ar quente, 

fornecendo aglomerados esféricos, cujo tamanho pode ser controlado. No entanto, pode 

ocorrer uma certa segregação do soluto durante o processo, e assim, uma diminuição da 

homogeneidade da mistura[3]. 

 

            A secagem por liofilização dos hidróxidos precipitados pode permitir uma 

diminuição na temperatura de sinterização, pela obtenção de pós altamente 

homogêneos, tanto química quanto fisicamente[3]. A liofilização de soluções congeladas 

consiste, basicamente, na retirada de água, na forma de gelo, por sublimação das 

soluções de sais que contenham os cátions metálicos desejados. No processo, ocorre o 

congelamento destas soluções em forma de gotículas que aumentam a sua superfície 

específica e diminuem o volume. Por uma combinação de pressão e temperatura, as 

gotículas congeladas são secas de forma a sublimar a fase líquida congelada sem alterar 

a integridade física e química das gotículas iniciais do sal. 

 

            A secagem dinâmica em vácuo é uma técnica bastante eficiente para a obtenção 

de aglomerados fracos e produz pós com boa escoabilidade. Nesse processo o material é 

colocado em uma câmara de baixo vácuo que é aquecida e mantida em movimento 

rotatório. Desta forma, o pó é seco em condições que dificultam a formação de 

agregados de partículas do pó[6]. 
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2.5.3 Calcinação dos Pós 

 

            A calcinação é o tratamento térmico feito no pó seco com o objetivo de 

estabilizá- lo na sua estrutura cristalina. Desta forma, é possível se obter os óxidos 

desejados. A etapa de calcinação é um ponto crítico, pois a temperatura, o tempo e a 

atmosfera ambiente exercem grande influência nas características físicas finais dos pós. 

A calcinação pode servir também para eliminar resíduos orgânicos e inorgânicos antes 

do uso do pó. 

 

            De um modo geral, à medida que a temperatura de calcinação aumenta, a área 

superficial das partículas diminui. Este fato está associado com o aumento na densidade 

do pó, para o qual contribuem a eliminação de microporosidades e um aumento no 

tamanho e na densidade dos agregados. 

 

           Em temperaturas altas de calcinação, a velocidade de reação de oxidação pode 

aumentar e o processo de sinterização das partículas do pó pode se iniciar, favorecendo 

a formação de agregados através de mecanismos de difusão. Isto prejudica de forma 

significativa as propriedades de fluidez e o grau de compactabilidade do pó e, 

conseqüentemente, o grau de sinterização final. Por outro lado, se a temperatura de 

calcinação for baixa, a velocidade da reação pode ser muito lenta e resultar em misturas 

de pós com homogeneidade química baixa[54]. 

 

2.5.4 Compactação para Conformação das Cerâmicas 

 

    Na etapa de conformação das cerâmicas podem ser utilizadas várias técnicas de 

compactação dos pós, de acordo com a cerâmica sinterizada que se deseja. A 

compactação por prensagem é muito utilizada e consiste na prensagem do pó em um 

molde, originando um corpo no formato desejado e com resistência suficiente para o 

manuseio. É necessário que a compactação seja criteriosa, para minimizar os gradientes 
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de densidade, devido às próprias características do processo e ao estado de aglomeração 

dos pós. 

 

           Na etapa de compactação, as partículas do pó devem ficar tão próximas quanto 

possível, visando a redução da porosidade residual a verde. Pressões altas de 

compactação podem introduzir defeitos na microestrutura, como falhas de 

empacotamento de partículas (regiões mais densas e regiões menos densas), já pressões 

muito baixas fazem com que o corpo cerâmico não atinja a densidade a verde prevista. 

 

            A prensagem uniaxial[55] é largamente utilizada pela sua facilidade de uso e 

consiste na aplicação de uma pressão unidirecional sobre o pó, podendo ser ainda 

unidirecional em dois sentidos. Normalmente a pressão é aplicada em um único sentido 

que, em função do atrito entre o pó e as paredes da matriz, dificulta o movimento do pó, 

distribuindo de forma irregular a pressão. Este efeito pode fornecer compactos com 

densidade não uniforme e como conseqüência, introduzir defeitos no compacto. A 

utilização de matrizes com dupla ação dos pistões de compressão, aplicando a pressão 

uniaxial em dois sentidos, fornece um compacto com melhor distribuição de densidade, 

pois são aplicadas pressões iguais na parte superior e inferior da matriz diminuindo os 

gradientes de densidade durante a compactação.  

 

            A utilização da prensagem isostática resulta em um compacto de alta 

uniformidade, podendo ser feito basicamente por duas formas: i) corpo pré-compactado 

e ii) prensagem direta do pó em moldes especiais. No primeiro caso, o pó pode ser 

conformado por diversas técnicas para conferir a forma da peça, com resistência 

mecânica adequada ao manuseio do compacto. Em seguida, o compactado é colocado 

em um invólucro de borracha especial e prensado isostaticamente com a pressão de 

compactação final[7]. A compactação isostática acontece dentro de um vaso de pressão 

onde o material a ser compactado é encapsulado e fica imerso em um fluido durante o 

processo. Como a pressão é distribuída uniformemente por toda a superfície do 

compacto, o gradiente de pressão é quase que totalmente eliminado, resultando numa 

alta densidade e homogeneidade do corpo cerâmico.      
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            Para se diminuir os efeitos do atrito entre partículas, pode-se incorporar um 

lubrificante ao pó, contribuindo para seu rearranjo durante prensagem, por meio de um 

melhor deslizamento das partículas[56]. Isso proporciona uma microestrutura mais 

uniforme, contribuindo para a diminuição do tamanho de poros[57]. 

 

 Corpos cerâmicos com formas mais complexas podem ser obtidos com o uso de 

outras técnicas de conformação (slip casting, tape casting, extrusão, injeção) que 

resultam em corpos cerâmicos porosos e em muitos casos deformados, se a sinterização 

for realizada via estado sólido. Por estas razões as cerâmicas densas obtidas por estas 

técnicas são sinterizadas via fase líquida (por prensagem ou por infiltração de fase vítrea 

em cerâmicas sinterizadas com poros interconectantes), para se obter um grau de 

densificação alto[58,59]. 

 

2.6 Sinterização 

 

           A sinterização é um tratamento térmico ao corpo compactado em que a 

temperatura varia de acordo com os componentes do pó inicial e dos processamentos 

anteriores a esta etapa.      

      

Na sinterização as partículas do corpo compactado se ligam formando uma 

sólida estrutura. Nesta etapa, a formação de contornos de grãos e o crescimento de 

pescoços de união interpartículas ocorrem por mecanismos de transporte de matéria, 

normalmente processos difusionais atômicos ativados termicamente, em temperaturas 

abaixo do ponto de fusão preenchendo a região de contato interpartículas (poros). Na 

etapa de sinterização são obtidas as fases cristalinas e a microestrutura na cerâmica 

final, e é também nessa etapa que ocorre a densificação máxima do corpo 

cerâmico[60,61].  

 

           A sinterização das cerâmicas é normalmente realizada em fornos convencionais, 

podendo ou não ter um controle da atmosfera através de um gás adequado. 
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 O objetivo principal da sinterização é realizar uma forte união entre as partículas 

do pó inicial, por ativação térmica. O processo de sinterização ocorre (caso contrario 

seria fusão simples) em temperaturas abaixo do ponto de fusão do material, através do 

transporte de átomos por difusão. Este processo é denominado sinterização via fase 

sólida ou sinterização no estado sólido. A sinterização pode ainda ocorrer através da 

formação de uma fase líquida, gerada a partir de aditivos que se fundem em 

temperaturas inferiores à da temperatura de sinterização do material da matriz, ativando 

outros mecanismos de difusão atômica ou mesmo reações químicas termicamente 

ativadas. Como resultado os grãos de material da matriz são unidos entre si pela fase 

líquida (que se transforma em vidro durante o resfriamento).  Este processo é chamado 

sinterização por fase líquida ou vítrea[62-64].  

 

2.6.1 Sinterização Via Estado Sólido 

 

 O processo de sinterização no estado sólido pode ser dividido em três 

estágios[65,66] (Figura 2.4): 

 

1) Estágio inicial: Este estágio é caracterizado pela formação de contatos entre 

as particulas do pó compactado, pela ativação dos mecanismos de transporte de 

massa promovendo a formação e o crescimento de conexões (“pescoços”), até o 

ponto onde eles começam a interferir entre si. Como conseqüência, há 

diminuição dos tamanhos dos poros intercomunicantes (redução da área 

superficial de poros) e aumento da interface entre as partículas. 

 

2) Estágio intermediário: Este estágio é caracterizado pela densificação do 

compacto e pelo decréscimo dos diâmetros dos poros interligados. Há o 

alargamento dos pescoços, canais de poros são fechados e os poros se tendem a 

se tornar esféricos. A intercomunicação entre os poros praticamente desaparece. 

 

3) Estágio final: é caracterizado pela eliminação gradual dos poros residuais. 
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FIGURA 2.4 - Representações esquemáticas dos três estágios de sinterização e a  

   conseqüente retração linear durante as etapas de sinterização. 

   FONTE: [65] 

 

2.6.2 Sinterização Via Estado Líquido 

 

A sinterização via estado líquido (ou via estado vítreo ou via fase vítrea) é um 

processo no qual há a necessidade de que um dos componentes da mistura de pós tenha 

ponto de fusão inferior aos demais, fazendo com que ele se funda, formando uma fase 

líquida que molha parcialmente ou completamente a fase sólida, que favorece e/ou 

viabiliza este tipo de sinterização. Em misturas de pós envolvendo a formação de duas 

fases, é possível formar uma fase líquida de baixo ponto de fusão, que pode ser um 

meio eficiente de transporte de massa para os átomos do constituinte principal, pelo 

maior coeficiente de difusão que existe nos materiais no estado líquido, favorecendo 

assim, a densificação pela diminuição da porosidade[9,10]. 

 

Este tipo de sinterização é regido principalmente pelo mecanismo de solução-

reprecipitação dos sólidos, gerando crescimento dos grãos, redução dos poros e 

conseqüente aumento da densidade relativa. A densidade relativa é a relação entre a 

massa específica do material sinterizado e a massa específica teórica do compacto 

(considerado para um material 100 % denso, ou seja, sem a presença de poros). 
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Para a obtenção de uma sinterização eficiente são necessários que alguns fatores 

importantes sejam considerados: o molhamento da fase sólida pelo líquido formado 

(avaliado pelo ângulo de contato), uma quantidade apreciável de fase líquida, 

viscosidade do líquido formado, solubilidade e difusividade do sólido no líquido, ângulo 

diedral, temperatura e tempo de sinterização e atmosfera de sinterização. 

 

A sinterização via fase vítrea possui uma série de vantagens em relação à 

sinterização por fase sólida. Dentre elas: uma maior velocidade de sinterização (devido 

ao alto coeficiente de difusão no estado líquido em relação ao estado sólido), um rápido 

rearranjo (a presença de líquido entre as partículas sólidas diminui a força de atrito entre 

as partículas), há um melhor empacotamento microestrutural e um controle maior do 

tamanho dos grãos. Por outro lado, a presença de uma fase líquida diminui a resistência 

mecânica do corpo cerâmico em trabalhos a altas temperaturas, pelo amolecimento 

desta fase intergranular formada. 

 

2.6.2.1 Mecanismos de Sinterização Via Fase Líquida 

 

A força motriz que comanda a sinterização é o excesso de energia livre 

superficial, que decresce com o decorrer do processo pela eliminação das interfaces 

sólido/vapor (com o surgimento da interface sólido/sólido, ocorre a substituição dos 

poros por contornos de grãos), bem como pelo aumento do tamanho dos grãos. O 

transporte de massa se dá por meio dos seguintes caminhos[65,66]: 

 

• difusão no estado sólido via rede cristalina e contorno de grão; 

 

• formação de fase líquida, com fração volumétrica considerável de fase líquida, 

tendo como requisitos básicos, a solubilidade do sólido no líquido e o 

molhamento do sólido pelo líquido; 

 



 52

• formação de líquido viscoso, mecanismo predominante nos vidros e nas 

cerâmicas com quantidade alta  de fase vítrea. 

 

2.6.2.2 Molhamento e Ângulo Diedral 

 

A relação entre a superfície e sua energia determina o molhamento de um 

líquido em uma interface sólida[66,67] . Ao se considerar a configuração estável de um 

líquido em uma superfície sólida, se a energia interfacial sólido-líquido é alta, o líquido 

tende a adquirir a forma esférica. Na situação contrária, o líquido tende ao espalhamento 

total na superfície do sólido. O balanço das energias de superfície, nas condições de 

equilíbrio, define o ângulo de contato entre o líquido e a superfície do sólido, definindo 

as condições de molhamento. A tendência ao molhamento é freqüentemente definida 

pelo coeficiente de molhamento S, dado pela equação: 

 

SSL = γSV - (γLV  + γSL)                                                         (2.1) 

 

onde: SSL = coeficiente de molhamento da fase sólida pela fase líquida 

         γSV = energia na interface sólido-líquido 

         γLV = energia na interface líquido-vapor 

         γSL = energia na interface sólido-vapor 

 

De acordo com a Equação 2.1, quando SSL > 0 ocorre o molhamento do sólido 

pelo líquido.  

 

Na Figura 2.5 são mostradas as condições de molhamento de acordo com o 

ângulo de contacto (θ) entre as fases líquida e sólida. 
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FIGURA 2.5 - Representação esquemática das condições de molhamento de  um  sólido 

              por um líquido:  a)  molhamento total (θ = 0o), b) molhamento  parcial  

             (θ < 90o) e c) não  molhamento (θ > 90o). 

  FONTE: [66] 

 

Quando o ângulo de contato é superior a 90°, ou seja, a energia da interface 

sólido- líquido é alta, o líquido existente tende a não molhar totalmente a superfície. 

Quando o ângulo é inferior a 90°, o líquido molha a superfície e quando o ângulo for 

igual a 0° ele se espalha completamente sobre ela. Quando o valor é 90°, está no limite 

entre o comportamento de molhamento e o não-molhamento[66,67] . 

 

Se um sólido policristalino é imerso em um líquido ou vapor, "ranhuras" onde os 

contornos de grãos interceptam a superfície, como mostrado na Figura 2.6. O ângulo de 

etching ou ângulo diedral (φ) é determinado pela razão entre a energia do contorno de 

grão da superfície (ou energia de interface) e a energia da interface sólido- líquido ou da 

interface sólido-vapor, de acordo com as seguintes equações: 

 

γSS = 2 γSV  cos (φ/2)                                                   (2.2) 

γSS = 2  γSL cos (φ/2)                                                   (2.3) 

γSS = 2  γSS' cos (φ/2)                                                   (2.4) 
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FIGURA 2.6 - Ângulo diedral, no equilíbrio, quando o contorno de grão encontra a  

              superfície do material. 

   FONTE: [66] 

 

Na sinterização via fase líquida, quando uma certa quantidade de líquido é 

formada, a sua distribuição (penetração) entre os grãos da fase sólida depende do ângulo 

diedral portanto, o ângulo diedral mede a penetrabilidade do líquido nos contornos de 

grão e é determinado pela razão da energia de contorno de grão com a energia de 

superfície sólido- líquido. Para que o líquido penetre nos contornos dos grãos é 

necessário que o ângulo diedral seja pequeno[66]. 

 

Se o sólido policristalino possui poros, inclusões sólidas ou inclusões de fase 

líquida no seu interior, a configuração também é determinada pelas energias relativas de 

interfaces, como mostrado na Figura 2.7. 
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FIGURA 2.7 - Ângulos diedrais em poros e inclusões no interior de sólidos 

   policristalinos. 

   FONTE: [66] 

 

De acordo com Chiang et al.[66] , quando uma quantidade pequena de fase vítrea 

(resultante do resfriamento da fase líquida) está presente em uma microestrutura 

policristalina sua dis tribuição entre os grãos da matriz depende do ângulo diedral, como 

ilustrado na Figura 2.8.  

 

Quando, no equilíbrio: 

 

- γSS / γSL ≥ 2 (φ = 0o), as interfaces entre todos os grãos são penetradas pela fase 

líquida (Figura 2.8 a). Isto freqüentemente é usado para facilitar a sinterização reativa 

via fase líquida; 

 

-  2 < γSS / γSL < √3 (0o < φ < 60o), a fase líquida forma um esqueleto contínuo ao 

longo das arestas dos grãos, formando prismas aproximadamente triangulares na região 

de intersecção de três grãos (Figura 2.8 b). 
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- √3 < γSS / γSL < 1 (60o < φ < 120o), a fase líquida apresenta apenas uma 

penetração parcial ao longo das linhas de junção dos três grãos, e consequentemente não 

resulta em uma rede contínua (Figura 2.8 c) e 

 

-  γSS / γSL > 1 (φ > 120o), a fase líquida permanece em regiões discretas (nas 

junções entre três grãos) (Figura 2.8 c). e tende a adquirir a forma esférica (Figura 2.8 

d).  

 

Nos sólidos policritalinos os poros intergranulares (formam interfaces sólido-

vapor) tendem a se distribuir seguindo os mesmos caminhos mostrados para a fase 

líquida. 

 

 
FIGURA 2.8 - Figura esquemática tridimensional  mostrando  a  distribuição  da  fase   

   líquida (segunda fase) para valores diferentes de ângulo diedral. 

   FONTE: [66]  

 

2.6.2.3 Estágios da Sinterização Via Fase Vítrea 

 

 O processo de sinterização via fase vítrea de uma mistura de pós cerâmicos 

envolve basicamente três estágios (Figura 2.9)[65,66,68]: 
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FIGURA 2.9 - Desenho esquemático mostrando os efeitos da solubilidade na  

   densificação ou no inchamento de sistemas cerâmicos durante a  

   sinterização via fase líquida. 

   FONTE: [66] 

 

1) Estágio inicial (molhamento e rearranjo): no início do processo de 

sinterização, com o aquecimento, forma-se uma fase líquida que se espalha 

rapidamente entre as partículas. Nesse instante, há um escorregamento das 

partículas promovendo um rearranjo e reempacotamento das mesmas. Este 

rearranjo é devido à atração capilar entre as partículas. À medida que o líquido 

penetra entre as partículas, ele começa a penetrar nos contornos dessas 

partículas. Esta etapa é a que envolve um maior tempo.  

 

2) Estágio intermediário (solução-precipitação): esse estágio pode ocorrer ao 

mesmo tempo em que o rearranjo, sendo dominante assim que o rearranjo 

termina. Neste estágio a difusão e a solubilidade do sólido no líquido são os 

fatores principais para que os mecanismos de solução-reprecipitação ocorram. A 
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solubilbidade é aumentada pela ação das forças capilares nos pontos de contato 

entre as partículas, bem como pela diferença de potencial químico entre as 

curvaturas das partículas grandes e das pequenas. 

 

3) Estágio final (coalescência): esse estágio não apresenta uma contribuição para 

a densificação dos corpos cerâmicos, porém um aumento na densificação pode 

ser atingido a partir da redução da porosidade fechada, sendo altamente 

dependente das características dos poros. A etapa de coalescência requer uma 

permanência considerável na temperatura de sinterização, alterando a 

distribuição dos tamanhos de grãos, do tamanho e forma dos poros e 

conseqüentemente, nas propriedades mecânicas do produto sinterizado. Nesse 

estágio, os grãos coalescem devido à redução da energia superficial e a ação dos 

mecanismos de sinterização por fase vítrea são sobrepostos pelos mecanismos de 

sinterização por fase sólida.  

 

 

2.6.2.4 Sinterização Via Fase Vítrea por Infiltração 

 

Outro método utilizado para sinterizar materiais cerâmicos em baixas 

temperaturas é a técnica da infiltração de fase vítrea nos poros interconectantes de uma 

matriz cerâmica porosa. No procedimento de infiltração, a matriz cerâmica é levada ao 

forno e “pré-sinterizada” por um tempo suficiente para que o sistema seja submetido 

apenas ao primeiro estágio da sinterização via estado sólido resultando em uma 

cerâmica porosa.  Posteriormente, é adicionada a fase vítrea, seja por um processo de 

aplicação do vidro suspensa em um líquido, acompanhada de tratamento térmico para 

fusão do vidro e conseqüente penetração nos poros da cerâmica, ou por injeção da fase 

líquida (fase vítrea fundida) sob pressão. Em ambos os casos a fase vítrea deverá 

preencher os poros e espera-se que atue como um ligante para as partículas cerâmicas e 

como agente minimizador de porosidade[68]. 
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A vantagem desta técnica é a obtenção de cerâmicas densas em temperaturas 

muito inferiores às obtidas pela sinterização via fase vítrea convencional e a quase 

nulidade da contração de sinterização da cerâmica. Além disso, a redução na 

temperatura de sinterização torna, economicamente, muito favorável o uso desta 

técnica. 

 

Como desvantagem, ocorre a diminuição de todos os valores dos parâmetros de 

resistência mecânica, quando comparados aos valores obtidos por uma cerâmica sem 

fase vítrea[69,70]. 

 

 

2.7 Propriedades Mecânicas de Cerâmicas Estruturais  

 

 As cerâmicas têm seu uso limitado em aplicações estruturais devido a certos 

aspectos comuns a esse tipo de material, sobretudo por seu caráter frágil, fraturando 

com pequena absorção de energia. 

 

 

2.7.1 Fratura Frágil de Cerâmicas 

 

 Na temperatura ambiente, as cerâmicas quase sempre fraturam antes que ocorra 

qualquer deformação plástica.  

 

 O processo de fratura frágil consiste na formação e propagação de trincas através 

do material como resposta à carga aplicada. O crescimento da trinca em cerâmicas 

policristalinas geralmente ocorre nos grãos e/ou ao longo de planos cristalográficos 

específicos (planos de clivagem). 

 

 As resistências à fratura medidas para os materiais cerâmicos são 

substancialmente inferiores àquelas estimadas pela teoria a partir das forças de ligação 

interatômicas. Isso pode ser explicado pela existência de defeitos muito pequenos 
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presentes no material, os quais servem como fatores de concentração de tensões, ou 

seja, pontos onde a magnitude de uma tensão aplicada é amplificada chegando a ordem 

de grandeza dos valores teóricos. O grau de amplificação da tensão depende do 

tamanho, forma e posição do defeito, com relação à direção do carregamento, sendo 

maior no caso de defeitos longos e pontiagudos. Esses concentradores de tensão podem 

ser pequenos defeitos de superfície ou defeitos internos, como por exemplo, poros e 

arestas de grãos, os quais são muito difíceis de serem eliminados. Uma concentração de 

tensões na extremidade de um defeito pode causar a formação de uma trinca, a qual 

pode se propagar até uma fratura do material. 

 

 Há uma variação e uma dispersão alta dos valores de resistência à fratura dos 

materiais cerâmicos. Isso ocorre pela probabilidade alta da existência de microdefeitos 

capazes de iniciar uma trinca. Essa probabilidade varia de uma amostra para outra de 

um mesmo material e também depende da técnica de confecção da cerâmica. O tamanho 

ou volume da amostra também influencia a resistência à fratura, quanto maior for a 

amostra, maior será essa probabilidade da existência de defeitos e menor a resistência à 

fratura. 

 

 Para tensões de compressão, não ocorre a amplificação de tensões associada com 

qualquer defeito existente. Por essa razão, as cerâmicas frágeis exibem resistências 

muito maiores em compressão do que em tração (com valores de cerca de dez vezes 

maiores)[71].  

  

2.7.2 Influência da Porosidade nas Propriedades Mecânicas 

 

 Em cerâmicas, após a conformação dos corpos a verde, existem poros ou 

espaços vazios entre as partículas. Durante o processo de sinterização, a maior parte da 

porosidade deverá ser eliminada. Entretanto, é freqüente a ocorrência de eliminação 

incompleta dos poros. Qualquer porosidade residual terá uma influência negativa tanto 

sobre o comportamento elástico como sobre a resistência mecânica da cerâmica 

sinterizada.  
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 A porosidade exerce um efeito negativo sobre a resistência mecânica 

principalmente devido a dois motivos: i) os poros reduzem a área de seção reta (ocupada 

pela fase sólida) na qual a carga é aplicada e ii) os poros também agem como 

concentradores de tensões, influenciando diretamente tanto no módulo de elasticidade 

como na resistência e tenacidade à fratura das cerâmicas[71,72]. 

 

2.7.3 Análise da Fratura 

  

 A análise da fratura está embasada na mecânica da fratura que é a ciência que 

estuda a forma como se desenvolvem e se distribuem as tensões em corpos submetidos 

a um carregamento mecânico e como estes fraturam.  A teoria da mecânica da fratura 

assume a pré-existência de uma trinca e desenvolve critérios para o crescimento e 

comportamento catastrófico destas falhas[73]. A aplicação de uma carga em qualquer 

sólido irá resultar inicialmente em uma deformação elástica reversível que pode ser 

seguida por uma fratura sem muita deformação plástica ou por uma fratura precedida 

por deformação plástica considerável. As cerâmicas e os vidros estão incluídos na 

primeira categoria sendo, portanto, considerados sólidos frágeis, enquanto a maioria dos 

metais e polímeros (acima de sua temperatura de transição vítrea) pertence a última 

categoria[74]. A inabilidade das cerâmicas em apresentar deformações plásticas está 

associada às forças interatômicas de alta magnitude presentes nesses materiais[75]. 

 

 O cálculo da tensão teórica sob a qual se espera que uma cerâmica frature pode 

ser aproximadamente estimado dividindo-se seu módulo de Young por 10. Dado que o 

valor desse módulo pode variar entre 100 e 500 GPa[75], é possível inferir que a tensão 

de fratura teórica para esses materiais seja da ordem de 10 a 50 GPa. Porém, a presença 

de defeitos na superfície e no interior dos materiais cerâmicos reduz muito o valor de 

sua tensão de fratura. Assim, a presença de defeitos nos materiais leva à sua fratura sob 

tensões que são muito menores do que a tensão teórica calculada com base no módulo 

de elasticidade[76]. 
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 Em um sólido sem defeitos, cada ligação atômica suporta uma parte de uma 

carga aplicada. Nesse caso, diz-se que as tensões geradas estão uniformemente 

distribuídas. A introdução de uma trinca no interior do material resulta em uma 

redistribuição das tensões ao redor da trinca de modo que a tensão passa a ser 

concentrada em algumas ligações na extremidade da trinca, ou seja, a presença do 

defeito resulta na ampliação da tensão nessa região. Conforme a carga aplicada é 

aumentada, a tensão na ponta da trinca também aumenta até atingir um valor máximo, a 

partir do qual a situação se torna instável, resultando em uma fratura rápida. 

 

Dois aspectos direcionam os estudos da mecânica da fratura: o primeiro é o 

esclarecimento dos detalhes do processo de fratura em si, de forma a aumentar os 

conhecimentos dos princípios básicos de fratura e a resistência mecânica; o segundo é a 

análise das causas da fratura, na procura e detecção de defeitos que provocam as falhas. 

Pode-se, portanto, avaliar pela observação direta ou indireta da superfície de fratura, a 

sua textura, diferenciar a fratura intergranular da intragranular, o papel dos poros, das 

segundas fases etc... de forma a se atingir um aumento relevante do conhecimento sobre 

o comportamento de materiais cerâmicos quando utilizados em aplicações estruturais[7]. 
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CAPÍTULO 3 

 

MATERIAIS E MÉTODOS 

 

3.1 Materiais Utilizados 

 

3.1.1 Materiais do Grupo Controle 

  

Neste estudo, foi chamado de grupo controle, os materiais e cerâmicas obtidas a 

partir de pós comerciais já misturados, especialmente preparados para a obtenção do 

compósito alumina-zircônia e da fase vítrea. Estes materiais são utilizados para a 

obtenção de próteses e componentes para implantes odontológicos do tipo metal free, 

devido ao fato dessas cerâmicas sinterizadas apresentarem tenacidade à fratura 

considerada alta para esta classe de materiais. 

 

Os materiais utilizados no grupo controle foram: 

 

- CeO2-ZrO2 - Al2O3 (Ce-ZTA - ceria-zirconia toughened alumina), marca In-

Ceram Zirconia, da empresa alemã Vita Zahnfabrik, com a composição química 

característica fornecida pelo fabricante e mostrada na Tabela 3.1. 

 

- vidro à base de silicato de lantânio (marca In-Ceram Glass, produzido pela Vita 

Zahnfabrik, Alemanha) com a composição química característica fornecida pelo 

fabricante e mostrada na Tabela 3.2.  
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TABELA 3.1 - Composição química característica da mistura de pós de alumina- 

                         zircônia, denominada  In-Ceram Zircônia (dados fornecidos pelo  

                         fabricante). 

 
Composição (em óxidos) 

 
% (em peso) 

 

Al2O3 67% 

ZrO2 33% 

 

 

 

TABELA 3.2 - Composição química característica da mistura de pós formadores de 

                          vidro (dados fornecidos pelo fabricante). 

 
Composição (em óxidos) 

 
% (em peso) 

 

SiO2 14-18 

Al2O3 14-18 

B2O3 11-15 

TiO2 2-7 

CaO 5-12 

La2O3 25-34 

CeO2 4-9 

ZrO2 1-3 
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3.1.2 Materiais dos Grupos Experimentais 

 

Foram denominados grupos experimentais as misturas de pós e cerâmicas obtidas 

a partir de matérias-primas especialmente selecionadas para serem objetos de estudos 

neste trabalho de dissertação. 

 

As matérias-primas utilizadas para a preparação das cerâmicas utilizadas nos 

grupos experimentais deste trabalho foram: 

1) Al2O3 (micronizada da Alcan Químicos, tamanho médio de partículas de 0,7 

µm) com a composição química característica fornecida pelo fabricante e 

mostrada na Tabela 3.3; 

 

2) CeO2-ZrO2 tetragonal policristalina – Ce-TZP (produzida no LAS/INPE pelo 

Grupo de Pesquisa SUCERA) com a composição química característica mostrada 

na Tabela 3.4 (Análise química realizada pelo Departamento de Engenharia 

Química da Faculdade de Engenharia Química de Lorena - FAENQUIL); 

 

3) vidro à  base de silicato de lantânio, na forma de pó (marca In-Ceram, 

produzido pela Vita Zahnfabrik, Alemanha), sendo este vidro o mesmo utilizado 

no grupo controle. 

 
 
TABELA 3.3 - Análise química característica da alumina Op 1000 produzida pela 

                          Alcan Alumínio do Brasil Ltda. 

 
Composição  
(em óxidos) 

 

 
% (em peso) 

 

Al2O3 > 99,50 

TiO2 0,06 

Na2O 0,05 

Fe2O3 0,03 
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TABELA 3.4 - Composição química da zircônia calcinada produzida no LAS/INPE. 

 
Composição 
(em óxidos) 

 
% (em peso) 

 
ZrO2 99,58 

SiO2 0,02 

CaO 0,01 

Fe2O3 0,02 

Na2O 0,07 

TiO2 0,30 
 

3.2 Procedimentos Experimentais 

 

            Neste trabalho, foram produzidos e caracterizados quatro grupos de materiais 

cerâmicos, que foram denominados de acordo com as matérias-primas utilizadas e tipo 

de processamento cerâmico adotado: 

 

- Grupo 1: cerâmicas de CeO2-ZrO2 - Al2O3 (Ce-ZTA), infiltradas com vidro de 

silicato de lantânio, utilizando-se pó comercial importado (Vita Zahnfabrik, 

Alemanha). Esse grupo, que foi denominado como grupo controle neste estudo, 

foi sinterizado em 1180° C por 2 horas e submetido à infiltração por fase líquida 

na temperatura de 1140° C por 2h:30. Este procedimento é o recomendado pelo 

fabricante dos pós para obtenção de cerâmicas Ce-ZTA sinterizadas. Os 

resultados obtidos foram utilizados para comparação com os obtidos nos demais 

grupos; 

 

- Grupo 2: cerâmicas de CeO2-ZrO2 - Al2O3 (Ce-ZTA), infiltradas com vidro de 

silicato de lantânio, utilizando-se uma mistura pós nacionais de alumina e 

zircônia (77 % de Al2O3 e 33 % de Ce-TZP, em peso) e o pó de vidro comercial. 

Para a produção destas cerâmicas foram adotados os mesmos procedimento 

utilizados no grupo 1; 
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- Grupo 3: cerâmicas de CeO2-ZrO2 - Al2O3 (Ce-ZTA), sinterizadas via fase 

líquida, com o vidro de lantânio já incorporado à mistura dos pós de alumina e 

zircônia (77 % de Al2O3 e 33 % de Ce-TZP, em peso) na quantidade de 10 % em 

peso, que é a quantidade de vidro (em peso) contida nas cerâmicas dos grupos 1 

e 2. Os pós foram compactados por prensagem uniaxial (70 MPa) e os 

compactados sinterizados em 1180° C por 2 horas; 

 

- Grupo 4: cerâmicas de CeO2-ZrO2 - Al2O3 (Ce-ZTA), obtidas de acordo com a 

composição e procedimentos adotados no Grupo 3. Neste caso, foi utilizada a 

temperatura de sinterização do vidro (1140° C), mantendo-se o tempo de 

tratamento térmico (2h:30). 

 

3.2.1 Obtenção dos Pós Cerâmicos 

 

 Com exceção do pó de zircônia tetragonal policristalina dopada com 12% em 

mol de céria (Ce-TZP), os demais pós cerâmicos utilizados neste trabalho, como 

mostrado no ítem 3.1.1, são comerciais. O pó de zircônia foi obtido pelo Grupo 

SUCERA (LAS/INPE). Para isto foi utilizada a técnica de co-precipitação de hidróxidos 

de zircônio e de cério, com extração líquido- líquido em álcool isopropílico, secagem 

dinâmica em rotoevaporador e calcinados em 450° C por 3 horas. Esta técnica foi 

desenvolvida por Nono[3]. 

 

3.2.2 Caracterização dos Pós e dos Compactados 

 

3.2.2.1 Análises Químicas Semi-Quantitativas por Espectroscopia por Energia 

Dispersiva de Raios X (EDX) dos Pós Utilizados no Grupo Controle 

 

As análises semi-quantitativas dos elementos químicos presentes nos pós 

cerâmicos comerciais, utilizados para a obtenção das cerâmicas do grupo controle, 

foram feitas utilizando a técnica de EDX (Espectroscopia por Energia Dispersiva de 
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Raios X), por mapeamento por área, com o objetivo de confirmação dos dados 

fornecidos pelo fabricante.  

 

O dispositivo EDX utilizado está acoplado ao Microscópio Eletrônico de 

Varredura (MEV, alocado no LAS/INPE). A técnica de EDX é baseada na análise da 

energia característica emitida por cada elemento químico componente da Tabela 

Periódica, como resultado da incidência de um feixe de elétron na superfície da amostra 

em análise[6,59].  

 

3.2.2.2 Identificação das Fases Cristalinas Presentes 

 

            Para a identificação das fases cristalinas presentes nos pós e cerâmicas, foi 

utilizada a difratometria de raios X, baseada na Lei de Bragg. Foi utilizado o programa 

de computador Pscwin (ICDD, Estados Unidos da América) em conjunto com os dados 

tabelados nas fichas JCPDS, para a análise dos resultados obtidos[77].  

 

            O equipamento utilizado foi um difratômetro de raios X marca Philips, modelo 

PW1380/80, alocado no LAS/INPE, em São José dos Campos, SP. 

 

3.2.2.3 Distribuição de Tamanhos de Partículas 

 

A distribuição de tamanho de partículas foi determinada com o auxílio de um 

sedígrafo (Micromeritics, modelo Sedigraph 5100, LCP/INPE). Nesta técnica é 

utilizada uma suspensão de pó em um líquido, na qual incide um feixe de raios X 

durante a etapa de sedimentação das partículas. Através da absorção de raios X são 

feitas as medidas de tamanhos de partículas. A curva de distribuição característica do pó 

é construída com os valores de massa acumulada e o diâmetro esférico equivalente das 

partículas. 

 

           Deve-se levar em conta que o equipamento não distingue partículas grandes de 

agregados e/ou de aglomerados. Para isto, utilizou-se o microscópio eletrônico de 
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varredura, para um melhor esclarecimento sobre os tamanhos e formas de partículas e 

do seu estado de aglomeração e/ou de agregação.  

 

 

3.2.2.4 Análise Topográfica por Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) 

 

           A microscopia eletrônica de varredura (MEV) foi utilizada para a observação da 

morfologia dos pós e dos estados de compactação destes pós. Através de imagens de 

superfícies, esta técnica permite a visualização topográfica das amostras. A obtenção 

destas imagens é conseguida pelo princípio da reflexão do feixe de elétrons, que é 

projetado sobre a superfície da amostra. Nos materiais avaliados, tanto o pó como os 

corpos cerâmicos compactados e sinterizados necessitaram de um recobrimento das suas 

superfícies com uma fina camada condutora de metal não oxidável. Este filme fino é 

depositado via vaporização ou sputtering de íons. Este recurso é normalmente utilizado 

em materiais que não são bons condutores elétricos, onde a interação dos elétrons com a 

superfície da amostra é muito pequena. Neste trabalho, o recobrimento foi feito com 

ouro 24 quilates. O equipamento utilizado foi um microscópio eletrônico de varredura 

da marca Jeol, modelo JMS 5310 acoplado a uma estação de trabalho, alocado no 

LAS/INPE. Foi feita uma série de observações em amostras para o estudo da forma e do 

tamanho de aglomerados e de agregados e do estado de aglomeração/agregação dos pós. 

 

            As amostras dos pós foram preparadas na forma de suspensões com 

concentração de aproximadamente 20 g / 100 ml de acetona. Sob agitação constante em 

ultra-som, foi retirada uma alíquota da suspensão e depositada sobre um porta-amostras 

metálico. A acetona foi evaporada na temperatura ambiente e em seguida foi depositado 

o filme metálico condutor para a observação por MEV. 

        

3.2.2.5 Porosidade dos Compactados a Verde e das Cerâmicas Pré -Sinterizadas 

 

            Na determinação da distribuição dos poros, foi utilizada a técnica de 

porosimetria de mercúrio[78,79]. Nesta técnica, depois de aplicada uma determinada 
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pressão inicial, o mercúrio líquido é introduzido nos poros da amostras. Então é 

construído um gráfico de distribuição de tamanho de poros, em função dos volumes de 

mercúrio que penetram nos poros interconectantes da amostra (que variam com o 

aumento da pressão aplicada). O poro é considerado como um cilindro, cujo valor de 

diâmetro é inversamente proporcional à pressão que atua sobre o mercúrio. O 

equipamento utilizado foi um porosímetro de mercúrio da marca Quantachcrome, 

modelo Autoscan 33, alocado no Laboratório Associado de Combustão e Propulsão 

(LCP/INPE), em Cachoeira Paulista, SP 

 

3.2.2.6 Microscopia Eletrônica de Varredura das Cerâmicas Compactadas e Pré -

Sinterizadas 

 

            As microestruturas das cerâmicas pré-sinterizadas (grupos 1 e 2) e dos 

compactados a verde (grupos 3 e 4) foram analisadas usando imagens obtidas por 

microscopia eletrônica de varredura, com o objetivo de verificar a porosidade, as falhas 

de empacotamento e a distribuição de defeitos na microestrutura destas cerâmicas. 

Também foram realizadas observações nas superfícies de fratura destes materiais. A 

região escolhida para este estudo foi a região central das amostras, onde os efeitos de 

gradientes de densificação, causados pelo atrito com as paredes da matriz de 

compactação, são menores. 

 

3.2.3 Processamento Cerâmico 

 

3.2.3.1 Conformação dos Corpos de Prova dos Grupos 1 e 2 

 

 Os corpos de prova dos grupos 1 e 2 foram processados de acordo com os 

procedimentos recomendados pelo fabricante dos pós[80] . 

 

 Devido ao fato dos corpos de prova deste grupo serem produzidos pelo método 

de deposição de camadas, foi necessária a confecção de um modelo metálico usinado 

nas dimensões pretendidas (4mm x 4mm x 25 mm). Esta peça metálica foi utilizada 
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para a fabricação de um molde flexível para a produção dos corpos de prova de 

cerâmica porosa que foram posteriormente submetidas à infiltração da fase vítrea.  

 

 Esse modelo metálico foi colocado em uma base contendo silicone de adição 

odontológica (marca Aquasil, Dentsply, EUA). Após a polimerização da borracha de 

silicone, a base metálica foi removida e assim foi obtida uma matriz flexível (negativo 

dos corpos de prova) com as dimensões desejadas.  

 

 Para a obtenção da mistura de pó e líquido na forma pastosa usada neste 

procedimento, foi utilizada a proporção de 38 g de pó de alumina-zircônia (tanto do 

grupo 1 como do grupo 2) misturada em 5 ml de água destilada gelada e mantida por 3 

minutos, até a homogeneização da mistura. A mistura foi mantida por 7 minutos em 

agitação por ultra-som. A aplicação dos materiais foi feita pela técnica de deposição de 

camadas utilizando um pincel. Esta técnica é muito utilizada pela prótese dentária para a 

produção de peças cerâmicas de uso odontológico. Após a secagem ao ar, foi retirado o 

corpo de prova da matriz flexível (Figura 3.1). Utilizando este procedimento, foram 

confeccionados 10 corpos para cada um dos grupos 1 e 2.  
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 a) b)   

c)  d)  

FIGURA 3.1 - Seqüência da confecção dos corpos de prova dos grupos 1 e 2: a) mistura 

             do pó de alumina-zircônia em água destilada; b) aplicação do material 

             em camadas; c) detalhe da aplicação; d) corpo de prova retirado da 

             matriz flexível. 

 

3.2.3.2 Conformação por Prensagem dos Corpos de Prova dos Grupos 3 e 4 

 

Os corpos de prova dos Grupos 3 e 4, utilizados para a investigação das 

características físicas e de microestruturas e para os ensaios mecânicos, foram obtidos 

por prensagem uniaxial. A compactação destes corpos de prova foi realizada em uma 

prensa hidráulica Dekker, alocada na Divisão de Materiais do Instituto de Aeronáutica e 

Espaço do Centro Técnico Aeroespacial - AMR/IAE/CTA, em São José dos Campos, 

SP, visando a conformação do pó para este adquirir a forma e resistência ao manuseio. 

A pressão aplicada foi de 70 MPa e a matriz de aço utilizada, com dupla ação dos 
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pistões, produziu 20 corpos compactados a verde em forma de barras (10 para cada 

grupo), com as seguintes dimensões de 4 mm x 5 mm x 50 mm de comprimento.  As 

fotos apresentadas na Figura 3.2 mostram a seqüência utilizada para a compactação dos 

corpos de prova dos grupos 3 e 4. 

 

a)  b)  

c)  d)   

FIGURA 3.2 - Seqüência da confecção dos corpos de prova dos grupos 3 e 4: a) matriz 

 metálica; b) preenchimento da matriz com o pó de alumina-zircônia- 

 vidro; c) matriz com pistão posicionado; d) corpo de prova obtido. 

 

3.2.3.3 Sinterização dos Corpos de Prova dos Grupos 1 e 2 e Infiltração da Fase 

Vítrea 

 

 Os corpos de prova de cerâmica porosa destes dois grupos foram levadas ao 

forno Inceramat 2 (Vita Zahnfabrik, Alemanha, alocado no Laboratório de Prótese 

Vaiazzi, São Paulo, SP) para serem submetidas à etapa de pré-sinterização (Figura 3.3). 

O ciclo de temperatura teve início na temperatura ambiente que foi aumentada até 120° 
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C, permanecendo nesta temperatura durante 6 horas para eliminação de água e outros 

compostos químicos voláteis. Em seguida, a temperatura foi elevada até 1180° C (esta 

etapa teve a duração de 1 hora) e os corpos de prova foram mantidos nesta temperatura 

por 2 horas. O resfriamento foi realizado em aproximadamente 3 horas, que é o tempo 

necessário para que o forno atinja a temperatura ambiente após ser desligado e com a 

porta fechada.  

 

 
FIGURA 3.3 - Forno utilizado para infiltração do vidro e sinterização das cerâmicas. 

 

 Logo após a retirada do forno, as amostras foram submetidas à infiltração do 

vidro à base de lantânio. A técnica de aplicação desse vidro foi semelhante à utilizada 

para a produção dos corpos de prova cerâmicos por aplicação de camadas do material 

com consistência pastosa na superfíc ie da cerâmica porosa com o uso de um pincel.  

Para isto, o vidro na forma de pó foi misturado a uma quantidade de água destilada, de 

forma a se obter uma massa de consistência cremosa que foi aplicada sobre as 

superfícies da cerâmica porosa. A infiltração do vidro no estado líquido foi feita com a 

utilização do forno Inceramat 2 (Vita Zahnfabrik, Alemanha), elevando-se a 

temperatura, a partir da ambiente, até 1140° C em 50 minutos, com tempo de 

permanência de 2h:30 e tempo de resfriamento aproximado de 3 horas. Em seguida, as 

superfícies dos corpos de prova foram submetidas a um jateamento com óxido de 
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alumínio (100 µm) para a remoção do excesso de vidro, como pode ser observado na 

Figura 3.4. 

 

a)    b)  

c)    d)  

FIGURA 3.4 - Remoção do excesso de vidro dos corpos de prova: a) aplicação do 

 vidro; b) vidro aplicado; c) jateamento de óxido de alumínio após a 

 infiltração; d) procedimento em detalhe. 

 

3.2.3.4 Sinterização dos Corpos de Prova dos Grupos 3 e 4 

 

As amostras foram sinterizadas no mesmo forno utilizado nos grupos anteriores. 

 

 Como o objetivo da confecção destes grupos foi a simplificação do 

processamento das cerâmicas utilizado pelo grupo 1 (controle), eliminou-se a etapa de 

infiltração pela mistura dos pós cerâmicos e do pó de vidro antes da conformação por 

prensagem. Desta forma, utilizou-se a sinterização via fase vítrea para a obtenção destas 

cerâmicas. Optou-se por realizar a sinterização utilizando os dois parâmetros 
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temperatura e tempo já estabelecidos e adotados para a pré-sinterização das cerâmicas 

dos dois grupos anteriores. 

 

 Desta forma, as amostras do grupo 3 foram sinterizadas em um ciclo de 

temperatura que se iniciou na temperatura ambiente e mantidas em  120° C durante 6 

horas para, em seguida, se elevar a temperatura até 1180° C, durante 1 hora, 

permanecendo nesta temperatura por 2h:00. O resfriamento se deu em 3 horas. 

 

 Para as amostras do grupo 4, optou-se pelo procedimento adotado para a 

infiltração do vidro no estado líquido, ou seja, o aquecimento a partir da temperatura 

ambiente até 1140° C em 50 minutos, com tempo de permanência de 2h:30 horas e um 

tempo de resfriamento também de 3 horas. 

 

 Esse procedimento foi escolhido em função de um dos objetivos deste trabalho, 

que é a investigação de uma técnica mais simples para a obtenção das cerâmicas 

sinterizadas. Desta forma, procurou-se adotar no processo forno-tempo-temperatura os 

parâmetros já conhecidos e utilizados na obtenção as cerâmicas com infiltração de fase 

líquida, variando apenas a forma de obtenção da cerâmica sinterizada. 

 

3.2.4 Caracterização das Ppropriedades Físicas das Cerâmicas Sinterizadas 

 

3.2.4.1  Retração Linear e Densidade  

 

A retração linear consiste na diminuição do comprimento da cerâmica a verde na 

etapa de sinterização, resultante da densificação que ocorre durante a sinterização da 

cerâmica devido à diminuição no tamanho e na quantidade dos poros na material. A 

retração linear é determinada pela relação entre o comprimento da amostra antes e após 

a sinterização, segundo a equação 3.1. A Figura 3.5 mostra um desenho esquemático do 

corpo de prova utilizado neste estudo, onde estão definidas a nomenclatura utilizada 

para caracterizar sua espessura (h), sua largura (b) e seu comprimento (l): 
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                   R = (  l - l 0   )  . 100                                                                                 (3.1) 

                               l 0 

onde: R = retração linear (%) 

              l 0 = comprimento inicial da amostra (compactado a verde) 

            l  = comprimento final da amostra (cerâmica sinterizada) 

 

 
FIGURA 3.5 - Desenho esquemático do corpo de prova utilizado nos ensaios. 

 

Para a determinação da massa específica, foi utilizada a técnica de picnometria 

de Hélio, no equipamento Multivolume Pycnometer 1305 (LCP/INPE, Cachoeira 

Paulista, SP). Neste método, a amostra é colocada dentro de uma câmara, que em 

seguida é pressurizada com gás hélio, com um valor pré-determinado de pressão. O gás 

penetra nos poros interconectantes e/ou irregularidades superficiais da amostra. Em 

seguida, este gás é expandido em outra câmara, com pressão inicial zero e a pressão 

final é função do volume ocupado pela amostra. Como o volume e a temperatura das 

câmaras e a massa da amostra são conhecidos, a densidade da amostra pode ser 

determinada, admitindo o comportamento ideal para o gás He.  

  

O cálculo da densidade das amostras foi feito utilizando a equação: 
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D = m/v                                 (4.2)    

onde: D = densidade (g.cm-3) 

          m = massa (g) 

          v = volume (cm) 

 

3.2.4.2 Identificação das Fases Cristalinas 

 

Para a obtenção dos dados para a identificação das fases cristalinas foi utilizado 

um difratômetro de raios X da marca Philips, modelo PW1380/80, alocado no 

LAS/INPE.  

 

A identificação das fases cristalinas cont idas nas cerâmicas de alumina-zircônia 

foi realizada utilizando-se o programa de computador Pcswin (ICDD, EUA) para a 

indexação dos picos observados nos difratogramas.  

 

A identificação das fases tetragonal (t) e monoclínica (m) é muito importante 

para o estudo da transformação de fases característica destas cerâmicas contendo 

zircônia, visto a sua relação com a tenacidade à fratura do material.  

 

3.2.4.3 Porosidade das Cerâmicas Sinterizadas 

  

 A determinação do percentual de poros interconectantes foi realizada com o uso 

da mesma técnica de porosimetria de mercúrio utilizada nos compactados à verde. O 

equipamento utilizado foi um porosímetro de mercúrio (Quantachcrome, modelo 

Autoscan 33, LCP/INPE, Cachoeira Paulista, SP) 

 

3.2.4.4 Microestrutura das Cerâmicas Sinterizadas 

 

A microscopia eletrônica de varredura foi utilizada para avaliar a efetividade dos 

parâmetros de sinterização, incluindo as variações de composição estudadas. Para isto, 
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foram observadas tanto as superfícies polidas como as superfícies de fratura obtidas 

para os diferentes grupos. 

 

3.2.5 Caracterização das Propriedades Mecânicas das Cerâmicas Sinterizadas 

 

3.2.5.1 Resistência à Fratura por Flexão em Quatro Pontos 

 

            Para a obtenção de medidas de resistência à fratura em cerâmicas, o ensaio de 

resistência à flexão é constantemente utilizado. Dentre os métodos existentes nessa 

categoria de ensaios[7], o de flexão em quatro pontos é o que resulta em valores mais 

confiáveis, devido a uma maior região de incidência do momento fletor. Na 

configuração do ensaio de flexão em quatro pontos (Figura 3.6), o corpo de prova é 

apoiado em dois pontos inferiores e a carga é aplicada em dois pontos superiores, 

permitindo que um volume maior do corpo seja submetido ao carregamento e criando 

uma região na qual a tensão e o momento fletor são máximos.  

 

  
FIGURA 3.6 - Fotografia do ensaio de flexão em 4 pontos. 

 

A tensão de ruptura, em flexão por 4 pontos , é obtida pela Equação 3.3: 



 80

 

                s   =       3P    (l – e )     

                          2bh²   

(3.3) 

onde: 

 

s  = tensão de resistência à flexão (MPa) 

P = carga aplicada (Kgf) 

b = largura do corpo de prova (mm) 

h = espessura do corpo (mm) 

l  = espaçamento dos apoios (mm) 

e = espaçamento dos pontos de aplicação da carga (mm) 

 

Os 40 corpos de prova obtidos nas sinterizações (10 para cada grupo) foram 

retificados para os ensaios de flexão, com o intuito de padronizá-los no formato de 

barras com dimensões de 4mm x 4mm x 30 mm. Durante a retífica, houve rompimento 

de 11 corpos (2 no grupo 1; 2 no grupo 2; 3 no grupo 3 e 5 no grupo 4). Os demais 

corpos foram submetidos ao ensaio, em uma velocidade de aplicação de carga de 0,5 

mm/min. Estes ensaios foram realizados no Laboratório de Ensaios Mecânicos, no 

AMR/IAE/CTA, utilizando a máquina de ensaios mecânicos universal Instron, modelo 

4301, acoplada a um microcomputador, para o controle dos parâmetros do ensaio e 

aquisição de dados. 

 

3.2.5.2 Microdureza Vickers  

 

A microdureza das amostras foi determinada pelo uso da técnica de penetração 

Vickers[81,82]  Nesta técnica, a determinação da microdureza está baseada no tamanho da 

impressão causada na superfície do material pela carga aplicada no penetrador de 

diamante (Figura 3.7). Este penetrador tem formato piramidal, com seção quadrada.     
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            A microdureza do material é calculada através da Equação 3.4: 

 

                   Hv = 2PsenT/2 

                                a² 

(3.4) 

 

onde:  

          

Hv = dureza Vickers (GPa) 

P = carga aplicada pelo penetrador (Kgf) 

T = ângulo de inclinação do penetrador 

a = comprimento médio da diagonal da impressão (cm) 

 

 
FIGURA 3.7 - Esquemas do penetrador Vickers e impressão provocada. 

 

As medições de microdureza foram feitas usando um durômetro da marca Future 

Tech, modelo FTM1e, pertencente ao Laboratório de Ensaios Mecânicos, do 

AMR/IAE/CTA. 

 

3.2.5.3 Tenacidade à Fratura 

 

A tenacidade à fratura foi determinada pelo método da impressão Vickers[83-85]. 

Neste método é avaliada a tenacidade do material, em função do comprimento das 

trincas geradas durante a aplicação da carga através do durômetro Vickers. Desta forma 
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o penetrador Vickers é empregado para produzir trincas radiais à impressão feita na 

superfície da cerâmica (Figura 3.8). 

 

            As trincas se originam em decorrência da carga aplicada, bem como o seu 

comprimento é proporcional a essa carga em um mesmo material. Assim, quanto maior 

a carga aplicada, maior o desenvolvimento da trinca no material. Neste experimento, a 

carga de impressão foi fixada em 500 kgf. 

             

 
FIGURA 3.8 - Desenho esquemático das microtrincas radiais originadas na superfície 

 da cerâmica decorrente da impressão Vickers. 

 

A fórmula usada no cálculo da tenacidade à fratura foi desenvolvida por Evans e 

Charles[85]. São apresentadas duas expressões, que visam corrigir o valor de KIC, 

baseadas em uma constante obtida experimentalmente para várias cerâmicas, e na 

relação c/a: 

 

K1C = 0,036 .  E 0,4  .  P 0,6    . a –0,7   .  (c/a) -1,5      , para c/a > 2,5                

                                                                                  (3.5) 

  

  K1C =0,011 . E 0,4  .  P 0,6    . a –0,7   . (c/a -1) 0, 5   , para c/a < 2,5  

                                                                                  (3.6) 
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onde: 

 

E = Módulo de elasticidade (MPa) 

P = Carga aplicada (kgf) 

a = Comprimento médio da diagonal da impressão (cm) 

c = Comprimento médio da trinca (cm) 

 

As medidas das trincas foram obtidas imediatamente à aplicação da carga. 

Trincas que tiveram a sua propagação interrompida por falhas na superfície da 

cerâmica, como poros e trincas, tiveram a sua respectiva impressão descartada. 

 

3.2.6 Análise da Fratura 

 

A análise da fratura busca uma melhor compreensão dos mecanismos de limite 

de resistência nos materiais. Sua necessidade está baseada na correlação direta entre 

microestrutura e comportamento mecânico das cerâmicas, fazendo-se necessário o 

estudo das superfícies de fratura.  

 

Nos materiais cerâmicos, os microdefeitos atuam como concentradores de 

tensão. Este campo de tensões é amplificado localmente quando um material é 

submetido a uma tensão externa aplicada, sendo esta amplificação diretamente 

proporcional ao tamanho do maior defeito. 

 

3.2.7 Análise Estatística 

 

 Os resultados obtidos nos ensaios de flexão e microdureza foram submetidos à 

análise estatística (análise de variância e teste de Tukey, com intervalo de confiança de 

95%) para se verificar os níveis de diferença dos dados obtidos entre os grupos 

experimentais e permitir a comparação dos dados na análise dos resultados. 
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CAPÍTULO 4 

 
RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

4.1 Caracterização Física dos Pós e dos Compactados  

 

4.1.1 Análise Química dos Pós 

 

 Foram realizadas análises por EDX dos pós de In-Ceram Zirconia e do vidro à 

base de silicato de lantânio em mapeamento por área de 50 × 50 µm. Foram realizadas 5 

medidas para cada tipo de material. 

 

 O pó de alumina-zircônia comercial apresentou uma variação de 28 a 34% de 

zircônia, o que indica uma falta de homogeneidade desta mistura de pós (Tabela 4.1), 

que poderá resultar em uma cerâmica com diferentes padrões de densificação.  

 

 

TABELA 4.1 - Composição química obtida por EDX para o pó de zirconia-alumina 

 comercial (In-Ceram Zirconia). 

 
MATERIAL 

In-Ceram Zirconia 

 
Al2O3 

(% em peso) 

 
ZrO2 

(% em peso) 

Área de análise 1 66,50 33,50 

Área de análise 2 70,61 29,39 

Área de análise 3 67,32 32,68 

Área de análise 4 65,71 34,29 

Área de análise 5 67,88 32,12 

Média 67,50 32,50 
 

Os resultados das análises do pó de vidro à base de silicato de lantânio estão 

apresentados na Tabela 4.2. 
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TABELA 4.2 - Composição química obtida por EDX para o pó de vidro de silicato de  

  lantânio. 

 
MATERIAL 

Vidro 

 
Al2O3 

(% em peso) 

 
SiO2 

(% em peso) 

 
La2O3 

(% em peso) 
 

 
outros 

(% em peso) 

Área de análise 1 14,02 19,23 33,31 6,45 

Área de análise 2 17,08 14,45 21,10 11,26 

Área de análise 3 18,72 17,39 25,48 9,35 

Área de análise 4 15,12 18,66 29,49 7,01 

Área de análise 5 18,25 16,44 29,25 5,80 

Média 16,63 17,23 27,72 7,97 
 

 No pó de vidro de silicato de lantânio, foram identificados os elementos 

químicos alumínio, silício, lantânio, cálcio, boro, sódio e potássio, em concordância às 

informações fornecidas pelo fabricante.           

 

4.1.2 Análise dos Pós por Difratometria de Raios X 

             

As análises por difratometria de raios X foram realizadas em todos os pós 

utilizados neste trabalho. A alumina-zircônia comercial e o pó de vidro de lantânio 

foram analisados para se confirmar as especificações do fabricante, conforme mostrado 

nos difratogramas das Figuras 4.1 e 4.2. 
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FIGURA 4.1 - Difratograma de raios X do pó de alumina-zircônia comercial. 

 

 
FIGURA 4.2 - Difratograma de raios X do pó de vidro de silicato de lantânio. 

 

Na Figura 4.3 é mostrado o difratograma de difração de raios X da zircônia 

tetragonal preparada nos laboratórios do LAS/INPE. Este material foi calcinado em 

450o C e a fase cristalina presente é a tetragonal metastável de baixa temperatura. De 

acordo com Kuranaga[4] esta fase cristalina permanece presente no material até 1100o C, 

quando o material passa a ser composto pela fase tetragonal cristalina de alta 

temperatura. Portanto, este material calcinado já pode ser chamado de Ce-TZP. 
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FIGURA 4.3 - Difratogramas de raios X do pó de zircônia calcinada em 450o C 

 produzida neste trabalho. 

 

A alumina comercial utilizada neste trabalho apresenta-se na forma cristalina α, 

de acordo com o difratograma de raios X mostrado na Figura 4.4. 

 

 
FIGURA 4.4 - Difratogramas de raios X do pó da alumina comercial Alcan OP 1000 

 utilizada neste trabalho. 
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A mistura de alumina e zircônia (Ce-TZP) preparada neste trabalho apresenta o 

diagrama de difração de raios X mostrado na Figura 4.5. 

 

 
FIGURA 4.5 - Difratograma de raios X da mistura de pós 77% de alumina e 33% de 

zircônia Ce-TZP (em peso), preparada neste trabalho. 

 

4.1.3 Distribuição de Tamanhos das Partículas nos Pós 

 

A análise de distribuição de tamanhos de partículas foi realizada nos pós de 

alumina-zircônia comercial, nos pós de alumina e zircônia e sua mistura e nos pós de 

vidro.  

 

A curva de distribuição granulométrica, mostrada na Figura 4.6, indica que na 

mistura de alumina-zicônia comercial, as partículas do pó variam de tamanho em uma 

faixa de distribuição entre 0,05 a 25 µm, sendo a freqüência maior de partículas em 5,7 

µm. 
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FIGURA 4.6 - Curva de distribuição de tamanhos de partículas pós de alumina-zircônia  

 comercial (grupo controle). 

 

Na Figura 4.7 é mostrada a curva de distribuição de tamanhos de partículas para 

o vidro de silicato de lantânio comercial utilizado neste trabalho. Como pode ser 

observado o tamanho de partículas é muito maior do que o pó de zircônia-alumina 

comercial (com a freqüência maior de partículas em 57 µm). 

 

 
FIGURA 4.7 - Curva de distribuição de tamanhos de partículas do pó de vidro de  

 lantânio. 
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O pó de alumina utilizado nos grupos experimentais apresentou partículas de 0,5 

a 12 µm, com freqüência maior em 0,7 µm, como mostrado na Figura 4.8, 

correspondendo com os valores fornecidos pela Alcan.  

 

 

FIGURA 4.8 - Curva de distribuição de tamanhos de partículas dos pós de alumina 

 utilizados nos grupos 2, 3 e 4. 
 

A zircônia produzida no LAS/INPE apresentou uma curva de distribuição de 

tamanhos de partículas que indicou uma freqüência maior de tamanho em 0,9 µm, com 

uma faixa de tamanhos de 0,5 a 3,1 µm (Figura 4.9). 
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FIGURA 4.9 - Curva de distribuição de tamanhos de partículas dos pós de zircônia  

 produzida no LAS/INPE. 

 

A mistura dos pós de alumina e de zircônia Ce-TZP feita neste trabalho 

apresentou partículas na faixa de tamanhos muito próxima à mistura comercial, com 

valores entre 0,5 a 11 µm (Figura 4.10). A freqüência maior das partículas do pós no 

tamanho de 0,7 µm. Observa-se que a curva de distribuição granulométrica desta 

mistura é bastante parecida com a curva para a alumina, embora esta mistura tenha 33% 

em peso de zircônia Ce-TZP. Desta forma, a mistura alumina-zircônia possui uma 

quantidade de partículas com 1 µm, muito menores do que a mistura comercial. 
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FIGURA 4.10 - Curva de distribuição de tamanhos de partículas dos pós misturados de  

   alumina e zircônia preparada neste trabalho e utilizada para a obtenção 

   das cerâmicas dos grupos 2, 3 e 4. 

 

A mistura de pós de alumina, zircônia Ce-TZP e vidro de silicato de lantânio é 

apresentada na Figura 4.11. 

 

 
FIGURA 4.11 - Curva de distribuição de tamanhos de partículas dos pós misturados de  

   alumina, zircônia e vidro preparada neste trabalho e utilizada para a 

   obtenção das cerâmicas experimentais dos grupos 3 e 4. 
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4.1.4 Caracterização dos Pós por MEV 

 

            As micrografias obtidas por MEV dos pós do grupo controle (In-Ceram Zirconia 

e vidro à base de silicato de lantânio) mostraram partículas e agregados com tamanhos e 

formas irregulares e a distribuição dos tamanhos apresentando-se bastante heterogênea 

como pode ser visto nas Figuras 4.12 e 4.13. No pó de alumina-zircônia do grupo 

controle foi observado que o pó é formado quase que totalmente por agregados, com 

partículas com tamanhos de 0,5 a 10 µm. Esses valores correspondem aos obtidos pela 

análise de distribuição de partículas realizada previamente. A análise das imagens 

obtidas por MEV mostrou a presença de partículas com menos de 1 µm, confirmando a 

distribuição heterogênea desse pó.   

 

  
FIGURA 4.12 - Micrografia obtida por MEV do pó de alumina-zircônia comercial (In-  

   Ceram Zirconia), utilizado na produção das cerâmicas do grupo 

   controle (grupo 1). 

 

No pó comercial de vidro à base de silicato de lantânio pode se observar que este 

material é formado por partículas grandes e densas, com formas muito irregulares, 

características de vidros submetidos à moagem (Figura 4.14). Neste estudo, foi decidido 

utilizar o pó do vidro de silicato de lantânio com a distribuição granulométrica original. 

Atualmente o seu custo é muito alto, cerca de R$ 3.120,00 por 100 g. Em trabalhos 
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futuros, pretende-se desenvolver um vidro mais barato, preferencialmente com 

matérias-primas brasileiras, e com tamanho médio de partículas menores do que 1 µm. 

Com isto pretende-se uma maior homogenização da penetração da fase líquida durante a 

infiltração. Isto pode eliminar a necessidade de jateamento da superfície da peça 

cerâmica para a retirada de partículas grandes, após a infiltração do vidro, o que mostra 

que parte deste material não funde totalmente. Além disto, na conformação das 

cerâmicas por prensagem é necessário uma distribuição granulométrica adequada para 

se obter o melhor empacotamento possível das partículas dos pós envolvidos (neste 

caso, misturas dos pós de alumina-zircônia e do vidro). 

 

  
FIGURA 4.13 - Micrografia obtida por MEV do pó do vidro à base de lantânio utilizado  

   neste trabalho. 

 

O pó de alumina comercial (fabricado pela Alcan) apresenta uma distribuição de 

aglomerados e agregados com a maioria dos tamanhos abaixo de 1 µm (Figura 4.14), 

confirmando as informações obtidas pelo estudo granulométrico.   
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FIGURA 4.14 - Micrografia obtida por MEV do pó de alumina comercial utilizado para  

   a produção da mistura alumina-zircônia Ce-TZP. 

 

O pó de zircônia tetragonal policristalina dopado com céria (Ce-TZP) apresenta 

a maioria das partículas com tamanhos em torno de 1 µm, como mostra a Figura 4.15. 

Nesta figura também pode ser observado que este pó possui partículas com formas 

bastante regulares e os seus tamanhos são coerentes com a distribuição de tamanhos de 

partículas mostrada na Figura 4.9. Este pó apresenta características de forma e de 

distribuição de tamanhos de partículas coerentes com os materiais que foram obtidos 

por Nono[3] e Kuranaga[4] que utilizaram a mesma técnica para a obtenção desses pós 

(co-precipitação de hidróxidos e secagem em rotoevaporador) adotada neste estudo.  
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FIGURA 4.15 - Micrografia obtida por MEV dos pós de zircônia obtidos no LAS/INPE. 

 

A mistura dos pós de alumina e de zircônia Ce-TZP utilizada para a obtenção 

das cerâmicas do grupo 2 (cerâmica de alumina-zircônia porosa com infiltração de 

vidro), apresenta tamanhos de partículas em torno de 1 µm conforme pode ser 

observado na Figura 4.16. Este resultado é coerente, visto que os componentes originais 

de alumina e zircônia também apresentaram tamanho de partículas com esses valores. 

Este resultado mostra que o tamanho médio e a distribuição de partículas da mistura 

experimental (INPE/Alcan) apresentam valores granulométricos menores que os 

encontrados no grupo controle. As partículas desta mistura de pós de alumina e de 

zircônia apresentam características de forma e distribuição de tamanhos bastante 

adequadas para se obter um bom empacotamento  na etapa de conformação adotada. 

Pode ser observado pelas imagens obtidas por MEV (Figuras 4.12 e 4.15) e pelas curvas 

de distribuição granulométrica (Figuras 4.6 e 4.10) que a mistura de pó preparada no 

LAS possui partículas dentro de uma faixa de tamanhos menores e com formas mais 

regulares. 
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FIGURA 4.16 - Micrografia obtida por MEV do pó de alumina-zircônia, ut ilizado para  

   a obtenção das cerâmicas do grupo 2. 

 

Para a preparação das misturas do pó de alumina-zircônia Ce-TZP com o vidro à 

base de silicato de lantânio, foi realizado um peneiramento do pó de vidro. O objetivo 

foi melhorar o empacotamento e a distribuição de partículas do vidro na mistura de pós 

de alumina-zircônia. Depois de realizado o peneiramento, o pó de vidro apresentou uma 

diminuição no tamanho de partículas em relação ao pó de lantânio original, estando 

agora abaixo de 44 µm, conforme mostrado na distribuição de tamanho de partículas da 

Figura 4.11. No entanto, o pó resultante apresenta agregados grandes de vidro o que 

torna a distribuição de tamanhos de partículas mais heterogênea (Figura 4.17), o que 

deverá influenciar o empacotamento deste pó na conformação por prensagem. 
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FIGURA 4.17 - Micrografia obtida por MEV da mistura dos pós de alumina-zircônia e 

de  vidro à base de silicato de lantânio utilizado para a obtenção das 

    cerâmicas nos Grupos 3 e 4. 

 

4.1.5 Porosidade das Cerâmicas Pré-Sinterizadas  

  

 Para determinar o percentual de porosidade existente nas cerâmicas pré-

sinterizadas obtidas por deposição de camadas (grupos 1 e 2) e compactadas 

uniaxialmente (grupos 3 e 4), foi utilizada a técnica de porosimetria de mercúrio. O 

grupo 1 (controle) apresentou o maior percentual de porosidade. Os grupos 3 e 4 

apresentaram o menor índice, devido à pressão de compactação exercida durante a sua 

confecção (Tabela 4.3). Devido à distribuição granulométrica do grupo 2, este 

apresentou valores de porosidade inferiores aos encontrados no grupo 1, apesar da 

técnica de confecção dos corpos de prova serem iguais.  
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Tabela 4.3 Percentual de porosidade nas cerâmicas pré-sinterizadas e compactadas. 

Grupos Porosidade (%) 

G1 (pré-sinterizada) 53 

G2 (pré-sinterizada) 40 

G3 / G4 (compactadas por prensagem) 37 

 

4.1.6  Topografia em MEV das Cerâmicas Pré -Sinterizadas e Compactadas a 

Verde 

            

As observações em MEV das cerâmicas pré-sinterizadas e compactadas foram 

realizadas em superfícies de fratura. Tanto os materiais resultantes do grupo controle, 

como os demais grupos mostraram estados de compactação de partículas coerentes com 

as características físicas dos pós utilizados (Figuras 4.18 a 4.20). Todos os grupos 

apresentaram regiões de maior densidade que foram associadas aos agregados existentes 

nos pós, que não foram quebrados durante a etapa de conformação dos corpos de prova. 

Estes empacotamentos heterogêneos das partículas dos pós geraram materiais com 

regiões com porosidade diferentes. 

 

Pode ser observado que cerâmica pré-sinterizada do grupo 1 apresentou 

porosidade alta, com bastante variação na forma e no tamanhos dos poros, como pode 

ser visto na Figura 4.18. Como esperado, os agregados são responsáveis pelas regiões 

mais densas que contribuem para a não homogeneidade na distribuição de poros nas 

microestruturas destas cerâmicas pré-sinterizadas em 1180º C. Observa-se também a 

presença de microporos resultantes de falhas no empacotamento das partículas do pó 

durante a etapa de conformação. 
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FIGURA 4.18 - Micrografias obtidas por MEV das cerâmicas porosas pré-sinterizadas,  

   utilizando a mistura comercial de alumina-zircônia (grupo1). 

 

A cerâmica porosa pré-sinterizada em que foi utilizada a mistura de pós de 

alumina e zircônia Ce-TZP preparadas no LAS/INPE (grupo 2) apresentou uma 

superfície de fratura mais homogênea quanto a distribuição de defeitos (Figura 4.21). 

Por ter partículas menores com tamanhos mais homogêneos este material mostra possuir 

uma maior densificação comparativamente ao grupo controle. Quando observado com 

maiores aumentos, nota-se que a estrutura do material apresenta poros irregulares, 

porém com tamanhos menores que as cerâmicas do grupo de controle (grupo 1). Esta 

porosidade, no entanto é necessária para a infiltração da fase vítrea. No entanto, pode 

ser observado que este pó apresenta algumas falhas de empacotamento (vazios 

alongados), que neste tipo de conformação pode estar relacionada com a deposição por 

camadas da mistura de pós no estado pastoso e/ou com o fato das partículas do pó serem 

na sua maioria muito pequenas e mais homogêneas do que o material comercial, o que 

pode dificultar a formação de uma interface mais diluída entre as camadas. 
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FIGURA 4.19 - Micrografias obtidas por MEV da cerâmica porosa pré-sinterizada 

   produzida a partir da mistura de alumina e zircônia Ce-TZP preparadas  

   no LAS/INPE (grupo 2).             

 

O pó resultante da mistura de alumina-zircônia-vidro preparada no LAS/INPE 

(grupos 3 e 4) foram compactados uniaxialmente em pressão de 70 MPa, considerando 

parâmetros obtidos em estudos anteriores (Figura 4.20)[86,87]. A utilização deste tipo de 

prensagem teve como objetivo o aumento da densidade do compacto à verde para se 

obter um melhor grau de densificação na sinterização via fase líquida. A escolha deste 

tipo de conformação das cerâmicas foi baseada na necessidade de se investigar um 

método alternativo de se produzir cerâmicas de zircônia Ce-TZP por sinterização via 

estado líquido, tanto para aplicações espaciais quanto odontológicas. Sua superfície de 

fratura apresentou uma distribuição de poros não muito homogênea, mostrando defeitos 

relacionados à falhas de empacotamento de partículas. Em um aumento maior de uma 

região aparentemente mais homogênea pode ser observado uma não uniformidade no 

tamanho, forma e densidade das partículas. Observa-se que as partículas de vidro não 

estão uniformemente distribuídas. A configuração de poros, no entanto, é a comumente 

utilizada em compactos cerâmicos que deverão ser sinterizados via estado líquido, mas 

a distribuição heterogênea de partículas de vidro pode afetar a homogeneidade de 

distribuição da fase vítrea, e, portanto, o grau de densificação da cerâmica. 
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FIGURA 4.20 - Micrografias obtidas por MEV dos compactados por prensagem 

   uniaxial de alumina-zircônia-vidro  dos grupos 3 e 4. 

 

4.2 Características das Cerâmicas Sinterizadas  

 

4.2.1 Retração Linear e Porosidade  

 

Os valores médios de retração lineares (em 10 amostras) estão listados na Tabela 

4.4. Para a obtenção destes valores foram realizadas medições em 10 CPs de cada 

grupo. Nas cerâmicas dos grupos 1 (controle) e 2 as medidas iniciais foram obtidas da 

matriz metálica utilizada para a confecção do molde flexível e as medições finais 

verificadas após a etapa de infiltração da fase vítrea. Nos Grupos 3 e 4, as medidas 

iniciais também foram obtidas das dimensões da matriz metálica inicial e as medições 

finais foram provenientes dos corpos sinterizados. 
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TABELA 4.4 - Valores médios da retração linear das cerâmicas sinterizadas. 

 

GRUPOS 

 

RETRAÇÃO LINEAR 

(%) 

G1 (pré-sinterizada e sinterizada) 0,34 (± 0,05) 

G2 (pré-sinterizada e sinterizada) 0,31 (± 0,03) 

G3 (compactada por prensagem e sinterizada) 0,39 (± 0,07) 

G4 (compactada por prensagem e sinterizada) 0,19 (± 0,08) 

 

Nos grupos sinterizados por infiltração (G1 - grupo 1 e G2 - grupo 2), a fase 

vítrea foi aplicada em uma cerâmica pré-sinterizada em 1180º C frágil e porosa, houve 

uma retração menor pois na verdade, esta cerâmica foi submetida à sinterização via 

estado sólido, que ficou restrita apenas ao primeiro estágio. Posteriormente, foi aplicada 

a fase vítrea, por um processo de aplicação do vidro diluído em água destilada, que 

atuou como um ligante para as partículas cerâmica anteriormente porosa. Devido à 

temperatura de infiltração ser baixa (1140º C), a estrutura inicial formada praticamente 

não sofreu alteração dimensional.  

 

Em contrapartida, esperava-se uma retração maior nas cerâmicas que já 

possuíam vidro na composição inicial (grupos 3 e 4). Os valores menores de retração 

linear obtidos podem estar relacionados à distribuição heterogênea de partículas de 

vidro. Isto deu origem a regiões com fase líquida e regiões sem esta fase. Como 

conseqüência a retração foi heterogênea na cerâmica. Deve se cons iderado também que 

os métodos de incorporação da fase vítrea são muito diferentes. 

 

 Os valores de porosidade obtidos para as cerâmicas sinterizadas encontram-se 

listados na Tabela 4.5. Em decorrência da infiltração da fase vítrea, houve uma 

diminuição acentuada na porosidade nos grupos 1 e 2 em relação aos materiais pré-

sinterizados. O grupo 2 apresentou uma menor porosidade entre os grupos, sobretudo ao 

material do grupo 1, que é um material comercial. A razão para isto parece ser o maior 
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grau de empacotamento das partículas do pó na cerâmica a verde (menor tamanho de 

poros).  

 

 A diminuição na porosidade nos grupos 3 e 4 é decorrente do preenchimento dos 

vazios pela fase vítrea. Nestas cerâmicas o decréscimo foi maior no grupo 3, onde a 

temperatura de sinterização foi maior (1180° C).   

 

TABELA 4.5 - Porosidade das cerâmicas sinterizadas. 

Grupos Porosidade (%) 

G1 11 

G2 8 

G3 20 

G4 33 

  

Em uma relação retração-porosidade, verificou-se que o grupo 4 apresentou o 

menor valor de retração e manteve praticamente seu valor de porosidade. Isso se deve 

provavelmente ao tamanho de partículas do vidro, insuficiente para promover o 

adequado escoamento da fase líquida nos poros formados. 

 

4.2.2 Fases Cristalinas Presentes nas Cerâmicas Sinterizadas 

 

A identificação das fases cristalinas utilizando a técnica de difratometria de raios 

X realizadas nas superfícies das cerâmicas sinterizadas não mostrou a ocorrência da 

transformação de fases de zircônia nas cerâmicas estudadas (Figuras 4.21 e 4.22). Isto 

está coerente com resultados obtidos por outros autores[3,4] relatando que a fase 

tetragonal de baixa temperatura não se transforma em fase monoclínica durante o 

aquecimento ou resfriamento. Esta transformação, neste sistema, somente ocorre 

quando induzida por tensão mecânica.  

 

A ocorrência de reação química da alumina e da zircônia com os componentes 

químicos da fase vítrea não foi detectada por difração de raios X. Isto pode estar 
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relacionado à não ocorrência de formação destas fases, às quantidades pequenas destas 

fases se existentes ou ao fato dos picos de difração terem sido encobertos pelos de 

outras fases presentes em maior quantidade. Pretende-se futuramente realizar 

investigações neste assunto. 

 

Os difratogramas obtidos nos grupos 1 e 2, mostraram espectros semelhantes 

entre si, tanto nos corpos pré-sinterizados como nos corpos infiltrados e podem ser 

observados na Figura 4.23. Isso confirma as características de composição desejadas 

nos objetivos do trabalho, que é, para o grupo 2, a reprodução do material do grupo 1. 

 

a)  b)    

c)  d)  

FIGURA 4.21 - Difratogramas de difração de raios X das cerâmicas dos grupos 1 e 2 

   sinterizadas por infiltração: a) grupo 1 antes da infiltração de vidro; b) 

   grupo 1 após infiltração; c) grupo 2 antes da infiltração de vidro; d)  

   grupo 2 após infiltração. 
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Já os difratogramas dos Grupos 3 e 4 realizados nos corpos de prova 

sinterizados, apresentaram características semelhantes aos obtidos nos Grupos 1 e 2 , 

resultado esperado em função da natureza dos pós, indicando uma semelhança nos 

espectros das fases cristalinas presentes em todos os grupos (Figura 4.24). 

 

a) b)  

FIGURA 4.22 - Difratogramas de raios X das cerâmicas de alumina-zircônia-vidro  

                sinterizadas via fase vítrea: a) grupo 3; b) grupo 4. 

 

4.2.3 Microestruturas das Cerâmicas com Infiltração de Fase Vítrea e das 

Cerâmicas Sinterizadas 

 

            As microestruturas de todas as cerâmicas com infiltração de fase vítrea e das 

cerâmicas sinterizadas apresentaram uma porosidade indesejada para uso em aplicações 

estruturais (Figura 4.23), embora essa porosidade possa ser aceita, dependendo de onde 

elas serão aplicadas e dos requisitos para seu adequado desempenho[72]. Vários fatores 

podem ter causado  esta porosidade. Os poros maiores podem ser resultantes de falhas 

de empacotamento durante a etapa de conformação, que não foram preenchidos pela 

fase vítrea. O pó de vidro, agente formador de fase líquida, possui partículas muito 

grandes que resultou em uma distribuição heterogênea no interior dos corpos cerâmicos, 

dificultando o preenchimento de todos os poros. Em trabalho futuro deverá ser 

investigado de forma mais sistemática as causas desta porosidade nestes compósitos 

cerâmicos de alumina-zircônia obtidas por infiltração de fase líquida e por sinterização 

via fase líquida. Dentre todas as amostras, as cerâmicas obtidas por infiltração de fase 

líquida no corpo poroso, obtidas a partir das misturas de pós feitas no LAS/INPE (grupo 
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2) foram as que apresentaram a menor porosidade. Por outro lado, as cerâmicas obtidas 

por sinterização via fase líquida apresentaram os piores resultados. Neste caso, a 

cerâmica sinterizada em uma temperatura maior apresentou a maior quantidade de poros 

grandes. 

 

a)   

b)   

c)   
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d)   

FIGURA 4.23 - Micrografias obtidas em MEV para as superfícies das cerâmicas  

   estudadas: a) grupo 1, b) grupo 2, c) grupo 3 e d) grupo 4. 

 

Nas superfícies de fratura de todos os grupos estudados pode-se perceber a 

relação entre fase vítrea e partículas cerâmicas, como é mostrada na Figura 4.24. Nas 

cerâmicas obtidas por infiltração, a fase vítrea recobre as partículas, penetrando nos 

poros formados durante a pré-sinterização. Já no grupo 3, houve um recobrimento 

parcial das partículas, deixando incompleto o processo de densificação do corpo 

cerâmico. O grupo 4 foi o que apresentou a maior quantidade de poros, sem 

praticamente nenhuma presença da fase vítrea recobrindo a cerâmica sinterizada. Isso 

ocorreu pela relação tempo-temperatura (50 minutos, 2h:30) insuficiente para promover 

a densificação da matriz de alumina-zircônia pelo vidro. Este tipo de microestrutura é 

indicativo de materiais com baixa resistência mecânica, limitando sua aplicação a 

requisitos de desempenho menores. 
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a)    

b)    

c)    

d)    

FIGURA 4.24 - Micrografias obtidas em MEV para as superfícies de fratura: a) grupo  

   1,  b) grupo 2, c) grupo 3 e d) grupo 4. 
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4.3 Determinação dos Valores de Propriedades Mecânicas  

 

4.3.1 Resistência à Flexão 

 

Os ensaios de resistência à flexão em 4 pontos foram realizados em todas as 

cerâmicas dos grupos estudados neste trabalho.  

 

As amostras do grupo 1 apresentaram o maior valor individual nos ensaios 

(462,8 MPa) , com média de 275, 87 ± 141,26 MPa conforme Tabela 4.6. Apresentaram 

também a maior variabilidade nos resultados como mostrado no gráfico da Figura 4.25. 

Estes valores são coerentes aos encontrados na literatura para este tipo de material[88].  

  

TABELA 4.6 - Valores de tensão de ruptura  das cerâmicas do grupo 1. 
 

AMOSTRA 
 1 2 3 4 5 6 7 8 
 

TENSÃO  
DE 

 FRATURA 
(MPa) 

 

408,75 
 
 

462,80 
 
 

294,00 
 
 

180,28 
 
 

186,44 
 
 

192,90 
 
 

228,97 
 
 

252,87 
 
 

 

As amostras que apresentaram a maior média foram as do grupo 2  (338,03 ±  

136,33 MPa), como pode ser visto na Tabela 4.7, sendo que este grupo apresentou um 

menor espalhamento nos resultados, quando comparado com os do grupo 1 (controle) e 

apresentado na  Figura 4.25. 
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TABELA 4.7 - Valores de tensão de ruptura das cerâmicas do grupo 2. 

 
AMOSTRA 

 1 2 3 4 5 6 7 8 
 

TENSÃO  
DE 

 FRATURA 
(MPa) 

 

456,16 
 
 

339,71 
 
 

216,66 
 
 

396,83 
 
 

381,92 
 
 

426,4 
 
 

183,49 
 
 

303,14 
 
 

 

Para os grupos 3 e 4,  os valores foram muito baixos, com médias de 63,50 ± 

4,82 e 59,03 ± 11,13 MPa respectivamente, como pode ser visto nas Tabelas 4.8 e 4.9. 

Em comparação com os valores obtidos nos grupos 1 e 2, esses dados limitam a sua 

aplicação como cerâmica estrutural, embora os valores de dispersão de resultados 

tenham sido menores, com visto na Figura 4.25.  

 

TABELA 4.8 - Valores de tensão de ruptura das cerâmicas do grupo 3. 

 
AMOSTRA 

 1 2 3 4 5 6 7 
 

TENSÃO  
DE 

 FRATURA 
(MPa) 

 

64,88 
 
 

67,89 
 
 

63,66 
 
 

59,42 
 
 

63,25 
 
 

58,24 
 
 

67,22 
 
 

 

 

TABELA 4.9 - Valores de tensão de ruptura das cerâmicas do grupo 4. 

 
AMOSTRA 

 1 2 3 4 5 
 

TENSÃO  
DE 

 FRATURA 
(MPa) 

 

54,64 
 
 

55,24 
 
 

51,27 
 
 

73,54 
 
 

60,46 
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FIGURA 4.25 - Gráfico com os valores de tensão de ruptura por flexão em 4 pontos 

               para as cerâmicas estudadas. 

. 

  Os materiais dos grupos das cerâmicas porosas com infiltração de fase vítrea 

apresentaram valores altos de dispersões na tensão de ruptura, que podem ser 

relacionados às microestruturas dos materiais, que apresentaram poros de vários 

tamanhos. Os poros são considerados defeitos nas cerâmicas estruturais e atuam como 

regiões concentradoras de tensão, como mencionado no Capítulo 2. Quando o material é 

submetido a uma tensão externa, este campo de tensões é amplificado, iniciando trincas 

na sua microestrutura, precipitando a fratura do material e conseqüentemente 

diminuindo seu valor de resistência mecânica. Na infiltração, o vidro tende a preencher 

os poros, ocupando o espaço vazio resultante da pré-sinterização. Além de minimizar o 

efeito da concentração de tensões, esta fase vítrea confere uma resistência maior ao 

“esqueleto” poroso e este material passa a ser um compósito cerâmico, onde as duas 

fases presentes (sólida cristalina e vítrea) contribuem para os valores dos parâmetros de 

propriedades mecânicas do sistema. 

 

Nas cerâmicas sinterizadas dos grupos 3 e 4, que foram produzidas pela mistura 

dos pós (alumina, zircônia Ce-TZP e vidro) e sinterizadas via fase líquida, os valores 

baixos de tensão de ruptura estão relacionados principalmente à não ocorrência da 

sinterização via fase vítrea em regiões da amostra, devido a não homogeneidade de 
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distribuição das partículas de vidro no material. Esta pouca homogenidade está 

relacionada ao fato das partículas de vidro serem muito maiores do que as partículas de 

alumina e zircônia. Nas demais regiões da amostra, no entanto, devido à falta de fase 

líquida, ocorreu um início de sinterização via estado sólido entre as partículas pequenas 

da alumina e/ou da zircônia.  

 

Devido a esta sinterização heterogênea, aparentemente a porcentagem de vidro 

(10 %), adicionada a mistura foi alta. As porcentagens de fase vítrea estão na ordem de 

3 % em peso, conforme a literatura específica[8-10]. A escolha dessa porcentagem tem 

relação com a quantidade de vidro, em peso, utilizada no processo de infiltração para 

produção das amostras do grupo de controle, a partir de materiais comerciais. Ao 

manter a mesma percentagem, a comparação entre os resultados obtidos para todos os 

grupos teria uma melhor representatividade (ou seja, cerâmicas cristalinas de alumina-

zircônia com 10 % em peso de fase vítrea), sem a incorporação de mais uma variável, 

no caso a quantidade de vidro.   

 

4.3.2 Microdureza Vickers  

 

Este ensaio foi realizado nas cerâmicas dos grupos 1 e 2 apenas. As demais 

cerâmicas provenientes dos outros grupos resultaram em corpos de prova porosos e 

muito frágeis, cujas superfícies não permitiram a identificação e conseqüente medição 

das marcas do penetrador Vickers. Desta forma não foi possível quantificar a dureza 

destes materiais nesta escala, prejudicando as análises comparativas entre os todos os 

grupos.  

 

           Os valores de microdureza Vickers são apresentados na Tabela 4.10. Os valores 

obtidos representam a média de 5 medições feitas em cada amostra. O valor mais alto de 

microdureza foi obtido nas amostras do grupo 2, que também teve o valor médio maior 

(12.06 ± 0,34 GPa), como pode ser observado no gráfico da Figura 4.26.  
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TABELA 4.10 - Valores de microdureza Vickers (HV). 

 

GRUPO 1 

HV 

(GPa) 

 

GRUPO 2 

HV 

(GPa) 

10,51 12,28 

10,84 11,51 

11,19 12,11 

11,08 12,14 

- 12,28 

 

 
 

FIGURA 4.26 - Gráfico com os valores de microdureza Vickers das cerâmicas dos 

   grupos 1 e 2. 

 

 

A utilização do método Vickers tem sido reportada para determinar a 

microdureza superficial de materiais cerâmicos[89-91] e oferece vantagens como: i) 

impressões que não inutilizam a peça; ii) grande precisão de medida; iii) deformação 

nula do penetrador; iv) existência de apenas uma escala de dureza [89].  
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Os valores obtidos nesse estudo estão diretamente relacionados com a 

quantidade de poros e de microtrincas presentes nas cerâmicas estudadas.  

 

4.3.3 Tenacidade à Fratura 

 

Os valores de tenacidade à fratura (KIC) foram obtidos pelo cálculo do 

comprimento da trinca. Os resultados são mostrados na Tabela 4.10 e na Figura 4.27. O 

valor máximo de K1C de 2,62 MPa.m½, foi obtido na cerâmica do grupo 2.  Os valores 

médios de tenacidade à fratura foram de 2,20 ± 0,28 MPa.m½ para as cerâmica do grupo 

1 e de 2,42 ± 0,29 MPa.m½ para o grupo 2.  As cerâmicas tanto do grupo 1 como do 

grupo 2 apresentaram praticamente a mesma ordem de grandeza, porém a média do 

grupo 2 foi ligeiramente maior. 

 

TABELA 4.11 - Valores de tenacidade à fratura das cerâmicas (KIC). 

 

GRUPO 1 

KIC 

(MPa.m ½ ) 

 

 

GRUPO 2 

KIC 

(MPa.m ½ ) 

 

2,45 2,62 

2,34 2,59 

2,19  2,52 

2,13 2,30 

1,89 2,05 
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FIGURA 4.27 - Gráfico com os valores de tenacidade a fratura para as cerâmicas dos  

   grupos 1 e 2. 

 

A obtenção da tenacidade à fratura por indentação Vickers em materiais 

cerâmicos é tida como um método simples e de fácil realização[92-94]. Esse método 

consiste em realizar uma indentação de dureza Vickers na superfície de um material 

cerâmico com carga suficiente para gerar trincas radiais a partir dos vértices da 

indentação. Medindo-se o tamanho da trinca de indentação (definido como a distância 

entre o centro da indentação e a extremidade da trinca radial), é possível obter uma 

medida aproximada da tenacidade à fratura, utilizando uma das várias equações que 

correlacionam a tenacidade à fratura, tamanho da trinca, módulo de elasticidade e a 

dureza Vickers do material[59].  

 

 A medição do comprimento da trinca normalmente é feita assumindo-se que a 

mesma é reta, porém alguns autores[58,59] relatam que a medida seja feita somando-se 

vários segmentos menores da trinca.  

 

 Os valores de KIC medidos por meio da indentação Vickers são considerados 

menos precisos do que aqueles obtidos nos testes macroscópicos[95]. O maior problema 

dos testes de fratura por indentação é seu alto coeficiente de variação que pode atingir 

valores entre 30 e 40%[59], relacionado à heterogeneidade da microestrutura das 
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cerâmicas e às dificuldades em se fazer a medida correta do comprimento da trinca. 

Para facilitar essa medição pode-se acrescentar uma camada de 20 nm de ouro na 

superfície polida do corpo de prova antes de se realizar a indentação. Não foram 

percebidas dificuldades para medir as trincas nos corpos de prova, em concordância 

com outros trabalhos[58,59] que verificaram que o recobrimento não altera o valor medido 

de KIC, dureza e relação c/a. 

 

 Outro problema que leva à variabilidade dos dados é o crescimento subcrítico da 

trinca, que pode ocorrer devido à umidade do ambiente[95]. Assim, este trabalho seguiu a 

recomendação de que as medidas sejam feitas imediatamente após o término da 

indentação. Esse crescimento subseqüente da trinca pode ser retardado quando a 

indentação é feita em óleo[81], em vez de ar ambiente, embora já tenha sido reportado 

que esse crescimento subcrítico das trincas também ocorra em óleo[96]. 

 

4.4 Análise da Fratura 

 

Com o objetivo de se estudar o comportamento mecânico dos materiais 

utilizados neste trabalho, foram feitas imagens das falhas ocorridas, buscando identificar 

um padrão de fratura para estas cerâmicas.  

 

Com o auxílio de imagens dos corpos após a sua ruptura em flexão, verificou-se 

a localização da região onde ocorreu o padrão de fratura. Para todas as amostras, a 

fratura ocorreu na região de solicitação entre apoios superiores. Houve uma relação 

direta entre valores de resistência e localização do padrão de fratura (Figura 4.28). Os 

resultados mais altos foram obtidos nos materiais com linhas de fratura mais centrais, 

sendo o inverso verdadeiro, quanto mais afastada a linha de fratura do centro (e 

conseqüentemente mais próxima dos apoios), menor a tensão de ruptura. Estes dados 

foram coerentes com a literatura[94] . 
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a)     b)  

 

c)    d)  

FIGURA 4.28 - Linha de fratura dos corpos de prova que obtiveram os maiores valores  

   de resistência de cada grupo: a) grupo 1, b) grupo 2, c) grupo 3 e d) 

   grupo 4. 

 

Os materiais frágeis são mais sensíveis a concentração de esforços, como foi 

ressaltado no capitulo de revisão bibliográfica. Desta forma, cuidados especiais são 

tomados para minimizar este efeito e não alterar os resultados dos ensaios. Para tanto, 

todas as dimensões do corpo de prova e do sistema de ensaio guardam uma relação 

entre si para evitar a introduções destas tensões que são conhecidas como tensões 

parasitas que podem influenciar nos valores obtidos[7]. 

 

 As superfícies de fratura foram observadas em lupa, para uma melhor correlação 

microestrutura-resistência.  

 

 Nas cerâmicas sinterizadas via infiltração de fase vítrea, as microestruturas 

apresentaram macroporosos oriundos da confecção destes materiais que podem ser 

considerados como defeitos iniciadores da fratura[85,88,95]. O vidro de infiltração não 

conseguiu preencher essas porosidades, que ficaram contidas nas microestruturas como 

pode ser visto na Figura 4.29. 

 

 Já nas cerâmicas dos grupos 3 e 4, como não houve uma adequada  densificação 

dos materiais, nota-se uma maior quantidade de macrodefeitos,  que pode explicar os 

baixos valores da resistência a flexão, encontrada para estas cerâmicas. 
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a)    b)  

 

c)    d)      

FIGURA 4.29 - Imagens feitas por lupa das superfícies de fratura dos grupos estudados: 

   a) grupo 1, b) grupo 2, c) grupo 3 e d) grupo 4. 

  

4.5 Análise Estatística 

 

Em todos os resultados obtidos neste trabalho foram feitas avaliações estatísticas 

dos valores, utilizando a técnica de análise de variância e teste “t” de Student com 

intervalo de confiança de 95%.  

 

Pela análise dos resultados, não houve diferença estatisticamente significativa 

nos ensaios de flexão entre os grupos sinterizados por infiltração, porém, quando estes 

foram comparados aos outros grupos, a diferença estatística foi revelada e esta mostrada 

na Tabela 4.12.  
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TABELA 4.12 - Valores estatísticos dos ensaios de flexão 

 Média Desvio Padrão Erro Padrão Mínimo Máximo Variação N 

G1 275,8763 106,68808 37,71993 180,28 462,8 282,52 8 
G2 338,0388 97,81991 34,58456 183,49 456,16 272,67 8 
G3 63,50857 3,63814 1,37509 58,24 67,89 9,65 7 
G4 59,03 8,7527 3,91432 51,27 73,54 22,27 5 

 
A microdureza Vickers foi realizada somente entre os Grupos 1 e 2, devido à 

fragilidade apresentada pelos demais grupos. 

 

Os valores indicaram diferença estatisticamente significativa para estes 

materiais, com superioridade para o grupo 2 (Tabela 4.13).  

 

TABELA 4.13 - Valores estatísticos para os ensaios de microdureza Vickers 

 Média Desvio Padrão Erro Padrão Mínimo Máximo Variação N 

G1 1112,775 30,5002 15,2501 1072,7 1141,5 68,8 4 
G2 1230,92 32,75625 14,64904 1174,2 1253,2 79 5 

 
 Na análise estatística, os valores de tenacidade à fratura se mostraram 

estatisticamente iguais (Tabela 4.14). Como esses valores foram obtidos através da 

técnica de penetração Vickers, só foram comparados os materiais sinterizados por 

infiltração de fase vítrea. Os resultados entre os dois grupos avaliados mostrou uma 

capacidade semelhante desses materiais suportarem a propagação de uma trinca, com 

ligeira superioridade observada nos materiais do grupo 2. 

 
TABELA 4.14 - Valores estatísticos para os resultados da tenacidade à fratura. 

 Média Desvio Padrão Erro Padrão Mínimo Máximo Variação N 

G1 2,2 0,21401 0,09571 1,89 2,45 0,56 5 
G2 2,416 0,23985 0,10727 2,05 2,62 0,57 5 
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CAPÍTULO 5 

 

CONCLUSÕES    

 

 Este trabalho teve caráter investigativo e trata-se do primeiro estudo de obtenção 

de compósitos cerâmicos de alumina-zircônia Ce-TZP com a presença de fase vítrea por 

integrantes do Grupo de Pesquisas SUCERA do LAS/INPE. Embora este tipo de 

cerâmica já exista no mercado, não existem referências especificas na literatura, 

relacionadas à sua obtenção, caracterização e propriedades mecânicas.  

 

Neste estudo foram desenvolvidos e caracterizados compósitos cerâmicos de 

CeO2-ZrO2- Al2O3 obtidos através de duas técnicas de densificação via fase líquida 

(proveniente do vidro de SiO 2 -B2O3-La2O3). Uma obtida por infiltração da fase vítrea 

em cerâmicas de alumina-zircônia porosas (pré-sinterizadas) e outra por sinterização via 

fase líquida de corpos cerâmicos obtidos a partir da mistura dos pós de alumina, 

zircônia e vidro. Nas cerâmicas obtidas neste estudo foram investigadas características 

da microestrutura e avaliados parâmetros da resistência mecânica (tensão de ruptura, 

dureza superficial Vickers e tenacidade à fratura), comparando-os com cerâmicas 

comerciais. 

 

 Em relação ao desenvolvimento dos materiais, a obtenção de cerâmicas por 

infiltração de fase vítrea com matérias-primas nacionais se mostrou adequada e 

satisfatória, com resultados superiores aos encontrados nas cerâmicas produzidas com 

matérias-primas comerciais. Este compósito cerâmico de alumina-zircônia Ce-TZP com 

infiltração de vidro de silicato de lantânio apresentou os valores médios de tensão de 

ruptura (por flexão em 4 pontos) de 338,03 MPa, microdureza superficial Vickers de 

12,06 GPa e tenacidade à fratura (por indentação Vickers) de 2,41 MPa.m1/2. Estes 

valores obtidos, utilizando alumina e zircônia brasileiras, são superiores aos 

encontrados no mesmo tipo de cerâmica obtida com materiais comerciais importados, 

indicando a sua viabilidade de uso pela indústria nacional. 
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No entanto, as cerâmicas sinterizadas via fase líquida de corpos cerâmicos 

obtidos a partir da mistura dos pós de alumina, zircônia (brasileiras) e vidro (importado) 

apresentaram valores muito baixos dos parâmetros de propriedades mecânicas. Estes 

resultados estão relacionados à heterogeneidade de distribuição de fase vítrea no corpo 

cerâmico, resultando em regiões sinterizadas via fase vítrea e as demais com início de 

sinterização via fase sólida. 

 

Os resultados obtidos neste estudo, principalmente nas cerâmicas submetidas à 

sinterização via líquida, permitiram a identificação de uma série de fatores que deverão 

ser estudados para que se possa obter cerâmicas com melhores propriedades mecânicas 

que viabilizem a sua aplicação como cerâmica estrutural.             

 

SUGESTÕES DE ASSUNTOS PARA OUTRAS INVESTIGAÇÕES: 

  

• Estudo do comportamento de densificação por sinterização de compósitos 

cerâmicos de alumina-zircônia Ce-TZP obtidos a partir da mistura dos pós de 

Al2O3  e ZrO2-CeO2 com o vidro de lantânio, em função da distribuição de 

tamanhos de partículas e quantidade de vidro, do tempo e da temperatura de 

sinterização. 

• Desenvolvimento de um vidro, utilizando matérias primas brasileiras, para uso 

como agente formador de fase vítrea neste compósito cerâmico, com o objetivo 

de diminuir o custo deste material e melhorar as propriedades mecânicas. 

• Estudo da influência do teor de zircônia no comportamento mecânico de 

compósitos cerâmicos de alumina-zircônia Ce-TZP obtidos sinterização via fase 

vítrea. 
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