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RESUMO

O presente trabalho visa investigar a sintese, as propriedades e a
processabilidade de compdsitos de matriz ferrosa reforgados por carboneto de nidbio
e nitreto de nidbio. O desenvolvimento de materiais compdsitos de matriz ferrosa
contendo particulas ceramicas de segunda fase € de interesse para uma ampla gama
de aplicacbes, pois aliam performance mecanica a viabilidade econémica. Em
particular, existe uma urgéncia mundial para substituicio de compdsitos de WC-
Co/WC-Ni, associada sobretudo ao impacto que os produtos de desgaste dos
mesmos representam para a saude humana e o meio ambiente. A abordagem
escolhida foi a de produgcdo de pdés compdsitos de matriz ferrosa reforcados por
particulas submicrométricas de carboneto e/ou nitreto de nidbio formadas in situ
mediante tratamentos termoquimicos. A formacao in situ dos reforcos, consiste em
formar as particulas de reforgo dentro da matriz, mediante a reagdo de materiais
precursores, 0s quais reagem para formar as fases de interesse. Essa rota de
processamento esta associada a uma tentativa de melhorar a qualidade de interface
entre a matriz e o reforgo em compdsitos, em relagdo aos métodos tradicionais. A
premissa de funcionamento dessa técnica depende das reagbes entre matérias
primas rumo ao equilibrio termodinamico. Por esse motivo, ferramentas de simulagao
termodinamica, através do software Thermo-Calc®, foram usadas para validar a
premissa do trabalho e desenhar o processo escolhido, visando reduzir o volume
experimental e, consequentemente, uma melhor utilizacdo de tempo e de recursos.
Os p6s compositos foram preparados pela nitretacédo, carbonetacéo e carbonitretacao
de p6 de ferroniébio. Foram avaliadas diferentes estequiometrias e tamanhos de
particula de ferronidbio visando a sua adequagao as técnicas de processamento
escolhidas. Uma vez validada a premissa de formacéo in situ das fases desejadas, foi
estudada a viabilidade da utilizagao de distintas temperaturas para a reagao in situ. O
objetivo foi avaliar a influéncia desses parametros sobre a microestrutura e, por
conseguinte, as propriedades mecanicas. Para tanto, os pés foram consolidados por
duas técnicas: compactacao uniaxial seguida de sinterizacao e spark plasma sintering
(SPS). Quando processadas pela técnica de SPS, foram obtidas amostras com
microdureza de 719 HVo,05 € macrodureza de 690 HV10, mesmo com cerca de 19% de
porosidade. Por sua vez, a macro e microdureza de amostras carbonetadas,
produzidas por compactagdo uniaxial seguida de sinterizagcédo é de 533 HV1o e 553
HVoo0s, com 8% de porosidade. A resisténcia a flexdo maxima das amostras
produzidas por SPS é de 1108 MPa e a das amostras produzidas por métodos
convencionais é de 735 MPa. Através do estudo de modelos analiticos, foi constatada
ainda uma grande margem de aumento de propriedades através do refinamento das
técnicas de processamento e ajustes na matriz ferrosa.

Palavras-chave: compédsito de matriz metalica; in situ; metalurgia do poé;
carboneto de nidbio; nitreto de nidbio; carbonitreto de nidbio



ABSTRACT

The present work aims to investigate the synthesis, properties and
processability of ferrous matrix composites reinforced with niobium carbide and
niobium nitride. The development of ferrous matrix composite materials containing
second-phase ceramic particles is of interest for a wide range of applications, as they
combine mechanical performance with economic viability. In particular, there is a
worldwide urgency to replace WC-Co/WC-Ni composites, above all associated with
the impact that their wear products represent for human health and the environment.
The chosen approach was the production of ferrous matrix composite powders
reinforced by submicrometric particles of carbide and/or niobium nitride formed in situ
through thermochemical treatments. The in situ formation of reinforcements consists
of producing reinforcement particles within the matrix, through the reaction of precursor
materials, which form the phases of interest. This processing route is associated with
an attempt to improve the interfacial quality between the matrix and the reinforcement
in composites, in relation to traditional methods. The operating premise of this
technique depends on the reactions between raw materials towards thermodynamic
equilibrium. For this reason, thermodynamic simulation tools, through the Thermo-
Calc® software, were used to validate the work premise and design the chosen
process, aiming to reduce the experimental volume and, consequently, to better the
use of time and resources. The composite powders were prepared by nitriding,
carburizing and carbonitriding of ferroniobium powder. Different stoichiometries and
sizes of ferroniobium particles were evaluated in order to adapt them to the chosen
processing techniques. Once the premise of in situ formation of the desired phases
was validated, the feasibility of using different temperatures to complete the in situ
reaction was studied. The objective was to evaluate the influence of these parameters
on the microstructure and, therefore, on the mechanical properties. For this purpose,
the powders were consolidated by two techniques: uniaxial compaction followed by
sintering, and spark plasma sintering (SPS). When processed using the SPS
technique, samples with a microhardness of 719 HVo.05s and a macrohardness of 690
HV1o were obtained, even at approximately 19% porosity. In turn, the macro and
microhardness of carburized samples produced by uniaxial compaction followed by
sintering is 533 HV10 and 553 HVo.05, with 8% porosity. The maximum flexural strength
of samples produced by SPS is 1108 MPa and that of samples produced by
conventional methods is 735 MPa. Through the study of analytical models, a large
margin of increase of properties was verified through processing technique
refinements and adjustments in the ferrous matrix.

Keywords: metal matrix composite; in situ; powder metallurgy; niobium
carbide; niobium nitride; niobium carbonitride
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1. INTRODUGAO

Nos ultimos 50 anos, os compdsitos de matriz metalica se transformaram de
um assunto majoritariamente académico-cientifico, a materiais de amplo significado
tecnologico e comercial. Nos anos 80, os compdsitos de matriz metalica tiveram uma
guinada em seu escopo de aplicagdo, gracas a intensificagdo da pesquisa voltada
compositos reforcados de forma descontinua, os quais possibilitaram caminhos
confiaveis, acessiveis e de mais simples processabilidade, os quais refletem até hoje
em maior numero de nichos comerciais (MIRACLE, 2005).

Os compdésitos de matriz metalica reforcados por particulas ceramicas
possibilitam a combinacao de propriedades mecanicas muitas vezes consideradas
antagbnicas. Assim como a matriz, esses compdsitos podem apresentar alta
condutividade térmica e elétrica, resisténcia ao impacto, longa vida em fadiga e
elevada resisténcia a fratura. A fase ceramica de reforgo, agrega maior resisténcia e
rigidez, refletindo em aumento da resisténcia ao desgaste e reducao do coeficiente de
expansao térmica (CTE). As diferentes possibilidades de combinacédo entre essas
duas classes de materiais propiciam por sua vez um leque de propriedades muito
maior que o da maioria dos materiais de engenharia e as vantagens que emanam
dessas combinagdes ja encontraram aplicagbes em ambientes extremos de energia
nuclear (YVON; CARRE, 2009), mineracdo (ABENOJAR et al., 2002), industrias
quimicas e metalurgicas (CHEN et al., 2013), bem como nos setores automobilistico,
ferroviario, aeroespacial, etc (MIRACLE, 2005).

O metal duro, em particular, € um dos mais tipos mais difundidos de compdsito
de matriz metalica, formado por uma fase ceramica a base de carbonetos (WC, TiC,
TaC, entre outros) em uma matriz tradicionalmente composta por ligas de cobalto ou
niquel. O mercado mundial de carboneto de tungsténio, o qual € hegemonicamente
destinado a producao de metal duro, foi estimado em 29,7 bilhdes de ddlares até 2030,
com uma taxa de crescimento anual entre 2021 e 2030 de 7,4% (MARKET
RESEARCH FUTURE, 2023). Apesar de suas excelentes propriedades, as quais
garantem ampla utilizagdo, existe uma urgéncia mundial para investigacdo de
substitutos para este compdésito, devido a aspectos ambientais e de saude. Durante o
desgaste de componentes de metal duro, sdo produzidos debris de niquel puro, bem

como de 6xido de niquel e de cobalto. Estes materiais foram avaliados quanto a sua
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toxicidade pela European Chemicals Analysis (ECHA) e os riscos estdo sumarizados

na Tabela 1.

Tabela 1 — Toxicidade do niquel, 6xido de niquel e 6xido de cobalto segundo a
European Chemicals Analysis (ECHA).
Cancer por inalagdo; causa danos aos Orgaos por exposi¢cao

Niquel prolongada ou repetida; pode causar efeitos nocivos duradouros a

vida aquatica; pode causar reagao alérgica a pele.

Cancer por inalagado; causa danos aos Orgaos por exposicao
NiO2 prolongada ou repetida; pode causar efeitos nocivos duradouros a

vida aquatica; pode causar reac¢ao alérgica na pele.

Pode ser fatal se inalado; é téxico se ingerido; pode causar cancer;
pode prejudicar a fertilidade ou o feto; pode causar sintomas de
Co0203 alergia ou asma ou dificuldades respiratérias se inalado; é muito
toxico para a vida aquatica com efeitos duradouros; pode causar
reacgao alérgica cutanea.
Fonte: ECHA (2023).

Existem também estudos que apontam para toxicidade de nano e
microparticulas de 6xido de tungsténio, as quais também sao produto do desgaste de
componentes de metal duro. Embora os efeitos toxicos sejam observados apenas em
concentragdes mais altas, de até 2 mg/ml, vale lembrar que os cermets de WC-Co/Ni
costumam apresentar 90 wt.% de carboneto de tungsténio (CARPEN et al., 2020), que
resulta em elevadas quantidades desse tipo de 6xido durante o desgaste de uma
ferramenta.

Matrizes ferrosas, por outro lado, ndo apresentam toxicidade, possuem baixo
custo e oferecem a possibilidade de serem endurecidas por elementos de liga e
tratamentos térmicos. No entanto, se usado como matriz para o carboneto de
tungsténio, o ferro apresenta desvantagens, pois o refor¢co se dissolve de maneira
acelerada na matriz e forma grandes quantidades da fase FesWsC, que fragiliza a
mesma (ZHANG et al., 2017d).

O nidbio, por sua vez, € um dos metais mais biocompativeis de que se tem
noticia e ndo foram encontrados relatos de risco do nitreto, carboneto e 6xido de nidbio

para a saude ou para o meio ambiente (ECHA, 2023). Do ponto de vista de estratégia
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de mercado, o niébio também possui vantagens se comparados ao tungsténio: o
nidébio € um material de custo muito inferior e as reservas minerais conhecidas e
operantes do mesmo sao cerca de dez vezes maiores que as de tungsténio (WOYDT
et al., 2018).

Tabela 2 — Tabela comparativa de propriedades de WC, NbC e d-NbN.

WC NbC 5-NbN
Densidade (g/cm?3) 15,63 7,81 8,36g/cm?
Médulo elastico (GPa) 700-730 380480 497
Micro dureza em temperatura 0428 17_29 40

ambiente (GPa)

Condutividade térmica (W/m.K) 84 14 3,76
Fonte: Pierson (1996), Sandu et al. (2006), Woydt et al. (2018).

Na Tabela 2 se encontram sumarizadas algumas propriedades do WC, NbC e
NbN. Apesar da dureza dos carbonetos e nitretos de niébio serem inferiores a dureza
do carboneto de tungsténio, nitretos e carbonetos de nidbio apresentam maior
retencao de propriedades em temperaturas mais altas. Isso € especialmente relevante
em aplicagbes nas quais ocorre aquecimento, mesmo que este ndo seja
macroscopico, como contatos tribolégicos de ferramentas, pois a microdureza do WC
cai significativamente em torno de 500-700 °C (LEE, 1983). O carboneto de nidbio
exibe essa transicdo em um intervalo de temperatura mais alto, em torno de 900-1000
°C (KOHLSTEDT, 1973). A dureza do nitreto diminui com a mudanga de fase acima
de 1300 °C (SANJINES et al., 2006).

A solubilidade do NbC e do NbN no ferro € muito inferior ao WC no ferro, niquel
ou mesmo cobalto. Por consequéncia, existe menor risco de perda de material em
desgaste devido a de dissolugao da fase de reforgo e, gragas a isso, esses compositos
alternativos podem até prescindir o uso de revestimentos, diferentemente do metal
duro a base de WC-Co/Ni em muitas aplicagoes.

Também no que tange a resisténcia em altas temperaturas, NbN e NbC
também apresentam menos susceptibilidade a oxidacdo (HASEGAWA, 2014).
Ademais, a densidade de NbN e NbC sdo metade da do carboneto de tungsténio, que

reflete tanto no custo por grama de material em si, quanto na logistica de transporte e
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massa do componente final. Em aplicagbes dindmicas, como engrenagens e
ferramentas de corte, a massa do componente afeta na inercia do componente. Em
aplicagdes de transporte, a reducdo de massa reflete também em reducdo no
consumo de combustivel.

De um ponto de vista socioeconémico, o desenvolvimento de um substituto
para metal duro a base de nidbio é estratégico para o Brasil, ja que o pais detém 98%
das jazidas de niobio, 80% da produ¢cdo mundial, e atende a normas ambientais
internacionais rigidas. A ISO 14001 foi concedida para as instalagdes brasileiras ja em
1997 e engloba as operagdes e metalurgia de todas as ligas e 6xidos relevantes a
base de niébio. Ademais, a oferta e precos atuais sao estaveis e nao estdo expostas
a embargos ou incertezas politicas, o que se confirma por ndo estarem listadas na
London Metal Exchange como materiais de volatilidade de pregos notavel (HKEX,
2023).

Setores industriais de alto valor agregado, como o do metal duro, séo capazes
de promover ampla substituicdo de importagcdes e desenvolvimento econémico
nacional em muitos setores. Ao invés de exportar minério em forma de commodity, é
possivel agregar valor através da producao de pegas acabadas com tecnologia de
ponta. Isto por sua vez, impacta na mudanga no perfil da forga de trabalho, gerando
inclusdo produtiva e contribui para o crescimento da demanda por um perfil mais
especializado da forga de trabalho brasileira.

Apesar das muitas vantagens eminentes, nao foram encontrados registros de
uso expressivo de nitreto de nidbio em compdsitos de matriz metalica, muito embora
suas propriedades sejam iguais ou superiores ao carboneto. Atualmente, o uso de
nitreto de niébio € predominantemente associado a suas propriedades elétricas. O
carboneto de nidbio, por usa vez, é usado apenas como carboneto secundario em
metais duros e cermets, ferros fundidos e acos-ferramenta. Nessas aplicacdes, é
adicionado em quantidade diminuta e serve como refinador de graos ou como fase
dura propriamente dita.

Autores atribuem a timida expressividade do uso de nidbio em materiais
estruturais ao descobrimento tardio das jazidas do metal e dificuldades de
processamento (DE ARAUJO FILHO et al., 2010). Para enderecar a lacuna de uso
desse material, o presente trabalho visa a analise e desenvolvimento da produgao de
um po compodsito de matriz ferrosa reforcado por particulas submicrométricas de

carboneto e/ou nitreto de nidbio formadas in situ mediante tratamentos termoquimicos.
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Os p6s compdésitos foram preparados pela nitretacédo, carbonetacéo e carbonitretacao
de p6 de ferronidbio, o qual reage com nitrogénio e carbono para formar particulas de
nitreto, carboneto e carbonitreto nucleadas na matriz de ferro. O nidbio tem alta
afinidade por nitrogénio e carbono, e ndao requer amdnia ou outras atmosferas
perigosas, nem sais poluentes, como € o caso de muitos metais. Por esse motivo, gas
nitrogénio e grafita podem ser usados no processo efetivamente. Assim, as particulas
de reforgco sdo nucleadas dentro da prépria matriz ferrosa. Esta técnica, denominada
formacao in situ dos reforgos, esta associada a uma tentativa de melhorar a qualidade
de interface entre a matriz e as particulas ceramicas em compositos reforgados de
maneira descontinua. Entre os compdsitos, os de refor¢go descontinuo, apesar de sua
flexibilidade, maior viabilidade comercial e facilidade de fabricagdo, ndo costumam
apresentar um aumento tdo marcado de suas propriedades. Isso porque os métodos
tradicionais, denominados ex situ, costumam acarretar heterogeneidade,
aglomeracao dos reforgos, baixa molhabilidade e presenca de defeitos nas interfaces
matriz-reforgo.

Reforcos formados in situ, por sua vez, sdo sintetizados dentro da matriz, a
partir de reagdes exotérmicas entre reagentes escolhidos com esse propdsito. Ja que
a premissa de funcionamento dessa técnica depende da reag¢ao entre matérias primas
buscando equilibrio termodinamico, a concepc¢ao desse tipo de processo pode ser
abordada através de analises termodindmicas do sistema. Por esse motivo,
ferramentas de simulacdo termodinamica, através do software Thermo-Calc® foram
usados para validar a premissa do trabalho e desenhar o processo escolhido, visando
reducao de volume experimental e em uma melhor utilizagdo de tempo e recursos.

A partir da validagéo do conceito, o trabalho focou em produzir e conformar pés
compositos de matriz ferrosa, reforgados por NbN, NbC e Nb(C,N). Primeiramente, foi
analisado o efeito dos parametros de tempo e temperatura de tratamento
termoquimico para produzir o p6 compoésito. Em seguida, foi feito um estudo de
otimizac&o da sinterabilidade e de parametros como dureza e resisténcia a flexao de

amostras produzidas a partir da sinterizagao dos pos obtidos.

2.1 OBJETIVOS

O objetivo geral do presente trabalho é desenvolver “pds compdsitos” de matriz

ferrosa reforgados por carbonetos, nitretos e carbonitretos de niébio produzidos in situ
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mediante tratamentos termoquimicos apropriados e prospectar sua processabilidade
por técnicas de metalurgia do p6. Para alcangar este objetivo, as seguintes etapas sao
necessarias:

a) selecionar matérias primas e tratamentos teoricamente compativeis com a
formagao in situ de Fe + NbN, Fe +NbC e Fe +Nb(C,N)

b) validar as abordagens escolhidas por meio de testes preliminares, usando
como critério a formagao das fases desejadas e a microestrutura obtida nas particulas
de p6é compésito.

c) estudar o impacto da variagdo dos parametros de temperatura e tempo de
tratamento termoquimico na formacao in situ dos pés compdsitos, bem como discutir
0s mecanismos de reacao potencialmente envolvidos no processo.

c) avaliar o desempenho das amostras obtidas via prensagem uniaxial +
sinterizagéo e por SPS por meio das propriedades mecanicas (resisténcia a flexao e
dureza) dos compdésitos apos sua sinterizagéao

d) Relacionar a porosidade e as caracteristicas microestruturais dos
compositos consolidados com a dureza e a resisténcia a flexao dos materiais de forma

qualitativa e quantitativa (por meio de modelos analiticos).
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2. REVISAO DA LITERATURA

2.1 COMPOSITOS DE MATRIZ METALICA (MMCS)

Compdsitos de matriz metalica —ou do inglés, Metal Matrix Composites
(MMCs)— sao materiais que consistem de uma matriz metalica continua na qual se
encontra uma segunda fase dispersa que pode estar na forma de particulas, fibras ou
whiskers. Na Figura 1 encontram-se imagens que ilustram os diferentes tipos de MMC

existentes.

Fonte: Adaptado de Ma et al. (2016), Rahman et al. (2017), Zhong et al. (2014).

A combinacao adequada das fases de um compdsito possibilita compensar as
limitagdes individuais de cada um e faz com que certos MMCs apresentem
propriedades que costumam ser mutuamente excludentes em materiais puros, como
alta dureza e alta ductilidade. Como as cerdmicas e os metais tém propriedades
mecanicas, térmicas e elétricas muito diferentes, os materiais resultantes tém um grau
de customizacao e adaptabilidade excepcional entre os materiais de engenharia. Em
muitos casos, assim como neste trabalho em particular, a fase dispersa tem funcao
estrutural, isto é, atua no sentido de aumentar a resisténcia mecanica e o desempenho

tribolégico da matriz metalica na qual esta inserida.
2.2 MMCS REFORCADOS POR PARTICULAS

Compdsitos de matriz metalica reforgados com particulas sdo amplamente
pesquisados e usados em muitas aplicagbes industriais por apresentarem

propriedades isotropicas, grande flexibilidade e maior simplicidade na etapa de
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fabricagdo (TJONG, 2000). Ademais, seu desempenho mecéanico e sua resisténcia ao
desgaste torna-os competitivos com outros compositos, até mesmo em altas
temperaturas.

Por esses motivos, os compdésitos reforcados de forma descontinua séo os que
apresentam maior volume comercial (MIRACLE, 2005). Em compdsitos de matriz
metalica, muitos tipos de particulas de reforco apresentam uma densidade inferior a
da matriz, o que diminui a densidade do compdsito em relacdo ao metal, fato que é
especialmente relevante para aplicagbes automobilisticas e aeronauticas, pois a
margem para redugao do peso de um componente compdsito € ndo somente oriunda
do aumento de resisténcia —que permite a fabricagcdo de componentes estruturais
mais finos-— mas também da reducéo da densidade em si.

No projeto desse tipo de compdsito, a matriz tende a ser escolhida de acordo
com a combinacao desejada de propriedades: aluminio e titanio para alta resisténcia
especifica, ferro para custo-beneficio e alta resisténcia, niquel para ambientes
corrosivos e altas temperaturas, e cobre para alta condutividade elétrica e térmica.

Existem variados tipos de reforco de MMCs com finalidade estrutural ou
triboldgica, como compostos intermetalicos —NixAly (DA COSTA et al., 1999), AlTi
(REZAEI; MADAAH HOSSEINI, 2020), AlxNiy (FOGAGNOLO et al., 2009a), CuxZry
(STASIC et al.,, 2015), etc —e até grafeno (JIANG et al., 2018a). Ceramicas como
carbonetos, nitretos, 6xidos e boretos de metais de transi¢cdo, em particular, sdo as
mais frequentemente escolhidos na industria por sua alta dureza, estabilidade quimica
e resisténcia ao desgaste.

Segundo a definicao de alguns autores, compadsitos reforcados por ceramicas
também podem ser chamados pelo nome de cermets, pois de acordo com definigcdes
mais genéricas, esse nome diz respeito a materiais baseados em ceradmicas unidas
por um ligante metalico. Por outro lado, a maior parte da produgéo bibliografica
encontrada pela autora deste trabalho costuma afunilar essa nomenclatura para
compositos reforgados por Ti(C,N) (MARI, 2001; XU et al., 2020, 2021, 2022; ZHANG
et al., 2019). Ademais, a literatura parece tratar majoritariamente de cermets como se
fossem exclusivamente compdsitos com teores de reforco acima de 80%. Visando
evitar confusdes, o termo "cermet" foi deliberadamente evitado na designagcéo do
material desenvolvido neste trabalho, muito embora, de acordo com alguns critérios,
os compositos aqui discutidos poderiam ser considerados como tal. De qualquer

forma, referéncias que tratam de cermets foram frequentemente consultadas para
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analisar propriedades mecanicas e aplicagdes de MMCs com altos teores de fase de
reforco.

Compdsitos de matriz metalica reforgados por particulas podem ser fabricados
através de diversos processos, tais como metalurgia do p6 (GUPTA et al., 2013),
infiltracdo de pré-forma (BAHRAINI et al., 2009), fundigdo (ZHANG et al., 2017b),
combustéo volumétrica (YILMAZ; EVIN; GULER, 2011) e até bombardeamento de
particulas duras sobre a matriz por meio de explosivos (USHERENKO; NOZDRIN;
GUBENKO, 1991). No entanto, antes de discutir o processamento desse tipo de
material, vale fazer um levantamento do efeito que suas caracteristicas
microestruturais tém sobre suas propriedades mecanicas e tribolégicas, e assim

correlacionar esses elementos com aspectos criticos de sua fabricagéo.

2.2.1 Propriedades mecanicas de MMCs reforgados por particulas

2.2.1.1 Tensao de escoamento

A tensao de escoamento dos MMCs esta, assim como no caso dos metais e
ligas, associada a movimentagdo das discordancias na matriz metalica. Qualquer
reducdo na mobilidade das discordancias reflete, portanto, em um aumento de sua
resisténcia mecanica. Uma distribuicdo de particulas discretas, espalhadas pelo
volume da matriz metalica, aumenta a tensao de escoamento do material por quatro
mecanismos principais: a) transferéncia de carga b) mecanismo de Orowan c) tensées

térmicas (mecanismo de Taylor) d) mecanismo de Zener:

a) Transferéncia de carga

O endurecimento por transferéncia de carga ocorre, pois, para que a
continuidade do material seja mantida na interface da matriz com o reforgo, é
necessario que as particulas duras deformem na mesma medida que a matriz. Para
que a mesma deformacao ocorra nas duas fases, o material de maior modulo deve
ser submetido a uma tensdo mais elevada. Proporcionalmente, mais tensao é
suportada pelo material mais rigido, o que resulta em maior resisténcia ao escoamento

do material, conforme ilustrado na Figura 2.
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Figura 2 — llustragdo do mecanismo de transferéncia de carga, no qual a
particula (em laranja) € mais rigida que a matriz cinza, e, portanto, suporta maior
carga para preservar a interface. o corresponde a tenséo, € a deformacao e E ao

modulo de elasticidade.

4
o
— S
E
para € constante
o
total o, oy
E, E
E, se E,> E,
| entao o, > 0,

Fonte: elaborado pela autora.

b) Mecanismo de Orowan

O endurecimento por esse mecanismo diz respeito a redugdo da mobilidade
das discordancias induzida por sua dificuldade em passar através de uma particula
dura contida na microestrutura. As particulas funcionam como obstaculos para a
movimentagédo das discordancias, as quais precisam atingir uma tensado maior para
conseguir contorna-las ou parti-las conforme ilustrado na Figura 3. Quando a
discordéncia ndo consegue partir as particulas de reforgos —o que normalmente
ocorre apenas em alguns precipitados de ligas endurecidas por envelhecimento
(MIRZA; CHEN, 2015)— e apenas contorna-las, essas particulas atuam como fontes
de Frank-Read, que é quando a passagem de uma discordancia deixa para tras novas
discordancias em forma de anel ao redor dos precipitados, as quais também atuam
no campo de tensbes da matriz e aumentam a dificuldade de passagem de novas

discordéancias (MIRZA; CHEN, 2015), conforme esquematizado na Figura 3.
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Figura 3 — llustragdo da interagdo de uma discordancia com uma particula em um
material compdsito sob tensédo pelo mecanismo de Orowan: a) quando a particula &
cisalhada b) quando a discordancia é obrigada a contornar a particula e esta atua
como uma fonte de Frank-Reed.

tempo

Y

b

)
O E~E

Fonte: Adaptado de Lexicon Foundry (2023).

Nesse mecanismo, o endurecimento proporcionado depende do livre caminho
meédio Am entre as particulas de reforco e, para um volume fixo, este diminui a medida
que o numero total de particulas aumenta, isto €, a medida que estas se tornam mais
finas.

Na imagem de microscopia de transmissédo de alta resolugdao (HRTEM) do
trabalho de He et al. (2019), é possivel observar uma discordancia em uma liga de
magnésio endurecida por envelhecimento. Apesar desse material ndo ser considerado
um compdosito, esse mecanismo também ocorre nos precipitados presentes em sua
microestrutura. Na imagem de microscopia da Figura 4, € possivel observar a
interagdo que uma discordancia teve com o precipitado (sinalizado na Figura 4 pelos
autores como "particle”), que atua como uma fonte de Frank-Reed (sinalizada como

"Orowan Loop" na figura), gerando discordancias em anel ao redor da particula.



41

Figura 4 — Imagem de HRTEM evidenciando uma discordancia (dislocation) e um
precipitado (particle), o qual dificultou sua movimentagdo por meio do mecanismo de
Orowan (Orowan /oop).
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v

Fonte: He et al. (2019).

c) Tensoes térmicas (mecanismo de Taylor)

Esse mecanismo também ocorre como consequéncia da ligacédo na interface
entre matriz e reforgco. Nesse caso, ocorre pela diferengca entre o coeficiente de
dilatacdo térmica das particulas refratarias e da matriz. A medida que um compésito
€ resfriado apods seu processamento, as particulas de reforgo ceramicas retraem
menos que a matriz e, para manter a integridade da interface, a matriz deforma
plasticamente e aumenta a densidade de discordancias ao redor da particula. A
magnitude da deformagédo causada pela temperatura depende essencialmente da
diferenga entre os coeficientes de expansao térmica dos dois materiais. Esse acumulo
de discordancias, por sua vez, aumenta a tensao de escoamento do composito.

Esse fenbmeno pdde ser visualizado durante a analise de um compdsito de
ferroaluminio (FesAl) reforcado por particulas de Al203, em grandes aumentos, por
meio de microscopia de transmissao de alta resolugéo no trabalho de Li et al. (2009b).
Os autores observaram discordancias radiais ao redor das particulas de alumina

intragranulares conforme evidenciado na Figura 5.
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Figura 5 — llustragao do processo de endurecimento por tensdes térmicas residuais.
As linhas escuras ao redor da particula de alumina s&do discordancias.

50 nm
|

Fonte: Li et al. (2009b).

d) Mecanismo de Zener

Nesse caso, as particulas de reforco atuam no sentido de atrapalhar a
movimentagcdo dos contornos de grdo —a qual ocorre na temperatura de
processamento, ou até em temperaturas altas de servigo, visando a diminui¢cao da
energia livre— e dificulta o crescimento dos cristais da matriz durante o
processamento. A Figura 6 mostra uma imagem de HRTEM de um contorno de grao
tendo sua movimentagéo bloqueada pela presenga de uma particula dura de segunda

fase.

Figura 6 — Interacao entre o contorno de grao e uma particula de segunda fase em
uma liga de Cu-Ta a) esquema simbolizando a interagéo b) imagem de HRTEM da
particula interagindo com o contorno de gréo.

Fonte: Meiners et al. (2020).
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A contribuicdo para ao aumento da tensao de escoamento se da de forma
indireta, pois possibilita manter uma estrutura mais refinada dos grdos da matriz, que
por sua vez impacta na resisténcia pelo mecanismo de Hall-Petch. Segundo a
equacdo de Hall-Petch, o aumento no limite de escoamento € inversamente
proporcional ao tamanho de grao (Tabela 3). Na Figura 7 ha a representacao grafica
de uma simulagdo de campo de fases feita por Moelans et al. (2006). Embora esta
microestrutura seja uma simulagao, ela ilustra de forma bastante didatica como os
graos que estdo decorados com particulas em seus contornos tem sua movimentagao
bloqueada e seu crescimento, como consequéncia, também é dificultado. Na Figura
7a) esta representada a microestrutura do compédsito em um estagio inicial,
evidenciando particulas de segunda fase localizadas em alguns contornos de gréao.

Na Figura 7b) consta a microestrutura do mesmo apés o aquecimento.

Figura 7 — Simulagao por campo de fases de a) microestrutura de um material que

possui particulas de segunda fase antes do aquecimento e b) microestrutura apos

aquecimento, na qual os graos decorados com particulas nao coalesceram.
TSRS > "

Fonte: Moelans et al. (2006).

Segundo o modelo de Zener, existe um didmetro limite para o crescimento dos
graos da matriz em funcédo do raio r das particulas de reforco e de sua fragcéo
volumétrica f (RIOS; FONSECA, 2010) .
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Tabela 3 — Sumario dos mecanismos de aumento de resisténcia dos compdsitos
particulados. As constantes e simbolos usados estdo listados na lista de simbolos
desse trabalho.

Modelo Mecanismo Equacgao
Interac&o de discordancias nos 3bV.
Hall-Petch ) foup = KGm |
contornos de grao 4d,
. 0.13G,,b
Formagéo de anéis em torno do fOorowan = ———o—— ne
Orowan 1\1/3 b
reforgo dp <7p) -1
Geracao de discordancias devido a b [ 12V, AaAT 1/2
Taylor diferenga entre os coeficientes de b1 = Vy)d,
dilatagéo da matriz e do reforgo rayior Yin
Transferéncia de Transferéncia de carga da matriz 1
fi= _Yme
carga para os reforgos 2

Fonte: Adaptado de Mirza et al. (2015).

A Tabela 3 sumariza as equag¢des usadas para calcular a contribuicdo
individual de cada um dos mecanismos. Um ponto em comum para todos os
mecanismos € que particulas finas apresentam uma contribuicado mais eficaz para o
aumento da tensdo de escoamento do material. Ademais, a resisténcia do reforgo em
si ndo é tao significativa do ponto de vista de aumento da tensdo de escoamento.
Conforme se pode observar pelas equagdes que descrevem o0s mecanismos de
aumento de resisténcia, se assume somente que a tensdo de escoamento da
ceramica é alta o suficiente para evitar a passagem de discordéncias. Do ponto de
vista de aumento da resisténcia global do compésito, a diferenga no coeficiente de
dilatacao térmica entre a fase de reforgo e a matriz € mais importante, no sentido de
gerar discordancias devido as tensbes térmicas induzidas pela retragdo no
resfriamento do material apds o processamento.

Através do modelo criado por Mirza et al. (2015) é possivel fazer estimativas
da tensdo de escoamento de um compdsito particulado pela combinagcdo entre os
mecanismos. Além disso, esse modelo leva em conta também o efeito negativo da
porosidade proveniente do processo de fabricagdo. A tensdo de escoamento do

composito pode ser estimada através da equacéo (1).
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Oyc = GYm(l + fl)(l + fTaylor)(l + fOrowan)(l + fHP)(e_nP) (1)

E importante destacar que existem limitacdes para este modelo, devido a
generalizagdes teodricas. Primeiramente, a validacdo desse modelo nao foi feita em
nenhum material com teores de reforgo superiores a 5% em volume. Também néo se
leva em conta o formato das particulas, as quais sao estimadas como sendo esféricas.
Essa suposi¢ao, portanto, desconsidera a possibilidade de haver uma distribuigao
heterogénea de tensbes na superficie do reforgo, oriunda de sua morfologia. Além
disso, considera-se que a interface seja suficientemente forte a ponto de nao ceder
durante o surgimento das tensdes descritas acima. Isso evidencia a importéncia de
uma interface limpa e isenta de defeitos e chama atencao para a escolha do método
de processamento, que pode ser determinante para que as interfaces matriz-reforgo

do compdsito se aproximem mais do comportamento ideal.
2.2.1.2 Tensao de ruptura

Apods a deformacéo elastica do compésito, pode haver deformacéo plastica do
material e, com o0 aumento do carregamento, sua eventual falha. Compdsitos frageis
em geral mostram pouca capacidade de se deformar plasticamente e, portanto,
costumam fraturar no limite elastico ou muito proximo dele (HEARN, 1977). Por outro
lado, quando ocorre deformacgao plastica, o material compdsito falha por trés
mecanismos principais: (i) descolamento da interface entre os reforgcos e a matriz, (ii)
fratura dos reforcos e (iii) nucleagdo de trincas dentro da matriz, normalmente
localizadas em inclusdes, poros, particulas de segunda fase, etc. Na Figura 8 estédo
ilustrados esses mecanismos de formagao de vazios e a Figura 9 contém um exemplo
real de um material compésito Al-SiC.

Do ponto de vista de criagdo de modelos, existem interagcbes complexas entre
comportamentos elasticos e plasticos, de surgimento de vazios e propagagao de
trincas que se sobrepdem e fazem com que nao seja trivial calcular de forma analitica
o comportamento do compoésito até sua fratura em funcdo de parametros
microestruturais. Existem trabalhos na literatura que fazem uso de modelos capazes
de computar varios desses parametros e inclusive descrever o surgimento e

crescimento de vazios durante a deformacgado, devido ao trincamento do reforco,
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descolamento de interface e nucleagcado em defeitos na matriz (DORHMI et al., 2020).
Esses modelos criam solugées numéricas através de elementos finitos e sdo capazes
de descrever com precisdo a perda de rigidez do compdsito apés o escoamento

(DORHMI et al., 2020) . Entretanto, nem a descrigao, nem o desenvolvimento de um

modelo assim pertencem ao escopo de estudo deste trabalho.

Figura 8 — a) microestrutura de um compdsito antes da deformacéao b), c) e d)
representacdo dos mecanismos que ocorrem durante a deformacao plastica do

material,
(a) (b)
o o
matriz [ "

/. . . . . .\ Nucleagio de
particulas vazios devido
de reforgo < +~ | adescolamento

. . das interfaces
defeitos
iniciais [ . . . .
o o
o o\
Nucleacao de — Nucleacao de
vazios devido /' . . . < |\ vazios em
a fratura das & particulas de
particulas \. . w . .‘/ segunda fase
da matriz
= o ® O
(c) (@)

Fonte: adaptado de Dorhmi et al. (2020)

Figura 9 — Imagem de MEV da microestrutura de um compdésito de aluminio

reforcado por particulas de carboneto de silicio (SiC), o qual, apés deformacao,
apresenta cavidades formadas ao redor das particulas de reforco (indicadas pelas
setas), devido a nucleagao de defeitos na interface matriz-reforco.

i

Fonte: Adaptado de Lewandowski (2000).
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No entanto, de um ponto de vista qualitativo, algumas tendéncias ja séo
conhecidas, sobretudo se fixados todos os paradmetros e analisada uma variavel de
cada vez. E sabido de maneira geral que o aumento do percentual de reforco diminui
a ductilidade e que uma matriz mais ductil também auxilia no aumento da plasticidade
do compdésito. No ambito de preservar a ductilidade de um compdsito reforgcado por
particulas, o refino de grédo pode ser um grande aliado. Isso porque 0 mecanismo de
Hall-Petch é o unico capaz de aumentar concomitantemente a tensado de escoamento
e a ductilidade. Inclusive, o fenbmeno de superplasticidade ndo € incomum em
compositos de matriz metalica. O comportamento superplastico é caracterizado por
uma deformacéo além dos 100% quando a matriz € aquecida a cerca de metade de
sua temperatura de fusdo em Celsius. Para apresentar tal deformabilidade, o material
deve ter alta ductilidade e grdos com tamanho abaixo de 10um. Para estabilizar esse
tipo de estrutura nessas temperaturas, impedindo a movimentagao e crescimento dos
graos, sao usadas particulas finas e termodinamicamente estaveis. Em compdsitos a
base de titanio foram relatadas deformagdes de 429% de compostos de 1 vol% boreto
e carboneto de titdnio em matriz de Ti1100 (SHEN; ZOU; JIANG, 2008). Segundo a
equacao da Tabela 3 o mecanismo de Zener € mais pronunciado para reforgos finos,
isto €, o tamanho do gréo reduz com o didmetro da particula. Além disso, particulas
finas tém maior probabilidade de ter coeréncia com a matriz e, portanto, podem
apresentar ainda mais eficacia no ancoramento dos contornos do gréo.

Em termos de tamanho do reforgo, a quebra das particulas durante a
deformagao ocorre em tensdes mais baixas quando as particulas sdo grosseiras. Isso
porque estas seguem uma mecanica de fratura de materiais frageis e particulas
maiores tém maior probabilidade de conterem defeitos grandes em suas
microestruturas.

Outra caracteristica importante a ser considerada é o livre caminho médio entre
as particulas. O livre caminho médio Am representa a distancia linear média entre as
particulas da fase de reforgo. Para um volume fixo (e homogéneo) de reforgo, este
livre caminho médio diminui junto com o tamanho das particulas. De forma geral, a
literatura encontrada diz que a reducdo de Am faz com que o campo de tensao e
deformagao associado a uma particula se estenda através da matriz ao longo da linha
de carregamento até a préxima particula (LEWANDOWSKI, 2000) (TJONG, 2000).

Quando as particulas estdo muito proximas —como é o caso de compositos com
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altissimos teores de fase de reforgo— isso pode resultar em comportamento fragil,
como sera discutido mais adiante.

Aglomerados de particulas também sao prejudiciais, devido ao maior estado de
triaxialidade de tensdes da matriz localizada entre elas. Isso, por sua vez, agrava a
deformacao da matriz localmente e causa formagao prematura de defeitos na interface
com os reforgos ou na matriz propriamente dita. Em outras palavras: € como se,
durante a falha, uma regido do componente se comportasse como um compdsito com
uma quantidade muito maior de particulas. Isso, por sua vez, induz a nucleagao e
propagacéao de trincas em tensdes abaixo do esperado, as quais —dependendo do
tamanho do aglomerado e da distancia entre as particulas nesse local— podem ser
grandes o suficiente para se propagar de forma catastrofica ao longo do componente.
A contiguidade, aqui identificada como C e calculada pela da equagéao (2), € um bom
parametro para identificar aglomeragdo de particulas, ja que € um indicativo da
frequéncia com que reforcos se encontram "encostados" uns nos outros. A
contiguidade pode ser determinada pela contagem do numero de intersecoes
Nparticula/particula, € Nparticulamatrix, qu€ S80 0 numero de interfaces particula-particula e
matriz-particula contadas ao tracar uma linha sobre uma imagem da microestrutura

do material.

2Npartl’cula/parﬁcula

C

(2)

ZNparticula/particula + Npartl’cula/matn’z

2.2.1.3 Tenacidade a fratura

A maioria dos autores encontrados na literatura propdem modelos de falha
baseados na formacao de trincas oriundas do crescimento dos vazios nucleados
durante o processo de deformacao. Apds crescer até um tamanho critico, a trinca se
propaga de maneira catastréfica, causando fratura do material. O modelo de Hahn-
Rosenfeld (1975) estabelece um tamanho critico de trinca e o relaciona com o livre
caminho médio Am entre os reforgos por meio da equacgao (3), onde oy € a tenséo de

escoamento e E o médulo elastico.

Kic = 2E0yshn (3)
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No entanto, ao comparar os dados fornecidos pelo modelo com compdsitos
reais, Rabiei et al. (1996) detectaram que em compdsitos nos quais as particulas séo
maiores que 10um esse valor é subestimado, enquanto para reforcos na ordem de
grandeza de 1um, a tenacidade a fratura real € menor que a prevista pelo modelo. A
conclusao geral é que particulas de reforgo grosseiras, distantes e em menor fragédo
volumétrica sdo menos prejudiciais a tenacidade a fratura dos compdsitos. O valor do
Kic também diminui significativamente com o aumento da contiguidade das particulas
de reforco (LEWANDOWSKI, 2000).

Por outro lado, Peng et al. (2020) desenvolveram um metal duro
nanoestruturado a base de WC-Co, com uma distribuicdo de tamanho de particula de
WC média de 60 nm, a qual diminui drasticamente o livre caminho médio, mas
apresenta concomitantemente alta dureza e alta tenacidade: 2356 kgf/mm? e 12,5
Mpa.m'?, respectivamente. Os autores atribuem estes resultados a auséncia quase
total de porosidade e, sobretudo, ao carater semi-coerente das interfaces. O elevado
grau de continuidade a nivel atdbmico entre os reticulados da matriz e do reforgo —i.e.
coeréncia— aumentou muito a resisténcia contra fratura intergranular, que, segundo
os autores, € um mecanismo critico para o aumento da tenacidade a fratura desse tipo
de compdsito.

No livro Comprehensive Composites, o autor do capitulo 3.07
(LEWANDOWSKI, 2000, p. 2031) sumarizou sistematicamente a tenacidade a fratura
de compdésitos em fungao de sua fragao volumétrica, conforme representado de forma
grafica na Figura 10. Nos trabalhos compilados, foi possivel observar que a perda
mais marcada de tenacidade ocorre até 10 vol.% de fase de reforco. E importante
destacar que, independentemente dos parametros microestruturais, é seguro afirmar
que a partir de um determinado teor de reforgo, a fratura da maioria dos compdsitos

reforgados por ceramicas muda de carater ductil para fragil.

2.2.1.4 Fadiga

Para além do comportamento mecéanico sob carregamento estatico, muitas das
aplicagdes potenciais para compositos requerem resisténcia a fadiga. Em relagéo a
matriz isenta de reforgos, o comportamento de fadiga de baixo ciclo dos compdsitos é
inferior, devido a sua perda de ductilidade em relagao a matriz pura. Em fadiga de alto

ciclo, no entanto, 0 aumento do moédulo de elasticidade do material possibilita um
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aumento de desempenho, ja que as deformagdes no compdsito sdo menores do que

no material ndo reforcado no mesmo nivel de tensao (TJONG, 2000).

Figura 10 — Tenacidade a fratura para diversos compdsitos fabricados por fundigéo,
metalurgia do pé, técnicas in situ e deposi¢cao por spray.
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No trabalho de Xia et al. (1997), foram analisadas ligas de aluminio 6061
reforcada com particulas de alumina em carregamento ciclico uniaxial. Os resultados
experimentais confirmam que o refor¢o particulado, por aumentar significativamente a
rigidez do material, melhora a vida em fadiga de alto ciclo. Conforme esperado, o
comportamento do compdsito em fadiga de baixo ciclo —isto é, que ultrapassa o limite
elastico do material— é inferior a liga nao reforcada em decorréncia da perda de
ductilidade. Também foi pontuado que a presenca de aglomerados prejudica a

performance em fadiga dos compactos e leva a falha prematura do material.

2.2.1.5 Fluéncia

Embora a reducao do tamanho de grao seja prejudicial para o comportamento
mecanico de metais em alta temperatura, a presenca de particulas ajuda a inibir a
movimentagéo de discordancias e existe consenso entre diversos autores a respeito
de um aumento no expoente de tensdo e energia de ativagdo aparente de fluéncia
(TJONG, 2000). Segundo Lloyd (1994), uma fragao volumétrica alta de particulas finas
de reforgo pode resultar em melhora na resisténcia a fluéncia de compdsitos de matriz
metalica. Mesmo que, com devidas adaptagdes, o composito aqui desenvolvido possa
apresentar aplicabilidade em altas temperaturas, discussbes mais aprofundadas
acerca do comportamento em fluéncia de tais compdsitos ainda nao parecem

relevantes e ndo fazem parte do escopo deste trabalho.

2.2.1.6  Comportamento tribolégico

Como para qualquer material, ndo ha muitas diretrizes e tendéncias
hegemonicas para o design microestrutural de compdsitos cuja finalidade é resistir ao
desgaste. Isso porque o desgaste do material € um fendbmeno que nao depende
somente das caracteristicas do componente, mas que esta fortemente sujeito ao
sistema onde esta inserido.

Em termos de dureza, a equacgao (4), conhecida como relagdo de Archard
(ARCHARD, 1953) estipula que o volume de desgaste € inversamente proporcional a
dureza do material e, portanto, um aumento de dureza costuma ser associado a um
aumento da resisténcia ao desgaste do compésito. No caso do desgaste, portanto, a

magnitude da resisténcia do material de reforco interfere de forma muito significativa.
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Ainda assim, € importante salientar que durante o desgaste do material,

interagbes em escala microscopica podem atuar localmente na dureza do mesmo.

KWL
0=~ )
Onde Q é o volume total de debris produzido, K € uma constante adimensional,
W é a carga normal total, L & a distancia de deslizamento e H é a dureza da superficie
de contato mais mole. A constante adimensional K, por sua vez, esta sujeita ao modo
de desgaste. Abaixo se discute brevemente os principais tipos de desgaste dos MMCs

e 0s pontos mais importantes encontrados na revisio de literatura.

Figura 11 — Desenho esquematico dos principais tipos de desgaste encontrados em
MMCs: a) desgaste por deslizamento, b) desgaste por abrasado de dois corpos e ¢)

desgaste por abrasao de trés corpos.
|

w J7
77

(b)
(©)

Fonte: Hutchings et al. (2000).

Serao discutidas trés modalidades de desgaste, as quais também estao
ilustradas na Figura 11, que sao: desgaste por deslizamento, desgaste por abrasao
de dois corpos e desgaste por abrasao de trés corpos.

O desgaste por deslizamento é caracterizado pela interagao entre asperidades
de duas superficies, nesse caso o material compdsito e um contra-corpo. Se as cargas

de contato e as velocidades de deslizamento sao baixas, ha pouco aquecimento por
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atrito e as particulas ceramicas de reforco tendem a suportar as tensdes de contato
sem que haja deformacao plastica da matriz. Isso resulta em aumento significativo da
resisténcia ao desgaste em relagdo a um componente metalico isento de reforgos.
Entretanto, foi constatado que particulas de reforgo, as quais sao finas a ponto de ter
magnitude semelhante a rugosidade do contra-corpo, perdem parcialmente a
capacidade de resistir ao desgaste e ocorre arrancamento das particulas e
deformacéo plastica da matriz, mesmo em baixas cargas e velocidades. E por isso
inclusive que materiais endurecidos por precipitagdo ndo apresentam aumento de
desempenho tribolégico analogo ao aumento de suas propriedades mecanicas apos
o envelhecimento, uma vez que os reforcos sao extremamente finos e ndao sao
eficazes na prevengao do desgaste (HUTCHINGS; WILSON; ALPAS, 2000).

Devido a maiores cargas e velocidades, também ocorre intenso aquecimento
das superficies, que pode resultar em amolecimento da matriz e consequente
desgaste adesivo. Em relacdo a metais e ligas, o aquecimento em compdsitos é
intensificado porque a maioria das ceramicas apresenta condutividade térmica inferior
a matriz. Quando a temperatura aumenta durante o desgaste, € comum ocorrer
oxidagcdo da matriz e até mesmo degradacdo do reforco, dependendo da sua
estabilidade termodindmica nessas condigdes (HUTCHINGS; WILSON; ALPAS,
2000). Ademais, é comum que as particulas da superficie do compésito se fraturam,
0 que deteriora muito a resisténcia do material ao desgaste. Por esse motivo, materiais
com dureza superior sdo mais adequados como fase de refor¢o nessas situagdes,
conforme foi constatado no uso de SiC em detrimento de Al2z03 nos compdsitos de
matriz de aluminio em condigbes de desgaste severo (HUTCHINGS; WILSON;
ALPAS, 2000). A titulo de ilustrag&o, no grafico da Figura 12 estao situados os modos
de desgaste para diferentes condigdes de carga e velocidade, acompanhados da
temperatura local medida em compdsitos de matriz de aluminio reforgados por
particulas de SiC.

E interessante mencionar também que a adesdo na interface entre a matriz e
o reforco também é fundamental para evitar que, por descolamento, as particulas se

tornem parte do debris.
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Figura 12 — Modos de desgaste para diferentes condigbes de carga e velocidade,
sinalizando a temperatura local medida para compdésitos de matriz de aluminio
reforcados por particulas de SiC.
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Fonte: Adaptado de Hutchings et al. (2000).

Acima de condi¢gdes mais severas de carga e velocidade, o cisalhamento da
matriz se torna inevitavel e ocorre desgaste da matriz e arrancamento e fratura dos
reforgos, os quais eventualmente viram debris abrasivos, e muda a classe de desgaste
—aumentando a ordem de grandeza de K. A abras&o ocorre quando particulas rigidas
estdo sendo friccionadas sobre a superficie do compédsito. Quando estas estao
aderidas em outro corpo, o fenbmeno € denominado abrasido por dois corpos. O
desgaste por abrasdo de trés corpos, que costuma ser mais severo, se da quando as
particulas estdo deslizando soltas entre as duas superficies. A abrasao induz tensdes
cisalhantes muito altas na superficie do material. Por esse motivo, materiais cuja
matriz esta encruada ndo desempenham melhor que matrizes isentas de deformacao,
ja que o segundo caso sera rapidamente endurecido pela deformagédo a qual esta
sendo submetida por este mecanismo de desgaste.

Segundo os autores da secdo 3.19 do livro Comprehensive Composites
(HUTCHINGS; WILSON; ALPAS, 2000), o fator microestrutural que mais impacta no
desgaste abrasivo aparenta ser a relagdo entre a area de contato de cada particula
abrasiva e o tamanho do reforgo. Essa relagao determina se o compdsito responde

de forma homogénea ou heterogénea. Conforme ilustrado na Figura 13b) quando as
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particulas de reforco sdo muito menores, ocorre um aumento modesto de resisténcia
ao desgaste, devido ao aumento da dureza do material. Entretanto, como a particula
abrasiva tem contato simultdneo com a matriz e o reforgco, € inevitavel que a
deformagao da matriz cause arrancamento da mesma juntamente com as particulas
finas. Quando as particulas de reforgo s&o suficientemente grandes, existem muitas
regides da superficie nas quais elas interagem individualmente com a particula
abrasiva, conforme ilustrado na Figura 13a). Nesse caso, se a interface matriz-reforgo
é forte e a fratura deste ultimo puder ser evitada, existe melhora significativa da
resisténcia do compdsito em relagcdo a matriz sem reforgco. Por esse motivo, uma maior
resisténcia ao desgaste abrasivo é frequentemente associada a fragbes de alto
volume de grandes particulas de reforco (LEWANDOWSKI, 2000).

Figura 13 — llustragdo da importancia do tamanho do reforgo em relagao a particula
abrasiva. (a) Se a area de contato de uma particula de debris estiver dentro de
regides individuais do reforgo, a resposta do compésito sera heterogénea. (b) Se a
area de contato da particula abranger muitas regides da fase de reforco, a resposta
sera homogénea.

Fonte: Adaptado de Hutchings et al. (2000).
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2.2.1.7 Conclusao

Apoés revisar a influéncia das caracteristicas microestruturais e assinalar
parametros chave para o desempenho mecanico e triboldgico de compdsitos
reforcados por particulas, é preciso analisar formas de viabilizar esses materiais em
termos de processo. Varias das caracteristicas levantadas, com énfase no tamanho
de particula de reforgo e resisténcia da interface, estdo a mercé do processo
escolhido. Além disso, caracteristicas microestruturais teoricamente mais favoraveis
podem ser —embora viaveis— muito mais dificeis e caras de produzir em funcéo do
processo de fabricagao escolhido: em métodos tradicionais, por exemplo, a adi¢cao de
nanoparticulas de reforgo apresenta maior tendéncia a aglomeragao e porosidade.
Nesse ambito, faz sentido discutir a fabricacdo de compdsitos de matriz metalica
através da diferenciacao feita a partir do método pelo qual as particulas presentes no

composito foram produzidas: in situ ou ex situ.

2.2.2 Fabricagao de MMCs in situ

Tradicionalmente, compdsitos de matriz metalica sdo produzidos ex situ. Isso
quer dizer que os reforgos ja foram sintetizados antes da fabricagcdo do compdsito e
que os dois sdo apenas misturados ao longo do processamento. Desse ponto de vista,
no entanto, a escolha do tamanho de reforgo, que foi identificado como um fator chave
para as propriedades, € limitado ao tamanho de particula disponivel comercialmente
ou possivel de ser obtido por moagem. Além disso, apesar da preparagao
aparentemente mais simples por mistura, as particulas —especialmente
nanométricas— também séao dificeis de desaglomerar ou tendem a segregar-se da
matriz se ambas apresentarem diferengas significativas de densidade (WANG et al.,
2015). Em processos envolvendo fusdo da matriz, em particular, o angulo de
molhamento pode ser tdo baixo que o metal fundido expele as particulas ceramicas
de reforgo, como é hegemonicamente reportado para compodsitos de matriz de
aluminio ex situ feitos por fundigdo. Além disso, como é inevitavel que as superficies
das particulas de reforco apresentem algum grau de rugosidade, impurezas e
umidade, muitos compdsitos ex situ acabam sofrendo porosidade e contaminagéo na
interface dos reforgos com a matriz metalica, o que dificulta sua capacidade de carga.

Uma revisao geral acerca dos principais métodos de fabricagao ex situ de compositos
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e as adaptagdes tecnoldgicas feitas tentando contornar essas limitagdes pode ser
encontrada em Lee et al. (2018b).

Como forma de vencer as limitagdes supracitadas e, em particular, melhorar a
adesao do reforco com a interface, foram desenvolvidas técnicas denominadas “in
situ”, nas quais os reforcos sdo sintetizados por reagdes exotérmicas ao longo da
propria fabricacdo do compdsito. Em outras palavras, a particula que reforca o
composito ndo existe de forma isolada em nenhum momento, e, em vez disso, ela é
formada dentro da matriz em alguma etapa do processamento do material, como

ilustrado na Figura 14.

Figura 14 — llustragédo do processo in situ por fundigao reativa, evidenciando como
as particulas de TiC foram formadas dentro da matriz por meio da reac¢ao do titanio
liquido com o carbono.

® Ti

® C
TiC

Fonte: elaborado pela autora.

Através dos métodos in situ, os reforgos podem até mesmo apresentar algum
grau de coeréncia com a matriz (LEE et al., 2018b), o que se traduz em ligagbes
interfaciais de nivel atdmico, menor energia livre de interface, e consequentemente
completa auséncia de contaminagao. Um exemplo de interface semi-coerente entre
matriz e reforgo foi obtido por Cao et al. (2021), durante a formacao in situ de reforgos

de Gd203 em matriz de cobre, conforme ilustrado na Figura 15. Na Figura 15 b) os
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autores mostram como os espacamentos interplanares de 0,3116 nm e 0,2054 nm

estavam de acordo com o plano Gd20s3 [222] e o plano Cu [111], respectivamente.

Figura 15 — Imagem de TEM da interface de reforgos in situ de Gd203 obtidos por
oxidacgao interna de uma liga de cobre-gadolinio: a) menor aumento b) interface.

Fonte: Cao et al. (2021).

A relacdo de coeréncia entre a matriz e o reforco pode ser calculada pelo

parametro § na equacgao abaixo:

2(dy —d
B (dll+ d;) ©)
Onde d1 e d2 séo os espagamentos interplanares da matriz de Cu e particulas
nano-Gd20s, respectivamente. Quando & < 0,05, a interface é coerente; quando 6 >
0,25, é incoerente; em situagdes intermediarias, € chamado de semi-coerente. Nesse
caso o valor obtido foi de 0,2054, que corresponde a uma interface semicoerente.
Mesmo quando n&do ha coeréncia a interface dos reforgos in situ tem menor
quantidade de defeitos, e assim pode resistir mais efetivamente ao carregamento e
inibir o crescimento de graos da matriz de forma mais eficaz. Em contrapartida, os
compositos ex situ sao caracterizados por fratura intergranular prematura (LEE et al.,
2018b), pois suas interfaces matriz-reforco estdo propensas a apresentar

contaminagao, porosidade, ou interdifusao indesejavel com a matriz, a qual pode
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resultar em compostos intermediarios (LEWANDOWSKI, 2000; LLOYD, 1994)

prejudiciais a resisténcia do material, conforme apresentado Figura 16.

Figura 16 — Interface entre matriz e reforgco de um compadsito de matriz de titanio
reforgado (ex situ) por carboneto de silicio, evidenciando a formagéao de uma
camada porosa devido a interdifusao indesejada entre a matriz e o reforco.

Fonte: Gorsse et al. (1998).

Liu et al. (2018), por exemplo, produziu por meio do processo in situ um
composito, que, gragas a uma fina dispersdo de reforgos particulados de TiC,
apresenta graos nanomeétricos. O compdsito foi obtido através da moagem de alta
energia e sinterizagao de poés de titanio e carbono. P6 de nidbio também foi adicionado
durante a moagem no intuito de estabilizar a matriz na forma de B-Ti. Os pds foram
compactados e sinterizados por meio de high pressure sintering (3 GPa a 1200 °C)
até uma densidade de 99%. O compésito apresenta tamanho de grao de ~600 nm e
reforcos de tamanho médio de ~500 nm. A titulo de comparagao, uma matriz isenta
de reforgo foi preparada da mesma maneira e apresenta tamanho de grao médio de
6um e tensao de escoamento de 1100 MPa. O compdsito contendo 45 vol.% de
carboneto de titanio apresenta limite de escoamento de 1990 MPa.

Além disso, os métodos in situ também abrem margem para oportunidades de
economia de matéria-prima, pois ndo requerem o uso de nanopds para a obtencao de
nanoreforgos e porque os elementos reagentes podem muitas vezes ser encontrados
em materiais de baixo custo (LEE et al., 2018b; MORADI GHIASABADI; RAYGAN,
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2012). Um exemplo que contextualiza essa vantagem sao os compdésitos de matriz de
titanio reforcados por whiskers de TiB formados in situ. A primeira vantagem advém
do fato de que, embora whiskers sejam conhecidos por serem reforgos com
excelentes propriedades —isso derivam do fato de serem praticamente isentos de
defeitos estruturais (SAITO; TAKAMIYA; FURUTA, 1998)— sua fabricagdo e manejo
ex situ é considerada perigosa para a saude. Verificou-se, no entanto, que o TiB
cresce naturalmente em forma de whiskers em matrizes de titanio, de modo que
através de técnicas in situ é possivel utiliza-los com segurancga, pois 0 processo nao
envolve manipulagao direta dos mesmos (SAITO; TAKAMIYA; FURUTA, 1998). Esses
compositos exibem moédulo elastico, limite de escoamento, resisténcia a tragao,
fadiga, fluéncia e comportamento de desgaste extremamente notaveis (BALAJI;
SURENDARNATH, 2019; CAI et al.,, 2019; DEGNAH; DU; RAVI CHANDRAN,
2020b). Em segundo lugar, existe também uma vantagem em termos de custo da
matéria prima, ja que ha possibilidade de usar pds de valor agregado mais baixo, em
vez de whiskers de TiB fabricados por métodos ex situ.

As rotas de processamento in situ podem ser classificadas de acordo com o
estado fisico dos componentes envolvidos na sintese (CUl et al., 2000; TJONG, 2000).
Na Tabela 4 encontram-se listadas tais categorias e exemplos de trabalhos usando
as mesmas. Cada modalidade de processamento possui vantagens e limitagdes.
Ademais, variagdes nos parametros de uma determinada técnica podem fazer com
que a delimitacdo de acordo com suas caracteristicas nao seja tao nitida e, portanto,
que a separagao entre cada tipo de processo se torne subjetiva. Na opinido da autora,
nao faz sentido para o trabalho aqui proposto revisar cada uma das técnicas
individualmente e reviews escritos por Cui et al. (2000) e Tjong (2000) podem ser
usados para esse proposito. No entanto, alguns aspectos gerais, independentemente
da técnica utilizada, s&o interessantes de serem abordados.

Em primeiro lugar, as temperaturas em que ocorrem cada um dos processos in
situ s&o responsaveis por ditar grande parte das caracteristicas dos compaositos
resultantes. Além disso, a temperatura afeta o estado fisico das fases presentes, a
forca motriz dessas reacdes e, também, qual forma, estrutura cristalina e tamanho de
reforco serao obtidos.

Um aspecto que esta fortemente associado a temperatura na qual acontece o
processo, deriva do fato de reacgdes in situ serem exotérmicas. Isso faz com que em

alguns processos, em particular os que envolvem a formacao de grande quantidade



61

de refor¢cos muito estaveis, produzam uma quantidade consideravel de calor (MARI,
2001). Em muitos casos, como Exothermic Dispersion (XD) e Self-propagating High-
temperature Synthesis (SHS), o calor gerado na reagdo é usado como fonte de
aquecimento para o processo. No SHS néo existe sequer aquecimento externo, e é
usada apenas uma descarga elétrica para dar igni¢ao ao processo de reagao (TJONG,
2000). No entanto, alguns autores como Lee et al. (2018b) consideram que o calor
gerado, sobretudo em reagdes auto-propagantes, pode ter um efeito deletério na
microestrutura, pois a violéncia da reagdo causa porosidade e aumento local
exacerbado da temperatura, que por sua vez resulta em reforgos mais grosseiros.
Quando o excesso de calor de uma reagédo exotérmica é indesejado, sao feitas
caracterizacoes termofisicas preliminares, como calorimetria diferencial de varredura
ou analise térmica diferencial (DSC/DTA), no sentido de evitar que isso ocorra durante
O processo.

Outro aspecto determinante entre as técnicas é a presenca de fase liquida,
como ocorre em Combustion Assisted Cast (CAC), Flux-Assisted Synthesis (FAS),
Reactive Spontaneous Infiltration (RSI), entre outros. No ambito das divisdes classicas
entre processos (TJONG, 2000), a metalurgia do p6 é classificada como um processo
de estado sdlido e, no entanto, ndo séo raras as situagcdes nas quais também existe
liquefacdo completa da matriz em processos de spark plasma sintering (SPS) e
prensagem a quente (hot pressing). A presenga de fase liquida acelera muito os
processos difusivos, promove fendmenos de dissolugao-precipitacdo dos reforgos e
possibilita uma redug¢ao na quantidade de poros na microestrutura final do compadsito,
se comparada a técnicas que ocorrem completamente em estado sélido. Por outro
lado, processos que envolvem fase liquida causam coalescimento acelerado dos
refor¢cos e, dependendo da fluidez da matriz e das diferengas de densidade entre
matriz e particulas, pode ocorrer segregacao e heterogeneidade no compadsito final
(LEE et al., 2018b). Altas taxas de aquecimento e resfriamento e tempo de processo
curtos sdo usados como estratégia para refinar a microestrutura em processos que
envolvem fusdo de material (TJONG, 2000).

Processos em estado sélido, ou com baixa quantidade de fase liquida estao
normalmente inseridos dentro de alguma das variantes da metalurgia do po:
mechanical alloying, sinterizagao reativa, manufatura aditiva, etc. Estes processos se
beneficiam de maior controle microestrutural, mas a grande maioria requer uso de

pressao durante a sinterizagdo ou em etapas de pds processamento para atingir
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densidades satisfatérias (SCHRAMM DESCHAMPS et al.,, 2022). Estas e outras

caracteristicas tipicas de compositos obtidos por metalurgia do p6 in situ serao

discutidas em maior detalhe na segdo a seguir, que aborda especificamente os

compositos in situ por metalurgia do po.

Tabela 4 — Rotas de Processamento de MMCs in situ.

Estado Fisico

Variantes

Exemplos

Mechanical alloying (MA)

(MA et al., 1994)

Reactive hot pressing (RHP)

(MA et al., 1993)

Sélido - Reaction sintering (JING: YISAN; YICHAO, 2008)
Sélido Self-propagating high-temperature
(FAN; CHAL; JIN, 1999)
synthesis (SHS)
Combustion assisted cast (CAC) (TSANG; CHAO; MA, 1996)
MAITY; CHAKRABORTY;
Direct reaction synthesis (DRS) (
PANIGRAHI, 1997)
Flux-assisted synthesis (FAS) (LU; LAI; CHEN, 1997)
. NP (TAHERI-NASSAJ; KOBASHI;
Ali Reactive spontaneous infiltration (RSI
Sélido - P (RSH) CHOH, 1996)
Liquido

Directed melt/metal oxidation (DIMOX)

(MURTHY; RAO, 1995)

Rapid solidification processing (RSP)

(SOBOYEJO; LEDERICH;
SASTRY, 1994)

Reactive squeeze casting (RSC)

(PAN et al., 1997)

Liquido - Sélido - Vapor

(KHATRI; KOCZAK, 1993)

Liquido - Liquido

(LIU; FREDRIKSSON, 1997)

Fonte: elaborado pela autora.

2.2.3 MMCs por metalurgia do po in situ

A metalurgia do p6é € uma técnica de processamento que se utiliza da

consolidagao e sinterizagcdo de pods para fabricagdo de componentes. O processo

parte de uma mistura de pds, a qual é conformada em uma “peca verde” por meio de
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uma matriz (ou molde). A peca verde € entdo levada a um forno e sinterizada. A
sinterizacao € um processo termoquimico que ocorre majoritariamente em estado
sélido e permite transformar uma massa de pé compactada em um componente de
estrutura continua (denso ou poroso), através da eliminagdo de superficies nos
contatos entre as particulas de pd. Esse fendmeno ocorre através de processos
difusivos promovidos pela tendéncia termodindmica a redugdo de energia livre de
superficie e pela cinética de difusao promovida pela temperatura do forno onde é
sinterizado o componente.

Embora existam variagbes nas etapas, o processo convencional de metalurgia
do p6 consiste essencialmente de: produgao de pd, mistura, conformacao dos pos e

sinterizag&o, e esta sumarizado no fluxograma Figura 17.

Figura 17 — Desenho esquematico do processo de fabricagdo por metalurgia do po,
com énfase na transformacdo microestrutural que ocorre na sinterizacgao.

sinterizacdo

mistura

componente

Fonte: Adaptado de Vietnamese SintS (2023) e Tripathy et al. (2018).

Essa técnica se caracteriza por um alto racionamento de matéria prima (FU;
XU, 2010; PANOQV et al., 2016), pois o processo demanda uma quantidade de
material que corresponde apenas —ou quase— ao volume final da peg¢a e ha pouca

ou nenhuma necessidade de processos de usinagem posteriores. A metalurgia do pé
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€ economicamente compativel sobretudo com a producado de componentes pequenos,
de alta complexidade, com estreitas tolerancias dimensionais e em larga escala de
componentes iguais em série.

O processo de sinterizagao, gragas ao uso de temperaturas abaixo do ponto
de fusdo do material, se caracteriza também por menor consumo energético. Também
gragas as temperaturas mais baixas, existe maior precisdo no controle da composigao
quimica do que em outros processos, possibilitando a preparacao de ligas complexas
e materiais com microestruturas altamente refinadas.

A grande maioria dos MMCs reforgados por particulas pelo método ex situ &
produzida por metalurgia do p6é (BAINS; SIDHU; PAYAL, 2016). Nesse caso, O
processo consiste em sinterizar uma mistura de dois tipos de pos apresentando,
respectivamente, a composi¢cao da matriz e das particulas de reforco do compdsito
desejado. Assim como os outros métodos de fabricagao ex situ de MMCS, a qualidade
da interface entre matriz/reforco costuma apresentar defeitos devido a presenca de
impurezas adsorvidas na superficie das particulas de po, as quais inibem parcialmente
a adesdo entre as duas fases (GUAN et al.,, 2017). Além disso, pode ocorrer
segregacao dos poés devido a diferengas de densidade, mesmo apds uma etapa de
homogeneizagdo dos mesmos (LI et al., 2009a). Outro efeito deletério pode ocorrer
caso as particulas ceramicas sejam muito finas e numerosas, pois as mesmas tendem
a se aglomerar ou a se distribuir ao redor das particulas metalicas, reduzindo
drasticamente os contatos entre estas ultimas e inibindo a formagao de continuidade
da matriz na sinterizacdo (HAGIWARA et al, 1992; ZHANG et al., 2017a).
Adicionalmente, o tamanho de particulas da fase de reforgo esta limitado ao tamanho
dos pdés comercialmente disponiveis e da viabilidade em fungédo do custo (GUAN et
al., 2017).

Khodaei et al. (2009) fez um estudo comparativo entre compositos de matriz de
FesAl reforgcados por Al2O3 fabricados por metalurgia do po in situ e ex situ. Na primeira
rota (in situ) foram moidas misturas de p6 de Fe, Fe2Os e Al de modo a obter
nanocompasitos com reforgos de Al203 formados in situ na matriz de FesAl por meio
da reagcao mecanoquimica de Fe203 e Al durante a moagem. Na segunda rota (ex
situ), o nanocompasito de FesAl-Al2O3 foi preparado através da moagem de particulas
de Al203 nanométricas e po de FesAl. As microestruturas obtidas apds a sinterizagao

se encontram na Figura 18 a) e b), respectivamente.
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Figura 18 — Microestrutura das amostras dos compositos de FesAl reforgados por
Al20s3 a) in situ b) ex situ.

Fonte: Khodaei et al. (2009).

Através dos dados da Tabela 5, é possivel verificar que as amostras
preparadas pelo método in situ apresentam dureza e resisténcia a flexdo superiores
as ex situ. Os autores atribuem essas caracteristicas a baixa resisténcia interfacial
entre 0 nanop6é de Al203 e a matriz de FesAl, evidenciada pela porosidade e
aglomerados das particulas ocorrida na preparacdo ex situ da microestrutura da
Figura 18 b).

Tabela 5 — Comparacao entre propriedades dos compadsitos in situ e ex situ
preparados por Khodaei et al. (2009).

Rota de Tensao se
Composicao fabricagdo  Dureza (HV) ruptura
de Al203 (MPa)
FesAl — 30 vol.% Al203 in situ 538 + 20 173 +9
FesAl — 30 vol.% Al203 ex situ 490 £ 42 43+6

Fonte: adaptado de Khodaei et al. (2009).

A rota da metalurgia do po6 in situ, nao sé oferece alternativas interessantes as
deficiéncias supracitadas do método ex situ, bem como em relacéo a outras técnicas
in situ. Primeiramente, a sinterizacao lida com temperaturas mais baixas e, portanto,
produz mais nucleos e coalescéncia de reforgos mais lenta em comparagdo com a
outros processos in situ que envolvem longos periodos acima da temperatura de fusédo
do material que compde a matriz. Ao contrario da fundigdo, as diferencas de
densidade entre matriz e reforgos ndo sao um problema, pois ocorre segregacao
causada pelos reforgos flutuando dentro da matriz liquida (LEE et al., 2018b). Além

disso, no processamento em estado liquido, as particulas de reforgo muitas vezes
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comprometem a fluidez do material da matriz (ZENG, 2015b). A metalurgia do pé,
portanto, permite uma gama mais ampla de composi¢des de refor¢o e possibilidades
de fragdes volumétricas.

Por meio da variagdo de paradmetros de reagado e quantidades/tipos de
elementos de liga adicionados, pode-se ajustar o tamanho (particulas finas e
homogeneamente dispersas sdo possiveis de serem obtidas) e volume dos
precipitados de acordo com a aplicagédo (TJONG, 2000; ZENG, 2015a), além de
apresentar etapas de processamento e insumos de custo mais baixo (LI et al., 2009a).

Independentemente do compdsito visado e do sistema reagente escolhido, o
processamento através da metalurgia do p6 envolve uma série de parametros: desde
a producado dos pos até o processo de sinterizacdo, os quais sao decisivos na
estrutura e nas propriedades do produto acabado. Os parametros de processo da
metalurgia do po tradicional sdo discutidos extensivamente na literatura (THUMMLER;
OBERACKER, 1993) e o enfoque dessa secédo é fazer um apanhado geral do

processo com énfase nas particularidades das reagdes in situ.

2.2.3.1  Selegéo de pos

Os p6s usados na metalurgia do pé podem apresentar a composi¢ao nominal
do material que se deseja obter (pds ligados) ou diferentes composigdes, as quais,
através de processo difusivos na etapa de sinterizagcao, formam a microestrutura final
desejada. No que tange o uso de pds de diferentes composigdes, a microestrutura
final pode ser homogénea, como é o caso da preparacao de ligas a partir de pos
elementares, ou heterogénea, como é o caso dos compdsitos. Além dos pds que
compdem o material, podem ser misturados aditivos (como ligantes, surfactantes,
plastificantes, etc), os quais vao facilitar o processo de conformacgao e s&o eliminados
antes da sinterizacao.

As caracteristicas dos pos sao resultado do modo como foram fabricados
(sobretudo seu tamanho e morfologia) e tem impacto muito significativo no produto
final e nos parametros de processamento subsequentes. Pds esféricos sdo produtos
de maior valor agregado e sao fabricados por técnicas de atomizagao —viaveis em

materiais de ponto de fusdo moderado— e apresentam melhor escoabilidade e maior
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tap density’. Pos obtidos a partir da moagem de materiais sélidos possuem morfologia
irregular, a qual resulta em escoabilidade inferior. No entanto, a irregularidade de
alguns pos pode ser benéfica na resisténcia a verde da pega, por promover pontos de
ancoramento mecanico entre as particulas do compactado. Em ambos os casos, pos
muito finos apresentam maior dificuldade de manuseio e na etapa de compactagao.
O excesso de area de superficie aumenta a perda de carga por atrito, dificultando a
distribuicio homogénea da tensdo compressiva de compactagdo, causando
gradientes de densidade ao longo do volume da pecga a verde, que podem resultar em
porosidade secundaria durante a sinterizagdo. Por outro lado —se adequadamente
conformados— a alta energia de superficie desses pos promove um aumento da forga
motriz de sinterizacao.

Em técnicas especiais, como caso da moldagem de pds por injecédo, existe
presencga de polimeros fundidos junto do p6. Nesses casos, os pos podem ser melhor
empacotados sem que ocorra deformacéo plastica das particulas. Isso, por sua vez,
resulta em auséncia gradientes de densidade ao longo do volume da peca (causado
pelo atrito) entre as particulas, que por sua vez pode contornar as desvantagens do

uso de pos mais finos.

2.2.3.2 Moagem

A moagem de alta energia (como por exemplo, na técnica de mechanical
alloying) € uma etapa muito presente nos processos envolvendo compdsitos in situ
por metalurgia do pd. Essa técnica pode ser usada para reduzir o tamanho de particula
dos pds, aumentar a densidade de defeitos presentes no mesmo e até produzir
solugdes soélidas em equilibrio e fora de equilibrio por meio da energia de deformacéao
promovida pelo impacto dos corpos de moagem com as particulas do p6 do material
em processamento.

A moagem desempenha um papel muito maior no processamento de
compositos in situ por metalurgia do pé do que nos MMCs obtidos ex situ, porque a
moagem nao é apenas necessaria para a homogeneizacao, mas neste caso afeta as

reagdes in situ resultantes, pois pode haver uma mudanca nas trajetérias de reacao e

! Empacotamento do pé apds ser despejado na cavidade do molde.
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na cinética das transformacgdes envolvidas no processo. Em primeiro lugar, particulas
mais finas apresentam um caminho livre médio de difusdo mais baixo e podem reduzir
o tamanho final do reforgo (WOO; LEE, 2007). Além disso, o0 aumento da densidade
de defeitos aumenta a energia livre do sistema, intensifica a difusdo e diminui a
energia de ativagdo térmica necessaria para a reagdo in situ, o que permite
temperaturas de sinterizagdo mais baixas. Hussain et al. (2008) e Zuhailawati et al.
(2009) relataram que a deformagao plastica severa durante o processo de mechanical
alloying de uma mistura de pés de Cu, Nb e C foi capaz de facilitar a formacéao de NbC
durante a sinterizagdo a 1173 K. Os autores afirmam que a formacé&o direta de NbC
ocorreria apenas acima de 1773 K.

As vezes, a quantidade de energia armazenada no material é téo alta que pode
superar a energia livre da reagao in situ dos reforgos e faz com que estes se formem
durante a moagem. No trabalho de Fogagnolo et al. (2009b) os autores produziram
compositos por reagédo entre Al e NiO por moagem reativa. Durante a moagem, foi
observada reagao e formagao das fases Al, Al203 e AIN. Verificou-se que as amostras
produzidas com po reagido durante a moagem apresentam maior porosidade, devido
a dureza dos reforgos in situ que foram produzidos antes da etapa de compactacgao.

Deve-se destacar que tais pds moidos —principalmente aqueles em que o
reforgo ja precipitou— geralmente apresentam alta dureza, o que por sua vez dificulta
a compressibilidade e, portanto, pode ser desafiador atingir uma densidade a verde
elevada e homogénea (LI et al., 2019). Além disso, como muitas vezes sao
necessarios tempos de moagem longos e de alta energia, o processamento de po
tende a ser caro e, portanto, a menos que se possa identificar nichos de mercado para
mechanical alloying, o custo provavelmente sera proibitivo. Além disso, aspectos
envolvendo consolidagao e contaminagao de particulas também tém sido apontados
como um dos principais obstaculos para a industrializagdo do processo de moagem
de alta energia. Mesmo assim, uma boa parte da produgao cientifica no campo de
compositos de matriz metalica sintetizados in situ usa moagem de alta energia por
periodos extremamente longos para obtengdo dos produtos finais e, a menos que
desenvolvimentos futuros permitam que esses processos produzam grandes
quantidades de material a precos acessiveis, preferencialmente de modo continuo, a
relevancia tecnoldgica de tais desenvolvimentos continua muito limitada (SCHRAMM
DESCHAMPS et al., 2022).
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2.2.3.3 Conformacgéo

A etapa de conformacgao consiste em dar forma a massa de pd6. Esse processo
pode ser feito através de varias técnicas distintas, como: compactacédo uniaxial,
compactacgao isostatica a frio ou a quente, moldagem por inje¢do, manufatura aditiva
etc. Cada uma dessas técnicas apresenta parametros de processamento, os quais
precisam ser ajustados visando obter uma pegca com homogeneidade (quimica e de
distribuicdo de particulas de pd) e resisténcia mecanica a verde suficiente para ser
levada ao forno para sinterizagdo. E interessante destacar que a reducdo de
gradientes de densidade no componente é um fator inclusive mais importante que uma
alta densidade a verde, ndo so6 porque pode causar deformagao na peca devido aos
gradientes de retragdo no forno, mas também porque um p6é mal distribuido acarreta
baixa densificacdo devido a porosidade secundaria. A razao para isso € que 0S poros
também sofrem com o efeito de Ostwald ripening: os grandes — chamados poros
secundarios — consomem 0s menores. Se o0 espagamento entre as particulas dos
pos € homogéneo, as amostras podem sinterizar para uma densidade mais alta. As
estratégias para atingir este efeito incluem adicao de lubrificantes ao po, granulacéo
ou moldagem por injegdo de metal.

A compactacgao uniaxial € a técnica mais tradicional de conformagao de pés
metalicos. Nela, o p6 é inserido dentro de uma matriz com dois puncgdes, 0s quais séo
movimentados verticalmente —um deles ou os dois— por meio de uma prensa
hidraulica. Nesse caso, a secio transversal da peca fica limitada pelo molde e a altura
pela quantidade de p6 adicionado. Nessa técnica, o principal parametro de processo
€ a pressao de compactacao. Normalmente quanto mais elevada a pressao, maior a
densidade a verde. No entanto, as paredes do molde geram um gradiente de tensdes
no po e, se este ndo consegue distribuir as tensdes aplicadas entre as particulas, se
acentua o gradiente de tensao. Isso, por sua vez, faz com que a porosidade se torne
muito desigual ao longo da peca, que pode causar deformagdo do componente
durante a sinterizagdo, ou mesmo acarretar trincamento da peca a verde durante a
etapa de extracdo do molde. Em geral, quanto mais finas as particulas e menor sua
plasticidade, mais desafiador é o processo de compactagédo por prensagem uniaxial

em matriz.
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Uma alternativa para os problemas de escoabilidade de pés com tamanho de
particula inferiores a 10 um é realizar uma etapa de granulagéo. Nela, o p6é é misturado
com um polimero e um solvente e agitado de forma controlada até a completa
evaporagao do ultimo. Conforme o solvente evapora, o polimero se deposita sobre o
po e, devido a agitacdo em movimentos circulares do recipiente de granulagéo, as
particulas metalicas se grudam umas nas outras, formando granulos. O pé pode entao
ser classificado usando uma peneira, para obter granulos de tamanho controlado. De
forma geral, é necessario otimizar o teor de polimero dependendo das caracteristicas
do po6: um teor de polimero insuficiente vai resultar em quantidades grandes de p6 n&o
aglomerado e ineficiéncia do processo; enquanto teores muito altos podem causar
porosidade durante a sinterizagdo. De maneira geral, quanto mais fino o po, maior a
area de superficie e maior o teor de polimero necessario. O processo de granulagao
também pode ser interessante para evitar a segregagdao de uma mistura de pds, os

quais apresentam densidades muito diferentes entre si.

2.2.3.4  Sinterizagao

Durante a sinterizagao, ocorre eliminagdo de superficies nos contatos entre as
particulas de p6 através de processos difusivos e se formam ligagdes primarias entre
elas. A forga motriz da sinterizagcdo € a tendéncia termodindmica dos sistemas a
reduzir sua energia livre. Nesse caso, a redug¢ao da energia livre se da pela diminuigao
da energia livre de superficie. Se existe um gradiente de composi¢do na mistura de
po utilizada, existe também uma forga motriz devido a diferenga de potencial quimico
entre as particulas. Durante a sinterizacdo, a medida que a pega é aquecida, sdo
vencidas barreiras de ativagdo para essa redugdo de energia livre e diferentes
mecanismos de transporte de massa passam a ocorrer.

Em temperaturas mais baixas, ocorre difusdo entre os contatos dos poés,
formando ligagbes primarias, que dao origem a regides de continuidade denominadas
"necks". A medida que a sinterizagdo evolui, essas regides ficam mais espessas
devido a mecanismos de transporte de superficie, nos quais os atomos saem —por
difusdo ou evaporagdo— de uma regido de maior angulo na superficie das particulas
e se alojam em regides da superficie de menor angulo, que correspondem as regides
proximas ao contato entre as particulas. Essa transferéncia de material ocorre por

efeito Gibbs-Thomson, que diz respeito a variagdo de pressao de vapor e potencial
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quimico dependendo do raio de curvatura de uma superficie. Para intensificar o
fendmeno de evaporacado-condensacao, a atmosfera em vacuo € frequentemente
usada na metalurgia do p6 para acelerar a sinterizagdo do material. No entanto, é sé
a partir de temperaturas mais elevadas que ocorre de fato a densificagdo do
componente, através de mecanismos de transporte volumeétricos, onde existe

migragao de matéria saindo do interior da particula para a regiao do neck.

Figura 19 — Mecanismos de transporte a) de superficie e b) volumétricos entre duas
particulas que estdo sendo sinterizadas.
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Fonte: German (2005).

A densificagcao pode se dar através de mecanismos de transporte por difusao
volumétrica e por contornos de grdao —também devido ao efeito Gibbs-Thomson—,
mas também através de fluxo plastico. Esse ultimo tem forte relagdo com o
comportamento de deformacdo plastica do material e sé ocorre em técnicas de
sinterizagao assistida por pressao, a menos que as particulas sejam nanomeétricas ou

amorfas. Os mecanismos de transporte de volume e de superficie estao ilustrados na
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Figura 19. Por meio da figura é possivel visualizar como apenas nos processos de
transporte volumétricos ocorre aproximagao entre os centros das particulas, que
corresponde a retragao e aumento de densidade.

Em particular para os compositos de matriz metalica obtidos in situ, a
sinterizacao pode ser um desafio porque as particulas de reforco —principalmente as
menores— tendem a bloquear o transporte de massa necessario para a densificacao
(CHEN et al., 2021a; CHIKER et al., 2020). Pode-se dizer que todas as propriedades
que deixam o material interessante a nivel de performance mecanica que foram
discutidos na secao passada, sdo as mesmas que dificultam sua processabilidade.

Por esse motivo, muitos autores utilizam temperaturas de sinterizagao que
fundem pelo menos parcialmente as matérias-primas, de modo que o rearranjo das
particulas e a dissolugao-precipitacdo promovidos pelo liquido também favorecam a
densificagdo. A fase liquida transiente é provavelmente a maneira mais segura de
aumentar a densidade por meio da sinterizacao assistida por fase liquida, porque
depende de gradientes de composicéo locais —os quais sao sempre encontrados em
matérias primas para reacgdes in situ— que eventualmente deixam de existir. Enquanto
isso, os eutéticos que permitem a fase liquida permanente sdao muito sensiveis a
temperatura e podem levar a quantidades indesejaveis de liquido, principalmente
porque as vezes o ambiente de sinterizacdo ndo € compativel com a formacao de
grandes quantidades de liquido na sinterizagdo (DEGNAH; DU; RAVI CHANDRAN,
2020a).

Se altas temperaturas de sinterizagéo e longos periodos de sinterizagéo, por
um lado, podem ajudar na densificagdo e nas reagdes in situ, por outro lado, também
promovem o crescimento acelerado dos reforgos. A titulo de exemplo, Viljus et al.
(2012) usaram uma mistura de pos contendo 40 wt.% de Ni, 30-35% em peso de Ti,
20-15wt.% de C, 10 wt% de Mo como materiais de partida para formar compdsito de
liga (Ti,M0)C-Ni. Os pés moidos foram compactados e depois sinterizados em um
forno a vacuo a 1673 K por 30, 150 e 300 minutos. A 1273 K (Ti, Mo)C ja precipita e
acima de 1573 K, ha sinterizacdo com presenca de fase liquida na amostra. Quanto
mais longo o patamar de sinterizacdo em presenca de fase liquida, mais pronunciado

€ o crescimento das particulas de carboneto, conforme mostrado na Figura 20.
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Figura 20 — Crescimento do refor¢o de acordo com a temperatura de sinterizagéo, a
qual aumenta de a) para d).

s
e —

Fonte: Viljus et al. (2012).

O coalescimento dos reforgos, também conhecido como Ostwald ripening, faz
com que particulas pequenas sejam "incorporadas" por particulas maiores através de
processos difusivos. Conforme ilustrado na Figura 21, a causa desse fenbmeno é
também o efeito Gibbs-Thomson, que faz com que o potencial quimico na superficie
de particulas B de menor didametro —e, portanto, maior curvatura— seja diferente das
particulas menores. Isso faz com que a matriz a ao redor de uma particula pequena
tenha uma concentracdo maior de X dissolvido que a matriz ao redor da particula
grande, o que por sua vez faz com que haja um fluxo de X saindo da regidao ao redor
da particula pequena em dire¢cao a matriz da particula grande. Para manter o equilibrio
na interface, causado por esse transporte de soluto, a particula menor vai se
dissolvendo —para aumentar a concentragcao ao seu redor— a medida que a particula
grande cresce. O coalescimento é ainda mais marcado no caso de particulas
nanométricas, ja que a diferenga no raio de curvatura € muito mais acentuada em

particulas menores.
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Figura 21 — Curvas de energia livre de Gibbs para particulas de reforgo de diferentes
raios r e a variagao da concentracado de soluto X em cada fase em funcao do
tamanho, evidenciando o efeito Gibbs-Thomson.

X, X Xy —

Fonte: Porter et al. (1992).

E importante destacar que a velocidade de coalescimento também é governada
pela solubilidade de X na matriz, ja que este afetara o fluxo de atomos de uma particula
para outra (CAO; ZHAN; LV, 2021). Por esse motivo, é interessante escolher reforgos
que apresentam baixa solubilidade na matriz, mesmo nas altas temperaturas de
processamento. O aumento da fragcdo de reforgos, por outro lado, reduz o livre
caminho médio de difusdo, e intensifica o coalescimento. Além desses fatores, a
energia de interface também aumenta a forga motriz do coalescimento.

Além da temperatura de sinterizagdo, parametros como pressao e taxa de
aquecimento também influenciam na densificagdo e na microestrutura final da pega.
Métodos de aquecimento rapido e alta pressao sdo adotados para alcancar a
densificagdo do composito em temperaturas mais baixas e com maior velocidade,
evitando o crescimento das particulas de reforgo causado pela sinterizacao classica
sem pressao. Nos momentos iniciais da sinterizacdo assistida por pressao, a pressao
aplicada é amplificada pelo limitado tamanho e numero de pontos de contato—ha
somente necks nesse estagio— na microestrutura, que faz com que o material se
deforme rapidamente. Depois dessa etapa, ainda pode ocorrer um certo grau de
deformagao plastica, se a forga exercida pelo equipamento ultrapassar o limite de
escoamento do material naquela temperatura. Apds o maximo de deformacgéao plastica

ser atingido, fendbmenos mais lentos, governados por fluéncia predominam. Quando a
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pressao e a temperatura ndo sao altas o suficiente para densificar o material apenas
com deformacgao plastica, sdo necessarios tempos de patamar longos, para promover
a difusao necessaria para densificagao por fluéncia do material.

Na revisao sistematica de Schramm Deschamps et al. (2022), foi possivel
constatar que a maioria dos autores que desenvolvem compdsitos in situ por
metalurgia do pd fazem uso de técnicas especiais, como prensagem a quente,
prensagem isostatica a quente e, principalmente, spark plasma sintering (SPS).

Spark plasma sintering € uma técnica de sinterizacdo que apresenta muitas
semelhangas a compactagao uniaxial a quente. No SPS, no entanto, o aquecimento
ocorre por efeito Joule, pois é passada uma corrente elétrica através da amostra.
Nessa configuragao, o pé é colocado dentro de um molde e é submetido a elevada
pressao uniaxial concomitante a passagem de uma corrente pulsada que aquece a
amostra até a temperatura desejada, que por sua vez € controlada por meio de um
pirdbmetro. Apesar do nome, estudos ja mostraram que n&o ha ocorréncia de plasma
durante essa técnica de sinterizagao. Nao obstante, autores argumentam que um ciclo
de sinterizagao por SPS € mais eficaz na densificacdo que um ciclo analogo feito por
hot pressing, pois a passagem de corrente faz com que ocorra um aquecimento
localizado nas regides de contato entre as particulas que excede a temperatura global
da amostra, o que por sua vez promove um aumento da evaporag¢ao e condensacao,
bem como eventual fusdo localizada e rearranjo das particulas.

Cho et al. (2019) adotaram a sinterizagdo SPS como um meio de atingir alta
densificacdo em compdésitos in situ de matriz ferrosa reforgcados por TiB2. Para obter
uma densificacdo semelhante em amostras feitas por sinterizagao convencional e por
SPS, os po6s foram sinterizados respectivamente a 1673 K e 1353 K. Verificou-se que
os reforgcos que sofreram sinterizagao tradicional exibem varios micrémetros,
enquanto os reforcos das amostras feitas por SPS tem tamanho na ordem de 5 nm. A
diferenca de dureza entre eles é de 840 + 70 HV20 e 1560 = 130 HVZ20,
respectivamente. A taxa de desgaste dos compdsitos obtidos por SPS diminuiu em
uma ordem de grandeza.

A sinterizagdo convencional, por sua vez, acontece num forno, e no caso de
metais, a atmosfera normalmente precisa ser controlada. Em comparacido a outros
processos metalurgicos, as matérias primas da metalurgia do p6é estdo muito mais
suscetiveis a reagirem com a atmosfera, ja que particulas de p6 e materiais porosos

possuem uma superficie especifica ordens de grandeza maior que materiais densos.
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No caso dos compadsitos in situ, € ainda mais importante avaliar as condi¢coes da
atmosfera de sinterizagdo necessaria para o sistema, porque ndo apenas a matriz
corre risco de ser oxidada, mas o precursor do reforco pode se converter —pelo
menos parcialmente— em 6xido em vez da fase desejada. Para tanto, € comum usar
hidrogénio na atmosfera para evitar a oxidagédo. Pode-se obter a relagdes pH2/pH20 a
partir da qual a reducdo de Oxidos € favoravel em diagramas de Ellingham da

literatura, conforme o encontrado na Figura 22.

Figura 22 — Diagrama de Ellingham.
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Além disso, materiais de sacrificio podem ser usados para oxidar
preferencialmente e diminuir a quantidade de oxigénio disponivel na atmosfera
(BALOG et al., 2021; LU et al., 2009). Isso pode ser feito a partir de metais com maior
afinidade ao oxigénio (BALOG et al., 2021), como é o caso do uso de cavacos de
titAnio como material de sacrificio na sinterizagao de materiais ferrosos. Se a amostra
de sacrificio € colocada em uma regido um pouco mais fria do forno, aumenta ainda
mais a forca motriz para formagdo de oxido e a captura de oxigénio residual na
atmosfera € maior, conforme é possivel verificar pela derivada positiva nas curvas de
energia livre de Gibbs dos 6xidos em fung&o da temperatura no diagrama de Ellingham
da Figura 22.

2.3 COMPOSITOS DE MATRIZ FERROSA PRODUZIDOS IN SITU VIA
METALURGIA DO PO

Nos ultimos 40 anos, a produg¢ao de MMCS formados in situ ja foi extensamente
estudada no que tange matrizes de aluminio e titanio, sobretudo gragas a seu
potencial em aplicagbes automotivas e aeronauticas (SCHRAMM DESCHAMPS et al.,
2022). A fabricacdo de compositos de matriz ferrosa foi consideravelmente menos
explorada, muito embora do ponto de vista econdmico estes sejam especialmente
atrativos, pois apresentam propriedades compativeis com aplicacbes de alta
solicitacdo mecanica aliadas a redugao significativa de custo. Nos compdsitos de
matriz ferrosa, pode-se obter um alto teor de reforgos que néo se dissolvem —pelo
menos completamente— na matriz, mesmo em altas temperaturas, podendo-se atingir
até quantidades superiores as encontradas em acos de alta liga.

Com o objetivo de revisar o estado da arte, bem como confirmar a anterioridade
do presente trabalho, foi realizada uma revisao sistematica da literatura do tema
"MMCs de matriz ferrosa fabricados via metalurgia do pé”, utilizando os parametros
bibliométricos que se encontram no ANEXO A — Anterioriedade.

A base de dados foi primeiramente filtrada —por meio da leitura do titulo e do
resumo de cada artigo— em relagdo a pertinéncia com o tema. Em seguida, a
totalidade dos artigos filtrados foi lida para efeitos de contextualizacao e verificagao
de anterioridade do presente trabalho. A totalidade dos artigos encontrados, o
processo de fabricagdo usado, as matérias primas, os reforcos obtidos e suas

respectivas referéncias bibliograficas foram tabelados e publicados recentemente em
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um review acerca de compositos de matriz metalica fabricados in situ por metalurgia
do p6 (SCHRAMM DESCHAMPS et al., 2022). A parte relevante para este trabalho
se encontra reproduzida no ANEXO A — Anterioriedade.

Entre os compdsitos de matriz ferrosa in situ reportados na literatura, existem
desde matrizes de ferro puro e ago inoxidavel austenitico (TANG et al., 2009), que
possuem baixa dureza, a matrizes de agos que apresentam alta dureza, como acos
martensiticos (WEBER; BERNS, 2007). Isso significa que a tecnologia siderurgica
pode ser utilizada concomitantemente a preparagéo de compdsitos in situ, por meio
de ligas e tratamentos térmicos, a fim de incrementar as propriedades dos compasitos,
desde que ndo haja reagao preferencial entre os reforgos e os elementos de liga na
matriz.

O exemplo mais basico € a variagao do teor de carbono acima da quantidade
necessaria para formar um reforco —como TiC, VC, etc— o que pode dar origem a
uma matriz perlitica, conforme pode ser visto no trabalho de Zhang et al. (2017d), que
fabricou um compdsito de matriz de ago reforcada com WC, aumentando o teor de
grafite acima da quantidade necessaria para reagir com o tungsténio, de modo a obter
uma matriz perlitica. Além disso, as matérias primas podem ser selecionadas para
que alguns elementos de liga permanegam na matriz para formar uma estrutura
martensitica apds o tratamento térmico adequado, conforme relatado em Weber et al.
(2007). Além disso, Akhtar et al. (2008), Akhtar et al. (2007) e Farid et al. (2007a)
prepararam compoésitos de matriz de ago reforgcado com TiB2 e TiC usando pds de aco
inoxidavel 465 maraging, titanio, carbono e boreto de ferro.

Ademais, outras propriedades, como resisténcia a corrosdo, também podem
ser abordadas por meio da liga da matriz. Essa ultima melhoria € de particular
interesse porque, como foi previamente discutido no item sobre fluéncia, o
desempenho em alta temperatura é significativamente melhorado em compadsitos que
apresentam reforgcos obtidos in situ. No entanto, para que os compdsitos a base de
ferro possam se beneficiar do desempenho em altas temperaturas, é impreterivel o
aumento da resisténcia a oxidagdo da matriz, por meio da escolha de uma liga
adequada.

No que diz respeito aos reforgos, compostos a base de titdnio, como TiC, TiB2
e TiN sao os mais amplamente utilizados para compdsitos a base de ferro preparados
in situ por meio de metalurgia do p6, provavelmente devido ao fato de apresentarem

uma grande forca motriz para sua formacao, alta estabilidade e baixa solubilidade na
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matriz de ferro. Entre as fontes de ferro e titanio, foram relatados pds elementares de
Fe, Ti e C; Fe(Ti) e grafita; Fe-Ti e grafita; Fe e compostos chamados MAX phases,
como TisAIC2. Refor¢os a base de vanadio, como VN e VC também foram relatados
com frequéncia na literatura revisada, pois também sao capazes de formar compostos
muito duros e estaveis. Em todos os artigos encontrados, FeV foi usado como fonte
de vanadio, sendo gas nitrogénio adotado para formar o nitreto de vanadio e grafita
como fonte de carbono para o carboneto. Em comparagado com carbonetos ou boretos,
os reforgos de 6xido apresentam desempenho superior a corrosao, pois apresentam
alta resistividade elétrica e resisténcia a oxidagado. Foram encontrados compasitos in
situ reforgados por Fe3Oas, FeAl204, Al203, Y203 e ZrOso.

Em termos de processo de fabricagao, sinterizagao convencional e SPS foram
0s processos mais frequentemente reportados embora hot pressing, e hot isostatic
pressing também tenham sido adotados frequentemente. Foram encontrados também
artigos tratando de compdsitos de matriz ferrosa refor¢ados por carboneto de nidbio e
fabricados por metalurgia do po, os quais serao discutidos na Se¢ao 2.5.1, juntamente
com outros compdsitos de matriz ferrosa reforcados por NbC formado in situ, obtidos
por outras técnicas. Nao foram encontrados trabalhos tratando de NbN dentro deste

contexto.

2.4 CARBONETOS E NITRETOS DE METAIS DE TRANSICAO

Os carbonetos e nitretos de metais de transicdo sao 6timos candidatos a fases
de reforgo pois apresentam uma combinagdo excepcional de propriedades, como
altissima dureza, elevado ponto de fusdo e grande estabilidade termodinamica, sendo
TaC e HfC detentores dos pontos de fusdo mais altos de todos os materiais
conhecidos. Também possuem grande estabilidade quimica e ndo séo facilmente
atacados por acidos, com exceg¢ao de acidos oxidantes, como acido fluoridrico
(LENGAUER, 2015).

Ademais, suas ligagdes quimicas tém uma mistura de carater covalente, ibnico
e metalico, que faz com que apresentem, para materiais ceramicos, altas
condutividades elétricas e térmicas. As caracteristicas comuns desta classe de
materiais sdo as estruturas cristalinas simples, semelhantes as dos metais, com
atomos de nitrogénio e carbono ocupando os intersticios. Carbonetos e nitretos de

metais de transicdo geralmente se encontram na forma cubica de face centrada (CFC)
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ou hexagonal compacta (HC) e formam solugbes solidas com compostos

semelhantes, como outros nitretos e carbonetos de metais de transicio.

2.4.1 Nitretos

A principal diferenga estrutural entre carbonetos e nitretos de metais de
transicdo se deve ao carater de ligagao diferente entre eles. A estrutura CFC dos
nitretos € desestabilizada a medida que aumenta o numero do grupo do metal de
transicéo e, dentro do grupo, com o aumento no numero atémico. O fenébmeno de
supercondutividade € comum entre todos os nitretos FCC dos grupos 4 e 5, sendo 6-
NbN1-x 0 que apresenta a maior temperatura de transi¢cao, que corresponde a 17 K e
foi durante muitas décadas a mais alta entre todos os materiais conhecidos
(LENGAUER, 2015).

A estabilidade térmica dos nitretos depende de sua energia livre de formagao.
Se esta é alta suficiente, é possivel fundir o nitreto antes de sua decomposigédo, como
€ o caso de nitretos de metais da familia 4A, como TiN, ZrN e HfN. Outros nitretos,
como o de nidbio, se decompdem liberando nitrogénio antes que os pontos de fuséo
sejam atingidos. A energia livre de formacao de diversos nitretos de metais de

transicdo pode ser visualizada no diagrama de Ellingham da

Figura 23.

Segundo de Lengauer (2015) nitretos muito estaveis podem ser formados
usando nitrogénio molecular, até mesmo em pressao ambiente. Alternativamente,
alguns nitretos também podem ser obtidos em temperaturas mais baixas e pressao
atmosférica usando gases com maior atividade, como € o caso da amdnia e da ureia.
No entanto, deve-se ter em mente que a decomposicdo da amdnia e da ureia sdo
muito rapidas em temperaturas elevadas, que sao necessarias para formacao de

alguns nitretos.



2.4.1.1

Figura 23 — Diagrama de Elligham de nitretos.
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Segundo Brauer et al. (1961), no diagrama Nb-N existem 5 nitretos possiveis,
as quais estao listadas na Tabela 6, juntamente com suas respectivas estruturas
cristalinas, densidades e parametros de rede. As fases € e 8, sdo respectivamente, as
fases hexagonal e cubica do nitreto de nidbio que foram discutidas acima. Duas das
fases sub-estequiométricas, y e B, ocorrem apenas quando ha deficiéncia de
nitrogénio. A estrutura da fase € semelhante a da fase hexagonal €, salvo que tem
menos sitios octaédricos ocupados, devido a menor quantidade de nitrogénio. A fase
Y, por sua vez, apresenta estrutura idéntica ao nitreto cubico &, mas apresenta os
sitios ocupados com % dos atomos. A fase &', por sua vez, € uma fase considerada

metaestavel pelos autores, e foi detectada sobretudo durante a transicao entre a fase

€ para 0.
Tabela 6 — Fases presentes no diagrama da Figura 24.
. Simbolo de Pearson Densidade Parametro de Parametros da
ase
e grupo espacial (g/cm?d) rede (nm) célula (°)
a=0,2952 a=90
hP8
e-NbN 8,36 b=0,2952 =90
P63/mmc
c=1,125 y=120
a=0,2968 a=90
hP4
&’- NbNogsht 8,33 b=0,2968 =90
P6s/mmc
¢=0,5549 y=120
a=0,4377 a=90
cF8
® - NbNoght 8,36 b=0,4377 =90
Fm-3m
c=0,4377 y=90
a=0,4377 a=90
tl16
Yy -NbNo.75 8,28 b=0,4377 =90
[4/mmm
c=0,8719 y=90
a=0,5267 a=90
B- hP9
8,24 b=0,5267 =90
Nb1.54No.71 P-31m
c=0,4988 y=120
|2 a=0,3305 a=90
c
a-Nb 8,56 b=0,3305 =90
Im-3m

¢=0,3305 y=90
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Fonte: Christensen et al. (1976, 1978, 1981) Gebhardt et al. (1966) Fontbonne et al. (1969)
Schonberg et al. (1954).
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Figura 24 — Diagrama de fases Nb-N.

1400+

1300+
12004 1245

NbNgs ht
1100-
~
O 1000-
o
S -
®  900d| <
i o
= 2
= 80§ | =
it 0
|5} -z
&, 700-
D 600-
[_1
500= -
3
400- g 7=
O 0 O
30034 = =z zZ <
200
100-
[ A — ————————t————————————rr—r ——————
50 60 70 80 90 100
N at. % Nb
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2.4.2 Carbonetos

A maioria dos carbonetos de metais de transig¢ao é estavel na estrutura FCC e,
salvo algumas excegbes —como carboneto de cromo e de molibdénio— possuem
estequiometria 1:1. Segundo Lengauer (2006), metais de transigdo tém uma menor
densidade de estados no nivel de Fermi e, portanto, apresentam propriedades
térmicas e elétricas um pouco inferiores aos nitretos. Mesmo assim, tem grande
aplicabilidade estrutural pois apresentam altissimas dureza e mddulo.
Tradicionalmente, esses carbonetos sdo preparados através da reagao entre misturas
de p6 —oéxido metalico ou metal puro— com grafita ou gases contendo carbono, como
metano. Diferentemente dos nitretos, a energia livre de formagéo dos carbonetos néo
varia significativamente com a temperatura, de tal forma que para a reagao ocorrer,
basta que a barreira de ativacdo da reagdo seja vencida e que a difusdo seja
suficientemente expressiva. Também por esse motivo ndo sdo encontrados muitos
diagramas de Elligham dos mesmos na literatura, pois pode-se recorrer diretamente

a suas energias livres de formacéo. Carbonetos dos grupos 4 e 5 podem ser fundidos
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sem se decompor, enquanto os carbonetos de metais do grupo 6 sofrem uma

transformacao peritética e se decompdem, sem haver fusdo congruente.
2.4.2.1  Carboneto de niobio

No diagrama Nb-C da Figura 25 existem 5 carbonetos possiveis, 0s quais estao
listadas na Tabela 7, juntamente com suas respectivas estruturas cristalinas,
densidades e parametros de rede. A fase y ocorre em temperaturas acima de 2450 °C.
As fases B e NbCO0.75 ocorrem quando ha deficiéncia de carbono e, para quando ha
carbono suficiente, pode haver formacao das fases Nb6C5 ou NbC, dependendo se a
temperatura esta, respectivamente, abaixo ou acima de 1050 °C. E interessante
mencionar que, diferentemente dos nitretos, os carbonetos de nidbio apresentam
largas faixas de composigéo para cada fase. De acordo com Storms et al. (1959) , a
estrutura cubica de face centrada do NbC0.95 diminui seu parametro de rede a medida
que o cristal se torna deficiente em carbono. Qaunto menor o teor de carbono nessa
faixa, menores os modulos elasticos, parametro de rede e densidades. Assim sendo,
as propriedades do carboneto de nidbio podem ser ajustadas através da razdo C/Nb

no composto.

Figura 25 — Diagrama de fases Nb - C.
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Tabela 7 — Fases presentes no diagrama da Figura 25.
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E Simbolo de Pearson Densidade Parametro de Parametros da
ase
e grupo espacial (g/cm3) rede (nm) célula (°)
a=0,2464 a=90
hP4
Cgrafite 2,26 b=0,2464 =90
P63/mmc
¢c=0,6711 y=120
a=0,44681 a=90
cF8
NbCo_95 7,75 b=0,44681 [3:90
Fm-3m
¢=0,44681 y=90
a=0,5447 a=90
mS22
NbsCs rt 7,77 b=0,9435 B=109.47
C12/m1
c=0,5447 y=90
a=0,314 a=90
NbCo.75 rt hR24
7,90 b=0,314 =90
Nb4Cs.x R-3m
c=3,01 y=120
a=0,524 a=90
hP9
B-Nb2C ht1 8,42 b=0,524 =90
P-31m
c=0,492 y=120
a=0,31178 a=90
hP4
y-NbCo.s ht2 7,86 b=0,31178 =90
P63/mmc
c=0,4962 y=120
a=0,3304 a=90
cl2
a -Nb 8,61 b=0,3304 =90
Im-3m
¢c=0,3304 y=90

Fonte: Brauer et al. (1954), Elliott (1960), Kempter et al. (1967), Khaenko (1985), Trucano et
al. (1975), Yaney et al. (1990) Yvon et al. (1970).

2.4.2.2 Carbonitretos de nidbio

Nao foi possivel encontrar informagcées muito detalhadas na literatura sobre

todas as fases possiveis de carbonitretos de niébio em funcdo da temperatura. Na
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Figura 26 consta o unico diagrama ternario encontrado na base de dados da ASM, o
qual diz respeito a temperaturas na faixa de 1250-1450 °C e cujas informagdes das
fases estdo listadas na Tabela 8. Teoricamente, se ha nitrogénio e carbono
suficientes, tanto o carboneto quanto o nitreto sdo estaveis em sua forma cubica, e é
possivel a existéncia do carbonitreto de nidbio (regido mais a esquerda do diagrama),
no qual os atomos de nitrogénio e carbono se encontram ocupando os mesmos sitios
de forma aleatdria (LENGAUER, W., 2000). A tendéncia para carbonitretos de metais
de transicdo é que a dureza seja mais alta em composi¢cao intermediarias aos

carbonetos e nitretos do respectivo metal (JHI et al., 1999).

Figura 26 — Diagrama ternario Nb - N - C obtido experimentalmente. Segundo os
autores, este corresponde as fases presentes na faixa de 1250-1450 °C. A regiédo
denominada NbCo.95, NbNo.o corresponde ao carbonitreto.
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Fonte: Brauer et al. (1959).
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Tabela 8 — Fases presentes no diagrama da Figura 26.

Simbolo de

Densidad Parametro de Parametros da
Fase Pearson e grupo
e (g/cm3) rede (nm) célula (°)
espacial
> a=0,33004 a=90
c
a,Nb 8,58 b=0,33004 =90
Im-3m
¢=0,33004 y=90
a=0,445 a=90
8-(NbCo.95,NbNo.s ht) oF8 8,01
0.95, 0.9 Em-3m ) b=0,445 B=90
¢c=0,445 y=90
{16 a=0,4377 a=90
y-NbNo.75 8,28 b=0,4377 =90
14/mmm
¢=0,8719 y=90
a=0,524 a=90
hP9
Nb2C ht1 8,42 b=0,524 =90
P-31m
c=0,492 y=120
a=0,5267 a=90
hP9
Nb1.54No.71 6,36 b=0,5267 3=90
P-31m
¢c=0,4988 y=120

Fonte: Brauer et al. (1959) , Shulishova et at. (1966) , Straumanis et al. (1970).

2.5 ESTADO DA ARTE

2.5.1 Compésitos do sistema Fe + NbC ou NbN

No ambito da anterioridade, a autora considera que é importante analisar os
outros processos de producao de nitretos e/ou carbonetos de nidbio em matriz ferrosa,
visando fazer um levantamento detalhado do que diferencia o compdsito aqui proposto
em relacdo ao restante da literatura, sobretudo no ambito de propriedades,
caracteristicas mecanicas e microestruturais, matérias primas e processo.

Para tanto, foi analisada a totalidade dos artigos sobre compdsitos de matriz
ferrosa reforgados por NbC e/ou NbN por qualquer rota —reacao de pd solto,

metalurgia do pé, fundi¢ado, cladding, etc— desde que sejam feitos in situ. Os artigos
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analisados se encontram tabelados no ANEXO A — Anterioriedade. Os titulos e
resumos dos artigos foram dispostos em uma planilha e sua relevancia foi verificada.
Os trabalhos que mais chamaram a ateng&o sao discutidos a seguir.

No trabalho de Avila (2020), desenvolvido no mesmo grupo de pesquisa da
autora, foi usado um intermetalico de Fe2Nb, o qual é misturado com grafita, granulado
usando 2 wt.% de parafina e compactado a 400 MPa. Apds a sinterizagao a 1250 °C
em um reator do tipo PADS, a mistura resulta em compdsitos de matriz ferrosa
reforcados por precipitados de NbC. Dentre os parametros testados, os compdésitos
de Fe + NbC usando 6,5% de carbono apresentam dureza de 466 + 17 HV1o e
microdureza de 952 + 82 HVo,s. A diferenca entre a micro e a macro dureza foi
atribuida a presenca de 16,5% de porosidade nas amostras. O composito de NbC
apresenta 50% de fase de reforco em volume, com tamanho médio de 1,2um.
Também foi constatado que a presenga de fase liquida transiente na sinterizagéao
auxilia a densificacdo do compdsito, mas que a presenca de fase liquida permanente
causa crescimento excessivo da fase de refor¢o. Esse € o Unico trabalho encontrado
na literatura que usa a fase Laves, Fe2Nb, como matéria prima para a producao dos
compositos. Avila (2020) argumenta que o uso de teores de nidbio mais baixos ajuda
a reduzir a contiguidade entre as fases de reforgo. O intermetalico com proporc¢ao de
Fe: Nb de 2:1 foi preparado através da difusdo no estado sélido a 1300 °C entre pos
de FeNb e ferro puro nas proporgdes adequadas. E interessante comentar que o
ferroniébio € uma matéria prima de mais baixo custo, se comparado ao nidbio puro —
e outras matérias primas usadas em reforcos com propriedades semelhantes— e
proporciona uma nucleagdo mais homogénea e fina do que usando pdés de nidbio e
ferro em suas formas elementares.

Para ilustrar essa vantagem, pode-se comparar os resultados desse trabalho
com o que foi obtido por Rasib et al. (2011), usando pds de Fe, Nb e C. Os pos
elementares foram moidos em moinho planetario a 100 rpm e tempos de moagem de
5, 10, 15 e 20h usando uma proporg¢ao bolas/p6 (BTP) de 10:1. As amostras foram
compactadas a 600 MPa e sinterizadas a 1300 °C em atmosfera de argbnio. Nesse
trabalho, a microestrutura resulta do carbono —que nesse sistema tem um coeficiente
de difusdo trés ordens de grandeza maior do que o nidbio no ferro— que difunde em
direcao ao Nb elementar para formar NbC, trés ordens de grandeza mais rapido que
o ultimo poderia difundir no Fe para formar uma solugao sélida. Em outras palavras, o

resultado é que, antes que a interdifusdo entre o ferro e o nidbio possa ocorrer, 0
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carbono ja se difundiu para o niébio e formou o carboneto. Isso resulta na formagao
de NbC onde as particulas de p6 de Nb costumavam estar, em vez de NbC nucleando
dentro da matriz de ferro, como um precipitado. Nesse caso, o tamanho do reforgo, a
distribuicdo e a qualidade da interface serdo muito semelhantes as respectivas

particulas de p6 de nidbio iniciais, conforme ilustrado na Figura 27.

Figura 27 — Esquema de reagéo do sistema que usa pos elementares de Fe + Nb +
C
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Assim, a adesdo entre a matriz e o reforco depende da densificacdo do ferro
sobre as particulas de NbC, pois uma ndo nucleia dentro da outra. Ao invés disso,
elas se formaram lado a lado, e interfaces fracas ainda podem ser um problema. Seria
possivel usar p6 de niébio extremamente fino para formar carbonetos finos, no entanto
0 processamento de nanopos é complexo e resulta em problemas como aglomeragao
e baixa fluidez, além de ser mais caro. A moagem de uma mistura de p6 elementar
pode ajudar a melhorar a adesao das particulas e reduzir o tamanho. No entanto,
conforme relatado pelos autores, 20h de moagem resultaram em uma dureza de 124
HV e 5h em uma dureza de 102 HV, que € baixa até para um aco de baixa liga.

Imagens de MEV de ambas as abordagens estdo exibidas na Figura 28 e
evidenciam que, embora o equilibrio termodinémico favorega a formacgao de NbC e Fe
em ambos os sistemas, as microestruturas serao fortemente diferentes. Embora os
compositos ndo possam ser comparados diretamente devido as diferengcas na
quantidade de reforgo e teor de carbono da matriz, € ébvio que o potencial de

fortalecimento da primeira abordagem é muito maior.
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Figura 28 — a) compésito de Avila (2020), a partir de Fe2Nb b) compésito feito a partir
de Nb e Fe elementares, que apresentou propriedades inferiores (RASIB;
ZUHAILAWATI, 2011).

Fonte: Avila (2020), Rasib et al. (2011).

No artigo de Kan et al. (2016a), foi fabricado in situ um compdsito reforgado por
27% de NbC por meio de fundicdo. Para uma das composi¢des (15%), foi usado FeNb
como fonte de Nb para o material, junto de grafita e uma liga ferrosa. O material obtido
chegou a valores acima de 900 HV de dureza apoés tratamento de témpera. Antes de
ser temperado, a dureza era de 600 HV. Isso reitera o atrativo de realizar tratamentos
térmicos nos compdsitos de matriz ferrosa. Entretanto, deve-se destacar que nesse
caso, o "grupo controle" do artigo de Kan et al. (2016), isto €&, a liga ferrosa, sem
reforgos por si so, ja apresenta dureza de 300 HV antes da témpera e 700 HV depois.
Pode-se concluir, portanto, que os carbonetos criados nesse trabalho ndo contribuem
de forma tdo significativa para a resisténcia do material, possivelmente devido ao fato
de terem ficado bastante grosseiros, com cerca de 10um, conforme evidenciado na
Figura 29.
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(2016).

Fonte: Kan et al. (2016).

Figura 30 — a) Microestrutura da amostra em baixo aumento, cortada na secéo
transversal para evidenciar a camada depositada por cladding sobre a placa e b)
micrografia em maior aumento de uma das particulas de NbC formada in situ no

revestimento.

Fonte: Adaptado de Li et al. (2015a).

Em trabalhos como Li et al. (2015a), Cao et al. (2015b), Li et al. (2014b, 2014d),
Zhao et al. (2019a, 2019d) foi feita uma deposigcéo na superficie de uma placa de ago
por cladding ou soldagem a arco usando pdés de ferronidbio, diferentes fontes de

carbono, bem como outros elementos de liga. A titulo de exemplo, fotos da camada
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obtida em Li et al. (2015a) se encontram na Figura 30. Embora processos de
tratamento de superficie ndo sejam abordados neste trabalho, pode ser interessante
explorar as propriedades que um revestimento feito a partir do material aqui estudado
em trabalhos futuros.

Nos trabalhos discutidos acima, a formacado dos precipitados in situ ocorre
através de reagdes concomitantes ou posteriores a fabricagdo do componente. Esta
€ atualmente a abordagem mais frequente para fabricacdo de MMCs in situ (FU; XU,
2010; GUAN et al., 2017; TANG et al., 2009; ZHANG et al., 2017d). No entanto,

algumas caracteristicas do sistema podem favorecer outras abordagens:

— A matéria prima por si s6 ja é desafiadora de se compactar, seja por sua dureza,
tamanho etc.

— A reacdo entre matérias primas € acompanhada de reducdo de volume,
causando porosidade adicional (NAIR; HAMAMCI, 2020).

— Uma reagcdo com gas demoraria muito para ocorrer em todo volume do
componente.

— E desejavel separar a etapa de formacdo dos reforcos da consolidacéo para

evitar que os mesmos coalesgam.

Uma alternativa para essas dificuldades é alocar a etapa de formacéo in situ
dos reforgos para a etapa de preparagao do po. Assim, cada particula de p6é é um
composito metalico, que contém particulas ceramicas dispersas. Ja foram reportados
na literatura varios exemplos de pé compdsito preparado in situ antes da etapa de
consolidagao. Franco et al. (2015, 2017) produziram cermets de matriz de Fe(Al)
reforcados por NbC a partir de pdés compadsitos. Ambos os trabalhos foram conduzidos
pelo mesmo grupo de pesquisa e apresentam caracteristicas semelhantes, mas o que
apresentou resultados mais promissores sera resumido a seguir. Em Franco et al.
(2017), os p6s compdésitos fornecidos pela CBMM foram consolidados por metalurgia
do p6 convencional e por Prensagem a Quente Assistida em Campo (Field Assisted
Hot Pressing, FAHP). As amostras produzidas por FAHP puderam ser sinterizadas a
uma densidade acima de 90% usando uma temperatura de 1100 °C, enquanto as
amostras feitas por sinterizacdo convencional tiveram de ser aquecidas até 1400 °C

para atingir porosidade semelhante. Diante do fato das amostras sinterizadas a mais
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alta temperatura terem apresentado elevadas quantidades de fase liquida durante a
sinterizacao, seus carbonetos coalesceram e a dureza foi inferior as amostras
sinterizadas por FAHP. As amostras de composi¢ao de nome FeNbC5AI, que contém
5 wt.% de aluminio e 40wt.% de NbC, apresentam o valor maximo de dureza entre as
amostras produzidas: 830 HV10. Os autores reportaram que o valor de dureza poderia
ser mais elevado caso as particulas —que podem ser observadas na Figura 31 e tem

tamanho na ordem de 10pym— fossem mais finas.

Figura 31 — Microestrutura do compésito (a) FeNbC, (b) FeNbC5Al e (c) FeNbC10Al.
As regides identificadas na imagem como 1, 2, 3 e 4 sao, respectivamente,

carboneto

Fonte: Franco et al. (2017).

Embora resultados muito interessantes e proximos do conceito desse trabalho
tenham sido obtidos, néo foi apresentado nenhum detalhe acerca da obtengao dos
pos compositos no artigo. Em Esteban et al. (2006) também foi usado pé compésito
Fe+ NbC — dessa vez com teores mais altos de NbC, cerca de 70% em massa—
obtido por SHS. Nesse caso, durezas maximas similares, de 800HV, e tamanho de
particula na ordem de 10um também foram reportados. Assim como nos artigos
anteriores, no que tange o processo de preparagcédo do p6 composito, nenhum detalhe
foi fornecido.

No estudo de Mudzanapabwe et al. (2004b), foi feita a analise do processo de
reducao carbotérmica de escdéria. O material é rico em nidbio, tantalo e ferro e foi
adicionado ferro adicional para que o teor de carbonetos NbC e TaC fossem 20% em
peso dos produtos da reagédo, assumindo que a conversao total de Na20s e Ta205
seria realizada. O tratamento de redug¢ao do po foi feito entre 1200-1400 °C usando
collie coal e coque. No entanto, os autores reportaram que havia 33% de o6xido
remanescente do processo —isto €, que nao pode ser reduzido— e que corresponde

as partes cinza escuro da Figura 32.
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Figura 32 — Micrografia da escoria apds o processo de redugao. As regides
claras correspondem ao composto de matriz ferrosa e as cinza-escuras ao 6xido nao

reduzido.
Wbl =
. " =g
S

Ly

M
o

Fonte: Mudzanapabwe et al. (2004b).

Terry etal. (1994), por sua vez, obteve compdésitos de matriz austenitica e NbC-
TaC a partir da reducéo da columbita —que € uma mistura de 6xidos de nidbio, tantalo,
ferro etc— usando grafite. A reacéao foi realizada a 1600 °C e os carbonetos ficaram
bastante grosseiros devido a liquefagdo da matriz. Nao foram reportadas propriedades
mecanicas do material obtido.

Dois outros trabalhos também visaram a reacao carbotérmica de precursores
a base de ferro e nidbio para fabricagao de pos de Fe + NbC. No trabalho realizado
por Gilliard at al. (2014b), foi feita a carborredugcdo de misturas compostas por
Fe(NOs)39H20 (Merck, 99.9%), Nb(NHa4), e [NbO(C204)2(H20)2](H20)» da CBMM,
usando metano e sacarose. Muito embora tenha sido obtido 50% em volume de
particulas de 12nm de NbC, nao foi possivel produzir amostras de p6 de Fe + NbC
sem excesso de carbono, muito menos com densidade elevada. Devido sobretudo ao
uso de metano, a rota aparenta ser cara e de baixa produtividade, o que reitera a

incompatibilidade desse material com a manufatura de componentes estruturais. A
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aplicacao visada para esse material no artigo seria eletroquimica, para fabricagao de
eletrodos porosos.
Outros artigos também foram encontrados nesta revisdo da literatura, mas néo

serao comentados nessa seg¢ao, pois:

— Apresentam teores muito inferiores de NbC (ITOI et al., 2010; LI et al.,
2015a; WU et al., 2020a)

— Fo fabricado NbC in situ com uma microestrutura completamente
diferente da discutida nesse trabalho (BAI et al., 2021a, 2021b; CAIl et
al., 2015; ZHAO et al., 2019; ZHONG et al., 2019, 2020; ZHONG; XU;
YE, 2012).

Diante desses motivos, a autora julga que tais trabalhos n&o tém aderéncia
significativa com este trabalho. Ademais, nao foi encontrado nenhum compdsito de
matriz ferrosa reforgado por NbN nem por carbonitretos de nidbio. O unico artigo que
reportou a obtencao de nitreto de nidbio argumenta que sua presenca é indesejada
em um acgo de alto teor de nitrogénio (CAMPILLO et al., 1989). Apesar disso, é de se
esperar que muitas das constatacdes acerca dos processos difusivos e das diferencas
microestruturais causadas pela escolha de matéria-prima sejam analogas ao

carboneto em muitos aspectos.

2.6 TERMODINAMICA COMPUTACIONAL

O desenvolvimento de técnicas de fabricacdo in situ de novos MMCs se
beneficia enormemente do estudo e compreensido dos fendbmenos termodinamicos
associados a precipitacdo das fases de reforco in situ, afinal, a escolha de materiais
precursores viaveis passa pela certeza de que vao reagir para formar as fases
desejadas. Ademais, parametros de processamento podem ser ajustados através da
compreensao do equilibrio termodinamico entre as fases do sistema e da cinética dos
processos envolvidos (SCHRAMM DESCHAMPS et al., 2022).

CALPHAD, abreviacédo de CALculation of PHAse Diagrams é um método usado
para descrever diagramas de fase e propriedades termodindmicas a partir de

informagdes experimentais associadas a relagdes termodindmicas tedricas. O
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software Thermo-Calc®, que faz uso do sistema CALPHAD, parte de informacgdes
experimentais —entropia e entalpia de formacgéao, entalpia de mudanca de fase e
capacidade calorifica— dos componentes de interesse, as quais estdo contidas em
suas bases de dados, para descrever as propriedades destes em termos de sua
respectiva energia livre de Gibbs. A técnica computacional usada € denominada
minimizacao da energia de Gibbs (GEM), e tem se mostrado um dos mais simples e
eficazes métodos para calculos termodinamicos e de estabilidade de fases, bem como
para descricao completa de todas as propriedades intensivas e extensivas de um
sistema.

O fluxograma da Figura 33 sumariza o perfil de calculo do Thermo-Calc® .

Figura 33 — Perfil de célculo do Thermo-Calc®
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—* GIBBS DE CADA — RESTRICOES (EX # MATRIZ DE ENERGIA |- INTENSIVAS E EXTENSIVAS DO EQUILIBRIO
COMPONENTE POSSIVEL BALANCO DE MASSA) LIVRE TERMODINAMICO
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TEMPERATURA

Resultados

|

Base de Dados

Fonte: elaborado pela autora.

Todas as simulagdes feitas através do método CALPHAD neste trabalho foram
feitas usando Thermo-Calc® com os bancos de dados TCFE7, SSOL5 e MOBFEZ2.
Essas bases de dados nao comportam algumas informacgdes acerca da difusdo de
intermetalicos, o que limitou parcialmente o escopo de simulagdes envolvendo difusdo
neste trabalho.

Para simular transformacdes controladas por difusdo, outro software,
denominado DICTRA® é utilizado em paralelo com o Thermo-Calc®. Para realizar as
simulagcées, o DICTRA® resolve uma matriz de difusividade usando valores
experimentais de mobilidade, contidos em suas bases de dados —os quais, por sua
vez, sao utilizados para calcular os coeficientes de difusao e interdifusdo— juntamente
com o0s potenciais quimicos obtidos pelo Thermo-Calc®. Desta forma, as
concentragdes locais depois de um tempo dt podem ser calculadas. O processo entao
se reinicia usando as novas composi¢des locais. O fluxograma da Figura 34 resume
o perfil de calculo do DICTRA®.



Figura 34 — Perfil de calculo do DICTRA®
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Fonte: elaborado pela autora.
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3. VALIDAGAO TEORICA DO CONCEITO

A premissa de formacdo dos compadsitos in situ depende da reagao entre as
matérias-primas para formar a microestrutura final do compésito. Isso, por sua vez,
exige que as fases do material desejado tenham menor energia livre do que o sistema
inicial. Uma analise termodinamica preliminar do sistema pode ser uma ferramenta
poderosa para a tomada de decisdes no projeto de compdsitos in situ, pois permite
nao so averiguar a viabilidade destes compdsitos, como entender as transformacgoes
envolvidas em um sistema que tende a um determinado estado de equilibrio. Assim,
€ possivel selecionar entre as matérias-primas disponiveis e estimar a difusdo dos
elementos entre elas, o que por sua vez oferece informacdes a respeito da
microestrutura final. O objetivo dessa segéao €, portanto, através de uma analise do
ponto de vista termodinamico, aumentar as chances de se obter a microestrutura
desejada através da compreensao dos fendmenos termodinédmicos subjacentes que

a influenciam.

3.1 CRITERIO DE REDUGCAO DE ENERGIA LIVRE DE GIBBS

Um primeiro passo util no projeto de compdsitos in situ € analisar se a reacao
desejada é termodinamicamente possivel. E interessante destacar que, para
formacao in situ do compdésito, ndo é suficiente que uma fase por si s6 tenha elevada
estabilidade térmica e baixa energia livre, e sim que todo o conjunto de fases no
composito —ou seja, a combinagao matriz e reforgo— seja estavel na presenca umas
das outras. E por isso que nesse caso ndo basta somente analisar a energia livre de
formagdo dos carbonetos e nitretos de nidbio. Diagramas ternarios dos sistemas
Fe-Nb-C e Fe-Nb-N podem ser usados para essa finalidade; no entanto, &€ necessario
analisar diferentes isotermas para verificar se a estrutura desejada é estavel na faixa
de temperatura de processamento. Por esse motivo, € muito util simular o equilibrio
do sistema em diversas temperaturas por meio da termodinamica computacional. Se
as fases de interesse —matriz de ferro e reforco de NbN ou NbC— sao estaveis no
equilibrio, todas as combinacbes de matérias-primas tendem a se transformar de
acordo.

Para tanto, foram feitas simulagdes de diagramas pseudobinarios Fe-NbN e

Fe-NbC, os quais correspondem a Figura 35 e Figura 36, respectivamente. Os
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pseudobinarios sdo diagramas que pressupdem a variagdo de mais de um elemento
na abscissa e preservam, portanto, uma propor¢ao entre algumas das espécies do

sistema.

Figura 35 — Diagrama pseudobinario Fe — NbN. Os campos n&o identificados no
canto superior direito correspondem a misturas entre ferrita, austenita, N2 e fase

liquida.
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Fonte: elaborado pela autora.

No diagrama Fe-NbN é possivel identificar que, para qualquer temperatura
abaixo de 1500 °C, as fases em equilibrio termodinamico sao nitreto de nidbio e ferro
para qualquer composicao entre ~2 e 99 wt.% de Fe. Dependendo da temperatura, o
ferro varia entre fase alfa, gama ou delta. Nos dois extremos do diagrama, quando o
teor de Fe ou de NbN ¢é suficientemente baixo, existe uma unica fase, pois a tendéncia
das espécies em menor quantidade é de permanecer em solugao sélida. Em outras
palavras, nos sistemas em que o compodsito Fe-NbN n&do €& termodinamicamente
favorecido, as regides desse pseudobinario indicam a presenca de outras fases.

Na pratica, este diagrama serve para comprovar de maneira genérica que,
desde que haja uma quantidade estequiométrica 1:1 de Nb e N, pode-se misturar
quaisquer matérias primas que contenham Fe, Nb e N —desde em teores que nao
ultrapassem 98 wt. % de Fe ou de Nb + N— que a tendéncia do sistema sera a de

formar um compdsito de ferro e NbN.
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Ademais, o sistema pode ser aquecido a qualquer temperatura abaixo de
1500 °C sem que ocorra decomposi¢cao da fase de reforgo. Acima de 1500 °C o ferro
se funde e passa a acomodar cada vez mais niébio dissolvido no equilibrio. Por conta
disso —para uma composigao fixa como a sinalizada pela linha vertical de cor laranja
da Figura 35— teores gradativamente menores de NbN s&o encontrados a medida
que a temperatura aumenta, até que as fases estaveis passam a ser ferro liquido com
nidbio completamente dissolvido e gas nitrogénio (que corresponde ao N2 que se
dissocia do niébio quando este se dissolve no ferro).

E importante mencionar que as simulacdes apresentam como fase de equilibrio
a forma cubica do nitreto. Isso se deve ao fato de que o &’-NbN e e-NbN —que sao as
fases supostamente mais estaveis em baixas temperaturas, de acordo com a
literatura— n&o constarem na base de dados do Thermo-Calc®.

De forma anéloga, foi feita a analise do pseudobinario Fe - NbC. E possivel
confirmar que, salvo para teores inferiores a ~1 wt.% Fe ou NbC, a forma mais estavel
de um sistema contendo ferro e teores estequiométricos de Nb e C de 1:1 é uma
mistura das fases ferro —alfa gama ou delta, conforme a temperatura— e carboneto
de nidbio. No caso do sistema Fe - NbC, ocorre formacdo de fase liquida em
temperaturas um pouco mais baixas que 1500 °C, devido a presenca de carbono em
solugéo solida no ferro. Este diagrama possui um eutético em ~1450 °C para ~95 wt.%
Fe. Em outras composi¢cdes, embora tanto o carbono quanto o nidbio figuem mais
soluveis no ferro liquido, n&o € identificada decomposi¢ao completa da fase de reforgo
em teores de Fe abaixo de ~85 wt.% em qualquer temperatura inferior a 2000 °C.

Foi também simulado o sistema Fe - Nb(C,N), um pseudobinario usando uma
razao Nb:C:N de 2:1:1, isto €, uma mistura de 50% atomos de carbono e 50% de
atomos de nitrogénio para cada atomo de niébio. De maneira semelhante as das
secoOes anteriores, foi possivel confirmar que o carbonitreto € estavel em matriz ferrosa
dentro de quase toda extenséo do eixo x—ha formagao de solugao sdélida em valores

muito inferiores a 1%— de combina¢des de Fe + Nb(C,N).
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Figura 36 — Diagrama pseudobinario Fe - NbC. Os campos né&o identificados no
canto superior direito correspondem a misturas entre ferrita, austenita e fase liquida.
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 37 — Pseudobinario Fe - NbCo,5No 5, evidenciando somente a presencga da
matriz ferrosa e do carbonitreto até a decomposicédo gradual do mesmo quando da
liquefagdo da matriz. Os campos nao identificados no canto superior direito
correspondem a misturas entre ferrita, austenita, gas e fase liquida.
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Fonte: elaborado pela autora.
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Adicionalmente, foi levantada a hipétese de que a forma mais estavel do
carbonitreto pode nao ser 1:1 de carbono e nitrogénio. Para tanto, foi criado um
sistema Nb-N-C com excesso de gas nitrogénio e grafita e foi calculado o teor de
nitrogénio de equilibrio para um carbonitreto de niébio em fungdo da temperatura.
Pode-se inferir pelo grafico da Figura 38 que, a medida que aumenta a temperatura,
o teor de nitrogénio do carbonitreto vai de cerca de 90% dos sitios (C,N) em 500 °C
para 20% em 1200 °C e 10% em 1400 °C.

Figura 38 — Teor de nitrogénio na fase Nb(C,N) em fun¢ao da temperatura.

1750

1000

Temperatura (°C)
1o
U'l
o

750

000 0,10 020 030 040 0,50
/) Teor de N no Nb(C,N) (at.%)

Fonte: elaborado pela autora.

Isso se deve, provavelmente, a diferenca de energia livre de formacao entre as
duas fases, a qual esta descrita pelo grafico da Figura 39. Segundo a simulagao, o

NbC passa a ser mais estavel que o NbN, partir de 1300 °C.
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Figura 39 — Energia livre de Gibbs em fungao da temperatura das fases NbO2, NbN,
NbC e Nb(C,N).

0EO
® NbC
-1E5
1E / © NbN
-2ES ® Nb(C,N)
£
—
S -4ES
<
-5ES5
-6E5
-7ES

500 750 1000 1250 1500 1750

A Temperatura (°C)

Fonte: elaborado pela autora.

E interessante comentar que a energia livre de formac&o do nitreto, da mesma
forma que a do oOxido, varia mais marcadamente com a temperatura. Isso ocorre

porque a equacgao da variagao de energia livre é:
AG = AGy + RTInK (6)

onde K é a constante de equilibrio, € dada pela seguinte equacao:

H estequiometria
produtos
1—[ estequiometria (7)
reagentes

K =

assim, a constante K do carboneto se torna:

_a[NbC]
~ a[Nb].a[C] (8)
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As atividades de fases no estado sélido em seu estado de referéncia podem
ser aproximadas para 1, de forma que K=1. Assim, sua energia livre de formacao em
funcdo da temperatura varia valores que tendem a RTIn1, que € zero.

No caso dos nitretos, a constante de equilibrio K depende essencialmente da
atividade do gas N2, que pode ser aproximada por sua pressao parcial, de acordo com
a equacao:

a[NbN]

K= 2INBLpIN, 172 9)

assim, a energia livre de formagao varia com:

AG = AGy + 1/2RTln
° p[N-] (10)

De maneira analoga ao NbN, o mesmo vale para o Nb(C,N). A quantidade de
nitrogénio necessaria para formagdo do carbonitreto varia, de modo que a
estequiometria da reacédo de formagao varia com a temperatura. A curva de energia
livre de Gibbs para o Nb(C,N) calculada através do Thermo-Calc® foi feita para um
carbonitreto de razdo C/N de 1:1 e também esta apresentada na Figura 39

De acordo com as curvas de energia livre de Gibbs em funcao da temperatura
da Figura 39, o nitreto de nidbio € mais estavel que o carboneto e o carbonitreto até,
respectivamente, 1552° C e 1368 °C. O carbonitreto € mais estavel que o carboneto
dentro de toda faixa de temperatura simulada. A temperatura na qual o Nb(C,N)
prevalece em relacdo ao nitreto esta dentro da faixa de temperatura do diagrama
encontrado pera o carbonitreto na literatura. E possivel que em outras razées de
carbono/nitrogénio, a curva de energia livre do carbonitreto se desloque e esta

temperatura possa variar.

3.2 CRITERIO DE DISSOCIAGAO

Além da reducgéao da energia livre de Gibbs, é interessante analisar a quantidade
de atomos de Nb, C e N que ficam dissolvidos na matriz no equilibrio. O limite de
solubilidade é alcangado quando a energia livre molar da solugdo sdlida é igual a

energia livre molar para a formagao do composto.
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Uma baixa dissociagao das particulas ceramicas na matriz ajuda a garantir que
a quantidade desejada de reforgco possa ser formada na sinterizagao, pois, caso
contrario, parte ou todo ele permaneceria dissolvido na matriz. Ademais, uma baixa
dissociagao ajuda a garantir que a microestrutura permanecga estavel mesmo se o
material for submetido a altas temperaturas, pois além de garantir a presenga do
reforco nessas condigdes, o aumento da solubilidade dos atomos de Nb, C e N
promove o coalescimento das particulas de NbC, NbN e Nb(C,N). Pode-se visualizar
que a solubilidade dos nitretos e carbonetos é inferior a 1% na matriz sélida usando
as tie-lines em qualquer regido dos campos de fase dos pseudobinarios das Figuras
35, 36 e 37. Quando ocorre presenca de fase liquida, essa aumenta marcadamente,
e resulta em coalescimento acelerado dos reforgos. Essa tendéncia é consistente com
o trabalho de (AVILA, 2020), no qual foi observado que a presenca de fase liquida em
suas amostras causou aumento de tamanho e modificagdo de estrutura dos reforgcos

para uma morfologia cubdide, conforme apresentado na Figura 40.

Figura 40 — Imagens de MEV da microestrutura dos compdésitos do trabalho de
(AVILA, 2020) evidenciando a diferenga do tamanho dos reforgcos em compdsitos Fe
+ NbC in situ, que durante a sinterizagao apresentaram a) auséncia de fase liquida

b) presenca de fase liquida.

Fonte: Avila (2020).
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3.3 SELEGCAO DE MATERIA-PRIMA

Apods confirmar que os conjuntos de matriz e reforco — isto €, Fe + NbC, Fe +
NbN e Fe + Nb(C,N)— sdo compositos in situ viaveis, deve-se selecionar as matérias-
primas que se recombinam para formar o conjunto de fases selecionado. Dependendo
dos pos de partida, diferentes caminhos de difusdo podem ocorrer na sinterizagao e a
microestrutura resultante ira variar de acordo. Isso afeta a taxa de reagao, o tamanho
dos reforcos e —mesmo se tratando de reforgos tipo in situ— se havera presenga de
defeitos na interface. Ademais, o AG para a formagao de compdsitos in situ varia de
acordo com os reagentes, de modo que a escolha das matérias primas afeta a forga
motriz da reacao.

Portanto, uma selegéo inteligente de matérias-primas implica ndo apenas em
pos e processamento mais baratos, mas também em um potencial aumento da ligagao
da interface matriz-reforgo e refinamento da distribuicdo do tamanho das particulas.
Alguns tipos de sistemas reagentes que podem formar os compésitos tipo visados

neste trabalho sdo comentados abaixo.

3.3.1 Poés elementares: A+B+C — A+BC

No caso especifico da técnica escolhida nesse trabalho, a escolha de pds
elementares né&o viabiliza a producéo de pds compaositos, pois ndo ocorreria formagao
de um pdé compdésito contendo os reforgos formados in situ dentro de cada particula,
e sim de particulas individuais de Fe(C) e de NbC/NbN. A unica maneira de produzir
pOs compositos a partir dessa técnica seria realizando a moagem de compésitos bulk

sinterizados.
3.3.2 Compostos menos estaveis: AB+C — A+ BC
Em vez de matérias-primas elementares, compostos menos estaveis podem

ser selecionados para a obtengao de compdésitos Fe + NbC, Fe + NbN e Fe + Nb(C,N).

Um exemplo desse tipo de reagéo € o trabalho de Avila (2020) que foi discutido na
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revisao de literatura (secéo 2.5) e produziu compasitos Fe + NbC a partir do sistema

de matérias primas Fe2Nb + C.?

Figura 41 — Diagrama Fe-Nb.
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Fonte: Khvan et al. (2012).

O uso de compostos intermetalicos do sistema Fe-Nb (Figura 41), esta portanto
alinhado aos objetivos deste trabalho, uma vez que esse sistema abre margem para
maior flexibilidade no controle do tamanho dos precipitados formados, pois o refor¢o
—NDbN, NbC ou Nb(C,N)— se forma pela reagcdo do carbono ou nitrogénio com o
niébio localizado dentro da rede cristalina de particulas FexNb e precipitam dentro do
ferro.

No presente exemplo ndo é possivel, entretanto, projetar uma quantidade
arbitraria de reforgo, pois a fragdo de NbC, NbN ou Nb(C,N) é definida pela
estequiometria dos compostos FeNb e Fe2Nb. Assim, embora este sistema compdsito
tenha mais de dois elementos quimicos, ha apenas um grau de liberdade que define
a fragcao volumétrica do reforco, a menos que adi¢gées de outros pds também sejam

feitas, as quais resultariam em zonas livres de reforgo.

2 E interessante comentar que nem toda reacéo feita usando um composto menos estavel promove a
nucleacgdo de precipitados finos. Ao adotar, por exemplo, uma mistura de pds de nitreto de ferro com
p6 de Nb, as particulas de NbN devem resultar do fluxo de nitrogénio em direg&o ao nidbio e os reforgos
de NbN apresentariam tamanho semelhante ao p6 de Nb.
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A partir dos pseudobinarios dos intermetalicos FeNb e Fe2Nb, respectivamente
fases Mu e Laves, com carbono e nitrogénio, € possivel comprovar que existem
intervalos nos teores de carbono e nitrogénio que promovem formagéo de um po
composito contendo somente uma matriz ferrosa e reforcos de NbN e NbC. Estes
teores estdo sumarizados na Tabela 9. Os diagramas pseudobinarios podem ser
encontrados nas Figuras 42 a 45.

Figura 42 — Diagrama pseudobinario FeNb — C3.
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Fonte: elaborado pela autora.

3Nessa simulagéo, foi deixada a presenca de grafita no diagrama, que é a fase mais estavel do
carbono quando acima do teor possivel de se dissolver na austenita e na ferrita. Pode, no entanto,
ocorrer formacgao de fases metaestaveis como cementita e martensita dependendo da taxa de
resfriamento da matriz ferrosa a partir do campo austenitico.
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Figura 43 — Diagrama pseudobinario FeNb — N.
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 44 — Diagrama pseudobinario Fe2Nb — C.
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Figura 45 — Diagrama pseudobinario Fe2Nb — N.
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Fonte: elaborado pela autora.

No caso dos nitretos, ndo € necessario determinar o teor de nitrogénio a ser
adicionado, uma vez que este provém da atmosfera. A atividade do nitrogénio gasoso
€ insuficiente para reagir com o ferro, de tal forma que a matriz —apds o esgotamento
de todo nidbio que se transforma em reforco— é composta somente de ferro puro e
todo nitrogénio excedente permanece nao reagido na forma de gas no forno. Por outro
lado, o unico risco é que a cinética do processo ou o contato limitado com a atmosfera
acarretem em uma reacao incompleta. Deste modo, é possivel usar os pseudobinarios
para determinar o ganho de massa esperado do material, e assim acompanhar a
cinética de tratamento termoquimico de nitretagcao dos pds de intermetalico.

No caso dos carbonetos, os diagramas pseudobinarios sao utilizados para
determinar o teor de grafita a ser adicionado. Esses teores ja foram avaliados por
Avila (2020) para o Fe2Nb. Em seu trabalho, Avila (2020) também optou por fazer
testes em que excedeu ligeiramente a quantidade de carbono prevista pelo diagrama.
Assim, ao invés de gerar somente Fe-NbC, o autor obteve desde uma matriz

completamente ferritica, até matrizes contendo perlita e grafita pro-eutética.
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Tabela 9 — Teores de nitrogénio ou carbono necessarios para conversao

completa dos intermetalicos em compdésitos.

Diagrama Teor para formagao do compésito (wt.%)
FezNb - N 5,7-6,5
FeNb -N 7,9-8,5
FezNb - C 4,9-5,7
FeNb -C 6,5-7,5

Fonte: elaborado pela autora.

Do ponto de vista termodinamico, quando os reforgos formados in situ ocorrem
devido a nucleacéao de precipitados dentro da matriz, trés variaveis atuam na energia
livre de nucleagdo homogénea AGn e compdem a barreira energética associada a

formacéao desse tipo de nucleo a partir de uma fase no estado sélido:

— AGv: componente de redugdo da energia livre que varia com o volume v,
causada pela formagao de uma fase termodinamicamente mais estavel.

— Ay: componente de aumento da energia livre devido a criagdo de uma nova
interface, a qual varia com a area de superficie A do precipitado.

— AGs: componente da energia livre associada a variagao do volume, em virtude
da deformacao que o precipitado causa, por ndo se encaixar perfeitamente no

espaco onde outrora estava a fase que lhe deu origem.

No caso da nucleagdo heterogénea em sélidos, a formacédo do precipitado
ocorre em defeitos presentes no reticulado e resulta na destruicdo dos mesmos. Ao
nuclear sobre o defeito, existe uma reducao de energia livre do sistema que favorece
a formagao da nova fase. Quanto maior o defeito (superficie livre > contorno de gréo
e interfaces entre fases > falha de empilhamento > discordancias > vacancias), maior
a forca motriz e, portanto, menor a barreira para a nucleacgao.

Diferentes sitios na nucleacdo, por sua vez, também estdo presentes em
quantidades diferentes no material. Por exemplo: todos os atomos sao sitios para
nucleagdo homogénea, enquanto apenas atomos localizados nos contornos de grao

podem participar desse tipo de nucleagéo heterogénea. Por esse motivo, quando AGv
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diminui devido a reducédo da temperatura, sitios menos potentes (entretanto mais
nuUMerosos), passam a ser viaveis —em outras palavras, a nucleagéo pode ocorrer
em discordancias, vacancias ou até de forma homogénea— e, consequentemente,
aumenta o numero de nucleos estaveis. Assim, para um volume fixo de precipitados,
as particulas serdo mais finas em reacodes in situ que ocorrem em temperatura mais
baixa. Portanto, ainda que altas temperaturas e longos periodos de reagao, por um
lado, possam aumentar a velocidade das reacgdes in situ, estas também favorecem a
nucleagcdo de reforcos maiores e favorecem a cinética de coalescimento. Esses
parametros serdo estudados experimentalmente, visando analisar o efeito da

temperatura de reacdo nas particulas de reforgo obtidas.

3.3.3 Solugao sdlida: A(B)+C - A +BC

De forma semelhante a sec¢ao anterior, se o Nb esta dissolvido no Fe, ocorrera
a nucleacao e crescimento de precipitados de a base de nidbio a medida que a reagao
in situ entre Fe(Nb) e carbono ocorre. Nesse caso, o teor maximo de refor¢o esta
sujeito a solubilidade do nidbio no ferro, a qual é inferior a 1wt.% em quase todo estado
sélido, o que pode ser verificado no diagrama de fases Fe-Nb da Figura 41. Essa
solubilidade poderia ser, todavia, aumentada através da criacdo de solucdes
supersaturadas fora do equilibrio, por meio de técnicas como mechanical alloying,
mas a autora considera que esta fora do escopo deste trabalho —e da infraestrutura

do laboratério— a viabilizagao de tal processo.*

3.3.4 Sumario da selegao da matéria prima

Diante das analises feitas acerca da matéria prima, foi concluido que os
precursores que apresentam maior potencial de obtengdo da microestrutura desejada
sdo os intermetalicos de ferronidbio, carbono e nitrogénio, nesse caso na forma de

grafita e gas Nz, respectivamente.

* De forma analoga ao que foi comentado na segdo anterior, nem toda reagéo feita usando uma solugdo
soélida favorece a nucleacao de precipitados finos. Ao usar, por exemplo, uma mistura de pos de Fe(C)
com po de Nb, as particulas de NbC formariam a partir do fluxo de carbono em dire¢gao ao nidbio e os
reforcos de NbC terdo um tamanho semelhante ao p6 de Nb.
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3.4 ATMOSFERA

Em seu trabalho, Avila (2020) analisou a susceptibilidade das diferentes
matérias primas a oxidagdo. Através do resultado apresentado na Figura 46,
Avila (2020) demonstrou que os compostos intermetalicos possuem uma tendéncia
menor a serem oxidados que o niébio puro. Isso também corrobora para a escolha de

intermetalicos.

Figura 46 — Ponto de orvalho de Nb em sua forma metdlica, no composto Fe7Nbe® e
no composto Fe2Nb. O calculo foi baseado na pureza dos gases usados no
laboratdrio, que € grau 5.
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Fonte: Avila (2020).

Ademais, a autora considera relevante comentar que tanto o nitreto quanto o
carboneto de nidbio possuem energia livre de Gibbs de formacao superiores ao 6xido,
conforme mostrado na Figura 39. Isso significa que pode ocorrer oxidagaéo do nidbio

mesmo quando este ja foi transformado em pé compadsito.

5 No trabalho de Avila (2020), o autor designou a fase aqui identificada como FeNb ou “Mu” como
“Fe7Nb6”. Na literatura, existem mengéo as duas estequiometrias para se referir a mesma fase e no
diagrama de Fe-Nb, é possivel observar que existe de fato um intervalo de estequiometria entre Fe e
Nb.
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4. MATERIAIS E METODOS

Este capitulo descreve a metodologia usada na produgéo dos pos compadsitos
de Fe + NbN, Fe + NbC e Fe + Nb(C,N) e na prospeccao de seu potencial para uso
em metalurgia do p6. Estdo descritos, no final deste capitulo, os procedimentos de
caracterizacdo e processamento que estiveram presentes em mais de uma das etapas

deste desenvolvimento.

4.1 MATERIA PRIMA

Esta etapa diz respeito ao mapeamento da producgéo do p6é compdsito usando
diferentes matérias primas. Nessa secao é detalhado o procedimento de obtencao de
duas estequiometrias de intermetadlicos do sistema Fe - Nb, as quais foram
identificadas como potenciais precursores para os pos compdésitos nanoestruturados

no capitulo anterior.

4.1.1 Caracterizagao da matéria prima

O principal material de partida usada neste trabalho € um intermetalico de
ferroniobio produzido pela Companhia Brasileira de Metalurgia e Mineragédo (CBMM).
As especificacdes de composi¢cao deste material se encontram na Tabela 10.

O material foi adquirido tanto na forma de pd, quanto na forma de pedacos da
ordem de alguns milimetros de tamanho. A distribuicdo de tamanho de particula do
p6 comercial foi medida usando espalhamento dindmico de luz em meio aquoso. Foi
feita preparagdo metalografica de fragmentos do material na forma de lascas, as quais
tiveram sua microestrutura e composicdo analisadas, respectivamente, por
microscopia eletrénica de varredura e espectroscopia de energia dispersiva. O
objetivo dessa etapa foi de confirmar a composigao do material fornecido.

Com o intuito de avaliar quantitativamente a composicao quimica, foi realizado
EDS de 10 regides de 10 imagens usando 15keV, 15mm de distancia focal em
imagens de aumento de 1000x. Muito embora a precisao dessa técnica seja limitada,
tal abordagem foi selecionada devido a dificuldade em mensurar o teor de nidbio em
alta quantidade (acima de 10 wt.%) por técnicas como espectrometria de emisséo

Optica e ICP.
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Tabela 10 — Especificacbes de composigao do ferronidbio comercializado pela

CBMM.
Espécie Teor
Nb 63,5 % — 67,5%
Fe 28,0 % — 32,0 %
Si 3,0 % max.
Al 2,0 % max.
P 0,22 % max.
C 0,20 % max.
Ta 0,20 % max.
N 0,10 % max.
S 0,04 % max.

Fonte: Especificagdo da CBMM.

Um dos motivos dessa analise detalhada ter sido feita advém do fato de ja ter
sido constatada em trabalhos anteriores (AVILA, 2020) a presenca de regides de
nidbio puro na matéria prima disponibilizada pela CBMM. Essa questao & sobretudo
importante em se tratando dos compdésitos nanoestruturados formados in situ porque
a presencga de niébio puro afeta drasticamente o tamanho e forma dos nitretos e
carbonetos. Testes de nitretagdo da matéria prima tal como ela foi recebida estao

descritos nas sec¢des seguintes, visando confirmar e aprofundar essa hipétese.

4.1.2 Processamento da matéria prima

A fim de obter diferentes granulometrias e estequiometrias de ferronidbio, foram
realizadas etapas de moagem e homogeneizagao da matéria prima comercial. A etapa
de moagem do ferroniébio comercial e a homogeneizagdo em estado sélido usando
ferro puro para obter uma estequiometria 2:1 de Fe:Nb estdo descritas nas segdes a

sequir.
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4.1.2.1 Moagem da matéria prima

O p6 foi moido em bateladas de 400g em um moinho atritor por 24h. O
procedimento de moagem do p6 de ferronidbio foi elaborado através do tamanho
maximo de particula necessario para garantir a homogeneizagdo completa do
material, para assim viabilizar dentro da infraestrutura do laboratério, a obtencao do
p6 de Fe2Nb. Detalhes acerca dessa investigacdo estao descritos no APENDICE A —
Estudo da cinética de reacao entre Fe e ferroniébio (CBMM) para determinagao do
limite maximo de tamanho de particula para conversao total da mistura em Fe2Nb. O
mesmo pd moido foi usado também nos testes preliminares para avaliar a
possibilidade de se obter um pé compdésito a partir dos tratamentos termoquimicos de
nitretacdo e carbonetacdo diretamente na matéria prima na composicao

comercialmente disponivel.

4.1.2.2 Preparagéo dos pos de Fe2Nb

Com o intuito de obter pds dentro das faixas de composi¢cao nas quais apenas
a fase intermetalica Fe2Nb esteja presente, foi realizada uma homogeneizagdo em
estado solido. Apds a moagem do po de ferronidbio da CBMM, o mesmo foi misturado
com teores de ferro carbonila de alta pureza (Sintez, dso = 4,5 um) nas proporg¢oes

indicadas na Tabela 11.

Tabela 11 — Proporg¢ao entre os p6 usadas para obter Fe2Nb

Material Percentual (wt.%)
Ferroniobio CBMM 72,35
Ferro Sintez 27,65

Fonte: elaborado pela autora.

A mistura de pdés foi homogeneizada e compactada em uma prensa uniaxial a
400 MPa usando uma matriz cilindrica de 30 mm, de modo a obter amostras de cerca
de 50 mm de altura. As amostras foram aquecidas a 1300 °C a 8 °C/min por 1h em
um reator de plasma hibrido tipo PADS —desenvolvido por Hammes (2006)— usando

os parametros de aquecimento, pressao e atmosfera do grafico da Figura 47.
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Figura 47 — Parametros de ciclo usados no aquecimento das misturas de ferronidbio
e Fe carbonila.
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Fonte: elaborado pela autora.

Os materiais foram colocados em potencial flutuante em uma placa de alumina
sobre o catodo. Para prevenir a oxidagao, uma navicula de alumina contendo cavaco
de titanio foi posicionada em uma regido um pouco mais fria do reator. A disposi¢céo
do equipamento se encontra na

Figura 48.

Apobs o ciclo, as amostras homogeneizadas foram moidas usando um moinho
atritor por 12 h. A distribuicdo de tamanho de particula de cada batelada foi medida
usando difracédo a laser (i.e. espalhamento dindmico de luz em meio aquoso). Para
confirmar o sucesso da reagcao de estado sdlido entre as particulas, os pos foram
analisados por meio de difragdo de raios-X para verificar a obtencao da fase FezNb e

confirmar se houve reacido incompleta ou oxidagao.
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Figura 48 — Desenho esquematico do reator de plasma tipo PADS. Neste trabalho,
as amostras foram colocadas em potencial flutuante, isto €, posicionadas sobre uma
placa de alumina colocada entre o componente e o catodo. Para aumentar a pureza
da atmosfera (diminuir o potencial quimico de oxigénio) foi colocado um cadinho de
alumina contendo cavaco de titanio como material de sacrificio no interior do reator.
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Fonte: elaborado pela autora.

4.1.2.3  Sumario da produg¢do de matéria prima

Foram utilizados nas etapas seguintes, portanto, trés tipos de po6 de
intermetalico, conforme listado na Tabela 12.

Tabela 12 — Sumario de composi¢ao e tamanho de particula dos intermetalicos
utilizados como matéria prima nas etapas seguintes.

Material Teor de Nb Moagem
Ferroniébio CBMM grosseiro (d50: ~90um) 63,5 —-67,5wt.% nao
Ferroniébio CBMM fino (d50: ~3 pm) 63,5 - 67,5 wt.% sim
Fe2Nb fino (d50: ~3 pym) 45,6 wt.% sim

Fonte: elaborado pela autora.
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4.2 TRATAMENTOS TERMOQUIMICOS

Em seguida, foi feita uma avaliacdo da viabilidade desses intermetalicos
enquanto matérias-primas por meio de alguns testes preliminares de nitretagao,
carbonetacao e carbonitretagao. A partir das matérias-primas e tratamentos avaliados,
foi feita uma analise do efeito de diferentes temperaturas para os tratamentos
termoquimicos. Os pds compdsitos produzidos que atenderam aos critérios adotados
foram produzidos em maior quantidade para serem usados nas etapas de

processamento seguintes.

4.21 Testes preliminares

Os testes preliminares foram feitos visando validar a premissa do trabalho, isto
€, que pos de ferronidbio podem reagir com nitrogénio e/ou carbono para formar pos
compositos de Fe + NbN, Fe + NbC ou Fe + Nb(C,N). Tais testes foram feitos nas
condicbes que se considerou terem maior chance de sucesso. A partir desses
resultados, foi feita uma investigacao das possibilidades de variacdo dos parametros
de tratamento termoquimico na etapa seguinte. Todos os tratamentos termoquimicos
de pos foram realizados no forno tubular, pois este processo ainda nao foi
implementado nos reatores de plasma do laboratério devido a sua complexidade.
Todo material produzido nos testes preliminares foi analisado usando difratometria de

raios-x.

4.2.1.1  Nitretagdo

Para avaliagao preliminar da nitretacdo, foram usados pé de ferronidbio da
CBMM grosseiro, p6é de ferroniobio CBMM moido e p6 de Fe2Nb. Para cada tipo de
po, 10g foram dispostos em naviculas retangulares de alumina com dimensdes de
aproximadamente 30 x 60 mm, de forma a obter uma fina camada, com elevado
contato com a atmosfera.

Os po6s foram submetidos a um tratamento em um forno tubular por 1h a
1150 °C, com taxa de aquecimento de 10° C/min e atmosfera de nitrogénio em fluxo
de 0,4 L/min. Foi selecionada a temperatura mais alta possivel do forno em questéao,

de modo a obter velocidades de difusao do nitrogénio as mais altas possiveis, € assim
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aumentar a chance de detecgdo dos fendbmenos de reacdo do pd. Para evitar a
oxidagcao das amostras —devido a impurezas no gas e na superficie interna do forno—
uma navicula contendo cavaco de titanio foi posicionada dentro do forno em uma

regido um pouco mais fria, proxima as extremidades do mesmo.

4.2.1.2  Carbonetagdo

O estudo da carbonetacéao foi realizado com base nas conclusdes do trabalho
de Avila (2020). No intuito de validar a eficacia da carbonetagao de pés soltos, foi feita
uma mistura de ferronidébio com grafita nas propor¢des determinadas por Avila (2020)
usando a temperatura de reagao que permitiu converter todo o material em Fe + NbC,
uma vez que o tamanho de particula de Fe2Nb usado neste trabalho se mostrou
semelhante e € obtido pelo mesmo processo de reagao. Foi, portanto, usado um ciclo
térmico em forno tubular a 1150 °C por 1h, com taxa de aquecimento 10 °C/min. As
amostras de p6 foram colocadas no forno tubular em uma configuracao idéntic aos
testes preliminares de nitretacdo descritos na seg¢ao anterior, dessa vez usando
atmosfera de 95% Ar e 5%H2 com fluxo de 0,4 L/min e naviculas de alumina contendo
misturas de 10g de 6 wt.% de grafita Micrograf 99501 UJ (d50 = 0,83 um, 99,95% de
pureza), da Nacional de Grafite e 94 wt.% de Fe2Nb. Nao foram realizados testes
usando ferroniébio com composicdo bruta da CBMM devido aos resultados

preliminares obtidos na nitretagao.

4.2.1.3  Carbonitretagdo

Para os testes preliminares de carbonitretacao, foram feitos dois tratamentos

no forno tubular convencional:

— As amostras foram colocadas em atmosfera de N2 a 1150 °C por 1h,
com taxa de aquecimento de 10 °C/min.

— Foi usado po previamente nitretado (em atmosferaa de N2 a 1150 °C por
1h), misturado com 2 wt.% grafita e aquecido em atmosfera de argbnio

até 1400 °C, por 1h, usando taxa de aquecimento de 10 °C/min.
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4.2.1.4  Sumario dos testes preliminares

Nos testes preliminares foram produzidas as amostras listadas na Tabela 13.

Tabela 13 — Resumo dos parametros usados nos testes preliminares

Matéria-prima Atmosfera  Temperatura Tempo de Patamar
Ferroniébio CBMM N2 1150 °C 1h
Ferroniébio CBMM moido N2 1150 °C 1h
FezNb N2 1150 °C 1h
FezNb + 6 wt.% C 95%Ar + 5%H:2 1150 °C 1h
FezNb +2 wt.% C N2 1150 °C 1h
Fe2Nb +2 wt.% C Ar 1400 °C 1h

Fonte: elaborado pela autora.

4.2.2 Analise dos tratamentos termoquimicos

ApOs a validagao inicial do processo, foi feita uma analise mais aprofundada da
cinética dos tratamentos termoquimicos, variando os parametros de tempo e

temperatura de tratamento.

4.2.2.1  Nitretagdo

Para investigar o tempo necessario para nitretagao em diferentes temperaturas,
amostras de pos de Fe2Nb foram ensaiadas via termogravimetria usando um STA
Netszch modelo Jupiter a 850, 1000 e 1150 °C em atmosfera de nitrogénio. Os
parametros de teste estdo resumidos na Tabela 14.

A partir da analise do resultado dos ensaios de STA , os tempos de patamar
estabelecidos para cada tratamento foram, respectivamente 3h, 1h e 30min. Usando
esses parametros, foram conduzidos tratamentos térmicos de nitretacdo em bateladas
de 40g de p6 em naviculas de alumina de 90 x 65 mm com temperaturas e patamares

conforme a Tabela 14. Para prevenir a oxidagdo, uma navicula de alumina contendo
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cavaco de titanio foi posicionada em uma regido um pouco mais fria do forno. Todas
as amostras foram aquecidas a taxas de 10 °C/min e foi usada atmosfera de nitrogénio
com fluxo de 0,4 L/min. As fases presentes nas amostras foram confirmadas por DRX
e o tamanho de particula dos p6s obtidos apds do tratamento foi medido por difragéo

a laser.

Tabela 14 — Condigdes dos ensaios em STA.
Temperatura de

tratamento Tempo de patamar Taxa de aquecimento
850 °C 3h 10 °C/min
1000 °C 2h 10 °C/min
150°C Th 10 °C/min

Fonte: elaborado pela autora.

4.2.2.2 Carbonetagdo

O procedimento de analise do tempo de tratamento por termogravimetria néo
pode ser feito para os pés carbonetados, uma vez que a massa dessas amostras nao
deve variar. Para tanto, foram carbonetadas misturas em 1000 e 850 °C em diferentes
tempos de patamar no forno tubular, conforme a Tabela 15.

Todas as outras condi¢goes de ensaio foram idénticas aos testes preliminares.
As amostras foram analisadas via DRX para verificar em quais parametros houve

reagao completa do po.

Tabela 15 — Condi¢des estudadas para carbonetagcédo do p6 de FeaNb.

Composigao Temperatura Patamar
Fe2Nb + 6 wt.% C 850 °C 3h
Fe2Nb + 6 wt.% C 1000 °C 2h
Fe2Nb + 6 wt.% C 1000 °C 6h

Fonte: elaborado pela autora.
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Nenhuma dessas amostras, no entanto, apresentou reacdo completa com o
carbono. Por esse motivo, apenas amostras tratadas a 1150 °C por 1h foram
produzidas em maior quantidade. Para tanto, o ciclo de carbonetag¢ao foi conduzido
da mesma forma que na etapa de testes preliminares, salvo que foram feitos lotes de
40g em naviculas de alumina de 90 x 65 mm. A fases da amostra ja haviam sido
confirmadas por DRX na etapa de testes preliminares. O tamanho de particula do pé

foi medido depois do tratamento.

4.2.2.3  Carbonitretacdo

Apenas o tratamento a 1400 °C foi validado na etapa anterior. Apds os testes
preliminares, ficou definido que para producédo de amostras carbonitretadas, seria feita
mediante adigdo de 1 wt.% grafita aos pos nitretados —nas condi¢des escolhidas na
etapa anterior—, compactacido do material e sinterizacdo a 1400 °C por 1h em
atmosfera de argbnio usando taxa de aquecimento de 10 °C/min. Dessa forma, o
material carbonitretado ndo é obtido nesse trabalho por meio do tratamento
termoquimico de um po, e sim durante o processo de reagao durante a sinterizagao

de um compactado.

4.2.2.4 Desaglomeragdo

Foi constatado que todos os pds produzidos nas etapas de nitretacdo e
carbonetacdo necessitam ser desaglomerados. Esse procedimento foi feito
manualmente usando 10g de p6 em um almofariz com pistilo de alumina por 10 min.
A verificagao da eficacia dessa etapa foi feita comparando os resultados de tamanho
de particula do pdé desaglomerado com a distribuicdo de tamanho de particula do
Fe2Nb antes do tratamento: quando os dois ficam semelhantes, o processo é validado

e 0 po pode ser usado nas etapas seguintes.

4.2.2.5 Sumario do estudo do processo

Apos o estudo dos processos de tratamento termoquimico, foi possivel mapear

as condicbes de tempo e temperatura de tratamento que possibilitaram reacao
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completa e que sdo possiveis de se desaglomerar manualmente. Assim, estédo
discriminadas na Tabela 16, os p6s compésitos que foram produzidos em maior

quantidade para serem usados nas etapas de processamento a seguir.

Tabela 16 — Composi¢des que serdo usadas no estudo de processamento dos pos
compositos Fe + NbN, Fe + NbC e Fe + Nb(C,N).

Compésito Matéria Prima Atmosfera Temperatura Patamar
Fe + NbN Fe2Nb N2 850 °C 3h
Fe + NbN Fe2Nb N2 1000 °C 1h

95%Ar +
Fe + NbC FeaNb + 6 wt.% C 1150 °C 1h
5%H:>
Fe + Fe + NbN (800 °C) +
Ar 1400 °C 1h
Nb(C,N) 1wt.% C
Fe + Fe + NbN (1000 °C) +
Ar 1400 °C 1h
Nb(C,N) 1wt.% C

Fonte: elaborado pela autora.

4.3 PROCESSAMENTO DO PO

Depois de produzidos os pés compasitos, foi realizado um estudo visando obter
amostras densas a partir dos mesmos. Todas as amostras, tanto antes quanto depois
da sinterizacdo, foram medidas e pesadas.
4.3.1 Prensagem uniaxial
4.3.1.1 Estudo preliminar

Foi feito um estudo de compactabilidade dos pds compadsitos listados na Tabela

16 6 usando pressdes de 100 a 700 MPa em uma prensa Bovenau® de duplo efeito e

moldes de 9,9 mm. Antes de serem prensados, foi adicionado 0,4 wt.% de lubrificante

6 exceto os pos nitretados misturados com carbono usados na produgéo de carbonitretos, pois se supds
que seu comportamento seria semelhante ao p6 nitretado propriamente dito.
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Kenolube (H6ganas) aos os pds. Foi medida a massa e as dimensdes de todas as
amostras produzidas.

Foi feito um estudo preliminar do efeito da granulagdo do pé na densidade
sinterizada dos materiais compactados, usando 50g de pdé nitretado a 1000 °C
desaglomerado. O p6 foi misturado com 20mL de hexano contendo 2g de parafina
previamente dissolvida. O béquer foi rotacionado manualmente até a evaporagao do
hexano e formagao dos granulos. O material granulado foi peneirado na faixa de 80 -
500 ym e compactado usando as mesmas condi¢des do paragrafo acima, apenas com
pressdo de 700 MPa. Para comparagéo, as amostras com e sem granulagado foram
sinterizadas usando o ciclo da Figura 49. Foi medida a massa e as dimensdes de
todas as amostras produzidas antes e depois da sinterizacéo.

Também foi feito um estudo preliminar do uso de cobre para aumentar a
densificagdo dos compactados, através da formacdo de fase liquida durante a
sinterizagao, tanto por meio de mistura, como de impregnag¢ao. Uma vez que os testes
foram malsucedidos, a metodologia e os resultados desse desenvolvimento foram

alocados no APENDICE B — Mistura e impregnacdo com cobre.

4.3.1.2 Granulagéo

Depois de validada a etapa de granulagdo, foi implementado um processo
automatico usando um equipamento de destilagdo com rotagcdo e aquecimento
usando um baldo de fundo redondo conectado a um rotavapor (RV 10 basic, IKA,
Alemanha). Nesse baldo, foram adicionados 150g de etanol absoluto e 1 wt.% PVB
da massa do material a ser granulado. Essa mistura foi entdo aquecida em um banho
a 110 °C e o equipamento foi programado para rotacionar o baldo a 40 rpm. Em
seguida, 60 g de pé compdsito foram adicionados e a mistura foi rotacionada até
evaporar todo alcool. Apds o resfriamento, os granulos grosseiros foram moidos com
um bastao de vidro. Por fim, o p6 foi separado em peneiras de 500 - 80um. Os granulos
que nao passaram da peneira de 500um foram moidos novamente com o bastao de
vidro. Os pés que ficaram abaixo de 80um nao foram utilizados. O processo de
otimizacao do procedimento de granulagéo foi desenvolvido em um trabalho paralelo

a este e esta detalhado no APENDICE C — Otimizagdo do processo de granulago.
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4.3.1.3 Compactagéo e sinterizagcéo

Os pbés granulados apresentando tamanho entre 53-500um foram
compactados em amostras de 15g a 700 MPa usando uma prensa semiautomatica
Gabrielli® em um molde flutuante retangular de 12,7x 31,7 mm. As amostras foram
sinterizadas em um forno tubular de acordo com o ciclo apresentado na Figura 49. Foi
medida a massa e as dimensdes de todas as amostras produzidas antes e depois da

sinterizacao.

Figura 49 — Condi¢des de sinterizagdo das amostras compactadas. As taxas 1 e 2
correspondem, respectivamente, as taxas de aquecimento até a temperatura de
extracao (temperatura 1) e até a temperatura de sinterizagao (temperatura 2),

respectivamente
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Fonte: elaborado pela autora.

Além desses testes, foi feita a avaliacdo do processo de sinterizagdo do
material no reator de plasma. Esse procedimento acarretou desnitretacdo das
amostras e ndo agregou de forma direta para o desenvolvimento do trabalho. Por esse
motivo, tanto a preparagdo como os resultados foram realocados no APENDICE D —

Sinterizacao dos pds de Fe + NbN no reator a plasma.
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4.3.1.4 SPS

O processo de SPS foi realizado mediante um equipamento da marca Thermal
Technology LLC, modelo 10-4. Neste equipamento, os pés compdésitos nitretados e
carbonetados da Tabela 16 foram colocados em um molde de 30mm de grafite e
prensados entre dois punc¢des de grafite. A sinterizacao foi realizada em vacuo com
pressao residual da camara < 20 Pa. A corrente usada no aquecimento € controlada
em fung¢ao da temperatura, a qual foi monitorada por meio de um pirébmetro apontado
diretamente na superficie do molde de grafite, usando uma abertura dedicada. Foi
feito pré-aquecimento até 600°C e em seguida a temperatura foi elevada a uma
velocidade de 50° C/min até 1050°C. Como ocorre aquecimento local da amostra
acima da temperatura nominal medida pelo pirbmetro, foi necessario assegurar uma
margem abaixo da temperatura do eutético do ferro para que ndo houvesse formagao
de fase liquida devido ao contato da amostra com a grafita do molde. Os pos
carbonitretados nao foram processados em SPS, pois requerem uma temperatura
mais alta que 1050 °C para que ocorra formagao do Nb(C,N). A pressao do molde, por
sua vez, foi aumentada utilizando uma taxa de 3,63 MPa/min até 10 MPa. A
temperatura e a pressao de sinterizagao foram mantidas por 30 min. O resfriamento

foi feito usando as mesmas taxas de variacdo de pressao e temperatura.

4.4METODOLOGIA DE USO DOS EQUIPAMENTOS DE CARACTERIZACAO E
PROCESSAMENTO

Aqui estdo discriminados os detalhes referentes aos procedimentos e

equipamentos que foram mencionados repetidamente ao longo deste capitulo.
4.5 CARACTERIZACAO
4.5.1 Digestao acida
Foram usados 30ml de &cido cloridrico (concentracédo 37%) para cada 1g de
p6. As amostras foram colocadas em béquers sob agitagao constante por um periodo

de cerca de 7 dias, até que a matriz ferrosa fosse completamente consumida. Uma
centrifuga de bancada KASVI® 300-4000RPM foi usada para decantagdo das
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particulas e remocao do excesso de acido através de uma pipeta. As amostras foram

diluidas em agua, secas e analisadas por microscopia eletronica de varredura.

4.5.2 Tamanho de particula

As medidas de tamanho de particula dos pds foram avaliadas usando
espalhamento dindmico de luz em meio aquoso através do equipamento da marca
Cilas, modelo 1190 (40nm - 2500um).

4.5.3 Analise de imagem

Para a quantificagao da porosidade, do volume de reforcos e do tamanho e da
forma dos poros e reforgos, foi usado o software open source FIJI. O processo de pré-
segmentagdo e segmentacao foi feito de acordo com o procedimento descrito por
Henriques et al. (2022). Na pré-segmentacéo foi usado o filtro non-Local-Means para
remocao de ruidos, o filtro unsharp-mask para realce das bordas e o filtro de mediana
para remocado de ruidos pontuais. Para segmentagcdo o limiar foi escolhido
manualmente, por meio da comparagdo com a imagem original. Na pds-segmentagéo
dos reforgos, foi aplicado o filtro de watershed + erode, para obter a fronteira entre os
precipitados que apresentaram contiguidade. Os dados referentes a tamanho e forma
das particulas, i.e. area, raio equivalente, circularidade, diametro de Feret e diametro
maximo circunscrito foram obtidos através da ferramenta de analise do plugin

MorpholibJ, usando segmentacdo morfoldgica de catchament basins.

4.5.4 Difragao de raios-X

Para analise das fases dos materiais estudados neste trabalho, foi usado um
difratbmetro de raios-x Rigaku Miniflex 600 com radiagcdo Cu Ka. O difratograma foi
adquirido com 26 entre 20 e 90°, velocidade de varredura de 10°/min e passo de 0,05°.
O equipamento foi projetado para analise de materiais na forma de pd, todavia, foi
confeccionado um porta-amostras adaptado que comporta amostras solidas de altura
abaixo de 0,5mm.

Os resultados foram interpretados usando o software Maud, o qual possibilita

indexacao de fases e refinamento Rietveld, para assim analisar e quantificar as fases
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formadas. No software, as fases foram indexadas usando arquivos “.cif’
correspondentes a padrdes provenientes da Inorganic Crystal Structure Database
(ICSD). Cada carta usada esta referenciada junto ao refinamento apresentado no
capitulo de resultados. Para calibragdo do software, foram usadas medidas de
amostras de referéncia de silicio policristalino, realizadas nas datas mais proximas
possiveis a aquisicao dos respectivos refinamentos. O erro nas quantificacdes de fase

foi calculado como sendo o inverso da raiz quadrada do maior pico de cada fase.

4.5.5 Microscopia eletronica

A microestrutura e a composicdo quimica foram analisadas utilizando o
microscopio eletrdbnico de varredura TESCAN Vega3 com microssonda de
espectroscopia por energia dispersiva (EDS) modelo OXFORD acoplada. Os
parametros especificos de medida referentes a voltagem, aumento, e tipo de elétrons
usados estao discriminados nas respectivas imagens do capitulo de resultados.

As amostras —quando nao estavam na forma de po— foram preparadas
usando uma sequéncia de lixamento e polimento, respectivamente, de 200 a 1500
mesh e com alumina de 1uym. No caso de amostras de dificil manuseio —devido a
altura e didametro diminuto— foi feito embutimento em baquelite. Nao houve

necessidade de realizar ataque em nenhuma das amostras.

4.5.6 Variacao de massa, volume e medidas de densidade

Para aferir o tamanho e a massa das amostras, foram usados,
respectivamente, um micrémetro Mitutoyo IP65 com resolu¢do de 0,001mm e uma
balanga de precisdo Mettler Toledo XS205 DualRange com resolugao de 0,0001 g. A
densidade geométrica e a porosidade das amostras foram calculadas a partir dessas
medidas. A densidade de Arquimedes das amostras foi medida em etanol usando uma

balanca de Arquimedes acoplada a balanca de precisao.
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4.5.7 Caracterizacao mecanica
4.5.7.1 Dureza

A macrodureza foi medida usando o método Vickers em um equipamento
EMCO-TEST M4C250G3. A macrodureza foi avaliada através da média de trés
indentagcdes em cada amostra utilizado uma carga de 10kgf. Nesse equipamento, é
necessario que a amostra esteja embutida para realizar a medida. Para tanto, as
amostras foram preparadas de forma idéntica ao microscopio eletrénico, com excegao
da etapa de polimento, que pode prejudicar o valor de dureza medido.

Para a medida da microdureza Vickers, foi utilizado o equipamento Leco
LM100AT e uma carga de 0,1N. Foram realizadas dez indentagdes em cada amostra

e os resultados representam a média entre os valores encontrados.
4.5.7.2 Resisténcia a flexdo

Os ensaios de flexdo foram feitos em uma maquina universal de ensaios
mecanicos MTS Criterion Model 45, usando corpos de prova de 5,0 £ 0,25 x 6,25 +
0,25 x 19 mm (minimo). As amostras foram cortadas por meio de eletroerosao a fio e
lixadas até 2000 mesh para remover a camada oxidada devido ao processo de corte
e melhorar o acabamento da superficie, que € muito sensivel a este tipo de
carregamento. A distancia entre os apoios inferiores foi setada para 14,3 mm. A tenséo

de ruptura por flexdo o, foi calculada usando a férmula abaixo:

_3PL
~ 2bh? (11)

Of

Onde P ¢é a carga de fratura, L é a distancia entre os apoios, b é a largura do

corpo de prova € h, a altura.

4.6 PROCESSAMENTO

4.5.8 Moinho atritor
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Todas as moagens foram realizadas em um moinho atritor Netzsch a 300 rpm
em um jarro de alumina e com esferas de zirconia de 2mm. A moagem no atritor foi
feita em via umida usando etanol em quantidade suficiente para cobrir o material —
para o Fe2NDb, os corpos sinterizados foram previamente quebrados com um martelo—
e as bolas emrazao BTP de 1:1. O etanol foi evaporado e o p6 peneirado usando uma
peneira de 54um para garantir que ndo houvessem sobrado pedacos grosseiros apés

a moagem.

4.5.9 Misturas

Todas as misturas de pos foram feitas em um misturador Alphie® 3D mixer
usando velocidade de 40 rpm por 20 minutos, alternando entre sentido horario para

anti-horario na metade do tempo de mistura.

4.5.10 Fornos

Em todos os processos realizados em temperatura igual ou menor que 1150 °C,
foi usado um forno tubular Fortelab modelo FT 1200/H-3z. Foi usado fluxo de gas de
0,4 L/min tanto no aquecimento e no patamar, como resfriamento. Antes de realizar o
ciclo, foram feitas trés purgas com o gas da atmosfera escolhida. A pressao dentro do
tubo foi mantida durante todo o ciclo a 1 atm.

Nos ciclos de 1400 °C foi usado um forno Fortelab modelo FT-1700/H/GAS do
laboratério Procer. Nesse forno, as unicas atmosferas disponiveis eram argbnio e ar
sintético, por isso a atmosfera levemente redutora, que auxilia na prevencido da
oxidagao, ndo pode ser usada nas sinterizagées a 1400 °C.

Nesse trabalho, o reator tipo PADS foi candidato para sinterizacdo pelo seu
potencial de remogao mais delicada de aditivos organicos, pelo controle refinado de
atmosfera e por, dentro da estrutura do laboratério, possibilitar a temperatura mais alta
de sinterizagao possivel. O reator foi, com excegao da etapa de remogao dos ligantes,
usado essencialmente como forno, sendo a parte de plasma ativada somente para o

aquecimento
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5. RESULTADOS E DISCUSSOES

5.1 MATERIA PRIMA

5.1.1 Caracterizagao da matéria prima bruta

Conforme abordado na validacao tedrica, uma forma de se obter particulas
nucleadas dentro da matriz € usar compostos intermetalicos. Essa escolha é
necessaria no caso do niobio pois este apresenta solubilidade muito baixa no ferro e,
portanto, ndo poderia ser usada uma solugao solida para obter grandes teores de
reforgo, a menos que uma moagem de alta energia extremamente severa —além de
morosa e complexa do ponto de vista de contaminagao e equipamentos disponiveis—
fosse previamente realizada. Por esse motivo, optou-se por adquirir e caracterizar o
unico ferronidbio comercialmente disponivel que encontramos, que é comercializado
pela CBMM.

Figura 50 — a) Imagem de BSE/MEV da microestrutura de uma particula grosseira de
ferroniobio fornecido pela CBMM b) mapa EDS dos teores de niébio na
microestrutura da amostra, evidenciando que as regides mais claras apresentam
teor mais elevado de nidbio.
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Fonte: elaborado pela autora.

Lascas de ferroniébio da CBMM foram embutidas, lixadas e polidas e levadas

ao microscopio eletrdnico. Na imagem de MEV da Figura 50 a), é possivel observar
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que existem heterogeneidades de composicdo na amostra, evidenciadas pela cor
mais clara em algumas regidées na imagem de elétrons retroespalhados. Na Figura
50 b), conforme mostrado por meio de mapeamento por espectroscopia de energia
dispersiva (EDS) é possivel identificar que as regides mais claras apresentam teores
mais elevados de nidbio. Na Figura 51, foram feitas quantificagbes por EDS das

diferentes regides da amostra e as fases FeNb e Nb foram detectadas.

Figura 51 — Imagem de microscopia eletrénica de varredura por elétrons
retroespalhados (BSE/MEV) da microestrutura mostrando a regides analisadas
(spectrum 7 e spectrum 8), que correspondem as fases FeNb e Nb,
respectivamente.

Fonte: elaborado pela autora.

Na Tabela 17 estao listadas as medidas de composicao feitas em diferentes
regides da amostra. O aumento de 1000x foi escolhido, pois permite medir uma
mistura de todas as fases presentes, de modo a obter a composicdo média do
material, € ndo das fases individuais que o compde. Assim, & possivel avaliar o teor
meédio de nidbio presente na amostra e comparar a microestrutura encontrada com as
fases de equilibrio previstas pelos diagramas da literatura. A composigdo média
medida foi de 69,2 wt.% de nidbio na amostra, com desvio padrdao de 3,1 wt.%.
Considerando o intervalo inferior da média com o desvio padrdo, o valor de
composicao mensurado por essa analise esta dentro do intervalo da especificagao,

que é entre 63,5 e 67,5 wt.%. De acordo com o diagrama de fases experimental da
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Figura 41, existe nidbio livre a partir de 47% atdbmico, em torno de 60 wt.%’. Desta
forma, mesmo que a composicdo média esteja dentro do especificado, é esperado
que esse intermetalico apresente ilhas de nidbio puro com uma pequena quantidade
(menor de 3 wt.%) de ferro em solugdo soélida. Esta microestrutura pode ser
inadequada para processo, pois estas regides de nidbio puro tendem a se tornar

reforgos grosseiros, conforme esquematizado na Figura 52.

Figura 52 — Esquema exemplificando como a presencga de regides de nidbio puro
(cinza claro) misturadas ao ferroniébio (cinza escuro) podem dar origem a particulas
grosseiras de NbC apds a reacdo com carbono. De forma analoga, o mesmo
aconteceria com gas nitrogénio e ilhas de nidbio puro dentro do ferronidbio, dando
origem a NbN grosseiro.
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A\ 4

e NbC
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Fonte: elaborado pela autora.

Em outras palavras, se houver nidbio em sua forma elementar durante a reagao
in situ, a tendéncia é que atomos de carbono e nitrogénio difundam rapidamente em
direcdo ao mesmo, formando grandes particulas de NbC e de NbN, o que por sua vez
€ indesejavel pois, conforme discutido na revisdo da literatura, se deseja particulas

finas para obter melhores propriedades mecanicas no material.

Conforme mencionado anteriormente, foi adquirido material na forma de lascas
e de po. A distribuicdo de tamanho de particula do p6 de ferroniébio adquirido esta
apresentada na Figura 53. O pé possui d1o, dso € deo de, respectivamente, 22,16, 93,38
e 335,62 um. Devido a dureza do material, ndo foi possivel viabilizar a preparacao
metalografica através de embutimento e lixamento das particulas, pois elas sao

arrancadas da resina durante o processo de preparagao metalografica. Deste modo,

7 A composigao foi avaliada em 700 °C , que corresponde a temperatura mais proxima da ambiente do
diagrama da Figura 41.
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foi invidvel caracterizar o p6 usando EDS8, mas, salvo exista muita diferenga entre um
lote e outro do produto, acredita-se que este possua composicdo muito semelhante

as lascas.

Tabela 17 — Percentual em massa dos elementos detectados via EDS de
regides aleatérias das amostras de ferroniébio da CBMM usando aumento de 1000x.

Imagem Nb (%wt.) Fe (%wt.) Si (%wt.) Al (%wt.)

1 70,1 28,0 1,8 0,0

2 69,9 28,1 2,0 0,0

3 70,1 27,9 1,9 0,0

4 72,0 26,3 1,7 0,1

5 67,4 29,9 2,2 0,5

6 67,0 30,4 2,2 0,4

7 65,4 32,3 2,3 0,1

8 74,0 23,7 2,3 0,0

9 72,0 254 2,6 0,0

10 64,3 32,0 3,5 0,2

Média (% wt.) 69,2 28,4 2,2 0,1

Desvio padrao (%wt.) 3,1 2,8 0,5 0,2
Especificado 63,5-67,5 28,0-32,0 3,0 max. 2,0 max.

Fonte: elaborado pela autora.

8 E muito impreciso fazer medidas quantitativas de EDS de superficies rugosas como a de particulas
de po6 coladas em um stub.
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Figura 53 — Distribuicdo de tamanho de particula do p6 de ferroniébio adquirido.
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Fonte: elaborado pela autora.

5.2 PROCESSAMENTO DA MATERIA PRIMA BRUTA
5.2.1 Moagem

A moagem da matéria prima foi realizada por dois motivos: primeiramente
porque pd comercial € muito grosseiro e se suspeitava que n&o reagisse
completamente nos tratamentos termoquimicos, mesmo apods longos periodos. Em
segundo lugar, optou-se por preparar um intermetalico com outra estequiometria,
conforme o discutido por Avila (2020) em sua dissertagdo. Em seu trabalho, o autor
destaca a importédncia de escolher uma matéria-prima que possibilite gerar um
composito com particulas discretas de reforco—no seu caso carboneto de niébio—
dispersas fina e homogeneamente na matriz ferrosa. Durante o delineamento
experimental, o autor argumenta que no caso de intermetélicos com altos teores de
nidbio, é provavel que nao haja ferro suficiente para formar uma matriz continua entre
as particulas de reforgo. Quando isso ocorre, 0 desempenho mecéanico do compdsito
€ prejudicado pois aumenta a chance de ocorrer falha prematura devido a

continuidade da fase fragil, conforme ilustrado Figura 54.
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Figura 54 — Diferencgas de continuidade da fase de refor¢o em fung¢ao da quantidade
de nidbio presente no intermetalico.
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Fonte: Adaptado de Avila (2020).

Por esse motivo, (AVILA, 2020) escolheu produzir o intermetalico Fe2Nb, que
por sua vez, da origem a cerca de 48 vol.% de carboneto de nidbio, ou 47 vol.% de
nitreto. Nesse caso, aumenta a chance de haver ferro suficiente para garantir a
continuidade da matriz e a tenacidade do material, conforme também ilustrado na
Figura 54.

Para validar experimentalmente as questdes levantadas no trabalho de Avila
(2020), o material moido foi usado tanto diretamente nos testes preliminares, quanto
na producdo de Fe2Nb, usando uma rota semelhante a desenvolvida por ele. A
distribuicdo de tamanho de particula do ferronidbio comercial apdés a moagem se
encontra na Figura 55.

Conforme indicado na Figura 55, a distribuigdo de tamanho de particula possui,
d1o0, dso e doo respectivamente igual a 1,92, 3,47 e 5,51 uym. Em termos de tempo de

reacao, a parte mais relevante da distribuicdo de tamanho de particula € a cauda
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direita, uma vez que as particulas de maior didmetro sdo as que demoram mais tempo
tanto para reagir com carbono e nitrogénio por completo quanto para reagir com ferro

para formar Fe2Nb.

Figura 55 — Distribuicdo de tamanho de particula do ferroniébio (CBMM) moido.
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Fonte: elaborado pela autora.

Isso fica ainda mais relevante se analisado do ponto de vista que as particulas
maiores apresentam maior volume de material e, portanto, mesmo que uma
quantidade pequena de particulas grosseiras nao reaja, isso pode ainda representar
um percentual elevado de material ndo reagido como um todo. Na Figura 55, junto da
distribuicdo cumulativa da frequéncia, foi plotada também a distribuicdo cumulativa de
volume das particulas.

Conforme mencionado no capitulo de materiais e métodos, os parametros de
moagem do po6 de ferroniobio (CBMM) foram escolhidos buscando viabilizar a
homogeneizagdo completa do intermetalico com o ferro e garantir que a unica fase
presente apods esse ciclo fosse Fe2Nb. Os experimentos usados na investigagao para
definir o tamanho maximo de particula necessario para assegurar formagao completa
de Fe2Nb nas condicdes de forno estabelecidas se encontram no APENDICE A -
Estudo da cinética de reacao entre Fe e ferroniébio (CBMM) para determinagao do

limite maximo de tamanho de particula para conversao total da mistura em Fe2Nb.
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Muito embora uma otimizagdo aprofundada dos parametros de moagem —
como por exemplo, estudos sobre a influéncia da velocidade de rotagéo, volume util
do jarro e razédo bola/p6— nao faga parte do escopo deste trabalho, € importante
destacar que o tamanho e morfologia das particulas tem grande influéncia sobre
muitas etapas subsequentes de processamento. Por esse motivo, algumas
consideragdes sobre moagem, usando moinho tipo “atritor” em particular, possuem
mérito de serem aqui colocadas, ja que ajudam a justificar limitagbes de alguns
resultados provenientes dessa técnica.

Moinhos do tipo atritor consistem em um recipiente contendo uma mistura de
corpos de moagem e material a ser moido. Esse conjunto é agitado por um eixo
giratério com bragos, o qual é acionado por um motor, que rotaciona a mistura a uma
velocidade controlavel. Em comparagdo com moinhos tradicionais de bolas, estes
costumam ser caracterizados por um menor consumo de energia € maior eficiéncia
de reducao de tamanho (DARAIO et al., 2020a).

Investigagdes realizadas por Raghuraman et al. (2000) concluiram que o
tamanho de particula, para uma determinada configuragdo de moagem no atritor,
chega a um valor praticamente constante depois de um determinado intervalo de
tempo. Apds atingir esse valor limite, a distribuicdo sofre ainda um certo estreitamento,
mas a reducdo de tamanho so6 evolui significativamente se for feita uma troca da
configuragdo de moagem —tamanho e raz&do massica entre bolas e po, volume de
material, etc. Os autores atribuem esse fend6meno ao fato de que, conforme diminui o
tamanho da particula, diminui também a raz&o entre o numero de corpos de
moagem/particulas. Por consequéncia, diminui a densidade de pontos de contato
entre esferas e particulas e a taxa de moagem, que depende do atrito entre essas
superficies, cai significativamente. Os autores observaram que esferas maiores,
nesse caso de 3mm, aumentam a taxa de moagem em relacdo a esferas de 1Tmm,
mas o tamanho final das particulas € menor para esferas menores, que possuem
maior raz&o bola/particula, mesmo quando o po ja esta muito fino.

No presente trabalho foi observado que, depois de decorridas algumas horas
de moagem, o pé moido a partir de lascas do ferroniébio comercializado pela CBMM
apresenta uma distribuicido de tamanho de particula bimodal, sendo que a distribuicao
de maiores tamanhos de particula apresenta uma média muito grosseira —da ordem
de milimetros, a qual ndo é possivel de ser medida usando nosso equipamento de

difracdo a laser— composta pelos fragmentos que ainda nado foram completamente
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desgastados pelo atrito com as bolas; e uma distribuicdo com média muito menor,
composta pelo pé que é produto do desgaste com as esferas. A medida que o tempo
moagem decorre, aumenta o numero de particulas que fazem parte da distribuigao
mais fina, sem que, no entanto, a média dessa gaussiana diminua significativamente,
i.e., que as estas particulas mais finas sigam diminuindo. Isso esta de acordo com o
que foi encontrado na literatura, no sentido de a moagem chegar em um platé de
tamanho, e apenas a amplitude da distribuicdo se tornar mais estreita. Em outras
palavras, se observou no processo de moagem um salto discreto entre tamanhos da
ordem de milimetros para os tamanhos finais, e por esse motivo, nao foi possivel obter
diferentes distribuicdes de tamanho de particula através desse processo de moagem.
Também foi observado um acumulo das particulas mais finas no fundo do moinho no
decorrer do processo. Segundo Daraio et al. (2020b) nesse tipo de moinho é comum
a presenca de regides nas quais as esferas tém menor mobilidade, que, por sua vez,
resultam em acumulo dos pés mais finos (2020b). Esses acumulos, além de né&o
sofrerem reducdo de tamanho de particula, atrapalham a recirculacdo do po6 e
reduzem o rendimento da moagem como um todo. Na Figura 56 a), estdo ilustradas
algumas dessas zonas de baixa rotacdo. Essa imagem é proveniente de um estudo
de elementos discretos da rotagdo das bolas de um moinho atritor convencional. Nas
regides azuis escuras da Figura 56 a), fica evidente que praticamente ndo ocorre
rotacdo. Essa zona coincide com alta densidade de sélidos, conforme evidenciado
pela Figura 56 b). Isso se traduz em um acumulo de particulas no fundo do moinho,
conforme foi constatado durante os experimentos. Acredita-se que este fator também
contribua para que a reducgao das particulas mais finas cesse no presente trabalho,
enquanto as particulas maiores, que tém maior facilidade de circular dentro do jarro,
conseguem ficar localizadas em zonas mais acima e seguem sendo moidas.
Ademais, foi observado que, ao moer o pé grosseiro fornecido pela CBMM
(Figura 53) usando os mesmos parametros, ndo houve redugao significativa do
tamanho das particulas, mesmo apds muitas horas de moagem. A autora credita isso
ao acumulo do po diretamente no fundo do recipiente, agravado pelo fato de o material
ter densidade maior que as esferas de zirconia utilizadas. Com o efeito dessa
segregagao, a moagem nao ocorre € a auséncia de lascas maiores faz com que haja
baixa recirculagdo do material e das bolas dentro do jarro de moagem. Em suma, foi

concluido que o equipamento de que dispomos é capaz de produzir apenas um tipo
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de distribuigdo de tamanho de particula e que a cominui¢gado de pedagos grosseiros é

mais eficaz que a de p6 nessa configuragao.

Figura 56 — Simulagao de elementos discretos de um jarro de moinho atritor, cuja
haste esta rodando a 50rpm, que descreve a) a velocidade de rotacao do material
dentro do jarro e b) a distribuicao de material dentro do jarro.

a) b)

Velocity (m/s)
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Fonte: Daraio et al. (2020b).

5.2.2 Preparagao dos poés de FezNb

A indexacao dos picos correspondentes a Laves-Fe2Nb no difratograma da
Figura 57, que corresponde ao p6 produzido a partir da reagao entre o material CBMM
moido com ferro puro, confirma o sucesso na preparagdo do intermetalico com
estequiometria 2:1.

O processo de moagem de 12 horas, por sua vez, foi capaz de transformar
todos os compactados de Fe2Nb em p6. Conforme discutido por Avila (2020), apesar
da fase que corresponde ao produto final ser mais densa, os compactados expandem
durante o ciclo no reator de plasma, provavelmente devido aos processos difusivos
qgue ocorrem durante a homogeneizacdo do mesmo, 0 que por sua vez facilita muito
a etapa de moagem. A distribuicdo de tamanho de particula do p6 obtido se encontra

na Figura 58.
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Figura 57 — Difratograma do material comercial apés a adigédo de ferro e ciclo de
homogeneizacgao, evidenciando a formagao completa de Fe2Nb, conforme o padrao
da carta correspondente a fase Laves ICSD 197487.
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Fonte: elaborado pela autora.
Figura 58 — Distribuicdo de tamanho de particula do p6 de Fe2Nb
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Fonte: elaborado pela autora.
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De acordo com este resultado, a amostra tem tamanho de particula médio de
3,74 pym. As particulas estao distribuidas de forma monomodal, com dgo, dso € d1o de
respectivamente 5,85, 3,67 e 1,47 um, semelhante ao obtido na moagem das lascas
de ferronidbio da CBMM da etapa anterior, o que reitera a teoria acerca do limite
minimo de tamanho e do salto discreto de reducéo das particulas de pd, previamente
constatada e discutida na secéo 5.2.1, sobretudo se for levado em conta que os ciclos
de moagem foram realizados por intervalos de tempo diferentes. Também conforme
discutido nos paragrafos anteriores, a técnica de moagem disponivel ndo possibilita
diferentes distribuicdes de tamanho de particula de Fe2Nb para os testes preliminares.
A presente distribuicao corresponde a particulas bastante finas—abaixo do ideal para
compactagao, por exemplo— e com distribuigcdo estreita. Inspec¢des realizadas no
MEV na Figura 59 mostram que o pd apresenta morfologia irregular, como é

normalmente o caso de pos frageis que sao obtidos por moagem.

Figura 59 — Imagem de microscopia eletronica de varredura usando elétrons
retroespalhados, com escala de 10um, evidenciando a morfologia do p6 de Fe2Nb
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Fonte: elaborado pela autora.
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5.3 TESTES PRELIMINARES

Os testes preliminares foram feitos visando, em primeiro lugar, validar uma das
premissas do trabalho, isto é: confirmar que a reacgao entre pds de ferroniébio com
nitrogénio gasoso e/ou grafita sdo possiveis e que de fato geram as fases previstas
através do Thermo-Calc®: Fe + NbN, Fe + NbC, e Fe + Nb(C,N). Em segundo lugar,
o objetivo destes testes é avaliar a microestrutura dos dois tipos de p6 compadsito: os
preparados usando ferroniébio com a composi¢ao bruta da CBMM e os feitos com o
ferroniébio que foi transformado em Fe2Nb. Foram testadas as duas granulometrias
de ferronidbio da CBMM — a comercialmente disponivel e a moida no LabMat—, para
se ter uma nocéao preliminar da relagdo entre o tempo de reacdo e o tamanho de
particula de p6 usado. Conforme mencionado na secao 5.2.2 deste capitulo, ndo
foram testadas outras granulometrias de Fe2Nb pois 0 método de moagem escolhido

possibilitou apenas um tipo de distribuicdo de tamanho de particula.

5.3.1 Nitretacao

Pela indexagao dos picos obtidos nos difratogramas das Figuras 60, 61 e 62,
pode-se verificar que os pos finos, (Figuras 61 e 62), reagiram completamente apés
serem nitetados por 1h. O p6 mais grosseiro (Figura 60) ndo nitretou completamente,
provavelmente devido ao maior percurso de difusdo do nitrogénio até o centro das
particulas maiores, ja que seu dgo € de 335,62 uym, cerca de duas ordens de grandeza
maior que o po fino. Muito embora nao tenham sido indexados picos de FeNb e Fe2Nb
no pé de maior tamanho, foi detectada a fase FesNbsN em teores acima de 20%.
Segundo LU et al. (1985) essa fase corresponde ao ferronidbio com nitrogénio
intersticial e, nos estudos apresentados nesse artigo, se formou quando o ferroniébio
entrou em contato com residuos de nitrogénio em uma atmosfera de H2 a
temperaturas entre 1000 e 1200 °C. A partir do exposto por estes autores, € possivel
presumir que, no sistema estudado neste trabalho, esta fase corresponda a um estado
intermediario de nitretacdo, na qual a quantidade de nitrogénio presente nao é ainda
suficiente para formar NbN e Fe. A partir dessa suposicao, € razoavel admitir que a
fase FesNbsN corresponda a regides pobres em nitrogénio localizadas no centro das
particulas de maior tamanho, regides estas que correspondem a maiores

profundidades na particula de ferroniébio. Ademais, a profundidade de penetragao dos
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raios-x na ferrita, por exemplo, varia entre 9,8 ym e 2,4 ym usando radiacdo CuKa®
em 20 entre 20 e 90°, de modo que é possivel que haja até mesmo regides de
ferronidbio isento de nitrogénio no interior das particulas com tamanho superior ao
limite de penetragao.

Nos pos que reagiram completamente, foi constatada apenas a presenca de
nitreto de nidbio e ferro nos difratogramas. Os nitretos indexados no diagrama séo as
fases € e &'. Como esperado, ambas as fases tém estrutura cristalina hexagonal, tipica
de nitretos formados abaixo de 1300 °C e apresentam estrutura cristalina hexagonal
do tipo P6/mmc, sendo a principal diferenca entre elas que fase & possui
estequiometria NbNo.gs, enquanto a fase €, NbN.

Figura 60 — Difratograma de raios-x do p6 de ferroniébio comercializado pela CBMM
em granulometria grosseria depois do processo de nitretagdo usando gas Nz por 1h
a 1150 °C. Foram detectadas as fases €-NbN, &-NbN, a-Fe e FeaNbsN, que
correspondem as cartas ICSD de numero 76008, 76007, 5345 e 632692,

respectivamente.
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Fonte: elaborado pela autora.

9 Intervalo estimado usando o software Philips ‘Xpert
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Figura 61 — Difratograma de raios-x do po de ferronidbio comercializado pela CBMM
apdés moagem e nitretagdo usando gas Nz por 1h a 1150 °C. Foram detectadas as
fases €-NbN, &'-NbN e ferro-a, que correspondem as cartas ICSD de numero 76008,
76007 e 5345, respectivamente.
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 62 — Difratograma de raios-x do p6 de Fe2Nb nitretado usando gas Nz por 1h
a 1150 °C. Foram detectadas as fases €-NbN, &-NbN e a-Fe, que correspondem as
cartas ICSD de namero 76008, 76007 e 5345, respectivamente.
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Fonte: elaborado pela autora.
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As quantidades estimadas pelo refinamento Rietveld foram de,
aproximadamente, 74,5 e 54,5 wt.% de NbN para, respectivamente, o intermetalico
com maior (ferroniébio bruto da CBMM) e o intermetalico com menor teor de nidbio

(Fe2Nb), conforme a Tabela 18.

Tabela 18 — Quantificagdo percentual de fases por meio do método Rietveld dos pos
que nitretaram completamente no teste preliminar, i.e., os pds de ferroniébio
(CBMM) e Fe2Nb de granulometria fina, que correspondem aos difratogramas das
Figura 61 eFigura 62.

Ferroniébio da CBMM fino nitretado por 1h em 1150 °C

€ -NbN (wt.%) 0’-NbN(wt.%) a - Fe (wt.%) Rwp o

36,52 + 0,82 38,00 + 0,52 25,48 +0,8 6,34 5,59

Fe2Nb nitretado por 1h em 1150 °C

e-NbN (wt.%) 0’-NbN (wt.%) a— Fe (wt.%) Rwp o

2,53+14,9 53,00 + 0,93% 44,46 + 1,17 3,40 1,78

Fonte: elaborado pela autora.

O ganho de massa das duas amostras foi de, respectivamente, 9,35 wt.% e
6,52 wt.%. O ganho de massa tedrico para ferroniobio da CBMM, que contém
69,2 wt.% de nidbio, se for convertido inteiramente em nitreto de nidbio nas
proporcoes NbNO0.95/NbN encontradas no refinamento, € de 10,06 wt.%. Por sua vez,
0 ganho de massa tedrico para o Fe2Nb, que contém 45,4 wt.% de nidbio é
aproximadamente 6,69 wt.%.

Existe diferenga no tipo de nitreto formado dependendo do teor de niébio nas
amostras. Enquanto o pé da CBMM nitretado apresenta nitretos &’ e € em teores

semelhantes, no p6 de Fe2Nb nitretado existe predominantemente a fase &', enquanto
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que a fase ¢ corresponde a apenas 2,61 wt.%'%, conforme indicado na Tabela 18.
Como pode ser visualizado no diagrama Nb-N na secédo 2.4.1.1 da revisdo de
literatura, a fase &’ é estavel entre "730 - 1245 °C, que abrange as temperaturas de
todos os tratamentos de nitretacdo estudados. Dessa forma, é provavel que o nitreto
precipite em fase & e que essa estrutura fique retida durante o resfriamento. Em
termos de dureza, a presenca da fase & é interessante pois, de acordo com a
literatura, a dureza da fase ¢ fica no intervalo de 22-30 GPa (ZOU et al., 2016),
enquanto a fase &’ possui dureza de cerca de 40 GPa (SANDU et al., 2006). Ademais,
em nenhuma das amostras dos testes preliminares foram detectados picos que
correspondam a nenhum tipo de 6xido de nidbio ou 6xidos mistos de ferro e nidbio.

Os nitretos obtidos na reacdo completa com os pds mais finos foram extraidos
da matriz ferrosa com acido cloridrico para melhorar a visualizagao do seu tamanho e
forma. Na Figura 63 a) os nitretos correspondem ao compésito feito a partir da
nitretacdo do intermetalico que possui a composicao disponibilizada pela CBMM. Na
segunda imagem, a matéria prima foi ajustada para a composicao de Fe2Nb antes da
etapa de nitretacédo. Pode-se perceber pelas imagens que os nitretos apresentam uma
diferenca de tamanho de cerca uma ordem de grandeza. Acredita-se que 0 excesso
de Nb (Figura 50 a) na matéria prima bruta acarreta a formacao de clusters de nitretos,
os quais tendem ainda a consumir os nitretos menores por efeito de Ostwald ripening.
Conforme discutido na secédo 2.2.1, que aborda mecanismos de endurecimento de
materiais compositos, a presenga de particulas grosseiras —sobretudo as
interconectadas, como € o caso das aqui apresentadas— é bastante prejudicial para
o desempenho mecanico do compasito.

Ademais, foi constatada fratura dos recipientes de alumina que continham o p6
com maior teor de nidbio, provavelmente devido ao carater exotérmico da reagéo de
formacdo do NbN, que se intensifica conforme aumenta a quantidade de nitretos
formados. Isso, por sua vez, acarreta aumento da temperatura local e provavelmente
contribui para o crescimento da fase de reforco e para uma maior dificuldade de

controle do processo.

0 Pelo fato de essa fase ter baixar intensidades de pico, ela esta associada a uma grande margem de
erro. O valor de 2,61% & meramente ilustrativo da predominancia da fase &’em detrimento da fase €.
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Figura 63 — Imagens de microscopia eletrénica de varredura de a) nitretos obtidos a
partir do tratamento termoquimico de nitretagao da matéria prima com composicao
da CBMM (moida) e b) nitretos obtidos a partir da matéria prima com composigao

ajustada (FezNb).
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Fonte: elaborado pela autora.

Pelos motivos discutidos acima, optou-se por estudar neste trabalho a
composi¢cao do intermetalico com o teor mais baixo de niébio. Também por este
motivo, testes preliminares de carbonetagdo e carbonitretagdo em matérias primas
com teor mais alto de niébio ndo foram feitos. Como nao foi realizado um estudo no
sentido de viabilizar diferentes tamanhos de particula para o ferronidébio de
estequiometria 2:1, foi analisada apenas uma distribuicido de tamanho de particula nos

estudos subsequentes.

5.3.2 Carbonetagao

De forma analoga a sec¢do anterior, foi confirmado que a reagdo entre uma
mistura de pos de grafita e Fe2aNb ocorre depois de 1h em 1150 °C, através da
indexacdo do difratograma da Figura 64. Este resultado ja era de certa forma
esperado, pois foi relatado na dissertagdo de Avila (2020) que compactados
apresentando a mesma composi¢cdo reagem completamente apdés 1h em 1150 °C.
Essa temperatura foi inclusive escolhida porque corresponde a minima necessaria

para a completa conversao do Fe2Nb em Fe + NbC. Acima dessas temperaturas, Avila
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(2020) reportou crescimento excessivo dos carbonetos devido a formacao de fase

liquida transiente.

Figura 64 — Difratograma de raios-x do p6 de Fe2Nb, reagido com grafita por 1h a
1150 °C. Foram detectadas as fases NbC e a-Fe, que correspondem as cartas ICSD
de numero 5345 e 94449, respectivamente.
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Fonte: elaborado pela autora.

Pela indexacédo dos picos do difratograma da Figura 64, pode-se observar
apenas a presenca das fases a -Fe e NbC cubico tipo NaCl (Fm-3m). Por meio do
refinamento Rietveld deste resultado, se estima que foram obtidos cerca de 58 wt%
de NbC, conforme a Tabela 19. De acordo com os diagramas encontrados na
literatura, esse carboneto possui uma ampla faixa de estequiometria, o que dificulta a
estimativa do teor de fase formada em fungdo da quantidade de carbono adicionado,
que esta fixo em 6 wt.%. Ao contrario do nitreto, que reage com a atmosfera e aumenta
sua massa conforme a formacdo de NbN, o NbC apresenta faixas bem largas de
composigao para cada fase. De acordo com Kempter (1960), o valor do parametro de
rede medido para esse carboneto, apresentado na Tabela 19, corresponde a uma
estequiometria de 0,85 C/Nb. Baseado nessa estequiometria, e partindo do

pressuposto de que a amostra tem 45,4% de nidbio, seria esperado um teor de apenas
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50,39 wt. % de NbC. Mesmo que todos os 6 wt. % de carbono sejam convertidos em
carboneto, esse aumento de massa seria de apenas 51,4%. E, portanto, possivel que:

a) haja um erro tanto de calibragdo que acarreta imprecisbes tanto na
estimacgao do parametro de rede, quanto de quantificagao de fases

b) exista um teor maior de nidbio que o esperado nesse lote de Fea2Nb.

Tabela 19 — Quantificagao percentual de fases através do método Rietveld do p6 de
Fe2Nb reagido com grafita por 1h em 1150 °C.

NbC (wt.%) a - Fe (wt.%) a Rwp o

57,96 £ 0,80 42,04 +1,10 4,46 2,46 1,35

Fonte: elaborado pela autora.

Além disso, houve a confirmacao de que o pd reage sem a necessidade de ter
sido previamente compactado. Essa descoberta € interessante dos seguintes pontos
de vista: primeiramente, n&do ha necessidade de usar um gas de alto custo, como
metano, para formar o pé compdsito de Fe + NbC. Em segundo lugar, ndo é
necessario compactar o material para garantir maior contato entre os reagentes. Isso
€ sobretudo relevante porque mostra que a reacao € possivel sem que seja necessario
realizar uma etapa de moagem de um corpo poroso como o obtido na dissertagéo de
Avila (2020) —que apresenta dureza acima de 952 HVo,05— para produgédo do po
composito. Além disso, vale mencionar que uma das desvantagens inerentes ao
processo desenvolvido por Avila (2020) esta no fato de que o Fe2Nb tem densidade
de 8,52 g/lcm® e a mistura de Fe + NbC tem densidade de aproximadamente 7,84
g/cm3. E razoavel assumir que a grafita, por seu carater de facil cisalhamento, se
acomode entre as particulas de Fe2Nb durante a compactagao. Assim, a medida que
o carbono penetra nas particulas de ferronidbio, ocorre uma retragao de 7,9 vol.%,
que por sua vez gera porosidade adicional no corpo verde e dificulta ainda mais a
producao de um corpo denso. Ao separar as duas etapas, isto €, ao gerar o reforgo in
situ em um momento diferente do da etapa de consolidacdo do pd, é possivel
aumentar as chances de obter uma densificagdo satisfatoria do material para uso em

componentes mecanicos.
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Nao foram realizados testes usando a matéria prima com composigao bruta da
CBMM devido aos resultados preliminares obtidos na nitretacdo, que resultaram em

uma microestrutura incompativel com os objetivos do presente trabalho.

5.3.3 Carbonitretagcao

Para os testes preliminares de carbonitretacdo, foram escolhidas duas
temperaturas: 1150 °C, que foi a temperatura que possibilitou tanto a nitretagao quanto
a carbonetacido do p6é de Fez2Nb nos testes preliminares das secdes anteriores, € a
temperatura de 1400 °C, que, de acordo com as simulagdes e a literatura, € uma
temperatura na qual:

a) o carbonitreto de nidbio € mais estavel que o nitreto;

b) o NbC e o NbN apresentam a mesma estrutura cristalina e os atomos de

carbono e nitrogénio podem ocupar os mesmos intersticios'"

O Fe2Nb foi misturado com 2 wt.% de grafita e colocado em atmosfera de
nitrogénio por 1h a 1150 °C. Pelo fato de o forno tubular que possibilita a temperatura
de 1400 °C nao estar acoplado a uma garrafa de nitrogénio, o mesmo p6 do teste de
carbonitretacdo a 1150 °C foi colocado em 1400 °C por 1h em atmosfera de argénio.
As indexacgdes dos picos de difragdo do material a 1150 °C e 1400 °C, se encontram,
respectivamente na Figura 65 e Figura 66. As quantidades de cada fase estao listadas
na Tabela 20.

E possivel identificar que, no teste com temperatura mais baixa, o material é
composto por ferro, grafita e nitreto de nidbio com estrutura hexagonal e pequenas
quantidades de NbC cubico. Ja que os 2 wt.% de grafita ndo reagiram completamente
com o nidbio, os mesmos devem ter difundido pelo ferro e o pico de grafita é
provavelmente resultado da formacgao estrutura ledeburitica, pois essa quantidade de
grafita representam cerca de 4 wt.% do teor de matriz ferrosa. A formacao preferencial

de nitreto, por sua vez esta de acordo com as energias livres de formacédo do NbN e

" Segundo a literatura, o carbonitreto é estavel a partir de 1250 °C. No entanto, de acordo com as
simulagdes, a temperatura é de 1368 °C. Se optou por uma temperatura que atendesse as duas
previsdes com um pouco de margem.
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NbC calculadas nas simulagdes feitas no Thermo-Calc® na se¢édo 3.1. O AG mais
negativo do nitreto implica em uma maior forga motriz para formagao do mesmo e

pode justificar sua formagéo maijoritaria.

Tabela 20 — Quantificagdo percentual de fases por meio do método Rietveld
formadas no processo de carbonitretacdo a 1150 °C e 1400 °C.

FezNb + 2 wt.% grafita em atmosfera de N2 a 1150 °C por 1h

NbC (%) 6’-NbN Grafita Fe (%) Rwp o
15,50 +4,21 | 38,93+ 0,84 **12 45,57 £ 1,01 4,02 2,14
P6 carbonitretado na etapa anterior aquecido a 1400 °C por 1h em atmosfera de

argbnio
Nb(C,N) (%) a - Fe(%) Rwp o
55,40 + 1,58 44,60 + 1,55 4,76 2,03

Fonte: elaborado pela autora.

Apos o tratamento a 1400 °C, os picos correspondentes ao nitreto hexagonal e
a grafita d&o lugar a picos tipo Fm-3m, que podem corresponder a nitreto ou carboneto
de nidbio cubicos. E provavel que a fase identificada seja um carbonitreto, ja que,
pelas simulagdes, a energia livre de Gibbs do nitreto e do carboneto sdo semelhantes
nessa temperatura. A auséncia do pico de grafita demonstra que o carbono foi
consumido pelo nidbio, mas a quantidade de carbono adicionada nao seria suficiente
para converter todo o niébio da amostra em NbC, de modo que parte do nitrogénio

deve permanecer ligado ao Nb.

12 A grafita foi suprimida do refinamento, pois o tamanho de pico muito reduzido induz uma margem de
erro muito grande na quantificagdo como um todo. Desta forma, 100% correspondem ao somatorio das
demais fases.
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Figura 65 — Difratograma do material carbonitretado a 1150 °C usando p6 de Fe2Nb
+ 2wt.% de grafita em atmosfera de N2 por 1h. Foram detectadas as fases Grafita,
0’-NbN, NbC e ferro-a, que correspondem as cartas ICSD de numero 76767, 76007,
5345 e 94449, respectivamente.
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 66 — Difratograma do material da Figura 65, que foi aquecido a 1400 °C em
atmosfera de argonio por 1h. Foram detectadas as fases NbC ou d-NbN e e ferro-q,
que correspondem as cartas ICSD de nimero 5345, 982 e 94449, respectivamente
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5.3.4 Conclusao dos testes preliminares

A partir dos testes preliminares, foi confirmada a premissa do trabalho, que é a
formacéao de nitretos, carbonetos e carbonitretos de nidbio a partir de reagdes de pd
de ferroniébio com gas N2 e/ou grafita. Através dos resultados obtidos, foi também
possivel selecionar o FeaNb como a matéria prima a ser usada no restante da
pesquisa, devido ao tamanho grosseiro dos nitretos obtidos a partir do ferronidbio

comercialmente disponivel (CBMM).

5.4 ESTUDO DO PROCESSO

5.4.1 Nitretacao

Através do software Thermo-Calc®, foi simulado um diagrama pseudobinario
Fe2Nb-N levando em consideragao as impurezas de aluminio e silicio encontradas na
matéria prima durante a caracterizagao por EDS (se¢éo 5.1.1). O diagrama esta
apresentado na Figura 67. O teor de impurezas foi calculado a partir dos percentuais
encontrados na matéria prima bruta da CBMM e levando em consideragao de que foi
adicionado ferro suficiente para chegar a um teor de 45,4% de Nb. Os teores de Si e
Al sao, respectivamente, 0,045 e 1,19 wt.%. Pelo diagrama, & possivel observar que
0 ganho de massa esperado é de 6,52 wt.% em temperatura ambiente, o qual também
corresponde ao valor maximo de nitrogénio na fase &- NbN, segundo a simulagado. O
software apontou para a possibilidade de formacao de nitretos de aluminio e silicio,
mas devido as quantidades diminutas desses metais no Fe2Nb, essas fases ndo foram
detectadas em nenhuma das andlises realizados ao longo desse trabalho. Também é
interessante mencionar que as impurezas presentes estabilizam a fase alfa em todo
intervalo de temperatura estudado. Na base de dados usada no Thermo-Calc®,
entretanto, existe apenas a fase 8, que pode ser fonte de divergéncia com os

resultados experimentais.
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Figura 67 — Diagrama pseudobinario Fe2Nb-N incluindo as impurezas de Si e Al
encontradas na fase Laves usada.
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Fonte: elaborado pela autora.

O processo de nitretagcao foi mapeado usando testes de termogravimetria, que
estao apresentados na

Figura 68. Em todas as amostras, ocorre redugédo de massa nos momentos
iniciais do ensaio —até cerca de 270 °C— que corresponde provavelmente a
eliminagdo de umidade adsorvida no po. A massa de Fe2Nb é tomada como o valor
apos a eliminagdo da umidade. A partir de cerca de 775 °C, é possivel observar ganho
de massa das amostras, que corresponde ao inicio do processo de nitretagéo e ocorre
antes do patamar. O aumento de massa esperado para amostras Fe2Nb,

considerando que todo nidbio seja convertido em NbN, € igual ao medido nos testes
preliminares: 6,52%.
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Figura 68 — Ganho de massa em fungéo do tempo. A linha preta destaca o ganho de
massa esperado de 6,52 wt.%.
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Fonte: elaborado pela autora.

No entanto, todas as amostras apresentaram ganho de massa superior a esse
valor ao longo do ensaio, 6,70%, 6,92% e 6,91% para respectivamente para 850, 1000
e 1150 °C."3 Alguns aspectos principais podem ser apontados como razdo para esse
resultado:

— Apesar do nitrogénio de alta pureza e da série de purgas feitas na atmosfera
de ensaio, € usada uma quantidade de pé muito diminuta no porta amostras,
que faz com que mesmo contaminagdes muito pequenas de oxigénio sejam
capazes de oxidar percentuais razoaveis da amostra.

— Conforme pontuado anteriormente, nado foi possivel viabilizar a
determinacao do teor de niébio com precisdo adequada e variagdes nesses

percentuais impactam na massa de nitrogénio incorporada na amostra.

8 Em relagdo ao ganho de massa dos testes preliminares da segdo 5.3.1, que batia com os valores
previstos, nao foi subtraida a perda de massa inicial devido a umidade adsorvida, de modo que aquele
ganho de massa também pode ter sido subestimado
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— Pode ter ocorrido formagdo dos nitretos AIN e SisN4, 0s quais foram
previstos no diagrama pseudobinario construido no Thermo-Calc®. A
presenca desses nitretos pode corresponder a um aumento de até 0,023 e
0,791 wt.% de massa do material, respectivamente. Numa ldgica
semelhante, pode ter ocorrido formacdo de Oxidos dessas impurezas

durante o ensaio.

Devido a inesperada dificuldade de determinar os intervalos de tratamento
termoquimico dos pds apenas usando a termogravimetria, foram estipulados tempos
de patamar de 3h, 1h e 30min para as temperaturas de 850, 1000 e 1150 °C,
respectivamente. Para o p6 de 850, o intervalo de 3h foi selecionado como tempo de
patamar de nitretagcdo para que houvesse uma pequena margem apos o ganho de
massa esperado de 6,52%. No caso das amostras analisadas em 1000 e 1150 °C, o
ganho de massa de 6,52% foi atingido durante o aquecimento. Os tempos de patamar
escolhidos foram selecionados de modo que pudessem ser feitas comparagdes com
o teste preliminar —o qual foi realizado a 1150 °C por 1h— variando apenas um
parametro: dessa forma, foi escolhido um patamar de tempo igual
para uma temperatura inferior (1h a 1000 °C), e uma temperatura igual, com tempo
inferior (30 min a 1150 °C). A priori, ambos podem, de acordo com a termogravimetria,
corresponder a nitretacao total do material.

Os p6 foram entao nitretados no forno de acordo com as condigdes estipuladas
e analisados por difratometria de raios-x. Pela indexag¢ao dos picos do difratograma
da Figura 69 e quantificacao das fases do pé tratado a 850 °C, discriminada na Tabela
21, é possivel concluir que a reagao foi incompleta. Pela granulometria dos pos
(<10um), é razoavel assumir que os raio-x penetram completamente no material.
Assim, é possivel concluir que 16,94 + 2,81 wt.% do material, correspondentes a fase
FesNbsN, ndo foram convertidos em compadsito. Isso corresponde a mais de 8 wt.%
do nidbio que nao foi convertido em compdésito.

Por outro lado, a indexagao dos picos dos difratograma das Figuras 70 e 71,
confirma que ocorreu conversao completa do ferronidobio em Fe e NbN para as
temperaturas de 1000 e 1150 °C. Na Tabela 21 também se encontram sumarizadas
as quantificagdes de fase para essas amostras. E interessante comentar que néo foi

detectada em nenhuma dessas amostras a presenca da fase ¢.
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Tabela 21 — Quantificagao de fases das amostras de p6 de Fe2Nb nitretadas a
850 °C por 3h, 1000 °C por 1h e 1150 °C por 30 min.

1150 °C 1000 °C 850 °C
5’-NbN (wt.%) 54,21+ 1,23 53,85+1,08 40,32 +0,95
Fe (wt.%) 44,79 + 1,42 4615+1,22  42,74+1,03
FesNbsN (wt.%) - - 16,94 + 2,81
RWP(%) 3,61 3,37 3,06
Sigma 1,82 1,75 1,74

Fonte: elaborado pela autora.

Figura 69 — Difratograma do material nitretado a 850 °C por 30 min, usando po de
FeaNb em N2. Foram detectadas as fases &'-NbN, ferro-a e FesNbsN, que
correspondem as cartas ICSD de numero 76007, 5345 e 632692, respectivamente.
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Figura 70 — Difratograma do material nitretado a 1000 °C por 1h, usando pé6 de
Fe2Nb em N2. Foram detectadas as fases &'-NbN e ferro-a, que correspondem as
cartas ICSD de numero 76007 e 94449, respectivamente.

140 A A 3" NbN
|
R ® Fe
120 -
3
& 1001
& A
g A t A
— 80+ 1 i . . = A
. = i, i !
. gy PF R o
60 bloft Tes pobak fi
» :: ! ;: n a8 g t ;" 1 fnl ¢
ngm ol lemtuanenend & el tnd tamamediow |
404 *

T T T T T T

20 30 40 50 60 70 80 90 l(l)O
20

Fonte: elaborado pela autora.

Figura 71 — Difratograma do material nitretado a 1150 °C por 30min, usando p6 de
Fe2Nb em N2. Foram detectadas as fases &'-NbN e ferro-a, que correspondem as
cartas ICSD de numero 76007 e 94449, respectivamente.
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Além dos ensaios usando apenas atmosfera de nitrogénio, foi feita uma
termogravimetria usando ureia misturada ao p6 de Fez2NDb, no intuito de aumentar o
potencial nitretante e reduzir o tempo e a temperatura da reacgao in situ. Entretanto,
conforme mencionado na sec¢ao 2.4.1, frequentemente ocorre que a ureia perde seu
potencial nitretante devido a sua decomposicdo, que ocorre muito antes de que a
formacéao do nitreto se torne cineticamente viavel, como foi o caso. Visando manter as
discussodes desse trabalho o mais concisas possivel, desenvolvimentos paralelos que
nao apresentaram bons frutos, como € o caso deste, foram colocados nos Apéndices
(APENDICE E — Nitretagdo com ureia).

Ademais, também foi medida a distribuicdo de tamanho de particula dos pods
tratados. Foi possivel observar que as distribuicdes apresentam formato bimodal,
sendo que o percentual de particulas que pertence a gaussiana de maior média
aumenta com a temperatura. Essa caracteristica se deve ao fato de que as particulas
de p6é compdsito, que apresentam tamanho bastante reduzido, tendem a sinterizar
umas nas outras durante o tratamento térmico no forno. Essa hipétese foi confirmada

por meio de inspegdes feitas no microscépio ético (Figura 72).

Figura 72 — Imagem de microscopia 6tica de uma amostra de pé que sofreu

tratamento termoquimico de nitretagao a 1150 °C por 30 min, evidenciando os

aglomerados formados.

- -
Fonte: elaborado pela autora.
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Os aglomerados sao prejudiciais para qualquer modalidade de conformacgao de
pos, pois apresentam formatos extremamente irregulares e dificultam a acomodacgao
do pé e o rearranjo das particulas durante a conformacao. Isso, por sua vez, acarreta
em baixa densidade a verde e grande quantidade de poros secundarios, os quais, por
sua vez, resultam em baixa densificagéo. Isto € agravado pelo fato de que, segundo
o pseudobinario obtido através de simulagao (Figura 67) a matriz apresenta estrutura
cubica de corpo centrado (ferrita) para todas as temperaturas de tratamento
termoquimico testadas. A ferrita possui coeficiente de autodifusdo duas ordens de
grandeza mais alto que a austenita (conforme apresentado na Figura 73) e, apesar
dessa caracteristica ser conveniente em uma etapa posterior de sinterizacido, a
autodifusdo durante o tratamento termoquimico dos pos faz com que os mesmos

tenham maior propensao a se aglomerarem.

Figura 73 — Plot de Arrhenius do coeficiente de autodifusdo D do ferro em funcéo da

temperatura.
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Fonte: Mehrer (2007).

Por conta da aglomeragao, os p6s foram colocados em um almofariz com pistilo
e moidos manualmente por 10 min. Assim, foi obtida para os pos preparados a 850 e

1000 °C uma granulometria semelhante ao p6 de Fe2Nb, que comprova que é possivel
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desagregar as particulas. A autora acredita que se um procedimento manual foi eficaz
para desaglomerar as particulas, entdo € possivel desagregar as mesmas em
qualquer processo de moagem leve. O p6 preparado a 1150 °C néo foi possivel de
desaglomerar completamente, mesmo repetindo o processo no almofariz. Por esse

motivo, este parametro nao foi utilizado nos testes de processamento subsequentes.

Figura 74 — Distribuicao de tamanhos de particula apés o tratamento térmico feito
em 1150 °C b) 1000 °C e 850 °C a) antes e b) depois de feita a desaglomeragao
usando um graal.
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Fonte: elaborado pela autora.

5.4.2 Carbonetagao

Através do software Thermo-Calc®, foi simulado um diagrama pseudobinario
Fe2Nb-C, analogo ao da Figura 67, levando em consideragdo as impurezas de
aluminio e silicio encontradas na matéria prima. O diagrama esta apresentado na
Figura 75. Pelo diagrama, é possivel observar que acima de 5,4 wt.% C é possivel
converter todo o nidbio em carboneto. 6 wt% corresponde exatamente ao ponto
eutetoide, no qual ocorre formagao de austenita acima de 800 °C e todo carbono
excedente deve se transformar em cementita apds o resfriamento do p6. Uma vez que
a cementita € uma fase metaestavel, as fases de grafita e diamante foram suspensas.
Segundo o software, a estequiometria do NbC quando existe carbono em excedente
e 1:1.
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Figura 75 — Diagrama pseudobinario Fe2Nb-C incluindo as impurezas de Si e Al
encontradas na fase Laves Fe2Nb. A linha azul mostra a composi¢ao do pé
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Fonte: elaborado pela autora.

Ndo faz sentido realizar um ensaio de termogravimetria para os pos

carbonetados, uma vez que a massa dessas amostras nao varia. Em vez disso, foram

feitos testes baseados nos resultados de Avila (2020).

Figura 76 — Percentual de fases formadas ap0s a sinterizagao reativa de cilindros

compactados de misturas de pos de Fe2Nb + 6,5 wt.% C.
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Pelo resultado apresentado na Figura 76, uma hora de sinterizagdo nao ¢
suficiente para completar a reacdo nem a 850 °C, nem a 1000 °C. Foram, portanto,
arbitrariamente escolhidos os tempos de patamar de, respectivamente, 3h e 2h. Em
ambos 0s casos, a reacao in situ nao foi completada: o teor de NbC formado e Fe2Nb
nao reagido foram obtidas por refinamento Rietveld e estdo apresentados na Figura
77. Também foram detectadas outras fases, como a- Fe e 6xido de nidbio, éxido de
ferroniobio e grafita, que foram contabilizadas no refinamento', mas ndo foram
apresentadas pois ndo agregam a discussdo. Em nenhum dos casos foi detectada a
presenga de picos de grafita ndo reagida.

Nao obstante, foi observado que a reagado do p6é em 850 °C por 3h, gerou
quantidades de NbC muito inferiores as relatadas por Avila (2020) em um ciclo de
reacado de 1h. Uma das possiveis causas para isso pode ser o contato mais préximo
entre a grafita e o Fe2Nb que amostras compactadas possibilitam. A mesma redugéo
da quantidade de NbC formado no p6 solto ocorreu, em menor grau, nas amostras
preparadas a 1000 °C em relagdo as preparadas mediante compactagdo por
Avila (2020). Por esse motivo, optou-se por realizar um novo teste com patamar de 6h
para a amostra de 1000 °C e, conforme a Figura 77, ndo houve conversdo completa
no composito de interesse.

A autora considera que, para mapear esta transformacédo, o mais adequado
seria realizar uma analise de DRX em um equipamento que possibilite 0 aquecimento
simultdneo da amostra a analise por difragdo. Assim, seria possivel avaliar o tempo
de transformacao do material em um unico ciclo de patamar prolongado, o qual se da
quando ocorre a conversao completa do difratograma em picos de Fe + NbC. No
entanto, ndo foi possivel ter acesso a um difratdmetro desse tipo durante o
desenvolvimento deste trabalho. Pode ser interessante explorar, assim como foi feito
na nitretacao, as propriedades de um compésito no qual haja propositalmente a fase
Laves n&o reagida, mas faz mais sentido atuar nessa variavel através da escolha do
teor de carbono do que por meio de uma reagao incompleta, que acarreta em grafita

residual e que pode interferir em outras etapas do processo do pd. Ademais, assim

14 Devido ao fato de que varias das fases quantificadas apresentam picos de intensidade muito baixa,
os teores de fases obtidos sdo bastante imprecisos. De todo modo, tais resultados servem sobretudo
para confirmar que o parametro de tratamento testado ndo atendeu o critério de selecao.
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como no caso da nitretagdo, poderiam ser usados agentes carbonetantes de maior

atividade, como gas metano.

Figura 77 — Teor de NbC e Fe2Nb encontrados nos difratogramas das amostras
carbonetadas a 850 °C por 3h, 1000 °C por 2h e 1000 °C por 6h. O teor de NbC
obtido a 1150 °C por 1h dos testes preliminares foi incluido para servir de
comparacao (nao foi detectado Fe2Nb remanescente depois do tratamento no teste
preliminar).
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Fonte: elaborado pela autora.

Foi feita a medicdo da distribuicdo de tamanho de particula do material
carbonetado a 1150 °C por 1h. Conforme demonstrado pela curva laranja da Figura
78, também foi constatada aglomeragcdo do material. Assim, também foi efetuado o
procedimento de moagem manual no almofariz. Entretanto, o p6 se manteve
parcialmente agregado, como pode-se inferir pela curva azul marinho da

Figura 78, que corresponde a distribuicdo de tamanho de particula apds o
procedimento de moagem manual. Pelo fato de este ser o unico pé carbonetado que
apresentou reagdo completa, optou-se por analisar sua processabilidade mesmo nao
tenho sido possivel desfazer os aglomerados formados no tratamento de

carbonetacgao.
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Figura 78 — Distribuicdo de tamanho de particula do p6 carbonetado a 1150 °C por
1h antes e depois da tentativa de moagem manual.
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Fonte: elaborado pela autora.

5.4.3 Carbonitretacao

Nao foi identificada formacgao expressiva de carbonetos nos testes preliminares
de carbonitretagcdo em 1150 °C, devido a maior forga motriz para formagado do NbN
em detrimento do NbC. A medida que a temperatura é reduzida, esse efeito se
intensifica, de modo que nao faz sentido operar testes de estudo de processamento
em temperaturas mais baixas. Uma possibilidade para equilibrar o teor de carbonetos
e nitretos, sem grafita residual, seria fazer uma troca de atmosfera durante o
tratamento, de forma a separar as etapas: primeiro a reagcdo com carbono em
atmosfera inerte e posterior decréscimo de temperatura e mudanca para uma

atmosfera de nitrogénio. Este estudo, entretanto, esta fora do escopo desse trabalho.

Por outro lado, o p6 que foi tratado em 1400 °C, muito embora tenha formado
carbonitretos cubicos, se tornou um corpo poroso devido a alta temperatura e diametro
diminuto das particulas. Por esse motivo, o procedimento de preparagdo de pods
carbonitretados ficou definido da seguinte forma: primeiro, é feita a nitretagao
completa do pd, de acordo com os parametros definidos na secdo 4.2.1.1. Em
seguida, é adicionada grafita ao po nitretado e a amostra € compactada e sinterizada
a 1400 °C. A autora espera que a presenca de grafita na sinterizagdo possa inclusive

intensificar a densificagédo, gragas a difusdo promovida pela diferenga de potencial
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quimico das particulas de grafita. Além disso, a adigdo de grafita auxilia na etapa de
compactacao, levando a uma densidade a verde maior, uma vez que a grafita é

lubrificante sélido.

Para evitar a formagao de fase liquida durante o processo, a quantidade de
grafita adicionada foi ajustada para 1 wt.%. No trabalho de Avila (2020), teores de
grafita acima de 1 wt% foram causadores de fase liquida transiente em 1250 °C. Muito
embora o sistema de reagao fosse completamente diferente, pois no presente trabalho
o Fe2Nb ja se encontra reagido com o nitrogénio e a microestrutura é composta
somente por ferro e nitreto de nidbio, é provavel que a presenca de fase liquida
também cause coalescimento acelerado dos nitretos, ja que promove aumento da
difus&o de nitrogénio e niobio. No presente sistema, € provavel que todo o carbono se
dissolva na matriz muito antes da temperatura da formacdo do carbonitreto em
1245 °C. Assim, partindo do pressuposto de que que a matriz ferrosa do pé compdsito
corresponde a 55,6 wt% é interessante que o teor de carbono fique abaixo do eutético,
para que a matriz ndo se converta completamente em fase liquida antes do inicio da
formagao dos carbonitretos. Segundo as simulagées no Thermo-Calc® considerando
a matriz com as impurezas dissolvidas, 2 wt.% C (que corresponde a 3,6 wt.% de
carbono na matriz) resulta em fusdo completa da matriz a 1170 °C, muito antes da
temperatura minima na qual, segundo a literatura, o carbonitreto é estavel (1250 °C).

Ademais, no caso das amostras nitretadas a 850 °C, € possivel que n&o ocorra
formagao de fase liquida, uma vez que existe Fe2Nb n&o reagido no interior das
particulas de pé compdsito, o qual pode reagir com o carbono durante o aquecimento,

antes da formacgao do eutético.

5.4.4 Conclusoes do Estudo do Processamento

Na etapa de estudo do processamento foi analisada a nitretagao,
carbonitretacdo e carbonetacdo de pdés de Fe2Nb em diferentes condigbes. Foram
selecionados os parametros da Tabela 22 para se produzir maiores quantidades de
pOs compaositos para serem consolidados em corpos de prova através de técnicas de

metalurgia do po.
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Tabela 22 — Parametros de tratamento dos pés que foram produzidos em maior
quantidade e consolidados nas etapas seguintes.

P6 compésito Matéria prima Temperatura de Patamar
reacao (°C) (h)
Fe + NbN Fe2Nb 1000 1
Fe + NbN Fe2Nb 850 3
Fe + NbC Fe2Nb 1150 1
0
Fe+Nb(C,N) ' oNP (1%?1%) +1 Wt.% 1400 1
Fe + Nb(C,N)  Fe2Nb (850) +1 wt.% C16 1400 1

Fonte: elaborado pela autora.

5.4.5 Mecanismos de reagao

Foi confirmado que, apesar do carboneto de nidbio e do nitreto de nidbio
apresentarem energia livre de formagao negativa em todas as temperaturas testadas
nesse estudo, a conversao completa do Fez2Nb em Fe reforcado por NbN é mais
rapida. Existe inclusive formagao preferencial dos nitretos em detrimento dos
carbonetos no processo de carbonitretacdo a 1150 °C. A formacao de carbonitretos
ocorre quando ambas as fases passam a ter energia livre de Gibbs semelhante,
gragas ao aumento da energia livre do nitreto com a temperatura.

O trabalho de Ladines et al. (2017) oferece algumas pistas sobre o motivo
dessa diferenca. Os autores fizeram simulacdes da solubilidade do carbono e do
nitrogénio na fase Laves do ferronidbio, o Fe2Nb, usando simulagcbes baseadas em
teoria do Funcional da Densidade (DFT). Segundo os autores, o nitrogénio consegue

se dissolver em intersticios do reticulado da fase Laves, enquanto o carbono possui

5 Conforme a secgéo 5.4.3, o carbonitreto ndo foi preparado em po6 propriamente dito, ao invés disso,
foi preparado em maior quantidade o po6 nitretado a 1000 °C e misturado com 1 wt.% de grafita

6 Conforme a segéo 5.4.3, o carbonitreto ndo foi preparado em pé propriamente dito, ao invés disso,
foi preparado em maior quantidade o pé nitretado a 850 °C e misturado com 1 wt.% de grafita
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baixissima solubilidade e uma forte tendéncia a ligar-se a atomos de Nb. Isso foi
comprovado através do calculo dos valores de energia de solugéo para todos os

intersticios da fase Laves para o C e o N, os quais se encontram listados abaixo:

Figura 79 — Energia de dissolugdo para os intersticios da fase Laves Fe2Nb para o
carbono e nitrogénio, com énfase pra os atomos de nitrogénio, que apresentam
posicdes de energia de solugdo negativa.

Site Mult. Coord. vol(A®) Coordinates Ecoi(eV)

X y z C N
tet
1 4 FFFF 5.29 0.000 0.000 0.188 2.84 1.52
2 4 FFFN 6.40 0.667 0333 0.171 1.57 0.52
3 12 FFFN 6.50 0.748 0.874 0.142 090" 152¢
4 6 FFNN 6.93 0581 0.791 0.250 1.63 055 ¢
5 12 FFNN 7.07 0915 0457 0.125 1.21*  0.05
6 6 FFNN 7.09 0.081 0541 0250 1.96 0.83
7 24 FFNN 7.16 0.707 0.043 0.063 090" 0.09%“
tri
1 2 FFFFF 5.17 0.000 0.000 0.250 3.37 1.43
2 12 FFFFN 5.67 0.886 0.943 0.167 090" -0.13%
3 2 FFFNN 591 0667 0333 0250 266 1.95
4 12 FFNFN 6.75 0.613 0388 0.145 1.45 0254
5 12 FFNFN 6.78 0664 0832 0.189 1.25 0.154
6 24 FFNFN 6.85 0.721 0.775 0.105 0.90% 0174
7 12 FFNNN  7.05 0.997 0499 0.189 1.21Y —0.07
8 12 FNNFF 7.18 0.165 0.664 0.250 1.43" 020"
9 12 FFNNN 7.20 0.832 0.168 0.061 090" 043
10 24 FNNFF 7.31 0.610 0.057 0.083 0.91 0.13¢
11 12 FNNFF 7.34 0.667 1.000 0.000 1.27% 0.09

Fonte: Ladines et al. (2017).

De acordo com estes calculos, as energias de solugdo mais baixas que o
carbono possui apresentam valore da ordem de 1 eV. A energia de solugdo minima
do N, em contrapartida, € proxima de zero, o que implica que o nitrogénio consegue
se dissolver com relativa facilidade no Fe2Nb. Essa constatagcéo é apoiada também
pela existéncia de uma fase FesNbsN, que corresponde a um ferroniébio com
nitrogénio dissolvido, muito embora seja o de estequiometria 1:1. Nenhuma fase
analoga de ferroniobio com carbono dissolvido foi encontrada na base de dados da
ICSD.

Ademais, Ladines et al. (2017) simularam as diferengas de densidade de carga
induzidas pelos atomos intersticiais de nitrogénio e carbono. Conforme mostrado na
Figura 80, existe presencga de uma ligagao direcional entre C e Nb que ajuda a explicar

a preferéncia de C por apenas um vizinho Nb e que reitera sua baixa solubilidade e
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maior afinidade por precipitar diretamente a fase NbC. Segundo os autores, isso leva

a concluir que o carboneto de nidbio precipita sem difusdo de C na fase Laves.

Figura 80 — Diferencga de densidade de cargas induzida por N intersticial e C,
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Fonte: de Ladines et al. (2017).

Figura 81 — Mecanismo de reacéo proposto por Avila (2020).
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Primeiramente, é interessante comentar que em todos os casos foi possivel
superar a barreira de ativagao para nucleagao in situ dos reforgos, uma vez que foi
possivel constatar presenca de carbonetos e nitretos em todas as temperaturas
testadas. Essa evidéncia leva a conclusao que a diferengca nos processos de reagao

in situ deve ser de carater cinético.

Em seu trabalho, Avila (2020) propde um mecanismo de reagao para o
intermetalico e a grafita. Como o carbono n&o se dissolve na matriz, a reacdo deve
ocorrer exclusivamente na interface, na regiao de contato entre as particulas de grafite
e de Fe2Nb, conforme esquematizado na Figura 81. A medida que o processo evolui,
ocorre a formagao de uma camada de compdésito entre a fase Laves e a grafita. Para
que a reagao que ocorre na superficie do Fez2Nb continue, é necessario que haja
carbono disponivel, o qual necessita difundir através do ferro. Avila (2020) postulou,
conforme ilustrado pela Figura 81, que, devido a sua solubilidade duas ordens de
grandeza menores —respectivamente 0,002 e 0,8 na ferrita e austenita— a difusédo
do carbono fosse mais lenta através da ferrita. Assim, o gradiente seria tal que se
formariam regides com austenita estabilizada mesmo antes da formagéo completa do
NbC. Segundo o autor, a presenca de ferrita atrasaria o processo de reacdo, € a
austenita seria responsavel pelo aumento de fornecimento de carbono na interface de
reagao com o Fe2Nb, naquela regido. Por esse motivo, Avila (2020) considerou que a
presenga de impurezas estabilizadoras de fase alfa do ferro prejudicaria o processo

de formagao do compdsito in situ.

No entanto, apesar da solubilidade do carbono ser inferior na ferrita, o
coeficiente de difusdo do carbono na ferrita é cerca de duas ordens de grandeza maior
que a austenita, conforme pode ser verificado no canto esquerdo do grafico de
Arrhenius da Figura 82. E, portanto, dificil estimar apenas baseado na solubilidade e

na difusividade em que fase o carbono difundiria mais rapido.
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Figura 82 — Curva de Arrhenius evidenciando o coeficiente de difusdo do nitrogénio e
do carbono nas fases alfa, gama e delta do ferro.
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Fonte: Mehrer (2007).

Foi feita uma simulagdo no Thermo-Calc® visando entender como essas
caracteristicas se sobrepdem em termos de distancia que o carbono difunde em cada
fase da matriz ferrosa. Foi criada uma regiao rica em carbono (cementita) ao lado de
ferro puro em fases alfa e gama. Segundo a simulagéo da Figura 83, o carbono difunde
maiores distancias através da ferrita, muito embora seja mais soluvel na austenita.
Essa evidéncia rebate a teoria de que a fase a-Fe prejudica a transformagéo do

ferroniébio em compdosito.

Segundo o diagrama pseudobinario da Figura 67, devido a presenca de
impurezas, a ferrita permanece estavel em todos os tratamentos termoquimicos de
nitretacdo dos pdés. Também pode-se verificar que a difusdo do nitrogénio € maior na
ferrita, muito embora seja levemente inferior a do carbono. Por outro lado, a
solubilidade no nitrogénio na ferrita € maior: de acordo com o Thermo-Calc® é de
0,089 wt.% para o nitrogénio no a-Fe, enquanto a solubilidade do carbono é de apenas
0,002 wt.%. Dessa forma, € provavel que o comportamento do nitrogénio na ferrita e
da austenita siga a mesma tendéncia do carbono, em termos de distancia de difuséo

em fungado do tempo.
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Figura 83 — Teor de carbono em fungao da distancia na ferrita (a-Fe) e austenita (y-
Fe) apos 1s em 1150° C (temperatura do tratamento de carbonetacgao).
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Fonte: elaborado pela autora.

Ademais, gragas a solubilizagado do nitrogénio na fase Laves, é provavel que a
reagao de precipitacdo do compdsito ocorra no volume do FezNb. Isso faz com que
existam muito mais sitios de nucleacdo para o NbN e deixa duvidas quanto a reacao
ser controlada pela difusdo através do Fez2Nb, ou da matriz de Fe que é formada a
medida que a reagao avanca.

A titulo de visualizagdo e comparacgao, o esquema da Figura 84 representa o
processo de reagao proposto para o po nitretado.

Figura 84 — Esquema de reacao do po6 de Fe2Nb reagindo com a atmosfera de No,
evidenciando a difusdo do nitrogénio para dentro da fase Laves e a nucleagéo dos
nitretos de niébio no volume do material, e ndo somente na interface, como é o caso
do carboneto de nidbio.

Fe Nb N Fe,Nb NbN

Fonte: elaborado pela autora.

No caso do pd carbonitretado, ocorrem duas etapas para obtencao do

carbonitretos: primeiro, a difusdo do carbono através da matriz ferritica, ao encontro
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das particulas de NbN. Em seguida, o carbono deve difundir para dentro do reticulado
do nitreto e assumir posi¢des substitucionais em relacdo aos atomos de nitrogénio.
Nao foi possivel, no entanto, quantificar o teor de carbono, muito menos sua
localizagao dentro dos carbonitretos. Além disso, ndo foram encontrados na literatura
dados acerca da solubilidade e difusividade do carbono nos nitretos de nidbio. Assim,
nao é possivel fazer estimativas sobre a cinética de transformacao do material, nem
sobre como ocorre a saida do nitrogénio que € substituido pelo carbono dentro das

particulas de reforgo.

5.5 PROCESSAMENTO DO PO

Apds a produgao dos poés compositos, foi feito um estudo de processamento
visando obter amostras densas destes. Isso se deve primeiramente ao fato de que o
principal objetivo da autora nessa sec¢éo € avaliar como os diferentes parametros de
tratamento refletem na processabilidade, microestrutura e propriedades mecéanicas.
Em segundo lugar, objetivou-se prospectar o potencial e os desafios encontrados para
consolidar os pds desenvolvidos em diferentes técnicas de fabricagao.

Além desses testes, foi feita a avaliagdo do processo de impregnacéo do
material sinterizado com cobre para aumento de densificacao e testes de sinterizagao
do material no reator hibrido assistido por plasma do laboratério. Ambas as
abordagens nao tiveram sucesso, pois, respectivamente, o cobre nao infiltrou o
composito e o vacuo do plasma em amostras em potencial flutuante foi responsavel
pela decomposicdo dos nitretos do material. Os detalhamentos dos resultados
relativos a essas tentativas se encontram, respectivamente, no APENDICE B -
Mistura e impregnacéo com cobre e no APENDICE D — Sinterizacdo dos pds de Fe +

NbN no reator a plasma.
5.5.1 1Testes preliminares
5.56.1.1  Estudo de compactabilidade
Foi feito um estudo de compactabilidade dos pés compdsitos. Para o estudo de

compactabilidade, foi analisada a densidade a verde do material em fungdo da

pressdo de compactacao. Nessa primeira avaliagao, foram feitas amostras usando os
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pos compdsitos nitretados e carbonetados'” e 0,4 wt.% de kenolube como lubrificante
para a compactacao. A porosidade do material em fungéo da pressdo de compactagao

esta descrita na Figura 85.

Figura 85 — Porosidade em fungdo da pressao de compactagéo. Todos os pos
testados apresentam aproximadamente o mesmo tamanho de particula.
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Fonte: elaborado pela autora.

Pode-se observar que em todos os casos a porosidade diminui com a pressao
de compactacdo e a maior densidade a verde € obtida para a pressdo maxima de
compactacgao, de 700 Mpa, que corresponde a cerca de 40% de porosidade. Apesar
de haver pouca diferenca entre as porosidades dos pds que sofreram tratamento
termoquimico, o pdé carbonetado apresentou a menor densidade a verde,
provavelmente devido ao fato de apresentar aglomerados e de que sua matriz
apresenta maior dureza devido ao fato de conter carbono. A titulo de comparacgao,
sobretudo com o trabalho de Avila (2020), foi também plotada a porosidade do Fe2Nb
em funcao da pressao de compactacao. Foi observado que a fase Laves apresenta a
menor porosidade a verde, provavelmente devido ao fato de ter dureza inferior ao p6
composito ja reagido. Talvez por esse motivo o po nitretado a 850 °C, que tem regides
nao reagidas, compostas por ferroniobio, tenha apresentado compactabilidade

ligeiramente maior que o po nitretado a 1000 °C.

17 Nao faz sentido analisar a compactabilidade do po carbonitretado, pois nesse momento do processo
0 po consiste de pds nitretados e grafita, sendo a compactabilidade muito semelhante a desses ultimos.
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Em todos os casos a porosidade obtida é bastante significativa. A titulo de
ilustracdo, pods de ferro desenvolvidos especificamente para metalurgia do poé
apresentam porosidade a verde na ordem de 8% na mesma pressao de compactacgao.
Ademais, pressodes elevadas e pos finos, de alta area de superficie costumam gerar
gradientes de densidade que podem prejudicar a eliminacdo dos poros durante a
sinterizacao, bem como acarretar deformacgao do componente, conforme abordado na

secdo 2.2.3.1.

5.6.1.2 Granulagéo

Devido a alta porosidade a verde observada nas amostras, a granulagéo dos
pos foi levantada como estratégia para aumento da densidade das mesmas. Para
avaliar a eficacia do processo, o p6 nitretado em 1000 °C foi granulado manualmente
e compactado usando 700 MPa. No grafico da Figura 86, esta apresentada a
comparagao entre a porosidade das amostras com e sem granulagao antes e depois

da sinterizacido a 1400 °C.

Figura 86 — Comparacéao entre a porosidade a verde e sinterizada (1400 °C) do
mesmo po (nitretado a 1000 °C por 30 min) de compactados (usando 700 MPa)
apenas com lubrificante 0,4 wt.% Kenolube e com granulagao usando 1 wt.%
parafina.
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Fonte: elaborado pela autora.

Por meio desse resultado, € possivel observar que, muito embora as

densidades a verde sejam parecidas, o gradiente de densidade mais uniforme do



179

material compactado obtido através do processo de granulagdo —ainda que manual—

promove uma reducao adicional de porosidade de 4% apds a sinterizacao.

5.1.3 Conclusao dos testes preliminares

Através dos testes preliminares se confirmou o que ja era esperado: um pé fino
e de alta dureza é bastante desafiador de se compactar. Para mitigar essas
dificuldades, foi feito um estudo do efeito da pressdo de compactagao e do processo
de granulagao na densidade do material compactado e sinterizado. Assim, o processo
de granulacéo foi validado e implementado de forma automatizada na producgéo de
maiores lotes de p6 granulado e a pressao de compactagéo escolhida para todas as

amostras subsequentes foi de 700 Mpa.

5.6 COMPOSITOS SINTERIZADOS

Os materiais sinterizados foram analisados quanto a sua microestrutura,
densidade, dureza e resisténcia a flexdo. Na Tabela 23 estéo listados os valores de
porosidade geomeétrica das amostras produzidas por compactagéo uniaxial antes e
depois da sinterizagado a 1400 °C.

Pode-se observar, primeiramente, que o procedimento automatizado de
granulagao viabilizou um aumento da densidade a verde para além dos testes
preliminares. Além disso, as amostras nitretadas que foram misturadas com grafita
apresentaram uma densidade a verde maior que as amostras contendo apenas po
nitretado.

Apoés a sinterizagdo, todas as amostras, com exceg¢ao da que foi produzida
usando somente po nitretado a 1000 °C apresentaram redugéo bastante significativa
da porosidade. Existe um eutético Fe + Fe2Nb a 1400 °C, entéo é possivel que essa
fase também tenha fundido durante a sinterizacdo e promovido aumento da
densificacdo do poé compésito produzido a 850 °C. No caso das amostras produzidas
usando grafita, os gradientes de composicao e a formacgao de fase liquida transiente
causada pela presenca de carbono podem ter promovido aumento da densificagao
em relagcdo ao mesmo po isento de grafita. Muito embora as amostras produzidas

usando po carbonetado tenham apresentado a menor porosidade, as mesmas tiveram
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deformacgdo muito severa depois da sinterizagcdo a 1400 °C'8. O desvio padrdo da
porosidade das amostras Fe + NbC sinterizadas aumentou em relagdo as amostras
verdes, o que se atribui a deformacao das amostras apdos a sinterizagdo e os erros
associados a determinagdo da porosidade geomeétrica. A Figura 87 apresenta
imagens de MEV da microestrutura de cada uma das amostras produzidas por

compactacao uniaxial e sinterizacao.

Tabela 23 — Porosidade das amostras produzidas por prensagem uniaxial e
sinterizacado a 1400 °C.

Porosidad . Porosidade \
Desvio . . Desvio
e a verde adrio sinterizada adrio
(%) P (%) P
Fe + NbN 1000 °C 38,30 1,05 31,05 2,50
(o]
Fe + NbN 1000 °C +1 33,30 0,05 14,01 0,85
wt.% C
Fe + NbN 850 °C 37,14 0,05 15,42 1,08
o
Fe + NbN 850 °C +1 33,92 0,48 14,14 0,50
wt.% C
Fe + NbC 1150 °C 33,11 0,13 8,15 1,36

Fonte: elaborado pela autora.

Pode-se também observar que as amostras produzidas usando pés
carbonetados nao apresentaram reforcos com morfologia cubica, como ocorreu no
trabalho de (AVILA, 2020). E possivel que a formagéo de carbonetos cuboides esteja,
portanto, relacionada a nucleagao do carboneto dentro da fase liquida.

A amostra que apresentou a pior densificaggo —Fe + NbN nitretado a
1000 °C— também foi a que teve o maior desvio padrao entre as densidades a verde

e sinterizadas.

8 Optou-se pela temperatura de sinterizagdo em 1400 °C, mesmo para as amostras carbonetadas, com
objetivo de reduzir a porosidade das amostras, ja que apresentaram a menor densidade a verde e,
mesmo no trabalho de (AVILA, 2020), que partiu de amostras com maior densidade a verde foi obtido
no minimo, 16% de porosidade para 1250 °C.
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Figura 87 — Imagens de microscopia electronica de varredura com elétrons
retroespalhados das amostras a) Fe + NbN 850 °C b) Fe + NbN 850 °C + 1 wt.% C
c) Fe + NbN 1000 °C, d) Fe + NbN 1000 °C + 1 wt.% C. e e) Fe + NbC 1150 °C

Fe + NbN 850 °C Fe + NbN 850 °C + grafita Fe + NbC 1150 °C

Fe + NbN 1000 °C Fe + NbN 1000 °C + grafita

Fonte: elaborado pela autora.

Numa observagao preliminar qualitativa das imagens de microscopia eletrénica
dos pos compdsitos nitretados a 850 °C, nao foi possivel encontrar regides de Fe2Nb
nao reagido, mesmo na amostra preparada usando pé nitretado a 850 °C sem
carbono. Os resultados de DRX, sumarizados na Tabela 24 confirmam essa
constatacao. Isso pode ter ocorrido devido a formagéao de &6-NbN, ja que essa fase é
estavel na temperatura de sinterizagdo. O nitreto delta possui estequiometria 0,9,
conforme sinalizado na Tabela 6, da seg¢do 2.4.1.1. Assim, menos nitrogénio seria
necessario para estabilizar essa fase e o restante do ferroniébio poderia ser convertido

em nitreto.
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Tabela 24 — Quantificagao das fases encontradas nos pés compdésitos processados
por prensagem uniaxial e sinterizagéo™®.

Fe + NbN produzido a 1000 °C, sinterizado a 1400 °C

a - Fe (wt.%) 5-NbN (wt.%) 5-NbN(wt.%) FeNb20s (wt.%)

40,47 51,25 5,28 3,0

Fe + NbN produzido a 850 °C, sinterizado a 1400 °C

a - Fe (Wt.%) 5-NbN(wt.%) FeNb20s (wt.%)

44,01 54,98 1,01

Fe + NbN produzido a 850 °C + 1wt. C%, sinterizado a 1400 °C

a - Fe (wt.%) 5-NbN(wt.%)

48,52 51,48

Fe + NbN produzido a 1000 °C + 1wt. C%, sinterizado a 1400 °C

a - Fe (wt.%) 5-NbN(wt.%)

48,79 51,21

Fe + NbC produzido a 1150 °C, sinterizado a 1400 °C

a - Fe (wt.%) NbC (wt.%)

43,18 56,82

Fonte: elaborado pela autora.

19 Os difratogramas completos podem ser encontrados no APENDICE F — Difratograma de Raios-X dos
pos sinterizados.
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Foi, no entanto, constatada a presencga, muito embora minoritaria, de FeNb20s3
nas amostras sem carbono. Conforme mencionado anteriormente, os compdsitos
estdo sujeitos a eventuais contaminagdes do forno, mesmo quando uma atmosfera
muito pura é adotada. O forno que possibilitava sinterizacdo a 1400 °C nao dispunha
da possibilidade de adicionar pequenos teores de hidrogénio, para reduzir o potencial
quimico de oxigénio presente devido a eventual umidade adsorvida no interior do forno
ou contaminagdes causadas pelo modelo de saida de gas do forno em questéo.
Apesar disso, a autora julga que teores tdo pequenos de Oxido podem inclusive
contribuir para o aumento da dureza dos materiais obtidos.

Ademais, é possivel verificar por meio da quantificacao de fases feita mediante
DRX que, entre as amostras de pd nitretado, somente o pdé compdsito que foi
misturado com grafita resultou em reforgos de estrutura cristalina cubica, que
corrobora com a hipétese de que carbonitretos foram formados. As amostras
compostas de po nitretado a 1000 °C isentas de carbono apresentam um teor residual
de fase 6-NbN, que deve ter ficado retida mesmo apds o resfriamento. Isso sugere
que em amostras que ndo contém carbono também ocorre a transformacgao dos
nitretos para estrutura cubica, mas que a maioria deles retornam a fase hexagonal
mediante o resfriamento.

As durezas macro e micro das amostras produzidas por compactagao uniaxial
e sinterizagédo, bem como as de SPS (Spark Plasma Sintering) podem ser encontradas
nos graficos da Figura 88.

Dentre as amostras produzidas por compactagao uniaxial e sinterizacao, a que
apresentou os maiores valores de macro e microdureza foi a amostra contendo
carboneto de nidbio. A reducao drastica de porosidade causada pelos elevados teores
de fase liquida possibilitou porosidades mais baixas que as obtidas na dissertagao de
Avila (2020): neste trabalho, as amostras apresentam de 8,15% % 1,37% de
porosidade média, enquanto as de Avila (2020) tiveram valor minimo de 19,5 + 0,7%.
Apesar disso, as amostras produzidas por Avila (2020) apresentaram valores
significativamente maiores de microdureza, chegando a um maximo de 952 + 82
HVo,0s. A elevada porosidade, no entanto, fez com que esse valor nao se refletisse
em macrodureza, que foi de apenas 466 + 17 HV+10. No presente trabalho, os valores
de macro e microdureza se aproximam mais, devido a reducdo de porosidade. No

entanto, o coalescimento dos reforcos causado pelo aumento da temperatura de
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sinterizagdo, reduziu significativamente o valor de microdureza, que caiu para 553 HV
+ 27,9 HVO0,05.

Figura 88 — a) Macrodureza e b) microdureza das amostras produzidas usando os
pos compaositos.
a) MACRODUREZA b) MICRODUREZA
SPS 1050 °C  Prensagem uniaxial e sinterizagiio 1400 °C SPS 1050 °C  Prensagem uniaxial e sinterizagiio 1400 °C

700 1 700 1

600 1
500 1
400
300 -
2004
100 1

600 -
I 500
400 4
300 -

Dureza HV
1
Dureza HV,,

200

100 1

Fe + NbN 850 °C
Fe + NbN 1000 °C
Fe + NbN 1000°C 4
Fe + NbN 850 °C 4
Fe + NbC 1150°C 4
Fe + NbN 850 °C
Fe + NbN 1000 °C
Fe + NbN 1000 °C
Fe + NbN 850 °C
Fe + NbN 850 °C+ 1wt.% C
Fe + NbN 1000 °C+ 1wt.% C
Fe + NbC 1150 °C

Fe + NbN 850 °C+ Iwt.% C
Fe + NbN 1000 °C+ lwt.% C

Fonte: elaborado pela autora.

Existem algumas ressalvas que devem ser feitas ao se fazer uma comparagéo
tdo direta entre os dois trabalhos, por alguns motivos: conforme mencionado
anteriormente, a quantificacdo do teor de niébio nas amostras ainda € bastante
rudimentar. Dessa forma, € possivel que haja variagdo entre os teores de carboneto
entre os dois trabalhos. Pelo mesmo motivo, ndo é possivel afirmar com precisao que
exista o mesmo teor de carbono na matriz e essa variavel pode ter impacto
significativo na dureza final do compdsito. Por ultimo, as amostras sinterizadas e
1400 °C apresentam deformacdo tdo acentuada, que inviabiliza a produgao de
componentes devido a perda de forma. Isso pode ter ocorrido ndo so pela presenca
de fase liquida, como também pela presencga de gradientes de densidades causados
pelo pé que nao foi possivel de desaglomerar.

Devido ao fato de que a producdo de amostras via SPS e o corte de amostras
de flexdo sao terceirizados e apresentam alto custo, a autora julgou que as amostras
carbonetadas ainda ndo se encontram em um estagio de desenvolvimento que
justifique a fabricagdo de tais amostras. Seu desenvolvimento foi pausado nesse

estagio e novas investigagdes foram listadas nas sugestbes de desenvolvimentos
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futuros desse trabalho. Foram produzidas somente amostras via SPS dos pods
nitretados isentos de carbono. Também ndo foram produzidas amostras de
carbonitretos porque a temperatura usada no SPS nao ¢é suficiente para formacao dos
mesmos. A microestrutura obtida nas amostras foi analisada por microscopia

eletrbnica de varredura e esta apresentada na Figura 89.

Figura 89 — Imagens de microscopia eletrbnica de varredura por elétrons
retroespalhados das amostras consolidadas por SPS usando pés anteriormente
nitretados a a) 850 °C por 3h e b) 1000 °C por 1h.

SPS: Fe + NbN 850 °C SPS: Fe + NbN 1000 °C
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Fonte: elaborado pela autora.

Pode-se observar que a amostra de p6 nitretado a 850 °C apresenta regides
ndo reagidas. A porosidade sinterizada dessas amostras esta listada na Tabela 25%°.
As amostras ndo possuem densidade a verde, pois 0 p6 é inserido diretamente na
matriz do equipamento de SPS para sinterizacgao.

A microdureza das amostras produzidas usando SPS apresentou aumento
significativo em relagcao as amostras sinterizadas de maneira convencional, sobretudo
se comparadas aos pés de mesma composigao: as durezas foram de 361,5 para
719,63 HV e 166,7 e 490,6 HV.

20 A porosidade da amostra feita com p6 nitretado a 850 °C foi calculada considerando o percentual de
Fe2Nb n&o reagido determinado pelo refinamento Rietveld na se¢céo 5.4.1.
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Tabela 25 — Porosidade das amostras sinterizadas por SPS.

Amostra Porosidade (%)?’
Fe + NbN produzido a 850 °C, sinterizado em SPS a 1050 °C 19,66
Fe + NbN produzido a 1000 °C, sinterizado em SPS a 1050 °C 24,53

Fonte: elaborado pela autora.

Apesar da porosidade elevada dessas amostras produzidas por SPS, que é
inclusive maior que a maioria dos compositos sinterizados a 1400 °C, é nitida a
diferencga entre os tamanhos dos reforgos dessas fases em relagao as sinterizadas de
forma convencional: as amostras produzidas por SPS apresentam reforgcos muito mais
finos, gragas a temperatura de sinterizagdo adotada e ao tempo mais curto de
sinterizacdo. Ademais, vale destacar que as matrizes dessas amostras ndo possuem
carbono —salvo contaminagao do molde de grafita—e que a macro e microdureza das
amostras de SPS sao cerca do dobro das amostras de mesma composicao,
sinterizadas de forma convencional. A adicdo de carbono a essas amostras, mesmo
gue nao resulte na formacao de carbonitretos devido a temperatura de sinterizagao,
pode resultar em um incremento ainda maior na dureza dos compdsitos produzidos
por SPS.

De maneira geral, tanto no caso das amostras sinterizadas via SPS quanto as
sinterizadas de forma convencional, embora os valores de microdureza sejam
levemente superiores a dureza macro, as amostras seguem a mesma tendéncia.
Inclusive, essa proximidade entre as durezas esta provavelmente associada ao
tamanho diminuto dos poros, que influenciam a resisténcia do material mesmo em
pequena escala. Ademais, o desvio padrao relativamente baixo entre todas elas é um
indicativo da homogeneidade da microestrutura ao longo das amostras.

E interessante destacar que, mesmo com os valores ndo tdo expressivos de

dureza desses materiais, ainda existe margem para aumento significativo da dureza

21 A porosidade geométrica das amostras ndo possui desvio padréo, pois o ciclo de sinterizagao via
SPS produz somente um corpo sinterizado por ciclo e, devido a morosidade e custo do procedimento,
foi produzida apenas uma amostra de cada tipo de pé.
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—e da resisténcia ao desgaste, como consequéncia— com a redugéo da porosidade
e através da melhora das propriedades da matriz. No trabalho de Santos (1990), que
foi um dos pioneiros a estudar a fabricacdo de metal duro com matriz de niquel, foi
levantado que a matriz deve ter uma dureza na ordem de 800 HV. Isso corresponde
a uma ordem de grandeza a mais que o ferro puro. Fazendo uma extrapolagao para
uma matriz com a mesma dureza, pode-se obter valores de dureza entre 1000-1100
HV para as amostras fabricadas por SPS e de até 900 HV para as amostras
carbonitretadas, sem sequer reduzir a porosidade. Esses valores passam a ser
competitivos com os de 1100-1500HV reportados para carboneto de tungsténio com
12 wt.% Co, ainda mais se levado em consideragcdo que a resisténcia em alta
temperatura € maior para os carbonetos e nitretos de nidbio e que os compdsitos aqui
desenvolvidos apresentam cerca do dobro de volume de fase de ligante.

Dez imagens de MEV de cada compdsito produzido por compactagéo uniaxial
e sinterizagéo, bem como via SPS, respectivamente, com aumento de 10.000 e 20.000
vezes, foram analisadas usando o software FlJI. Esses aumentos foram escolhidos
pois possibilitaram boa visualizacdo e identificacdo dos reforgos. Nao foi possivel
quantificar o tamanho dos reforgos da amostra fabricada por SPS usando p6 de Fe +
NbN produzido a 850 °C através de analise de imagem, ja que esta apresenta regides
nao nitretadas que possuem quase o0 mesmo contraste que os reforgos. Assim,
durante a etapa de segmentacdo essas duas fases se confundem. E, no entanto,
possivel observar que as particulas de nitreto tém tamanho na ordem de grandeza
das nitretadas a 1000 °C e consolidadas por SPS (~0,8 pm).

Durante o tratamento das imagens, foi identificado que varias particulas de
refor¢co estdo aglomeradas e eram contabilizadas pelo software como uma particula
s6. Por esse motivo, foi usado o filtro de “watershed”, para estabelecer fronteiras entre
as particulas de maneira mais fidedigna, conforme pode ser observado no exemplo
da Figura 90.
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Figura 90 — Processo de tratamento de a) imagem de elétrons retorespalhados
usando b) segmentacao seguida de c) filtro watershed. A comparacao entre as
figuras a) e c) evidencia que tal algoritmo preserva o tamanho e a forma das
‘particulas de refor¢co, mesmo apds a binarizacéo.

b) l" "““:“ o ' » : C) L 3“.

Fonte: elaborado pela autora.

As distribuicbes de tamanho de particula calculadas através das distribuicbes
dos diametros equivalentes medidos na analise de imagens estdo apresentadas no
grafico da Figura 91. O diametro equivalente corresponde ao didmetro calculado a
partir da area medida para cada particula, supondo que essa fosse um circulo. Os
tamanhos médios dos reforgos de cada um dos compasitos sinterizados estao listados
na Tabela 26.

A analise de imagens permite concluir que todas as amostras possuem
tamanhos médios de reforgcos submicrométricas. As amostras contendo carbono na
matriz, isto é, Fe + NbC e as amostras carbonitretadas —Fe + NbN 1000 °C + 1 wt.%
C e Fe + NbN 850 °C + 1 wt.% C— apresentam reforgcos maiores. Isso deve ter
ocorrido devido a presenca de fase liquida induzida pelo carbono durando a
sinterizagdo. Apesar disso, conforme pode-se observar pelas medidas de macro e
microdureza da Figura 88, as amostras que contém carbono apresentam maior
dureza. Isso pode se dar por uma combinagao de varios fatores: maior densificagao
promovida pela adicdo de carbono, maior dureza da matriz —devido ao
endurecimento por solugao solida intersticial pela presenga de carbono— e, no caso
das amostras carbonitretadas, potencial aumento da dureza do reforgo gracas a
formagao de Nb(C,N).
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Tabela 26: Tamanho médio das particulas de reforgo dos compdsitos sinterizados
descrito por meio do didmetro equivalente médio.

Didmetro equivalente . .
Desvio padrao

médio (um)
Fe + NbN 1000 °C 0,835 0,372
Fe + NbN 1000 °C + 1
0,945 0,445
wt.% C
Fe + NbN 850 °C 0,803 0,342
Fe + NbN 850 °C + 1
0,933 0,435
wt.% C
Fe + NbC 1150 °C 0,903 0,438
SPS: Fe + NbN
0,505 0,204
1000 °C

Fonte: elaborado pela autora.

Figura 91 — Distribuicdo de tamanho de particula dos compdsitos sinterizados cujos
tamanhos dos reforgos foram quantificados por analise de imagem.
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Fonte: elaborado pela autora.
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As amostras sinterizadas foram transformadas em corpos de prova de flexao.
A resisténcia a flexao e respectiva porosidade geométrica média das amostras estao
apresentadas na Figura 92. Todas as amostras fraturaram com deformagao proxima
de zero, que é razoavel de se esperar de um compodsito com uma fragao volumétrica
de reforco tdo elevada. Pode-se observar que as amostras produzidas por SPS
também possuem as maiores resisténcias a flexdao —992 e 1108 MPa —, embora
apresentem porosidade semelhante e até superior a algumas amostras produzidas

por prensagem uniaxial.

Figura 92 — Resisténcia a flexdo das amostras sinterizadas.

SPS 1050 °C Prensagem uniaxial e sinterizagio 1400 °C
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o

Fe + NbN 1000 °C

Fe + NbN 850 °C

Fe + NbN 1000 °C

Fe + NbN 1000 °C+ 1wt.% C
Fe + NbN 850 °C

Fe + NbN 850 °C+ 1wt.% C

Fonte: elaborado pela autora.
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Para tentar entender melhor os mecanismos de endurecimento atuando nos
compositos produzidos nesse trabalho, foram calculadas individualmente as
contribui¢des para aumento do limite de escoamento de compdsitos particulados
discutidas na se¢ao 2.2.1. O valor total foi estimado para avaliagcdo da aderéncia do
modelo com os resultados obtidos. Na equacgao (1) , usada no calculo da tensao de
escoamento e repetida abaixo, existe um termo n que corresponde ao formatos dos
poros, e é calculado a partir das dimensdes maxima e minima de cada poro, conforme
a equacao (13). O valor de n avaliado para cada amostra esta listado na Tabela 27.
Para tanto, foi feita uma quantificagdo morfolégica dos poros através de analise de
imagens, também usando a biblioteca MorpholibJ a partir da segmentagcédo por meio
de catchment basins, é possivel avaliar o didametro maximo de Feret e o didametro
circunscrito de cada um dos poros, que correspondem a respectivamente a dc e | da

equacao (13).

Oyc = JYm(l + fl)(l + fTaylor)(1 + fOrowan)(1 + fHP)(e_nP) (12)

l d
n= 0,405d— + 0,3187C +1,22 (13)

c

E bastante desafiador encontrar dados de flex&o para ligas ferrosas, sobretudo
as que nao sao frageis. O valor de Ym adotado para as amostras sem carbono foi o
ferro puro MPIF F-0000-20 e para as amostras sem carbono foi usada a resisténcia a
flexdo do aco MPIF F-0005-60(HT), que sao, respectivamente, 655 e 965 MPa
(MATWEB, 2023).

Os resultados, separando a contribui¢ao individual de cada mecanismo, estao
listados no grafico da Figura 93. No grafico de barras também é possivel visualizar a
resisténcia que o material perde devido a porosidade, isto é, o topo das barras
empilhadas corresponde a resisténcia que o compaosito apresentaria caso nao tivesse
porosidade, e a soma dos mecanismos (sem a barra cinza-claro) corresponde a

resisténcia estimada para o material incluindo a porosidade.



192

Tabela 27: Valores de n calculados para as amostras, com base nos resultados da

analise de imagens.

Amostra n
Fe + NbN 850 °C 2,58
Fe + NbN 850 °C + 1 wt.% C 2,62
SPS: Fe + NbN 1000 °C 2,59
Fe + NbN 1000 °C + 1 wt.% C 2,56
SPS: Fe + NbN 1000 °C 2,59

Fonte: elaborado pela autora.

Figura 93 — Limite de escoamento em flexao calculado por meio do modelo proposto
por Mirza e Chen (2015). A parte cinza-clara das barras do grafico corresponde a
resisténcia que o material perdeu devido a porosidade. As demais barras,
correspondem a contribuicado da matriz e de cada mecanismo na resisténcia prevista
pelo modelo. Nao foi calculado o limite de escoamento previsto para a amostra de po
nitretado a 850 °C consolidada por SPS devido a impossibilidade de quantificar o
tamanho da fase de refor¢o da mesma por analise de imagens.
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Fonte: elaborado pela autora.
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Pela comparagao entre a Figura 92 e a Figura 93, pode-se observar que as
simulagdes ndo possuem boa aderéncia com os resultados experimentais. No caso
das amostras sinterizadas de forma convencional, a resisténcia a flexdo medida esta
abaixo dos valores previstos, enquanto a amostra por SPS foi subestimada pelo
modelo. A porosidade quantificada por analise de imagens para todas as amostras
pode oferecer pistas do motivo pelo qual a resisténcia a flexdo medida foi diferente do
modelo. Conforme é possivel observar pelos valores apresentados na Tabela 28, as
porosidades quantificadas por analise de imagem sao muito inferiores as medidas por
densidade geométrica. Considerando que nao houve erro de processamento das
imagens e que —conforme apontado pelas medidas de dureza da amostra— a
amostra € homogénea, devem existir poros em escalas (maiores e/ou menores) que
nao sao retratadas pelas imagens, muito embora tenham sido feitas analises da
microestrutura com aumentos de 1000x até 20.000x, sem encontrar porosidade
significativa em nenhuma delas. A porosidade contabilizada no modelo atua no
sentido de reduzir as contribuicbes dos mecanismos, e ndo de causar falha do
material, como pode ser o caso de poros grandes no volume do compdsito. Assim,
seria uma aproximacao possivelmente mais realista considerar que todas as amostras
tém um comportamento mecanico equivalente a porosidade mensurada pela analise
de imagens, mas que também apresentam poros grandes que podem causar fratura
fragil do material antes que o limite de escoamento seja alcangado. Se essa
consideragao € aplicada ao modelo, a tensdo de escoamento prevista para o
composito produzido por SPS passa a ser 1012 Mpa, valor este que se aproxima muito
mais do valor médio medido de 991 MPa. Nesse caso, o material foi suficientemente
resistente para evitar fratura subita devido aos poros maiores.

No caso das amostras produzidas por sinterizagcdo convencional, as regides
da matriz que apresentam poros pequenos poderiam até apresentar uma resisténcia
maior que a que foi medida, mas a presenga de poros grandes —grandes demais para
serem detectados com facilidade em aumentos de 1000x— pode ter causado falha

prematura dos materiais, conforme levantado na sec¢ao 2.2.1.2 da revisao de literatura.
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Tabela 28 — Porosidade obtida por analise de imagens versus a porosidade
geométrica medida para as amostras sinterizadas.

Porosidade analise Porosidade
de imagens (%) geomeétrica
Fe + NbN 1000 °C 13,4 31,0
Fe + NbN 1000 °C + 1 wt.% C 4,4 14,0
SPS: Fe + NbN 850 °C 8,3 15,42
Fe + NbN 850 °C + 1 wt.% C 4,7 14,1
SPS: Fe + NbN 1000 °C 55 245

Fonte: elaborado pela autora.

Apesar do desempenho em flexdo abaixo do esperado, essa hipotese sugere
que, enderecadas as questdes relacionadas ao processo, pode-se esperar uma
resisténcia muito maior dos componentes sinterizados de forma tradicional e que
possivelmente a vantagem oferecida pelo SPS seja majoritariamente devido a maior
resisténcia contra defeitos grandes e possivelmente ao tipo de defeito grande oriundo
de cada técnica de consolidagao.

Foi feita uma projecao de qual seria a resisténcia dos compdsitos se eles
apresentassem apenas porosidade em escala micro. Os resultados estdo
apresentados na Figura 94. Esses valores ja coincidem com os limites inferiores dos
resultados obtidos para metal duro contendo 13,65 wt.% de niquel de Santos (1990),
conforme indicado na Figura 95.

Entretanto, no ambito da redugéo ainda mais significativa da porosidade, isto
€, eliminagao da porosidade em escala micro, existem desafios tecnolégicos maiores.
As regides de contato entre as fases de reforgo de duas particulas de p6 adjacentes
dificultam a eliminacdo de poros, pois ha pouco transporte de massa entre fases
ceramicas na temperatura de sinterizagdo adotada. Muito embora 1400 °C seja uma

temperatura alta de sinterizagao para a matriz em questao, a temperatura de fusao do
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carboneto e do nitreto s&o, respectivamente 3490 °C e 2573 °C (KARL et al., 2020).
Em geral, materiais particulados precisam estar em temperaturas préximas a 80% de
seu ponto de fusao para serem sinterizados e, mesmo essa temperatura sendo mais
baixa para materiais nanométricos, € provavel que a interface de, por exemplo, dois
nitretos localizados na superficie de particulas de p6 compdsito adjacentes né&o
sinterizem bem. Essas interfaces reforgo-reforco sao fracas, e sdo provavelmente as
maiores responsaveis pela porosidade em escala micro.

E interessante mencionar também que a maioria das imagens analisadas
evidenciou muitas particulas aglomeradas —justamente dai a necessidade de usar o
filtro watershed— e que essa caracteristica poderia ter um impacto bastante deletério
na resisténcia final de alguns compdsitos. Isto €, mesmo que as particulas sejam
nanomeétricas, elas podem ter comportamento mecanico igual (ou inferior) a um
composito de microestrutura mais grosseira. Nesse caso, no entanto, pode-se
observar na Figura 93 que o mecanismo de Hall-Petch e Orowan correspondem a
contribuigdes diminutas para a resisténcia, de modo que nesse composito em

particular, os aglomerados ndo geram um efeito tdo negativo nas propriedades finais.

Figura 94 — Projec¢des de aumento de resisténcia por meio da eliminacéo da
porosidade e melhora das propriedades da matriz ferrosa.
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Fonte: elaborado pela autora.
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Vale ainda comentar que no trabalho de Santos (1990), a composi¢ao da fase
ligante que deu origem aos maiores valores de resisténcia, possui, por si so,
resisténcia a flexdo muito superior a do ferro puro ou de acos contendo somente
carbono e nenhum tratamento térmico. Extrapolando ainda mais as previsdes feitas
pelo modelo usado nesse trabalho, foi calculada a resisténcia a flexdo dos compdsitos
considerando uma matriz com resisténcia equivalente a uma liga convencional de
niquel FN-262-T(HT) (MATWEB, 2023). Conforme mencionado na revisao de
literatura, embora os compdsitos de carboneto de tungsténio ndo apresentem grande
compatibilidade com ligas a base de ferro, as ceramicas a base de nidbio abrem
margem para uso de matrizes ferrosas com tecnologia siderurgica de ponta. Essas
projecdes, por sua vez, correspondem a valores da ordem de 2000 MPa, os quais sao
comparaveis inclusive com metal duro convencional e o material desenvolvido por
Santos (1990). Ainda que exista uma série de melhorias e desenvolvimentos a serem
agregados sobre esse compoésito até ser possivel almejar propriedades dessa

magnitude, existem indicios tedricos razoaveis para essa possibilidade.

Figura 95 — Resultados de resisténcia a flexao obtidos por Santos (1990).
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CONCLUSAO

A partir dos testes preliminares, foi confirmada a premissa do trabalho, que € a
formagao de nitretos, carbonetos e carbonitretos de nidbio a partir de reagdes de pd
de ferronidébio com gas N2 e/ou grafita. Através dos resultados obtidos, foi também
possivel selecionar o Fe2Nb como a matéria prima a ser usada no restante da
pesquisa, devido ao tamanho grosseiro dos nitretos obtidos a partir do ferronidbio
comercialmente disponivel (CBMM).

Através da etapa de estudo do processo, foi analisada a nitretacao,
carbonitretacédo e carbonetacdo de pds de FezNb em diferentes condi¢des. As
condicdes de nitretacdo escolhidas foram: Fe2Nb nitretado a 850 °C por 3h e Fe2Nb
nitretado a 1000 °C por 1h. O po6 nitretado em 850 °C foi deliberadamente escolhido,
mesmo sem que a reagao de transformagdo do Fe2aNb em Fe + NbN tenha sido
completa. O p6 carbonetado a 1150 °C foi o Unico a apresentar formacao completa de
Fe + NbC nas temperaturas testadas e, mesmo nado havendo sido possivel
desaglomerar suas particulas como foi feito nos pdés nitretados, esse parametro foi
escolhido para produgdo de pds para testes de consolidagcdo. Foram propostos
mecanismos de formacido do compdsito in situ para os dois sistemas de reacéo. Foi
concluido, através de simulagbes e dados bibliograficos (simulagdes ab initio e
experimentais), que a reacdo do Fe2Nb com carbono ocorre apenas na interface,
enquanto o nitrogénio consegue se difundir dentro da fase Laves e pode precipitar
NbN dentro do volume. Esse motivo, juntamente com a energia livre de Gibbs mais
negativa do nitreto nas temperaturas de tratamento, foi apontado como responsavel
pela maior rapidez na formagdo de nitretos in situ a partir do Fe2Nb. As amostras
carbonitretadas foram produzidas na etapa de sinterizagao, através de misturas de pé
nitretado nas duas condi¢des supracitadas e 1 wt.% grafita. Os compdsitos obtidos
estdo de acordo com o que foi simulado pelo método CALPHAD durante a etapa de
elaboragao do conceito desse trabalho.

Os p6s compdsitos foram consolidados via SPS e por compactacao uniaxial
seguida de sinterizagdo. As amostras sinterizadas pelo método convencional
apresentaram porosidade entre 30 e 8%. Foi constatada grande deformacgédo das
amostras produzidas usando po6 carbonetado, o que foi atribuido a presenca de
grandes quantidades de fase liquida e a gradientes de densidade na pega causados

pela presenca de pds aglomerados. Optou-se por consolidar por SPS apenas os pos
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compositos nitretados isentos de carbono. As amostras sinterizadas apresentaram
porosidade entre 19 e 20%. Mesmo assim, as amostras produzidas por SPS possuem
dureza e resisténcia a flexdo superiores as amostras produzidas de forma
convencional. A resisténcia a flexdo maxima das amostras obtidas por SPS foi de
1108 MPa. Foram obtidas amostras com microdureza de 719 HVo,05s € macrodureza
de 690 HV1o .

Entre as amostras produzidas de forma tradicional, as cabonitretadas
apresentaram a maior resisténcia a flexao, no caso 735 MPa. Amostras carbonetadas
produzidas por compactacdo uniaxial e sinterizagcdo apresentaram porosidade
residual de 8%, macrodureza de 533 HVio e microdureza de 553 HVo,o0s,
respectivamente. Essas caracteristicas foram atribuidas a menor porosidade
promovida pela presencga de carbono —gradientes de composicao e fase liquida— e
pela presenca de solugao solida intersticial na matriz.

Através do estudo de modelos analiticos, foi constatada ainda uma grande
margem de aumento de propriedades através do refinamento das técnicas de
processamento e ajustes na matriz ferrosa, especialmente por meio da reduc¢ao da
macroporosidade e do maior controle do processamento do material.

Esses resultados ainda ndo confirmam a competitividade do material perante
compositos de matriz de cobalto e niquel reforgadas por tungsténio. Entretanto, ainda
existe grande margem de aumento de propriedades, mediante redugdo da
macroporosidade através de um maior controle do processo. Levantamentos de
melhorias surgiram ao longo desse trabalho e estdo listados na segdo que propde
trabalhos futuros. Dentre eles se destaca o tamanho e a morfologia das particulas de
pé compodsito. Ademais, a matriz ainda pode oferecer aumento adicional da
resisténcia, se for estudada com esse direcionamento.

De forma geral, no ambito de um trabalho de desenvolvimento de um novo
material composito e prospeccao de propriedades e processabilidade, houve

confirmagéo e compreensao de muitos fendmenos acerca do objeto de estudo.
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6. TRABALHOS FUTUROS

Estudo do comportamento tribolégico do material desenvolvido neste trabalho.

Elaboracdo de modelos para a cinética de nitretacédo e carbonetagdo através da
medida da profundidade de reagédo usando lingotes densos de Fe2Nb em diferentes

condigdes de tempo e temperatura

Estudo da utilizagao de outros gases para o tratamento termoquimico dos pos.

Estudo da nitretagdo em gases mais reativos como plasma de nitrogénio para

favorecer o tratamento termoquimico em temperaturas mais baixas

Projetar uma adaptacao que possibilite proteger a amostra do molde de grafita usado
no SPS e assim viabilizar a sinterizacdo de amostras em mais alta temperatura, que

deve promover reducao da porosidade.

Alternar o tipo de gas durante o ciclo de tratamento termoquimico de pos, parar formar

quantidades arbitrarias de carbeto e nitreto em um unico ciclo.

Conformar os pds compdsitos através de moldagem de pds por injegcao e/ou

manufatura aditiva.

Usar os pds compodsitos como revestimento através de cladding, por exemplo.
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APENDICE A - Estudo da cinética de reagio entre Fe e ferroniébio (CBMM)
para determinacgao do limite maximo de tamanho de particula para conversao

total da mistura em Fe2Nb

Para garantir que a reagdo em estado solido entre o ferronidobio (CBMM) e o
ferro carbonila (Sintez) se complete na etapa de preparagdo em estado sélido de
Fez2NDb, & necessario determinar o tamanho limite de particula de ferronidbio para que
a reagao entre os pos ocorra completamente na condicdo e 1300 °C por 1h. A
estratégia adotada foi de averiguar a magnitude da frente de interdifusdo entre os dois
materiais (ferro carbonila e ferroniébio CBMM), isto &, a espessura da camada de
Fe2Nb formado.

Para tanto, particulas grosseiras de ferroniébio da CBMM foram misturadas a
particulas grandes de ferro (ABC 100.30 H6ganas) nas proporgdes determinadas para
completa conversdo em da mistura em Fea2Nb. Os pds foram compactados e
sinterizados no reator de plasma 1300 °C por 1h. O reator de plasma foi escolhido
pois possui um volume maior e, portanto, comporta produ¢cado de maiores quantidades
de Fe2Nb por batelada. Ademais, tendo em vista que as fases contendo niébio, como
FeNb, Fe2Nb e NbO2 sao bastante suscetiveis a oxidacao, é interessante usar um
forno que possibilita maior pureza de atmosfera. Pelos motivos supracitados nao foi
usado o forno tubular Fortelab, modelo FT-1700/H/GAS muito embora este comporte
temperaturas de até 1500 °C, pois seu volume é menor e so € possivel usar atmosfera
de Ar, sem nenhuma protegao atmosférica adicionale sem controle muito rigido da
saida do fluxo de gas.

Foi entdo feita a preparagéo metalografica das amostras sinterizadas, as quais
foram analisadas no microscoépio eletrénico de varredura. Pela imagem da Figura 96
€ possivel observar uma regido de contato entre uma particula de ferro e uma particula
de ferronidbio (CBMM), que correspondem, respectivamente, a regido mais escura e
regido mais clara da imagem. No contato entre as duas, existe a formagao de uma
regido de interdifusdo. Devido ao baixo contraste da regido intermediaria com o
restante da particula de ferroniébio (CBMM) —mesmo em modo BSE— optou-se por
medir a distancia de interdifusdo a partir do perfil de composi¢cao medido por EDS, o

qual se encontra na Figura 97.
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Figura 96 — Imagem de MEV-BSE da regido de interdifusdo entre uma particula de
ferroniébio (CBMM) e uma particula de ferro carbonila.

Fonte: elaborado pela autora.

Figura 97 — Perfil de composi¢do medido por EDS na regido de interdifusao da
Figura 96.

All Elements

ps

Fonte: elaborado pela autora

Pelo perfil de difusdo, é possivel constatar claramente a formacdo de uma
regiao intermediaria de composicao Fe:Nb 2:1 de espessura de cerca de 16um, entre
as regides de ferro puro e ferroniébio com 69,2 wt.% Nb. Mais perfis de difusdo no

contato entre particulas foram medidas em outras regides da amostra e apresentam
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espessuras semelhantes. Assim, € uma boa aproximacao dizer que particulas de
diametro inferior a 32um devem homogeneizar completamente usando esse protocolo
de aquecimento no reator a plasma. Nao obstante, deve-se levar em conta que as
medidas feitas de tamanho de particula por difragcao de luz dizem respeito ao didmetro
hidraulico das particulas, isto €, supondo que estas sdo esféricas. Sabe-se que
particulas moidas apresentam formato irregular e podem ter dimensdes superiores a
32um mesmo este sendo seu didmetro hidraulico. Mesmo assim, a distribuicdo de
tamanho obtida no moinho atritor é suficientemente menor que esse tamanho, para

assegurar a transformacgéo com coeficiente de seguranga de 3x.
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APENDICE B - Mistura e impregnagao com cobre

No intuito de reducdo da porosidade das amostras, foi feita uma tentativa de
infiltracdo de cobre nos compdsitos. A premissa para essa abordagem se baseia no
fato de que o cobre funde a 1085 °C, isto €, forma fase liquida nas temperaturas de
sinterizacao adotadas para densificacdo dos pds compdésitos. Foram levantadas duas

possibilidades:

a. Mistura de 2 wt.% de cobre no compactado a verde

b. Impregnacao 35 wt.%com cobre.

Na abordagem “a@”, o cobre poderia atuar como fase liquida permanente
durante a sinterizagdo e facilitar o rearranjo das particulas de p6 compdsito por
dissolucdo-precipitacdo. E interessante comentar que o cobre liquido dissolve
parcialmente o ferro, mas nao dissolve o carbono nem o nitrogénio, de modo que seria
razoavel supor que 0 mesmo nao promoveria coalescimento dos reforcos, e sim
dissolugéo parcial da matriz ferrosa. Foi usado p6 de cobre (Reomix, d50 = 50um).

Na abordagem "b" o cobre seria posicionado sobre uma amostra previamente
sinterizada de compdsito, a qual teria seus poros impregnados pelo cobre liquido.
Acima de 8%, amostras com poros aleatorios e isotropico costumam ter porosidade
comunicante, de modo que o cobre poderia infiltrar a mesma completamente. Foi
calculado o percentual massico de cobre necessario para preencher totalmente o
volume de poros das amostras. Foram usados cilindros de p6 de cobre (Reomix, d50
= 50um) compactados usando 700 MPa na prensa uniaxial. Estes cilindros foram
posicionados sobre as amostras para induzir a impregnagao tanto por forga capilar
guanto gravitacional.

Tanto as amostras de mistura quanto as de infiltragdo foram colocadas no forno
tubular a 1150 °C por 1h usando taxa de aquecimento de 10 °C/min e atmosfera de
mistura padrao, com fluxo de 0,4 L/min.

As amostras impregnadas com cobre nao tiveram o comportamento esperado,
pois foi descoberto experimentalmente que a molhabilidade do cobre no material
produzido é tdo baixa que faz com que seja expelido do material e forme gotas na

parte externa da amostra. Isso foi constatado tanto no caso das amostras misturadas



221

com po de cobre (abordagem "a"), quanto na amostra sobre a qual foi depositado um
cilindro compactado de cobre (abordagem "b"), conforme ilustrado pelas fotos de
algumas amostras feitas por mistura e impregnacdo, na Figura 98 a) e b),

respectivamente.

Figura 98 — Tentativas feitas com p6 de Fe + NbC: a) mistura com pé cobre seguida
de sinterizagao e b) impregnagéao de amostra previamente sinterizada.
Resultados semelhantes ocorreram amostras de Fe + NbN.

Fonte: elaborado pela autora.

Segundo Li (1992), a molhabilidade das cerdmicas por metais (pressupondo
gue ndo ocorra reacao na interface) depende da transferéncia de elétrons entre eles.
Para tanto, deve haver transferéncia de elétrons do metal para a banda de valéncia
da ceramica, de modo que o angulo de molhamento do par €& determinado
simultaneamente pela densidade eletrénica do metal e pela energia bandgap do 6xido.
Em geral, quanto mais estavel a ceramica, maior a energia de bandgap da mesma.

Por esse motivo, existe um alto angulo de molhamento entre o cobre e NbN e NbC.
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APENDICE C - Otimizagdo do processo de granulagio

Em uma das etapas do trabalho de conclusao de curso de um dos orientandos
da autora, foi desenvolvido e otimizado o processo de granulagao dos pés compasitos.
O trabalho ainda nao foi defendido e por hora ndo pode ser referenciado, mas o
contexto e as conclusbes do desenvolvimento de um processo de granulagao
automatizada estdo sumarizados a seguir.

O processo de granulagao automatizado € vantajoso do ponto de vista de que
possibilita produgdo de bateladas maiores de p6 e elimina a variavel "operador" do
sistema experimental, que pode ser uma fonte de variabilidade para as amostras.
Além disso, 0 hexano, que ¢é o solvente usado na granulagéo de parafina, € bastante
toxico, entédo faz sentido tanto do ponto de vista ambiental como no de seguranga do
laboratorio, desenvolver um método que utilize polimeros soluveis em alcool, como o
PVB.

Figura 99 — Imagem de microscopia eletrénica de varredura dos granulos obtidos
com 1 wt. % PVB.

SEM HV: 15.0 kV WD: 15.00 mm |1 | : VEGA3 TESCAN
SEM MAG: 360 x Det: BSE 200 pm
View field: 769 ym  Date(m/dly): 03/27/23 Performance in nanospace

Fonte: elaborado pela autora.

Sabe-se que o teor de polimero necessario para granulagédo varia sobretudo

com a area superficie especifica do p6 e, portanto, pés de granulometria mais fina
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requerem mais ligante. No trabalho em questéo, foram testados percentuais de PVB
a partir de 0,5 wt.%, com incremento de 0,5 wt.% até 2 wt.%. O restante dos dados
referentes a configuragéo dos equipamentos usados no processo ja foi anteriormente
descrito no capitulo de materiais e métodos.

ApOés os testes, concluiu-se que o teor de 1 wt.% de PVB foi o teor minimo
necessario para dar origem a uma elevada quantidade de granulos cujos tamanhos
estavam dentro do intervalo adequado para granulagéo (50-500um). Os granulos

obtidos estao retratados na imagem de MEV na Figura 99.
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Algumas amostras de p6 composito Fe + NbN foram sinterizadas no reator a

plasma, usando atmosfera de um torr de gas nitrogénio. O restante dos parametros

foi idéntico ao ciclo de preparacdo do Fea2Nb. Foi, no entanto, observado que a

amostras tiveram reducédo de massa significativa, conforme listado na Tabela 29.

Tabela 29 — Perda de massa e porosidade das amostras de pé compdsito de Fe +

NbN sinterizadas no reator a plasma.

Porosidade a Verde (%) Porosidade Sinterizada (%) Perda de massa (%)

50,25 27,70 -3,96
42,13 20,81 -3,14
37,90 14,63 -2,08
38,84 16,40 -2,16
38,05 15,72 -2,28
34,37 14,38 -1,76
38,33 15,23 -2,20
38,04 14,96 -2,22
37,75 13,91 -2,31
38,38 17,62 -0,76
39,71 17,60 -0,81
38,95 18,21 -0,67

Fonte: elaborado pela autora.

A hipétese foi de que a atmosfera do reator, independentemente dos

parametros de plasma, atuou como um forno a vacuo, ja que as amostras se

encontram em potencial flutuante e as espécies reativas do plasma ndo séao

direcionadas para a mesma. A estabilidade dos nitretos € muito sensivel a pressao

atmosférica e vacuo favorece a decomposi¢ao prematura do nitreto em N2 + metal.

Para quantificar esse efeito, foi feita uma simulacdo do percentual de NbN presente

em func¢ao da temperatura para uma pressao de 1 Torr de nitrogénio. De acordo com
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a simulacao, o NbN perde muita estabilidade perto de 1300 °C, e a fragao de nitretos
diminui para menos de 15 wt.%. Assim, a simulagao ajuda a validar a hipétese de que
a sinterizacdo no reator a plasma em potencial flutuante dos pds compdsitos
reforcados por nitreto de niébio causa decomposi¢cdo dos mesmos e que esta € a
causa para a perda de massa medida nas amostras sinterizadas em relacdo as

amostras verdes.

Figura 100 — Teor de NbN em fungao da temperatura em um sistema contendo Fe +
Nb + N nas proporgdes dos pdés compdsitos desenvolvidos nesse trabalho. A

pressao foi fixa em 1 Torr, que é o nivel de vacuo dentro do reator.
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Fonte: elaborado pela autora.

Na Tabela 29 pode-se inclusive observar que as amostras mais porosas apresentam
perda de massa mais expressiva, provavelmente devido a maior area exposta a
atmosfera, que por usa vez faz com que a reagdo de decomposi¢cao ocorra mais
rapido.

A hipotese da desnitretagdo também se confirma pela imagem de MEV da
Figura 101, na qual estao evidenciadas regides que perderam nitrogénio e voltaram a
ser compostas por Fez2Nb. Essas regides estdo localizadas ao redor dos poros, e

perdem nitrogénio primeiro pois estdo em contato com a atmosfera.



226

Figura 101 — Imagem de MEV de uma das amostras de Fe + NbN que foi sinterizada
no reator a plasma. Por meio de medidas de EDS, foi possivel confirmar que as
regides 1, 2 e 3 correspondem, respectivamente, a NbN, Fe2Nb e Fe.

SEM HV: 15.0 kV WD: 10.13 mm VEGA3 TESCAN
SEM MAG: 5.00 kx Det: BSE

View field: 55.4 ym  Date(m/d/y): 08/10/22 Performance in nanospace

Fonte: elaborado pela autora.
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APENDICE E - Nitretacdo com ureia

Além dos ensaios usando apenas atmosfera de nitrogénio, foi primeiramente
feito um ensaio de termogravimetria com ureia misturada ao p6 de Fe2Nb, na tentativa
aumentar o potencial nitretante e reduzir o tempo e temperatura da reacao in situ. O
teor de ureia foi calculado considerando que a mesma contém 46,7 wt.% de nitrogénio.
Foram, portanto, adicionados ~18 wt.% de ureia. Na curva de termogravimetria da
Figura 102, é possivel verificar que a massa total de ureia foi perdida antes de 400 °C.
Conforme discutido na secéo 2.4.1, a ureia perdeu seu potencial nitretante devido a
decomposicdo muito antes que a formacao do nitreto pudesse ultrapassar a barreira
de ativacao e/ou se tornasse cineticamente viavel.

Nesse ensaio, € possivel observar ganho de massa do material a partir de
600 °C. O ensaio de nitretagcao desse po foi feito antes dos testes de nitretagdo com
N2. Na verdade, esse ensaio possibilitou verificar que seria possivel nitretar a amostra
usando apenas gas nitrogénio. Este ensaio de termogravimetria havia sido feito em
um equipamento mais simples e de menor estanqueidade, de modo que deve haver
contaminagao de oxigénio na atmosfera de N2 que justifica a obtengdo de um ganho

de massa cerca de 2% maior que o obtido nos outros ensaios de termogravimetria.

Figura 102 — Curva de termogravimetria da amostra de Fe2Nb misturado com ureia.
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Fonte: elaborado pela autora




228

APENDICE F - Difratograma de Raios-X dos pés sinterizados

Figura 103 — Difratograma do compactado do p6 de Fe + NbN 1000 °C sinterizado a

1400 °C
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 104 — Difratograma do compactado do pé de Fe + NbN 1000 °C + 1 wt.% C
sinterizado a 1400 °C
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 105 — Difratograma do compactado do p6 de Fe + NbN 850 °C sinterizado a

1400 °C
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Fonte: elaborado pela autora.
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Figura 106 — Difratograma do compactado de p6 de Fe + NbN 850 °C + 1 wt.% C
sinterizado a 1400 °C
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Fonte: elaborado pela autora.

Figura 107 — Difratograma do compactado de p6 de Fe + NbC 1150 °C sinterizado a
1400 °C
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Fonte: elaborado pela autora.
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ANEXO A - Anterioriedade

Schramm Deschamps et al. (2022) fez uma revisao sistematica da literatura do
tema "MMCs de matriz ferrosa fabricados via metalurgia do p6”. Os parametros

bibliométricos se encontral listados abaixo:

Base de dados: Scopus

Ultima data de atualizagéo da busca: 13/05/2022

Campos de busca: Titulo, resumo ou palavras-chave;

OBS: Resumos expandidos, anais de congressos e artigos disponiveis
exclusivamente em linguas que nao inglés e portugués foram removidos;

Query: TITLE-ABS-KEY ( ( iron OR steel OR Fe ) W/3 ( matrix OR ( dispers*
AND strength* ) OR composite OR nanocomposite OR cermet ) AND ( sinter* OR
"powder metallurgy" OR pm OR mim OR "injection mould" OR sps OR hp OR hip )
AND ( "in situ" OR "in-situ" OR insitu OR "reactive sintering" OR "diffusion alloying" ) )
AND ( EXCLUDE ( DOCTYPE , "cp" ) OR EXCLUDE ( DOCTYPE, "cr"))

O resultado da filtragem da base de dados se encontra disposto na Tabela 30.

Tabela 30 — Compdésitos de matriz ferrosa obtidos in situ via metalurgia do p6.
Método de

Matriz Reforco Matérias Primas Ref.
Processamento
) Sinterizagéo .
Fe (Ti,v)C ) Ti; Fe; FeV; C (FU; XU, 2010)
Convencional
Sinterizagao Fe; FeV; FeCr; JING; YISAN:;
Fe (TiV)C _ , (
Convencional FeMo; Ti; C YICHAO, 2008)
Sinterizacéao Fe; FeV; FeCr; WANG et al.,
Fe (Ti.V)C N , (WANG ota
Convencional FeMo; Ti; C 2007)
Sinterizacao Ti; Fe; Fe-V; Fe— ING: YISAN:
Fe (TiV)C ¢ (ING; VISAN;
Convencional Cr; Fe-Mo; C YICHAO, 2007)
CHEN et al.,
Fe(Al) Al2O3; FesAl Hot Pressing (HP) Fe-Al ( 201:) @
Sinterizagao
Fe Al:03; FeAl204 ¢ Fe-AlOs (GUPTA etal,
Convencional 2013)
Cr7Cs; Cr3Cy; Spark Plasma )
316L Steel s P 316L; PCS (GUAN etal.

Fe2Si Sintering (SPS) 2017)
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Método de
Matriz Reforgo Matérias Primas Ref.
Processamento
Spark Plasma GUAN et al.
316L Steel CrCs; FeSi bar 316L; PCS (GUAN etal.
Sintering (SPS) 2018)
Sinterizagéo
JIANG et al.,
HCWI Cr:Cs; TiC Convencional; Hot ~ HCWI; TiC; TisAICz ¢ 2025’) 2
Pressing (HP)
Sinterizacado ZHANG et al.,
Fe FesO4 ¢ Fe; O2 ( e
Convencional 2021b)
Sinterizagao
Fe Fe304 ) Fe; H20 (Ll etal., 2018)
Convencional
Sinterizagao MARINCA et al.,
Fe FesOs ¢ Fe; Fe20s ( e
Convencional 2014)
ZHANG et al.,
Fe FeAl,Os Hot Pressing (HP) ~ Fe; FexOs; AkOs 2021:) °
Sinterizagdo GUPTA et al.
Fe FeAl,Os ¢ Fe: Al,Os ( o
Convencional 2016)
Sinterizagéo GUPTA et al.
Fe FeAl:Os; Al,Os N Fe; Al20s ( e
Convencional 2013)
Hot Pressing (HP);
NAIR; HAMAMCI
Fe FeB; Fe2B Sinterizagéo Fe; B4C ( ’2020) ch
Convencional
Fe203; FeO; TiOz;
Sinterizacéo V20s; Al203; SiOz; ZHANG; FENG;
Fe(Mo) FeS; TiC; VC ) ) (
Convencional MgO; Fe; Graphite; SHUI, 2020)
MoS:>
Sinterizagéo
Fe(Cr,C) MzCs; TiC Convencional; Hot HCWI; TisAIC2 (Jl/\zf\(l)?git)al-,
Pressing (HP)
Fe.Si MRO-SIO Spark Plasma Fe.Si: MnO
e-Si nO-SiO- e-Si; MnO2
Sintering (SPS) (LU etal., 2021)
Sinterizagdo SHEN et al.,
Fe Mo(Ti)zFeB ¢ Mo; FeB; Fe: Ti (SHEN et
Convencional 2020)
Spark Plasma
Fe-Ni Nanodiamantes Fe30Ni; MWCNTs (ZHANG et al.,
Sintering (SPS) 2018)
Sinterizagéo (RASIB;
Fe NbC ) Fe; Nb; Graphite ZUHAILAWATI,
Convencional
2013)
] Spark Plasma ]
Fe TiB2 FeTi; FeB (LI et al., 2009a)

Sintering (SPS)
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Método de
Matriz Reforgo Matérias Primas Ref.
Processamento
Spark Plasma
Fe-Cr-Mn-Al TiB2 ] ) Cr; Fe; Mn; Al; Ti; B (LIU etal., 2021)
Sintering (SPS)
Spark Plasma
Sintering (SPS); - KIM:
Fe TiB2 9 (5PS) FeB: TiHz (CHO; FIM:
Sinterizacao CHUNG, 2019)
Convencional
Spark Plasma
Steel TiBz; TiC o FeoTi; B4C (Ll etal., 2011)
Sintering (SPS)
. . Spark Plasma ]
Steel TiBz; TiC S FeTi; BaC (Ll etal., 2010)
Sintering (SPS)
Sinterizagao 465 stainless steel;
Steel TiBz; TiC (AKHTAR, 2008)
Convencional FeB; Ti; C
Sinterizagao 465 stainless steel;
Fe/Steel TiB2; TiC ) ] (AKHTAR, 2007)
Convencional FeB; Ti; C
Sinterizacao AKHTAR:
Fe TiBz; TiC ¢ Ti; C; FeB ( :
Convencional HASAN, 2008)
Sinterizagéo
Steel TiC Convencional; Hot Fe; TiH2; C (LEE et al., 2018a)
Isostatic Press (HIP)
Sinterizagao Fe203; TiOz; (MORADI
Fe TiC ) ) GHIASABADI;
Convencional Graphite RAYGAN, 2012)
Sinterizagéo (WANG JING;
Fe TiC ) Fe; Ti; C WANG YISAN,
Convencional 2007)
Fe304; FeTiOs;
Sinterizacao Al203; SiO2; MgO;
Fe TiC (ZHAI et al., 2019)
Convencional CaO; Fe; La20s;
Ce02; Graphite
Sinterizagao Fe; Ti; Mo; Ni; Cu;
Fe(Ni, Mo, C) TiC ) ) (LIU et al., 2016)
Convencional Graphite
Sinterizagéo WAN l.
Fe TiC ¢ FeTi70; Sucrose L neetal,
Convencional 2015)
Hot Isostatic Graphite: Steel
rapnite; oteel; BERNS;
Fe TiC Pressing (HIP); Hot P (
FeTi; WCI WEWERS, 2001)
Pressing (HP)
Sinterizagdo
Fe TiC ¢ FeTiOs; Graphite ~ (MOJISOLAetal.,

Convencional

2019)
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Método de
Matriz Reforgo Matérias Primas Ref.
Processamento
Sinterizacao 465 stainless steel; FARID et al.
Steel TiC; TiB2 ¢ (FARID etal,
Convencional FeB; Ti; C 2007b)
Spark Plasma
Sintering (SPS); TANG et al.,
Fe TiN 9(5PS) Fe(Cr,Ni, Ti); N2 (TANG eta
Sinterizagao 2009)
Convencional
Spark Plasma
Steel TiN; TiB2 o FeTi; BN (ZENG, 2015a)
Sintering (SPS)
Hot Isostati X4CrMoV15-1;
ot Isostatic WEBER; BERNS
Steel TiN; VN FeTi; X4CrMo15-1; ( ' '
Pressing (HIP) _ 2007)
FeV; Graphite; N2
Sinterizagao 10.1002/ .20
Fe(CrV) V3Ba; VeCr _ FeV: C; Fe45 mawe
Convencional 2000216
Sinterizagéo Fe; FeV; FeCr; WANG: FU,
Fe(Cr,Mo) VC ) (
Convencional FeMo; C 2014)
WC; FeaWsC; Spark Plasma ZHANG et al.
Fe .p ] Fe; Cu; W; C ( e
W2C Sintering (SPS) 2017d)
WC; W2C; Spark Plasma
Fe Fe; C; W; Cu; WC  (ZHANG etal,
FesWsC Sintering (SPS) 2017¢)
Sinterizagéo (JHA et al., 2014;
Fe ZrOg; ZreFesO ) Fe; ZrOz ZHANG et al.,
Convencional 2017¢)

Fonte: (SCHRAMM DESCHAMPS et al., 2022).

Também foi analisada a totalidade dos artigos sobre compédsitos de matriz
ferrosa reforgados por NbC e/ou NbN , por qualquer rota —reacao de pd6 solto,

metalurgia do po, fundi¢ao, cladding, etc— desde que sejam feitos in situ. Foi utilizada
a seguinte query no Scopus:

Base de dados: Scopus

Ultima data de atualizacdo da busca: 13/05/2022

Campos de busca: Titulo, resumo ou palavras-chave;

OBS: Resumos expandidos, anais de congressos e artigos disponiveis

exclusivamente em linguas que nao inglés e portugués foram removidos;
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Query: TITLE-ABS-KEY (  ( "niobium carbide" OR  "niobium
nitride" OR nbc OR nbn ) AND ( iron OR fe OR ferrous OR steel OR feal
) AND (mmc OR mmnc OR reinforc* OR "matrix composite” OR "matrix nano-
composite" OR "matrix nanocomposite” OR cermet ) AND (
precipita® OR reacti* OR "in situ" OR insitu OR "in-situ" ) ) AND ( EXCLUDE (
DOCTYPE , "cp" ) OR EXCLUDE ( DOCTYPE , "cr" ) ) AND ( LIMIT-TO (
LANGUAGE , "English"))

Os resultados da filtragem se encontram nas Tabelas 31 ,32 e 33

Tabela 31 — Compdsitos Fe + NbC e/ou NbN produzidos in situ por qualquer técnica
usando qualquer matéria prima.

Teor de NbC Rota Titulo Ref

Effects of soaking time on the

microstructure and mechanical properties of

Difusdo em
- Nb-NbC/Fe core-shell rod-reinforced cast-  (ZHONG et al., 2020b)

estado solido ) . ) )
iron-matrix composite fabricated through

two-step in situ solid-phase diffusion

o In situ fabricated metal-carbide with core—
Difusdo em
- . shell structure for high impact-toughness (ZHONG et al., 2019a)
estado sodlido ) ] )
iron-matrix composite

Investigation on the relationship between

Welding NbC and wear-resistance of Fe matrix
~4.5 wt.% (ZHAO et al., 2018)
deposition composite coatings with different C
contents
Difusa Mechanical Properties and Tribological
ifusdo em CAl; ZHONG; XU,
- . Behavior of In Situ NbC/Fe Surface (
estado solido ) 2017)
Composites

Kinetics of niobium carbide reinforced
- - (CAl et al., 2015a)

composite coating produced in situ

A novel iron matrix composite fabricated by
two-step in situ reaction: Microstructure,
- - formation mechanism and mechanical (BAl et al., 2021c)

properties

Teor de NbC Rota Titulo Ref
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Precipitation of niobium nitrides in a high

nitrogen HSLA steel

(CAMPILLO et al.,
1989)

Difusdo em

estado solido

Wear mechanism and nanoscratch
properties of an NbC enhancement layer
with a high volume fraction of submicron

structures on an iron-based surface

(ZHAO et al., 2019c)

até 28 wt.%

In situ NbC particulate-reinforced iron
matrix composite: Microstructure and

abrasive wear characteristics

(ZHONG; XU; YE,
2012a)

Study on NbC patrticulate-reinforced iron

matrix composite produced in situ

(ZHONG et al., 2011)

Fabrication and wear properties of Fe3Al-

~3 wt.% - ) (ITOl et al., 2010)
based composites
In situ carbothermic reduction of a ferro-
tentou ~20% columbite concentrate in the recovery of Nb (MUDZANAPABWE;
- ) _ ) CHINYAMAKOBVU;
NbC + TaC and Ta as metal matrix composite from tin SIMBI, 20042)
smelting slag waste dump
Microstructures and mechanical
properties of in-situ FeCrNiCu high entropy
até 10% - (WU et al., 2020b)
alloy matrix composites reinforced with NbC
particles
In-situ formation behavior of NbC-
20 wt.% cladding ) ] ) (CAO et al., 2015a)
reinforced Fe-based laser cladding coatings
In-situ NbC reinforced Fe-based
- cladding coating by laser cladding: Simulation and (CHEN et al., 2021b)

experiment

Fonte: elaborado pela autora.

Tabela 32 — Compdsitos de Fe + NbC e/ou NbN produzidos in situ usando

ferroniodbio.
Teor de Método de
Nome Ref
NbC Fabricagido
Fabrication and characterization of microstructure of
KAN et al.,
27 % fundigao stainless steel matrix composites containing up to 25 vol% ( 201:;
NbC
) Growth Characteristics and Reinforcing Behavior of In-situ (LI; LEI;
até 30% cladding ) ] )
NbCp in Laser Cladded Fe-based Composite Coating FU, 2015b)
Teor de Método de
Nome Ref
NbC Fabricagiao
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Laser cladding in-situ NbC patrticle reinforced Fe-based (LI; LEI;
10% cladding ) ] ) ] »
composite coatings with rare earth oxide addition FU, 2014c)
Growth mechanism, distribution characteristics and
LI; LEI;
até 15% cladding reinforcing behavior of (Ti, Nb)C particle in laser cladded FL(J 2014a)
s a
Fe-based composite coating
50, coating/arc Heterogeneous nuclei effect of MgAl 2 O 4 on NbC in Fe (ZHAO et
° welding matrix MMC coating al., 2019a)
] Micro-properties of (Nb,M)C carbide (M= V, Mo, W and Cr)
coating/arc S ) ) ) . (ZHAO et
5% i and precipitation behavior of (Nb,V)C in carbide reinforced
welding

al., 2019b)
coating

Fonte: elaborado pela autora.

Tabela 33 — Compdsitos de Fe + NbC e/ou NbN produzidos in situ por metalurgia do
po ou tratamento térmico de pos.

Feito partir Teor de

de FeNb? NbC* Name Ref
Preparation of in situ and ex situ reinforced Fe-
néo 5 wt.% 10Cr-1Cu-1Ni-1Mo-2C containing NbC particles (LI et al., 2015b)
by milling and hot pressing
Fabrication and characterization of in-situ
nao 20 wt.% synthesis of niobium carbide reinforced iron (ZUHAILAWATI, [s.d.])
composite by mechanical alloying
Carbothermic reduction as a potential means for
nao 15 wt. % the direct production of Fe-WC and Fe-TaC, NbC CS:?;\TT;:(Z)T:};;)
metal-matrix composites
Reacao de

In situ formation of Fe-NbC/C composite powders

GILLIARD; PIERINI;
po por via 50 wt. % from solution-derived precursors by a gas (

ALCONCHEL, 2014a)
umida reduction-carburization process

Fonte: elaborado pela autora.
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