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RESUMO 

 

No Brasil os maiores produtores de diatomita são a Bahia e Rio Grande do Norte, 

correspondendo respectivamente a 45% e 35%, e é formada principalmente por sílica 

hidratada. Nesta pesquisa foi avaliada a viabilidade técnica e científica da utilização da 

diatomita cominuida em um compósito cerâmico. A diatomita, após cominuição por 20 

horas em moinho de bolas, atingiu D90 igual a 11,40μm, e foi agregada ao compósito 

cerâmico com uma matriz contendo α-Al2O3 e ZrO2 parcialmente estabilizada com 

3%Y2O3, adquirida comercialmente e com granulometria D90 2,86μm e 7,68μm 

respectivamente. Os corpos de prova foram conformados em uma prensa uniaxial com 

aplicação de pressão de compactação de 270 MPa. Foram desenvolvidas duas séries 

experimentais: D1A e D2A, com respectivamente 10% e 25% de diatomita e 5% e 10% 

de ZrO2 em suas formulações e sinterizados de forma convencional, com patamares 

compreendidos entre 1350 oC a 1600 oC e, em sua maioria, com um tempo de 

permanência em 120 min. Foram realizados ensaios tecnológicos para caracterização 

das matérias primas e dos sinterizados por: granulometria, FRX, DRX, MEV, 

dilatometria, TG, DSC, μv, Rlq, μapa, μreal, PA, AA, microdureza Vickers, σmx e 

tenacidade a fratura KIC. Em diversas formulações foram encontrados principalmente, a 

formação das fases: mulita, corundum, silimanite, zircônia tetragonal e monoclínica. Os 

corpos de prova da formulação R6 D1A, obtiveram o melhor resultado geral de 

microdureza 1662HV, com microestrutura com poros ovalados, freqüência maior de 

diâmetros menores que 1 μm, densidade da porosidade de 0,08 p/ μm2, sinterização 

coincidindo com o ponto de maior densificação e incidência maior de fases formadas de 

corundum, mulita e silimanite, fatores que podem ter contribuído para o resultado 

alcançado. O melhor resultado para a σmx, foi na amostra da formulação R6 D1AZ10, 

com um valor de 115 MPa. A amostra R1 D2A, atingiu o melhor resultado de KIC com 

7,0 MPa.m1/2. A partir do processo empregado de sinterização nesta pesquisa, do ponto 

de vista técnico científico, é viável a utilização de diatomita particulada em compósitos 

com α-Al2O3 e ZrO2 parcialmente estabilizada com 3%Y2O3, para aplicações com 

exigências de propriedades mecânicas de microdureza até 1662HV, σmx com valores de 

até 115MPa e KIC até 7,0 MPa.m1/2.  

 

Palavras chaves: Diatomita; compósito cerâmico; propriedades mecânicas; microdureza; 

tenacidade 

 

 

 



 
 

 

 

ABSTRACT 

 

In Brazil, the largest producers of diatomite are Bahia and Rio Grande do Norte, 

corresponding respectively to 45% and 35%, and is mainly composed of hydrated silica. 

This research assessed the scientific and technical feasibility of using comminuted 

diatomite in a ceramic composite. Diatomite, after comminution for 20 hours in a ball 

milling, reached D90 equal to 11.40 μm and was aggregated to the ceramic composite 

with a matrix containing α-Al2O3 and ZrO2 partially stabilized with 3% Y2O3, purchased 

commercially and with granulometry D90 2.86 μm and 7.68 μm respectively. The 

testing materials were shaped in a uniaxial press with the application of 270 MPa 

compactness pressure. Two experimental series were developed: D1A and D2A, with 

respectively 10% and 25% of diatomite and 5% and 10% of ZrO2 in their formulations 

and sintered in a conventional manner, with levels ranging from 1350 °C to 1600 °C 

and most of them with a permanence time of 120 min. Technological tests were 

performed to characterize the raw materials and those sintered by: granulometry, XRF, 

XRD, SEM, dilatometry, TG, DSC, μv, Rlq, μapa, μreal, PA, AA,Vickers 

microhardness, σmx and toughness to KIC fracture. In several formulations, one found 

mainly the formation of the following phases: mullite, corundum, sillimanite, tetragonal 

and monoclinic zirconia. The testing materials of the formulation R6 D1A, thermal 

cycle with a level of 1600 °C, heating rate of 5 °C/min, permanence time of 120 min, 

achieved the best overall result of microhardness 1662 HV, with microstructure of oval 

pores, greater frequency of diameters smaller than 1 μm, porosity density of 0.08 p/μm2, 

sintering coinciding with greatest point of densification and higher incidence of 

corundum, mullite and silimanite phases, this factors may have contributed to the result 

achieved. The best result for the σmx was in the sample of the formulation R6 D1AZ10, 

with a value of 115 MPa. The sample R1 D2A achieved the best result of KIC with 7.0 

MPa.m1/2. From the sintering process used in this research, from the technical and 

scientific point of view, it is feasible to use particulate diatomite in composites with α-

Al2O3 and ZrO2 partially stabilized with 3% Y2O3, for applications with requirements 

for mechanical properties of microhardness up to 1662 HV, σmx with values up to 115 

MPa and KIC up to 7.0 MPa.m1/2. 

 

Keywords: Diatomite; ceramic composite; mechanical properties; microhardness; 

toughness 
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Figura 4.36  Formulação D2AZ5: gráfico dos resultados das médias das 

microdurezas das amostras sinterizadas, com respectivos 

tratamentos térmicos: R3(1450 oC); R4(1500 oC); R5(1550 oC); 

 

 

 



 
 

R6(1600 oC); R4-c (1500 oC) e R5-c (1550 oC) ambos com 10 
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Figura 4.37 Formulação D2AZ10: gráficos dos resultados das médias das 

microdurezas das amostras sinterizadas, com respectivos 
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Figura 4.40 Gráfico do resultado geral KIC x E. ----------------------------------    108 

Figura 4.41 Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura 

da formulação D1A, sinterizadas através do tratamento térmico 

R6 (1600o C taxa 5 oC/min e permanência de 120minutos), com 

os aumentos: a) 1kx; b) 8kx e c) Histograma de poros da figura 

b. ------------------------------------------------------------------------- 
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Figura 4.42 Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura 

da formulação D1A, sinterizadas através do tratamento térmico 

R6-c (1600 oC taxa 5 oC/min e permanência de 120minutos), 

com os aumentos: a) 1kx; b) 8kx e c) Histograma de poros da 

figura b. ----------------------------------------------------------------- 
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Figura 4.43 Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura 

da formulação D1AZ10, sinterizadas através do tratamento 

térmico R6 (1600 oC taxa 5 oC/min e permanência de 

120minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 5kx; c) 8kx e d) 

Histograma de poros da figura c. ------------------------------------ 
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Figura 4.45 Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura 

da formulação D1AZ5, sinterizadas através do tratamento 

térmico R4 (1500o C taxa 5 oC/min e permanência de 

120minutos), com os aumentos: a) 3kx; b) 8kx. ------------------- 
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Figura 4.46 Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura 

da formulação D2AZ5, sinterizadas através do tratamento 

térmico R4 (1500 oC taxa 5 oC/min epermanência de 120 

minutos), com os aumentos: a) 500x; b) 10k e c) Histograma de 

poros da figura b.------------------------------------------------------- 
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Figura 4.47 Micrografias através do MEV com EDS da amostra na região 

de fratura da formulação D2AZ5, sinterizadas através do 
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de 120 minutos), pontos: a) Espectro 12 e b) Espectro 22. ------- 
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formulação D2AZ10, sinterizadas através do tratamentos 

térmico R2-c (1400 oC taxa 5 oC/min e permanência de 10 

minutos), com os aumentos: a) 5kx; b) 8kx e c) Histograma de 

 

 

 

 



 
 

poros da figura b.------------------------------------------------------- 122 

 

 

 

Figura 4.49 

 

 

 

Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura 

da formulação D2A, sinterizadas através do tratamento térmico 

R1 (1350 oC taxa 5 oC/min e permanência de 120 minutos), 

com os aumentos: a) 500x; b) 10kx e c) Histograma de poros da 

figura b.------------------------------------------------------------------ 
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Figura 4.50 Imagens através do MEV com EDS da amostra na região de 

fratura da formulação D2A, sinterizadas através do tratamento 

térmico R1 (1350 oC taxa 5 oC/min e permanência de 120 

minutos) : a) Espectro 1. ---------------------------------------------- 
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Figura 4.51 Imagens através do MEV das amostras na região de fratura da 

formulação D2A, sinterizadas através do tratamento térmico 

R3b (1450 oC taxa 5 oC/min e permanência de 200 minutos), 

com os aumentos: a) 500x; b) 1kx; c) 3kx; d) 5kx e e) 
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Figura 4.52 Micrografias através do MEV da amostras na região de fratura 

e superfície da formulação D2AZ5, sinterizadas através do 

tratamento térmico R4-c (1500 oC taxa 5o C/min e permanência 

de 10minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 8kx; c) 3kx e d) 
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superfície da formulação D2AZ5, sinterizadas através do 

tratamento térmico R5 (1550 oC taxa 5 oC/min e permanência 

de 120 minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 8kx; 3kx e 5kx 
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1. INTRODUÇÃO  

 

A diatomita é um minério fossilizado de algas diatomácias com alta porosidade e 

abrasividade. No Brasil os estados da Bahia e Rio Grande do Norte são os responsáveis 

por 80% da produção. No ciclo produtivo da diatomita ocorre um processo tribológico 

entre o leito fluidizado da diatomita e paredes de tubulações, com grande perda de 

massa dos materiais constituintes por elevada taxa de desgaste, ratificando o alto poder 

abrasivo da diatomita particulada. Conforme Andrade, 2010, a partir de Zum-Gahr, a 

falha pode ser gerada por quatro mecanismos básicos: desgaste, trincas, corrosão e 

deformação plástica, que por sua vez podem ser iniciadas por diversas fontes que dentre 

elaso material de fabricação. A composição da diatomita depende da fonte mineradora, 

e de acordo com diversos estudos (DA SILVA et al., 2009; KHRAISHEH et al., 2005; 

MANEVICH, 2012; dentre outros), este mineral é constituído basicamente de sílica 

amorfa hidratada e impurezas como: quartzo, óxidos de ferro, de alumínio, sódio, 

potássio, cálcio, magnésio, titânio, argilas, matéria orgânica e outros.  

O desenvolvimento de materiais com uma maior resistência mecânica remete 

também aos compósitos cerâmicos que por sua característica de ligações atômicas muito 

fortes, preferencialmente iônicas e de baixa densidade, geram produtos com micro 

constituintes com interessantes propriedades mecânicas, tais como: alta resistência, alta 

dureza e rigidez apesar da pouca região plástica.  

No processamento dos compósitos cerâmicos, as propriedades resultantes estão 

relacionadas com a microestrutura, a estrutura das fases finais resultantes, como 

também da sua composição química de partida, além de outros fatores. Cada 

composição química do material particulado de partida confere uma série de 

propriedades intrínsecas.  

Cerâmicas de engenharia com propriedades e com respostas às solicitações 

mecânicas como dureza, resistência a flexão e tenacidade, são utilizadas tendo como 

seus constituintes a alumina e a zircônia parcialmente estabilizada, além de outros. 

Vários estudos apontam a utilização da alumina sinterizada com as seguintes aplicações: 

para insertos em usinagem; ferramentas perfuração; estrutural; dentário e 

biocompatibilidade; esmerilhamento dentre outras (TANG et al., 2012; MANESHIANA 

e BANERJEEB, 2010; BRUNO, 2010; MARRO et al., 2010; DAGUANO, 2010; 
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SIMÕES 2012). O polimorfo α-alumina é o arranjo cristalino mais estável 

termicamente, com predominância de 63% de caráter iônico, portanto com ligações 

muito fortes que conferem as seguintes características: boa estabilidade térmica e 

química, alta resistividade elétrica, ótimas respostas às solicitações mecânicas, alta 

dureza, material com caraterísticas frágil, e como desvantagem citamos a baixa região 

plástica e consequente baixa tenacidade com a característica da fratura frágil, e baixa 

condução elétrica em função do tipo de ligação. Assim como a alumina, a zircônia 

também tem predominância de 66% de caráter iônico, com ligações atômicas muito 

fortes com alto ponto de fusão, com propriedades tecnológicas apreciáveis tais como: 

alta resistência mecânica, ótima inércia química, material com baixa condutividade e 

boa estabilidade térmica em altas temperaturas, condutância de íons de oxigênio em 

temperaturas mais altas, além da alternativa de utilização de dopantes como Y2O3, para 

melhorar a tenacificação do composto.   

A diatomita tem como aplicação principal o uso como material de filtragem, 

carga e absorção, além de ter como características um alto poder abrasivo, boa 

estabilidade química e térmica, dentre outras. A incorporação do particulado de 

diatomita em compósitos cerâmicos envolvendo uma matriz com α-Al2O3 e ZrO2 

parcialmente estabilizada com Y2O3, para aplicações com boas respostas quanto às 

propriedades mecânicas de microdureza, resistência flexão e tenacidade, é uma 

inovação tecnológica, aumentando a sua alternativa de utilização e irá contribuir para a 

comunidade científica e industrial com os resultados a serem obtidos.  

 

1.1 Objetivos  

 

Geral  

Avaliar a viabilidade técnica e científica da utilização de diatomita particulada 

em compósitos em uma matriz com α-Al2O3 e ZrO2 para aplicações com exigências de 

propriedades mecânicas de microdureza, com valores acima de 1000 HV, aliado com 

tenacidade a fratura com valores aproximados maiores que 5,0 MPam1/2. 
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Específicos 

1. Avaliar as propriedades físicas e químicas da matéria prima formadora do 

compósito. 

2. Definir formulações, preparar e caracterizar, incorporando a diatomita no 

compósito de engenharia. 

3. Definir os ciclos térmicos das formulações para sinterização buscando otimizar 

principalmente as propriedades: de microdureza, resistência máxima à flexão e 

tenacidade à fratura. 

4. Relacionar as microestruturas resultantes do processo de sinterização definido, 

com as propriedades alcançadas. 
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2. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

2.1 Diatomita  

 

A diatomita é um material de origem sedimentar constituída à partir de 

carapaças de algas diatomácias, oriundo do período terciário e quaternário 

(GARDEREN et al. 2011), provindas principalmente de meios lacustres e oceânicos que 

foram fossilizadas por meio de depósitos de sílica sobre a sua estrutura orgânica, dando 

origem a uma matriz mineral, conforme diversos pesquisadores (DA SILVA et al., 

2009; GOMES, 2013; GARDEREN et al., 2011; MANEVICH, 2012 dentre outros). 

Formada em sua maior parte por sílica amorfa hidratada, figura 2.1 (KHRAISHEH et 

al., 2005), em vários graus ou opalina, mSiO2 nH2O (MANEVICH, 2012), e impurezas 

como quartzo, óxidos de ferro, de alumínio, sódio, potássio, cálcio, magnésio, titânio, 

argilas, matéria orgânica e outros, com percentuais que variam em função da fonte 

lavrável de origem.  

Figura 2.1- Desenho esquemático: sílica hidratada, calcinação.  

 

Os Estados Unidos da América lideram o consumo e a produção mundial, 

correspondendo a 36% e a China participando da produção em 20% (KLEIN, 2014), 

tendo como sua principal aplicação no segmento de filtração, absorventes, fábricas de 

cimento e outros. No Brasil a reserva do mineral lavrável é estimada em torno de 1,9 

milhões de toneladas, sendo que o estado da Bahia detém 45% seguido do Rio Grande 

do Norte com 35%, segundo (KLEIN, 2014). O estado da Bahia produz quase a 

totalidade da produção nacional da diatomita seguido do Rio Grande do Norte com 

0,5%, de acordo com o DNPM (Departamento Nacional de Produção Mineral, 2014). O 

estado de São Paulo é o maior consumidor brasileiro canalizando sua aplicação 

principalmente para componente de carga nas indústrias de esmaltes e vernizes, e no 

segmento de produção de bebidas como elemento filtrante em função da sua 

característica porosa.  

Existem diversos estudos e aplicações da diatomita como: carga para resinas 

odontológicas, material absorvente e adsorvente, “Pet Litter” (BRITO, 2007), assim 
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como fonte de sílica para cerâmicas e obtenção da fase mulita (RIBEIRO, et al. 2002), 

micro filtragem, isolante térmico, carga para tintas, papel e borracha, agente suporte 

para absorventes, inseticidas, herbicidas, pilhas elétricas e dinamite, utilizado também 

como agente abrasivo, na indústria farmacêutica, na agricultura permitindo maior 

aeração e contenção da água no solo, na fabricação de vidros, dentre outros (AKHTAR 

et al., 2010; DA SILVA et al., 2009; FRANÇA e LUZ, 2008; GOMES, 2013; 

GARDEREN et al., 2011; HA et al., 2013; ILIAL, et al., 2009; LU et al., 2012; 

MANEVICH et al., 2012 e XIONG, 2009 dentre outros). A diatomita é também 

considerada um mineral com boas perspectivas de utilização como material de alta 

performance tecnológica para aplicações como: microeletrônica, biosensores e 

transdutores (GARDEREN et al., 2011, apud LOSIC et al., 2009).     

 A CIEMIL (Comércio Indústria e Exportação de Minérios Ltda) foi fornecedor 

da matéria prima de partida para a aplicação em nossa pesquisa: diatomita já calcinada e 

classificada atendendo a peneira com a malha mesh 325. A CIEMIL explora minas de 

diatomita no estado da Bahia, em Vitória da Conquista eem Ibicoara, que fica próximo 

ao município de Cascavel-Ba, como também do estado do Rio Grande do Norte. 

Dentro do ciclo produtivo o contato do minério com os equipamentos acontecem 

em diversas fases do processo: diminuição da umidade e matéria orgânica inicial, 

moagem primária, calcinação, moagem secundária, classificação e armazenagem. A 

diatomita tem um alto poder abrasivo. As situações de desgaste de equipamentos antes 

da calcinação e após a descompactação também existem, dentre eles podemos 

exemplificar os ventiladores transportadores como também os contatos com tubulações 

e peneiras dentre outros equipamentos, ratificando a característica abrasiva do mineral, 

como largamente citado na literatura pesquisada.  

Os elementos presentes no minério de diatomita têm variações que dependem da 

mina da qual foi explorada, (AKHTAR et al., 2010; MANEVICH et al., 2012; GOMES, 

2013). O componente SiO2 está presente em maior percentual, como já explicitado 

anteriormente por diversos autores.   

As características e propriedades da diatomita também têm relação direta com a 

localização da jazida. O minério tem baixa densidade, por sua característica 

microscópica porosa, alta área superficial (DA SILVA et al., 2009 e GARDEREN et al., 

2011 dentre outros).  A cor da diatomita depende dos seus constituintes e quantidade da 
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matéria orgânica presente, com a sua tonalidade variando entre branco, cinza e cinza 

escuro, a cor mais clara indica uma presença menor de impurezas e menor percentual de 

óxidos de ferro e maior percentual de SiO2, cinza escuro indica uma maior quantidade 

de impurezas orgânicas e cinza amarelado indica uma maior quantidade de óxidos de 

ferro (MANEVICH et al., 2012).    

De acordo com diversos autores (AKHTAR et al., 2010; LU et al., 2012 e 

GOMES, 2013, dentre outros) o minério de diatomita tem uma baixa granulometria, 

permeável, baixa condutividade térmica, alto ponto de fusão, inércia química, alta 

capacidade de absorção e adsorção, alto poder abrasivo, boa resistência mecânica, boa 

biocompatibilidade, excelente estabilidade química e térmica (HA et al., 2013).       

As propriedades físicas e químicas da diatomita dependem e tem relação direta 

com sua origem e respectivos constituintes, a densidade aparente está em torno de 

0,12g/cm3 a 1,0g/cm3 (DA SILVA et al., 2009; AKHTAR et al., 2010; MANEVICH et 

al., 2012 e GOMES, 2013), a temperatura de fusão está entre 1400 oC  a 1650 oC 

(GOMES, 2013; MANEVICH et al., 2012), e em algumas pesquisas foram 

experimentadas temperaturas de sinterização variando entre  800 oC e 1400 oC (ZHANG 

et al., 2005; AKHTAR et al., 2010; GARDEREN et al., 2011; HA et al., 2013, 2015, 

dentre outros). O minério tem o caráter preferencialmente amorfo com baixa 

cristalinidade nas impurezas como quartzo de acordo com espectros resultantes da 

análise por DRX (MANEVICH et al., 2012; GOMES, 2013). 

A utilização da diatomita como parte de um compósito cerâmico com a 

propriedade de microdureza com valores iguais ou acima de 1000 HV, com tenacidades 

acima de aproximadamente 5,0 MPa.m½, é escasso na literatura. Em nosso trabalho foi 

utilizado duas séries de formulações com adição da diatomita em uma matriz cerâmica 

de α-Al2O3 e ZrO2 parcialmente estabilizada com 3% deY2O3 na sua composição, 

objetivando a viabilidade técnica científica do sinterizado.  

 

2.2 Cerâmica avançada  

 

As aplicações dos diversos materiais de engenharia estão atreladas às suas 

respostas em relação aos objetivos requeridos. Os materiais cerâmicos também se 
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enquadram neste parâmetro geral, e os denominados de cerâmica de engenharia, técnica 

ou avançada (MARINESCU et al., 1998; RAHAMAN, 2003; TAYLOR, 2001 dentre 

outros), tem diferenças em relação à cerâmica tradicional, principalmente por atenderem 

as exigências específicas em maiores níveis de confiabilidade e qualidade das 

propriedades intrínsecas requeridas, tais como: isolamento elétrico, térmico, alta rigidez 

dielétrica, semicondutividade eletrônica,  estabilidade térmica, estabilidade dimensional, 

alto ponto de fusão, inércia química, mecânica estrutural, biocompatibilidade, boa 

resistência a corrosão, alta dureza, resistência ao desgaste, dentre outras (RAHAMAN, 

2003; HUBERTUS, 2007; SIMÕES, 2012; MARINESCU et al., 1998; KHALIL, 2012 

dentre outros).  

O perfil das respostas das cerâmicas produzidas a partir dos particulados 

depende das matérias primas que as constituem, como também dos processos utilizados 

na sua fabricação. As caraterísticas em relação às propriedades têm relação direta com a 

metodologia utilizada no seu desenvolvimento (RAHAMAN, 2003; KHALIL, 2012; 

GARCIA et. al., 2012, dentre outros).     

 

2.2.1 Processos de fabricação 

 

A partir de projetos e propriedades requeridas do compósito cerâmico, são 

definidos os materiais e processos a serem utilizados na sua obtenção, pois os resultados 

das propriedades estão intimamente relacionados com estas etapas. A sequência geral na 

fabricação de um compósito cerâmico, passa pelo processo de obtenção da matéria 

prima, cominuição, estudo da composição da formulação, definição da forma de 

compactação, análises térmicas, definição do ciclo de sinterização, e análises finais das 

propriedades resultantes.  

Os materiais cerâmicos são estruturas formadas na maioria por ligações primárias, 

iônicas e covalentes, com variações em seu percentual, que por característica própria 

são muito fortes, conferindo propriedades resultantes que se correlacionam também com 

estas uniões atômicas. As cerâmicas avançadas por suas características singulares de 

alta exigência em suas respostas às solicitações, são compostas predominantemente por 

materiais sintéticos (MARINESCU et al. 1998; RAHAMAN, 2003) que minimizam os 

desvios de propriedades projetadas após o ciclo final de fabricação. 

A composição química de cada particulado tem influência no resultado final 

esperado das propriedades desejadas, assim como suas ligações atômicas e sua estrutura 
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de fases. Na tabela 2.1 estão relacionadas algumas aplicações no desenvolvimento de 

cerâmicas avançadas de alguns compostos e com suas respectivas fontes.    

 

Tabela 2.1-Aplicações diversas de compostos cerâmicos.  

Composto 

cerâmico 

Aplicação Fonte  

SiC Semicondutores, energia nuclear  ZHANG, 2005 

Ni-CGO Anodo para célula combustível MACEDO, 2013 

WC; 3Y-TZP Mecânica tribolólgica; resistência ao 

desgaste   

ÜNAL, 2011; MIYAZAKI et al. 2009  

Al2O3; ZrO2 Propriedades mecânicas; mecânica 

tribológica; resistência ao desgaste; 

Prótese dentária; controle térmico; 

biocerâmicas       

ACCHAR 2006; DAGUANO et al. 

2012; GHATEE e IRVINE, 2010; 

HIRSCHMANN, 2008; HUTCHINGS, 

1992; KAWACHI, 2000; 

MANESHIANA e BANERJEEB, 

2010; MORAES, 2004; RAHAMAN, 

2003; SOUZA, 2010; TANG et al. 

2012 

Diatomita Filtro; refratário; cerâmica porosa; 

resistência ao atrito, aplicação dentária  

AKHTAR et al. 2010; GARDEREN et 

al. 2011; HA et al. 2013 e 2015; 

RIBEIRO et al. 2002; LU et. al. 2012   
Al2O3;AlNiTiC Mecânica tribológica SUAREZ et al. 2012     

 

Outros fatores são também de grande importância para atingir o objetivo 

projetado, como a morfologia e dimensão dos particulados do compósito cerâmico 

(RAHAMAN, 2003; KHALIL, 2012). A morfologia tem grande influência no 

preenchimento e compactação da amostra ou peça à verde, refletindo na densificação do 

componente após sinterização, além de também modificar a área superficial alterando o 

comportamento de difusão volumétrica atômica, de reações químicas e térmicas na 

sinterização (RAHAMAN, 2003; KHALIL, 2012).  

O tamanho da partícula tem crucial participação nos mecanismos de 

densificação na sinterização, pois a depender da sua dimensão, as regiões de contato 

terão áreas maiores ou menores térmica e quimicamente ativas, influenciando nos 

mecanismos de sinterização e compactação do produto final (RICHERSON, 2006; 

GUO, 2011; RAHAMAN, 2003; GARCIA et al. 2012; KHALIL, 2012). Partículas 

maiores também gerarão grãos maiores, diminuindo a resistência mecânica pela maior 

facilidade de propagação de microtrincas nas regiões inter e intragrãos (TANG et al. 

2012). A melhoria das propriedades da cerâmica para aplicação estrutural perpassa além 

de outros fatores, na diminuição do tamanho dos grãos e na minimização de defeitos 

(GARCIA et al. 2012; KHALIL, 2012). Na figura 2.2 b, indica a evolução da trinca com 

maiores desvios da trajetória e um maior caminho percorrido e predominantemente 

intergrãos aumentando a absorção de energia antes da fratura, que tem como 
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consequência o melhorando da resistência mecânica, comparando com a figura 2.2a, 

com menores desvios de trajetória (TANG et al. 2012).    

Figura 2.2-Micrografia através de MEV, detalhe do avanço da trinca: a)α-Al2O3 b) α-

Al2O3 e 10% 3Y-TZP (TANG et al. 2012). 

 
 

As fases geradas na sinterização contribuem para a composição das propriedades 

finais do compósito. No estudo de Ghatee et. al., e de acordo com a tabela 2.2, os 

resultados das propriedades; de dureza Vickers; tenacidade a fratura (KIC) e média da 

resistência a flexão tem valores diferentes em função da incorporação no material de 

partida 3YSZ (3Y-TZP, TOSOH), com 3,4 e 5,3% em mol de ítria (GHATEE, 2009).    

 

Tabela 2.2-Propriedades mecânicas de 3YSZ, impregnados com 3,4 e 5,3% em mol de 

ítria. 

Material Dureza [GPa] Kic [MPa.m1/2] Md σf [MPa] 

3YSZ 12.9 5.9 821 

3,4YSZ 12.7 4.1 493 

5,3YSZ 12.7 2.9 390 

 

 

Cada fase gerada na sinterização de um compósito cerâmico tem propriedades 

particulares intrínsecas, e consequentemente influencia na propriedade macro do 

composto final, ver tabela 2.3 (TADOKORO e MUCCILLO, 2001). Em diversas 

pesquisas estão registrados valores de propriedades diferentes para cada fase 

(ex.:TADOKORO e MUCCILLO, 2001; ZHANG et al., 2010).   

 

Tabela 2.3-Propriedades mecânicas para duas fases: Y-TZP e Ce-TZP, (TADOKORO e 

MUCCILLO, 2001). 

Parâmetro Y-TZP Ce-TZP 

Resistência a flexão [MPa] 800-1300 500-800 

KIC[MPa.m1/2] 6-15 6-30 

Dureza Vickers[GPa] 10-12 7-10 
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Outro fator de influência no resultado final de um composto cerâmico é o 

processo de compactação do particulado. Conforme diversos estudos existem vários 

processos de prensagem e compactação de amostras, dentre elas podemos citar: 

isostática; uniaxial e à quente. Elementos lubrificantes que facilitem o escoamento na 

compactação do particulado nos conjuntos tribológicos (particulado/particulado/matriz), 

também otimiza, melhorando a densificação à verde. Na fase anterior a compactação a 

homogeneização da mistura dos pós é fundamental, visto que aglomerações podem 

gerar pontos concentradores de tensão no sinterizado, ou vazios na interface do 

aglomerado sinterizado, em função do diferencial de contração e expansão da massa não 

homogênea localizada, diminuindo a resistência na região e da amostra (RAHAMAN, 

2003; BRAGANÇA e BERGMAN, 2004 e SCHULLER et al., 2008). 

Compactados à verde com uma densificação em valores menores que a 

formulação do compósito particulado poderia atingir, geram vazios e porosidades que 

podem ser indesejadas para o produto final. Na geração da curva de compactação da 

formulação poderemos observar o stress da pressão de compactação para a formulação a 

ser experimentada (SANTOS, 2012; MINEIRO, 2008). 

Porosidades podem diminuir as propriedades mecânicas do sinterizado, pois são 

concentradores de tensão e caminhos em vazios para as microtrincas. No gráfico da 

figura 2.3, indica os valores variáveis de resistência mecânica em função da porosidade 

da amostras (modificado de ZHANG et al., 2010). 

Figura 2.3-Compósito cerâmico Al-SiC: gráfico de micro dureza x temperatura de 

sinterização e MEV da região de fratura correspondentes à sinterização à 1500 oC e 

1800 oC (modificado de ZHANG et al., 2010).   
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2.2.2 Processo de sinterização  

 

A sinterização é um mecanismo de densificação utilizado como parte do 

processo de produção de materiais cerâmicos, partindo de particulados compactados de 

um mesmo material ou formado por compósitos, com estrutura cristalina ou amorfa, 

modificando e diminuindo a energia livre do sistema no final do processo. A partir da 

energia de ativação térmica, que é definida em um valor abaixo da temperatura de fusão 

(entre 0,6 a 0,8 da temperatura de fusão, conforme Boch e Nièpce, 2001), ocorre o 

transporte de massa por difusão, como também outros eventos tais como: reações 

químicas; perda e transporte atômico ou de íons; mudanças de fase; combinações 

químicas com o surgimento de novas fases; mudanças nos sítios dos defeitos; 

diminuição da área superficial dos particulados; mudança da resistência mecânica do 

compactado; diminuição das distâncias entre as partículas; crescimento da densificação; 

crescimento de grãos e usualmente diminuição ou extinção da porosidade por difusão e 

coalescência entre os pós (RAHAMAN, 2003; GERMAN, 1996; RICHERSON, 2006; 

dentre outros).  

As condições do processo e matérias primas utilizadas na sinterização são 

fatores determinantes e influenciam nos resultados das propriedades dos compósitos 

cerâmicos (RAHAMAN, 2003; KANG, 2005; SHULLER et. al., 2008; ZHANG et al., 

2010; GHATEE, 2009 dentre outros). No que se refere a matéria prima, dentre outros, 

os seguintes fatores também tem influência nas propriedades finais: composição 

química, nível de cristalinidade, fases presentes, grau de pureza, estequiometria, 

homogeneidade, morfologia do particulado, estado de aglomeração do particulado, 

tamanho médio e distribuição do tamanho.  Quanto ao procedimento utilizado na 

sinterização, parâmetro também importante na qualidade do objetivo relacionado com 

as propriedades finais, dentre outros, podemos citar: tipo do processo de conformação 

utilizado, pressão de compactação, uniformidade e nível do compactado à verde, tipo do 

processo e equipamento de aquecimento, ciclo térmico, tempo no patamar, taxa de 

aquecimento e resfriamento, e atmosfera do tratamento térmico. 

Dentre outros podemos subdividir os processos de fabricação de cerâmica em 

sinterização via fase sólida e via fase líquida. No processo de sinterização por fase 

sólida ocorre uma diminuição da área superficial dos seus constituintes, a partir da 

formação dos pescoços e posterior coalescimento dos grãos, provocando uma 

diminuição da energia livre de superfície disponível no sistema, pela substituição do 
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contato sólido e gás por sólido e sólido, aumentando o tamanho dos grãos pela 

transferência de átomos dos menores para os maiores (pela maior disponibilidade de 

energia livre respectivamente), preenchendo vazios a partir da mudança na forma e 

tamanho dos poros e também como consequência ocorre o aumento na densificação do 

composto cerâmico.  

O crescimento dos grãos, inerente a sinterização, é uma ocorrência que causa 

diminuição da resistência mecânica e tenacidade, fator que deve ser controlado em 

função da proposta final das propriedades desejadas da massa a ser processada.     

O processo de sinterização é iniciado a partir de uma energia térmica de ativação 

que coaduna com os seguintes fatores que são importantes para a transferência de 

matéria atômica entre os grãos: uma grande área superficial por volume, pressão de 

contato e uma redução da energia livre do sistema, equação 2.1(KANG, 2005; 

RAHAMAN, 2003).    

 

Δ(γA) = ΔγA+ γΔA                                                                                               (2.1) 

Onde:    Δ(γA) = variação da energia livre total; γ= energia específica de interface;   

               A= área superficial  

 

De acordo com o modelo analítico, o processo de sinterização de materiais 

policristalinos é dividido em três estágios: o inicial; intermediário e o final (figura 2.4). 

Em algumas observações, pesquisadores consideram o momento e a condição de 

compactação e rearranjo aleatório por pressão, contato entre grãos e as deformações 

elásticas pré-sinterização como estado zero, pois nestas situações diminuem a energia 

livre do conjunto. É considerado um estado, um momento do processo na qual a 

densidade é uma característica bem definida em um determinado intervalo de tempo 

(RAHAMAN, 2003).  

Figura 2.4-Desenho esquemático dos estágios de sinterização: a) Inicial; b) 

Intermediário; c) Final.   
a) 

 

b) 

 

c) 
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No estágio inicial da sinterização por via sólida, após a aplicação da energia de 

ativação, as partículas se acomodam e acontece um rearranjo, nos grãos existem grandes 

diferenças de curvatura, o transporte de matéria é começado por difusão, com fluxo de 

vapor e viscoso ou plástico (figura 2.4 a). Ocorre o começo da formação dos pescoços 

entre os particulados presentes e início da formação dos contornos de grãos, os poros na 

sua maioria são abertos, com intercomunicação e irregulares com tendência a 

uniformização e redução da área superficial, nas partículas, a área superficial também 

são diminuídas, com os grãos menores sendo integrados aos grãos maiores, diminuindo 

a energia livre, levando o composto a um encolhimento e densificação com contração 

linear em torno de 3 a 5%, e atingindo de 50 a 60% da densidade teórica (GERMAN, 

1996), induzindo ao próximo estágio, denominado de intermediário.      

O estágio intermediário (figura 2.4 b) é considerado o mais importante para a 

densificação, pois acontecem fenômenos tais como: o pescoço continua em alargamento 

e crescimento, causando contração em função da menor distância entre as partículas, 

continua a formação e crescimento dos contornos de grãos com absorção dos menores 

pelos maiores, é a fase com maior taxa de densificação, em torno de 90 a 95% da teórica 

e retração linear em aproximadamente entre 10 a 22%, ocorrendo por diminuição da 

secção transversal dos poros que ainda estão irregulares e com a tendência a se tornarem 

esféricos. Esta fase irá perdurar até que os poros se tornem fechados e de difícil 

eliminação com o aprisionamento dos gases e uma diminuição da força motriz do 

processo de sinterização, com a microestrutura dos poros nas junções de três grãos e 

com as características do composto cerâmico final similar ao desta fase (CHIANG et al., 

1997; RAHAMAN, 2003).          

O estágio final é caracterizado por uma menor energia livre comparando com o 

início do processo, com a microestrutura com a maioria dos poros isolados, podendo 

diminuírem ou desaparecerem e se posicionarem tanto nos contornos dos grãos quanto 

nos vértices e tendendo a adquirir forma tetraédrica, esférica e nas arestas com formato 

lenticular, ou estarem localizados no interior dos grãos (em formato esférico, com 

menor estado energético), posição que dificilmente serão eliminados por terem baixa 

mobilidade em função da malha cristalina, pois a eliminação será por difusão através 

das vacâncias ao longo dos contornos até uma superfície livre (figura 2.4 c).  

Nesta fase final, a variação maior das propriedades é por mudança de fase, e a 

atmosfera de sinterização tem grande importância em função da eliminação dos poros 
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finais por difusão até a superfície. A retração linear é menor nesta fase e permeia em 

torno de 3%, pela densificação lenta em função da baixa difusão.  

Os eventos divididos em fases podem ocorrer simultaneamente e não 

sequenciados como explicitado, em função das diferentes condições físicas do corpo 

verde e gradientes térmicos na massa do compósito a ser sinterizado (gradientes de 

compactação e térmicos, falta de homogeneidade do particulado dentre outros fatores) 

(GERMAN, 1996).       

Mecanismos de transporte de massa: na sinterização no estado sólido dos 

compostos particulados policristalinos cerâmicos, em respostas às energias de ativação 

(potencial químico, contato, pressão, atmosfera e temperatura), ocorrerá transporte de 

massa por mecanismos volumétricos e de superfície, podendo ocorrer não 

necessariamente em sequência, mas em momentos simultâneos, ou seja, multi-

mecanismos podem ocorrer. A matéria é transportada de regiões de maior potencial 

químico para locais de menor potencial químico (dissipador), diminuindo a energia do 

sistema (KINGERY et. al., 1976; CHIANG et.al., 1997; RAHAMAN, 2003). 

 Considerando um modelo esquemático com geometria esférica dos grãos, 

relacionamos os seis mecanismos de difusão: na superfície; pela superfície por 

transporte de vapor (evaporação e condensação); na rede pela superfície; na rede pelo 

contorno do grão; nos contornos dos grãos e difusão plástica pelas discordâncias 

(RAHAMAN, 2003; CHIANG et.al. 1997; KINGERY et. al. 1976). Ver figura 2.5 

(RAHAMAN, 2003).      

 

Figura 2.5-Seis mecanismos de transferência de massa, adaptado Rahaman. 

 

 

1- Através da superfície(vacâncias, 

escadas)     

2- Da superficie pela rede   

3-Na superfície (transporte de vapor e 

condensação)  

4- Através do contorno de grão   

5- Pela rede, no contorno de grão 

6- Pelas discordâncias  

 

 

Sinterização por fase líquida: nos compostos com ligações covalentes, a 

dificuldade de densificação e o coalescimento da mistura na sinterização via estado 

sólido pode ser facilitada utilizando aditivos que promoverão a formação de uma fase 
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líquida permeando e ocupando espaços entre as fases sólidas, este método é chamado de 

sinterização via fase líquida (BOCH & NIÈPCE, 2001; RAHAMAN, 2003).  

A fase líquida formada propicia a alta difusibilidade da matéria favorecendo o 

seu transporte, aumentando a densificação (KINGERY et. al., 1976; GERMAN, 1996; 

RAHAMAN, 2003), como também reduzindo a temperatura de sinterização. A partir de 

um bom molhamento e solubilidade entre a fase sólida e líquida, o rearranjo é 

maximizado entre os sólidos, devido a um menor atrito na região, contribuindo para a 

diminuição de incidência de porosidade (diminuição de fases sólido-vapor), além de 

uma otimização do transporte atômico pela menor resistência de difusibilidade, 

favorecendo o coalescimento (solução-precipitação), crescimento dos grãos e gerando 

uma maior densificação.  

Aditivos com um ponto de fusão menor que a matriz, que promovam um bom 

molhamento (avaliado pelo ângulo de contato e diedral) e uma boa solubilidade e 

difusibilidade do sólido no líquido, assim como uma dosagem controlada da quantidade 

de fase líquida, dopante com uma viscosidade não muito baixa, a temperatura, o tempo 

e a atmosfera do tratamento, são dentre outras, características interessantes para 

promoção da sinterização via fase líquida (BOCH, 2001; GERMAN, 2008). 

A relação entre as energias interfaciais do sólido e líquido indica o grau de 

molhamento deste conjunto, grande energia fronteiriça tendem a tornar o líquido 

morfologicamente esférico e com ângulos de contato maiores que 90o, indicando um 

baixo coeficiente de molhamento S, dificultando solubilidade e difusibilidade (SOUZA, 

1998; RAHAMAN, 2003; CHIANG et al. 1997; ANUSAVICE, 2005). O valor de S 

tem relação com as energias interfaciais. Se o coeficiente de molhamento da fase sólida 

pela fase líquida, SSL > 0, ocorre o molhamento do líquido no sólido.  

A penetração da fase líquida entre as fronteiras dos grãos permite uma 

solubilização maior do sólido no líquido, propiciando uma maior transferência de 

matéria a ser precipitada no coalescimento entre particulados, este transito da fase 

líquida nestes pontos depende de um resultado de baixo ângulo diedral, que está 

relacionado com a razão da energia do contorno do grão com a energia de superfície 

(CHIANG et al. 1997; BOCH & NIÈPCE, 2001; RAHAMAN, 2003).  

De acordo com Boch, para que ocorra a sinterização via fase líquida a energia no 

contorno do grão (FG) deve ser aproximadamente duas vezes menor que na interface 

sólido-líquido (SL). O ângulo do diedro deve ser inferior a 180o, para que ocorra uma 

boa densificação (GERMAN, 2008; RAHAMAN, 2003). 
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A microestrutura formada após sinterização via fase líquida, normalmente é 

composta por grãos com fase cristalina de diversas formas (esféricos, alongados, 

curvados, equiaxiais dentre outros), fase amorfa nos contornos dos grãos e porosidade 

aprisionada intragãos e intergrãos, além da possibilidade de formação de novas fases 

(BOCH, 2001).  

Algumas vantagens são inerentes a sinterização via fase líquida, tais como: 

maior difusibilidade da matéria em função da baixa resistência imposta pelo líquido, 

aumentando a velocidade de sinterização, após a formação da fase líquida consequente 

diminuição do atrito e promoção de um rápido rearranjo entre os particulados, 

melhorando o empacotamento e um controle maior do tamanho dos grãos. Alguns 

pontos negativos são encontrados em compostos após o tratamento térmico, como 

principalmente uma perda de propriedade de resistência mecânica à fadiga assim como 

perda de tenacidade, devido à própria fase amorfa formada nos contornos dos grãos 

(RAHAMAN, 2003), como também limitação de trabalhos a altas temperaturas pelo 

menor ponto de fusão dos aditivos formadores da fase vítrea intergranular.   

Durante o processo de sinterização via fase líquida fenômenos físicos, químicos 

e termodinâmicos acontecem em toda a matriz do compósito, que para efeito de estudos 

é dividido em três estágios, e tais etapas podem ocorrer simultaneamente, quais sejam:  

molhamento, redistribuição do líquido e rearranjo granular; dissolução(solução-difusão-

precipitação) e o estágio final caracterizado pelo crescimento dos grãos. (RAHAMAN, 

2003; GERMAN, 1996; GERMAN, 2008; KINGERY, 1959). Ver figura 2.6 

(RAHAMAN, 2003).  

Figura 2.6-Gráfico esquemático dos estágios da sinterização via fase líquida.   

 

2.2.2.1 Tipos de processos de sinterização 

 

O desenvolvimento de estudos e pesquisas envolvendo a otimização dos 

processos objetivando alcançar estruturas e menores custos sustentáveis dos compósitos 
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de materiais cerâmicos perpassam pela definição do tipo de sinterização do corpo verde, 

pois os resultados finais das propriedades do produto final também dependem desta fase 

do processo, conforme diversos estudos (ESER e KURAMA, 2012; KHALIL, 2012; 

RAHAMAN, 2003; GARDEREN et al., 2011; ZHANG et al., 2005; GHATEE e 

IRVINE, 2010; MANESHIANA e BANERJEEB 2010; TANG et al., 2012; 

SCHULLER, et al., 2008).  

Um dos fatores que implica nas respostas quanto às propriedades do corpo verde 

após a queima é o controle do crescimento do grão nas fases iniciais da sinterização 

através dos parâmetros temperatura e tempo do ciclo no tratamento térmico.  

Dentre vários tipos de processos trabalhados em diversas pesquisas, dentre 

outros, podemos citar: sinterização convencional; sinterização sob pressão; à gás sob 

pressão (GPS); sob pressão à quente (HP); sob pressão à quente isostática (HIP); 

queima rápida (FF); sinterização com micro-ondas (MW); por centelha plasma (SPS) e 

sinterização por indução com alta frequência (HFIHS), (ESER e KURAMA, 2012; 

KHALIL, 2012; RAHAMAN, 2003; HA et al., 2015; AKHTAR et al., 2010; UNAL et 

al., 2011; ZHANG et al., 2010; GARCIA et al., 2012; MENEZES et al., 2007;    

SCHULLER, et al., 2008). 

 Vamos nos ater na sinterização convencional visto que neste trabalho utilizamos 

este tipo de procedimento. Para o avanço da pesquisa no futuro, poderemos sugerir a 

aplicação de outros processos como FF, HFIHS, ou mesmo a sinterização convencional 

com multiestágios.   

A sinterização sem aplicação de pressão externa é conhecida como 

convencional. A temperatura pode ser única (isotérmica única), como também a sua 

taxa de aquecimento e resfriamento até a temperatura ambiente e o tempo de 

permanência no patamar, este tipo de procedimento gera menores custos na sinterização 

apesar de um menor controle no crescimento dos grãos. O ciclo na sinterização 

convencional pode ser aplicadovariando a taxa de aquecimento e o resfriamento, como 

também a permanência em patamares anteriores à isotérmica final, é a sinterização 

convencional com multiestágios (ex: MORAES, 2004; YOSHIMURA et al., 2007; 

DULTRA, 2013).  

O ciclo de tratamento a ser empregado na queima dos compostos particulados 

cerâmicos deve ser definido em função de análises térmicas previamente executadas, 

assim como a definição da isotérmica, que deve ser a menor possível, fundamentada 
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também no comportamento característico da amostra à partir das análises térmicas e o 

confrontamento com o objetivo das propriedades esperadas. 

 

2.3 Materiais cerâmicos com propriedades mecânicas  

 

Na utilização operacional dos produtos, os desvios não são descartados, as 

probabilidades de anormalidades, são reais e acontecem (ANDRADE, 2010).  

No mapa conceitual figura 2.7, adaptado por Andrade (2010) a partir de Zum-

Gahr, a falha pode ser gerada por quatro mecanismos básicos: desgaste, trincas, 

corrosão e deformação plástica, e de acordo com Andrade, expandindo o mapa 

conceitual inicial, estes quatro mecanismos básicos podem ser gerados por diversas 

fontes, e incluído a todos eles o material de fabricação do componente também é fonte 

geradora de falha.          

 

Figura 2.7-Mapa conceitual: mecanismos básicos de falhas e diversas fontes geradoras. 

(Adaptado por ANDRADE, 2010)    

 

 

A ciência da fratura, os mecanismos de falha, dentre outros temas fazem parte do 

rol de pesquisas científicas, e dentro deste contexto o desenvolvimento de materiais com 

maior resistência mecânica remetem também aos compósitos cerâmicos que por sua 

característica de ligações atômicas muito fortes, preferencialmente iônicas, geram 

produtos com microconstituintes com uma interessante propriedade de alta dureza e 
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rigidez, alta resistência,  baixa densidade, apesar de muitopouca região plástica, dentre 

outras particularidades (HUTCHINGS, 1992). 

Materiais com dureza a partir de 1000 Knoop são utilizados pelas suas 

características abrasivas, e as escalas de dureza Vickers e Knoop são aproximadamente 

equivalentes. Durezas entre 800 a 1000 Knoop são utilizados para fabricação de 

ferramentas de corte (CALLISTER, 2002). A propriedade dureza é associada a 

resistência a penetração, ou o menor tamanho da impressão do penetrador na amostra, 

ou menor deformação plástica da estrutura ensaiada. A propriedade está relacionada, 

dentre outros fatores com a densidade e microestrutura do compósito, como mostra 

alguns estudos (DAGUANO et al., 2006; RODRIGUES et al., 2006; GHATEE M. et 

al., 2009; YOSHIMURA et al., 2007; SUAREZ et al., 2012; MANESHIANA e 

BANERJEEB, 2010).  

Os defeitos como as porosidades influenciam negativamente nos resultados de 

ensaios de dureza, no gráfico da figura 2.8, está indicando que quanto maior a fração de 

porosno sinterizado, menor será o valor de dureza, ressaltando que quanto menor a 

incidência de porosidade na matriz melhor será o resultado desta propriedade mecânica 

(SCHULLER et al., 2008). 

Figura 2.8-Alumina sinterizada com alto grau de pureza, variação da dureza HV com a 

fração volumétrica de poros. 

 

 

A falha pode ser gerada, além de outros fatores, pelo subdimensionamento do 

material de fabricação em relação a sua resistência mecânica, conforme já explicitado e 
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mostrado na figura 2.7. A dureza e a tenacidade a fratura dos materiais melhoram a sua 

resistência mecânica e otimizam as suas respostas quando solicitados (MONDAL et al. 

1998; SOUZA, 2002; CATAI, __). Uma das formas de reduzir o desgaste é aumento da 

tensão de resistência a compressão σy do material, (ASHBY e JONES, 2007), maiores 

durezas geram menores taxas de desgaste (ASANABE, 1987; SUAREZ et. al. 2012). 

Conforme a equação 2.4 de Archard, maiores valores de dureza, melhora a resistência 

mecânica dos materiais (HUTCHINGS, 1992). 

Q = KW / H                                                                          (2.4) 

Onde: Q = taxa de desgaste global; W = carga normal; K = coeficiente de desgaste 

 

Na situação de solicitação mecânica erosiva, a massa de material removido, é 

inversamente proporcional a dureza, e também proporcional a densidade das partículas 

que agem sobre o suporte, equação 2.5 (HUTCHINGS, 1992).   

 

E = Kρ U2/2 H (2.5) 

Onde: E = massa do material removido / massa das partículas erosivas incidentes sobre 

a superfície; K= Coeficiente de desgaste; ρ= densidade das partículas; U= velocidade 

inicial; H= dureza 

O consumo entre dois materiais, quando submetidos a solicitações 

mecânicasdepende da relação entre a dureza do abrasivo e a dureza da superfície Ha/Hs, 

e quando esta razão for menor que a unidade, os valores resultantes serão baixos 

(HUTCHINGS, 1992). De acordo com diversos autores, empiricamente o fator de 

resistência mecânica tem relação direta com os valores de tenacidade do sistema 

cerâmico e a sua dureza (SUAREZ et. al. 2012), e para par cerâmico as equações de 

Hombogen e Evans & Wilshaw são mais aceitas (MARINESCU et al., 1998). Ainda 

conforme estas relações vemos a importância da tenacidade a fratura (KIC) para 

resultados maiores de resistência mecânicas. 

 

Tabela 2.4-Relações empíricas entre o fator de resistência ao desgaste R, dureza H e 

tenacidade a fratura do sistema cerâmico KIC. W é a perda de massa.     

Equação  Autor   

R = W-1̴K2
IC H

3/2 Hombogen 

R = W-1̴ K3/4
IC H

1/2 Evans & Wilshaw 

R = W-1̴K2
IC H-1/2 Zum Gahr 
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R = W-1̴ K4/3
IC H

-1/9 Ruff & Wiederhorn 

2.3.1 Particulados com propriedades mecânicas 

 

Pesquisas têm sido intensificadas aprimorando o entendimento e 

desenvolvimento de cerâmicas de engenharia buscando respostas a estímulos diversos 

em vários segmentos das aplicações da indústria eletrônica, elétrica, aeroespacial, 

biológica (biocerâmicas), térmica, ótica, processamento nuclear e mecânica dentre 

outras. Após a submissão do compósito ao ciclo do tratamento térmico empregado, as 

propriedades das cerâmicas, estão relacionadas com a microestrutura, a estrutura das 

fases finais resultantes, como também da sua composição química de partida. Diversos 

materiais cerâmicos têm sido aplicados para variados fins. Cada composição química do 

material particulado de partida confere uma série de propriedades intrínsecas. Materiais 

com propriedades de alta dureza e tenacidade tem boas respostas quanto a resistência 

mecânica (YANG, 2009; TANG et al., 2012; DOGAN e HAWK, 1997; VLACK, 1973; 

dentre outros).    

Alumina: a alumina tem sido utilizada como material submetido a solicitações 

mecânicas, por suas características de alta dureza, friável, com baixa plasticidade 

gerando uma menor tenacidade, sendo interessante a aplicação de aditivos 

tenacificadores (HUTCHINGS, 1992; VLACK, 1973; MARINESCU, 2007; YANG, 

2009; TANG et al., 2012; DOGAN e HAWK, 1997 dentre outros). A alumina tem sido 

estudada para aplicações diversas, como materiais: com resistência mecânica 

(ASANABE, 1987; SOUZA, 2010; TANG et al., 2012; HUTCHINGS, 1992 dentre 

outros); insertos para usinagem (BRUNO, 2010); ferramentas para perfuração (QU et 

al., 2012);  estrutural (MANESHIANA e BANERJEEB, 2010); dentário e 

biocompatibilidade (MARRO et al., 2011; MANESHIANA e BANERJEEB, 2010; 

DAGUANO, 2010; TANG et al., 2012); esmerilhamento (SIMÕES, 2012); utensílios 

para laboratório, e estruturas que requerem estabilidade térmica e inércia química 

(DOGAN e HAWK, 1997) dentre outras utilizações.          

A alumina é um material cerâmico inorgânico, composto por elementos 

metálicos e não metálicos classificados como óxidos, com uma predominância de 63% 

de caráter iônico nas suas ligações interatômicas, portanto muito forte, com baixa 

deformabilidade do retículo cristalino, baixa região plástica e baixa resistência ao 

impacto, ou pouca tenacidade, alto ponto de fusão aproximadamente 2054 oC, com 
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estrutura cristalina mais complexa que os dos metais, que confere as propriedades 

conforme tabela 2.6. 

A bauxita é a principal matéria prima da alumina e grande parte da produção é 

feito pelo processo de calcinação do hidróxido de alumínio, processo Bayer, podendo 

ser executado também em reatores com o contato direto com o gás (RAHAMAN, 

2003).  Na alumina, cada íon de alumínio (Al) possui carga positiva 3+, cátion, e o 

oxigênio (O) possui carga negativa 2-, ânion, com raios iônicos de 0,053 nm, para o Al e 

0,14 nm para o O, gerando uma estrutura estável, com número de coordenação 6 para o 

cátion e 4 para o ânion.  A estrutura cristalina da alumina é do tipo AmXp, Al2O3, e 

pesquisas apontam oito fases cristalinas calcinadas, conforme tabela 2.5 (GANGULI & 

CHATTERJEE, 1997). Geralmente a estrutura hexagonal é mais estável que a cúbica 

em função da distância entre os cátions serem ligeiramente maiores (VLACK, 1973).  

Tabela 2.5-Fases cristalinas polimorfas da alumina. 

Fase   Sistema Cristalino  

Corundum (α) Hexagonal  

Gama (γ) Cúbico 

Delta (δ) Tetragonal 

Chi (χ) Monoclínico 

Kappa (κ) Ortorrômbico 

Eta (η) Cúbico 

Epsilon (ε) Hexagonal  

 

A fase α-Al2O3, o corundum é o arranjo cristalino termicamente mais estável da 

alumina, com uma estrutura romboédrica com uma rede hexagonal compacta, com os 

planos A e B contendo ânions O2- e os planos C1, C2 e C3 contendo os cátions Al3+ 

cada, ver figura 2.9(CHAWLA, 1993). O composto pode ser obtido quando o hidróxido 

de alumínio é aquecido acima de 1100 oC. 

Figura 2.9-Estrutura cristalina da α-alumina. 
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O corundum tem propriedades com ótimas respostas à solicitações mecânicas, 

alta dureza, material com caraterísticas frágil, na tabela 2.6 estão relacionadas algumas 

propriedades deste material (VLACK, 1973; MARINESCU, 2007; HUTCHINGS, 

1992; MAMALIS et al., 2002; MORAES, 2004; GHATEE e IRVINE, 2010; 

MANESHIANE &BANERJEEB, 2010; GOGOTSIN, 2013; RIBEIRO et al. 

2014;ASANABE, 1987; SOUZA, 2010). 

 A refratariedade dos materiais cerâmicos é uma característica positiva para 

aplicações como abrasivo, visto que nesta situação a geração de calor por atrito é 

inerente aos contatos entre corpos, e as ligações forte destes materiais garantes esta 

propriedade (VLACK, 1973)  

Tabela 2.6-Algumas propriedades de materiais cerâmicos de engenharia, silicatos e o 

mineral diamante. 
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HV 

[GPa] 

[HK] 

[GPa] 

Mohs [GPa] [MPa] [MPa.m1/2] 

 

[W/m.K] 

 

Al2O3 3,98- 

4,2 

2050 15-20    300-

393 

250-700 2,5 -5,5 

 

25 

ZrO2 5,9 

 

2700    206 980  28 

ZrO2 

PSZ 

5,8 

 

 12,8 10- 

11 

 207 690 5,8- 11 2,0-3,3 

ZrO2 

TSZ 

5,8   10- 

15 

 200- 

205 

793-

1500 

12,1 1,7 

Mulita 3,2 1810 9,0   145 185 2,3  

SiO2 

fundida 

2,2     73 110 0,79  

Quartzo   7,5-

12 

10-8 7     

WC  2770 20-24 21      
Diamante 3,52 3500  80 

70 

10 700- 

1200 

 3,4 1450-

4650 

 

Na figura 2.10 (adaptado de Hutchings), está mostrado um gráfico de barras 

comparando o desgaste de alguns materiais de engenharia com valores de resistência 

erosiva, dentre elas a alumina está incluída como uma das de grande desempenho. Os 

materiais foram ensaiados e expostos a partículas de areia olivina (Mg2SiO4), com 
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dureza Mohs entre 6,5 e 7,0, com tamanho entre 350 a 500 μm, com ângulos de 

incidência de 54o e com velocidade de impacto de 66 ms-1. 

As propriedades de alta rigidez das cerâmicas podem ser explicadas pela alta 

complexidade da estrutura cristalina, menos simetria, implicando em menor movimento 

dos planos cristalinos, menor deformação antes da fratura (MARINESCU et al., 2007; 

HUTCHINGS, 1992). 

Figura 2.10-Gráfico com desgaste comparativo entre vários materiais, adaptado de 

Hutchings. 

 

 

A tenacidade a fratura dos materiais cerâmicos de engenharia tem sido 

desenvolvida, melhorando a absorção de energia (Gc) antes da fratura final, alguns 

compostos são utilizados para promover índices maiores do KIC (tenacidade a fratura), 

tais como: MgO; CaO; CeO; ZrO2-8% Y2O3; ZrO2-3% Y2O3, dentre outros (GATHEE e 

IRVINE,2010; YOSHIMURA et al., 2007; TANG et al., 2012; MANESSHIANA e 

BANERJEEB, 2010; MARRO et al., 2010; UNAL et al., 2011; ASSANABE, 1987).    

Zircônia: a zircônia é um óxido cerâmico, composto por elementos metálicos e 

não metálicos, com predominância de ligações de caráter iônico em 66%, de natureza 

muito forte, com um ponto de fusão alto, aproximadamente 2700 oC, com propriedades 

tecnológicas apreciáveis tais como: alta resistência mecânica, boa resistência ao 

desgaste, ótima inércia química, material com baixa condutividade e boa estabilidade 

térmica em altas temperaturas, condutância de íons de oxigênio em temperaturas mais 

altas (SOUZA, 2010; MINEIRO, 2008; MARRO et al., 2012; DAGUANO, 2006; 

ASANABE et. al., 1987; UNAL et.al., 2011 dentre outros), como desvantagem tem uma 
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baixa resistência ao choque térmico. O caráter polimorfo da zircônia pura limita a sua 

aplicação, pois ela muda de fase ao ser submetida a certas temperaturas, e o aumento de 

volume em decorrência desta transformação cria tensões internas propiciando a 

ocorrência de trincas que podem fraturar o material tornando-o inadequado nestas 

situações.      

A zircônia não é encontrada pura na natureza, porém uma das matérias primas 

principais para sua obtenção é o mineral badeleíta, com um grande percentual de ZrO2, 

e que dependendo da fonte contém as impurezas: o TiO2; SiO2; FeO3, e com 

aproximadamente 2% de óxido de háfnio (HfO2), que tem muita similaridade estrutural 

e características químicas, portanto com baixo efeito ou influência sobre as propriedades 

finais. A Austrália e África do Sul são os maiores produtores mundiais, 41,81 e 25,09% 

respectivamente, este minério foi descoberto no Brasil por Hussak em 1892, e 

atualmente participa com 1,47% da produção global, conforme sumário mineral do 

DNPM (Departamento Nacional de produção Mineral), ano base 2013 (MONTEIRO, 

2014). Outro mineral fonte da zircônia é a zirconita ou zircão (ZrSiO2). No 

processamento os componentes indesejados são separados, a sílica do zircão e óxidos de 

titânio e o ferro no caso da badeleída. 

No óxido de zircônia (ZrO2), cada íon de Zr possui carga positiva 4+, cátion, e o 

O com carga negativa 2-, ânion, com raios iônicos de 0,079 nm para a Zr e 0,14 nm para 

o O, com diferenças de eletronegatividade que geram ligações predominantemente 

iônicas muito fortes. O número de coordenação para cátions e ânions depende da fase 

polimorfa presente.  

A estrutura cristalina da zircônia é do tipo AmXp, com m igual a 1 e p igual a 2, 

polimórfica. A ZrO2 pura tem três estados estruturais polimorfos na pressão ambiente: 

monoclínica estável até 1173 oC com densidade de 5,56 gcm-3, tetragonal estável até 

2370 oC com a maior densidade dentre as três (6,10 gcm-3) e a alotrópica cúbica com 

estabilidade até o ponto de fusão de 2680 oC e densidade entre 5,68 a 5,91 gcm-3 

(STEVENS, 1986; GATHEE et al., 2009; HANINNK, 2000; BOULC’H et al., 2002; 

YOSHIMURA et al., 2007 dentre outros), figura 2.11 (STEVENS, 1986). As estruturas 

monoclínicas e tetragonais são consideradas distorções da cúbica (STEVENS, 1986). 

Na zircônia monoclínica, os cátions Zr4+ tem número de coordenação 7, com os 

ânions de O2- ocupando espaços tetraedrais, e como as distancias entre os íons de Zr e 

os quatro íons de O é diferente dos valores entre os outros três íons de O, 2,2l Å e 2,07 
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Å respectivamente, tais valores ocasionam uma distribuição não planar, podendo 

explicar a ocorrência de maclas na badeleída (STEVENS, 1986). 

Figura 2.11-Desenho esquemático dos polimorfos da zircônia: a) monoclínica; b) 

tetragonal e c) cúbica.  

a) 

 

b) 

 

c) 

 

 

A zircônia com fase tetragonal, os íons Zr4+ tem número de coordenação 8, com 

distâncias assimétricas em relação aos íons de O2- com 2,065 Å e 2,455 Å, na forma de 

um tetraedro plano e o segundo conjunto de quatro íons de oxigênio na forma de um 

tetraedro alongado com rotação de 90o (STEVENS, 1986).  

Na fase cúbica a zircônia apresenta rede simples e estável até o seu ponto de 

fusão, com número de coordenação 8 do cátion, onde os ânions oxigênio ocupam os 

interstícios tetraedrais de uma rede cubica de face centrada de empacotamento de 

cátions, figura 2.11 c. Quando submetido a altas pressões e em temperaturas muito 

baixas (-196 oC, condição do nitrogênio em estado líquido), a zircônia assume uma 

estrutura de fase ortorrômbica (STEVENS, 1986; HANNINK, 2000), figura 2.12. 

Figura 2.12-Diagrama de fase ZrO2, pressão x temperatura (LEVIN & MCMURDLE, 

1975). 
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A zircônia pura, em função da alotropia e alteração do volume nas mudanças de 

fase, é um material com limitadas aplicações devido à baixa tenacidade, para tanto, 

aditivos são aplicados na matriz zircônica com objetivos de aumentar o leque de 

aplicações, através do melhoramento da estabilização das fases presentes e otimização 

da tenacidade do compósito, porém sem muita alteração nas propriedades de resistência 

mecânica (KUMAR, et al. 2004; GATHEE e IRVINE, 2010; YOSHIMURA et al. 2007 

dentre outros). Tais aditivos podem ser classificados como precipitados e em soluções 

sólidas. Os precipitados têm pouca solubilidade na rede zircônica, e na maioria dos 

casos estabilizam parcialmente (CaO, MgO dentre outros). Já os aditivos com facilidade 

de solubilização na rede, que normalmente em função do percentual adicionado, tem 

maior propensão de formação de policristais tetragonais, exemplos Y2O3 e CeO2 dentre 

outros. 

 Além destes também são utilizados como aditivos tenacificadores: Nd2O3, 

ZnO, CuO e LaB6, dentre outros (JONHS, 1997; QUADIR, 1997; YOSHIMURA et al., 

2007 dentre outros). Na figura 2.13 (SCOTT, 1975), está mostrado o diagrama binário 

do sistema ZrO2 e Y2O3, onde vemos as faixas de temperaturas e concentrações dos 

constituintes para as fases formadas: monoclínica; tetragonal e cúbica, com as regiões 

de TZP (“Tetragonal Zirconia Policristals”) e PSZ (“Partially Stabilized Zirconia”) 

realçadas.                     

 

Figura 2.13-Diagrama binário do sistema ZrO2 e Y2O3. (Fonte: adaptado, SCOTT, 

1975).   
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Vários mecanismos de tenacificação de materiais cerâmicos estão sendo 

desenvolvidos, e dentre eles a transformação martensítica da fase tetragonal para a 

monoclínica é uma das opções (HANNINK, et al. 2000; GATHEE, 2009; ASANABE, 

1987; MARRO et al.2012; UNAL et al. 2011 dentre outros). Para os sistema utilizando 

os componentes ZrO2 e Al2O3, existem diversas terminologias que remetem ao grau de 

estabilidade e quais aditivos forma utilizados nos tratamentos térmicos empregados, 

como exemplos citamos as terminologias mostradas na tabela 2.7, para os casos de 

ZrO2, Al2O3 e Y2O3 (adaptado de HANNINK, et al. 2000).        

 

Tabela 2.7-Terminologia para sistemas cerâmicos tratados com aditivos tenacificadores, 

adaptado de Haninnk, 2000.  

Terminologia  Descrição  

DZC  Dispersed zirconia ceramics 

MPZ Monoclinic polycrystalline zirconia 

PSZ Partially stabilized zirconia- geralmente consiste de matriz 

de ZrO2, cúbica, com precipitados tetragonais dispersos.  

TTA Transformation-toughened alumina 

TTC ou TZC Transformation-toughened ceramics ou toughened zirconia 

ceramics 

TZP Tetragonal zirconia polycrystals 

Y-TZP Yttrium-cation-doped tetragonal zirconia polycrystals— 

geralmente adicionado Y2O3 entre 2–3 mol% Y2O3–ZrO2(2–

3Y-TZP) (7–8 wt% Y2O3 –ZrO2) 

ZTA Zirconia toughened alumina 

ZTC Zirconia toughened ceramics 

 

Como é de interesse em nossa pesquisa a aplicação da ZrO2 parcialmente 

estabilizada com o óxido de ítria (Y2O3), nos ateremos a este sistema em particular (PSZ 

e Y-TZP). O óxido de zircônia parcialmente estabilizada com Y2O3, normalmente é 

composto por uma estrutura matricial multifásico, com os polimorfos da zircônia na 

fase cúbica (Css), fase tetragonal (Tss) e fase monoclínica (Mss), que para atingir estes 

resultados pesquisas apontam normalmente para 3 a 4% mol de Y2O3, ou 5,4 a 7,1% em 

peso deste aditivo (UNAL et al., 2011; HANNINK, 2000; TANG et al., 2012; 

GATHEE e IRVINE,2010; MARRO et al., 2011; ESQUIVIAS et al., 1996; STEVENS, 

1986; YOSHIMURA et al., 2007).    

Para sistemas com zircônia pura, a transformação martensítica da fase tetragonal 

para a monoclínica é iniciada no resfriamento, em torno de 950o a 850 oC, e depende de 

diversos parâmetros como tamanho, formato e localização das partículas, diferenças de 

dilatação térmica entre grãos, dentre outros (YOSHIMURA et al., 2007; HANNINK, 
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2000; DOGAN e HAWK, 1997). Porém nos sistemas ZrO2 com aditivos tenacificadores 

como a Y2O3, na faixa de 3 a 6%, (ESQUIVIAS et al. 1996), possibilita a diminuição do 

ponto de temperatura desta transformação ou inibe a mudança de fase martensítica, 

estabilizando totalmente ou parcialmente e metaestavelmente o sistema cristalográfico 

na fase tetragonal na temperatura ambiente (STEVENS, 1986; HEUER, 1987).  

Como a fase tetragonal da zircônia é metaestável na temperatura ambiente, a 

concentração de dopante interfere e pode aumentar a quantidade de fase cúbica no 

sistema cerâmico (NORMAN et al., 1986; MARRO et al., 2011; GATHEE, 2009; 

GATHEE e IRVINE, 2010; YOSHIMURA et al., 2007; MANESHIANA & 

BANERJEE, 2010).  

A transformação martensítica da fase tetragonal para a monoclínica é 

acompanhada por uma mudança de volume de 3 a 5 % (YOSHIMURA et al., 2007; 

TANG et al., 2012; GATHEE et al., 2009) e a deformação cisalhante (1 a 7%), 

ocorrência que é conhecida e estudada através de várias pesquisas (WANG, 1999). Na 

ocorrência da trinca, esta abertura gera tensões de tração que se forem maior que a 

resistência elástica da rede tetragonal, acontecerá nesta região uma mudança de fase 

para monoclínica, induzindo uma resistência tensional compressiva  na região da ponta 

trinca, absorvendo energia e dificultando a sua propagação, melhorando a tenacificação 

do sistema, sem alteração significativa de resistência mecânica (STEVENS, 1986; 

CANNON, 1989; CALLISTER, 2002; BALADACIM et al., 2001; YOSHIMURA et 

al., 2007; TANG et al., 2012).  

O material cerâmico tem campos elásticos muitos estreitos e zona plástica quase 

que inexistente, e preferencialmente com ligações iônicas muito fortes, portanto os 

estudos também são voltados para a melhoria da tenacificação destes produtos, pois 

assim sendo, aumentam o leque de aplicação mecânica, térmica, inercia química dentre 

outras, aliando a baixa densidade com alta resistência mecânica, e possibilidade de 

maior absorção de energia antes da falha. No caso da tenacificação por transformação 

martensítica através de óxidos de zircônia e ítria, o microtrincamento controlado é fator 

preponderante para o aumento do valor do KIC.            

 

2.3.2 Sistemas de interesse da pesquisa   

 

Como a diatomita é um mineral fossilizado sendo originada através de depósitos 

de sílica agregados na sua estrutura orgânica, na maioria de suas fontes lavráveis a sua 
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composição química tem como elemento principal a sílica (SiO2), portanto os silicatos 

estão inseridos como um tópico breve do estudo, e por razões tecnologicamente 

justificáveis relativas as propriedades finais do compósito cerâmico a ser proposto e 

investigado, incluiremos os sistemas alumina (Al2O3) com SiO2 e Al2O3 com  zircônia 

(ZrO2). 

 

2.3.2.1 Silicatos e sílica  

Dentre os elementos mais presentes na crosta terrestre podemos destacar o 

oxigênio e o silício. Os minerais a base de silicatos são compostos principalmente por 

estes dois elementos, ver gráfico da figura 2.14, fonte Mason & Moore, 1982.   

 

Figura2.14-Gráfico com elementos mais presentes na crosta terrestre. 

 
 

A estrutura cristalinas destes minerais, podem ser caracterizados por vários 

tetraedros compostos por sílica e oxigênio, SiO4-
4, sendo que cada átomo de silício está 

ligado a 4 átomos de oxigênio.  

Os silicatos têm percentual de 51% de caráter iônico, com grande valor 

covalente, consequentemente com ligações fortes. Como o oxigênio tem carga iônica 2-, 

no tetraedro formado sobram cargas negativas e para que o sistema se apresente 

eletricamente neutro, cada tetraedro no seu vértice pode se combinar com cargas 

positivas, atingindo assim a neutralidade, ficando a razão de 1:2 de silício para 

oxigênio. A sílica tem estrutura cristalina do tipo AmXp, e faz parte dos tectossilicatos, 

minerais formadores de rocha. 

Várias estruturas podem ser geradas à partir do tetraedro, adquirindo diversos 

arranjos e dependendo das repetições e uniformidades dos arranjos cristalográficos, a 

sílica pode ter característica amorfa ou outras diversas fases cristalinas, que depende da 

energia na qual os sistema está submetido, condições físicas de pressão e temperatura, 

são as formas alotrópicas da sílica. Para cada condição metaestável de fase da sílica as 

suas propriedades também mudam, como por exemplo, a densidade. Dentre os oito 
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polimorfos da sílica, os mais frequentes são: o quartzo, a tridimita e a cristobalita, e as 

consideradas de menor incidência, principalmente em função das condições altas de 

pressão necessárias para a configuração do seu arranjo cristalográfico (a partir de 

aproximadamente 20 kbar) e não apresentarem o polimorfismo de deslocamento são a 

coesita e a stishovita, que tem estruturas mais compactas e consequente densidades 

elevadas, 3,00 a 4,35 g/cm3, respectivamente. No diagrama pressão versus temperatura 

da SiO2, ver gráfico da figura 2.15(fonte KLEIN & HURLBUT, 1993).  

 

 

 

Figura 2.15-Diagrama Pressão x Temperatura, para polimorfos da SiO2. 

 

 
 

 

 

 

As fases quartzo, tridimita e cristobalita, apresentam polimorfos de baixa e de 

alta temperatura, denominados de polimorfos de deslocamento (transformações 

displacivas ou martensíticas), ou seja, suas redes somente se deslocam sem destruição 

dos sistemas cristalinos, necessitam, portanto de uma menor energia de ativação, e 

acontecem com velocidades mais altas. A letra grega alfa (α) representa a de baixa 

temperatura e beta (β) a de alta temperatura. A tridimita apresenta também o polimorfo 

γ ou também chamado por vários autores de β2 (GREEN, 1953). Já as alotropias entre 
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quartzo, tridimita e cristobalita, são denominadas de reconstrução, pois necessitam de 

maiores energia de ativação para reversão dos sistemas cristalinos envolvidos, com 

taxas mais lentas de transformação. De acordo com o diagrama, a temperatura de 

transformação do quartzo α para β é de 573,3 oC e a reversão acontece em 572,4 oC, do 

quartzo β para a tridimita α é 870 oC, da tridimita β para cristobalita são 1470 oC.    

O quartzo tem dureza entre 750 a 1200 HV (HUTCHINGS, 1992), e o polimorfo 

quartzo α com densidade de 2,65 g/cm3, a tridimita com densidade 2,26 g/cm3 e a 

cristobalita com uma menor densidade pela maior energia de vibração dos átomos e 

menor compacidade, 2,33 g/cm3 (RAHAMAN, 2003). O quartzo pode funcionar como 

regulador das proporções entre SiO2 e Al2O3 na formação da mulita (3Al2O3.2SiO2), 

(DULTRA, 2013 apud BIFFI, 2002).  

Dentre as diversas aplicações do quartzo o composto pode ser utilizado como: 

material piezelétrico, ótico e eletro-eletrônico, isolante térmico e elétrico, materiais 

refratários, vidros, esmaltes vidrados e abrasivos (NORTON, 1957). A SiO2, é utilizada 

em sistemas com ítria e alumina (YAS) e aplicados no segmento dentários, pois 

apresentam propriedades como boa transparência, excelente durabilidade química, alta 

resistência a absorção UV, alta refratariedade, alta dureza (entre 6,4 a 8,8 GPa) além de 

excelente resistividade elétrica (VELEZ et al., 2011).  

Estudos têm sido feitos para utilização da diatomita como fonte de sílica para a 

produção de vidros, tendo como vantagem diminuição dos custos de produção pela 

menor energia gerada no processo em função dos constituintes do próprio minério 

(MANEVICHE et al. 2012) 

 

 

2.3.2.2 Sistema Al2O3 e SiO2 

 

A sílica é especialmente utilizada com material refratário pela sua estabilidade 

térmica e com ponto de fusão alto com valores maiores que 1650o C. O sistema Al2O3 e 

SiO2, produz componentes com características refratárias muito utilizados, estendendo a 

sua composição desde alumina pura e produtos com percentuais de sílica e alumínio. 

Uma das fontes minerais da alumina e sílica é a cianita de fórmula química Al2SiO5, que 

tem como polimorfos a andalusia e silimanita, de mesma composição (JOFFILY e 

OLIVEIRA, 2008). A silimanita, além de outros polimorfos dos alumino silicatos é um 
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dos precursores na obtenção da mulita (MAGLIANO e PANDOLFELLI, 2010), é 

considerada um mineral de alto grau de metamorfismo por serem formadas em altas 

pressões e temperaturas (ver figura 2.16-b).         

A cianita é uma grande fonte de produção de mulita (3Al2O3.2SiO2 a 

2Al2O3.2SiO2) e esta mudança de fase ocorre entre 1350 e 1400 oC (SAINZ et al., 

1997). De acordo com Partridge, a mulita ocorre com diferentes percentuais 

estequiométricos de formação: a α-mulita tem 71,8% de Al2O3 e 28,2% de SiO2; a β-

mulita com 78% de Al2O3 e 22% SiO2; a γ- mulita com formação similar a α-mulita 

contendo também Fe2O3 e/ou TiO2 em solução sólida, e conforme Green e Stewart as 

estruturas atômicas permanecem a mesma (GREEN & STEWART, 1953). 

A mulita tem propriedades interessantes como a refratariedade, resistência aos 

choques térmicos, pela baixa expansão, baixa constante dielétrica, alto ponto de fusão, 

boa estabilidade mecânica em altas temperaturas, boa resistência a impactos, grande 

dureza e alta estabilidade química (GREEN & STEWART, 1953; AKSEL, 2003; 

JOFFILY e OLIVEIRA, 2008; VLACK, 1973; MENEZES et al., 2008). Cerâmicas 

compostas por mulita porosa estão sendo estudados para aplicações na produção de 

sensores de gás, purificadores de água, isoladores térmicos, suportes de catalisadores, 

trocadores de íons, filtros de gás e metais fundidos e como base em uma série de 

compósitos, dentre outras aplicações (MENEZES, 2008).  

Componentes submetidos à alta fricção têm como material agregado de 

revestimento um grande percentual de mulita (50 a 80%), como elementos dos sistemas 

de freios de trens e veículos de grande porte, aumentando a durabilidade quanto ao 

trabalho tribológico abrasivo. O composto também é aplicado como abrasivo leve, e 

pelo seu caráter dielétrico como porcelanas elétricas isolantes (JOFFILY e OLIVEIRA, 

2008; RAHAMAN, 2003).              

Nos refratários ácidos, com percentuais muito maiores de sílica, a adição maior 

da alumina pode baixar a temperatura de transição sólido líquido e aumentar a taxa de 

consumo do componente quando submetido a temperaturas extremas, ver figura 2.16 a, 

binário SiO2 eAl2O3. A partir deste diagrama binário, é observado a formação da fase 

mulita (3Al2O3.2SiO2), que se funde incongruentemente em torno de 1890 oC, e um 

ponto eutético a 1587 oC com menos de 10% em peso de alumina.                    
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Figura 2.16-  a) Diagrama binário SiO2 eAl2O3, (fonte: adaptado por Callister) 

 

 
 

b) Diagrama de fase Al2SiO5 (fonte: WHITNEY, 2002, adaptado pelo autor)   

 

  

2.3.2.3 Sistema Al2O3 e ZrO2 

 

Devido às fortes ligações iônicas e/ou covalentes as propriedades mecânicas dos 

compostos cerâmicos são tradicionalmente muito elevadas, porém com uma baixíssima 

faixa de região plástica no gráfico tensão e deformação, portanto com uma tenacidade 

limitada.  
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O sistema Alumina com zircônia parcialmente estabilizada tem sido bastante 

estudada e empregada em componentes que exigem propriedades mecânicas, com uma 

melhoria da tenacidade. A α-alumina com ótimas características mecânicas, térmicas, 

estabilidade química e dielétrica e a zircônia somará propriedades ao compósito, pois 

tem ótima resistência a fratura, dureza e melhoramento da tenacidade (ASANABE, 

1987; EVANS, 1995; HANNINK, et al., 2000; XIA et al., 2000; BALDACIM et al., 

2001; HIRSCHMANN, 2008; MANESHIANA & BANERJEEB, 2010) quando tratada 

e estabilizada parcialmente com ítria (Y2O3), incluindo na matriz uma distribuição 

espaçada de grãos da fase tetragonal através da transformação martensítica conforme 

explicitado no tópico anterior (2.3.1). A baixa solubilidade da zircônia na alumina, é 

interessante para este sistema, pois assim sendo o compósito terá uma mistura 

distribuída de fases de Al2O3 e ZrO2parcialmente tenacificadas, ZTA (Zirconia 

Toughened Alumina), (WANG & STEVENS, 1989).  

No gráfico da figura 2.17, está mostrado o diagrama binário alumina e zircônia. 

Observamos uma região muito estreita no binário, na qual é formada uma solução 

sólida, solubilidade da zircônia na alumina, sitio com aproximadamente 1% de zircônia 

com, com temperatura acima de 1600 oC, e um ponto eutético na região de com 

aproximadamente 40% de zircônia e temperatura em torno de 1900 oC.    

Outros óxidos estabilizadores da estrutura tetragonal podem ser aditivados na 

zircônia, tais como: MgO; CaO e CeO (YOSHIMURA et al., 2007; MANESHIANA & 

BANERJEEB, 2010; MARRO et. al., 2011), porém estudos indicam melhores 

resultados quando empregados a Y2O3 e CeO, ver gráfico da figura 2.18 (adaptado por 

MINEIRO, 2008).                

As aplicações em função das propriedades dos compósitos constituídos por α-

alumina e zircônia parcialmente estabilizada, são diversas, dentre elas: implantes 

dentários e biomateriais (MORAES, 2004; DAGUANO et al., 2006; TEIXEIRA et al., 

2007; TANG et al., 2012); componentes mecânicos aeroespaciais ; válvulas ; orifícios; 

cilindros ; rotores e cones de exaustão de foguetes; elementos com resistência ao 

desgaste por rolamentos e deslizamento; abrasivos e erosivos ; em meios oxidantes e 

corrosivos ; alta estabilidade e resistência a criogenia (MIYOSHI, et al., 2005); 

condutividade iônica para células combustíveis (GATHEE & IRVINE, 2010).  

A microestrutura do compósito é um dos importantes fatores para as 

propriedades finais de um material cerâmico, portanto estudos com nanoestruturas de 
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zircônia na matriz de alumina são trabalhadas através de investigações, inibindo o 

crescimento dos grãos (PIERRI et al., 2005; HIRSCHMANN, 2008; RAO et al., 2003).   

 

Figura 2.17-Diagrama binário do equilíbrio de fases do sistema Alumina e Zircônia, 

(fonte: HART, 1990; FISHER et al. 1981). 

 
 

 

Figura 2.18-Tenacidade a fratura e resistência da zircônia estabilizada com vários 

óxidos, (fonte: adaptado por Mineiro, 2008). 

 



37 
 

 

2.4 Propriedades mecânicas 

 

Nas ligações atômicas dos materiais as amplitudes das forças de coesão são 

características de cada união, quando as tensões forem aplicadas e não suplantarem as 

forças de coesão o material voltará à condição inicial, caso não atinja a região plástica. 

Se as tensões forem aplicadas e ultrapassarem as forças de união, o material se 

deformará permanentemente ou mesmo poderá iniciar a fratura do componente, 

atingindo o ponto de resistência mecânica do material, que pode ser definida como a 

tensão necessária para rompimento das ligações ou separação atômica permanente.  

O valor da resistência mecânica teórica é da ordem de E/5 a E/10, onde E é o 

módulo de rigidez (ou módulo de elasticidade ou módulo de Young), porém o valor real 

é muito menor, devido principalmente a presença dos defeitos, poros e inclusões, e a 

estrutura micrométrica dos grãos, particularidades que podem gerar regiões 

concentradoras de tensão, conforme inicialmente estudado por Griffith.        

Usualmente os materiais cerâmicos estruturais tem uma baixa absorção de 

energia antes do colapso, com os valores de tenacidade menores comparando com os 

materiais metálicos, este fato remete a diversas pesquisas de inserção de dopantes e 

otimização dos processos de fabricação com o objetivo de melhoramento deste índice 

(CHIANG, 1997; FUJITA et al. 2006; VLACK, 1973; HUTCHINGS, 1992 dentre 

outros). Outrossim, propriedades como dureza, estabilidade química e térmica, boa 

resistividade, alto ponto de fusão, resistência a abrasão, dentre outras, são virtudes 

estudadas e aplicadas em sistemas que requerem uma alta performance estrutural. 

As cerâmicas estruturais requerem um maior controle no processo de produção, 

aumentando a confiabilidade, reprodutibilidade e homogeneidade da sua composição 

química, assim como a suas características microscópicas (forma, dimensão, 

distribuição, de grãos e minimização de defeitos, poros e inclusões dentre outros) 

(CHIANG, 1997; VLACK, 1973; RAHAMAN, 2003).  

Um dos fatores que contribuem para o alargamento dos valores de suas 

propriedades mecânicas é a presença de defeitos, poros e inclusões que são elementos 

que podem criar pontos concentradores de tensão, que por sua vez geram evolução da 

abertura das trincas quando o material é submetido a solicitações de tensão de tração, 

comprometendo os valores de resistência mecânica da estrutura do material, como 

também podendo ser gerador de mecanismos de início de uma falha e consequente 
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desvio da função do componente ou do equipamento a ele inserido (YANG & WEI, 

2000; ANDRADE, 2010). Micro defeitos são muito difíceis de evitar na produção de 

materiais cerâmicos, fator que explica a diminuição e variação da resistência mecânica 

teórica estimadas a partir de forças interatômicas destes materiais. A participação das 

energias de coesão atômica, a tenacidade, a presença de defeitos internos e superficiais, 

a quantidade e forma dos poros, inclusões, assim como o perfil da microestrutura de um 

material, dentre outros fatores, são preponderantes no resulta da resistência mecânica de 

um corpo.  

As cerâmicas avançadas, de engenharia são investigadas e são avaliadas quanto 

a suas propriedades para uma serie de aplicações de alta performance, tais como; 

cerâmicas avançadas tenacificadas para aplicação dentárias (próteses e pinos); insertos 

para usinagem, ferramentas de corte; abrasivos; refratários; indústria aeroespacial; 

próteses ortopédicas; dentre outros (HUTCHINGS, 1992; HUBERTUS, 2007; 

MENEZES et.al. 2008; GHATEE et. al., 2009; GHATEE M. & IRVINE, 2010; 

DAGUANO, 2006; TANG et. al., 2012  dentre outros). 

 

2.4.1. Resistência a flexão 

 

A resistência dos materiais cerâmicos sob tensões de compressão são muito 

grandes, pois tendem a fechar as trincas existentes no material, e os valores resistivos 

desta solicitação são muito maiores comparados com os valores quando a peça é 

submetida a tensões de tração que pode alargar ainda mais as fendas ou microtrincas. Os 

ensaios de resistência a tração dos materiais cerâmicos são difíceis de operacionalizar.  

Tradicionalmente os ensaios de flexão são feitos a 3 ou 4 pontos. Para o ensaio a 

3 pontos e admitindo as tensões oriundas da flexão da região entre os apoios, a 

expressão para cálculo final da tensão resistiva, para amostras de secção quadrada ou 

retangular, está descrita na equação 2.6.  

 

σf
3p= 3PL / 2bh2                                                                                                           (2.6) 

Onde: P = carga; L= distância entre apoios; b= base e h= altura  

 

2.4.2 Microdureza 
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Em diversas investigações e em materiais variados a propriedade dureza é 

utilizada como parâmetro para avaliação da efetividade mecânica do material. Existem 

vários significados desta propriedade, e a convergência dos conceitos para a dureza 

considerada estática é a resistência a penetração de um indentador com uma carga e 

tempo de aplicação conhecidos. De acordo com Askeland, a dureza também pode ser 

definida como resistência a abrasão, ao desgaste, ao corte, a usinagem e ao risco. Vários 

métodos são utilizados para medidas de dureza dentre elas, a microdureza é usualmente 

aplicada para determinação desta propriedade para materiais frágeis como as cerâmicas 

estruturais. Materiais cerâmicos com microdurezas no intervalo entre 10 a 20 GPa são 

estruturais e são aplicados quando a propriedade dureza e requerida (QUINN et al. 

2004).   

O valor de microdureza do material ensaiado é função do nível de impressão 

permanente após aplicação do indentador, ou seja, quanto menor o valor das diagonais 

deixadas maior será o valor da medida de microdureza Vickers. Este método de medida 

foi aplicado em 1925, por Smith e Sandland e denominado de Vickers, devido ao nome 

da companhia que fabricou a máquina para operacionalizar o método, Companhia 

Vickers-Armstrong Ltda. Quando cargas menores são aplicadas a deformação é mais 

significativa do que quando são aplicadas cargas maiores que fraturam o material, para 

cerâmicas a base de nitreto de silício (MARCHI, 1999). Para determinação da dureza 

Vickers, o indentador possui base quadrada com geometria piramidal, com aplicação em 

diversas pesquisas (DAGUANO et. al. 2006; SCHULLER et. al. 2008; YOSHIMURA 

et.al. 2007; dentre outros).  

 

2.4.3 Tenacidade à fratura  

 

Os materiais compósitos cerâmicos de engenharia em algumas situações, são 

alternativas viáveis que podem ser empregadas na fabricação de componentes, 

revestimentos e insertos mecânicos objetivando atingir melhores respostas quanto às 

solicitações mecânicas. Os mecanismos de desgaste abrasivo podem se manifestar por 

deformação plástica ou microtrincamento quando a fratura é frágil (HUTCHINGS, 

1992; ZUM GAHR, 1997). O equilíbrio ou o ponto ótimo entre dureza e tenacidade é 

um grande desafio, pois a resistência mecânica também tem relação com a absorção 

maior ou menor da energia de impacto sobre a superfície da peça. Na figura 2.19 está 
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mostrado um diagrama de dureza e tenacidade de materiais empregados em ferramentas 

de corte (CORAMANT, 1994).     

 

A propriedade tenacidade nos materiais cerâmicos é importante, pois é 

característico nestes materiais ter baixos valores, razão que direciona diversos trabalhos, 

estudos e investigações, principalmente para utilização em aplicações estruturais 

visando uma maior absorção de energia e resistência aos micros trincamentos antes da 

fratura. Nos materiais cerâmicos os defeitos intrínsecos à sua produção e gerados em 

trabalho como usinagem, choques térmicos e impactos dentre outros são fontes 

nucleadoras de microtrincas, que comprometem a resistência mecânica e sua tenacidade, 

conforme Griffith (GREEN, 1998; YANG & WEI, 2000; MINEIRO, 2008; 

MOLISANI, 2009; dentre outros). 

 

Figura 2.19-Demonstrativo de alguns materiais empregados em ferramentas de corte, 

Dureza x Tenacidade x Resistência ao desgaste.   

 

 

A mecânica da fratura estuda as relações das tensões e deformações atuantes em 

um processo de nucleação e propagação de trincas. Para que um material entre em 

colapso ou separação total, momentos antes as trincas serão nucleadas e se propagarão, 

o corpo entra em estado de falha, e quando a secção útil deste corpo for insuficiente 

para a resistir a tensão na qual está sendo submetida, a fratura acontece, com absorção 

de energia concomitante com o processo de evolução das microtrincas e fratura. 
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  Regiões com um baixo raio de curvatura concentram tensões, e as pontas das 

micros trincas são regiões concentradoras de tensões que diminuem a resistência ao 

alargamento das micro fendas e comprometem a estabilidade estrutural nas micro 

regiões e da peça como um todo. 

K é o fator de intensidade de tensão na ponta das micros trincas, que pode ser 

analisado de acordo com os modos I, II e III de aplicação da tensão. Os modos II e III 

correspondem ao estado de tensão de cisalhamento. O modo I está associado às tensões 

de tração para a separação das micros trincas (figura 2.20), que é muito utilizado para 

teste de tenacidade à fratura em materiais com fratura frágil, com deformação plástica 

desprezível antes do rompimento, característica dos materiais cerâmicos (GREEN, 

1998; WACHTMAN, 1996; MIYAZAKI et. al. 2009; GHATEE et. al. 2009; 

MOLISANI, 2009 dentre outros). O KIC é o valor de intensidade de tensão crítica 

quando aplicado em uma estrutura trincada e com o modo de carregamento I, quando as 

tensões na ponta da trinca atingir este valor a propagação evoluirá, podendo levar o 

material a fratura.             

 

Figura 2.20- Modo I de aplicação de tensão, desenho esquemático. 

 

 

Dentre os métodos mais utilizados para avaliação da tenacidade citamos o 

Indentation Fracture (IF), em função de uma relativa facilidade de aplicação (ANSTS 

et al., 1981; MIYAZAKI et. al. 2009; GHATEE et. al. 2009). O método mede a 

tenacidade a fratura, à partir de trincas evoluídas após indentações Vickers, localizadas 

usualmente nos vértices, por serem pontos concentradores de tensão, e tem como 

fundamentação teórica a mecânica da fratura, que tem as duas bases fundamentais da 

teoria clássica de Griffith: materiais frágeis contém micro falhas que são fontes 

nucleadoras de trincas e a propagação de trincas evolui com o balanço de forças de 

dinâmicas associadas com a  energia liberada e forças resistentes (LAWN et. al. 1980; 

SOARES, 2007; GOGOTSI, 1998; MINEIRO, 2008). Na indentação Vickers é 
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utilizado o indentador piramidal de diamante, que pode produzir trincas nos vértices da 

figura, facilitando a sua leitura.  

Nas pesquisas existem diversas equações propostas para associar os valores das 

diagonais e trincas da indentação com o valor do KIC, dentre elas a equação 

2.7(ANSTIS et. al. 1981; MOLISANI, 2009; SOARES, 2007; LEE et. al. 2001; SCITI 

& BELLOSI, 2000; HWANG, 2007).  

KIC = 0,0016(E/H)1/2.P/c3/2                                                                                         (2.7) 

Onde: KIC= Tenacidade a fratura; E= modulo de elasticidade; H= dureza; P= carga 

aplicada e c= comprimento da trinca mais ½ diagonal da impressão.  
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3. MATERIAIS E MÉTODOS  

 

O trajeto metodológico desta pesquisa foi direcionado através do fluxograma 

experimental detalhada na figura 3.1, desenvolvido pelo autor.  

 

Figura 3.1-Fluxograma experimental. 

 



44 
 

 

 

 

 

3.1 Matérias primas 

 

Os compósitos cerâmicos sinterizados podem gerar propriedades que dependem 

diretamente das características de cada componente particulado utilizado na sua 

formulação, além de diversos outros fatores. Neste trabalho foram utilizadas as matérias 

primas: diatomita; alfa alumina e zircônia parcialmente estabilizada com ítria.      

 

3.1.1 Diatomita  

 

A diatomita utilizada foi fornecida pela Ciemil-Comércio, Indústria e 

Exportação de Minério Ltda., empresa de processamento de diatomita localizada no 

sudoeste da Bahia, explorando minas em Vitória da Conquista e Ibicoara, ambos os 

municípios do estado. O minério utilizado passou pelo processamento Ciemil, que 

englobou: diminuição da umidade e da matéria orgânica inicial, moagem primária, 

calcinação, moagem secundária, classificação e armazenagem. A diatomita utilizada foi 

classificada após passagem na peneira malha mesh 325, ainda no processamento Ciemil 

e, já fazendo parte do nosso trabalho a cominuição com objetivo de obtermos 

granulometria média menor ou igual a 10 μm, de acordo com o fluxograma 
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experimental, figura 3.1. O procedimento de moagem está detalhado no tópico seguinte 

(3.2  Moagem).         

 

3.1.2 Alfa alumina e zircônia parcialmente estabilizada com ítria.  

 

A alfa alumina (Al2O3) foi caracterizada através de perfil granulométrico com 

discriminação da sua distribuição de dimensão do particulado, composição química 

através da fluorescência de raio x (FRX), identificação de fases presentes através da 

técnica de difração de raio x (DRX) e captação de imagens com identificação da forma 

do pó através da microscopia eletrônica de varredura (MEV). Conforme características 

da alumina, é esperado uma contribuição ao compósito final sinterizado, conferindo 

propriedades de resistência mecânica e alta dureza dentre outras. A dispersão da fase 

metaestável tetragonal da zircônia parcialmente estabilizada com ítria, melhora a 

tenacidade à fratura. A zircônia parcialmente estabilizada com 3% de ítria (ZrO2, 3% 

Y2O3), foi comercialmente fornecida pela Tosoh Corporation (TZ-3Y), neste 

particulado também foi feito caracterização inicial conforme descrito para a alfa 

alumina. Ambos os particulados foram agregados com a granulometria conforme 

características originais, pois já atendiam a necessidade inicial de tamanhos menores ou 

iguais a 10 μm, característica de compósitos de cerâmica avançada com resistência 

mecânica. Particulados menores geram maiores áreas de contato, aumentando a região 

térmica e quimicamente ativa, podendo gerar maior densificação após o processo de 

sinterização (RICHERSON, 2006; GUO, 2011; RAHAMAN, 2003).            

 

3.2 Moagem  

A moagem da diatomita de partida (mesh 325, correspondente a 44 μm), 

fornecida pela Ciemil, foi executada em moinho de bolas com vaso em corpo cerâmico 

em porcelana, modelo Chiarroti n.5, volume útil de dez litros. Bolas com composição 

de 15% de alumina de tamanho médio de 19 mm (¾”) e peso médio de 7,95 g, com 

densidade entre 2,7 a 2,8 g/cm3, conforme dados do fabricante Chiarroti. Após 

acompanhamento do rendimento dos processos empregados, o procedimento ótimo 

resultante para atingir nossos objetivos de diâmetros médios de partículas menores ou 

igual a 10 μm, culminou utilizando o processo de moagem a úmido, com as seguintes 

proporções: meio de moagem (corpos moedores, bolas) 3345 g, 1500 ml de água 
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destilada e 500 g massa de moagem, com o tempo de 20 horas de moagem na rotação 

do moinho em 43 rpm. Antes do início da cominuição do particulado, a diatomita de 

partida foi submetida ao ensaio granulométrico, para análises comparativas antes e após 

o processo de moagem.  

 

3.3 Caracterizações dos particulados de partida 

3.3.1 Granulometria  

A análise do perfil granulométrico dos pós de partida foram realizados através 

da técnica de classificação do tamanho de partículas por difração a laser, utilizando o 

equipamento granulômetro a laser modelo Cilas 920 L, do Laboratório de Materiais 

Cerâmicos e Metais Especiais (LMCME)-UFRN. Foram utilizados 2 g de cada amostra 

para 10 ml de água destilado sem agente químico dispersante, e com ação da 

desagregação mecânica por ultrasom por 60 segundos. O resultado da análise foi 

disponibilizado pelo programa The Particle Expert®.   

 

3.3.2 Fluorescência de raio x (FRX)  

 

A análise química qualitativa, semiquantitativa dos particulados foram 

detectados através da técnica de fluorescência de raio x (FRX), empregando um 

equipamento do fabricante Shimadzu®, modelo EDX-720, faixa de trabalho do Na ao U, 

com anodo de Rh, tensão entre 5 kV e 50 kV, com câmara de amostras em uma 

atmosfera sob vácuo, colimador de 10 mm e detector de estado sólido em Si(Li) 

refrigerado por N2 líquido, com tensão usada no filtro de Ti-U de 40 kV e no filtro de 

Na-Sc de 20 kV. As amostras foram fornecidas em forma de pó e secas em estufa a 110 

oC por 24 horas.    

 

3.3.3 Difração de raio x (DRX) 

 

A detecção das fases presentes foram identificadas através do espectro gerado 

pela técnica de difração de raio x, utilizando um difratômetro da marca Shimadzu® 

modelo XRD7000X-Ray Diffractometer, com anodo gerador de raios x em Cu, tensão de 

40 kV, corrente 30 mA, com ângulo de varredura de 5o a 120o, com uma velocidade de 
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varredura de 1o/min e com o espaçamento de amostragem de dados de 0.02o. As fases 

cristalinas foram distinguidas através de comparação com espectogramas padrões 

utilizando o programa Crystallographica Search-Match (CSM) projetado para uso com 

o arquivo de Difração do Pó (PDF), produzido pelo Centro Internacional de Dados de 

Difração (ICDD). A análise de fase quantitativa foi realizada utilizando o método de 

refinamento Rietveld, com aplicabilidade especialmente para difratogramas complexos 

com sobreposição de picos. Foi utilizado o programa “X’PERT HIGHSCORE PLUS, 

versão: 2.0a, Produced by Panalytical b.v. - Almelo, the Netherlands”.  

   

3.3.4 Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 

 

As imagens dos pós de partida foram efetuadas para análise da morfologia e 

tamanhos do particulado, podendo relacioná-las com as propriedades das amostras 

sinterizadas. Nas imagens captadas foi utilizada a técnica de interação eletrônica com a 

amostra através de um Microscópio Eletrônico de Varredura (MEV), do fabricante 

Shimadzu Tescan e modelo Veja 3LMU, acoplado com computador, que faz parte do 

Laboratório de Caraterização do Instituto Federal de Educação Ciência e Tecnologia, 

campus localizado em Salvador–IFBA. Todas as amostras foram secadas em estufa à 

110 oC por 24 horas, e para as amostras sinterizadas, antes da análise no MEV foi feito a 

metalização com película eletro depositada, possibilitando maior condução eletrônica, 

neste processo foi utilizado um equipamento do fabricante Quorum Technologies e 

modelo Q150R, com um tempo de um minuto de eletrodeposição. As condições de 

operação do equipamento MEV foram realizadas com o ajuste da tensão de operação de 

20,0 kV, com interação de elétrons com a amostra por elétrons secundários (SE) e 

aumentos variando entre 100x a 3000x para os pós de partida e aumentos variando entre 

500x a 15000x para as amostras sinterizadas, que dependiam do perfil granulométrico e 

da região da fratura de cada corpo amostral. Em algumas amostras foram realizados os 

ensaios com MEV e EDS de fabricante Oxford Instruments X-act e modelo51-

ADD0007. 

 

 

3.4 Identificações das formulações  
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Foi criado um critério lógico de identificação das formulações composto por 

campos alfa numérico. A letra D significa diatomita, a letra A significa Alumina (α-

Al2O3) e a letra Z significa zircônia parcialmente estabilizada com ítria (ZrO2, 3% 

Y2O3). Após as letras D e Z, estão colocados índices numéricos que significam o 

percentual em massa adotada em cada formulação, conforme tabela 3.1. A letra A não 

terá índice numérico posterior e o seu valor será o restante em percentual mássico para a 

totalização dos 100%.     

Tabela 3.1-Significado dos códigos das formulações. 

Letra Significado Índices 

numéricos  

D  

 

Diatomita 

1= 10% 

2= 25% 

3=35% 

5=50% 

7=75% 

A α-Al2O3 Sem índice  

Z ZrO2, 3% 

Y2O3 

5=5% 

10=10% 

 

3.5 Formulações 

 

Foi adotado proporções de mistura para início dos experimentos, em virtude da 

falta de referência de pesquisas anteriores de compósitos cerâmicos, para a proposta 

neste trabalho, com a diatomita agregada. Na tabela 3.2, estão identificados as 

formulações adotadas para o início do experimento, que denominamos de formulação de 

partida. Em função da resposta inicial de densificação à verde das primeiras 

formulações foram planejadas variações de proporções para avanço do estudo, que 

denominamos de formulações experimentais, tabela 3.3. Em ambos os grupos de 

formulações foi utilizado o critério de montagem dos códigos conforme lógica pré-

estabelecida.  

 

3.5.1 Formulações de partida   

 

Nas formulações de partida foram definidas as proporções da mistura e 

identificadas conforme mostrado na tabela 3.2. Nestas formulações foram plotadas as 
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curvas de compactação, para definição da pressão de compactação adotada para as 

formulações que denominamos de experimental.  

 

Tabela 3.2-Composição das formulações de partida D2A, D5A e D7A. 

Código  % D % A 

D2A 25 75 

D5A 50 50 

D7A 75 25 

 

3.5.2 Formulações experimentais  

 

Identificada a formulação de partida D2A como a de maior densificação à verde, 

de acordo com as curvas de compactação traçadas, foi aplicado variações desta 

formulação com a incorporação de outra variável, a zircônia parcialmente estabilizada 

com ítria, que poderá contribuir para uma melhoria da tenacificação do compósito, após 

sinterização (STEVENS, 1986; YOSHIMURA et al. 2007; TANG et al. 2012). Na 

tabela 3.3, estão discriminadas as variáveis relacionadas com a dosagem de particulados 

nas formulações deste trabalho. Para a realização de análise comparativa das 

formulações com menor e maior percentual agregado de diatomita, foram criadas as 

duas séries de formulações, com 10% de diatomita série D1A e 25% de diatomita série 

D2A (tabela 3.3), tornando o estudo com uma maior contribuição para a comunidade 

científica.    

Doravante denominaremos de série D1A, todas as formulações oriundas da 

formulação que tem como base as proporções D1A, e consequentemente utilizando o 

mesmo raciocínio para a série D2A. 

 

Tabela 3.3-Composição das formulações experimentais das séries D1A e D2A. 

Séries Código % D % A % Z 

 

D1A 

D1A 10 90 0 

D1AZ5 10 85 5 

D1AZ10 10 80 10 

 

D2A 

D2A 25 75 0 

D2AZ5 25 70 5 

D2AZ10 25 65 10 
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3.6 Preparação das amostras:  

Para a preparação das amostras foram pesados os particulados nas proporções 

requeridas conforme tabela 3.2(formulações de partida) e tabela 3.3, referente às 

formulações experimentais. Foi utilizado para esta operação uma balança Mettler 

Toledo®,modelo AL204, com precisão de 0,0001 g. A homogeneização foi executada 

com moinho orbital (periquito) à úmido com água destilada na proporção 2:1 em peso 

em relação a massa a ser homogeneizada, com 15 bolas de diâmetro de 20 mm por 20 

minutos. Após homogeneização a massa úmida foi secada em estufa a 110 oC, por 24 

horas. Foi incorporado 8% de ligantes nas formulações, composto de água destilada, 

mais 16% de Poliacetato de vinila (PVA) com etilenoglicol (EG), sendo 70% de PVA e 

30% de EG.  Para cada amostra produzida foi utilizado 1,5 g da formulação, utilizando 

uma matriz de 8 mm x 30 mm. A compactação foi feita através da prensagem uniaxial 

utilizando uma prensa hidráulica com capacidade de 15 toneladas, com um minuto para 

a distribuição e acomodação das tensões do compósito na matriz. A pressão de 

compactação das amostras das formulações experimental foi definida após plotagem da 

curva de compactação das formulações de partida, que ficou em 270 MPa, após 

aplicação de 6,6 Ton na prensa. Para cada formulação foram feitas no mínimo 03 

amostras na fase piloto e 05 amostras na fase final.    

 

3.7 Curva de compactação  

A curva de compactação é importante, pois indica o estresse de densificação à 

verde no procedimento de prensagem de compósitos cerâmicos. Na prensagem uniaxial 

foi utilizada uma prensa hidráulica manual com capacidade limite de carga de 15 

toneladas.  Para composição da curva foram registrados entre 14 e 17 pontos, passando 

dois pontos além do valor máximo de densificação alcançado. O valor ótimo de 

densificação à verde foi alcançado pela formulação de partida D2A, conforme as curvas 

traçadas e apresentadas no tópico resultados e discursões.        
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3.8 Média da massa específica à verde (Mdμv)  

Após prensagem as amostras foram pesadas em uma balança de fabricante 

Mettler Toledo®,modelo AL204, com precisão de 0,0001 g, e coletadas suas dimensões 

através de uma paquímetro digital fabricante Mitutoyo®, com precisão de 0,01 mm. Para 

cada dimensão foram feitas três medidas e considerada a média dos valores, visto que, 

principalmente para espessura a distribuição do particulado na base da matriz não é 

regular.          

 

3.9 Análise térmica dilatométrica  

 A dilatometria registra as variações dimensionais de comprimento em função da 

variação da temperatura, informações que auxiliam na definição dos tratamentos 

térmicos em cada formulação, e para o nosso estudo em razão principalmente da maior 

contração obtida no ciclo determinado, indicando maior densificação do sinterizado. As 

análises dilatométricas foram executadas em um dilatômetro de fabricante Netzsch®, 

modelo DIL 402 PC, com resolução dL igual a 8 nm, operado pelo software Proteus®, 

em atmosfera de argônio, com taxa de aquecimento de 5 oC/min, até a temperatura de 

1600 oC. A condição térmica dos ensaios dilatométricos foi idênticas em todas as 

formulações experimental. 

 

3.10 Ciclos térmicos e sinterização  

Os ciclos térmicos de cada formulação foram definidos em função dos resultados dos 

ensaios dilatométricos e análise das regiões de maior densificação do compactado 

sinterizado. Para análise das respostas dos sinterizados foram aplicadas várias 

temperaturas de queimas, de acordo com os resultados de dilatometria, sempre 

margeando os pontos de densificação máxima para cada formulação, com taxas de 

aquecimento de 5 oC/min e permanência no patamar por 120 minutos. Em todas as 

queimas o resfriamento foi principalmente por convecção natural no interior do forno, 

com a retirada das amostras com a temperatura ambiente. Para realizar um estudo 

comparativo foi variada a permanência na temperatura no patamar para a formulação 

D2A. Na formulação D1A também foi variado a permanência nas temperaturas de 
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melhor respostas quanto ao grau de microdureza atingido. Foi criado o código de 

identificação dos ciclos térmicos aplicados em cada composição do particulado, que 

foram inseridos antes do código da formulação, conforme as tabelas 3.4 e 3.5.   

Definidos os ciclos térmicos foram executadas as queimas visando a sinterização 

das formulações. Nas sinterizações foi utilizado o forno mufla fornecedor EDG modelo 

10 PS, com a máxima temperatura de trabalho em 1700 oC, com microprocessador com 

possibilidade de trabalho com dez programações de ciclos térmicos.  

Tabela 3.4-Códigos e discriminação dos ciclos térmicos sem variação de permanência 

no patamar.  

 

Código do 

ciclo térmico 

Taxa de 

aquecimento 

[oC/min] 

Temperatura 

no Patamar 

[oC] 

Permanência  

[min] 

R2 5 1400 120 

R2,5 5 1430 120 

R3 5 1450 120 

R4 5 1500 120 

R5 5 1550 120 

R5,5 5 1560 120 

R6 5 1600 120 

Tabela 3.5-Códigos e discriminação dos ciclos térmicos com variação de permanência 

no patamar.  

 

Código do 

ciclo térmico 

Taxa de 

aquecimento 

[oC/min] 

Temperatura 

no Patamar 

[oC] 

Permanência  

[min] 

R2-c 5 1400 10 

R3a 5 1450 160 

R3b 5 1450 200 

R3-a 5 1450 80 

R3-b 5 1450 40 

R3-c 5 1450 10 

R4-c 5 1500 10 

R5-c 5 1550 10 

R5,5-c 5 1560 10 

R6-c 5 1600 10 

 

 

3.11 Caraterizações dos corpos sinterizados  
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Nos corpos sinterizados foram executados os seguintes ensaios e 

caracterizações: DRX; MEV; MEV com EDS; também foram acrescentadas as médias: 

da retração linear de queima (MdRLq); da massa específica aparente (Mdμapa);da 

massa específica real (Mdμreal); da porosidade aparente (MdPA); da absorção de áqua 

(MdAA); da microdureza Vickers (HV); da tensão de ruptura à flexão (σmx) e 

tenacidade à fratura (KIC). 

3.11.1 Medidas das médias das propriedades físicas: μteor;  MdRlq; Mdμapa; Mdμreal; 

a MdPA e MdAA  

Para as medidas das propriedades físicas: MdRlq; Mdμapa; Mdμreal; a MdPA e 

MdAA, foi aplicado o método de Arquimedes. Para obtenção dos dados nas amostras 

foram feitas as pesagens e coletadas as medidas dos corpos de provas sinterizados. Para 

a pesagem e medidas das amostras secas, os corpos de prova foram submetidos a uma 

secagem em estufa a 110 oC por 24 horas e pesadas em uma balança analítica de 

precisão, do fabricante Mettler Toledo®,modelo AL204, com precisão de 0,0001 g, e as 

medidas dimensionais foram realizadas com um paquímetro digital fabricante 

Mitutoyo®, com precisão de 0,01 mm. Para cada dimensão foram feitas três medidas e 

considerada a média dos valores coletados. Procedimento para pesagem da amostra 

imersa e úmida: para otimizar a penetração da água nos pontos porosos abertos, as 

amostras foram imersas em água destilada e submetidas a uma temperatura de 100 oC 

por 5 horas. Após o procedimento anterior as amostras continuaram imersas a uma 

temperatura ambiente por 24 horas. Para o cálculo da massa específica teórica (μteor) 

foi utilizado o método de frações parciais.    

A massa específica aparente (μapa), em [g/cm3] foi calculada utilizando a equação 3.1, 

segundo norma NBR 13818/1997.  

μapa= (Ms/Mu-Mi) μágua                                                                                           (3.1) 

Onde: Ms= massa seca; Mu= massa úmida; Mi= massa imersa; μágua= massa 

específica da água.   

A massa específica real (μreal) foi calculada conforme a equação 3.2. Com a 

comparação da μapa com a μreal pode-se determinar a PA, através da equação 3.3. 

μreal= (Ms/Ms-Mi) μágua                                                                                          (3.2) 
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Onde: Ms= massa seca; Mi= massa imersa; μágua= massa específica da água. 

PA= 1-(μapa/μreal) x100                                                                                             (3.3) 

Onde: PA= porosidade aparente; μapa= massa específica aparente; μreal= massa 

específica real.    

A absorção de água (AA) foi calculada através da equação 3.4. 

AA= Mu-Ms/Ms                                                                                                         (3.4) 

Onde: Mu= massa úmida; Ms= massa seca 

A retração linear de queima (Rlq) foi calculada conforme a equação 3.5. 

Rlq= (Lo-Lf/Lo)                                                                                                         (3.5) 

Onde: Lo= comprimento inicial; Lf = comprimento final 

3.11.2 Microdureza Vickers [HV] 

As medidas de microdureza Vickers nas amostras foram executadas em um 

microdurômetro de fabricante Shimadzu Corporation®, modelo HMV-2E, do 

Laboratório de Caraterização do Instituto Federal de Educação Ciência e Tecnologia, 

campus localizado em Salvador–IFBA, aplicando a carga de 300 gf por 15 segundos. 

Em cada amostra foram feitas cinco endentações, com espaçamento mínimo entre elas 

de três vezes a diagonal.   

3.11.3 Tensão de ruptura à flexão (σmx) 

A norma envolvida para a realização do ensaio foi a ISO 10545-4/95, ensaio em 

três pontos com distância entre apoios de 20,00 mm e com velocidade de aplicação de 

carga de 0,5 mm/min. O equipamento utilizado foi uma máquina de ensaio do fabricante 

Time Group Inc., modelo WDW-20E classe 0.5, com célula de carga Celtron entre 0,4 

kN a 20 kN, com o sistema de teste acoplado ao computador. A tensão de ruptura a 

flexão é calculada utilizando a equação 3.6, específica para corpos de prova de secção 

retangular, de acordo com a NBR 13818. Para cada formulação e ciclo térmico aplicado 

na sinterização, foram utilizadas cinco amostras obtendo os valores médios de σmx em 

[MPa] e o módulo de elasticidade (E) em [GPa].   
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σmx= 3FL/2bh2                                                                                                          (3.6) 

Onde: F= força aplicada [N]; L= distância entre apoios [mm]; b= base da amostra [mm]; 

h= altura da amostra [mm]. 

E=FL3/48δJ 

Onde: F=força aplicada [N]; L= distância entre apoios [mm]; δ=flexa [mm];J=momento 

de inércia [mm4].       

3.11.4 Tenacidade à fratura 

 A Tenacidade à fratura foi calculada utilizando a equação 2.7. As medidas das 

trincas nos vértices (2c) foram executadas em um microdurômetro de fabricante 

Shimadzu Corporation®, modelo HMV-2E, aplicando uma carga de 19,61 N por 15 

segundos. Em cada amostra foram feitas cinco medidas, com espaçamento mínimo entre 

as endentações três vezes a diagonal. 

 

 

4. RESULTADOS E DISCUSSÃO  

Os compósitos cerâmicos avançados são aplicados em situações de solicitações 

críticas em função das boas respostas quanto aos estímulos térmicos, elétricos e 

mecânicos. Os materiais compósitos cerâmicos com propriedades mecânicas, são muito 

utilizados na montagem de composições como selos mecânicos, mancais de 

deslizamento, camisas de cilindros, pistões, buchas e incertos de sacrifício dentre 

outros.  

As propriedades resultantes dos compósitos sinterizados cerâmicos estão ligados 

aos particulados formadores, tanto a nível de forma e dimensão quanto à sua 

composição química e das fases presentes e da técnica utilizada no processo de 

produção. Neste capítulo são apresentados os resultados e discussão do produto 

experimental proposto. 
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4.1 Caracterizações das matérias primas   

A caracterização dos particulados de partida é importante, pois inferem nos 

resultados esperados no compósito particulado sinterizado final. A matéria prima 

utilizada foi caracterizada quanto ao seu perfil granulométrico, imagens através do 

MEV, análise química qualitativa e semi quantitativa utilizando a técnica de FRX, 

análise das fases presentes através do DRX, análises térmica dilatométrica.  

4.1.1 Granulometria  

Na tabela 4.1, estão mostrados os resultados da distribuição dos perfis 

granulométricos das matérias primas iniciais em μm: Dp (diatomita de partida); A 

(alumina alfa) e Z (zircônia parcialmente estabilizada com 3% de ítria). A diatomita de 

partida após 20 horas de moagem, está identificada como 20Dp. A matéria prima A e a 

Z, não foram processadas quanto à moagem neste experimento e estão com perfis 

granulométricos com diâmetros médios menores que 10 μm, otimizando o processo e 

as etapas de sinterização por terem grandes áreas de contato (RICHERSON, 2006; 

GUO, 2011; RAHAMAN, 2003; GARCIA et al., 2012; KHALIL, 2012).   

A cominuição através do moinho de bolas a úmido da Dp atingiu o nosso 

objetivo, que foi constatada através dos resultados da distribuição da dimensão após a 

moagem por um período de 20 horas, que apresentando os seguintes valores das 

distribuições D para a 20Dp: D10= 1,05 μm, D50= 4,09 μm, D90= 11,44 μm, e com um 

valor de Dmd= 5,24 μm.  

As constatações dos Dmd das matérias primas com valores diferentes remetem 

também a uma melhoria na compactação à verde, pois as partículas menores tendem a 

ocupar vazios entre as partículas maiores, (RAHAMAN, 2003; GARCIA et al., 2012; 

KHALIL, 2012). Todos os valores de diâmetros médios das matérias primas estão 

muito abaixo de 10 μm, que atende ao requisito aplicado para as cerâmicas sinterizadas 

buscando propriedades mecânicas, conforme o objetivo da pesquisa (tabela 4.1).  

Tabela 4.1-Resultados dos ensaios granulométricos das matérias primas (em μm). Dp 

(diatomita de partida), 20Dp (diatomita após 20 horas de moagem), A (alumina de 

partida), Z (óxido de zircônia parcialmente estabilizada com 3 % ítria). 

Matérias Primas  D10 D50 D90  Dmd 

Dp 3,46 13,33 25,27 14,08 
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20Dp= D 1,05 4,09 11,44 5,24 

A 0,21 0,80 2,86 1,33 

Z 0,40 1,35 7,68 2,67 

 

Os histogramas resultantes dos ensaios granulométricos das matérias primas 

estão mostrados na figura 4.1. Em função do processo de moagem da Dp, o histograma 

da matéria prima D foi deslocado para a esquerda diminuído o tamanho médio das 

partículas, atendendo ao objetivo desta fase do experimento.      

A distribuição no histograma da amostra D é monomodal com boa simetria, 

mostrando que o processo de moagem foi estável sem distúrbios que levassem a um 

resultado fora do esperado. Analisando o histograma da amostra A, registramos que a 

sua forma tem uma característica simétrica com um pequeno pico isolado do lado 

direito com valores de frequência baixos (abaixo de 10%), com o resultado de Dmd 

igual a 1,33 μm, valor que consideramos que atendem muito ao objetivo.  

Nas respostas do ensaio granulométrico da Z, constatamos que o histograma 

apresentou uma distribuição bimodal com um valor em torno de 5% da granulometria 

acima de 10 μm, com o valor médio de diâmetros Dmd= 2,67 μm, atendendo também 

ao processo de produção objetivado. E analisando a interação entre eles, identificamos 

uma defasagem do ponto de maior frequência em cada histograma. 

Figura 4.1-Histogramas resultantes dos ensaios granulométricos das matérias primas, 

amostras: a) Dp; b) 20Dp= D; c) A e d) Z. 

a) Dp 

 
 

b) 20Dp= D 
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c) A 

 
 

d) Z 

 

 

 

4.1.2 Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 

 

Na figura 4.2, estão mostradas as micrografias da diatomita de partida Dp.  Nas 

imagens observamos morfologia característica de fósseis de esqueletos de algas 

diatomáceas, com vários formatos, dentre eles citamos: tubular; metatubular; circular; 

elíptico e navicular, com orifícios na sua estrutura. No item a da figura 4.2, observamos 

a imagem do particulado aglomerado, com as partes fragmentadas com morfologia 

irregular e cantos vivos, pouco arredondados e alguns fósseis ainda íntegros. Nos itens c 

e d da figura 4.2, estão detalhadas diatomáceas com formato tubular e navicular 

respectivamente. Os vários orifícios na estrutura da frústula (parede celular das 

diatomáceas) fossilizada justificam a aplicação da diatomita como elemento filtrante.    

Nas micrografias mostradas na figura 4.3, estão detalhadas a diatomita após 

processo de moagem à úmido por 20 horas, amostra D. Através das micrografias 

identificamos a morfologia fragmentada irregular com cantos vivos, característica de 

materiais frágeis e com dureza alta, grãos da diatomita com dimensões menores e 

próximas de 10 μm, como identificado nos ensaios granulométricos. Nas micrografias 

da figura 4.3 a, foi detectado algumas carapaças parcialmente fragmentadas e parte de 

alguns grãos aglomerados. No detalhe com aumento 2000x, figura 4.3 b, está detalhada 

uma frústula fossilizada dadiatomácea com fragmentação parcial das carapaças e 

observa-se também os orifícios constituintes com dimensões menores que 1 μm.  

 

Figura 4.2-Micrografia da matéria prima, MEV, imagens da Dp (diatomita mesh 325- 

fornecedor Ciemil): a) aumento 1kx, b) aumento 2kx, c) aumento 3,5kx e d) 4,5kx.   



59 
 

a) 

 
 

b) 

 

c) 

 
 

d) 

 

 

Na figura 4.4, está detalhado a micrografia do particulado A, que apresenta uma 

morfologia irregular com pequeno arredondamento nas pontas, alguns nichos de pós 

com aglomeração, visualmente com incidência grande de partículas abaixo de 1 μm, e 

na imagem a somente uma partícula com dimensões acima de 2 μm, indicado por uma 

seta.       

A micrografia da matéria prima Z está mostrada na figura 4.5, imagem 

caracterizada por morfologia do particulado na forma esférica, que é interessante para a 

compactação à verde, pois ocupam menor volume, como também uma distribuição de 

diâmetros do granulado com valores diferentes, que facilita o empacotamento 

(RAHAMAN, 2003; GARCIA et al., 2012; KHALIL, 2012).       

 

Figura 4.3-Micrografia da matéria prima, MEV, imagens da 20Dp=D (diatomita de 

partida após 20 horas de moagem à úmido, moinho de bolas:  a) aumento 1,5kx e b) 

aumento 10kx.   



60 
 

a) 

 
 

b) 

 

 

Figura 4.4-Micrografia da matéria prima, MEV, imagens A (alumina α-Al2O3): a) 

aumento 10kx e b) aumento 15kx.   

a) 

 
 

b) 

 

 

Figura 4.5-Micrografia da matéria prima, MEV, imagens Z (zircônio parcialmente 

estabilizada com 3% de ítria, fabricante Tosh), aumento 100x.   

 

 

 
 

4.1.3 Fluorescência de raio x (FRX)  

 

Os resultados das análises químicas, semiquantitativa através da FRX, das 

matérias primas de partida: D, A e Z, estão mostradas na tabela 4.2. No resultado da 

análise da diatomita, após vinte horas de moagem, o composto principal foi a sílica, 

Frústula parcialmente 

fragmentada 
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55%, que está na sua maior forma como estrutura amorfa e em menor escala na forma 

cristalina, como esperado, conforme resultados seguintes através da DRX. Além da 

SiO2, foram detectados um teor alto de Fe2O3, que provavelmente em sua grande parte 

deve ser oriundo do processamento na empresa fornecedora, a Ciemil, pois o minério é 

transportado em leito fluidizado através de tubos metálicos, calcinado em forno rotativo 

e despelotizado ou desagregado através de martelos mecânicos. 

 Nos resultados também foram detectados outros compostos fundentes, como: 

CaO (5,3%) e K2O (2,8%), que são interessantes pois podem funcionar como 

formadores de fase líquida, diminuindo porosidades e compactando as fases formadas 

na sinterização, consolidando as propriedades mecânicas esperadas.Foi detectado 6% de 

Al2O3.  

No resultado da análise do composto A, foi detectado 86,2% de Al2O3, com 

3,4% de Ga2O3, 3,2% de Co2O3, 2% de Fe2O3 e outros compostos em menor proporção. 

O material Z (fornecedor Tosh), apresentou 92% de ZrO2, e 6,3% de Y2O3, tabela 4.2. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tabela 4.2-Resultado da análise através de FRX das matérias primas de partida: D 

(diatomita de partida com 20 horas de moagem a úmido); A (alumina α) e Z (zircônia 

parcialmente estabilizada com 3% de ítria).    

Óxidos Presentes  Matérias Primas % 

D A Z 

SiO2 55 0.9 0,1 

Fe2O3  25 2 - 
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Al2O3 6 86.2 - 

ZrO2 1.4 - 92 

Y2O3 - - 6,3 

CaO 5.3 - - 

K2O  2.8 - - 

TiO2 2.0 - - 

BaO 1.2 - - 

SrO 0.6 - - 

Rb2O 0.5 - - 

MnO 0.3 - - 

Ga2O3 - 3.4 - 

Co2O3 - 3.2 - 

SO3 - 1.5 - 

V2O5 - 1.1 - 

Lu2O3 - 0.9 - 

ZnO - 0.8 - 

P2O5 - - 1,6 

HfO2 - - 0,7 

As2O3 - - 0,0 

 

4.1.4 Difração de raio x (DRX) 

 

Com os difratogramas resultantes das análises efetuadas através da técnica 

utilizando a DRX, são feitos analogias com espectros conhecidos obtendo assim a 

identificação de picos característicos indicando o nível de cristalinidade de amostras 

desconhecidas. Na figura 4.6, está plotado o espectro encontrado na amostra D 

(diatomita de partida calcinada e processada na empresa fornecedora Ciemil, mesh 325, 

com 20 horas de moagem a úmido, 20MuDp= D), que indica que o particulado tem 

característica amorfa, como esperado (MANEVICH et. al. 2012; GOMES, 2013 dentre 

outros).  

No resultado são observados três picos se destacando, que indica através da 

intensidade uma quantidade maior de cristobalita de baixa (pico 1), com 2ϴ igual a 

21,83o, que provavelmente foi oriunda da mudança da estrutura da sílica devido a 

calcinação. No segundo pico (pico 2) o componente caraterístico foi o quartzo de baixa, 

com 2ϴ igual a 26,68o. No terceiro pico (pico 3) existem dois picos muito próximos e a 

carta com concordância maior é o quartzo, com 2ϴ igual a 27,82o e 27,92o . Em outros 

estudos também foram identificados os picos referendados (GOMES, 2013; 

MANEVICH et al. 2012; AKTAR et al.2010). 
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Figura 4.6-Difratograma do particulado da amostra de diatomita de partida após 20 

horas de moagem à úmido (20MuDp= D).  

 
 

 

Na figura 4.7, está plotado o espectro encontrado na amostra A (alumina de 

partida), que indica que o particulado tem estrutura cristalina. No resultado foi 

observada coincidência completa com a carta 81-2267, Al2O3, alfa corundum, como 

esperado. 

Figura 4.7-Difratograma do particulado da amostra Alumina de partida, A. 

 

 

Os resultados dos picos gerados na análise de DRX da matéria prima Z (zircônia 

parcialmente estabilizada com 3% de ítria) estão mostrados na figura 4.8. O material 

particulado tem característica cristalina, como esperado. No espectro foi distinguida 

posição dos picos em concordância com a carta 80-2187, óxido de zircônia com ítria. Os 

picos identificados como 2 nas posições: 2ϴ igual a 24,19o, 2ϴ igual a 28,20o e 2ϴ 
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igual a 31,31o, mostrados na figura 4.8, correspondem a fase polimorfa monoclínica, de 

acordo com diversos estudos (DAGUANO et al, 2006; RENDTORFF et al, 2012; 

TANG et. al. 2012 dentre outros).                

Figura 4.8-Difratograma do particulado da amostra zircônia de partida, Z (parcialmente 

estabilizada).  

 
 

 

4.2 Formulações de partida 

4.2.1 Curva de compactação 

A primeira etapa para início dos experimentos foi a definição de formulações de 

partida, que a partir das curvas de compactação e massas específicas à verde, geraram 

outras formulações derivadas que denominamos de formulações experimental. O 

resultado de melhor compactação dentre as três formulações de partida: D2A, D5A e 

D7A, está mostrada na figura 4.9 (formulação D2A). 

No processo de compactação à verde, diversos fatores influenciam nos 

resultados, tais como: a distribuição e diâmetro do particulado e suas densidades, a 

dureza dos pós e da matriz, a forma de aplicação e o valor da pressão de compactação, a 

presença ou não de lubrificantes e ligantes, rugosidade da matriz e morfologia dos pós 

dentre outros (RAHAMAN, 2003). Em função dos fatores de influência na densificação 

à verde, pesquisas mostram mecanismos compostos por três estágios de compactação: 

quebra partículas e aglomerados fracos e rearranjo destas partículas, quebra e rearranjos 

de partículas densas e deformação volumétrica (REED, 1987; MINEIRO, 2008 dentre 



65 
 

outros). No perfil encontrado da curva de melhor resultado, mostrado na figura 4.9, está 

identificado o ponto de inflexão da curva que deduzimos ser em função da mudança do 

mecanismo ou estágio de compactação do composto. 

Na formulação D2A, a curva de compactação está mostrada na figura 4.9, por ter 

apresentado o melhor resultado. O primeiro estágio de densificação está compreendido 

aproximadamente até ponto de coordenada 237 MPa com 2,0 g/cm3, sítio do ponto de 

inflexão da curva, região na qual o mecanismo de compactação é regido pelo rearranjo e 

deslizamento dos pós, preenchendo vazios maiores, à partir deste ponto é iniciado o 

segundo estágio do mecanismo de densificação (preenchimento de vazios menores), 

através da fragmentação e deformação do particulado, que no nosso caso é acrescido 

também pela ocupação por fragmentos e particulados menores nos microorifícios das 

frústulas, promovido pelas altas tensões internas geradas pela compressão. 

Figura 4.9-Curva de compactação da formulação D2A. 

 

 

Para a formulação D5A, o ponto de inflexão da curva de compactação está 

aproximadamente na coordenada 143 MPa com 1,7 g/cm3, em função de um maior 

percentual em massa da diatomita. Nesta formulação o segundo estágio de compactação 

é mais longo, comparando com a formulação D2A, provavelmente em função de existir 

um volume maior do material particulado D (diatomita), aumentando também o volume 

a ser fragmentado em decorrência das tensões geradas.  
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Na formulação D7A, o ponto de inflexão acontece mais cedo comparando com 

as outras duas formulações, D2A e D5A, aproximadamente na coordenada 138 Mpa 

com 1,45 g/cm3, provavelmente em função de um maior percentual em peso da 

diatomita e consequentemente um volume também maior de material propício a ser 

fragmentação ao aplicar a compressão.    

Conforme os valores gerados nos cálculos das massas específicas das curvas de 

compactação das formulações de partida, tabela 4.3, identificamos a formulação D2A 

com um maior valor de μv, 2,0 g/cm3 para a pressão aplicada de aproximadamente 270 

MPa, resultado esperado visto que nesta formulação o percentual em massa de diatomita 

no composto  foi de 25%, diferente das outras formulações que foram de 50% para a 

formulação D5A e 75% para a formulação D7A. Em virtude da presença de micro 

orifícios nas carapaças fossilizadas das diatomáceas, maiores quantidades de diatomita 

contribuíram para diminuir a massa específica à verde, como constatamos nas curvas de 

compactação geradas.      

Tabela 4.3-Máximas massas específicas à verde e respectivas pressões de   compactação 

das amostras D2A, D5A e D7A, à partir das curvas de compactação. 

Formulação   Máxima massa específica à 

verde μv [g/cm3] 

Pressão de 

compactação [MPa] 

D2A 2,0 270 

D5A 1,8 253 

D7A 1,5 220 

 

4.3 Análises das formulações experimentais à verde 

A partir das formulações de partida e os seus resultados quanto à densificação à 

verde, foram desenvolvidas formulações que denominamos de experimental, que foram 

divididas em duas séries: D1A e D2A, com composições discriminadas conforme tabela 

3.3. Nas formulações experimentais à verde, foram analisadas a sua distribuição 

granulométrica, imagens micrográficas do conjunto dos pós constituintes através da 

técnica de MEV, média das massas específicas à verde μv, análise química qualitativa e 

semiquantitativa utilizando a técnica de FRX, análise das fases presentes através da 

DRX, análise térmica dilatométrica. Com os resultados da dilatometria foi definido o 

ciclo térmico para sinterização de cada formulação.     

4.3.1 Distribuição granulométrica 
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Na tabela 4.4, estão mostrados os resultados da distribuição dos perfis 

granulométricos dos particulados formadores das formulações experimental, após sua 

homogeneização. Os valores da distribuição de diâmetros para D10, D50 e D90 são 

diferentes, fato que é interessante para a compactação e ocupação dos espaços com 

diferentes dimensões, assim como preenchimento de vazios entre particulados maiores 

(RAHAMAN, 2003; KHALIL, 2012 dentre outros). Observamos que para a distribuição 

D10 em todas as séries de formulações, o valor encontrado foi de partículas coloidais 

(partículas <1μm), para a distribuição D50 valores entre 1,0 μm<D50<3,2 μm e para a 

D90: 5,6 μm<D90<10,4 μm.      

Analisando as médias dos Dmd das três séries observamos que o valor 

encontrado para a série D1A é igual a 3,3 μm, da série D2A é igual a 3,9 μm, portanto 

foi constatado um valor crescente de diâmetros médios, provavelmente em função das 

quantidades crescentes também da diatomita na composição dasformulações. A série 

D1A teve como resultado um menor valor de média de Dmd. Observado também que 

em todas as distribuições, D10, D50 e D90, a série de formulação D1A obteve também 

as menores médias de dimensões: 0,33 μm, 1,77 μm e 8,0 μm respectivamente.  

Tabela 4.4-Distribuição granulométrica das formulações de partida, em [μm]. 

Séries  Formulações  D10 D50 D90  Dmd 

 

    D1A 

D1A 0,3 1,0 5,6 2,1 

D1AZ5 0,4 2,4 9,8 4,1 

D1AZ10 0,3 1,9 8,8 3,6 

 

    D2A 

D2A 0,4 1,9 8,3 3,2 

D2AZ5 0,4 2,5 9,3 3,9 

D2AZ10 0,4 3,2 10,4 4,6 

 

Os histogramas resultantes dos ensaios granulométricos das formulações 

experimental, das duas séries: D1A e D2A estão mostrados na figura 4.10. Foi 

observada a distribuição trimodal para a maioria das formulações, que para o processo 

de compactação à verde são interessantes em virtude da presença de frequências em 

diversos diâmetros, facilitando o preenchimento dos vazios nesta etapa do processo. Nas 

distribuições dos histogramas, valores de frequência acima de 10 μm, aparecem em 

percentuais menores, que também atende ao objetivo, indicado na tabela 4.4. 

Figura 4.10-Histogramas resultantes dos ensaios granulométricos das matérias primas, 

amostras: a) D1A; b) D1AZ5; c) D1AZ10; d) D2A; e) D2AZ5 e f) D2AZ10. 
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a) 

 

d) 

 

 

b) 

 

e) 

 
c) 

 

f) 

 

 

4.3.2 Massa específica à verde, μv [g/cm3] 

 

Na produção das amostras das formulações experimentais, foi aplicado uma 

pressão de compactação de 270 MPa utilizado de forma uniaxial. Na tabela 4.5 está 

mostrado o resultado das médias das massas especificas à verde de todas as séries 

envolvidas no experimento. De acordo com os resultados, as formulações da série D1A, 

foram as amostras que apresentaram maiores valores de massa específica, seguida das 

formulações da série D2A, fato que provavelmente foi decorrente do volume crescente 

em massa de diatomita agregada nas respectivas formulações, que podemos associar aos 

microporos que fazem parte da constituição física das carapaças das diatomáceas. Os 

maiores valores de massa específica da série D1A, também estão associadas ao 

resultado das menores médias dos diâmetros nas distribuições D10, D50, D90 e do Dmd 

entre todas as séries. Os valores das massas específicas à verde alcançadas em todas as 

séries estão compreendidos entre 2,0 g/cm3e 2,3 g/cm3.  
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Tabela 4.5-Resultados das médias das massas específicas à verde μv[g/cm3]. 

Séries  Formulações  Mdμv[g/cm3] s 

 

D1A 

D1A 2,2 0,1 

D1AZ5 2,3 0,1 

D1AZ10 2,3 0,0 

 

D2A 

D2A 2,0 0,1 

D2AZ5 2,1 0,0 

D2AZ10 2,1 0,1 

 

Na figura 4.11, mostramos o gráfico com todos os valores de massa específica 

alcançados, que indica que o aumento da média da massa específica é indiretamente 

proporcional ao aumento do percentual em massa da diatomita nas formulações. 

Observamos também que quanto maior a quantidade em massa de zircônio em cada 

formulação, maior é o resultado da massa específica de cada formulação, em virtude da 

alta densidade deste composto.  

Figura 4.11-Médias das massas específicas à verde Mdμv [g/cm3] das formulações das 

séries D1A e D2A.  

 

 
 

 

4.3.3 Análise dilatométrica 

4.3.3.1 Resultados da série D1A 
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O resultado da curva após análise térmica dilatométrica da formulação D1A, está 

mostrada na figura 4.12. O traçado indica os pontos aproximados de temperatura 

importantes para nossa análise: 100 oC; 785 oC; 1354 oC; 1430 oC; 1500 oC e 1600 oC. 

Até 100 oC está registrado uma pequena contração inicial, que possivelmente refere-se a 

degradação e evaporação do ligante, que foi adicionado no processo inicial de produção 

das amostras, na fase de compactação. 

A partir dos 100 oC até aproximadamente 785 oC, foi registrada uma pequena 

inclinação positiva da curva, indicando uma tímida expansão dos compostos internos da 

amostra, que muito provavelmente está relacionado a uma dilatação e rearranjo internos 

dos particulados constituintes. Após 785 oC, a curva iniciou uma modificação na sua 

inclinação, indicando que os mecanismos de variação dimensional a partir do aumento 

da temperatura estariam em mudança, que provavelmente relaciona-se com o princípio 

das fases de sinterização dos particulados (RAHAMAN, 2003; GERMAN, 1996; 

CHIANG et al. 1997). 

Depois do ponto aproximado de temperatura entre 1354 oC e 1430 oC, os 

mecanismos de sinterização são potencializados, aumentando a contração da amostra 

com a curva aumentando a inclinação. A partir 1430 oC, os mecanismos de variação 

dimensional são modificados pois a inflexão da curva começa a mudar. Fato este que 

provavelmente está relacionado com o início da formação da mulita. O primeiro pico de 

contração ocorreu em uma temperatura de 1500 oC, e após este ponto a contração 

estabilizou e retornou a contrair conforme indica a curva. Nesta temperatura de ensaio a 

maior densificação da amostra está no ponto de temperatura de 1600 oC. 

O comportamento das curvas dilatométricas das amostras das formulações 

D1AZ5 e D1AZ10, são bastante similares com a curva da amostra D1A, com os pontos 

de temperatura importantes iguais ou muito próximos, figura 4.12.  

Na amostra da formulação D1AZ10, o primeiro pico de contração diverge das 

outras duas formulações desta série em um valor menor, ficando em 1450 oC, conforme 

figura 4.12. Nestas duas formulações o maior valor de densificação destas curvas, 

também ficou em 1600 oC.    

 

 

Figura 4.12-Resultado da análise dilatométrica da série D1A, formulações: D1A; 

D1AZ5 e D1AZ10. Taxa de aquecimento 5 oC/min, patamar 1600o C. 
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4.3.3.2 Resultados da série D2A 

A curva dilatométrica da formulação D2A está mostrada na figura 4.13, e de 

acordo com o traçado registrado, está realçado os eventos e mecanismos de expansão e 

contração em alguns pontos de temperatura indicados na figura: 100 oC; 816 oC; 1232 

oC; 1366 oC e 1450 oC. Do início do aquecimento até aproximadamente a temperatura 

de 100 oC, na curva foi registrada uma tímida contração referente a liberação de 

material ligante que fez parte no processo de compactação.  

A partir de 100 oC até 816 oC, a curva apresentou uma pequena inclinação 

positiva, que indica uma expansão referente a provavelmente a um rearranjo interno e 

dilatação de compostos integrantes do compósito. A modificação da inclinação da curva 

é iniciada à partir de 816 oC, que indica uma mudança no mecanismo de variação 

dimensional, que pode ser imputada ao princípio do processo de sinterização através das 

suas diversas fases: inicial, intermediária e final (GERMAN, 1996; RAHAMAN, 2003 

dentre outros). 

Entre os pontos de temperaturas 1232 oC até 1366 oC o processo de densificação 

passa por altas taxas, característico da fase intermediária da sinterização. A partir de 

1366 oC outro ponto de inflexão da curva é iniciado, indicando uma outra mudança no 
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mecanismo de variação dimensional que provavelmente está relacionado com o início 

de formação de uma nova fase cristalina, a mulita, que de acordo com o diagrama de 

fase SiO2 e Al2O3 as reações ocorrem à partir de 1400 oC, (figura 2.16, fonte adaptado 

por Callister), fato este que também está ratificado de acordo com os resultados dos 

difratogramas das amostras sinterizadas em diversos ciclos térmicos (1350 oC, 1400 oC, 

1450 oC e 1500 oC), ver figura 4.20. 

O ponto máximo de densificação na curva está em 1450 oC, que conforme o 

difratograma (figura 4.20), indica que entre as temperaturas de 1400 oC e 1450 oC houve 

um crescimento nos picos correspondentes a mulita nos valores de 2ϴ menor que 80o e 

incidência de cristalização com o surgimento de vários picos também de mulita após 2ϴ 

igual a 80o, podendo justificar a contração apresentada. Analisando ainda a região entre 

1400 oC e 1450 oC, observamos também que houve uma diminuição nos picos de 

corundum, de acordo com o difratograma da figura 4.20. Após o ponto de contração 

máxima, 1450 oC, o composto iniciou a expansão conforme traçado da curva 

dilatométrica, apresentando também um retorno do crescimento dos picos de corundum 

e continuação de crescimento dos picos referentes a mulita, conforme DRX, figura 4.20. 

Na figura 4.13, está indicado o resultado da curva dilatométrica da formulação 

D2AZ5, que registra uma pequena contração inicial até a temperatura de 

aproximadamente 100 oC, referente a perda do aditivo ligante inserido na compactação 

da mistura. No perfil da curva, existem outras faixas e pontos com ocorrência de 

eventos, nas temperaturas aproximadas: 785 oC; 1277 oC; 1392 oC e 1450 oC. Na faixa 

de temperatura entre 100o C a 785o C, ocorreu uma pequena inclinação positiva da curva 

indicando uma dilatação correspondente a expansão e rearranjos dos compostos. A 

partir de 785 oC, a curva inicia uma mudança de inclinação denotando uma mudança do 

mecanismo de variação dimensional do compósito, que provavelmente está relacionado 

com o processo de densificação através das etapas inerentes à sinterização dos 

particulados constituintes, prosseguindo até aproximadamente até 1392 oC.  

Após o ponto 1392 oC, o mecanismo de mudança dimensional do compósito 

varia em função do início da mudança da inclinação da curva, que pode ser atribuída as 

primeiras formações de mulita, conforme pode ser também ratificado nos ensaios 

através de DRX, figura4.22. O ponto de máxima contração está aproximadamente em 

1450o C. A curva indica que após 1450 oC o compósito sofre expansão dimensional, que 
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pode ser em função do aumento da maioria dos picos de mulita e diminuição dos picos 

de corundum.  

O resultado do ensaio da formulação D2AZ10 está mostrado na figura 4.13, que 

tem um traçado similar à formulação D2AZ5, com indicação dos mesmos pontos 

importantes de temperatura relacionados com os eventos característicos de mecanismos 

de variação dimensional, quais sejam: 785 oC; 1277 oC; 1392 oC e 1450 oC. 

Figura 4.13-Resultado da análise dilatométrica da série D2A, formulações: D2A; 

D2AZ5 e D2AZ10. Taxa de aquecimento 5 oC /min, patamar 1600 oC. 

 
 

4.3.4 Ciclos térmicos  

Os ciclos térmicos foram definidos através dos resultados das dilatometrias, 

figuras 4.14 e 4.15. As temperaturas de sinterização em cada amostra visam uma maior 

densificação do compósito, portanto em todas as formulações foram adotadas este 

critério: temperatura correspondente ao ponto de maior contração, além de outras 

margeando este ponto, afim de análise e observação do comportamento após o 

tratamento térmico. Foi adotado uma taxa de aquecimento única para todos os ciclos, de 

5 oC/min, valor utilizado em outros trabalhos utilizando a Al2O3 e ZrO2 com 3% Y2O3. 
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O tempo de permanência no patamar foi adotado em 120 minutos, como referência para 

análises, agregando também uma variação em valores maiores e valores menores, para 

análises comparativas, como descrito nas tabelas 4.6 e 4.7, correspondentes às 

formulações das séries D1A e D2A, respectivamente. 

 

Tabela 4.6-Ciclos térmicos da série D1A. 

Série Formulação Ciclo  Taxa 

[oC/min] 

Patamar 

[oC] 

Permanência 

[min] 

 

 

 

 

 

 

D1A 

 

D1A 

R4  

5 

1500 120 
R5 1550 120 
R6 1600 120 

R6-c 1600 10 

 

 

 

D1AZ5 

R4  

 

 

5 

 

1500 120 

R5 1550 120 
R5-c 1550 10 
R6 1600 120 

R6-c 1600 10 

 

 

 

D1AZ10 

R3  

 

5 

 

1450 120 

R5,5 1560 120 
R5,5-c 1560 10 

R6 1600 120 

 

Tabela 4.7-Ciclos térmicos da série D2A. 

Série Formulação Ciclo  Taxa 

[oC/min] 

Patamar 

[oC] 

Permanência 

[min] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

D2A 

 

 

 

 

D2A 

R1  

 

 

 

5 

1350 120 

R2 1400 120 
R3 1450 120 
R4 1500 120 

R3-a 1450 80 

R3-b 1450 40 

R3-c 1450 10 

R3 a 1450 160 

R3 b 1450 200 

 

 

 

D2AZ5 

R2  

 

 

5 

 

1400 120 

R2,5 1430 120 

R3 1450 120 

R4 1500 120 
R4-c 1500 10 
R5 1550 120 

R5-c 1550 10 

R6 1600 120 
 

 

 

D2AZ10 

R2  

 

5 

 

1400 120 

R2-c 1400 10 

R2,5 1430 120 
R3 1450 120 

R3-c 1450 10 

R4 1500 120 
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4.4 Caracterizações e análises dos sinterizados 

4.4.1 Propriedades físicas utilizando o método de Arquimedes  

4.4.1.1 Resultados da série D1A  

Nas tabelas 4.8, 4.9 e 4.10, estão discriminados os resultados dos cálculos das 

médias e desvios padrão de: retração linear de queima (Rlq), massas especificas 

aparente (μapa), massa específica real (μreal), porosidade aparente (PA) e absorção de 

água (AA), utilizando o método de Arquimedes, da série D1A, formulações: D1A; 

D1AZ5 e D1AZ10.  

Conforme a tabela 4.8, na formulação D1A foi observado uma tendência para 

um valor maior de densificação a medida que aumenta-se a temperatura de sinterização, 

do ciclo térmico R4 (1500 oC) para o ciclo R6 (1600 oC). De acordo com a figura 4.12, 

estes valores estão coerentes com o ensaio dilatométrico, que indica também uma 

crescente contração a medida que aumenta-se as temperaturas do tratamento térmico 

empregado e ligeira expansão após a o ciclo R4, ciclo R5 (1550 oC). Foram observados 

também valores similares das μapa nos sinterizados submetidos aos ciclos R4 e R5 (3,0 

g/cm3), como era esperado em função da curva dilatométrica. Os valores das PA estão 

diminuindo em função do aumento das temperaturas de sinterização, ciclos térmicos: 

R4; R5 e R6. Observado também menor o valor de AA diminuindo em função do 

aumento de temperatura, indicando fechamento dos poros abertos do ciclo R4 para o 

R6.  

De acordo com a tabela 4.8 e comparando os ciclos térmicos R6 e R6-c, o 

segundo com permanência no patamar de 1600 oC de 120 para 10 minutos, observamos 

valores menores das médias da AA com aumento significativo de 1,0% para 2,7% (R6-c 

, menor tempo no patamar). 

Os resultados das propriedades físicas segundo o método de Arquimedes das 

formulações D1AZ5 e D1AZ10 estão mostrados nas tabelas 4.9 e 4.10. As μapa 

também acompanham a mesma tendência da formulação D1A, anteriormente analisada. 

Quanto maiores às temperaturas no patamar nos ciclos térmicos empregados para o 

tratamento, maiores são os resultados das massas específicas aparente.  

Para a formulação D1AZ5 foram experimentados dois ciclos térmicos com 

variação de permanência de 120 para 10 minutos no patamar: ciclos térmicos R5-c e 

R6-c (patamares 1550 oC e 1600 oC, respectivamente).   
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Ainda na formulação D1AZ5, para a variação de permanência do ciclo R5, a 

mudança nos resultados das massas específicas aparente foi pouco significativa, de 3,1 

g/cm3 para 3,0 g/cm3, com a PA aumentando de 1,1% para 2,4%, conforme visto na 

tabela 4.9. 

 

 

Tabela 4.8-Formulação D1A e tratamentos (R4, R5, R6 e R6-c), resultados dos cálculos 

das médias e desvio padrão de: Rlq, Mdμapa, Mdμreal, Md PA e Md AA, utilizando o 

método de Arquimedes. 
FORMULAÇÃO 

 

 

 

RLq Md μapa Md μreal Md PA Md AA 

[%] s [g/cm3] s [g/cm3] s [%] s [%] s 

R4 D1A 10,4 0,2 3,0 0,0 3,4 0,0 10,8 0,2 3,6 0,0 

R5 D1A  11,3 0,3 3,0 0,1 3,2 0,0 4,7 0,1 1,9 0,2 

R6 D1A  11,7 0,1 3,1 0,0 3,2 0,0 3,1 0,3 1,0 0,1 

R6-c D1A  11,2 0,1 3,0 0,0 3,3 0,0 8,3 0,7 2,7 0,2 

 

 

Para o ciclo R6 D1AZ5 (1600 oC, permanência 120 minutos), após a mudança 

de permanência, ciclo R6-c (10 minutos permanência), o valor da μapa obteve um 

resultado maior em relação ao ciclo R6 (permanência de 120 minutos no patamar), e 

umaumento significativo da PA, de 0,7% para 4,4%, conforme também mostrado na 

tabela 4.9, provavelmente por dispor de um tempo menor no patamar dificultando a 

consolidação da sinterização e formação de fase vítrea na superfície (AA aumento de 

0,2% para 1,3%).  

Na formulação D1AZ10, a mudança de permanência foi experimentada no ciclo 

térmico R5,5 (patamar 1560 oC), variando de 120 minutos no patamar para 10 minutos, 

ciclo térmico R5,5-c, tabela 4.10. Analisando o resultado da μapa, quando da 

diminuição no tempo de permanência, houve um aumento deste valor (de 3,2 g/cm3para 

3,3 g/cm3), que pode ser devido a um maior valor de massa imersa, menor empuxo em 

decorrência de uma porção menor de poros fechados, pois o tempo de permanência 

menor pode ter contribuído para uma menor expansão dos gases nos poros confinados, 

contribuindo para um resultado final melhor em relação à densificação, resultado que 

corrobora com uma região de dilatação no gráfico dilatométrico desta formulação 

(figura 4.12).   
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Tabela 4.9-Formulação D1AZ5 e tratamentos (R4, R5, R6, R5-c e R6-c), resultados dos 

cálculos das médias com desvio padrão de: Rlq, Mdμapa, Mdμreal, Md PA e Md AA, 

utilizando o método de Arquimedes. 
FORMULAÇÃO 

 
 

 

RLq Md μapa Md μreal Md PA Md AA 

[%] s [g/cm3] s [g/cm3] s [%] s [%] s 

R4 D1AZ5 10,4 0,1 3,0 0,0 3,1 0,0 3,1 0,1 1,2 0,1 

R5 D1AZ5  11,3 0,2 3,1 0,0 3,1 0,0 1,1 0,0 0,4 0,0 

R6 D1AZ5   12,1 0,4 3,2 0,1 3,2 0,1 0,7 0,0 0,2 0,1 

R5-cD1AZ5   10,5 0,1 3,0 0,0 3,0 0,0 2,4 0,3 0,8 0,1 

R6-cD1AZ5 11,7 0,1 3,3 0,2 3,4 0,2 4,3 0,1 1,2 0,1 

 

Tabela 4.10-Formulação D1AZ10 e tratamentos (R3, R5.5, R6 e R5.5-c), resultados dos 

cálculos das médias e desvio padrão de: Rlq, Mdμapa, Mdμreal, PA e AA, utilizando o 

método de Arquimedes. 
FORMULAÇÃO 

 

 
 

RLq Md μapa Md μreal Md PA Md AA 

[%] s [g/cm3] s [g/cm3] s [%] s [%] s 

R3 D1AZ10 10,6 0,2 3,1 0,0 3,2 0,0 4,7 0,3 1,5 0,3 

R5,5D1AZ10  11,9 0,3 3,2 0,0 3,2 0,0 1,2 0,1 0,3 0,0 

R6 D1AZ10   12,1 0,1 3,2 0,0 3,3 0,0 0,4 0,0 0,1 0,0 

R5,5-cD1AZ10   11,5 0,1 3,3 0,2 3,5 0,3 5,9 0,8 1,8 0,1 

 

 

4.4.1.2 Resultados da série D2A  

Nas tabelas 4.11, 4.12 e 4.13, estão discriminados os resultados dos cálculos das 

médias e desvios padrão de: Rlq, μapa, μreal, PA e AA, da série D2A, utilizando o 

método de Arquimedes.  

 Os resultados das propriedades físicas da formulação D2A, com respectivos 

tratamentos: R1, R2, R3 e R4, com temperaturas de 1350 oC, 1400 oC, 1450 oC e 1500 

oC respectivamente, todos com permanência no patamar em 120 minutos e com 

variação de permanência, ciclos térmicos: R3a, R3b, R3-a, R3-b e R3-c (variação de 

permanências: 160; 200; 80; 40 e 10 minutos respectivamente), estão mostrados na 

tabela 4.11. 

Conforme os valores da μapa, discriminados para a formulação D2A e seus 

ciclos térmicos com permanência de 120 minutos nos patamares: R1; R2; R3; e R4, 

estão mostrados na tabela 4.11. Os resultados estão muito próximos com um 

afastamento de no máximo de 0,1 g/cm3, coincidindo com a região de máxima 

densificação do gráfico dilatométrico (figura 4.15 tópico 4.3.4.2). A menor porosidade 

aparente e menor valor de absorção de água foi alcançada pelas amostras submetidas ao 

ciclo térmico R2 D2A (patamar de 1400 oC, permanência de 120 min), refletindo 
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também na microdureza com os maiores valores entre os ciclos R2 e R3. Constatado 

também pela maior densificação no ensaio dilatométrico.  

 

No tratamento com temperatura no patamar de 1450 oC, código R3D2A, foi 

variado o tempo de permanência e obtendo valores crescentes de massa específica 

aparente, porém com pequena diferenças de valores (amplitude de 0,07 g/cm3). 

 

Tabela 4.11-Formulação D2A e tratamentos (R1, R2, R3, R4, R3a, R3b, R3-a, R3-b, 

R3-c), resultados dos cálculos das médias e desvio padrão de: Rlq, Md μapa, Md μreal, 

PA e AA, utilizando o método de Arquimedes. 
FORMULAÇÃO 

 

 
 

RLq Md μapa Md μreal Md PA Md AA 

[%] s [g/cm3] s [g/cm3] s [%] s [%] s 

R1 D2A 12,7 0,3 3,0 0,0 3,0 0,0 1,3 0,1 0,5 0,1 

R2 D2A 13,3 0,2 3,0 0,0 3,0 0,0 0,8 0,2 0,3 0,0 

R3 D2A 12,5 0,5 2,9 0,0 3,0 0,0 0,9 0,1 0,3 0,0 

R4 D2A  12,0 0,0 2,9 0,0 3,0 0,0 1,1 0,1 0,4 0,0 

R3aD2A 12,1 0,0 3,0  0,0 2,0 0,0 0,8 0,3 0,3 0,0 

R3bD2A 12,3 0,1 3,0 0,0 3,0 0,0 2,0 0,1 0,7 0,0 

R3-aD2A 12,4 0,6 3,0 0,0 3,0 0,0 0,7 0,1 0,3 0,1 

R3-bD2A 12,6 0,0 3,0 0,0 3,1 0,0 1,2 0,2 0,4 0,1 

R3-c D2A 13,2 0,2 3,0 0,0 3,1 0,0 2,0 0,2 0,6 0,1 

 

 

Na tabela 4.12, estão mostrados os resultados referentes à formulação D2AZ5, 

que apresentaram um perfil nos valores das médias da μapa de acordo com o traçado da 

curva dilatométrica (figura 4.15). Os valores das μapa para os ciclos R3 (patamar 1450 

oC, permanência 120 minutos) e R6 (patamar 1600 oC, permanência 120 minutos) estão 

similares, com uma PA menor para o ciclo de maior temperatura (0,6%) assim como 

uma AA também menor (0,2%). 

Nesta formulação foram aplicados mais dois ciclos térmicos com mudança de 

permanência para 10 minutos: R4-c e R5-c, patamares 1500 oC e 1550 oC, 

respectivamente. Comparando os ciclos com permanência de 120 minutos e 10 minutos 

no patamar de 1500 oC (R4 e R4-c respectivamente), foi registrado uma densificação 

maior para o ciclo com menor tempo de permanência (3,1 g/cm3), ratificada pela 

micrografia com regiões densas sem poros (figura 4.54), e valores mais altos de PA (de 

1,5% para 2,0%) como também absorção de água de 0,5% para 0,6%. Para o patamar de 

1550 oC a aplicação de um menor no tempo permanência, de 120 para 10 minutos, não 

alterou os valores resultantes da μapa (3,0 g/cm3), porem aumentou a PA de 0,9% para 
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1,3%, podendo ser imputada a sinterização com menor quantidade de fase vítrea 

superficial, AA de 0,3 para 0,4%. 

 

Tabela 4.12-Formulação D2AZ5 e tratamentos (R3, R4, R5, R6, R5-c e R4-c), 

resultados dos cálculos das médias de: Rlq, Md μapa, Md μreal, PA e AA, utilizando o 

método de Arquimedes. 
FORMULAÇÃO 

 
 

 

RLq Md μapa Md μreal Md PA Md AA 

[%] s [g/cm3] s [g/cm3] s [%] s [%] s 

R2 D2AZ5 12,0 0,1 3,0 0,0 3,1 0,0 3,6 0,5 1,1 0,2 

R2,5 D2AZ5 11,8 0,2 3,0 0,0 3,0 0,0 1,1 0,2 0,4 0,1 

R3 D2AZ5 11,5 0,2 3,0 0,0 3,0 0,0 1,8 0,2 0,6 0,1 

R4 D2AZ5 11,3 0,2 3,0 0,0 3,0 0,0 1,5 0,3 0,5 0,1 

R5 D2AZ5 11,4 0,2 3,0 0,0 3,0 0,0 1,0 0,1 0,3 0,1 

R6 D2AZ5 12,0 0,4 3,0 0,0 3,0 0,0 0,7 0,1 0,2 0,1 

R5-cD2AZ5 11,3 0,1 3,0 0,0 3,0 0,0 1,3 0,0 0,4 0,0 

R4-cD2AZ5 11,7 0,2 3,0 0,3 3,1 0,3 2,0 0,1 0,6 0,1 

 

 

Na tabela 4.13, estão mostrados os resultados das propriedades físicas da 

formulação D2AZ10 (método de Arquimedes para cálculo). Os resultados estão 

coerentes com os resultados do ensaio dilatométrico, figura 4.15, com uma diferença 

pouco significativa para os ciclos térmicos aplicados R2,5 e R3 (patamares 1430 oC e 

1450 oC, respectivamente). No ciclo R3-c (patamar de 1450 oC e permanência de 10 

minutos). Foi registrado um valor mais alto de massa específica real, de 3,0 para 3,1 

g/cm3. Na variação de permanência no patamar 1400 oC, ciclos R2 e R2-c (de 120 para 

10 minutos), houve uma aumento grande de PA de 2,4 para 11,0%, como também a AA 

de 0,9 para 3,7%, podendo ter sido causada pelo baixo tempo de permanência no 

patamar, não consolidando a porosidade aberta, refletindo também na diminuição da 

microdureza.  

 

Tabela 4.13-Formulação D2AZ10 e tratamentos (R2, R2-c, R2,5, R3, R4 e R3-c), 

resultados dos cálculos das médias e desvio padrão de: Rlq, Md μapa, Md μreal, PA e 

AA, utilizando o método de Arquimedes. 
FORMULAÇÃO 

 

 
 

RLq Md μapa Md μreal Md PA Md AA 

[%] s [g/cm3] s [g/cm3] s [%] s [%] s 

R2 D2AZ10 12,0 0,3 3,0 0,0 3,1 0,0 2,4 1,3 1,2 0,1 

R2-c D2AZ10 10,4 0,3 3,0 0,0 3,1 0,0 11,0 1,8 3,2 0,1 

R2,5 D2AZ10 11,6 0,3 3,0 0,0 3,0 0,0 1,0 0,1 0,3 0,0 

R3 D2AZ10 11,6 0,3 3,0 0,0 3,0 0,0 1,2 0,5 0,4 0,1 

R3-c D2AZ10 12,3 0,1 3,0 0,1 3,1 0,1 1,5 0,2 0,5 0,1 

R4 D2AZ10 11,6 0,4 3,0 0,0 3,1 0,0 1,2 0,4 0,4 0,1 
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4.4.1.3 Resultados gerais de Md μapa, Md μreal e PA: séries D1A e D2A 

Maiores valores da Mdμapa: Na tabela 4.14 estão mostrados os maiores valores 

das Mdμapa, envolvendo todas as formulações sinterizadas. O menor valor encontrado 

foide 3,0 g/cm3, que foi registrado nas amostras com os códigos R4D1A, R4D1AZ5 e 

maioria das formulações da série D2A (tabelas 4.11; 4.12 e 4.13).  

Tabela 4.14-Maiores valores da Md μapa, resultados envolvendo todas as formulações 

estudadas.  

Código D [%] A[%] Z[%] Tratamento Md μapa 

[g/cm3] 

Desvio 

Padrão s Temperatura  

no Patamar 
[oC] 

Tempo de 

 Permanência 
[min] 

R5,5-c D1AZ10 10 80 10 1560 10 3,3 0,2 

R6-c D1AZ5 10 85 5 1600 10 3,3 0,2 

R6 D1AZ10 10 80 10 1600 120 3,2 0,0 

R5,5 D1AZ10 10 80 10 1560 120 3,2 0,0 

R6 D1AZ5 10 85 5 1600 120 3,2 0,1 

 

Na tabela 4.15 estão mostrados os maiores valores das Md μreal, envolvendo 

todas as formulações sinterizadas. O menor valor encontrado foi de 3,0 g/cm3, que foi 

registrado nas amostras com os códigos R5-c D1AZ5 e maioria das formulações da 

série D2A (tabelas 4.11; 4.12 e 4.13). 

Tabela 4.15-Maiores valores da Md μreal, resultados envolvendo todas as formulações 

estudadas.  

Código D [%] A[%] Z[%] Tratamento Md μreal 

[g/cm3] 

Desvio 

Padrão-s Temperatura  

no Patamar 
[oC] 

Tempo de 

 Permanência 
[min] 

R5,5-c D1AZ10 10 80 10 1560 10 3,5 0,3 

R6-c D1AZ5 10 85 5 1600 10 3,4 0,2 

R5 D1A 10 90 - 1550 120 3,2 0,0 

R6 D1A 10 90 - 1600 120 3,2 0,0 

R6 D1AZ5 10 85 5 1600 120 3,2 0,1 

R3 D1AZ10 10 80 10 1450 120 3,2 0,0 

R5,5 D1AZ10 10 80 10 1560 120 3,2 0,0 

 

Na tabela 4.16 estão mostrados os menores valores de PA, envolvendo todas as 

formulações sinterizadas. Os maiores valores encontrados foram nas amostras de código 

R4 D1A e R2-c D2AZ10, com 10,8% e 11% respectivamente.  
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Tabela 4.16-Menores valores de PA, resultados envolvendo todas as formulações 

estudadas.  

Código D [%] A[%] Z[%] Tratamento PA 

[%] 

Desvio 

Padrão-

s 
Temperatura  

no Patamar 
[oC] 

Tempo de 

 Permanência 
[min] 

R6 D1AZ10 10 80 10 1600 120 0,4 0,0 

R6 D2AZ5 25 70 5 1600 120 0,7 0,1 

R6 D1AZ5 10 85 5 1600 120 0,7 0,0 

 

4.4.2 Difração de raios-X (DRX)  

4.4.2.1 Resultados da série D1A 

Na série D1A, foram selecionadas as amostras; R4 D1A; R5 D1A; R6 D1A; R6-

c D1A R4 D1AZ5; R5D1AZ5; R6 D1AZ5; R3D1AZ10; R5,5 D1AZ10; R6 D1AZ10 e 

R5,5-c D1AZ10, para realização dos difratogramas como também analisar as 

propriedades mecânicas microdureza e tenacidade à fratura KIC, e traçar possíveis 

relações das fases formadas e microestruturas com os valores alcançados nos tópicos 

seguintes.  

De acordo com a análise dilatométrica da formulação D1A, foram definidos os 

tratamentos térmicos com as seguintes variações de temperatura: 1500 oC; 1550 oC e 

1600 oC, com os respectivos prefixos de identificação das amostras R4, R5 e R6, com 

taxa de 5 oC/min e permanência de 120 minutos no patamar, tabela 4.6. No tratamento 

R6 foi mantida a temperatura no patamar e variado a permanência de 120 para 10 

minutos para observar o comportamento na formação das fases (código R6-c). 

A elevação da linha de base do difratograma, o “backgraund” característico que 

denota presença de fase amorfa (DINNEBIER & BILLINGE, 2008; PIVA, 2015 dentre 

outros), nos compósitos sinterizados, figuras 4.14 (R5 e R6 D1A); 4.15 (R6 r R6-c 

D1A) e 4.16 (R6 D1AZ5), entre aproximadamente 2θ igual a 20o e 40o, podem ser 

provenientes de compostos fundentes (tabela 4.2) da diatomita agregada nas 

formulações.   

 Conforme figura 4.14, as fases formadas presentes foram o corundum, mulita e 

silimanite, para as três temperaturas no patamar estudadas. Entre 2ϴ igual a 16,68o e 

43,65o, os picos cresceram de intensidade quando houve o aumento de temperatura nos 
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patamares de 1500 oC até 1600 oC, em concordância com a estabilidade destas fases até 

a aproximadamente 1850 oC, de acordo com o diagrama SiO2 e Al2O3, figura 2.16 a. A 

formulação em questão tem como composição a diatomita que contém SiO2, agregado 

com a alumina, situação que também propicia a formação da silimanita (Al2SiO5), pois 

esta se enquadra como um dos precursores da mulita (MAGLIANO e PANDOLFELLI, 

2010), razão da presença desta fase no espectro do compósito resultante (ver diagrama 

Al2SiO5, na figura 2.16 b).      

No tratamento com mudança de permanência de 10 para 120 minutos, no 

patamar de 1600 oC (códigos R6 e R6-c) houve uma diminuição das intensidades, 

principalmente da fase corundum (figura 4.15), que pode ter ocorrido devido ao maior 

tempo de exposição na temperatura no patamar, propiciando a reação entre a alumina e 

sílica, resultando na formação da silimanita (ver tabela 4.17, formulação R6-c D1A, 

com maior percentual de corundum).  

Para as formulações D1AZ5, também foram definidas as temperaturas de 

sinterização com os patamares de 1500 oC; 1550 oC e 1600 oC, com os respectivos 

prefixos de identificação das amostras R4, R5 e R6, com taxa de 5 oC/min e 

permanência de 120 minutos.  

De acordo com o resultado do difratograma, figura 4.16, foram formadas as 

fases: corundum, mulita, silimanite, zircônia tetragonal e zircônia monoclínica. As fases 

corundum e mulita estão de acordo com o diagrama da figura 2.16 a e a fase silimanite 

pelas razões também já explicitadas para a formulação anterior.  

A zircônia tetragonal e monoclínica são provenientes da zircônia parcialmente 

estabilizada agregada ao compósito, que estão de acordo com o diagrama binário do 

sistema ZrO2 e Y2O3, figura 2.13.  

Foi observado que nas temperaturas de 1500 oC e 1550 oC (R4 e R5), as 

intensidades de todos os picos formados são muito menores que no tratamento com a 

temperatura de sinterização de 1600 oC, indicando que no tratamento neste patamar 

(1600 oC) resultou em maiores resultados nas intensidades, e nesta região o espectro 

dilatométrico indica maior densificação (figura 4.12). 
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Figura 4.14-Difratogramas das amostras selecionadas: R4 D1A; R5 D1A e R6 D1A. 

 
 

Figura 4.15-Difratogramas das amostras com mudança de permanência: R6 D1A   e R6-

c D1A. 

 
 

 

 

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 

3-Silimanite-88-0890 

 

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 

3-Silimanite-88-0890 
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Figura 4.16-Difratogramas das formulações D1AZ5, com mudança de temperatura: R4 

D1AZ5; R5 D1AZ5 e R6 D1AZ5.  

 

 

 
 

 

 

A partir do resultado dilatométrico da formulação D1AZ10, o tratamento 

térmico com os patamares em 1450 oC, 1560 oC e 1600 oC, foram definidos 

correspondendo aos códigos R3, R5,5 e R6 respectivamente, com taxa de 5 oC/min e 

120 minutos no patamar.  

Nesta formulação foi variado o tempo de permanência de 120 minutos para 10 

minutos no ciclo térmico R5,5 (1560 oC), para análise neste ponto do reinício da 

contração máxima, ponto de 1600 oC (conforme dilatometria, figura 4.12).  

De acordo com o resultado do difratograma, figura 4.17, as fases corundum, 

mulita, silimanite, zirconia tetragonal e monoclínica estão presentes em todos os 

tratamentos, com uma menor variação de intensidade para os ciclos R3, R6 e 5,5-c, 

como esperado em função principalmente dos binários mostrados nas figuras 2.13, 2.16 

a e b (ZrO2 e Y2O3; SiO2 e Al2O3; Al2SiO5 respectivamente).      

 

 

 

 

1-Corundum syn-10-173 
2-Mullita-79-1455 

3-Zt-tetragonal-89-9068 

4-Zm-monoclinica-89-9066  
5-Silimanite-88-0890 
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Figura 4.17-Difratogramas das formulações D1AZ10, com mudança de temperatura: R3 

D1AZ10; R5,5 D1AZ10 e R6 D1AZ10. Com mudança de permanência: R5,5 D1AZ10 

e R5,5-c D1AZ10. 

 
 

 

4.4.2.2 Resultados da série D2A 

Análise do comportamento das fases formadas, com o aumento das temperaturas 

de sinterização: R1 D2A; R2 D2A; R3 D2A e R4 D2A. De acordo com a análise 

dilatométrica da formulação D2A, foram definidos os tratamentos térmicos com as 

seguintes variações de temperatura: 1350 oC; 1400 oC; 1450 oC e 1500 oC, com os 

respectivos prefixos de identificação das amostras R1, R2, R3 e R4, com taxa de 5 

oC/min e permanência de 120 minutos no patamar, tabela 4.7. Foram registradas nestes 

tratamentos as fases corundum, mulita e silimanite (figura 4.18) 

No tratamento R1, o resultado do difratograma está mostrado na figura 4.18, e 

indica que a presença da fase corundum é predominante, pois a mulita, conforme 

diagrama bifásico SiO2 e Al2O3 (figura 2.16), inicia a sua formação à partir de 1400 oC. 

O pico localizado em 2ϴ igual a 26,69o e de intensidade aproximada de 92,0, indica o 

início de formação de mulita neste sitio, comprovado através do aumento da intensidade 

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 

3-Zt-tetragonal-89-9068 

4-Zm-monoclinica-89-9066  

5-Silimanite-88-0890 
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da fase mulita com o aumento da temperatura do tratamento, do patamar de 1350 oC 

para 1400 oC, ver figuras 4.18. 

A partir da temperatura de tratamento de 1400 oC (ciclo R2), figura 4.18, está 

registrado vários picos de mulita formada, localizados na região com 2ϴ menor que 80o, 

e diminuindo a intensidade de alguns picos de corundum. O aumento dos picos 

formados de mulita aconteceram também nas temperaturas de 1450 oC e 1500 oC 

(tratamentos R3 e R4 respectivamente), figura 4.18, como era esperado de acordo com o 

diagrama SiO2 e Al2O3, (figura 2.16 a). A silimanita, por ser um dos precursores da 

mulita (MAGLIANO e PANDOLFELLI, 2010) e pelo fato de na composição desta 

formulação também conter sílica provinda da diatomita, juntamente com a alumina, a 

formação desta fase pode ser justificada (diagrama Al2SiO5, na figura 2.16 b). Nos 

patamares de temperatura de tratamento, principalmente entre 1450 oC e 1500 oC (ciclos 

R3 e R4, figura 4.18), houve um crescimento dos picos de mulita que pode ter sido em 

decorrência da reação da alumina com a sílica (ver diagrama binário SiO2 e Al2O3 

(figura 2.16 a).   

Análise do comportamento das fases geradas com o aumento do tempo de 

permanência do tratamento térmico R3 (1450 oC): R3 D2A versus R3a D2A e R3b 

D2A: após a aplicação do tratamento térmico com patamar em 1450 oC, taxa de 5 

oC/min e permanências de 120, 160 e 200 min (ciclos R3, R3a e R3b, respectivamente), 

os resultados dos difratogramas estão mostrados na figura 4.19. 

Partindo inicialmente da referência adotada de 120 minutos de permanência a 

1450 oC (R3), e comparando os difratogramas com o tratamento com 160 minutos de 

permanência (R3a), constatamos um aumento das intensidades dos picos para posições 

com 2ϴ abaixo de 70o, porém com uma estabilização ou um baixo crescimento para 2ϴ 

acima de 70o.  

Analisando comparativamente os tratamentos de 160 e 200 minutos de 

permanência no patamar, foi registrado no difratograma uma sensivel diminuição da 

intensidade, em posições 2ϴ abaixo de 70o, e estabilização destas fases nas posições 2ϴ 

acima de 70o, figura 4.19.      
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Figura 4.18-Difratogramas comparativos com mudança de temperatura: R1D2A; R2 

D2A; R3D2A e R4 D2A. 

 

Análise do comportamento das fases geradas do tratamento R3 com a 

diminuição do tempo de permanência: R3 D2A versus R3-a D2A; R3-b D2A e R3-c 

D2A.  

Para análise comparativa das fases formadas na formulação e tratamento, foi 

adotado como referência a amsotra R3 D2A (1450 oC, taxa de 5 oC/min e tempo de 

permanência de 120 minutos no patamar), foi variado o tempo de permanência no 

patamar, com valores gradativamente menores que 120 minutos: 80; 40 e 10 minutos, 

identificados como R3-a, R3-b e R3-c, respectivamente, figura 4.19.  

Para os tratamentos R3-c, R3-b e R3-a, respectivamente 10, 40 e 80 minutos de 

permanência no patamar, à partir do espectro gerado no difratograma (figura 4.19, nas 

posições 2ϴ abaixo de 70o), a diminuição dos picos de corundum e respectivos 

aumentos dos picos de mulita pode ter ocorrido em função da mulitização do compósito 

á partir das reações entre a alumina e silício. Os espectros para 80, 160 e 200 minutos de 

permanência, com perfis similares.     

 

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 

3-Silimanite-88-0890 
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Figura 4.19-Difratogramas comparativos com mudança de permanência: R3 D2A;R3a 

D2A; R3b D2A; R3-a D2A; R3-b D2A e R3-c D2A. 

 
 

Para a formulação D2AZ5 e de acordo com o resultado da dilatometria, os ciclos 

térmicos aplicados foram: R3; R4; R5 e R6, mostrados na tabela 4.7. O difratograma do 

ciclo térmico R3 (1450 oC, 120 min de permanência), está mostrado na figura 4.20, 

indicando a presença preponderante das fases: corundum; mulita; silimanite e zircônia 

tetragonal e monoclínica. Predominantemente foi detectado picos de mulita, visto que, 

conforme o diagrama binário SiO2 e Al2O3 (figura 2.16 a), esta fase está presente com a 

alumina. Os picos de silimanite podem ser justificados por ser um dos precursores da 

mulita, conforme já relatado anteriormente. Os picos de zircônia tetragonal e 

monoclínica são provindos da zircônia parcialmente estabilizada agregada na 

formulação deste compósito, conforme também já dito anteriormente.   

As intensidades dos picos de corundum caíram no espectro gerado do ciclo R3 

para o R4 (de 1450 oC para 1500 oC), a exemplo o pico de corundum; 2ϴ igual 43,38o 

com uma diminuição de aproximadamente 30%, e um aumento nos picos de mulita 

(exemplo 2ϴ igual 40,85o e 42,71o), que pode ter sido função do prosseguimento do 

processo de mulitização, corroborado pela diminuição do percentual de corundum e 

aumento do teor de mulita, conforme tabela 4.17 (formulações R3 D2AZ5 e R4 

D2AZ5).  

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 
3-Silimanite-88-0890 
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Na figura 4.20, esta mostrado o difratograma da amostra sinterizada utilizando o 

ciclo térmico R4 (patamar em 1500 oC, 120 minutos de permanência), que também 

apresentou picos predominantes de mulita e corundum e mesmos picos de zircônia 

tetragonal e monoclínica.  

Nos tratamentos R5 e R6 (1550 oC e 1600 oC, permanência 120 minutos), 

respectivamente, figura 4.20, as fases presentes são as mesmas detectadas nos ciclos 

anteriores (R3 e R4). Conforme espectro da figura 4.20, a similaridade existe entre as 

fases presentes nos quatro ciclos estudados (R3, R4, R5 e R6), corroborado pela baixa 

inclinação da curva na expansão na dilatometria, após 1450 oC (figura 4.13).   

Para a análise do comportamento das fases geradas no tratamento térmico R4 

(patamar 1500 oC) com a diminuição do tempo de permanência, R4-c D2AZ5, de 120 

minutos no patamar para 10 minutos, figura 4.21, foi constatado uma diminuição na 

intensidade de todos os picos das fases presentes: corundum; mulita; zircônia tetragonal 

e monoclínica, denotando que o tempo de ativação térmica para a continuação da 

formação das fases foi insuficiente, assim como a mulitização evidenciada ao ser 

observado os picos com maior intensidade de mulita no espectro da amostra com maior 

tempo de permanência no patamar (R4 D2AZ5, 1500 oC e 120 minutos no patamar)       

 

Figura 4.20-Difratogramas da formulação D2AZ5, ciclos térmicos com mudança de 

temperatura: R3 D2AZ5; R4 D2AZ5; R5 D2AZ5 e R6 D2AZ5. 

 

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 

3-Zt-tetragonal- 89-9068 
4-Zm-monoclínica-89-9066 

5-Silimanite-88-0890 
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Figura 4.21-Difratogramas da formulação D2AZ5, ciclos térmicos com mudança de 

permanência: R4 D2AZ5 e R4-c D2AZ5. 

 
Para a formulação D2AZ10 os ciclos térmicos aplicados foram: R2; R2,5; R3 e 

R4 (patamares 1400 oC, 1430 oC, 1450 oC, e 1500 oC respectivamente, todos com 

permanência de 120 min.), mostrados na tabela 4.7. Todos os difratogramas dos ciclos 

térmicos aplicados na formulação D2AZ10 estão mostrados na figura 4.22, indicando a 

presença das fases: corundum; mulita; silimanite, zircônia tetragonal e monoclínica, 

com predominância dos picos de mulita e corundum, que de acordo com o diagrama do 

SiO2 e Al2O3 (figura 2.16 a), estas fases estão presentes à partir da temperatura de 1400 

oC.  

A silimanite pode ser justificada por ser precursora da fase mulita, como 

explicitado anteriormente (figura 2.16 b). A zircônia monoclínica e tetragonal por 

fazerem parte desta formulação, na formulação do compósito foi adicionada zircônia 

parcialmente estabilizada (diagrama da ZrO2 e Y2O3, figura 2.13).  

Os perfis dos espectros são similares, com o registro gradativo do aumento dos 

picos de mulita e diminuição dos picos de corundum, indicando que a alumina e sílica 

reagiram com maior intensidade à medida que a temperatura aumentava, de 1400 oC a 

1500 oC. Os picos de zircônia monoclínica e tetragonal praticamente sem alteração, 

indicando a estabilidade térmica destas fases nas temperaturas trabalhadas.                   

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 
3-Zt-tetragonal-89-9068 
4-Zm-monoclinica-89-9066 
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No ciclo térmico R3 para a formulação D2AZ10, foi aplicado o tempo de 

permanência no patamar de 120 minutos e para a análise comparativa foi aplicado o 

ciclo térmico R3-c, tempo de permanência no patamar de 10 minutos. A comparação 

dos dois difratogramas está mostrada na figura 4.23 a, que principalmente indicam uma 

variação nas intensidades das fases corundum e mulita, que pode ter ocorrido em função 

das reações entre alumina e silício na formação da mulita. Para o ciclo térmico R2 e R2-

c (1400  oC, de 120 para 10 minutos de permanência no patamar, respectivamente), 

foram encontrados picos baixos no tratamento com 10 minutos de permanência com 

predominância do corundum (tabela 4.17), que pode ter sido ocasionada pelo tempo 

baixo de exposição no patamar, baixa energia de ativação, o sinterizado encontra-se em 

uma região no ensaio dilatométrico que não corresponde à máxima densificação (figura 

4.13).            

 

Figura 4.22-Difratogramas da formulação D2AZ10, ciclos térmicos com mudança de 

temperatura: R2 D2AZ10; R2,5 D2AZ10; R3 D2AZ10 e R4 D2AZ10. 

 

 
 

 

 

 

 

 

1-Corundum syn-10-173 

2-Mullita-79-1455 
3-Zt-tetragonal-89-9068 
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Figura 4.23-Difratogramas da formulação D2AZ10, ciclos térmicos com mudança de 

permanência: a) R3 D2AZ10 e R3-c D2AZ10; b) R2 D2AZ10 e R2-c D2AZ10. 

a)  

 
 

b)  
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4.4.2.3 Seleção das amostras com quantificação de fases  

 As amostras listadas na tabela 4.17, foram selecionadas em função das 

propriedades alcançadas e percentuais incorporados na formulação de zircônia 

parcialmente estabilizada.  

Tabela 4.17- Seleção de amostras com quantificação de fases presentes. (C=Corundum; 

M= mulita; Zm=zircônia monoclínica; Zt=zircônia tetragonal; S=silimanite; Qb= 

quartzo baixa; Ct=cristobalita ; Z=zircon). Refinamento Rietveld no Anexo IV.  

Amostra Propriedade % Fases presentes 

C M Zm Zt S Qb Ct Z 

R6D1A Maior HV 3 38 6   48 5 - - 

R6-cD1A Menor HV 63 29 - - 7 1 - - 

R6D1AZ10 Maior σmx 32 36 3 4 25 - - - 

R4D1A Menor σmx 37 28 6 29 - - - - 

R1D2A Maior KIC 83,9 - - - 15,2 - 1 - 

R4D1A Menor KIC 37 28 6 29 - - - - 

R4 D1AZ5 5%Zr 50 44 2 4 - - - - 

R6D1AZ5 5%Zr 24 35 2 2 37 -  - 

R4D2A 0 % Zr 47 27 - - 26 - - - 

R3D2AZ5 5% Zr 44 52 2 2 - - - - 

R4D2AZ5 5% Zr 33 62 - 5 - - - - 

R3D2AZ10 10% Zr 41 29 3 - 24 - - 3 

R2-cD2AZ10 10% Zr 94 - 6 - - - - - 

 

4.4.3 Tensão máxima de resistência a flexão (σmx) 

4.4.3.1 Resultados da série D1A 

Nas tabelas 4.18, 4.19 e 4.20 (Anexo I) estão discriminados os resultados dos 

ensaios de resistência à flexão com os valores médios e desvio padrão de: máxima força 

aplicada F [N], tensão de resistência à flexão σmx [MPa], e módulo de elasticidade E 

[GPa], da série D1A, composta pelas formulações: D1A; D1AZ5 e D1AZ10 com os 

respectivos tratamentos empregados.      

Na tabela 4.18 (Anexo I), estão mostrados os resultados do ensaio de resistência 

a flexão da formulação D1A e os respectivos ciclos térmicos aplicados na sinterização. 

Na figura 4.24, está mostrado o gráfico da σmx para cada ciclo térmico aplicado nesta 

formulação. O maior valor de σmx foi de 77 MPa, para o ciclo térmico de maior 

temperatura R6 (patamar de 1600 oC), acompanhado também pelo maior valor de E (26 

GPa).  
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Observando os gráficos gerados existe uma tendência a obtenção de valores 

crescentes de σmx à medida que aumentamos a temperatura do ciclo térmico aplicado, 

figura 4.24, com a mesma tendência para o E (tabela geradora número 4.18, anexo I), 

corroborando com os valores de maiores densificações no perfil dilatométrico. 

Comparando os ciclos térmicos R6 e R6-c, aplicado1600 oC com 120 e 10 minutos de 

permanência no patamar respectivamente, não houve uma diferença significativa nos 

resultados de σmx. 

Figura 4.24-Gráfico referente a formulação D1A e Tensão de resistência à flexão σmx 

[MPa] x Tratamentos (R4-1500 oC, R5-1550 oC, R6-1600 oC e R6-c-1600 oC). Valores 

médios. 

 
 

Na figura 4.25, está mostrado o gráfico do ensaio de resistência a flexão da 

formulação D1AZ5 e respectivos ciclos térmicos aplicados na sinterização (tabela 

geradora número 4.19, anexo I).  

As amostras que foram aplicadas o ciclo térmico R6 (1600 oC, 120 minutos de 

permanência), apresentaram os maiores resultados médios de σmx, que ficou em 98 

MPa, e valores de E com um valor médio em 20 GPa. Observando os gráficos gerados 

existe uma tendência para a obtenção de valores crescentes de σmx à medida que 

aumentamos a temperatura do ciclo térmico aplicado, figura 4.25, e com o mesmo perfil 

para o E, também corroborando com os maiores valores de densificação de acordo com 

a dilatometria.  

Comparando os ciclos térmicos R5 e R5-c, aplicado 1600 oC com 120 e 10 

minutos de permanência no patamar respectivamente, houve uma diminuição nos 

resultados de σmx, de78 MPa para 71 MPa, e aumento do E de 16 GPa para 25 GPa. 
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Figura 4.25-Gráfico referente à formulação D1AZ5 e Tensão de resistência à flexão 

σmx [MPa] x Tratamentos (R4-1500 oC, R5-1550 oC, R6-1600 oC e R5-c- 1550 oC). 

Valores médios. 

 

 

 
 

 

Na figura 4.26, está traçado o gráfico da σmx da formulação D1AZ10 e 

respectivos ciclos térmicos aplicados na sinterização (tabela geradora número 4.20 no 

anexo I).  

As amostras que foram aplicadas o ciclo térmico R6 (1600 oC, 120 minutos 

permanência) apresentaram os maiores resultados médios de σmx, que ficou em 115 

MPa, como também maiores valores de E, ficando com um valor médio em 28 GPa. 

 Observando o gráfico gerado existe uma tendência para a obtenção de valores 

crescentes de σmx à medida que aumentamos a temperatura do ciclo térmico aplicado, 

figura 4.26, e com o mesmo perfil para o E, também acompanhando os maiores valores 

de densificação conforme a dilatometria. Comparando os ciclos térmicos R5,5 e R5,5-c, 

aplicado 1560 oC com 120 e 10 minutos de permanência no patamar respectivamente, 

houve um aumento da σmx de 72 MPa para 88 MPa respectivamente.  
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Figura 4.26-Gráfico referente a formulação D1AZ10 e Tensão de resistência à flexão 

σmx [MPa] x Tratamentos (R3-1450 oC, R5,5-1560 oC, R6-1600 oC e R5,5-c-1560 oC). 

Valores médios. 

 
 

 

4.4.3.2 Resultados da série D2A 

Nas figuras 4.27, 4.28, 4.29 e 4.30 (tabelas geradoras 4.21, 4.22 e 4.23, anexo I), 

estão discriminados os resultados dos ensaios de resistência à flexão com os valores 

médios de: tensão de resistência à flexão σmx [MPa] e módulo de elasticidade E [GPa], 

da série D2A, composta pelas formulações: D2A; D2AZ5 e D2AZ10 com os 

respectivos tratamentos empregados. Na formulação D2A, foi aplicado para o ciclo 

térmico R3 (patamar com 1450 oC) tempos de permanência variado, com aumento e 

diminuição em relação aos 120 minutos iniciais, ciclos térmicos: R3a; R3b, R3-a; R3-b 

e R3-c (160; 200; 80; 40 e 10 minutos respectivamente), conforme já discriminado na 

tabela 4.7. 

Nas figuras 4.27, 4.28, estão mostrados os gráficos da σmx para cada ciclo 

térmico aplicado na sinterização da formulação D2A.  

As amostras que foram aplicadas o ciclo térmico R1 (1350 oC) apresentaram os 

maiores resultados médios de σmx, que ficou em 89 MPa, como também os maiores 

valores de E (57 GPa).  

Observando os gráficos gerados existe uma tendência para a obtenção de valores 

decrescentes de σmx à medida que aumentamos a temperatura do ciclo térmico 

aplicado, ver figura 4.27, em concordância também com a tendência progressiva de 
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densificação. Para o valor de E, foi observada uma tendência de crescimento quando 

aumentamos as temperaturas de sinterização, ciclos R1-1350 oC, R2-1400 oC e R3-1450 

oC, porém ao aplicar o ciclo térmico R4-1500 oC o módulo de rigidez da amostra 

diminuiu, acompanhando um registro de expansão e menor densificação nesta 

temperatura.  

Comparando os ciclos térmicos R3, R3a e R3b, onde foi aplicado a temperatura 

de 1450 oC com 120, 160 e 200 minutos de permanência no patamar, respectivamente, 

houve uma tendência diminuição nos resultados de σmx, de 55 MPa para 47 MPa, 

figura 4.28. Para o valor de E, houve uma diminuição dos valores para o tempo de 

permanência de 200 (ciclo térmico R3b). Para menores tempos de permanência no 

patamar de 1450 oC (ciclos térmicos R3-a-80min, R3-b-40min e R3-c-10min), houve 

uma tendência a aumentar o σmx, figura 4.28 e uma diminuição dos valores de E. 

Figura 4.27-Gráfico referente a formulação D2A e Tensão de resistência à flexão σmx 

[MPa] x Tratamentos (R1-1350 oC, R2-1400 oC, R3-1450 oC e R4-1500 oC). Valores 

médios. 

 

 
 

 

Na figura 4.29 (tabela 4.22, anexo I), está plotado o gráfico da σmx da 

formulação D2AZ5 e respectivos ciclos térmicos aplicados na sinterização. As amostras 

que foram aplicadas o ciclo térmico R6 (1600 oC, 120 minutos de permanência) 

apresentaram os maiores resultados médios de σmx, que ficou em 64 MPa, com E em 

27 GPa. 
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Figura 4.28-Gráfico referente a formulação D2A com tratamento R3-1450 oC, 120 min, 

com mudança de permanência: Tensão de resistência à flexão σmx [MPa] x Tempo no 

Patamar (R3, R3a-160min, R3b-200min, R3-a-80min, R3-b-40min e R3-c-10min). 

Valores médios. 

 
 

Observando os gráficos gerados existe uma condição de proporcionalidade entre 

amostras com maiores densificações tendendo para também maiores σmx, conforme 

dilatometria conforme a figura 4.13 e o gráfico da figura 4.29. Comparando os ciclos 

térmicos R5 e R5-c, aplicado 1550 oC com 120 e 10 minutos de permanência no 

patamar respectivamente, houve um aumento nos valores resultantes de σmx e E, ver 

gráfico da figura 4.29. 

Analogamente comparando os ciclos térmicos R4 e R4-c, aplicado 1500 oC com 

120 e 10 minutos de permanência no patamar respectivamente, houve um aumento nos 

valores resultantes de σmx e E, ver gráfico da figura 4.29 (tabela 4.22, anexo I). 

Os resultados do ensaio de resistência a flexão da formulação D2AZ10 e 

respectivos ciclos térmicos aplicados na sinterização estão plotados no gráfico da figura 

4.30 (gerado através da tabela 4.23, anexo I). As amostras que foram aplicadas o ciclo 

térmico R4 (1500 oC, 120 minutos de permanência) apresentaram os maiores resultados 

médios de σmx, que ficou em 67 MPa, com E igual a 26 GPa.  

Comparando os ciclos térmicos R3 e R3-c, aplicado 1450 oC com 120 e 10 

minutos de permanência no patamar respectivamente, houve aumento do σmx de 63 

MPa para 70 MPa. No ciclo R2 (1400 oC) foi também foi variado o tempo de 

permanência no patamar de 120 minutos (ciclo R2) para 10 minutos (ciclo R2-c), 
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variando os valores médios registrados nas amostras de 67 MPa para 63 MPa (figura 

4.30).   

Figura 4.29-Gráfico referente a formulação D2AZ5 com os diversos tratamentos: 

Tensão de resistência à flexão σmx [MPa] x Tratamentos (R3-1450 oC, R4-1500 oC, 

R5-1550 oC, R6-1600 oC, R5-c-1550 oC e R4-c 1500 oC ambos com 10 min de 

permanência no patamar). Valores médios. 

 
 

 

Figura 4.30-Gráfico referente a formulação D2AZ10 com os diversos tratamentos: 

Tensão de resistência à flexão σmx [MPa] x Tratamentos (R2-1400 oC, R2,5-1430 oC, 

R3-1450 oC, R4-1500 oC, R2-c-1400 oCe R3-c-1450 oC com 10 min de permanência no 

patamar). Valores médios. 
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4.4.3.3 Resultados gerais comparativos de σmx: séries D1A e D2A 

Maiores valores de σmx: na tabela 4.24 e figura 4.31 estão mostrados os maiores 

valores de σmx, relacionadas com todas as formulações sinterizadas. O menor valor 

encontrado de 49 MPa, registrado à partir de ensaios nas amostras de código R4D1A.  

 

Tabela 4.24-Maiores valores de σmx, resultados envolvendo todas as formulações 

estudadas.  

 

Código D [%] A[%] Z[%] Tratamento σmx 

[MPa] 

 

s Temperatura  

no Patamar [oC] 

Tempo de 

 Permanência 

[min] 

R6 D1AZ10 10 80 10 1600 120 115 7 

R6 D1AZ5 10 85 5 1600 120 98 14 

R1 D2A 25 75 - 1350 120 89 16 

 

 

Figura 4.31-Gráfico dos maiores valores das médias da σmx, entre todas as formulações 

estudadas.  

 

 

 
 

 

Maiores e menores valores de E [GPa]: na tabela 4.25, estão mostrados os 

menores valores do módulo de elasticidade E, relacionados com todas as formulações 

sinterizadas. O maior valor encontrado de 57 GPa, na amostra de código R1D2A. 

 



101 
 

Tabela 4.25-Maiores e menores valores de E, resultados envolvendo todas as 

formulações estudadas.  

Código D 

[%] 

A 

[%] 

Z 

[%] 

Tratamento  

E  

 
Temperatura  

no Patamar  
[oC] 

Tempo de 

 Permanência 
[min] [GPa] s 

R1 D2A 25 75 - 1350 120 57 9 

R2 D2A 25 75 - 1400 120 39 6 

R4 D2AZ5 25 70 5 1500 120 33 6 

R3b D2A 25 75 - 1450 200 7 2 

R5 D1A 10 90 - 1550 120 14 1 

R5,5 D1AZ10 10 85 5 1560 120 14 3 

 

4.4.4 Microdureza [HV] 

Seguindo o procedimento experimental, as análises de microdureza foram 

executadas para todas as formulações das séries: D1A e D2A, com cada série sendo 

composta pelas formulações descritas na tabela 3.3. 

4.4.4.1 Resultados da série D1A  

Nas figuras 4.32, 4.33 e 4.34 estão mostradas os resultados dos ensaios de 

microdureza das formulações que compõe a série D1A. Na figura 4.32 (gerado pela 

tabela 4.26, anexo II) estão os resultados dos ensaios de microdureza das amostras da 

formulação D1A e respectivos ciclos térmicos empregados. A maior média de 

microdureza foi alcançada um valor de 1662 HV e correspondeu ao ciclo térmico R6, 

que coincide com a maior densificação atingida, conforme está mostrado na 

dilatometria, figura 4.12. Observamos uma tendência para o aumento da microdureza ao 

aumentarmos a temperatura de sinterização, ver gráfico da figura 4.32, seguindo 

também o perfil de densificação na dilatometria. A variação da mudança do tempo de 

permanência para o ciclo R6 (1600 oC), de 120 minutos no patamar para 10 minutos 

(ciclo R6-c), gerou resultados de microdurezas menores, com um valor médio de 983 

HV.   

Na figura 4.33 estão mostrados os resultados das microdurezas das amostras da 

formulação D1AZ5, e seus respectivos ciclos térmicos empregados na sinterização 

(tabela 4.27, anexo II). Os maiores valores das microdurezas estão relacionados com o 
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ciclo térmico R6 (1600 oC), 1489 HV, coincidindo também com o ciclo de maior 

densificação (figura 4.12).  

Figura 4.32-Gráfico referente aos resultados da média da microdureza x tratamentos 

térmicos da formulação D1A. (R4-1500 oC; R5-1550 oC; R6-1600 oC e R6-c- 1600 oC 

com 10 minutos de permanência). 

 

 
 

Foi observada uma tendência para o aumento da microdureza ao aumentarmos a 

temperatura de sinterização, ver gráfico da figura 4.33. A variação da mudança do 

tempo de permanência para o ciclo R5 (1550 oC), de 120 minutos no patamar para 10 

minutos (ciclo R5-c), gerou microdurezas menores, atingindo um valor médio de 950 

HV, mesma ocorrência para a variação estudada do ciclo R6 para o ciclo R6-c (1600 

oC). 

Figura 4.33-Formulação D1AZ5: gráfico da média das microdurezas x 

tratamentos térmicos. R4-1500 oC; R5-1550 oC; R6-1600 oC, R5-c-1550 oC e R6-c-1600 
oC (ambos com 10 minutos de permanência). 
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Na figura 4.34, estão plotados os resultados das microdurezas da formulação 

D1AZ10 e respectivos tratamentos térmicos (tabela 4.28, anexo II). O maior valor 

registrados foi de 1216 HV, referente ao ciclo térmico R5,5 (1560 oC), como esperado, 

conforme traçado da curva dilatométrica (figura 4.12). Para o ciclo com maior 

temperatura R6, o valor atingido da microdureza foi menor, porem com diferenças 

pequenas em relação ao ciclo R5,5, podendo ser imputada a expansão dos gases no 

processo de sinterização.   

Figura 4.34-Formulação D1AZ10: gráfico da média das microdurezas x tratamentos 

térmicos. R3-1450 oC, R5,5-1560 oC, R6-1600 oC, R5,5-c-1560 oC com 10 min. 

 

 

 

 

4.4.4.2 Resultados da série D2A 

Nas figuras 4.35, 4.36 e 4.37 estão mostrados os resultados dos ensaios de 

microdureza das formulações que compõe a série D2A (tabelas 4.29, 4.30 e 4.31, anexo 

II). Para a formulação D2A, aplicamos ciclos térmicos com variação do tempo de 

permanência no patamar, para análise comparativa.  

Através da figura 4.35 estão discriminados os resultados dos valores médios das 

microdurezas da formulação D2A. Para os tratamentos com o mesmo tempo de 

permanência no patamar de 120 minutos, quais sejam: R1 (1350 oC); R2 (1400 oC); R3 

(1450 oC) e R4 (1500 oC), os valores de microdureza mostrados no gráfico da figura 

4.35, estão em coerência com os resultados da curva dilatométrica (figura 4.13). 
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 O maior valor médio da microdureza ficou em 1393 HV. Nos tratamentos com 

mudança de permanência no patamar de 1450 oC (ciclo térmico R3), os valores 

resultantes de dureza não ultrapassaram o valor máximo de 1393 HV, (gráfico da figura 

4.35). 

 

Figura 4.35-Formulação D2A: gráfico das médias das microdurezas x temperaturas dos 

tratamentos térmicos com 120 minutos de permanência; R1(1350 oC); R2(1400 oC); 

R3(1450 oC); R4(1500 oC) e com variação de permanência; R3a (160); R3b (200); R3-a 

(80); R3-b(40) e R3-c(10 minutos). 

 

 
 

 

Para a formulação D2AZ5, os resultados das médias de microdureza estão 

mostrados na figura 4.36, com os melhores valores para os ciclos R4 (1500 oC) e R6 

(1600 oC), 1596 HV e 1594 HV respectivamente, índices com coerência em relação a 

dilatometria (figura 4.13).  

No caso da variação da mudança do tempo de permanência no patamar para o 

ciclo R5, de 120 minutos para10 minutos, ciclo térmico R5-c, o valor de microdureza 

caiu de 1581 HV para 1514 HV. Os valores em todos os patamares de temperaturas de 

sinterização são muito interessantes e com médias maiores que 1000 HV, valores que 

atendem a fabricação de componentes estruturais e que a dureza é importante (QUINN 

et al. 2004; CALLISTER, 2002; CORAMANT, 1994). 

Os resultados das médias de microdureza da formulação D2AZ10 estão 

mostrados na figura 4.37, com os melhores valores para os ciclos R2,5 (1430 oC) e R3 

(1450 oC), 1320 HV e 1435 HV respectivamente, índices com coerência em relação a 

dilatometria, ver figura 4.13. 
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Figura 4.36-Formulação D2AZ5: gráfico dos resultados das médias das microdurezas 

das amostras sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R3 (1450 oC); R4 

(1500 oC); R5 (1550 oC); R6 (1600 oC); R4-c (1500 oC) e R5-c (1550 oC) ambos com 10 

min de permanência). 

 

 

 
 

 

Figura 4.37-Formulação D2AZ10: gráficos dos resultados das médias das microdurezas 

das amostras sinterizadas, com os tratamentos térmicos com 120 minutos de 

permanência: R2 (1400 oC); R2,5 (1430 oC); R3 (1450 oC); R4 (1500 oC) e R2-c (1400 
oC); R3-c (1450 oC), ambos com 10 minutos de permanência no patamar. 

 

 
 

4.4.4.3 Resultados gerais comparativos dos valores de microdurezas: séries D1A e D2A 

Maiores valores de microdurezas: na tabela 4.32 e figura 4.38 estão mostrados 

os três maiores valores de microdurezas relacionadas com todas as formulações 

sinterizadas. O menor valor encontrado de 950 HV, registrado a partir de ensaios nas 

amostras de código R6-c D1A. 
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Tabela 4.32-Maiores valores de microdurezas, resultados envolvendo todas as 

formulações estudadas.  

 

Código D 

[%] 

A 

[%] 

Z 

[%] 

Tratamento Microdureza 

[HV] 

 

s 
Temperatura  

no Patamar 
[oC] 

Tempo de 

 Permanência 
[min] 

R6 D1A  10 90 - 1600 120 1662 337 

R4 D2AZ5 25 70 5 1500 120 1596 283 

R6 D1AZ5 10 85 5 1600 120 1498 222 

 

 

Figura 4.38-Gráfico dos três maiores valores das médias das microdurezas, entre todas 

as formulações estudadas. 

 

 
 

Menores valores de microdurezas: na tabela 4.33 e figura 4.39 estão mostrados 

os três menores valores de microdurezas relacionadas com todas as formulações 

sinterizadas.  

 

Tabela 4.33-Menores valores de microdurezas, resultados envolvendo todas as 

formulações estudadas.  

Código D 

[%] 

A 

[%] 

Z 

[%] 

Tratamento Microdureza 

[HV] 

 

s 
Temperatura  

no Patamar 
[oC] 

Tempo de 

 Permanência 
[min] 

R5-c D1AZ5 10 85 5 1550 10 980 116 

R6-c D1A 10 90 - 1600 10 950 147 

R2-c D2AZ10 25 65 10 1400 10 948 130 
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Figura 4.39-Gráfico dos três menores valores das médias das microdurezas, entre todas 

as formulações estudadas. 

 

 

4.4.5 Tenacidade à fratura  

Para a análise da tenacidade à fratura (KIC), foram selecionadas amostras com 

maiores e menores valores de microdurezas e resistência a flexão, para ambas as séries 

estudadas, D1A e D2A. Os resultados gerais para maiores e menores valores de KIC, 

estão discriminados na tabela 4.34. Nas tabelas 4.35, 4.36, 4.37 e 4.38, estão mostrados 

os resultados parciais das tenacidades à fratura, para cada série estudada separadamente, 

relacionados com os valores das propriedades mecânicas microdureza e resistência a 

flexão.      

4.4.5.1 Tenacidade à fratura, resultado geral, maiores e menores valores  

Conforme o resultado geral discriminado na tabela 4.34, o maior valor 

encontrado foi na formulação R1 D2A, KIC aproximadamente igual a 3,8 MPa.m1/2, que 

de acordo com a micrografia da figura 4.49, apresentou poros com tendência a formato 

ovalado, com baixa intercomunicação, sem cantos vivos, situação que dificulta a 

evolução das trincas, podendo explicar o mais alto valor encontrado da tenacidade, 

dentre as amostras estudadas. Na amostra foi encontrado predominância da fase 

corundum, conforme DRX figura 4.18, assim como o modulo de elasticidade igual a 57 

GPa maior dentre todas as formulações, a microdureza igual a 1356 HV, e σmx igual a 

89 MPa, valores que atestam intermédios comparados com: Al2O3; ZrO2 PSZ; ZrO2 

TSZ; mulita; quartzo (tabela 2.6).  
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De acordo com o perfil do gráfico dilatométrico, figura 4.13, a região do ciclo de 

tratamento térmico para esta formulação se encontra na segunda fase de sinterização, 

portanto ainda não atingindo a densificação máxima.  

 A formulação R4 D1A, teve como resultado um KIC médio de 1,5 MPa.m1/2, 

dentre os estudados, o menor valor, conforme registrado na tabela 4.34. De acordo com 

a micrografia mostrada na figura 4.44, a amostra apresentou poros com baixa 

intercomunicação, formato irregular com cantos vivos, concentrando tensões situação 

que facilita a evolução das trincas, com uma PA em 10,8% e AA em 3,6%, valores altos 

em relação a outras amostras, condições que pode explicar o baixo valor geral da KIC. 

Nesta amostra foi registrado o módulo de elasticidade E igual a 16 GPa, um 

valor de σmx igual a 49 MPa, e a microdureza em 1469 HV, e de acordo com DRX, 

figura 4.14, as fases predominantes encontradas foram corundum e mulita, podendo 

explicar o alto valor de microdureza dentre os vários resultados encontrados. O ciclo 

térmico empregado na sinterização destas amostras não corresponde ao ponto de maior 

densificação.  

 Nas formulações selecionadas para estudo de tenacidade, foi observada uma 

relação de proporcionalidade entre maiores valores de σmx e E com também maiores 

valores de KIC, conforme mostrado no gráfico KIC x E (figura 4.40), conforme também 

em algumas pesquisas (HANNINK et al. 2000; GONZAGA, 2007). 

 Os valores encontrados da KIC nas formulações selecionadas para cálculo estão 

com as amplitudes dentro dos valores encontrados em estudos e na literatura (ver tabela 

2.6)  

 

Tabela 4.34-Maiores e menores valores de tenacidade à fratura (KIC), resultados 

envolvendo todas as formulações estudadas. Microdureza [HV]; σmx [MPa]; E [GPa]; 

KIC[MPa.m1/2] e s desvio padrão. 

 

Código D 

 [%] 

A 

[%] 

Z 

[%] 

Tratamento  

HV 
 

σmx 

 

E 

 

KIC [oC] [min] 

Valor  s 

R1D2A 25 75 - 1350 120 1356 89 57 3,80 0,3 

R2-c D2AZ10 25 65 10 1400 10 948 63 44 3,04 0,27 

R6 D1AZ10 10 80 10 1600 120 1186 115 28 2,50 0,17 

R4 D1A  10 90 - 1500 120 1469 49 16 1,50 0,15 

R5,5 D1AZ10 10 80 10 1560 120 1216 72 14 1,61 0,11 

R3 D2AZ10 25 65 10 1450 120 1435 69 23 1,72 0,10 
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Figura 4.40-Gráfico do resultado geral KIC x E.  

 

 
 

 

 

4.4.5.2 Tenacidade à fratura, maiores e menores microdurezas das séries D1A e D2A  

Nas tabelas 4.35 e 4.36, estão mostrados os valores de KIC das amostras com 

maiores e menores valores de microdureza das séries D1A e D2A. Tanto na série D1A 

quanto a série D2A, assim como no resultado geral, foi observado maiores valores de 

σmx e E coincidentes com uma tendência de resultados de KIC também maiores, 

relações também encontradas em diversos estudos (LU et al. 2012; GOGOTSI, 2013; 

YANG et al. 2009; HANNINK et al. 2000; GONZAGA 2007). Foi observada uma 

relação inversa entre microdureza e tenacidade à fratura nas formulações selecionadas, 

também observada por Moraes (MORAES 2004). Em algumas pesquisas foi observada 

a relação inversa direta entre microdureza e tenacidade à fratura (GHATEE et al. 2009; 

HWANG, 2006). 

Comparando os valores de KIC das formulações com mesmo ciclo térmico: R4 

D1A com R4 D1AZ5; R6 D1A com R6 D1AZ5 e R3 D2A com R3 D2AZ5, nestes 

casos houve aumento dos valores das tenacidades à fratura nas formulações com 5% de 

zircônia parcialmente estabilizada (formulações R3 D2AZ5; R4 D1AZ5 e R6 D1AZ5, 

tabelas 4.36 e 4.35, respectivamente), provavelmente pela presença de fases tetragonais 

induzindo a tenacificação por transformação martensítica, de acordo com os resultados 

de DRX, figuras 4.20 e 4.16 respectivamente. 
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Tabela 4.35-Tenacidade, KIC, para formulações da série D1A, com maiores e menores 

valores de microdurezas. Microdureza [HV]; E [GPa]; KIC [MPa.m1/2] e s desvio padrão. 

 

Código HV E  KIC 

Valor s 

R6 D1A 1662 26 2,00 0,15 

R6 D1AZ5 1489 20 2,20 0,12 

R6 D1AZ10 1186 28 2,50 0,17 

R5,5 D1AZ10 1216 14 1,60 0,11 

R6-c D1A 986 22 2,36 0,10 

R5-c D1AZ5 950 25 2,26 0,10 

R3 D1AZ10  1174 17 1,65 0,03 

 

Tabela 4.36-Tenacidade, KIC, para formulações da série D2A, com maiores e menores 

valores de microdurezas. Microdureza [HV]; E [GPa]; KIC [MPa.m1/2] e s desvio padrão. 

 

Código HV E  KIC 

Valor s 

R3 D2A 1394 23 2,21 0,10 

R4 D2AZ5 1596 33 2,23 0,25 

R3 D2AZ5 1476 33 2,32 0,18 

R3 D2AZ10 1435 23 1,72 0,10 

R4 D2A 1231 27 2,35 0,26 

R2 D2AZ5 976 44 2,81 0,64 

R2-c D2AZ10 948 44 3,04 0,27 

R2 D2AZ10 980 23 2,23 0,04 

4.4.5.3 Tenacidade à fratura, maiores e menores resistência a flexão, séries D1A e D2A  

Nas tabelas 4.37 e 4.38, estão mostrados os valores de KIC das amostras com 

maiores e menores valores de resistência a flexão das séries D1A e D2A. 

Tabela 4.37-Tenacidade, KIC, para formulações da série D1A, com maiores e menores 

valores de à flexão (σmx). σmx [MPa]; E [GPa]; KIC [MPa.m1/2] e s desvio padrão.  

 

Código σmx E  KIC 

Valor s 

R6 D1A 77 26 2,00 0,15 

R6 D1AZ5 98 20 2,20 0,12 

R6 D1AZ10 115 28 2,50 0,17 

R4 D1A 49 16 1,5 0,15 

R4D1AZ5 64 16 1,60 0,43 

R5,5 D1AZ10 72 14 1,61 0,11 
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Tabela 4.38-Tenacidade, KIC, para formulações da série D2A, com maiores e menores 

valores de resistência à flexão (σmx). σmx [MPa]; E [GPa]; KIC [MPa.m1/2] e s desvio 

padrão.  

Código σmx E  KIC 

Valor s 

R1 D2A 89 57 3,80 0,30 

R4-c D2AZ5 77 18 2,10 0,15 

R3-c D2AZ10 70 25 2,40 0,14 

R3a D2A 47 18 1,90 0,23 

R3 D2AZ5 53 33 2,60 0,15 

R2,5 D2AZ10 61 22 2,19 0,31 

 

4.4.6 Micrografias através do MEV 

Estão relacionados a seleção dos resultados das micrografias das formulações e 

respectivos tratamentos térmicos com propriedades que consideramos importantes para 

o nosso estudo, com maiores e menores índices resultantes entre todas as amostras 

trabalhadas, conforme tabela 4.39.  

Foram também selecionados os maiores e menores valores de KIC medidos, que 

são respectivamente as amostras R1 D2A e R4 D1A, 3,8 MPa.m1/2e 1,5 MPa.m1/2 

respectivamente. 

 

 

Tabela 4.39-Maiores e menores valores das propriedades: microdureza; σmx; e μreal. 

 

 

Propriedade Série D1A  Valor  Série D2A Valor  

Maior HV R6 D1A 1662 R4 D2AZ5 1596 

Menor HV R6-c D1A 950 R2-c D2AZ10 948 

Maior σmx [MPa] R6 D1AZ10 115 R1 D2A 89 

Menor σmx [MPa] R4 D1A 49 R3b D2A  47 

Maior μreal [g/cm3] R4 D1A 3,4 R4-c D2AZ5 3,1 

Menor μreal [g/cm3] R4 D1AZ5 3,1 R5 D2AZ5 2,9 

 

4.4.6.1 Micrografias da série D1A 

A série D1A é composta pelas formulações: D1A; D1AZ5 e D1AZ10, conforme 

mostrado na tabela 3.3, que para cada formulação foi aplicado os ciclos térmicos em 

função dos resultados dos ensaios dilatométricos, com temperaturas no patamar, taxa de 
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aquecimento e permanência como mostrado na tabela 4.6. Esta série apresentou os 

maiores valores dentre todas as formulações sinterizadas no que se refere às 

propriedades de microdureza Vickers, σmax e μreal.    

As micrografias da série D1A, com maiores e menores microdurezas Vickers 

estão mostradas nas figuras 4.41 e 4.42, que correspondem às amostras R6 D1A (1600 

oC com 120 minutos no patamar) e R6-c D1A (1600 oC com 10 minutos no patamar), 

respectivamente.  

A partir da figura 4.41, estão registradas as micrografias da formulação D1A 

sinterizada através do ciclo térmico R6 (temperatura do patamar em 1600 oC), que está 

localizado em uma região de grande densificação, após o primeiro pico de máxima 

contração à 1500 oC, conforme dilatometria (figura 4.12), favorecendo ao aumento da 

microdureza, podendo explicar o alto valor médio encontrado de 1662 HV, e 

apresentando uma superfície visualmente com o processo de sinterização finalizado. 

Na região do histograma (figura 4.41 c) a freqüência maior de poros é menor que 

1 μm e com uma densidade 0,08 p/μm2, que favorece a uma menor penetração do 

indentador, podendo explicar também o alto valor da microdureza.  

As análises das micrografias com EDS, em sua maioria, foram detectados as 

presenças dos compostos Al2O3, SiO2, como esperado.  

A mulita e silimanite foram as fases com maior predominância, 38% e 48%, 

respectivamente, podem também explicar o maior valor de microdureza encontrado.  

Nestas amostras o valor da Md μapa ficou em 3,1 g/cm3, com uma razão entre a 

μapa/μteor igual a 86% (ver Anexo III, tabela 4.43), a média da σmx em 77 MPa, a PA 

em 3,1%, a AA em 1,0% e a KIC igual a 2,0 MPa.m1/2. 
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Figura 4.41-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D1A, sinterizadas através do tratamento térmico R6 (1600 oC taxa 5 oC/min 

e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 8kx; c) Histograma de 

poros da figura b. 

 

a)   

 

b) 

 
 

 

c) 

 
 

 

 

As micrografias da formulação D1A estão mostradas na figura 4.42, sinterizada 

através do ciclo térmico R6-c, que também está localizada em uma região de grande 

densificação, após o primeiro pico de máxima contração à 1500 oC (dilatometria, figura 

4.12), porém em função do menor tempo de permanência (10 minutos) a amostra 

apresentou um valor de porosidade aparente PA de 8,3%, e AA de 2,7%, maiores que a 

amostra com de maior microdureza (R6 D1A), fato que pode explicar um menor valor 

de microdureza (983 HV).  
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Na região micrografada os poros em geral apresentam formatos irregulares com 

intercomunicação (figura 4.42 b, setas vermelhas), com uma frequência maior abiaxo de 

1 μm e com uma densidade de porosidade de 0,12 p/μm2 (figura 4.42 c), um valor maior 

comparando com a amostra analisada anteriormente de maior microdureza (R6 D1A- 

figura 4.41 c),   fator que favorecem a penetração do indentador diminuindo o valor 

médio da microdureza. As análises das micrografias com EDS foram detectadas em sua 

maioria a presença dos compostos alumina e silício, como esperado. As fases 

predominantes detectadas nesta amostra foram: corundum, mulita, e silimanite, com os 

percentuais de 63% e 29% e 7% respectivamente, porém o baixo tempo de permanência 

pode ter contribuído para a sinterização não se completar totalmente, podendo ter 

propriciado a baixa dureza deste compósito, comparado com a amostra de maior dureza 

(R6 D1A). Nestas amostras o valor da Md μapa ficou em 3,0 g/cm3, e com uma razão 

entre a μapa/μteor igual a 83% (ver Anexo III, tabela 4.43), a média da σmx em 76 

MPa, a PA em 8,3%, AA em 2,7% e KIC igual a 2,36 MPa.m1/2. A alta porosidade 

aparente também pode explicar o baixo valor de microdureza, pois também facilita a 

penetração do indentador. 

Figura 4.42-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D1A, sinterizadas através do tratamento térmico R6-c (1600o C taxa 5o 

C/min e permanência de 10 minutos), com os aumentos: a) 1kx: c) 8kx e c) Histograma 

de poros da figura b. 

a)   

 

b) 
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c) 

 
 

 

Ainda na série D1A, as micrografias, com maiores e menores σmx estão 

mostradas nas figuras 4.43 e 4.44, e correspondem às amostras R6 D1AZ10 (1600 oC, 

taxa de 5 oC/min e com 120 minutos no patamar) e R4 D1A (1600 oC, taxa de 5 oC/min 

e com 120 minutos no patamar), respectivamente. 

Na figura 4.43, estão mostradas as micrografias na região da fratura com três 

ampliações da amostra da formulação D1AZ10 aplicado o ciclo térmico R6, com uma 

boa uniformidade do processo de sinterização, atestada pela análise dilatométrica, ponto 

de máxima densificação (1600 oC, figura 4.12).  

Visualmente a porosidade apresenta uma baixa intercomunicação, na região 

captada, com formato sem cantos vivos e morfologia com tendência similar a uma 

forma ovalada e arredondada, com freqüência maior de poros abaixo de 2 μm, e 

densidade de porosidade na região estudada de 0,04 p/μm2  (figura 4.43 d), situação que 

melhora a σmx e a KIC (2,5 MPa.m1/2).  

Os poros com baixa intercomunicação são interessantes, pois podem funcionar 

como tenacificadores evitando a progressão das trincas, assim como a sua morfologia 

com perfis arredondados também favorece a distribuição de tensão, melhorando a 

resistência mecânica.  

A PA com 0,5% e a AA com 0,1%, indicam poucos pontos concentradores de 

tensão, ocorrência que retarda o início da fratura no ensaio de resistência a flexão. 

Quanto menor a existência de poros, ou menor o seu diâmetro maior é a densificação do 

compósito melhorando a resistência mecânica.  
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Nestas amostras o valor de microdureza ficou com a média de 1186 HV, o valor 

da Md μreal ficou em 3,3 g/cm3, com uma razão entre a μapa/μteor igual a 84% (ver 

Anexo III, tabela 4.43).  

O MEV com EDS detectou a presença de alumínio, silício e zircônia, como 

esperado. As fases com maior incidência foram a mulita (36%), corundum (32%), e 

silimanite (25%), podendo explicar também o valor mais alto de resistência a flexão 

dentre as formulações estudadas.  

 

Na figura 4.44, estão mostradas as micrografias na região da fratura da amostra 

da formulação D1A, referente à aplicação do ciclo térmico R4 (1500 oC, taxa 5 oC/min e 

permanência de 120 minutos).  

Visualmente a porosidade apresenta uma baixa intercomunicação na região 

captada, com formato irregular (figura 4.44 b, setas vermelhas) e com cantos vivos, 

situação que concentra tensões, com uma densidade de poros de 0,08 p/μm2 (figura 4.44 

c), duas vezes maior que a amostra R6 D1AZ10, situação que piora os valores de σmx, 

podendo explicar o baixo valor encontrado. Ainda conforme histograma mostrado na 

figura 4.44 c, a freqüência maior de poros está abaixo de 1,5 μm, situação que pode 

explicar um dos dois melhores valores de Md μreal (3,4 g/cm3), da série D1A.  

A PA com valores altos de 10,8% e AA com 3,6%, indica pontos concentradores 

de tensão, ocorrência que aumenta a possibilidade do início da fratura no ensaio de 

resistência a flexão, baixando os seus valores, como registrado nos ensaios, assim como 

um valor menor dentre os estudados de KIC (1,5 MPa.m1/2).  

Nestas amostras foram constatados valores médios de microdureza maior que 

1000 HV (registrando um índice médio de 1467 HV). O MEV com EDS detectou em 

sua maioria a presença de alumínio e silício, como esperado. As fases com maior 

incidência foram corundum e mulita, com 37% e 28% respectivamente. 
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Figura 4.43-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D1AZ10, sinterizadas através do tratamento térmico R6 (1600 oC taxa 5 
oC/min e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 5kx; c) 8kx e d) 

Histograma de poros da figura c. 

 

 

 

a)  

 
 

b)  

 

 

 

 

c)  
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d)  

 
 

 

 

 

Figura 4.44-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D1A, sinterizadas através do tratamento térmico R4 (1500o C taxa 5o C/min 

e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 1kx ; b) 8kx e c) Histograma de 

poros da região na figura b.   

 

 

a)  

 
 

b)  
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c)  

 
 

 

 

As micrografias com maiores e menores μreal, da série D1A, estão mostradas 

nas figuras 4.44 e 4.45, e correspondem às amostras R4 D1A e R4 D1AZ5 (1500 oC, 

taxa de 5 oC/min e com 120 minutos no patamar), respectivamente.  

Na figura 4.45, estão mostradas as micrografias na região da fratura da amostra 

da formulação D1AZ5, aplicado o ciclo térmico R4.  

Visualmente a porosidade na região da fratura apresenta uma baixa 

intercomunicação na região captada, com alguns poros com dimensões acima de 5 μm e 

com formato irregular (figura 4.45 a e b, setas vermelhas), situação que diminui o Md 

μreal (3,1 g/cm3), como também a sua resistência mecânica (σmx de 64 MPa e KIC igual 

a 1,60 MPa.m1/2).  

A PA nestas amostras ficou com média de 3,2%, e AA de 1,1%, e microdureza 

com um valor de 1103 HV. O MEV com EDS detectou em sua maioria a presença de 

alumínio, silício e em menor percentual de zircônia, como esperado.  
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Figura 4.45-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D1AZ5, sinterizadas através do tratamento térmico R4 (1500 oC taxa 5o 

C/min e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 3kx; b) 8kx. 

a)  

 
 

b)  

 

 

 

4.4.6.2 Micrografias da série D2A 

 

A série D2A é composta pelas formulações: D2A; D2AZ5 e D2AZ10, conforme 

mostrado na tabela 3.3, para cada formulação foi aplicado vários ciclos térmicos de 

acordo com os resultados da dilatometria, mostrados na tabela 4.7. 

As micrografias da série D2A, com maiores e menores microdurezas Vickers 

estão mostradas nas figuras 4.46 e 4.48, que correspondem às amostras R4 D2AZ5 

(1500 oC com 120 minutos no patamar) e R2-c D2AZ10 (1400 oC com 10 minutos no 

patamar), respectivamente.  

Na figura 4.46 estão mostradas as micrografias da formulação D2AZ5 

sinterizada através do ciclo térmico R4, apresentando uma superfície com irregularidade 

de relevo (aumento 500x e 10kx), e com o processo de sinterização finalizado.  

Visualmente a porosidade apresenta em sua maioria um perfil tendendo ao esférico, 

com menores índices de alongamento da sua forma. Na região micrografada os poros 

em geral apresentaram os diâmetros com maior freqüência com valores menores que 0,5 

μm, com uma densidade de poros de 0,08 p/μm2 (figura 4.46 c), e com uma incidência 

baixa de poros maiores, mostrados na figura 4.46 a, indicado por setas vermelhas, 

fatores que podem explicar o valor mais alto de microdureza e KIC, da série  D2A.  
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A temperatura R4 (1500 oC), se aproxima do valor ótimo para densificação, 

conforme ensaio dilatométrico mostrado na figura 4.13, e atestado pelo maior valor de 

microdureza médio da série D2A, 1596 HV. De acordo com o difratograma, figura 4.20, 

os picos das seguintes fases foram detectadas: mulita com maior incidência, depois 

corundum, e com menores frequências os picos de zircônia com estrutura tetragonal, 

com os percentuais respectivos: 62%; 33% e 5% (tabela 4.17), fases densas e com 

propriedade de dureza alta, fatores que podem ter contribuído para o resultado final de 

microdureza mais alto dentre os compósitos desta série.   

As análises das micrografias com EDS estão mostradas na figura 4.47, e foram 

detectados a presença dos compostos Al2O3, SiO2 e do elemento Zr. Nestas amostras o 

valor da Md μapa ficou em 3,0 g/cm3 correspondendo a 94% da μteor (ver tabela 4.43 

no Anexo III), a média da σmx em 58 MPa e a KIC igual a 2,23 MPa.m1/2. O valor da 

microdureza maior que o da amostra sinterizada através da aplicação do ciclo térmico 

R3 (1450 oC), pode ser explicada pela regularidade de dimensão dos poros e menor 

intercomunicação entre eles, além de outros fatores.  

Figura 4.46-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D2AZ5, sinterizadas através do tratamento térmico R4 (1500 oC taxa 5 
oC/min epermanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 500x; b) 10kx e c) 

Histogram de poros da figura b.  

a) 

 
 

b) 
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c) 

 
 

 

 

Figura 4.47-Micrografias através do MEV com EDS da amostra na região de fratura da 

formulação D2AZ5, sinterizadas através do tratamento térmico R4 (1500o C taxa 5o 

C/min e permanência de 120 minutos), pontos: a) Espectro 12 eb) Espectro 22.  

a)  
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Na figura 4.48, estão mostradas as micrografias da formulação D2AZ10 

sinterizada através do ciclo térmico R2-c (patamar 1400 oC, com 10 minutos de 

permanência). Visualmente a porosidade apresenta uma mescla com perfil alongado e 

alguns próximo ao ovalado, fato que pode explicar uma influência na tenacificação (KIC 



123 
 

igual a 3,0 MPa.m1/2), com uma pequena intercomunicação entre poros (figura 4.48 a e 

b).  

Na região micrografada os poros em geral apresentaram os diâmetros com maior 

freqüência com valores menores que 1,5 μm, com uma densidade de 0,66 p/μm2 ( figura 

4.48 c), fator que podem explicar o valor mais baixo de microdureza da série D2A, visto 

que a amostra desta série com maior microdureza apresentou densidade de poros muito 

menor (0,08 p/μm2). Nesta temperatura de tratamento (R2 = 1400 oC), conforme ensaio 

dilatométrico mostrado na figura 4.12, o comportamento do sinterizado ainda não 

atingiu a densificação máxima, fato que também pode explicar o valor mais baixo de 

dureza (948 HV), aliado também ao valor da PA com 11%, aproximadamente mais que 

o triplo do valor da amostra com maior microdureza (PA igual a 3,1% na amostra R6 

D1A, com 1662 HV). De acordo com o difratograma, figura 4.23 b, a quantificação de 

fases resultou em 94% de corundum (tabela 4.17), estrutura com alta dureza, mas a 

influência da densidade dos poros maior imputou em um valor médio menor de 

microdureza das amostras deste compósito. Ainda nestas amostras o valor da Md μapa 

ficou em 3,0 g/cm3 correpondendo a 91% da μteor (tabela 4.43 no Anexo III), a média 

da σmx em 63 MPa, AA 3,7%.  

Figura 4.48-Imagens através do MEV das amostras na região de fratura da formulação 

D2AZ10, sinterizadas através do tratamento térmico R2-c (1400 oC taxa 5 oC/min e 

permanência de 10 minutos), com os aumentos: a) 5kx; b) 8kx e c) Histograma da 

figura b.  

a) 

 
 

b) 
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c) 

 
 

 

Ainda na série D2A, as micrografias, com maiores e menores σmx estão 

mostradas nas figuras 4.49 e 4.51, e correspondem às amostras R1 D2A (1350 oC, taxa 

de 5 oC/min e com 120 minutos no patamar) e R3b D2A (1450 oC, taxa de 5 oC/min e 

com 200 minutos no patamar), respectivamente. 

Na figura 4.49, estão mostradas as micrografias na região da fratura com duas 

ampliações da amostra da formulação D2A aplicada o ciclo térmico R1. Observamos 

visualmente a região captada com regularidade de rugosidade, com uma boa 

uniformidade do processo de sinterização, atestada também pela análise dilatométrica 

através da região apontada em 1366 oC, figura 4.49 a. Visualmente a porosidade 

apresenta uma baixa intercomunicação, poros com formato sem cantos vivos e 

morfologia com tendência similar a uma forma ovalada e arredondada, com as maiores 

freqüências de poros abaixo de 1,5 μm e densidade em 0,12 p/μm2 (figura 4.49 c).  

Os poros com baixa intercomunicação são interessantes, pois podem funcionar 

como tenacificadores evitando a progressão das trincas, assim como a sua morfologia 

com perfis arredondados também favorece a distribuição de tensão, melhorando a 

resistência mecânica e o maior valor da KIC entre as amostras selecionadas (3,80 

MPa.m1/2). Quanto menor a existência de poros, maior é a densificação do compósito 

melhorando a resistência à penetração da endentação, nos ensaios de microdureza. No 

caso destas amostras o valor da Md μapa ficou em 3,0 g/cm3 que corespondeu a 98% da 

μteor (tabela 4.43 no Anexo III), a média da resistência a flexão (σmx) em 89 MPa e a 

média da microdureza em 1356 HV.         
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Conforme análise DRX, figura 4.18, as fases presentes neste sinterizado são na 

sua maioria o corundum, silimanite, com percentuais respectivos de: 84% e 15% ( 

tabela 4.17), podendo também serem responsáveis pelo valor alto de σmx, por serem 

compostos densos, aliados com  a dimensão, formato e densidade da porosidade 

encontrada (ver tabela 4.41).  

Na figura 4.50, estão mostrados as micrografias através do MEV com EDS, da 

formulação D2A aplicado o ciclo térmico R1, indicando a presença dos elementos 

Al2O3 e SiO2, ratificando o observado nos ensaios DRX, figura 4.18. 

 

 

Figura 4.49-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D2A, sinterizadas através do tratamento térmico R1 (1350 oC, taxa 5 oC/min 

e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 500x e b) 10kx e c) Histograma de 

poros da figura b. 

 

 

 

a) 

 

b) 
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c) 

 
 

 

Figura 4.50-Imagens através do MEV com EDS da amostra na região de fratura da 

formulação D2A, sinterizadas através do tratamento térmico R1 (1350o C taxa 5o C/min 

e permanência de 120 minutos), pontos: a) Espectro 1. 

 

a)  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Na figura 4.51, estão mostradas as micrografias na região da fratura e superfície 

da amostra da formulação D2A aplicada o ciclo térmico R3b (patamar 1400 oC, com 

200 minutos de permanência).  

Com o aumento de 1 kx, observamos visualmente a região captada com 

imperfeições de regularidade na região da superfície da fratura, com uma uniformidade 

do processo de sinterização entre particulados (figura 4.51 c e d), que conforme análise 

dilatométrica está em uma região de máxima densificação, na terceira etapa de 

sinterização (dilatometria, figura 4.13).  

A região micrografada, apresenta a porosidade com intercomunicação, 

morfologia irregular e alongada com cantos vivos que favorecem a evolução de 

microtrincas, concentrando tensões, podendo explicar o baixo valor de σmx (47 MPa).  

Os poros na região micrografada apresentaram freqüências de dimensões de 

poros em várias faixas (figura 4.51 e), diferente do spectro da amostra R1 D2A ( figura 
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4.49 c), que concentra a população dos poros em diâmetros menores que 1,5 μm, 

podendo explicar os valores maiores de σmx desta amostra comparando com a amostra 

R3b D2A.  

No resultado do DRX (figura 4.19) foram constatadas as fases corundum, mulita 

e silimanita, que juntamente com a característica de efetividade da sinterização e PA 

com um valor médio de 1,6 % pode explicar o valor de microdureza em 1294 HV. Nesta 

amostra a massa específica aparente ficou em 3,0 g/cm3 (98% da μteor, tabela 4.43 no 

Anexo III) e AA 0,5 %.   

Figura 4.51, Imagens através do MEV das amostras na região de fratura da formulação 

D2A, sinterizadas através do tratamento térmico R3b (1450o C taxa 5o C/min e 

permanência de 200 minutos), com os aumentos: a) 500x; b) 1kx; c) 3kx; d) 5kx e e) 

Histograma de poros da figura c. 

a) 

 
 

b) 

 
 

 

c) d) 
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e) 

 
 

 

As micrografias com maiores e menores μreal, da série D2A, estão mostradas 

nas figuras 4.52 e 4.53, e correspondem às amostras R4-c D2AZ5 (1500 oC, taxa de 5 

oC/min e com 10 minutos no patamar) e R5 D2AZ5 (1550 oC, taxa de 5 oC/min e com 

120 minutos no patamar), respectivamente. 

Na figura 4.52, estão mostradas as micrografias na região da fratura e superfície 

da amostra da formulação D2AZ5 aplicada o ciclo térmico R4-c. Com o aumento de 

8kx (figura 4.52 b), observamos visualmente a região captada com uma boa 

uniformidade do processo de sinterização entre particulados, baixa porosidade, com 

perfis irregulares alongados e sem intercomunicação, com valores entre (0,5 a 4 μm, 

setas amarelas na região micrografada, figura 4.52 b), assim como uma densidade de 

porosidade de 0,01 p/μm2, valor menor que a amostra com menor massa específica real 

(R5 D2AZ5, densidade de 0,02 p/μm2, figura 4.53). Conforme a análise dilatométrica, a 

temperatura de sinterização está em uma região próximo ao ponto de densificação 

máxima (1450 oC), caracterizações que podem explicar um maior valor de μreal de 3,1 

g/cm3, assim como o perfil da micrografia, figura 4.52 c, com região muito densa sem 

presença de poros.  

Nesta amostra também foi constatado um valor de PA de 2,0%. AA de 0,6%, 

σmx de 77 MPa, KIC igual a 2,10 MPa.m1/2, com fases presentes indicando corundum, 

zircônia monoclínica, tetragonal e mulita, figura 4.21. 
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Figura 4.52-Micrografias através do MEV da amostras na região de fratura e superfície 

da formulação D2AZ5, sinterizadas através do tratamento térmico R4-c (1500 oC taxa 5 
oC/min e permanência de 10minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 8kx; c) 3kx; d) 3kx e  

e) Histograma de poros. 

 

 

 

a) Fratura 

 
 

b) Fratura, indicação de poros  

 

 

 

 

c) fratura, com região densa  

 

 

d) Superfície  
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e)  

 
 

 

 

Na figura 4.53, estão mostradas as micrografias na região da fratura e da 

superfície da amostra da formulação D2AZ5 aplicada o ciclo térmico R5. Com o 

aumento de 1kx, observamos visualmente a região captada com imperfeições de 

regularidade na região da superfície da fratura, com uma boa uniformidade do processo 

de sinterização entre particulados (figura 4.53 b, aumento 8x), que conforme análise 

dilatométrica está em uma região após a terceira etapa de sinterização com uma pequena 

expansão em um ponto entre aproximadamente 1450 oC e 1560 oC (dilatometria, figura 

4.13), podendo explicar um valor menor de σmx.  

Na região micrografada, apresenta a porosidade com alguma intercomunicação, 

irregulares e com dimensões entre 0,5 μm a 12 μm (figura 4.53 b, indicação com setas 

brancas e marcação de linhas de cotas em amarelo), com uma densidade de poros igual 

a 0,02 p/μm2, que pode explicar o menor valor de Md μreal comparando com a amostra 

R4-c D2AZ5. No resultado do DRX (figura 4.20) foram constatadas as fases corundum, 

mulita e zircônia monoclínica e tetragonal, que juntamente com a característica de 

efetividade da sinterização e baixa porosidade aparente das amostras com um valor 

médio de 0,91% como também baixa AA (0,3%) podem explicar os bons valores de 

microdureza comparado com todas as amostras trabalhadas, 1581 HV. 

A massa específica real de 2,91 g/cm3, valor menor comparado com a amostra 

R4-c D2AZ5 (3,1 g/cm3), pode ser explicada pela expansão dos gases aprisionados na 

matriz sinterizada, gerando a porosidade interna irregular e com dimensão maior (massa 
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imersa com valor baixo), como mostrado na micrografia. No espectro do resultado do 

MEV com EDS, foram constatados preferencialmente maiores valores de alumínio, 

silício e zircônia, como esperado.   

 

Figura 4.53-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura e superfície 

da formulação D2AZ5, sinterizadas através do tratamento térmico R5 (1550o C taxa 5o 

C/min e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 1kx; b) 8kx; 3kx e 5kx 

(superfície).  

 

 

a) fratura  

 
 

 

b) Fratura  

 

 

 

c) Superfície  

 
 

 

d) Superfície 
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e)  

 
 

 

 

4.4.7 Análise comparativa das amostras selecionadas 

 A análise será efetuada aos pares e entre as amostras das séries distintas: série 

D1A e D2A, com propriedades com valores maiores, menores e com valores inversos 

(maiores x menores). Na tabela 4.40, estão relacionadas às amostras objeto da análise 

comparativa.  

Para análise comparativa foram selecionadas as amostras de cada série 

experimentada com propriedades importantes para a pesquisa. Na tabela 4.41 está 

discriminada a relação das amostras selecionadas com o resumo das propriedades e 

caracterizações para concentrar as informações, facilitando a análise, quais sejam: 

indicação ou não do ponto de máxima densificação a partir da dilatometria; média da 

massa específica aparente (Md μapa); média da razão entre massa específica aparente e 

teórica (Md μapa/μteor, gerado através do cálculo mostrado na tabela 4.43, Anexo III); 

média da porosidade aparente (Md PA); média da absorção de água (Md AA); 

incidência do percentual de fases; descrição do formato dos poros de acordo com MEV 

e informação relativa ao histograma de distribuição de diâmetros da porosidade, assim 

como a sua densidade (poros por μm2 [p/μm2]) da região observada.  
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Tabela 4.40- Relação de amostras para análise comparativa. 

 

Amostra Temperatura 

[oC] 
Taxa  

[oC/min] 
Permanência 

[min] 
  

HV σmx 

[MPa] 

KIC 

[MPa.m1/2] 

 

Maiores valores  

R6 D1A 1600 5 120 1662 - - 

R4 D2AZ5 1500 5 120 1596 - - 

R6 D1AZ10 1600 5 120 - 115 - 

R1 D2A 1350 5 120 - 89 - 

R6 D1AZ10 1600 5 120 - - 2,5 

R1 D2A 1350 5 120 - - 3,8 

 Menores valores  

R6-c D1A 1600 5 10 983 - - 

R2-c D2AZ10 1400 5 10 948 - - 

R4 D1A 1500 5 120 - 49 - 

R4 D2A 1500 5 120 - 56 - 

R4 D1A 1500 5 120 - - 1,5 

R3 D2AZ10  1450 4 120 - - 1,7 

    Maiores x Menores  

R6 D1A 1600 5 120 1662 - - 

R2-c D2AZ10 1400 5 10 948 - - 

R6 D1AZ10 1600 5 120 - 115 - 

R4 D2A 1450 5 200 - 56 - 

R4 D1A 1500 5 120 - - 1,5 

R1 D2A 1350 5 120 - - 3,8 

 

As amostras com maiores valores de microdureza: R6 D1A e R4 D2AZ5, de 

acordo com a tabela 4.41, nas duas formulações foram constatadas uma tendência 

ovalada no formato dos poros, freqüência de diâmetros de poros menor que 1 μm e 0,5 

μm, respectivamente, a densidade dos poros foi de 0,08 p/μm2 (figuras 4.41 e 4.46, 

respectivamente), média da PA e AA baixas em relação ao conjunto das amostras 

analisadas.  

Na dilatometria a região da temperatura de sinterização corresponde ao ponto de 

maior densificação para a amostra R6 D1A e muito próximo deste ponto para a amostra 

R4 D2AZ5 (figuras 4.12 e 4.13).  

A incidência maior das fases formadas foi o corundum, mulita e silimanite, com 

características de microdureza maior. Todos estes fatores conjuntamente podem ter 



134 
 

contribuído para dificultar a penetração do indentador aumentando os resultados de 

microdureza constatado no ensaio.  

 

 

Tabela 4.41-Comparativo de caracterizações das amostras selecionadas. 

 
 

 Os maiores valores de resistência a flexão (σmx) e tenacidade a fratura (KIC), 

registrados nas duas séries experimentadas foram obtidos a partir dos ensaios nas 

amostras: R6 D1AZ10 e R1 D2A, que conforme discriminado na tabela 4.41, em ambas 

as formulações os poros observados tem uma tendência ovalada, sem cantos vivos e 

baixa intercomunicação, com uma freqüência maior de diâmetros de poros com valores 

menores que 2 μm e 1,5 μm, respectivamente, a densidade de poros na região estudada 

com os valores de 0,04 e  0,12 p/μm2 (figuras 4.43 e 4.49, respectivamente), a média da 

PA e AA, são baixas em relação ao conjunto das amostras analisadas.  

Os ensaios dilatométricos das duas amostras indicam que a temperatura de 

sinterização tem coincidência e está próximo ao ponto de máxima densificação, 

respectivamente (figuras 4.12 e 4.13). Uma maior concentração das fases corundum, 

mulita e silimanite, com características mais densas e de microdureza maiores, 

conferem ao compósito uma maior resistência mecânica. Todos os fatores citados 

possivelmente contribuíram para um maior resultado nos valores de σmx e KIC, dentre 

as amostras selecionadas e experimentadas.        
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 As amostras com menores valores de microdureza de cada série são: R6-c D1A e 

R2-c D2AZ10, que de acordo com os ensaios realizados e resumidos na tabela 4.41, 

apresentaram o formato da porosidade mesclado entre irregular e alongado com 

intercomunicação, com os valores médios de PA e AA mais altos comparando com as 

amostras ensaiadas, com uma freqüência maior de diâmetros de poros com valores 

menores que 1 μm e 1,5 μm, respectivamente, e com uma densidade na região estudada 

com os valores mais altos dentre as amostras experimentadas, de 0,12 e  0,66 p/μm2 

(figuras 4.42 e 4.48, respectivamente).  

Considerando o ensaio dilatométrico, a temperatura de sinterização da amostra 

R6-c D1A coincide com o ponto de máxima densificação (figura 4.12), porém com o 

tempo no patamar de 10 minutos, e da amostra R2-c D2AZ10 não coincidiu com o 

ponto de máxima densificação (figura 4.13).  

Apesar da presença de fases mais densas e de maior resistência mecânica, 

principalmente o corundum e a mulita, a morfologia dos poros, a freqüência nos 

diâmetros citados e a densidade porosa dos compósitos, possivelmente influenciaram 

para o registro dos baixos valores médios de microdureza destes compósitos, 

comparando com o universo ensaiado. 

 Dentre os menores valores de σmx nas séries trabalhadas e selecionadas para 

esta análise, amostras: R4 D1A e R4 D2A, e de acordo com os ensaios dilatométricos 

(figuras 4.12 e 4.13), a temperatura de sinterização não coincidem com os pontos de 

máxima densificação (tabela 4.41).  

Nas duas amostras também foram constatados poros alongados, com cantos 

vivos, e especificamente na amostra R4 D2A com intercomunicação, fatores que podem 

ter contribuído para os valores baixos de σmx. Na amostra R4 D1A os valores de Md 

PA e Md AA, mais altos em relação ao universo ensaiado, podem ter contribuído para a 

evolução de microtrincas e a fratura, obtendo valores menores σmx.  

Ainda para a amostra R4 D2A a freqüência maior dos poros está na faixa de 

diâmetros maiores que 3,5 μm e com presença também em várias faixas da distribuição 

(figura 4.54), fator que pode ter contribuído também para obtenção de menores valores 

de σmx. Em ambas as amostras foram detectadas uma maior concentração das fases 

corundum, mulita, que tem características mais densas, fato que pode ter contribuído 
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para o registro de valores médios mais altos de microdurezas, comparado com outras 

formulações do universo ensaiado, 1469 HV e 1231 HV respectivamente.      

Figura 4.54-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D2A, sinterizadas através do tratamento térmico R4 (1500 oC taxa 5 oC/min 

e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 3kx e b) Histograma da 

porosidade.  

a) 

 
 

 

b)  

 
 

 

   Comparando as duas amostras selecionadas com menores KIC, R4 D1A e R3 

D2AZ10, ambas apresentaram poros com formato com cantos vivos e irregulares, e de 

acordo com o ensaio dilatométrico a primeira amostra não coincide com a máxima 

densificação, a segunda com coincidência porem com uma freqüência maior de 

dimensão de poros em um valor menor ou igual a 2,0 μm e com uma presença de 
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freqüência em várias faixas de diâmetros de poros, chegando até valores maiores que 

3,5 μm (figura 4.55), fatores que podem ter contribuído para a evolução da trinca 

diminuindo o valor de KIC, comparando com os valores analisados no estudo (tabela 

4.41). Na amostra R3 D2AZ10 foi detectado uma maior concentração das fases 

corundum, mulita e silimanite, que tem características de microdurezas maiores, fato 

que pode ter contribuído para o registro de um dos valores médios mais altos de 

microdurezas, comparado com outras formulações do universo ensaiado (igual a 1435 

HV, tabela 4.31, Anexo I). 

Figura 4.55-Micrografias através do MEV da amostra na região de fratura da 

formulação D2AZ10, sinterizadas através do tratamento térmico R3 (1450 oC taxa 5 
oC/min e permanência de 120 minutos), com os aumentos: a) 3kx; b) Histograma da 

porosidade.  

a)  

 
 

 

b)  

 
 



138 
 

Para as análises entre os valores das propriedades superiores e inferiores, foram 

selecionados as amostras conforme tabela 4.40. Os resumos das propriedades 

alcançadas e informações relevantes para a análise estão discriminados na tabela 4.41.   

 Para as análises dos resultados maiores e menores de microdureza, foram 

selecionadas as amostras das duas séries, quais sejam: R6 D1A e R2-c D2AZ10, com 

microdurezas em 1662 HV e 948 HV respectivamente. Na sinterização da amostra R6 

D1A existe a coincidência com o ponto de maior densificação (figura 4.12), caso que 

não ocorre com a amostra com menor valor de microdureza, R2-c D2AZ10 (figura 

4.13). Para a amostra com menor valor de microdureza foi registrado valores altos de 

Md PA, Md AA e uma densidade de porosidade em torno de oito vezes a amostra com 

maior microdureza, valor igual a 0,66 poros/μm2 (figura 4.48), fatores preponderantes 

que contribuem para a facilidade de penetração do indentador no ensaio de microdureza. 

 Para a amostra com maior dureza a maior incidência de freqüência de poros está 

no valor de diâmetros menores ou igual a 1,0 μm (figura 4.41), diferente da amostra 

com menor microdureza (diâmetros menores ou iguais a 1,5 μm, figura 4.48). Na 

amostra com maior microdureza os poros apresentaram uma tendência ovalada diferente 

da amostra R2-c D2AZ10, que apresentou uma mescla de alongada e esférica, fator 

também que pode diminuir o valor de microdureza como foi constatado. Para a amostra 

com maior microdureza (R6 D1A), as freqüências maiores foram das fases densas 

mulita e silimanite, contribuindo também para o maior resultado neste ensaio. A 

amostra R2-c D2AZ10, com menor valor de HV, a freqüência maior da fase presente foi 

corundum, porém a densidade alta da porosidade registrada (figura 4.48) pode ter sido 

fundamental na obtenção dos valores médios mais baixos de microdureza comparando 

com o universo estudado.      

       Para as análises dos resultados maiores e menores de resistência a flexão, foram 

selecionadas as amostras R6 D1AZ10 e R4 D2A, com valores de σmx de 115 MPa e 56 

MPa respectivamente. Para a amostra com maior valor de σmx, a temperatura do 

tratamento coincide com o ponto de máxima densificação de acordo com a dilatometria 

(figura 4.12), diferente da amostra R4 D2A, situação que não coincide, contribuindo 

para diminuição da resistência mecânica do compósito (figura 4.13). A partir das 

análises das imagens através da técnica MEV, foi detectado para a amostra com maior 

valor de σmx, poros com tendência ovalada sem cantos vivos, e uma freqüência maior 
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de diâmetro de poros menor ou igual a 2,0 μm (figura 4.43), que comparando com a 

amostra de menor valor de σmx, que apresentou poros com formato irregular, com 

intercomunicação e cantos vivos, além de ter registrado uma freqüência maior nos 

diâmetros acima de 3,5 μm, como também freqüências de diâmetros de poros em várias 

faixas (figura 4.54), situações que podem ter influenciado nos resultados das médias 

mais baixas de resistência a flexão. Nas duas amostras foram detectadas maiores 

concentrações das fases corundum, mulita e silimanite (ver tabela 4.41). 

 Considerando os valores superiores e inferiores das amostras ensaiadas quanto 

aos resultados de tenacidade a fratura (KIC), R1 D2A e R4 D2A, com valores médios de 

KIC iguais a 3,8 MPa.m1/2 e  2,35 MPa.m1/2, respectivamente, foi observado que no caso 

da amostra com maior KIC a temperatura de sinterização no patamar está próxima do 

ponto de maior densificação, diferente  da outra amostra que não coincide com o ponto 

na curva de maior densificação do compósito (figura 4.13). Nas análises da imagem da 

figura 4.49, o formato dos poros da amostra com maior KIC, apresentou uma baixa 

intercomunicação, sem cantos vivos com tendência ovalada, como também uma 

freqüência maior de poros menores ou igual a 1,5 μm, diferente da amostra R4 D2A de 

menor KIC, que como já dito apresentou poros com formato irregular, com 

intercomunicação e cantos vivos, com uma incidência maior de porosidade com 

diâmetros maiores que 3,5 μm, assim como a presença de freqüências de poros em 

várias faixas de diâmetros como mostrado no histograma da figura 4.54, situações que 

podem contribuir para obtenção de valores menores de KIC. Nas duas amostras a 

freqüência maior foram das fases corundum, mulita e silimanite, conforme discriminado 

no resumo mostrado na tabela 4.41.           

5. CONCLUSÕES   

A partir do processo empregado de sinterização nesta pesquisa, do ponto de vista 

técnico é viável a utilização de diatomita particulada em compósitos com α-Al2O3 e 

ZrO2 com 3% Y2O3 para aplicações com exigências de propriedades mecânicas de 

microdureza até 1662 HV, resistência a flexão até 115 MPa, e tenacidade até 

aproximadamente 3,80 MPa.m ½. 

Ambas as séries, D1A e D2A apresentaram resultados que podem atender às 

solicitações mecânicas de microdureza, resistência a flexão e tenacidade. A série D1A 
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nos limites de: 1662 HV; 115 MPa e 2,50 MPa.m1/2. A série D2A, nos limites de: 1596 

HV; 89 MPa e 3,80 MPa.m1/2.  

Foi constatada nos difratogramas a formação de fase mulita, corundum, 

silimanita, zircônia tetragonal e monoclínica na maioria das formulações, nas duas 

séries trabalhadas: D1A e D2A. 

Os maiores valores de microdureza foram registrados nas amostras R6 D1A e 

R4 D2AZ5, coincidindo e próxima dos pontos de maior densificação das referidas 

dilatometrias. Ambas as amostras com o formato dos poros com uma tendência ovalada, 

maior freqüência de diâmetros menores que 1 μm, e uma densidade da porosidade de 

0,08 p/μm2, com incidência incidência preponderante das fases corundum, mulita e 

silimanite. Todos estes fatores podem ter contribuído para aumentar a dificuldade de 

penetração do indentador, conferindo os resultados dos valores médios mais altos de 

microdureza.  

A amostra R6 D1A obteve o maior valor geral de microdureza, 1662 HV, com 

sua composição contendo 10% de diatomita e 90% de α-Al2O3, com o ciclo térmico 

com o patamar de 1600 oC, taxa de aquecimento de 5 oC/min e 120 minutos de 

permanência. Em contrapartida a amostra R2-c D2AZ10, obteve os menores valores 

médios de microdureza, 948 HV, com o registro de valores altos de Md PA e Md AA 

(11% e 3,7%, respectivamente) e uma densidade de porosidade em torno de oito vezes a 

amostra com maior microdureza (0,66 p/μm2), fatores importantes que podem ter 

contribuído para a facilidade de penetração do indentador no ensaio de microdureza.   

O maior valor médio de σmx foi de 114 MPa, registrado na amostra de código 

R6 D1AZ10 (10% diatomita, 10% de ZrO2 e 80% de α-Al2O3), ciclo térmico com o 

patamar de 1600 oC, taxa de aquecimento de 5 oC/min e 120 minutos de permanência, 

coincidindo com o ponto de maior densificação do ensaio dilatométrico, com os poros 

com uma tendência ovalada, sem cantos vivos e baixa intercomunicação, e com uma 

freqüência maior com valores menores que 2 μm de diâmetro, densidade porosa em 

0,04 p/μm2, a média da PA em 0,5% e da AA em 0,1%, valores baixos comparando com 

as amostras estudadas. Registrado uma maior concentração das fases corundum, mulita 

e silimanite. Todos os fatores citados possivelmente contribuíram para um maior 

resultado nos valores médios de σmx.         

O maior valor de tenacidade à fratura alcançado dentre as amostras selecionadas  

foi na formulação R1 D2A (25% de diatomita, 75% de α-Al2O3, patamar de 1350 oC 

com taxa de 5 oC/min e 120 minutos de permanência), atingindo aproximadamente 3,80 
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MPa.m½. Poros com a tendência ovalada, sem cantos vivos e baixa intercomunicação, 

com uma freqüência maior com os valores menores que 1,5 μm de diâmetro, densidade 

em 0,12 p/μm2, a média da PA em 1,5% e da AA em 0,5%, valores baixos comparando 

com as amostras estudadas. Sinterização com o ponto próximo da região de maior 

densificação. Uma maior concentração das fases corundum, mulita e silimanite. Todos 

estes fatores citados podem ter contribuído para a dificuldade na evolução das 

microtrincas, gerando uma tenacidade maior, comparado com as outras amostras 

selecionadas ensaiadas.           

O menor valor da retração linear de queima foi atingido pela amostra R2-c 

D2AZ10, com um valor de 10,44%, com a formulação com 25% de diatomita, 10% 

ZrO2 parcialmente estabilizada com ítria e 65% de  α-Al2O3, ciclo térmico com um 

patamar de 1400 oC e tempo de permanência de 10 minutos.  

A pesquisa empregando um compósito sinterizado, contendo a diatomita, α-

Al2O3 e ZrO2 com 3% Y2O3, atingindo as propriedades mecânicas relatadas é inovadora 

e é possível a sua aplicação em componentes mecânicos dentro dos patamares citados 

de solicitações de exigências de microdureza, resistência a flexão e tenacidade. 

 

 

 

 

 

 

6. SUGESTÕES  

1.Estudo visando aplicação de dopantes para limitar o crescimento de grão, otimizando 

as propriedades.  

2.Estudo de alternativas de aplicação de um novo procedimento de sinterização, visando 

melhoria dos resultados das propriedades mecânicas.  

3.Sinterização de compósito com gradação de propriedades-FGM.  

4.Desenvolvimento de inserto mecânico para aplicação em componentes mecânicos 

com solicitação mecânica tribológica.  
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5.Utilização da diatomita como fonte de SiO2, para produção da fase mulita.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



143 
 

7. REFERÊNCIAS  

ACCHAR, W. Materiais Cerâmicos Caracterização e Aplicação, Editora da 

UFRN-EDUFRN, Natal, 2006.   

 

ANDRADE, I.P.S.; PASKOCIMAS C.A. et al. Scientific Investigation of Failures 

in Automotive Systems: Technical Report in Judicial Causes. Santos –SP , SAE  

International, SAE Brasil, XVII Congresso e Exposição Internacionais da 

Tecnologia da Mobilidade, paper 2008-36-0004, outubro 2008. 

 

ANDRADE, I.P.S. Metodologia de Análise e Diagnóstico de Fratura em um 

Componente Automotivo sujeito a Cargas Cíclicas Alternadas, Natal –RN, 

Dissertação (Mestrado) – Universidade Federal do Rio Grande do Norte – 

Programa de pós-graduação de ciências e engenharia mecânica- PPGCEM 

2010.111p.     

 

ANSTS, G.R.; CHANTIKUL, P.; LAWN, B.R.; MARSHALL, D.B.; A Critical 

Evaluation of Indentation Techniques for Measuring Fracture Toughness: I, Direct 

Crack Measurements. Journal American Society, v.64 [9], p.533-538, 1981. 

 

ANTOU, G.; MONTAVON, G.; HLAWKA, F. et al. Microstructures of partially 

stabilized zirconia manufactured via hybrid plasma spray process, Ceramics 

International,2005v. 31 pp. 611- 619. 

 

ANUSAVICE, K.J. Phillips materiaisdentários. 11. ed. Rio de Janeiro: Elsevier, 

2005. 

ASANABE, S. Applications of ceramics for tribological components.Tribology 

InternationalDecember 1987 Vol 20 No 6.  

 

Associação Brasileira de Normas Técnicas-Placas cerâmicas para revestimentos- 

Especificação e métodos de ensaios-NBR 13818/1997.  

ASKELAND, D. R. The science and engineering of materials. Chapman & Hall, 2ª 

edição, London, 1992. 

 

AKHTAR, F. et al. A study of the sintering of diatomaceous earth to produce 

porous ceramic monoliths with bimodal porosity and high strength, Powder 

Technology 201 (2010) 253–257. 

 

AKSEL C. The effect of mullite on the mechanical properties and thermal shock 

behavior of alumina-mullite refractory materials. Ceramics International, 2003, 

29:183-188. 

 

BALDACIM, S.A. et. al. Mechanical proprieties of ceramic composites. Journal of 

Materials Processing Technology. 2001, vol.119.  

 

BIFFI, G. O Grês Porcelanato: Manual de Fabricação e Técnicas de Emprego. Ed. 

Faenza Editrice do Brasil, 2002. 

 

 



144 
 

BERNAL M.H.B.; MATOVIC B. Mechanical properties of silicon nitride-based 

ceramics and its use in structural applications at high temperatures. Materials 

Science and Engineering A 527 (2010) 1314–1338. 

 

BRAGANÇA, S.R.; BERGMANN, C.P. Cerâmica 50 (2004) 291-299. 

Microestrutura e propriedades de porcelanas. Cerâmica 50(2004) 291-299. 

 

BRUNO, D.M. Estudo da Aplicação de insertos de Cerâmica Avançada na 

Usinagem de Ultraprecisão em Aços Endurecidos, São Carlos-SP, Dissertação para 

obtenção do título de mestre em Engenharia Mecânica – Escola de Engenharia de 

São Carlos, Universidade de São Paulo, 2010.   

 

BOULC’H et al. Dopant size effect on structural and transport properties of 

nanometric and single-phased TZP. Solid State Ionics 154 (2002) 143.  

 

ASHBY, M. F. A first report on sintering diagrams. Acta metallurgica, v.22, p.275-

289, 1974. 

 

ASHBY, M.F.; JONES, D.R.H, Engenharia de Materiais, Uma Introdução a 

Propriedades, Aplicações e Projeto, v 1, Rio de Janeiro RJ, Elsevier Editora LTDA, 

2007, 3 edição, 371p.   

 

AKHTAR, F. et al. A study of the sintering of diatomaceous earth to produce 

porous ceramic monoliths with bimodal porosity and high strength, Powder 

Technology 201 (2010) 253–257. 

 

BOCH, P.; NIÈPCE, J.C. Ceramic Material – Processes, Properties and 

Applications, Hermès Science Europe Ltd. (2001). 

 

BRITO, R.R.L. Estudo da Aplicação da diatomita da Bahia na Composição de “Pet 

Litter”, XV Jornada de Iniciação Científica – CETEM/MCT, Rio de Janeiro, 2007.  

CALLISTER, W.D., Ciência e engenharia de materiais: uma introdução. Rio de 

Janeiro RJ, LTC Livros técnicos e científicos Editora AS, 5 ed. 2002, 589 p. 

 

CANON, W. R. Transformation toughened ceramics for structural applications.In: 

Torti, M.L., Treatise on Materials Science and Technology, 1 ed. V. 29, chapter 5, 

New Jersey, USA, Academic Press Inc., p. 195- 225, 1989. 

 

CATAI, R.E. et al. A influência dos mecanismos de desgaste abrasivo nos 

processos tribológicos dos materiais metálicos, cerâmicos e poliméricos. UNESP, 

CEFET, FAPESB.  

 

CHANDA A. et al. Microwave sintering of calcium phosphate ceramics. Materials.  

Science and Engineering C 29 (2009) 1144–1149.  

 

CHAWLA, K.K. Ceramic matrix materials. In:______. Ceramic matrix 

composites. London: Chapman & Hall, 1993. p. 32-33.   

 

CHIANG,W. Y. et al. Physical Ceramics. John Wilyn & Sons, Inc. 1997. Cap 5: 

Microstructure, p. 351-496.  



145 
 

 

CHIANG, Y.M. et al. Physical ceramics: Principles for Ceramic Science and 

Engineering. Wiley & Sons, New York, 1996. 

 

CIEMIL, Comércio, Indústrias e Exportação de Minério Ltda, 

http://www.criadzain.com.br/ciemil/interface/index_diatomita.html 

Acesso dia 13 de novembro de 2009. 

 

DA SILVA, P.L.B. et al. Caracterização da Diatomita de Rio do Fogo – RN – 

Brasil. HOLOS, [S.l.], v. 3, p. 52-62, jan. 2010. ISSN 1807-1600. Disponível em: 

<http://www2.ifrn.edu.br/ojs/index.php/HOLOS/article/view/260>. Acesso em: 30 

Jun. 2015. Doi:http://dx.doi.org/10.15628/holos.2009.260. 

 

DAGUANO J.K.M.F. et al. O Compósito ZrO2- Al2O3para Aplicação como 

Implante Odontológico, Revista Matéria, v. 11, n. 4, pp. 455 – 462, 2006. 

 

DINNEBIER, R. E. & BILLINGE, S. J. L. Powder diffraction: theory and practice. 

The Royal Society of Chemistry. Cambridge, UK.2008. 

 

DOGAN C.P. and HAWK J.A. Role of zirconia toughening in the abrasive wear of 

intermetallic and ceramic composites. Wear 212 (1997) 110-118. 

 

DULTRA, E.J.V. Adição de subprodutos da cinza da casca de café (coffea 

canephora) em massa cerâmica para porcelanato, tese para obtenção do título de 

doutor apresentada ao programa de Pós- Graduação em Ciências e Engenharia dos 

Materiais da Universidade Federal do Rio Grande Norte, Natal 2013. 

 

ESER. O.; KURAMA S. A comparison of sintering techniques using different 

particle sized –SiAlON powders, Journal of the European Ceramic Society 32 

(2012) 1343–1347. 

 

ESQUIVIAS, et al. “Short-range order of yttria doped zirconia powders studied by 

X-ray absorption (II)”, Journal of Alloys and Compounds, v. 239, pp. 71-76, 1996. 

 

FISHER, G. R. et al. The eutetic and liquidus in the Al2O3 – ZrO2 system. 

Journal of Materials Science, v. 16, p. 3447–3451, 1981. 

 

FRANÇA, S.C.A. e LUZ, A.B. Beneficiamento de Diatomita da Bahia. Rio de 

Janeiro: CETEM/MCT, 2002. 

 

FRANÇA, S.C.A.; LUZ, A.B. Diatomita, CETEM-MCT, CT2008-172-00, cap.20, 

pag. 451-465, RJ- 2008. 

 

FUJITA, H.; BIANCHI, E. C.; AGUIAR, P. R.; SANCHEZ, L. E.; DA SILVA JR. 

L. E. Contribuição ao estudo da retificação abrasiva de materiais cerâmicos. 

Revista Cerâmica, v. 52, nº 324, p. 269-275. 2006. 

 

GANGULI, D.; CHATTERJEE, M. Ceramic powder preparation: a handbook. 

Boston: Kluwer Academic Publishers Group, 1997. 221 p. 

 

http://www/
http://www2.ifrn.edu.br/ojs/index.php/HOLOS/article/view/260
http://dx.doi.org/10.15628/holos.2009.260


146 
 

 

GARCIA, D.E. et al. Advanced Ceramics With Dense and Fine-Grained 

Microstructures Through Fast Firing, Rev. Adv.Mater.Sci. 30 (2012) 273-281. 

 

GARDEREN, N.V. et al. Investigation of clay content and sintering temperature on 

attrition resistance of highly porous diatomite based material, Applied Clay 

Science 52 (2011) 115–121.  

 

GERMAN, R.M. Liquid phase sintering. Plenum Press, 1985. 

 

GERMAN, R.M. Sintering Theory and Practice. John Wiley & Sons, Inc. 1996, 

Cap1: Introduction to sintering, p. 1-22. 

 

GERMAN, R.M.; SURI, P.; PARK, S. J. Review: liquid phase sintering, Springer 

Science+Business Media, LLC (2008). 

 

GARVIE, R. C. et al. Ceramic steel? Nature, v.258, n.1, p. 703-704, 1975. 

 

GHATEE M.; IRVINE J.T.S. Investigation of electrical and mechanical properties 

of tetragonal/cubic zirconia composite electrolytes prepared through stabilizer 

coating method, international journal of hydrogen energy 35 (2010) 9427 – 9433. 

 

GHATEE M. et al. Investigation of electrical and mechanical properties of 3Y-

TZP/Cubic zirconia solid electrolytes with composite structure prepared by near 

net shape forming, Solid State Ionics 180 (2009) 904–909. 

 

GHATEE, M. et al. Investigation of electrical and mechanical properties of 

3YSZ/8YSZ composite electrolytes. Solid State Ionics 180 (2009) 57–62. 

 

GOMES, V.L.L., Efeito da adição de diatomita no comportamento reológico e 

mecânico de argamassas colantes. Natal-RN, Tese de doutorado- Universidade 

Federal do Rio Grande do Norte, Centro de Tecnologia. Programa de Pós 

Graduação de Engenharia Mecânica- PPGEM 2013. 

 

GONZAGA, C. C. Crescimento de trinca subcrítico em cerâmicas odontológicas: 

efeito do material (microestrutura) e do método de ensaio. Tese para obtenção do 

título doutor em odontologia da Faculdade de Odontologia da Universidade de São 

Paulo, São Paulo 2007.     

GOGOTSI G.A. Criteria of ceramics fracture (edge chipping and fracture 

toughness tests). Ceramics International 39 (2013) 3293–3300.  

 

GOGOTSI, G. A. Mechanical behaviour of yttria- and ferric oxide-doped zirconia 

at different temperatures. Ceramics International, v.24, p.589-595, 1998. 

 

GRASSO, S. et al. High-hardness B4C textured by a strong magnetic field 

technique. Scripta Materialia 64 (2011) 256–259.  

GREEN, A. T.; STEWART, G. H. “Ceramics- A symposioum”, The British 

Ceramica Society, 1953.  

 

GREEN, D.J. An introduction to the mechanical properties of ceramics. Cambridge 



147 
 

University Press, 1998. Cap. 8- Brittle fracture, p. 210-283. 

 

HA, J.H. et al. The fabrication and characterization of sintered diatomite for 

potential microfiltration Applications, Ceramics International 39, 2013, 7641-7648. 

 

HA J.H. et al. Effect of pore characteristics on permeability of sintered diatomite 

filter for microfiltration. Advances in Applied Ceramics, 2015 Vol.114 n.3. 

 

HANNINK, et al. Transformation toughening in zircônia containing ceramics. 

Journal American Ceramic Society, 2000, 83(3), 461. 

 

HART, L. D. (ED.) Alumina chemicals: science and technology handbook. 

Westerville, OH: The American Ceramic Society 1990. 

 

HARTMANOVA M. et al. Phase composition-dependent physical and mechanical 

properties of YbxZr1_xO2_x/2 solid solutions. Journal of Physics and Chemistry 

of Solids 69 (2008) 805–814.  

 

HEUER, A. H. Transformation toughening in ZrO2-containing ceramics.Journal 

Am. Ceram. Soc., v. 70, n. 10, p. 689-698, 1987. 

 

HIRANO, M.; WATANABE, S.; KATO, E.; MIZUTANI, Y.; KAWAI, M.; 

NAKAMURA, Y. Fabrication, eletrical condutivity and mechanical properties 

132 of Sc2O3-doped tetragonal zirconia ceramics. Solid State Ionics, v.111, n.1, 

p.161-169, 1998. 

 

HIRSCHMANN, A.C.O. Compósitos cerâmicos porosos de alumina-zircônia para 

aplicação em sistemas de controle térmico para satélites: obtenção e caracterização. 

Tese de Doutorado do Curso de Pós-Graduação em Engenharia e Tecnologia 

Espaciais/Ciência e Tecnologia de Materiais e Sensores, Instituto Nacional de 

Pesquisas Espaciais – INPE, São José dos Campos, 2008.137p.  

 

HUMMEL, F.A. “Introduction to phase equilibria in ceramic systems”, Marcel 

Deckker, INC. 1984.  

 

HUBERTUS, R. Current Classification of Ceramic Materials. In: Extrusion in 

Ceramics. Mühlacker: Springer Berlin Heidelberg, 2007. P. 35-57.  

HUSSEINI, M.C.S e DE OLIVEIRA, P.E. Taxonomia de diatomáceas fósseis do 

holoceno da lagoa olho d’água (Recife-pe), Revista Universidade de Guarulhos, 

Geociências, X (6): 17-34, dezembro de 2005. 

 

HUTCHINGS, I.M., Tribology: Friction and Wear of Engineering Materials, 

Departament of Materials Science an Metallurgy, University of Cambridge, 1992. 

 

HUANG S.G. et al. Microstructure and mechanical properties of pulsed electric 

current sintered B4C–TiB2 composites. Materials Science and Engineering A 528 

(2011) 1302–1309. 

 

HWANG, M. K. Desenvolvimento, Caracterização Microestrutural e Mecânica de 

Cerâmicas de SIC Aditivadas com Alumina e Óxidos de Terras Raras. Tese de 



148 
 

Doutorado do Curso de Pós-Graduação em Engenharia e Tecnologia Espaciais, 

Área de Concentração em Ciência e Tecnologia de Materiais e Sensores, INPE São 

José dos Campos 2006. 

 

 

ILIAL, I.K. et al.Mineralogy and technical properties of clayey diatomites from 

north and central Greece, Central European Journal of Geosciences, 2009. 

 

International Oaganization for Standardization- Determination of modulus of 

rupture and breaking strength- ISO 10545-4/95.   

JOFFILY, C.M.L.C.; OLIVEIRA, C.G. Cianita Refratária. Rochas e Minerais 

Industriais. CETEM. 2008, 2a Edição.   

 

KANG, S.J.L. Sintering, densification, grain growth and microstructure, Elsevier 

Butterworth–Heinemann, Oxford (2005). 

 

KANADE, K.G.; BAEG, J.O.; APTE, S.K., et al. Synthesis and characterization of 

nanocrystallined zirconia by hydrothermal method, Materials Research Bulletin, 

2008, v. 43, pp.723-729. 

 

KAWACHI, E.Y. et al. Biocerâmicas: tendências e perspectivas de uma área 

interdisciplinar. Química nova, 23(4) (2000) 518-522. 

 

KHALIL, K.A. Advanced Sintering of Nano-Ceramic Materials. Ceramic 

Materials – Progress in Modern Ceramics, Edited by Feng Shi, ISBN 978-953-51-

0476-6, 240 pages, Publisher: InTech, Chapters published April 05, 2012.   

KHRAISHEH, M.A.M et al. Effect of OH and silanol groups in the removal of 

dyes from aqueous solution using diatomite. Water Research, Volume 39, Issue 5, 

March 2005, pages 922-932. 

 

KINGERY, W.D. Densification during sintering in the presence of liquid phase. 1. 

Theory. Journal of Aplied Physics, v. 30, n.3, p. 301-306, 1959. 

 

KINGERY, W.D. NARASIMHAN, M.D. Densification during sintering in the 

presence of liquid phase. 2. Theory. Journal of Aplied Physics, v. 30, n.3, p. 307-

310, 1959.  

 

KINGERY, W.D.; BOWEN, H.K.; UHLMANN, D.R. “Introduction to Ceramics”, 

2a ed., Ed John Wiley & Sons, Inc., 1976. 

 

KNOW, O.J. YOON, D.N. Clossure of isolanted pores in liquid phase sintering of 

W-Ni. The International Journal of Powder metallurgy & Powder technology, v.17, 

n.2 p.127-133, 1981. 

 

KLEIN, S.L. Diatomita, Departamento Nacional de Produção Mineral- Sumário 

Mineral 2014, DNPM/RN, 2014. 

 

KLEIN, C.; HURLBUT J.R. Manual of mineralogy. 21. ed. New York, John 

Wiley. 1993, 681 p. 

 

http://www.intechopen.com/books/editor/ceramic-materials-progress-in-modern-ceramics
http://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0043135404005937


149 
 

KULKOV, S.N. The structure transformations in nanocrystalline zirconia, Nuclear 

Instruments and Methods in Physics Research, doi:10.1016/j.nima.2007.01.037. 

 

KUMAR, A.S.; DURAI, A.R.; SORNAKUMAR, T. Yttria ceramics: cutting tool 

application.Materials Letters, 58, p. 1808– 1810, 2004. 

 

 

KUZJUKEVICS, A.; LINDEROTH, S.; GRABIS, J. Characterization of yttria-

doped zirconia powders produced by plasma-chemical method, Solid State Ionics, 

1996, v. 92, pp. 253- 260. 

 

LAMAS, D.G.; LASCALEA, G.E.; WALSOE DE RECA, N.E., Synthesis and 

characterization of nanocrystalline powders for partially stabilized zirconia 

ceramics, Journal of the European Ceramic Society, 1998, v. 18, pp. 1217-1221. 

 

LAWN, B.R.; MARSHALL; CHANTIKUL D.B.; ANSTIS, G.R. Indentation 

fracture: applications in the assessment of strength of ceramics. Departament of 

applied physics, School of physics. The University of New South Wales, 

Kensigton, N.S.W. 2033, January, 14, 1980.  

 

LEE, S. G.; KIM, Y. W.; MITOMO, M. Relationship between microstructure 

and fracture toughness of toughened silicon carbide ceramics. J. Am. Ceram. 

Soc., v. 84, n. 6, p. 1347-1353, 2001. 

 

LEVIN, E.M.; MCMURDLE, H.F. CD- Phase Equilibrium Diagrams for Ceramic 

Sistems, NIST, The American Ceramic Society, 1975.  

 

LORRETTE C. et al. Mechanical properties of nanostructured silicon carbide 

consolidated by spark plasma sintering. Journal of the European Ceramic Society 

33 (2013) 147–156. 

 

LU, X. et al. Improved performance of diatomite-based dental nanocomposite 

ceramics using layer-by-layer assembly, International Journal of Nanomedicine 

2012:7 2153-2164. 

 

MACEDO, A.D. Processamento, microestrutura e caracterização eletroquímica de 

cermets Ni-CGO obtidos por síntese em uma etapa, tese para obtenção do título de 

doutor apresentada ao programa de Pós- Graduação em Ciências e Engenharia dos 

Materiais da Universidade Federal do Rio Grande Norte, Natal 2013. 

 

MAGLIANO, M. V. M.; PANDOLFELLI, V. C.; Mulitização em refratários 

utilizando diferentes fontes precursoras – revisão, Cerâmica vol.56 no. 340 São Paulo 
Oct./Dec. 2010.   
 

MAMALIS et al. On the Precision Grinding of Advanced Ceramics. The 

International Journal of Advanced Manufacturing Technology, v. 20, nº 4, p. 255-

258. 2002. 

 

MANEVICH, V.E. et al. Diatomite – Siliceous Material for the Glass Industry. 

Glass and Ceramics, Vol. 69, nos. 5-6, september 2012. 



150 
 

 

MANESHIANA, M.H.; BANERJEEB, M.K. Effect of sintering on structure and 

mechanical properties of alumina–15 vol% zirconia nanocomposite compacts, 

Journal of Alloys and Compounds 493 (2010) 613–618. 

MARINESCU, I.D. et al. Handbook of Ceramics Grinding and Polishing, second 

edition. Publisher William Andrew, Waltham, MA 02451, USA, 1998. 

 

MARINESCU, I.; TONSHOFF, H.K.; INASAKI, I. Deformation and fracture of 

ceramics materials. In: Handbook of Ceramic Grinding and Polishing, New Jersey: 

William Andrew Publishing/Noyes, 2007. Cap. 2. 

 

MARRO F.G. et al. Contact damage in a Ce-TZP/ Al2O3 nanocomposite. Journal 

of the European Ceramic Society 31 (2011) 2189–2197.  

 

MARRO F.G. et al. Surface modification of 3Y-TZP with cerium oxide. Journal of 

the European Ceramic Society 31 (2011) 331–338.  

MARRO F.G. et al. Revealing crack profiles in polycrystalline tetragonal zirconia 

by ageing, Journal of the European Ceramic Society 32 (2012) 1541–1549. 

 

MASON, B.; MOORE, C.B. Principles of geochemistry. 4. ed. New York, John 

Wiley. 1982, 344 p. 

 

MENDIOROZ, S. et al. Thermogravimetric Study of Diatomites, Journal of 

Thermal Analysis, Vol. 35 (1989) 2097-2104. 

 

MENEZES, R.R. et al. Sinterização de cerâmicas em micro-ondas. Parte I: 

Aspectos fundamentais. Cerâmica 53, 2007, 1-10.  

 

MENEZES, R.R. et al. Sinterização de cerâmicas em micro-ondas. Parte III: 

Sinterização de zircônia, mulita e alumina. Cerâmica 53, 2007, 218-227. 

 

MENEZES, R.R. et al. Obtenção de mulita porosa a partir da sílica da casca de 

arroz e do acetato de alumínio. Cerâmica 54(2008) 245-252. 

 

MIYAZAKI H. et al. Correlation of wear behavior and indentation fracture 

resistance in silicon nitride ceramics hot- pressed with alumina and yttria, Journal 

of the European Ceramic Society 29 (2009) 1535–1542. 

 

MIYOSHI, K.; FARMER, S. C.; SAIYR, A. Wear properties of two-phase Al2O3 / 

ZrO2 (Y2O3) ceramics at temperatures from 296 to 1073 K. Tribology 

International. v. 38, n. 11-12, p. 974–986, 2005. 

 

MINEIRO, S.L. Processamento e caracterização física e mecânica de cerâmicas de 

zircônia-ítria total e parcialmente nanoestruturadas. Tese de Doutorado do Curso 

de Pós-Graduação em Engenharia e Tecnologia Espaciais/Ciência e Tecnologia de 

Materiais e Sensores São José dos Campos: INPE, 2007.196 p.  

 

MONDAL, D. P.; DAS, S.; JHA, A. K.; YEGNESWARAN, A. H., Abrasive wear 

of Al alloy- Al2O3 particle composite: a sutdy on the combined effect of load and 

size of abrasive , Wear abrasive, nº 223, 1998,p.131-138. 



151 
 

 

MONTEIRO, M.A.S. DNPM- Departamento Nacional de Produção Mineral-

Ministério de Minas e Energia. Zircônio-Sumário Mineral 2014.  

<http://www.dnpm.gov.br/dnpm/sumarios/zirconio-sumario-mineral-2014/view>. 

Acesso em 16/11/2015. 

 

MORAES M.C.C.S.B. Microestrutura e propriedades mecânicas de compósitos 

alumina-zircônia para próteses dentárias. Tese de Doutorado apresentada ao Curso 

de Doutorado em Ciência dos Materiais do Instituto Militar de Engenharia-IME, 

Rio de Janeiro, 2004.252p. 

 

MOLISANI, A. L. Sinterização e Caracterização de Propriedades Mecânicas de 

Cerâmicas de Nitreto de Alumínio. Tese de Doutorado apresentada à Escola 

Politécnica da Universidade de São Paulo, Departamento de Engenharia 

Metalúrgica e de Materiais para obtenção do título de Doutorado em Engenharia, 

São Paulo, 2009, 215p.  

NORMAN et al. The preparation of zirconia powders. Trans. Brit. Ceram. Soc., 

v.85, p.173-174, 1986. 

 

NORTON, F.H. “Elements of ceramics”, 2a ed. Addilson-Wesley Publishing 

Company, Inc. 1957.  

 

PADILHA, A.F. Materiais de Engenharia Microestrutura e Propriedades. Hemus 

Editora Ltda. São Paulo-SP, 1997.   

 

PIERRI, J. J.; MAESTRELLI, S. C.; PALLONE, E. M. J.; TOMASI, A. R. 

Dispersão de nanopartículas de ZrO2 visando produção de nanocompósitos de 

ZrO2 em matriz de Al2O3, Cerâmica, v. 51, p. 08-12, 2005. 

 

PIVA, et al. Microestrutura, fases cristalinas e propriedades elétricas de porcelanas 

aluminosas contendo diferentes concentrações de Fe2O3 sinterizadas em atmosfera 

redutora e oxidante. Cerâmica 61 (2015) 374-382. 

 

PRADHAN M. et al. Effect of powder dispersion on sintering behavior and 

mechanical properties of nanostructured 3YSZ ceramics. Ceramics International 38 

(2012) 2835–2843. 

 

QUINN G.D.; GETTINGS R.; IVES K.L. Standard reference material for Vickers 

hardness of ceramics and hardmetals. Hardness Measurements Theory and 

Application in Laboratories and Industries 11-12 November 2004, Washington, 

D.C., USA. 

 

QU H. et al. Microstructure and mechanical properties of hot-pressing sintered 

WC–x vol.%Al2O3 composites. Materials Science and Engineering A 543 (2012) 

96– 103.  

 

RAMAMOORTHY, R., VISWANATH, R.N., RAMASAMY, S., Synthesis and 

study of nanostructured ytria stabilized zirconia, Nanostructured Materials. 

1995,v. 6, pp. 337-340. 

 

http://www.dnpm.gov.br/dnpm/sumarios/zirconio-sumario-mineral-2014/view


152 
 

RAHAMAN, M.N. Ceramic Processing and Sintering, Marcel Dekker Inc. Second 

edition, New York, New York, July 2003.  

 

RAO, P. G., et al. Preparation and mechanical properties of Al2O3 – 15 wt.% ZrO2 

composites. Scripta Materialia, v. 48, n. 4, p. 437-447, Feb. 2003. 

 

REED, J. Introduction to the principles of ceramic processing. John Willey & 

Sons. New York – USA, 1987. 

 

RENDTORFF N. M.; HIPEDINGERAC N. E.; SCIANAB  A. N.;Agliettiab E. F. 

Zirconia reinforcement of cement free Alumina refractory castables by two routes. 

Procedia Materials Science 1 (2012) 403 – 409. 

 

RICHERSON, W.D. Modern Ceramic Engineering: Properties, Processing and Use 

in Design, CRC Press, Taylor e Francis Group-Boca Raton FL-2006, 728 p. 

 

RIBEIRO, M.J.et al. Recycling of Al-rich industrial sludge in refractory ceramic 

pressed bodies, Ceramics International 28, 2002, 319–326.  

 

RIBEIRO, et al. 2014, Tenacidade à fratura de cerâmicas de carbeto de 

silício,alumina e argila vermelha pelos métodos IF e SEVNB.Cerâmica 60 (2014) 

509-515. 

RODRIGUES, M.F. et al. Sinterização da Liga WC/10Co Por Altas Pressões, 

Revista Matéria, v. 11, n. 3, pp. 174 – 180, 2006. 

 

SANTOS, A.A. Estudo das variáveis de processo de compactação de pós à base de 

alumina. Dissertação para obtenção do Grau de Mestre em Ciências na área de 

Tecnologia Nuclear- Materiais, IPEN, São Paulo, 2012, 78p.  

    

SAINZ, M.A.; SERRANO, F.J.; BASTIDA, J.; CABALLERO, A. Microstructural 

evolution and growth of crystallite size of mullite during thermal transformation of 

kyanite. Journal of the European Ceramic Society 17, 1997,1277-1284. 

 

SCOTT, H. G. Phase Relationships in the Zirconia–Yttria System, J. Mater. Sci., 

10, 1527–35 (1975). 

 

SCHULLER, D. et al.Influência de defeitos e diferentes processos de fabricação 

nas propriedades mecânicas finais de cerâmicas. Cerâmica 54 (2008) 435-442.  

 

SCITI, D.; BELLOSI, A. Effect of additives on densification, microstructure and 

properties of liquid-phase sintered silicon carbide. J. Mater. Sci., v. 35, p. 3849- 

3855, 2000. 

 

SIMÕES, R.P. Utilização de diferentes métodos de lubri-refrigeração na retificação 

cilíndrica externa de mergulho de cerâmica avançada com rebolo diamantado, Tese 

para obtenção do título de doutor ao Programa de Pós-Graduação em Ciência e 

Tecnologia de Materiais da Faculdade de Ciências da Universidade Estadual 

Paulista “Júlio de Mesquita Filho”. Bauru, 2012.  

 

 



153 
 

SOMAVILLA, L.M. Zircônia hidratada nanocristalina obtida a partir do tungstato 

de zircônio. Tese apresentado ao Programa de pós-graduação em ciências dos 

materiais da Univerisdade Federal do Rio Grande do Sul, para obtenção do título 

de doutor em Ciências dos Materiais. Porto Alegre-RS, 2013.  

 

SOUZA, R.B. Desenvolvimento de elementos cerâmicos para uso em dispositivos 

de inspeção de dutos (PIG’S), Tese para obtenção do grau de doutor apresentada ao 

programa de Pós- Graduação em Ciências dos Materiais da Universidade Federal 

do Rio Grande do Sul, Porto Alegre 2010. 

 

SOUZA, R. C., “Estudo do comportamento em fadiga do aço ABNT 4340 

revestido com WC-12Co, WC-17Co, WC-10Co-4Cr e WC-10Ni pelo sistema 

HVOF/HP”, Tese de Doutorado, Lorena – SP, Brasil, set. 2002. 

 

STEVENS, R. Zirconia and zirconia ceramics. Magnesium Elektron, 1986,113. 

 

STUBICAN, V. S. et al. Phase equilibriums and ordering in the system zirconia-

yttria. Journal of the American Ceramic Society, v.61, n.1-2, p.17-21, 1978. 

 

SUAREZ T.R. et al. Mechanical and tribological properties of ceramic/metal 

composites: A review of phenomena spanning from the nanometer to the 

micrometer length. Journal of the European Ceramic Society 32 (2012) 3887–

3898. 

SUNDH, A., SJOGREN, G. Fracture resistance of all ceramic zirconia bridges 

with differing phase stabilizers and quality of sintering”, Journal of Dental 

Materials, 2006, v. 22, pp. 778-784. 

 

TADOKORO, S.K. e MUCCILLO E. N. S. Zircônia tetragonal policristalina. Parte 

II: Microestrutura e resistividade elétrica, Cerâmica vol.47 no.302 São 

Paulo Apr./May/June 2001. 

TADOKORO, S.K., MUCCILLO, E.N.S., 2002, “Synthesis and characterization of 

nanosized powders of yttria-doped zirconia”, Journal of Alloys and Compounds, v. 

344, pp. 186-189. 

 

TANG D. et al. Evaluation of mechanical reliability of zirconia-toughened alumina 

composites for dental implants. Ceramics International 38 (2012) 2429–2436. 

 

TAYLOR, D. A. Advanced Ceramics – The Evolution, Classification, Properties, 

Production, Firing, Finishing and Design of Advanced Ceramics. Materials 

Australia, v. 33, nº. 1, p. 20-22, January/February 2001. 

 

TEIXEIRA et al. Sinterização e propriedades mecânicas do compósito Y-TZP/ 

Al2O32. Cerâmicas, July/Set. vol.53, no. 327, p.227-233.ISSN 0366-6913,2007. 

 

ÜNAL N. et al. Influence of WC particles on the microstructural and mechanical 

properties of 3mol% Y2O3stabilized ZrO2 matrix composites produced by hot 

pressing. Journal of the European Ceramic Society 31 (2011) 2267–2275. 

VELEZ et al. Processing of yttrium aluminosilicate (YAS) glasses for dental 

composites. Cerâmica 57 (2011) 1-9. 

 



154 
 

VLACK, L.H.V. Propriedades dos Materiais Cerâmicos, Editora Edgard Blucher 

Ltda, São Paulo-SP, 1973. 

WACHTMAN, J.B. Mechanical properties of ceramics. John Wiley & Sons, Inc. 

1996. Cap 5: Linear elastic fracture mechanics, p. 43-63. 

 

WANG J. AND STEVENS R. Review zirconia-toughened alumina (ZTA) 

ceramics. J. Mat. Science, 24, p. 3421-3440, 1989. 

 

WHITNEY, D. L. Coexisting andalusite, kyanite, and sillimanite: Sequential 

formation of  three Al2SiO5 polymorphs during progressive metamorphism near the 

triple point, Sivrihisar, Turkey. American Mineralogist, 87 (4): 405-416, 2002.    

 

XIA, B.; DUAN, L.; XIE, Y. ZrO2 Nanopwders prepared by low-temperature 

vapor-phase hydrolysis. Journal of Material Sciense, v.83, n.5, p.1077-1080, 

2000. 

XIONG, W. Development and Application of Ferrihydrite-Modified Diatomite and 

Gypsum for Phosphorus Control in Lakes and Reservoirs. A Thesis Submitted to 

the College of Graduate Studies and Research In Partial Fulfillment of the 

Requirements For the Degree of Doctor of Philosophy In the Department of Civil 

and Geological Engineering University of Saskatchewan Saskatoon, Fall 2009. 

 

YANG, C-C.T.; WEI, W-C.J. Effects of material properties and testing parameters 

on wear properties of fine-grain zirconia (TZP), Wear, 2000,v. 242, pp. 97-104, 

2000.  

 

YANG, H.; OUYANG, J.; ZHANG, X.; et al., 2007, “Synthesis and optical 

properties of yttriadoped ZrO2 nanopowders”, Journal of Alloys and Compounds, 

doi:10.1016/j.jallcom.2007.04.011. 

 

YANG Y. et al. Reinforcing and toughening alumina/titania ceramic composites 

with nano-dopants from nanostructured composite powders. Materials Science and 

Engineering A 508 (2009) 161–166.  

 

YOSHIMURA H.N. et al. Zircônia parcialmente estabilizada de baixo custo 

produzida por meio de mistura de pós com aditivos do sistema MgO- Y2O3-CaO, 

Cerâmica 53 (2007) 116- 132. 

 

ZHANG, X. et al. Sintering Kinetics of Porous Ceramics from Natural Diatomite, 

J. Am. Ceram. Soc., 88 [7] 1826–1830 (2005).  

 

ZHANG Z.H. et al. Microstructures and mechanical properties of spark plasma 

sintered Al–SiC, Materials Science and Engineering A 527 (2010) 7235–7240. 
 

 

 

 



155 
 

8. ANEXOS  

ANEXO I 

Tabelas geradoras dos gráficos  dos resultados dos ensaios de resistência a flexão  

 

Tabela 4.18-Formulação D1A e tratamentos (R4-1500o C, R5-1550o C, R6-1600 oC e 

R6-c-1600 oC), resultados dos ensaios de resistência à flexão com os valores médios de: 

E [GPa] e σmx [MPa].  

 

Tratamento/ 

Formulação 

E  σmx  

[GPa] s [MPa] s 

R4 D1A  16 4 49 10 

R5 D1A 14 1 60 8 

R6 D1A 26 3 77 11 

R6-c D1A  22 3 76 19 

 

 

Tabela 4.19-Formulação D1AZ5 e tratamentos (R4-1500 oC, R5-1550 oC, R6-1600 oC e 

R5-c- 1550 oC),resultados dos ensaios de resistência à flexão com os valores médios de: 

E [GPa] e σmx [MPa].  

Tratamento/ 

Formulação 

E  σmx  

[GPa] s [MPa] s 

R4 D1AZ5 16 3 64 15 

R5 D1AZ5 16 3 76 7 

R6 D1AZ5 20 3 98 14 

R5-c D1AZ5 25 4 71 11 

 

Tabela 4.20-Formulação D1AZ10 e tratamentos (R3-1450 oC, R5,5-1560 oC, R6-1600 
oC e R5,5-c-1560 oC), resultados dos ensaios de resistência à flexão com os valores 

médios de: E [GPa] e σmx [MPa].  

Tratamento/ 

Formulação 

E  σmx  

[GPa] s [MPa] s 

R3 D1AZ10 17 3 62 11 

R5,5 D1AZ10 14 3 72 6 

R6 D1AZ10  28 5 115 7 

R5,5-c D1AZ10 21 4 88 3 
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Tabela 4.21-Formulação D2A e tratamentos (R1-1350 oC, R2-1400 oC, R3-1450 oC, 

R4-1500 oC, R3a, R3b, R3-a, R3-b e R3-c), resultados dos ensaios de resistência à 

flexão com os valores médios de: E [GPa] e σmx [MPa].  

Tratamento/ 

Formulação 

E  σmx  

[GPa] s [MPa] s 

R1 D2A 57 9 89 16 

R2 D2A 39 6 77 4 

R3 D2A 23 3 65 9 

R4 D2A  27 5 56 8 

R3 a D2A 18 3 47 4 

R3 b D2A 7 2 47 9 

R3-a D2A 21 4 72 6 

R3-b D2A 20 1 65 7 

R3-c D2A 43 7 78 11 

 

 

Tabela 4.22-Formulação D2AZ5 e tratamentos (R3-1450 oC, R4-1500 oC, R5-1550 oC, 

R6-1600 oC, R4-c-1500 oC,10min e R5-c-1550 oC, 10min), resultados dos ensaios de 

resistência à flexão com os valores médios de:E [GPa] e σmx [MPa].  

Tratamento/ 

Formulação 

E  σmx  

[GPa] s [MPa] s 

R3 D2AZ5 33 7 53 9 

R4 D2AZ5 33 6 58 5 

R5 D2AZ5 32 6 53 6 

R6 D2AZ5  27 6 64 4 

R4-c D2AZ5 18 4 77 17 

R5-c D2AZ5  19 4 60 8 

 

 

Tabela 4.23-Formulação D2AZ10 e tratamentos (R2-1400 oC, R2,5-1430 oC, R3-1450 
oC, R4-1500 oC, R2-c 1400 oC e R3-c-1450 oC com 10 min), resultados dos ensaios de 

resistência à flexão com os valores médios de: E [GPa] e σmx [MPa]. 

Tratamento/ 

Formulação 

E  σmx  
[GPa] s [MPa] s 

R2 D2AZ10 23 5 67 7 

R2-c D2AZ10 44 6 63 11 

R2,5 D2AZ10 22 2 61 10 

R3 D2AZ10 23 3 69 13 

R4 D2AZ10  26 1 67 3 

R3-c D2AZ10 25 2 70 7 
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ANEXO II  

Tabelas geradoras dos gráficos  dos resultados dos ensaios de Microdurezas  

 

Tabela 4.26-Formulação D1A: resultados das médias das microdurezas das amostras 

sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R4-1500 oC; R5-1550 oC; R6-1600 
oC e R6-c-1600 oC com 10 min.  

Tratamento/ 

Formulação 

Md Microdureza 

[HV] 

s 

R4 D1A 1469 184 

R5 D1A 1602 180 

R6 D1A 1662 337 

R6-c D1A  983 147 

 

Tabela 4.27-Formulação D1AZ5: resultados das médias das microdurezas das amostras 

sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R4-1500 oC; R5-1550 oC; R6-1600 
oC, R5-c-1550 oC e R6-c-1600 oC ambos com 10 min.  

 

Tratamento/ 

Formulação 

Md Microdureza 

[HV] 

s 

R4 D1AZ5 1103 200 

R5 D1AZ5 1374 216 

R6 D1AZ5 1489 222 

R5-c D1AZ5 950 116 

R6-c D1AZ5 1142 229 

 

Tabela 4.28-Formulação D1AZ10: resultados das médias das microdurezas das 

amostras sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R3-1450 oC, R5,5-1560 
oC, R6-1600 oC, R5,5-c-1560 oC com 10 min.   

Tratamento/ 

Formulação 

Md Microdureza 

[HV] 

s 

R3 D1AZ10 1174 110 

R5,5 D1AZ10 1216 162 

R6 D1AZ10 1186 217 

R5,5-c D1AZ10 1178  183 
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Tabela 4.29-Formulação D2A: resultados das médias das microdurezas das amostras 

sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R1(1350 oC); R2(1400 oC); 

R3(1450 oC); R4(1500 oC); R3a (1450 oC-160 min), R3b (1450 oC-200 min), R3-a(1450 
oC-80 min), R3-b(1450 oC-40 min) e R3-c(1450 oC-10 min). 

Tratamento/ 

Formulação 

Md Microdureza 

[HV] 

s 

R1 D2A 1356 273 

R2 D2A 1380 243 

R3 D2A 1393 202 

R4 D2A 1231 126 

R3a D2A 1313 185 

R3b D2A 1294 206 

R3-a D2A 1305 237 

R3-b D2A 1245 123 

R3-c D2A 1346 170 

 

Tabela 4.30-Formulação D2AZ5: resultados das médias das microdurezas das amostras 

sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R2 (1400 oC); R2,5 (1430 oC);R3 

(1450 oC); R4 (1500 oC); R5 (1550 oC); R6 (1600 oC); R4-c (1500 oC)e R5-c (1550 oC) 

ambos com 10 min de permanência). 

Tratamento/ 

Formulação 

Md Microdureza 

[HV] 

s 

R2 D2AZ5 978 143 

R2,5 D2AZ5 1017 138 

R3 D2AZ5 1476 195 

R4 D2AZ5 1596 283 

R5 D2AZ5 1581 375 

R6 D2AZ5 1594 322 

R4-c D2AZ5 982 146 

R5-c D2AZ5 1253 211 

 
 

Tabela 4.31-Formulação D2AZ10: resultados das médias das microdurezas das 

amostras sinterizadas, com respectivos tratamentos térmicos: R2 (1400 oC); R2,5 (1430 
oC); R3 (1450 oC); R4 (1450 oC); R2-c (1400 oC) e R3-c (1450 oC) ambos com 10 

minutos de permanência no patamar. 

 

 

Tratamento/ 

Formulação 

Md Microdureza 

[HV] 

s 

R2 D2AZ10 980 130 

R2-c D2AZ10 925 126 

R2,5 D2AZ10 1320 270 

R3 D2AZ10 1435 247 

R4 D2AZ10 1007 178 

R3-c D2AZ10 1004 133 
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ANEXO III 

 

Tabelas dos resultados dos cálculos das massas específicas teóricas selecionadas  

 

 

Tabela 4.42-Valores das massas específicas teóricas (μteor), calculado pelo método das 

frações parciais. D= diatomita (μteor=0,29 g/cm3); A= alumina alfa (μteor=3,98 g/cm3) 

alfa; Z= zircônia parcialmente estabilizada (μteor= 6,0 g/cm3). 

 

 

 

 

 

 

 

Formulação 

 

Massa específica teórica parcial 

[g/cm3] 

 

 

D A Z 

0,29 3,98 6,05 

Composição  

[%] 

Massa específica teórica total 

[g/cm3] 

D1A 10 90 0 3,6 

D1AZ5 10 85 5 3,7 

D1AZ10 10 80 10 3,8 

D2A 25 75 0 3,1 

D2AZ5 25 70 5 3,2 

D2AZ10 25 65 10 3,3 

 

 

Tabela 4.43-Amostras selecionadas com maiores e menores valores das propriedades 

(microdureza; σmx; μreal e KIC geral): massa específica teórica (μteor); média da massa 

específica aparente (Md μapa) e média Md μapa/μteor. 

 

 

Amostras da  

Série D1A 

 

Propriedades selecionadas  

μteor  

[g/cm3] 

Md μapa  

[g/cm3] 

Md μapa/μteor   

[%] 

R6 D1A Maior HV 3,6 3,1 86,1 

R6-c D1A Menor HV 3,6 3,0 83,3 

R6 D1AZ10 Maior σmx  3,8 3,2 84,2 

R4 D1A Menor σmx e Menor KIc   3,6 3,0 83,3 

R4 D1A Maior μreal  3,6 3,0 83,3 

R4 D1AZ5 Menor μreal  3,7 3,0 81,1 

Amostras da 

Série D2A 

Propriedades selecionadas μteor  

 [g/cm3] 

Md μapa   

[g/cm3] 

Md μapa/teor   

[%] 

R4 D2AZ5 Maior HV 3,2 3,0 94,0 

R2-c D2AZ10 Menor HV 3,3 3,0 91,0 

R1 D2A Maior σmx e Maior KIc   3,1 3,0 98,0 

R4 D2A  Menor σmx   3,1 3,0 98,0 

R3b D2A  Menor σmx    3,1 3,0 98,0 

R4-c D2AZ5 Maior μreal  3,2 3,0 94,0 

R5 D2AZ5 Menor μreal  3,2 3,0 94,0 

 



160 
 

ANEXO IV 

Figuras dos resultados do método de refinamento Rietveld para as amostras 

selecionadas  

 

 

Tabela 4.44- Seleção das amostras com quantificação de fases e respectivos números 

das figuras do resultado do método de refinamento Rietveld.  

Amostra  Figura  

R6D1A Figura-4.56 
R6-cD1A Figura-4.57 
R6D1AZ10 Figura-4.58 
R4D1A Figura-4.59 
R1D2A Figura-4.60 
R4 D1AZ5 Figura-4.61 
R6D1AZ5 Figura-4.62 
R4D2A Figura-4.63 
R3D2AZ5 Figura-4.64 
R4D2AZ5 Figura-4.65 
R3D2AZ10 Figura-4.66 
R2-cD2AZ10 Figura-4.67 

 

 

 

 

Figura-4.56- Amostra R6 D1A, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
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Figura-4.57- Amostra R6-c D1A, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 

 

 

 
 
 
 

Figura-4.58- Amostra R6 D1AZ10, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 

 

 
 

 
 
 
 

Figura-4.59- Amostra R4 D1A, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
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Figura-4.60- Amostra R1 D2A, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 
 

 
 

 

 

 
 
 
 

 

 

 

 

Figura-4.61 Amostra R4 D1AZ5, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 

 

 
 
 

 

 

 

 

Figura-4.-62 Amostra R6 D1AZ5, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
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Figura-4.63 Amostra R4 D2A, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 

 

 
 
 
 

 
 

 

 

Figura-4.64 Amostra R3 D2AZ5, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 

 

 
 
 

 

 

 

 

Figura-4.65 Amostra R4 D2AZ5, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
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Figura-4.66 Amostra R3 D2AZ10, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 

 

 
 
 

 
 
 

 

Figura-4.67 Amostra R2-c D2AZ10, quantificação de fases, resultado do método de 

refinamento Rietveld.  
     

 

 
 
 

 
 

 
 
 

 

 


