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RESUMO 

 

Os compósitos de matriz metálica são materiais avançados que oferecem alta 
dureza, resistência ao desgaste e tenacidade, devido à combinação de matriz dúctil 
com reforços cerâmicos de alta dureza. Este trabalho propõe a adição de níquel ao 
compósito de matriz ferrosa reforçado por partículas de carbeto de nióbio formados 
in situ desenvolvido previamente no Labmat, a fim de alterar a microestrutura da 
matriz. Através de simulações termodinâmicas, foram propostas duas rotas de 
fabricação do compósito, a primeira denominada Rota Direta e que consiste na 
adição de níquel e grafite simultaneamente ao intermetálico Fe2Nb, e a rota Indireta, 
que propõe a fabricação de intermetálicos do tipo (Fe1-xNix)2Nb, que posteriormente 
são misturados ao grafite e sinterizados. Conforme apontado pelos resultados das 
simulações para a difusão do níquel em matriz ferrosa, as amostras fabricadas pela 
rota direta não apresentaram homogeneização do níquel, havendo áreas desse 
metal não dissolvido, o que levou ao descarte dessa rota. Pela Rota Indireta, foram 
fabricadas amostras com 5%, 10%, 15%, 20% e 30% de níquel na matriz, e com teor 
total de carbono de 4,5%, 5%, 5,5%, 6% e 6,5%. Após sinterização em uma hora a 
1150 °C, houve conversão completa dos intermetálicos em matriz e reforços, 
resultado obtido através de difratometria de raios-X. As amostras com teores de 
níquel inferiores à 20% e entre 4,5% e 6,5% de carbono apresentaram matriz 
ferrítica ou martensítica, assim como as amostras com 20% de níquel e menos de 
6% de carbono, enquanto as amostras com 20% de níquel e 6% e 6,5% de carbono 
e as com 30% de níquel e 4,5% a 6,5% de carbono apresentaram matriz 
predominantemente austenítica. Devido à dificuldade em se caracterizar as 
amostras por microscopia, foi feito o ensaio de dilatometria das amostras já 
sinterizadas a fim de se identificar a possível ocorrência de transformação 
martensítica, que foi identificada em todas as amostras que não apresentaram 
austenita. A dureza e microdureza das amostras foram negativamente influenciadas 
pela alta porosidade das amostras (entre 30% e 40%), que expandiram após a 
sinterização, embora seja possível destacar a amostra com 20% Ni e 4,5% C, que 
apresentou 669 ± 223 HV0,2kgf e a amostra com 20% Ni e 6% C, que apresentou 633 
± 281 HV0,2kgf. Devido à característica do material em expandir durante a 
sinterização, foi feita uma tentativa de formar os reforços sem a compactação do pó, 
em uma composição de 20% Ni 6,5% C (matriz austenítica). Essa tentativa foi bem-
sucedida, com resultado de DRX indicando que foi feita a conversão completa do 
intermetálico em matriz e reforços. Esse pó reagido foi então compactado e 
sinterizado por uma hora a 1150 °C. Em comparação com as amostras compactadas 
antes da formação dos carbetos, esse processo promoveu a diminuição da 
porosidade de 40% para 25% e alteração da dureza de 606 ± 297 HV0,2 para 508 ± 
100 HV0,2. Embora o material ainda necessite de aprimoramento para ser usado em 
aplicações de engenharia, os resultados indicam seu potencial em ser um produto 
de alto valor agregado. 

 
Palavras-chave: Metalurgia do pó; Compósito de matriz metálica; Formação in situ; 
carbeto de nióbio. 

 



ABSTRACT 

 
Metal matrix composites are a class of advanced materials that offers high hardness, 
wear resistance and toughness, which occurs by combining a ductile matrix with hard 
ceramic reinforcements. The present work proposes the addition of nickel to the 
ferrous matrix composite reinforced by in situ formed niobium carbide particles 
previously developed at Labmat, in order to change the matrix microstructure. 
Through thermodynamic simulations, two manufacturing routes were proposed for 
the composite, the first being called the Direct Route, which consists of the addition 
of nickel and graphite powders simultaneously to the Fe2Nb intermetallic, and the 
Indirect Route, which proposes the manufacturing of intermetallics of the type (Fe1-

xNix)2Nb, which are later mixed with graphite powder and sintered. As pointed out by 
the results of the simulations for the diffusion of nickel in ferrous matrix, the samples 
manufactured by the Direct Route did not present nickel homogenization, with areas 
of this undissolved metal, which led to the rejection of this route. Through the Indirect 
Route, samples were manufactured with 5%, 10%, 15%, 20% and 30% of nickel in 
the matrix, and with a total carbon content of 4.5%, 5%, 5.5%, 6% and 6.5%. After 
sintering for one hour at 1150 °C, there was complete conversion of the intermetallics 
into matrix and reinforcements, a result obtained through X-ray diffractometry. The 
samples with nickel contents lower than 20% and 4,5% to 6,5% of carbon showed 
ferritic or martensitic matrix, as well as the samples with 20% Ni and less than 6% C, 
while the samples with 20% nickel and 6% and 6.5% carbon, as well as samples with 
30% nickel and 4.5% to 6.5% carbon showed predominantly austenitic matrix. Due to 
the difficulty in characterizing the samples by microscopy, the dilatometry test was 
performed on the samples already sintered in order to identify the occurrence of 
martensitic transformation with slow cooling, which was identified in every non-
austenitic sample. The hardness and microhardness of the samples were negatively 
influenced by the high porosity of the samples (between 30% and 40%), which 
expanded after sintering, although it is possible to highlight the sample with 20% Ni 
and 4.5% C, which showed 669 ± 223 HV0.2kgf and the sample with 20% Ni and 6% 
C, which showed 633 ± 281 HV0.2kgf. Due to the material's characteristic of 
expanding during sintering, an attempt was made to generate the reinforcements 
without powder compaction, in a composition of 20% Ni 6.5% C (austenitic matrix). 
This attempt was successful, with XRD results indicating that a complete conversion 
of the intermetallic to matrix and reinforcements was achieved. This reacted powder 
was then compacted and sintered for one hour at 1150 °C. In comparison with 
samples compacted before the formation of carbides, this process promoted a 
decrease in porosity from 40% to 25% and a decrease in hardness from 606 ± 297 
HV0.2kgf to 508 ± 100 HV0.2kgf. Although the material still needs improvements to be 
used in engineering applications, the results indicate its potential to be a high valued 
product. 

 
Keywords: Powder metallurgy; Metal matrix composite; In situ formation; Niobium 
carbide. 
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  INTRODUÇÃO 

 

O nióbio é um caso excepcional de metal cuja produção é dominada quase 

que exclusivamente pelo Brasil, sendo o país responsável por 91% da produção 

mundial, seguido pelo Canadá, que detêm apenas 8% do mercado. A maior parte do 

consumo de nióbio está relacionada aos aços de alta resistência e baixa liga (81%) e 

superligas (19%). Com o período pandêmico vivido em 2020, o consumo de nióbio 

caiu em muitos países devido às reduções na produção de aços, na China, em 

especial, houve uma queda de 36% da importação de ferronióbio, enquanto as 

importações de ferrovanádio, usado em substituição ao primeiro, subiram 700%. Foi 

constatada ainda a diminuição de 35% das exportações brasileiras de nióbio nos 

primeiros 9 meses de 2020 quando comparado ao mesmo período de 2019, 

afetando negativamente um mercado de 280 milhões de dólares apenas nos 

Estados Unidos (U.S. GEOLOGY SURVEYS, 2021).  

Diante desses dados, fica evidente a necessidade de se encontrar outras 

aplicações para o nióbio, uma potencial fonte de receitas para o país. Uma 

alternativa para expandir o uso desse elemento seria a propagação do uso do 

carbeto de nióbio (NbC) como partícula de reforço em materiais compósitos de 

matriz metálica (MMCs, do inglês Metal Matrix Composites), classe de materiais que 

surgiu para suprir as necessidades de materiais que combinem alta dureza, 

resistência ao desgaste e tenacidade (MIRACLE,2005).  

Os integrantes dessa classe de materiais podem ser fabricados de duas 

maneiras: a primeira, denominada ex situ, é caracterizada pela adição das partículas 

de reforço já prontas à matriz, seja essa última sólida ou líquida. As técnicas in situ, 

por outro lado, envolvem a formação das partículas de reforço por reações durante a 

fabricação do material, de forma que os reforços se formam dentro da matriz e 

nunca existiram fora dela. Normalmente, essa última possibilita precipitados mais 

finos e menos aglomerados, além de evitar problemas de interface que podem 

ocorrer por incompatibilidades entre a matriz e os reforços, devido à baixa 

molhabilidade entre os componentes, por exemplo (CHAWLA; CHAWLA, 2006). 

Vários estudos foram desenvolvidos sobre o uso de NbC como reforço em 

compósitos de matriz de cobre, principalmente para aplicações em equipamentos de 

contato elétrico que necessitam de maior resistência ao desgaste (BIAN et al., 2021; 

ZENG et al., 2017). No entanto, de acordo com a consulta à literatura, poucos 
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grupos de pesquisadores conseguiram a formação de partículas de carbeto de 

nióbio finas e homogeneamente dispersas pela matriz. Estes estudos conseguiram 

esses resultados através do uso de partículas de reforço formadas in situ, para 

compósitos de matriz de cobre (ZUHAILAWATI; YONG, 2009), em matriz ferro-

alumínio (FRANCO et al., 2015) e ferrosa (AVILA, 2020). 

O trabalho desenvolvido por Avila (2020) se destaca pelo desenvolvimento 

de um compósito de matriz ferrosa reforçado por partículas de NbC formadas in situ 

durante a sinterização. O compósito proposto foi fabricado a partir do processo de 

carbonetação do pó do composto intermetálico Fe2Nb, e apresentou alta dureza, 

superior à 900 HV, com uma matriz que se assemelha à um aço-carbono. Apesar da 

alta dureza do compósito proposto por Avila (2020), os sinterizados apresentaram 

alta porosidade (maior que 16% mesmo nas amostras que apresentaram formação 

de fase líquida durante a sinterização). 

O presente trabalho propõe a continuação do estudo realizado por Avila 

(2020), através da otimização do compósito de matriz ferrosa reforçado por 

partículas de NbC, pela adição de níquel à matriz, dado a característica conhecida 

desse elemento em proporcionar o controle sobre a microestrutura. Para obter esses 

resultados, o sistema ferro-nióbio-carbono-níquel será estudado por meio de 

simulações termodinâmicas, que irão fornecer os parâmetros para a fabricação de 

amostras. Em seguida, as amostras serão caracterizadas. 
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 OBJETIVOS 

 

O objetivo geral do trabalho é produzir um compósito de matriz ferro-

carbono-níquel, com controle sobre a microestrutura da matriz, reforçada por 

partículas de carbeto de nióbio com distribuição homogênea. Os objetivos 

específicos são: 

 

a) Definir as composições necessárias para obtenção de compósitos 

com três opções de matriz: ferrítica, austenítica e martensítica; 

b) Otimizar os parâmetros de processo para diminuir os efeitos 

negativos encontrados nos trabalhos anteriores (formação de fase 

líquida durante a sinterização, crescimento dos carbetos e alta 

porosidade das amostras); 

c) Caracterizar e estudar a microestrutura e a dureza do material 

desenvolvido. 
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  REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

Nesse capítulo encontra-se uma breve revisão de conceitos fundamentais 

para o desenvolvimento do trabalho proposto. A Seção 2.1 e suas subseções irão 

discutir as principais informações referentes aos compósitos de matriz metálica, 

enquanto a Seção 2.2 apresenta os principais conceitos relacionados à metalurgia 

do Pó e a Seção 2.3 versa sobre os métodos de termodinâmica computacional 

usados nesse trabalho. Na Seção 2.4 serão apresentadas as características dos 

elementos utilizados nesse trabalho, enquanto a Seção 2.5 contém a conclusão 

referente à Revisão Bibliográfica realizada nesse trabalho. 

 

 

 COMPÓSITOS DE MATRIZ METÁLICA 

 

Os compósitos de matriz metálica são uma classe de materiais avançados, 

sendo objeto de amplas pesquisas durante as últimas décadas. Embora o conceito 

pareça amplo, uma definição simplificada os caracteriza como materiais que 

apresentam uma matriz metálica contínua, reforçada por partículas (comumente 

cerâmicas ou de materiais refratários) que não possuam solubilidade na matriz. Para 

ser classificado como um compósito de matriz metálica, deve haver no material uma 

distinção entre os componentes durante todo o processamento do material, o que 

exclui ligas eutéticas, com precipitados ou segregações. No caso de formação de 

um dos componentes in situ, o material pode ser considerado compósito caso a fase 

formada não se dissolva novamente na matriz ao longo de sua fabricação 

(CHAWLA, CHAWLA, 2006; EVANS; MARCHI; MORTENSEN, 2003). 

Esses materiais podem ser classificados de acordo com sua matriz, o tipo de 

reforço e o método de fabricação. Dentre as opções de matriz, destacam-se os 

compósitos de baixa densidade e alta resistência, utilizados principalmente para 

aplicações aeroespaciais, que incluem compósitos de matriz de alumínio, magnésio 

ou titânio (PRATER, 2014; RAWAL, 2001; HAYAT et al., 2019; TIAN et al., 2021). 

Merecem destaque ainda os compósitos de matriz de cobre, utilizados em situações 

em que se necessita materiais de alta condutividade elétrica ou térmica e com 

resistência mecânica aprimorada (HERINGHAUS; SCHNEIDER-MUNTAU; 

GOTTSTEIN, 2003; CHEN et al., 2021; LI et al., 2021). 
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Os compósitos de matriz ferrosa apresentam custo mais baixo e propriedades 

mecânicas semelhantes ao cobalto, um elemento tradicionalmente usado como 

matriz para materiais para ferramentas de usinagem (SHI et al., 2021), além de 

melhor resistência à corrosão (ARISTIZABAL et al., 2011). Além de seu uso como 

ferramentas, esses materiais têm sido avaliados como substitutos para aços de ultra 

alta resistência em aplicações de componentes estruturais nas indústrias 

automotivas, aeroespacial e outras (GENÉE et al., 2021). Dentre as opções de 

partículas de reforço usadas, podem ser carbeto de titânio (PERMINOV et al., 2021), 

diboreto de titânio (GENÉE et al., 2021) e nanotubos de carbono (MEHER; SAHA; 

CHAIRA, 2021). 

Uma característica interessante relacionada aos compósitos de matriz ferrosa é 

a possibilidade de se obter uma quantidade de partículas de reforços (carbetos e 

nitretos) superior ao encontrado em aços de alta liga. Através do uso de técnicas de 

fabricação semelhantes às usadas em outros compósitos, é possível superar as 

dificuldades relacionadas à baixa solubilidade – mesmo em altas temperaturas – de 

carbetos e nitretos altamente estáveis, como os de nióbio, titânio e vanádio, que 

possuem solubilidade inferior a 1% a cerca de 1000 °C (HOUGHTON, 1993). 

Em relação ao tipo de reforço utilizado, os MMCs podem ser classificados de 

acordo com o formato, tamanho e composição dos reforços. Quanto ao formato dos 

reforços, esses podem ser divididos em três categorias: a Figura 1 (A) apresenta os 

reforços do tipo fibras longas, a Figura 1 (B) apresenta os reforços do tipo fibras 

curtas ou Whiskers e a Figura 1 (C) apresenta os reforços no formato de partículas 

(CLYNE, WITHERS, 1995). O tamanho dos reforços também pode ser usado para 

classificação, sendo os parâmetros o comprimento das fibras e tamanho das 

partículas. Há uma preferência para o uso de reforços com partículas, pois oferecem 

isotropia e maior facilidade de fabricação e manipulação do que as fibras (CHAWLA, 

CHAWLA, 2006; CASATI; VEDANI, 2014). 
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Figura 1: Formatos de reforços utilizados em MMCs, sendo (A) os reforços do tipo 

fibras contínuas, (B) as fibras curtas ou Whiskers e (C) os reforços no formato de 

partículas. 

 

Fonte: Adaptado de Nturanabo, Masu e Kirabira (2020). 

 

2.1.1 Propriedades Mecânicas 

 

A resistência mecânica de um material metálico está relacionada à dificuldade 

de propagação de discordâncias (CALLISTER, RETHWISCH, 2014). No caso dos 

MMCs, diversos modelos foram propostos para explicar como a movimentação de 

discordâncias é barrada. Os três principais mecanismos são o aumento da 

densidade de discordâncias, o mecanismo de Orowan e o refinamento de grão. 

O modelo que se baseia no aumento da densidade de discordâncias foi 

proposto por Ramakrishnan (1996), e sugere que o endurecimento se dá devido ao 

aumento da densidade de discordâncias gerado pela diferença entre os coeficientes 

de expansão térmica da matriz e dos reforços. Segundo esse modelo, quando o 

compósito esfria após a etapa de fabricação, a diferença entre a retração do reforço 

cerâmico e a matriz metálica faz com que o metal se deforme plasticamente e 

encrue, a fim de manter a continuidade na interface, o que aumenta a densidade de 

discordâncias na região e gera o endurecimento do compósito. As Equações 1 e 2 

apresentam os fatores usados para corrigir os valores para o limite de escoamento 

do compósito. 

 

𝑓𝑑 =
𝑘𝐺𝑚𝑏

𝜎𝑌𝑚
√
12∆𝑎∆𝑇𝑉𝑝

𝑏𝑑𝑝(1 − 𝑉𝑝)
  (1) 
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𝑓𝑙 =
1

2
𝑉𝑝′  (2) 

 

onde Fd é o fator de aumento do limite de escoamento do compósito devido ao 

aumento da densidade de discordâncias, k uma constante de valor próximo a 1,25, 

Gm o módulo de cisalhamento da matriz, b o vetor de burgers da discordância em 

movimentação da matriz, σYm a tensão de escoamento da matriz não reforçada, Δa a 

diferença entre os coeficientes de expansão térmica da matriz e do reforço, ΔT a 

diferença de temperatura entre o processamento e a ambiente, dp o tamanho médio 

de partícula dos reforços, Vp a fração volumétrica dos reforços e Fl o fator 

relacionado à transferência de carga. 

O mecanismo de Orowan, proposto por Zhang e Chen (2006), sugere uma 

explicação para a movimentação das discordâncias ao encontrar uma partícula 

cerâmica em seu caminho. Segundo esse mecanismo, ao encontrar uma partícula 

cerâmica, a discordância não consegue ultrapassá-la e precisa se curvar para 

continuar seu deslocamento, de forma que essa curvatura exija a aplicação de uma 

tensão extra. A Equação 3 apresenta o fator de Orowan. 

 

𝑓𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛 =
0,13𝐺𝑚𝑏

𝜆𝜎𝑌𝑚
ln
𝑟

𝑏
 

 
(3) 

 

onde fOrowan é o fator de endurecimento, λ o livre caminho médio entre as partículas 

de reforço e r o raio médio das partículas de reforço. As demais variáveis são as 

mesmas indicadas na Equação 1. 

Por sua vez, o modelo que versa sobre o efeito do refinamento de grão propõe 

que os reforços cerâmicos servem como barreiras para o crescimento de grão da 

matriz metálica, mesmo em altas temperaturas. Com a diminuição do tamanho dos 

grãos, há uma maior área total de contornos de grão, que atuam como barreiras 

para a movimentação das discordâncias ao exigir uma mudança de direção devido 

aos diferentes planos cristalográficos, além das descontinuidades entre os planos de 

escorregamento na região de contorno (SANATY-ZADEH, 2012). O fator associado, 

denominado fator de Hall-Petcher-Zener, está na Equação 4. 
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𝑓𝐻𝑎𝑙𝑙−𝑃𝑒𝑡𝑐ℎ−𝑍𝑒𝑛𝑒𝑟 =
𝐾𝐺𝑚
𝜎𝑌𝑚

√
3𝑏𝑉𝑝

4𝑑𝑝
 

 

(4) 

onde K é a constante da Equação de Hall-Petch e os demais termos correspondem 

aos mesmos das Equações 1 a 3. 

O modelo proposto por Mirza e Chen (2015) reuniu todos os efeitos citados e 

adicionaram a influência da porosidade resultante do processo de fabricação do 

material, sendo apresentado na Equação 5. 

 

𝜎𝑌𝑐 = 𝜎𝑌𝑚(1 + 𝑓𝑙)(1 + 𝑓𝑑)(1 + 𝑓𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛)(1 + 𝑓𝐻𝑎𝑙𝑙−𝑃𝑒𝑡𝑐ℎ−𝑍𝑒𝑛𝑒𝑟)(𝑒
−𝑛𝑝) (5) 

 

onde σYc é o limite de escoamento do compósito, P a fração volumétrica de poros e 

n uma constante correspondente ao formato dos poros. 

A análise das equações anteriores justifica os objetivos desse trabalho, de 

se aumentar a resistência mecânica do compósito através da mudança para uma 

matriz mais resistente e com redução da porosidade. A opção por uma matriz 

martensítica tem o potencial de elevar substancialmente a resistência mecânica do 

compósito, uma vez que que há uma relação direta entre os limites de escoamento 

do compósito e da matriz. Da mesma forma, a redução da porosidade, cujo efeito 

negativo é demonstrado na Equação 5, também aumenta a resistência mecânica do 

compósito. 

Porêm, por mais que a Equação 5 possa induzir a busca por uma matriz com 

alta resistência, esse efeito pode vir acompanhado de fragilidade devido à baixa 

tenacidade, o que limita substancialmente o espectro de aplicações do compósito 

desenvolvido. Dessa forma, justifica-se outro objetivo desse trabalho, de se obter um 

compósito de matriz austenítica, que deve oferecer elevada tenacidade e dureza 

aprimorada. 
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2.1.2 Fabricação 

 

Os métodos para fabricação de compósitos de matriz metálica podem ser 

divididos em dois grandes grupos: os métodos de processamento em estado líquido 

e os métodos de processamento em estado sólido. Os métodos de processamento 

em estado líquido podem ser subdivididos de acordo com a forma em que é feita a 

mistura entre a matriz metálica e os reforços, podendo ser por infiltração, dispersão, 

por spray ou in situ. Por sua vez, os processos que ocorrem no estado sólido podem 

ser subdivididos em processos de metalurgia do pó (ex situ ou in situ) e processos 

de adesão por difusão, onde são depositadas camadas alternadas do reforço e 

lâminas da matriz (SURESH; MORTENSEN; NEEDLEMAN, 1993). 

A formação dos reforços in situ apresenta uma série de vantagens sobre os 

métodos ex situ. Quando os reforços são adicionados já prontos à matriz, há uma 

tendência de que haja aglomeração das partículas, ou distribuição heterogênea 

indesejada ao longo do material. Podem ainda ocorrer defeitos relacionados às 

dificuldades de molhabilidade e adesão na interface com a matriz, que são 

influenciadas pela capacidade dos reforços de gerar conexões interfaciais entre o 

reforço e a matriz, seja por interações químicas ou travamento mecânico. Em 

compósitos ex situ, ainda pode ocorrer a presença de contaminantes, trincas, vazios, 

formação de intermetálicos e outros efeitos que interfiram negativamente na 

formação de uma interface resistente entre as fases (CHAWLA, CHAWLA, 2006). 

Por outro lado, a formação in situ promove uma distribuição mais homogênea 

dos reforços pela matriz, o que gera uma maior isotropia do material e evita o 

crescimento de grão em regiões com ausência de reforços, o que aumenta a dureza 

do material. A formação dos reforços durante o processo de fabricação também 

induz a formação de interfaces coerentes entre a matriz e as partículas, melhorando 

a resistência mecânica do material. Quando as partículas de reforço atingem uma 

escala nanométrica, os processos in situ são ainda mais recomendados, uma vez 

que partículas nanométricas tendem a se aglomerar com mais intensidade durante o 

processamento ex situ (AYAR; SUTARIA, 2020; ZUHAILAWATI; YONG, 2009; 

ZHOU et al., 2014). 

A metalurgia do pó é uma escolha promissora para a manufatura de MMCs 

com reforços formados in situ. Apesar das melhorias obtidas na obtenção de 

reforços in situ (JIANG et al., 2020; MANDAL; DAS; DAS, 2016; XUE et al., 2015), 
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muitos autores recorrem ao uso de Mechanical Alloying e moagem de alta energia 

(ZUHAILAWATI; MAHANI, 2009; MIKLASZEWSKI et al., 2017; CABALLERO et al., 

2018), métodos que usam a energia cinética da moagem para distribuir os reforços 

duros pela matriz dúctil, promovendo a ligação entre eles através de solda a frio 

(cold welding). O trabalho de Zuhailawati e Mahani (2009), por exemplo, usa a 

moagem de alta energia para distribuir nióbio e carbono homogeneamente por uma 

matriz de cobre, com posterior sinterização para formação dos reforços in situ. Esse 

exemplo reflete a capacidade desse método de moagem de promover a distribuição 

fina de um ou mais componentes precursores pela matriz dúctil, sendo que os 

reforços de fato se formarão após a sinterização. 

Apesar de promover uma distribuição fina de partículas de reforço pela matriz, 

a moagem de alta energia e mechanical alloying necessitam de longos tempos de 

processamento e equipamentos mais apropriados para uso em escala laboratorial, o 

que dificulta a replicação em escala industrial. Por outro lado, o processo proposto 

por Avila (2020) não necessita de nenhum método que fuja dos processos rotineiros 

dentro da metalurgia do pó. 

A Figura 2, adaptada de Jiang et al. (2020), apresenta uma comparação entre 

compósitos de matriz de ferro fundido de alto cromo, reforçados por partículas de 

TiC adicionadas ex situ (a) e in situ (b). As amostras com reforços formados in situ 

foram fabricadas através da moagem por 10 h em moinho de bolas do pó de Ti3AlC2 

com o pó do ferro fundido de alto cromo, enquanto as amostras com reforços 

formados ex situ foram fabricadas pelo mesmo método de moagem, mas com o pó 

de TiC adicionado ao pó de ferro fundido. A amostra reforçada in situ apresentou 

maior homogeneidade na distribuição dos reforços, assim como a formação de 

partículas menores, o que é mais desejável para atingir melhores propriedades 

mecânicas. A amostra com reforços ex situ apresentou ainda poros maiores e 

localizados na interface entre reforços e matriz, o que ocorre devido às falhas na 

molhabilidade entre reforços e matriz. 
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Figura 2: Microestrutura de um MMC com partículas de reforço formadas ex situ (a) 

e in situ (b). 

 

Fonte: Adaptado de Jiang et al (2020). 

 

2.1.3 Compósitos de matriz ferrosa 

 

Além do baixo custo, uma das vantagens de se usar uma matriz ferrosa é a 

facilidade em se dimensionar as propriedades mecânicas da matriz, sendo as ligas 

ferrosas amplamente estudadas e conhecidas. Dessa forma, a matriz pode ser 

escolhida de forma a apresentar características específicas, como o uso de uma 

matriz de aço inoxidável para se obter um compósito com resistência à corrosão 

(ZHANG; KOVACEVIC, 2019) ou ainda o uso de uma matriz com alta 

temperabilidade (WEBER; BERNS, 2007), a fim de se obter um compósito de dureza 

elevada. 

Em relação aos reforços usados nos compósitos de matriz ferrosa, existe na 

literatura uma gama de estudos que obtiveram êxito em fabricar reforços formados in 

situ. Weber e Berns (2007) utilizaram-se de hot isostatic pressing para gerar reforços 

de TiN e VN formados in situ em uma matriz temperável de aço inoxidável ferrítico, a 

fim de gerar um compósito com alta resistência à corrosão e desgaste. No estudo de 

Srivastava e Das (2010), foram obtidos reforços formados in situ do tipo TiC e 

(Ti,W)C por métodos convencionais de fundição, em uma matriz de aço inoxidável 

austenítico. Tanaka e Saito (1999), por sua vez, utilizaram a mistura dos pós de 

ferrotitânio e ferroboro ao pó de aço inoxidável AISI430 para gerar um compósito de 

matriz de aço de alta resistência mecânica reforçado com partículas de TiB2 geradas 

in situ, formadas durante a sinterização em forno a vácuo a 1250 °C. O trabalho de 
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Zhang et al. (2017) utilizou a mistura de pós elementares de tungstênio, ferro, 

carbono e cobre para gerar uma matriz perlítica reforçada por partículas de WC, 

após moagem de alta energia e sinterização por spark plasma sintering (SPS). 

Alguns autores se utilizam ainda de uma combinação de reforços, como o trabalho 

de Farid et al. (2007), que obteve uma matriz de aço inoxidável reforçada com 

partículas formadas in situ de TiC e TiB2, ao misturar pó de aço inoxidável AISI465 

com os pós elementares de titânio e carbono e de boreto de ferro.  

 

2.1.3.1 Compósitos de matriz ferrosa reforçada por carbetos de nióbio formado 

in situ.  

 

A principal referência para o presente estudo foi o trabalho desenvolvido por 

Avila (2020). Nesse trabalho, o autor partiu do ferronióbio comercial, para então 

obter o composto intermetálico Fe2Nb e em seguida, após a mistura com carbono 

grafite, obter o compósito de matriz metálica reforçado por partículas de carbeto de 

nióbio formadas in situ. O autor iniciou seu estudo com um design teórico, em que a 

análise termodinâmica do sistema proposto indicou que o Fe2Nb reagiria com o 

carbono e formaria ferro e carbeto de nióbio. 

Em relação aos resultados experimentais obtidos por Avila (2020), merece 

destaque as temperaturas de processamento, em que foi apontado que a reação 

completa do Fe2Nb para a formação de ferro e dos carbetos só ocorre a partir de 

1150 °C. A faixa de composições testadas, de 5,5% a 7,5% de carbono (em massa), 

se refletiu diretamente sobre a microestrutura da matriz, que se apresentou como 

um aço carbono, variando de microestrutura ferrítica para os menores teores de 

carbono, passando para perlítica e apresentando a presença de grafita em teores 

mais elevados. A combinação de alto teor de carbono e temperaturas mais altas de 

processamento também resultou na formação de fase líquida em algumas amostras, 

o que contribuiu para aumentar a densificação do compósito. 

Quanto aos resultados para as propriedades do compósito, a porosidade das 

amostras chegou à 40% nas amostras sinterizadas a 1150 °C e com teor de carbono 

abaixo de 6%, enquanto nas amostras com teor de 6% a 7,5% esse valor ficou 

próximo a 20%. Para as amostras sinterizadas à 1250 °C, foi encontrada porosidade 

de 33% na amostra com 5,5% de carbono, reduzindo para menos de 20% com 

teores mais elevados. A microdureza das amostras também variou de acordo com a 
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temperatura de processamento e o teor de carbono, apresentando o resultado mais 

elevado na amostra sinterizada a 1250 °C, ficando na faixa de 950 HV0,05 (AVILA, 

2020). 
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 METALURGIA DO PÓ 

 

A metalurgia do pó é definida por Thümmler e Oberacker (1993) como sendo 

um processo em que um metal, uma liga ou cerâmica, em uma massa de partículas 

sólidas normalmente menores que 150 µm, são convertidas em um componente de 

engenharia que possui forma e propriedades que permitam o seu uso para 

determinada aplicação. Os autores descrevem como sendo as etapas básicas do 

processo a preparação dos pós, moldagem (compactação) e sinterização, sendo 

essa última etapa o aquecimento do compactado em uma temperatura abaixo do 

ponto de fusão do material, que promove interdifusão entre as partículas, com o 

rearranjo do material até que se forme a estrutura desejada. As etapas do processo 

podem ser observadas na Figura 3. 

Essa técnica de fabricação é especialmente interessante quando se deseja 

obter materiais complexos, uma vez que através da manipulação e controle dos 

parâmetros de processo é possível se obter elevado controle sobre sua 

microestrutura. Essa característica faz com que a metalurgia do pó seja amplamente 

aplicada nas indústrias automobilística e aeroespacial, em componentes estruturais 

e em materiais autolubrificantes, de fricção, refratários ou porosos (AKHTAR et al., 

2018; SAMAL; NEWKIRK, 2015). 

 

Figura 3: Etapas do processo de fabricação por metalurgia do pó. 

 

Fonte: Adaptado de Jiang et al. (2020). 
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2.2.1 Produção de pós 

 

Os pós utilizados podem ser fabricados através de processos mecânicos, 

químicos e termoquímicos, físicos ou eletrolíticos, sendo comum a combinação de 

vários desses ao longo da produção industrial de pós. A escolha dos processos a 

serem utilizados depende tanto do material a ser usado quanto das características 

físicas que as partículas do pó devem ter (THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 

Os pós de ferro são normalmente fabricados através do processo de 

atomização, no qual o material fundido é vazado por uma abertura, sendo em 

seguida atingido por jatos de água ou gás em alta velocidade, que separam o fluxo 

de material líquido em várias gotas pequenas, que se solidificam e formam o pó. No 

entanto, esse processo não é adequado para materiais com altos pontos de fusão 

ou compósitos. No caso dos compósitos, a fusão da matriz pode causar 

aglomeração e segregação dos reforços, afetando a homogeneidade do material 

(THÜMMLER; OBERACKER, 1993; SAMAL; NEWKIRK, 2015).  

Após a etapa de obtenção da liga, seja por atomização ou outro processo, 

muitas vezes é necessária a realização de uma etapa de moagem para que as 

partículas adquiram o tamanho desejado. Para materiais frágeis, como o caso dos 

compostos intermetálicos usados nesse trabalho, são indicados processos de 

moagem como moinho de bolas ou moinho atritor, em que o material é moído pelo 

contato das esferas com as partículas do material. No caso dos moinhos de bolas, a 

moagem é realizada diretamente pelo impacto entre as esferas em queda livre e as 

partículas a serem moídas, enquanto nos moinhos atritores a moagem é realizada 

pelo atrito entre as partículas a serem moídas e as esferas, que giram em 

velocidade diferentes no interior do jarro devido à disposição das hastes. A Figura 4 

apresenta os dois tipos de moinho mencionados. 

Os princípios do funcionamento dos moinhos de bola são aplicados em 

diversas variações desse modelo. Dependendo do material e do tamanho de 

partícula a ser atingido, pode ser necessário optar por um processo em que a 

transferência de energia seja mais intensa, possibilitando uma maior redução de 

tamanho de partícula.  
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Figura 4: Exemplos de moinhos usados para processamento de pós. 

 

Fonte: Adaptado de Gaffet e Caër (2007). 

 

Uma opção de moagem para pós finos são os moinhos de bolas de alta 

energia do tipo Spex, que funcionam com movimento alternativo. O movimento 

alternativo em alta frequência permite o processamento de pós até tamanhos de 

partícula tão finos como d90 = 5 µm. A Figura 5 ilustra um moinho desse modelo. 

 

Figura 5: Esquema de funcionamento de um moinho Spex de alta energia. 

 

Fonte: Adaptado de Yao et al. (2016). 



35 

2.2.2 Mistura e preparação de pós 

 

A etapa de mistura dos pós tem como objetivo promover uma distribuição o 

mais homogênea possível, de forma que a microestrutura do material final não 

apresente grandes variações devido a concentrações maiores ou menores de 

determinado componente em determinada região da amostra. Nessa etapa do 

processo, tempo de mistura, velocidade de rotação e o tipo de misturador utilizados 

são os principais fatores a serem considerados para obtenção da mistura desejada 

(KUNG et al., 2009).  

 

2.2.3 Compactação 

 

A compactação é a etapa em que a mistura de pós assume o formato da peça 

a ser fabricada. Os métodos de compactação podem ser com ou sem a aplicação de 

uma pressão externa, e podem fornecer como resultado uma peça a verde, que 

ainda irá passar por um processo de sinterização, ou já ter como resultado a peça 

em seu estado final (THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 

A densidade do pó compactado, denominada densidade a verde, é um fator 

importante para a produção de materiais por metalurgia do pó. Quando se trabalha 

com componentes que necessitam de elevada resistência mecânica, deseja-se 

sempre obter o mínimo possível de porosidade na peça final, o que se é obtido com 

altas densidades a verde, uma vez que a porosidade pode não reduzir 

satisfatoriamente durante a fase de densificação na sinterização.  

Pós dúcteis deformam plasticamente, e com isso preenchem os poros, 

enquanto pós duros e frágeis podem se quebrar e apresentar menor densificação 

devido à ausência de deformação plástica, assim a maior parte da densificação em 

pós frágeis ocorre por rearranjo das partículas. Pós com partículas muito finas 

também levam à menores densidades a verde, efeito que pode ser explicado pela 

maior área superficial em relação ao volume das partículas, que aumenta a 

interação entre elas e forma estruturas estáveis por solda a frio durante a 

compactação, absorvendo a energia de compactação, e ainda ao atrito entre 

partículas, o que altera a resposta do pó à aplicação de pressão (THÜMMLER; 

OBERACKER, 1993; KOVALCHENKO et al., 2016; SAMAL; NEWKIRK, 2015; 

VALVERDE; CASTELLANOS, 2006).  
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A forma mais comum de compactação de pós é a compactação uniaxial em 

matriz a frio. Nessa técnica, o pó preenche uma cavidade na matriz, que contém o 

formato desejado, sendo em seguida aplicada a pressão de compactação. A Figura 

6 ilustra uma das principais limitações desse método, o gradiente de densidade 

entre a região da peça em contato com a parte móvel, no caso o pulsão superior, e a 

região próxima à parte fixa. Essa diferença de densidades gera anisotropia no 

material, o que pode impossibilitar o uso dessa técnica para diversas aplicações 

(THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 

 

Figura 6: Processo de compactação uniaxial em matriz. 

 

Fonte: adaptado de Šalak (1997). 

 

Uma alternativa para a moldagem de pós finos e frágeis é o processo de 

moldagem por injeção (PIM, do inglês Powder Injection Moulding). Nesse processo, 

uma mistura de pó e ligantes é aquecida a uma temperatura suficientemente alta 

para que a mistura se comporte como uma suspensão com viscosidade adequada 

para que seja injetada dentro de um molde com o formato da peça. Após o molde 

ser preenchido, a peça é resfriada e os ligantes se solidificam, possibilitando a 

extração da peça do molde. Os ligantes serão responsáveis por manter o formato da 

peça até que as partículas do pó comecem a formar as primeiras ligações, ou necks, 

durante a sinterização. Esse processo é adequado para pós frágeis e finos por 

eliminar as dificuldades envolvidas durante a compactação desses pós 

(THÜMMLER; OBERACKER, 1993; 2016; SAMAL; NEWKIRK, 2015). 
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2.2.4 Sinterização 

 

Embora a peça a verde possa apresentar uma certa resistência, responsável 

por manter o formato desejado durante o transporte da estação de moldagem até o 

forno, as partículas permanecem ligadas apenas por forças adesivas devido às 

grandes áreas de contato e ao travamento que ocorre devido à deformação plástica 

que ocorre durante a compactação, ou pelos ligantes usados durante a injeção dos 

pós. A sinterização é o processo no qual essas ligações temporárias e fracas são 

substituídas por ligações metalúrgicas entre os átomos e/ou íons das partículas, que 

deixam de ser vistas como partículas unitárias interligadas e passam a formar um 

sólido coeso (THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 

A sinterização consiste num processo de aquecimento das amostras, 

geralmente em uma atmosfera redutora, em uma temperatura abaixo do ponto de 

fusão do principal constituinte do material (embora possa ocorrer formação de fase 

líquida devido à presença de outros constituintes), mas suficientemente alta para 

que ocorram os processos difusivos necessários para a formação de contatos com 

matéria contínua entre as partículas. Os contatos se formam e crescem ao passo em 

que o sistema tende a diminuir sua área de superfície (SAMAL; NEWKIRK, 2015). 

O processo se inicia com ligações primárias nos contatos iniciais entre as 

partículas, denominados necks, que então passam a crescer à medida em que os 

mecanismos de transporte de massa por difusão acontecem. As regiões dos necks 

posteriormente se desenvolvem em contornos de grão, área de fácil difusão e que 

auxilia no aumento da taxa de difusão. Com o tempo, há uma tendência de que as 

partículas se aproximem a fim de aumentar a área de contato entre elas, gerando a 

densificação da amostra. Esse processo tem como resultado a diminuição de 

tamanho do componente e aumento da densidade do material, porém alguns poros 

remanescentes dos espaços entre partículas não serão eliminados e ficarão retidos 

no material, com tendência a assumir formas esféricas para diminuir a energia livre 

de superfície e o crescimento dos poros maiores acontece à medida em que 

absorvem os menores (GERMAN, 2014). O processo de formação dos contatos 

pode ser observado na Figura 7. 

No caso dos compósitos com formação de reforços in situ, é durante a 

sinterização em que a difusão permite que ocorram as reações responsáveis pela 

formação das fases da matriz e dos reforços. No caso dos compósitos com reforços 
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formados ex situ, essa etapa do processo é responsável por promover a adesão na 

interface entre a fase matriz e os reforços adicionados (ANS; MARCHI; 

MORTENSEN, 2003). 

 

Figura 7: Etapas de formação dos contatos entre partículas durante a sinterização.  

 

Fonte: Adaptado de Van Nguyen et al. (2016). 
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 TERMODINÂMICA COMPUTACIONAL 

 

A termodinâmica computacional deu seus primeiros passos durante os anos 

1950, com o objetivo inicial de se integrar diagramas de fases de materiais e a 

termoquímica. Esse método, conhecido como CALPHAD (do inglês CALculation of 

PHase Diagram), evoluiu ao integrar simulações de cinética com cálculos 

termodinâmicos, transformações de fase controladas por difusão e outros 

fenômenos. Ao mesmo tempo em que as técnicas computacionais evoluíram, 

diversos bancos de dados foram sendo desenvolvidos para materiais dos mais 

simples aos mais complexos, com várias fases e componentes (LU et al., 2014). 

Com o advento de ferramentas computacionais cada vez mais avançadas, é 

possível realizar análises cada vez mais precisas em ambiente virtual, 

economizando tempo e recursos que seriam gastos na produção e avaliação de 

amostras. Ao optar por utilizar a termodinâmica computacional, o pesquisador tem a 

possibilidade de analisar em um ambiente virtual o sistema em estudo, identificando 

as melhores oportunidades de retorno ao empregar seus recursos (SHI et al., 2007). 

O Thermo-Calc® é um software comercial para termodinâmica computacional, 

cuja primeira versão foi lançada em 1981, e que possui aplicações nos mais 

diversos campos, como química, metalurgia e geoquímica. Um diferencial 

interessante desse software é o módulo DICTRA®, que permite ao usuário resolver 

problemas relacionados à difusão e cinética envolvidas na transformação de fases 

(ANDERSSON et al., 2002). 

Entre as diversas possibilidades de cálculo disponíveis no Thermo-Calc®, 

merecem destaque: 

a) equilíbrio entre fases (estáveis e metaestáveis); 

b) quantidade e composição das fases em função da temperatura e 
composição química do sistema; 

c) temperatura de transformações de fases; 

d) diagramas de fases binários, ternários, pseudobinários e isopletas; 

e) entalpia de formação, capacidade calorífica e atividade; 

f) força motriz para transformação de fases; 
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g) crescimento e solubilização de carbetos, nitretos e intermetálicos; 

h) coalescimento de precipitados; 

i) coeficientes de auto e interdifusão, 

dentre outros. As bases de dados e versões do software são atualizadas 

constantemente, assim como ocasionalmente são lançadas novas bases de dados. 

(THERMO-CALC SOFTWARE, 2021). 

Outra funcionalidade oferecida pelo Thermo-Calc® é o seu módulo de 

difusão (DICTRA®). Esse módulo é baseado na resolução numérica das equações 

diferenciais que modelam a difusão de múltiplos componentes, e permite que uma 

série de modelos regidos por difusão sejam resolvidos. Dentre as possibilidades de 

uso, destacam-se: 

a) Microsegregação durante solidificação; 

b) Homogeneização de ligas; 

c) Crescimento e dissolução de fases secundárias; 

d) Interdifusão de componentes; 
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 O SISTEMA Fe-Nb-Ni-C 

 

O nióbio, quando adicionado aos aços, tem uma tendência de estreitar a faixa 

de austenita estável, circundando a zona austenítica por campos de duas zonas que 

apresentam compostos intermetálicos (CHIAVERINI, 1996). Os principais tipos de 

aços-liga contendo nióbio são os aços de baixa liga e alta resistência (HSLA, do 

inglês High Strength Low Alloy), ligas com composição semelhante à de aços-

carbono comuns, e que podem apresentar até o dobro de resistência mecânica, 

mantendo boa resistência à fratura e soldabilidade. Essas características dos aços 

HSLA se justificam pela diminuição do tamanho de grão e pela precipitação de 

carbetos, nitretos ou boretos formados pelos elementos de liga adicionados, 

comumente nióbio, vanádio e titânio (RASHID, 1980). 

Além da resistência mecânica, a adição de nióbio aos aços HSLA pode ser 

associada a melhorias na resistência à corrosão (WU, et al., 2020). Outras 

aplicações de nióbio em aços incluem o endurecimento pela precipitação de nitretos 

em aços inoxidáveis super duplex (ORLOV, et al., 2019), melhoria da resistência ao 

desgaste por microliga em aços para trilhos (RAY, 2017) e como elemento de liga 

em ligas de alta entropia (HUANG, et al., 2021). 

O diagrama de fases Fe-Nb, mostrado na Figura 8, indica a formação de dois 

compostos intermetálicos entre o ferro e o nióbio, o Fe2Nb (também chamado de 

fase ε ou fase laves) e Fe7NB6 (também chamado de fase μ ou FeNb), que ocorrem 

em composições intermediárias. O composto Fe2Nb é usado como um precipitado 

endurecedor de aços, principalmente em aços de baixo carbono e que não podem 

ser endurecidos por carbetos (AVILA, 2020; PAUL; SWARTZENDRUBER, 1986). 
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Figura 8: Diagrama de fases Fe-Nb. 

 

Fonte:Adaptado de ASM (2022). 

 

O nióbio e o carbono, por sua vez, apresentam alta afinidade, formando os 

carbetos NbC e Nb2C, tendo esse último se destacado pela alta estabilidade 

termodinâmica (oxidação ao ar apenas acima de 800°C e baixa energia de 

formação), elevada dureza (19,2 GPa Hv) e alto módulo de elasticidade (338 a 580 

GPa) (PIERSON, 1996). As faixas de composição desses carbetos podem ser 

observados na Figura 9. As excelentes propriedades em ambos carbetos podem ser 

explicadas pelas complexas ligações químicas que ocorrem entre os elementos, que 

combina uma predominância de ligações covalentes, mas também exibindo algumas 

características de ligações iônicas e metálicas (CUPPARI; SANTOS, 2016). Graças 

a essas características, são usados como revestimento resistente ao desgaste 

(CHEN, 2021; XIAO; LIU, 2020) e como partícula dura em metais duros e 

ferramentas de usinagem (WOYDT et al., 2019; HUANG, 2018; MOHRBACHER et 

al., 2016; WOYDT; MOHRBACHER, 2015). 
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Figura 9: Diagrama de fases Nb-C. 

 

Fonte: Adaptado de ASM (2022). 

 

Devido à alta estabilidade do carbeto de nióbio, a solubilidade no ferro é baixa 

quando comparada a outros carbetos, o que se reflete na utilização de nióbio abaixo 

de 0,1% nos aços, teor acima do qual não é possível dissolver o carbeto na 

austenita mesmo em altas temperaturas (KHVAN; HALLSTEDT, 2012). 

 

2.4.1 O sistema Fe-Ni-C 

 

O níquel é muito utilizado como elemento de liga em aços, para alargar a faixa 

de temperaturas em que a austenita é estável, através da redução da temperatura 

de transformação ferrita-austenita. Esse efeito do níquel é usado para 

contrabalancear os efeitos de estabilização da ferrita do cromo, principalmente para 

a produção de aços inoxidáveis austeníticos.  

Em relação ao efeito do níquel sobre a temperabilidade dos aços, Doane 

(1979), aponta que a adição de níquel tem maior efeito sobre a melhora na formação 
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de martensita em aços de médio carbono. O estudo de Kaufman e Cohen (1956), 

por sua vez, analisou a influência do percentual de níquel sobre as temperaturas de 

início e fim da transformação martensítica nos aços, indicando uma forte tendência 

de redução de ambas quando o teor de níquel é aumentado. Esse efeito sobre os 

aços permite que a microestrutura da matriz do compósito desenvolvido seja 

controlada pelo teor de níquel, podendo até ser sujeita a tratamentos térmicos como 

têmpera e revenimento. 

A justificativa para os efeitos da adição do níquel é a dissolução desse 

elemento na ferrita, com solubilidade de até 10%, o que exige um maior tempo para 

se iniciar e completar a transformação gama-alfa, o que ocasiona o deslocamento 

das curvas de início e fim de transformação para a direita em no diagrama Tempo-

Temperatura-Transformação (diagrama TTT), e que gera uma maior facilidade de se 

obter martensita, melhorando a temperabilidade dos aços. É estimado que, para 

aços comuns não ligados, cada 1% de níquel adicionado reduza em cerca de 20 °C 

a temperatura de início de formação da martensita. (CHIAVERINI, 1996; BAIN, 

1979) 

No sistema nióbio-ferro-níquel-carbono, o níquel pode substituir alguns átomos 

de ferro do composto Fe2Nb, chegando a 70% de substituição a 1200°C 

(TAKEYAMA et al., 2004; MATHON et al., 2009). A Figura 10 apresenta o diagrama 

de fases ternário, obtido de forma experimental, para o níquel, ferro e nióbio, a 1000 

°C. Como não apesenta tendência de formação de carbetos quando adicionado aos 

aços (CHIAVERINI, 1996), o níquel apresenta-se como um elemento de liga 

interessante para melhorar a microestrutura da matriz do compósito proposto por 

Ávila (2020), uma vez que não irá afetar a quantidade de carbono disponível para a 

formação dos carbetos de reforço NbC. 
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Figura 10: Diagrama ternário níquel-ferro-nióbio a 1000 °C. 

 

Fonte: adaptado de ASM (2022). 

 

2.4.2 A transformação martensítica 

 

Embora seja comum a associação do termo “martensita” à microestrutura 

encontrada após a têmpera dos aços, a transformação martensítica já foi identificada 

em diversos metais puros, ligas ferrosas e não-ferrosas, óxidos e materiais 

intermetálicos. Embora essa transformação tenha sido inicialmente descrita nos 

aços, a similaridade com que o mecanismo ocorre em outros metais provocou a 

adoção do termo transformação martensítica para descrever uma série de 

transformações cristalográficas não-difusivas (GRIMVALL, 1999). 

A transformação martensítica é adifusional, isto é, ela ocorre independente 

da ocorrência de difusão entre os elementos do material, podendo ser definida como 

uma deformação plástica espontânea, em que a energia de deformação da rede 

cristalina distorcida controla a cinética e a morfologia do produto durante a 
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transformação. Esse movimento coordenado dos átomos gera uma deformação 

capaz de converter a estrutura cúbica de faces centradas (FCC – grupo espacial fm-

3m) da austenita em uma estrutura tetragonal de corpo centrado (TCC – grupo 

espacial Im-3m) característica da martensita (SANTOS, 2008). A denominação de 

transformação displaciva é adotada pelo fato do movimento se dar de forma 

cooperativa, sem que os átomos de soluto dissolvidos passem por uma mudança de 

posição superior à distância interatômica. A Figura 11 apresenta a correspondência 

entre as duas redes. 

 

Figura 11: Correspondência entre a rede cúbica de face centrada austenítica (índice 

"A") e estrutura tetragonal de corpo centrado martensítica (índice "M"). 

 

Fonte: Adaptado de Santos (2008). 

 

O crescimento da martensita durante a têmpera dos aços ocorre em 

velocidade próxima à da propagação do som, por cisalhamento em um plano 

preferencial, e que pode variar de acordo com os elementos de liga adicionados. A 

adição de altos teores de carbono ou de níquel faz com que a estrutura da 

martensita se modifique de um formato de ripas para o formato de placas 

(EASTERLING; SHERIF, 2009). A Figura 12 (A) apresenta a martensita em placas 

formada em uma liga de aço com alto teor de níquel, enquanto a Figura 12 (B) 
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apresenta a estrutura de martensita em ripas formada em uma liga de aço de médio 

carbono. 

 

Figura 12: Martensita em placas (A) e em ripas (B). 

 

Fonte: Adaptado de Tsakiris e Edmonds (1999) (A) e de Stormvinter, Borgenstam e 

Hedström (2011) (B). 

 

Em relação às propriedades mecânicas de cada um dos tipos de martensita, 

no trabalho publicado por Stormvinter, Borgenstam e Hedström (2011), foi feita uma 

compilação de estudos anteriores, relacionando a dureza de uma liga temperada 

com o teor de carbono, o que se reflete diretamente na estrutura da martensita 

encontrada na liga. A estrutura de ripas foi encontrada abaixo do teor de 0,6 % de 

carbono, enquanto a estrutura de placas foi encontrada em ligas com teor acima de 

1% de carbono, havendo uma região de transição entre as duas, apresentando um 

combinado de ripas e placas. Os resultados para dureza demonstraram um aumento 

brusco de 300 HV para 900 HV, no intervalo de 0% até 0,6% de carbono, crescendo 

de forma tímida até 1% e decrescendo a partir desse teor. O compilado feito pelos 

autores pode ser observado na Figura 13. 

A respeito do teor de níquel em que ocorre a transição entre a martensita de 

ripas para a martensita em formato de placas, Zeng (2022) demonstrou que a 

primeira é prevalente em teores abaixo de 27,5 % de níquel em massa, sendo a 

ferrita encontrada em teores abaixo de 1,7% de níquel em aços temperados à baixas 

temperaturas. Esse efeito da diferença de dureza entre os dois formatos de 
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martensita é evidente nos dados apresentados na Figura 14, sendo notável o 

decréscimo na dureza após o teor de 29% de níquel ser atingido. 

 

Figura 13: Compilado de valores para dureza em função do teor de carbono 

no aço. 

 

Fonte: Adaptado de Stormvinter, Borgenstam e Hedström (2011). 

 

Figura 14: Compilado de valores para dureza em função do teor de níquel no 

aço. 

 

Fonte: Adaptado de Zeng (2022) 
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Uma outra característica marcante nas transformações de fase que ocorrem 

nos aços são as variações dimensionais associadas às transições entre as 

diferentes fases. Esse aspecto permite a identificação das fases formadas durante o 

ensaio de dilatometria. A Figura 15 ilustra as variações volumétricas associadas a 

esse efeito. 

 

Figura 15: Variação de volume com a mudança de fases dos aços. 

 

Fonte: Adaptado de Smolik (2021) 

 

Aços ligados com altos teores de níquel normalmente passam pelo processo 

de têmpera para assumirem a microestrutura martensítica. O trabalho de Kim, Syn e 

Morris (1983) usou têmpera em água para induzir a transformação martensítica em 

um aço de composição 5.86%Ni - 1.21%Mn -0.69%Cr - 0.20%Mo - 0.2%S i- 

0.06%C, usado em aplicações criogênicas. O trabalho de Zhao et al. (2007), 

analisou o efeito da temperatura de aquecimento para têmpera de um aço comercial 

com 9% de níquel, também usado para aplicações criogênicas, obtendo 

microestrutura martensítica em amostras aquecidas a temperaturas entre 800 °C e 

620°C, com posterior têmpera em água. 
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Alguns aços, no entanto, podem apresentar microestrutura martensítica 

mesmo com resfriamento lento, no interior do forno. Alguns desses aços, como o 

aço comercial FB2 (9%Cr - 1.5%Mo - 1%Co), usado por Zhang et al. (2021), 

apresentam microestrutura majoritariamente martensítica ou bainítica. Outros aços, 

como o aço comercial A517 usado por Lian et al. (2021), podem apresentar grãos 

martensíticos distribuídos por uma matriz ferrítica, microestrutura semelhante à 

encontrada nos aços inoxidáveis duplex. 
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 CONCLUSÃO 

 

A metalurgia do pó é uma forma indicada para se se obter compósitos com 

reforços formados in situ, o que promove distribuições mais homogêneas e menores 

tamanhos dos reforços, sendo o método mais indicado para obter o material 

desenvolvido neste trabalho. 

O compósito de matriz ferrosa proposto por Avila (2020) provou-se promissor 

em ser uma alternativa viável de material compósito fabricado com materiais cuja 

produção nacional pode oferecer uma diminuição de custos e aplicações na 

indústria. No entanto, conforme apontado pelo próprio autor, o material desenvolvido 

ainda carece de melhorias para poder ser usado como material de engenharia. 

Embora o controle da porosidade, principal dificuldade encontrada pelo autor, não 

seja o objetivo do presente trabalho,  

A adição do níquel como elemento de liga em aços já foi extensivamente 

estudada, e os dados encontrados na literatura indicam que a adição do níquel ao 

compósito em estudo pode ser uma boa estratégia para incrementar o controle 

sobre a microestrutura da matriz. As principais características do níquel que 

permitem essas afirmações são a baixa tendência de formação de carbetos e 

ausência de compostos intermetálicos formados em conjunto com o nióbio. No 

entanto, pode ser que a simples adição de níquel não seja suficiente para gerar 

microestrutura martensítica por resfriamento lento, podendo ser necessária a 

realização de têmpera para obter essa microestrutura, de forma análoga ao 

tratamento térmico aplicado nos aços de alto teor de níquel. 

A termodinâmica computacional é uma ferramenta interessante a ser 

empregada no estudo. A crescente evolução das bases de dados e softwares 

empregados indicam que os resultados obtidos por CALPHAD estão cada vez mais 

fidedignos aos resultados obtidos por métodos experimentais. O uso das 

informações obtidas por esse método permite ao pesquisador aumentar a 

assertividade dos experimentos a serem realizados, diminuindo custos e o tempo de 

desenvolvimento. 
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  DESIGN TEÓRICO 

 

Nesse capítulo, serão apresentados os resultados dos estudos teóricos e 

computacionais realizados durante o desenvolvimento do compósito. A Seção 3.1 

contém uma análise referente às possíveis rotas de manufatura para o material 

proposto, e os desafios associados à cada uma delas. Por sua vez, a Seção 3.2 

apresenta os estudos referentes ao desenvolvimento da microestrutura do 

compósito, enquanto a Seção 3.3 apresenta a conclusão do design teórico. 

 

 ESTUDO DAS POSSÍVEIS ROTAS DE FABRICAÇÃO DO COMPÓSITO 

 

A partir do trabalho de Avila (2020), e da análise das matérias primas 

disponíveis, foram propostas duas possíveis rotas de fabricação para o compósito. A 

primeira rota, denominada Rota Direta, consiste na adição simultânea dos pós de 

níquel e de grafita ao pó de Fe2Nb. A segunda opção, denominada Rota Indireta, 

parte da obtenção do pó de um composto intermetálico do tipo (Fe1-xNix)2Nb, a partir 

do pó comercial de ferronióbio, e que é misturado com a grafita para posterior 

obtenção do compósito. A Figura 16 ilustra as diferenças entre as duas rotas de 

fabricação. 

As duas rotas de fabricação propostas possuem uma sequência de 

operações semelhante, sendo a diferença entre elas a etapa em que o níquel é 

adicionado ao material. Ambas as rotas começam com a moagem do ferronióbio 

comercial, sendo esse então misturado com os pós de níquel e ferro (Rota Indireta) 

ou apenas pó de ferro (Rota Direta) e sinterizado. Após a obtenção dos 

intermetálicos Fe2Nb ou (Fe1-xNix)2Nb, esse material é novamente moído, sendo 

então misturado à grafita (Rota Indireta) ou ao pó de níquel e à grafita (Rota Direta), 

e, após a sinterização, chega-se ao material compósito de matriz ferro-níquel 

reforçada por carbetos de nióbio formados in situ. 
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Figura 16:Representação gráfica das rotas direta e indireta propostas para 

fabricação do compósito. 

 

Fonte: Autor 

 

A princípio, a vantagem da utilização da Rota Direta sobre a Indireta seria 

uma maior flexibilidade em relação a preparação de diferentes composições, uma 

vez que, a partir de apenas um composto intermetálico (o pó de Fe2Nb), pode-se 

obter diferentes opções de matriz ao se alterar as quantidades de pós de níquel e 

grafita a serem adicionados ao Fe2Nb. Por outro lado, na Rota Indireta, o teor de 

níquel permanece fixo para cada composição de composto intermetálico fabricado, 

sendo necessária a fabricação de um composto intermetálico do tipo (Fe1-xNix)2Nb 

para cada teor de níquel a ser estudado, variando-se apenas o teor de carbono a ser 

adicionado ao composto intermetálico para produção do compósito. 

Do ponto de vista industrial, não há muita diferença entre uma rota de 

fabricação e a outra, uma vez que o processamento do ferronióbio para fabricação 

do composto intermetálico Fe2Nb ou dos intermetálicos do tipo (Fe’-xNix)2Nb passaria 

pelas mesmas etapas, diferenciando-se uma rota da outra apenas pela adição de 

níquel durante o processo de fusão. 
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3.1.1 Estudo da difusão do níquel pela matriz ferrosa 

 

Não são encontrados na literatura dados a respeito da difusão do níquel em 

compostos intermetálicos, sendo a única alternativa possível a aproximação por uma 

matriz ferrosa. Essa informação é importante para avaliar a possibilidade de 

homogeneização do níquel pela Rota Direta. A Tabela 1 apresenta os coeficientes 

de difusão encontrados na literatura para os diferentes pares de elementos 

analisados. 

 

Tabela 1: Coeficientes de difusão para diversos pares de materiais. 

Fonte 
Par de 

Difusão 
Faixa de 

Temperaturas (K) 
D0 1100 
°C (m²/s) 

D0 1200 
°C (m²/s)  

Samsonov (1968) C em Fe 

1173 - 1323 6,86E-11 -  

Não definido 5,87E-11 1,19E-10  

Não definido 5,56E-11 1,23E-10  

1273 - 1473 4,03E-11 8,81E-11  

Hancock e Leak (1967) 

Ni em 
Fe 0,1%Ni 

1223 - 1523 9,91E-16 5,57E-15  

Ni em 
Fe 0,55%Ni 

1224 - 1523 9,91E-16 5,57E-15  

Ni em 
Fe 29%Ni 

1225 - 1523 1,13E-15 6,06E-15  

Ni em 
Fe 9,21%Ni 

1226 - 1523 1,32E-15 6,91E-15  

Ni em 
Fe 19,3%Ni 

1227 - 1523 1,57E-15 7,98E-15  

Askill (1970) 

Ni em Fe 1425 - 1673 - 2,09E-15  

Fe em Ni 
puro 

1223 - 1423 6,34E-15 -  

C em Ni 
puro 

873 - 1673 4,62E-11 1,08E-10  

Kurokawa, Ruzzante, 
Hey e Dyment (1983) 

Nb em Fe 1221–1474 6,70E-15 3,22E-14  

Karunaratne e Reed 
(2005) 

Nb em Ni 1173-1573 1,45E-14 6,70E-14  

Patil e Kale (1996) Nb em Ni 1200-1500 1,60E-14 7,10E-14  

 

Fonte: Autor. 
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Os coeficientes de difusão para o níquel no ferro e vice-versa são 

relativamente próximos aos coeficientes de difusão do nióbio no ferro e no níquel. 

Todos esses coeficientes são muito inferiores aos encontrados para a difusão do 

carbono no níquel ou ferro. Esses valores indicam que podem ser encontradas 

dificuldades para homogeneização do níquel durante a sinterização na Rota Direta.  

Uma consequência direta da não-homogeneização do níquel pela matriz é a 

heterogeneidade das propriedades do material. Além da existência de diferentes 

teores de níquel pela matriz, as “ilhas” de níquel não dissolvido podem se tornar 

regiões sem a presença dos reforços de carbetos, afetando negativamente as 

propriedades mecânicas do material. 

Quando se fala da Rota Direta, a dificuldade da homogeneização do níquel 

pode ser ainda mais relevante, pois uma vez que o carbono possui alta mobilidade, 

e os carbetos de nióbio possuem uma energia livre de formação baixa (AVILA, 

2020), é intuitivo pensar que os carbetos se formarão com mais rapidez do que a 

difusão do níquel promoverá sua homogeneização, de forma que o níquel irá se 

difundir com maior intensidade pela matriz ferrosa restante após a formação dos 

carbetos. A Figura 17 (A) ilustra o modelo proposto para formação dos carbetos e 

difusão do níquel. 

Para avaliar como seria a homogeneização do níquel pela matriz, foi feito um 

estudo de difusão, por meio do módulo Dictra®, que consiste na simulação da 

dissolução de uma partícula de níquel em matriz ferrosa. Para esse estudo, foi 

considerada a dissolução de uma partícula de níquel com diâmetro de 21,27 µm, 

correspondente ao d90 do pó de níquel para moldagem por injeção fabricado pela 

Sandvik®, em um material com 15% de níquel e 1% de carbono em massa, com o 

ferro em balanço. Para a simulação, a geometria do problema foi simplificada para 

uma situação de difusão linear, o modelo usado pode ser observado na Figura 17 

(B).  
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Figura 17: Modelo proposto para formação dos carbetos (A) e modelo usado 

para difusão do níquel pela matriz do compósito (B). 

 

Fonte: Autor. 

 

A primeira simulação realizada foi com a temperatura de 1150 °C por um 

período de uma hora. O resultado, indicado na Figura 18 (A), indica que não haverá 

homogeneização de níquel sob essas condições. Essa temperatura foi escolhida de 

acordo com o trabalho de Avila (2020), que apontou ser uma temperatura 

suficientemente alta para formação dos carbetos, mas não para seu coalescimento. 

A simulação foi refeita extrapolando para um intervalo de tempo maior, de 10h, o 

qual ainda não foi suficiente homogeneização do níquel, conforme Figura 18 (B). 
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Figura 18: Resultado para simulação de difusão do níquel após 1h (A) e 

após 10h (B) à temperatura de 1150 °C. 

 

Fonte: Autor. 

 

Mesmo aumentado a temperatura para 1200 °C, pelos mesmos períodos de 

uma hora, apresentado na Figura 19 (A), ou dez horas, apresentado na Figura 19 

(B), os resultados das simulações não apontaram que houve a homogeneização do 

níquel pela matriz.  
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Figura 19: Resultado para simulação de difusão do níquel após 1h (A) e após 10h 

(B) à temperatura de 1200 °C. 

 

Fonte: autor. 

 

Esses resultados indicam que não ocorrerá homogeneização do níquel em 

tempos e temperaturas factíveis para a fabricação do compósito, o que indica que a 

Rota Direta não é viável para obtenção de um compósito que apresente 

homogeneidade tanto na matriz quanto em relação à distribuição dos carbetos. 
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 ESTUDO DA EVOLUÇÃO DA MICROESTRUTURA DO COMPÓSITO 

 

Uma das vantagens de se utilizar da termodinâmica computacional é a 

possibilidade de se prever a formação das fases do material, de acordo com a 

composição e a temperatura desejadas.  

Nesse sentido, foram feitas simulações para se definir os intervalos de 

composição em que os elementos utilizados irão formar os materiais desejados. O 

primeiro passo nesse sentido é a análise do diagrama de fases para o material. 

O primeiro diagrama de fases elaborado foi o diagrama (Fe1-xNix)2Nb, 

indicado na Figura 20. A análise desse diagrama indica que o composto 

intermetálico dissolve até aproximadamente 40% (atômico) de Ni a 1300 °C.  

 

Figura 20: Diagrama de fases do composto (Fe1-xNix)2Nb. 

 

Fonte: autor. 

 

O próximo diagrama a ser analisado é o diagrama pseudobinário (Fe1-

xNix)2Nb-C. Esse diagrama, apresentado na Figura 21, permite a determinação do 

intervalo de composições em que haverá a completa transformação do composto 

intermetálico em uma matriz ferrosa reforçada por carbetos, sem outras fases, nem 

grafita residual. De acordo com os resultados da Figura 20, esse intervalo vai de 

aproximadamente 4,5% C até 6% C. 
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Figura 21: Diagrama pseudobinário (Fe1-xNix)2Nb - C 

 

Fonte: autor. 

 

Analisando de forma mais pontual, é possível avaliar para cada teor de 

níquel como se dará a evolução das fases formadas de acordo com o teor de 

carbono utilizado. Para o compósito com 5% de níquel, são observadas as fases 

presentes na Figura 22. Com o aumento do teor de níquel, o teor de carbono 

necessário para formação de grafita residual diminui ligeiramente, conforme Figura 

23.  

 

Figura 22: Evolução das fases de acordo com o teor de carbono para o compósito 

com 5% de Ni, a 1000 °C. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 23: Evolução das fases de acordo com o teor de carbono para o compósito 

com 15% de Ni, a 1000 °C. 

 

Fonte: autor. 

 

Para o teor de 20% de níquel, começa a se formar a fase NbNi3, conforme a 

Figura 24, sendo esse efeito intensificado quando se adota 30% de níquel, conforme 

demonstrado no diagrama da Figura 25. 

 

Figura 24: Evolução das fases de acordo com o teor de carbono para o compósito 

com 20% de Ni, a 1000 °C. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 25: Evolução das fases de acordo com o teor de carbono para o compósito 

com 30% de Ni, a 1000 °C. 

 

Fonte: autor 

 

O intermetálico NbNi3 não é uma fase de interesse no atual estudo, mas é 

interessante avaliar experimentalmente as faixas de composição em que ele 

aparece nas simulações. A presença dessa fase nas amostras é um bom indicativo 

de conformidade com o estudo feito no Thermo-Calc®. 
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 CONCLUSÃO 

 

O estudo teórico do compósito proposto, realizado pelas simulações no 

Thermo-Calc®, demonstrou que a Rota Direta de fabricação possui baixas chances 

de sucesso para a obtenção de uma matriz homogênea, dificuldade relacionada à 

dificuldade de difusão do níquel. No entanto, é válida a realização de uma tentativa 

de produzir amostras por esse meio, a fim de se validar os resultados 

computacionais. 

Em relação à simulação para a evolução da microestrutura do compósito, os 

resultados indicaram que o níquel é solúvel no Fe2Nb em teores de até cerca de 

30% a temperatura de 1300 °C, sendo esse o teor máximo adotado para esse 

trabalho. Em relação ao teor de carbono, foi identificado que o intervalo de 4,5% até 

6,5% permite uma correta comparação dos resultados, cobrindo desde o teor em 

que não haverá carbono suficiente para completa conversão do intermetálico, até o 

teor em que haverá grafita residual. 
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  MATERIAIS E MÉTODOS 

Neste capítulo serão descritos os materiais e métodos utilizados para a 

fabricação do compósito proposto. A Seção 4.1 detalha os métodos usados para 

fabricação dos pós dos compostos intermetálicos. Na Seção 4.2 encontram-se as 

informações sobre a fabricação do compósito pela Rota Direta, e na Seção 4.3 sobre 

o compósito fabricado pela Rota Indireta. Por fim, a Seção 4.4 apresenta os 

equipamentos e parâmetros utilizados no estudo. 

 

 FABRICAÇÃO DOS PÓS DE Fe2Nb E (Fe1-XNiX)2Nb 

 

A matéria-prima disponível para fabricação do compósito é o ferronióbio 

fabricado pela Companhia Brasileira de Metalurgia e Mineração (CBMM), o mesmo 

material usado por Avila (2020). Em nova análise do material por espectroscopia de 

energia dispersiva (EDS), foram constatados teores mássicos de 73% de nióbio e 

24% de ferro. Apesar de não ser o método mais indicado para avaliar a composição 

de um material, a semelhança com os resultados obtidos nesse estudo com os 69% 

de nióbio obtidos por Avila (2020) indicam uma boa aproximação. 

A partir do ferronióbio, deseja-se obter dois pós de intermetálicos diferentes: 

o Fe2Nb para ser usado na Rota Direta e o (Fe1-xNix)2Nb para a Rota Indireta. Para 

chegar nas composições desejadas, é necessário adicionar ferro e níquel ao 

ferronióbio comercial, até se atingir as proporções adequadas. Para ambos os 

intermetálicos, o processo de produção é semelhante, e se dá através da mistura 

dos pós, compactação, sinterização e depois moagem. A Tabela 2 apresenta as 

composições usadas para a mistura dos pós. 

 

Tabela 2: Proporções mássicas utilizadas para mistura dos pós. 

Composição Ferronióbio Fe Ni 

Fe2Nb 63% 37% 0% 

(Fe0.95Ni0.05)2Nb 63% 34% 3% 

(Fe0.90Ni0.1)2Nb 63% 32% 5% 

(Fe0.85Ni0.15)2Nb 63% 29% 8% 

(Fe0.8Ni0.2)2Nb 63% 26% 11% 

(Fe0.7Ni0.3)2Nb 63% 21% 16% 
 

Fonte: autor 
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Ao pó de ferronióbio, foi adicionado pó de ferro carbonila de alta pureza 

produzido pela Sintez®, com d50 = 4,5 µm, e, nas composições com níquel, pó de 

níquel para moldagem por injeção, com d50 = 18,32 µm, mesmo pó usado como 

referência nas simulações de difusão. O pó de níquel utilizado foi aquele com menor 

tamanho de partícula disponível no laboratório, não havendo pó mais fino ou 

equipamento que possibilitasse a redução do tamanho de partícula do pó disponível. 

Após a mistura dos pós, em misturador 3D modelo Alphie-3 por 40 minutos, 

foi feita a compactação uniaxial em prensa hidráulica manual, com pressão de 400 

MPa, formando peças com 25 mm de diâmetro e 15 mm de altura. Essas peças 

compactadas foram então sinterizadas em reator a plasma com os parâmetros 

descritos na Tabela 3: 

 

Tabela 3: Parâmetros de sinterização em reator a plasma. 

Parâmetro Valor 

Taxa de aquecimento 10 °C/min 

Temperatura de patamar 1300 °C 

Tempo de patamar 1h 

Atmosfera 95% Ar - 5% H 

Pressão 1 Torr 

Tensão 500 V 

ton 50 µs 

Frequência 40 kHz 

Fluxo de gás 200 sccm 
 

Fonte: autor 

 

A temperatura de processamento foi determinada de acordo com a 

disponibilidade dos equipamentos do Labmat, não sendo possível atingir 

temperaturas mais altas ou fundir os materiais. Dessa forma, a homogeneização foi 

feita em estado sólido. 

As peças sinterizadas foram então quebradas com auxílio de uma morsa e 

um martelo, até pedaços com tamanho de cerca de 2 mm. Para as amostras de 

composições (Fe1-xNix)2Nb, esses pequenos fragmentos foram moídos em um 

moinho de alta energia Spex® modelo 8000M por 30 minutos, moagem realizada à 

seco e com a proporção entre as esferas de aço (50% com diâmetro de 10 mm e 

50% com diâmetro de 4 mm) e o pó de 6:1. Para as amostras de Fe2Nb, a moagem 
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foi feita em um moinho atritor atritor NETZSCH, por 12h, com esferas de zircônia 

(diâmetro de 1 mm) na proporção de 1:1 em etanol.  
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 FABRICAÇÃO DO COMPÓSITO PELA ROTA DIRETA 

 

Finalizada a etapa de obtenção do pó intermetálico Fe2Nb, segue-se para a 

etapa de fabricação do material compósito. Nessa etapa, o pó de Fe2Nb foi 

misturado com pó de grafite e pó de níquel em misturador 3D modelo Alphie-3 por 40 

minutos. O pó de grafite escolhido foi o Micrograf 99501 UJ (d50 = 0,83 μm, 99,95% 

de pureza), da Nacional de Grafite, enquanto o pó de níquel foi o mesmo usado para 

as composições (Fe1-xNix)2Nb. As composições escolhidas para os testes com a 

Rota Direta podem ser observadas na Tabela 4. As colunas que apresentam os 

teores de níquel e carbono totais se referem aos teores desses elementos quando 

considerado todo o compósito, enquanto as demais colunas apresentam o teor 

desses elementos quando considerados apenas os componentes da matriz do 

compósito. 

 

Tabela 4: Composições do compósito fabricado pela Rota Direta. 

%Ni 
total 

%C 
total 

%C na 
matriz 

%Ni 
matriz 

1,25 6,4 1,562 2,442 

2,5 6 1,071 4,8 

10 5 0,254 17,777 

15 4,5 0,067 25,419 
 

Fonte: autor 

Os pós com as quatro composições mencionadas, após a mistura nas 

mesmas condições citadas anteriormente, foram compactados em prensa uniaxial 

com pressão de 400 MPa, utilizando uma matriz com 10 mm de diâmetro e para 

formar amostras com cerca de 2 mm de altura. As amostras foram então 

sinterizadas em forno tubular, com atmosfera levemente redutora (95% Ar, 5% H), 

por uma hora a 1200 °C. 
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 FABRICAÇÃO DO COMPÓSITO PELA ROTA INDIRETA 

 

Para obtenção dos compósitos pela Rota Indireta, os pós de composição 

(Fe1-xNix)2Nb foram misturados ao mesmo pó de grafite usado anteriormente. As 

composições utilizadas encontram-se na Tabela 5. 

 

Tabela 5: Composições dos compósitos fabricados pela Rota Indireta. 

%Ni 
total 

%C 
total 

%C na 
matriz 

%Ni 
matriz  

%Ni 
total 

%C 
total 

%C na 
matriz 

%Ni 
matriz 

5 4,5 0,00 5,60  15 6 0,43 17,60 

5 5 0,01 5,68  15 6,5 1,02 17,94 

5 5,5 0,07 5,80  20 4,5 0,00 21,36 

5 6 0,49 5,89  20 5 0,01 22,31 

5 6,5 1,12 5,98  20 5,5 0,05 22,98 

10 4,5 0,00 11,10  20 6 0,40 23,43 

10 5 0,01 11,30  20 6,5 0,97 23,91 

10 5,5 0,06 11,56  30 4,5 0,00 31,17 

10 6 0,46 11,75  30 5 0,01 32,96 

10 6,5 1,07 11,96  30 5,5 0,04 34,23 

15 4,5 0,00 16,39  30 6 0,35 35,01 

15 5 0,01 16,84  30 6,5 0,73 35,71 

15 5,5 0,05 17,29      
 

Fonte: autor. 

 

Após a mistura dos pós, as amostras foram compactadas a 400 MPa, 

usando a mesma matriz de 10 mm de diâmetro, cada uma com cerca de 2 mm de 

altura. 

A sinterização das amostras fabricadas pela Rota Indireta foi realizada em 

uma temperatura mais baixa, de 1150 °C, pelo mesmo tempo de patamar que 

aquelas fabricadas pela Rota Direta (1 hora). A sinterização foi realizada em forno 

tubular, com taxa de aquecimento de 10 °C/min e atmosfera 95% Ar e 5% H, com 

fluxo de gás de 0,4 l/min. Essa menor temperatura em relação às amostras 

fabricadas pela rota direta foi escolhida porque nesse caso não há a necessidade de 

se facilitar o processo de difusão do níquel pela matriz, sendo indicada a utilização 

de temperaturas menores para evitar o possível crescimento excessivo dos 

carbetos.  
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 ANÁLISES 

Nas subseções seguintes, serão detalhados os equipamentos e técnicas 

utilizados para caracterização e análise dos materiais desenvolvidos nessa 

dissertação. 

 

4.4.1 Análise das fases por difratometria de raios-X 

 

As análises de fases por difração de raios-X foram realizadas utilizando o 

equipamento Rigaku MiniFlex600 com radiação Cu Kα, calibrado com padrão de 

silício policristalino em pó. Todas as aquisições foram realizadas com intervalo 

angular (2θ) de 20° a 100°, com step size de 0,05° e velocidade de varredura de 

10°/min. O software utilizado para análise dos dados foi o Material Analisys Using 

Diffraction (MAUD), que se baseia no método de refinamento de Rietveld. O modelo 

usado pelo software é descrito no artigo de Lutterotti et al. (2004). 

Os padrões cristalográficos foram retirados da base de dados da Inorganic 

Cristal Structure Database (ICSD), e as referências para cada um podem ser 

visualizados na Tabela 6. 

 

Tabela 6: Referências para os padrões cristalográficos utilizados. 

 Código ICSD Referência 

Fe2Nb 197487 Kraan e Buschow (1986) 

Ferro alfa 
(ferrita) 

53451 Braun e Kohlhaas (1965) 

Ferro 
gama 

(austenita) 
185720 Nishihara et al. (2012) 

NbC 94449 Will e Platzbecker (2001) 

Níquel 260169 Rouquette et al. (2008) 
 

Fonte: Autor 

 

4.4.2 Análise da microestrutura e composição química 

 

A microestrutura da amostra foi analisada através de microscopia eletrônica 

de varredura. O microscópio utilizado foi um microscópio eletrônico de varredura 

TESCAN Vega3 com microssonda de espectroscopia por energia dispersiva (EDS) 
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modelo OXFORD acoplada, o que permitiu avaliar a composição química das 

amostras. 

 

4.4.3 Granulometria 

 

Para avaliar a distribuição do tamanho de partícula dos pós utilizados foi 

empregado um analisador de tamanho de partículas a laser Cilas 1190, com 

capacidade de medir partículas entre 0,04 e 2000 μm. 

 

4.4.4 Densidade 

 

Para avaliar a densidade geométrica das amostras foram usados um 

micrômetro e uma balança de precisão. O micrômetro usado foi um Mitutoyo IP65 

com resolução de 0,001 mm, enquanto a balança foi uma Mettler Toledo XS205 

DualRange, com resolução de 0,0001 g 

 

4.4.5 Sinterização em dilatômetro e ensaio de dilatometria 

 

Os ensaios de sinterização em dilatômetro e dilatometria foram realizados 

em um equipamento do tipo DIL 402 C, da Netzsch, em atmosfera de mistura de 

95% argônio e 5% hidrogênio, com fluxo de gás de 0,1 l/min. Por uma limitação do 

equipamento disponível no laboratório não foi possível a utilização de temperaturas 

superiores a 1000 °C, que restringiu os resultados obtidos à essa faixa de trabalho. 

 

4.4.6 Dureza 

 

Para aferição da dureza, foi utilizado o equipamento M4C 250 G3 da marca 

EMCO-TEST pelo método Vickers e carga de 10 kgf.  

No caso da microdureza, foi utilizado um microdurômetro LM 100AT da 

marca LECO, pelo método Vickes e carga de 200 gf. 
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  RESULTADOS E DISCUSSÕES 

 

Nesse capítulo serão apresentados os resultados para a produção dos pós 

dos compostos intermetálicos com e sem níquel (Seção 5.1) e para a produção dos 

compósitos pela Rota Direta (Seção 5.2) e Rota Indireta (Seção 5.3). 

 

 FABRICAÇÃO DOS PÓS DE Fe2Nb E (Fe1-XNiX)2Nb 

 

Os pós de intermetálicos foram produzidos a partir do pó de ferronióbio, 

sendo este último processado de maneira semelhante àquela adotada por Avila 

(2020). O difratograma de raios X da matéria prima, contendo tanto as fases FeNb 

como Nb, é apresentado na Figura 26. Os picos não destacados pertencem à óxidos 

não identificados. 

 

Figura 26: Difratograma de raios X do ferronióbio fornecido pela CBMM. 

 

Fonte: autor 

 

Após a sinterização e moagem dos pós, detalhada na Seção 4.1, foi feita a 

análise do ensaio de difração de raios X de cada um dos pós utilizados neste 

estudo. Os difratogramas de raios X indicaram a transformação completa das 

misturas em Fe2Nb e (Fe1-xNix)2Nb. A figura 27 apresenta o resultado da difração de 
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raios-x para as composições (Fe0,95Ni0,05)2Nb e (Fe0,70Ni0,30)2Nb, os demais 

difratogramas podem ser encontrados no Apêndice A. 

 

Figura 27: Difratograma de raios X dos pós (Fe0,95Ni0,05)2Nb e 

(Fe0,70Ni0,30)2Nb. 

 

Fonte: Autor 

 

O difratograma de raios X demonstra que o níquel substitui os átomos do 

ferro na estrutura do intermetálico Fe2Nb, devido à ausência dos picos 

característicos do níquel, o que corrobora os resultados obtidos nas simulações 

realizadas na Seção 3.2. 

Em adição à análise por difração de raios-X, foram feitas medidas por EDS 

das amostras após a sinterização em reator a plasma. O mapa de composições da 

amostra (Fe0,90Ni0,10)2Nb, apresentado na Figura 28, demonstra que os elementos 

Fe, Nb e Ni estão dispersos de forma homogênea pelo intermetálico. A ausência de 

locais com maiores concentrações de um ou outro elemento indica que há uma 

distribuição homogênea dos componentes pela amostra. 
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Figura 28: Análise por EDS da amostra de composto intermetálico de 

composição (Fe90Ni10)2Nb. 

 

Fonte: Autor 

 

Após a moagem no moinho Spex, as partículas apresentam formato 

irregular, conforme Figura 29. Quanto ao tamanho das partículas, a Tabela 7 

apresenta o tamanho do d50 para cada uma das composições fabricadas. O pó de 

Fe2Nb apresenta tamanho menor pois foi moído em moinho atritor, e não no Spex, o 

que foi feito devido ao volume de material dos compostos com níquel não ser 

suficiente para uso no moinho atritor do Labmat. 
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Figura 29: Formato das partículas do pó (Fe0,80Ni0,2)2Nb após moagem em moinho 

Spex. 

 

Fonte: autor. 

 

Tabela 7: Tamanho de partícula dos pós de compostos intermetálicos após 

moagem. 

Composição d50 (µm) d90 (µm) 

Fe2Nb 3,25 5,43 

(Fe95Ni5)2Nb 16,30 22,08 

(Fe90Ni10)2Nb 16,36 22,24 

(Fe85Ni15)2Nb 16,24 21,97 

(Fe80Ni20)2Nb 16,15 22,00 

(Fe70Ni30)2Nb 16,12 21,93 

 

Fonte: autor.  
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 FABRICAÇÃO DO COMPÓSITO PELA ROTA DIRETA 

 

Conforme adiantado pelas simulações realizadas no Thermo-Calc®, as 

amostras fabricadas pela Rota Direta apresentam uma distribuição heterogênea de 

níquel, devido às dificuldades relacionadas com a difusão desse elemento no ferro. 

A análise das amostras por EDS confirmou a presença de ilhas de níquel 

não dissolvidas pela matriz. As Figuras 30 a 33 ilustram o mapa de composição por 

EDS dessas amostras. 

 

Figura 30: Mapa de composição por EDS da amostra com 1,5% Ni e 6,5% C 

(em massa). 

 

Fonte: Autor 
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Figura 31: Mapa de composição por EDS da amostra com 2,5% Ni e 6,4% C 

(em massa). 

 

Fonte: Autor. 

 

Figura 32: Mapa de composição da amostra com 10% Ni e 5% C (em 

massa). 
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Fonte: Autor. 

 

Figura 33: Mapa de composição da amostra com 15% Ni e 4,5% C (em 

massa). 

 

Fonte: Autor. 

 

No presente estudo, cujo objetivo é obter uma matriz com composição 

homogênea, as ilhas de níquel encontradas são indesejadas para o 

desenvolvimento proposto. Por isso, após esses resultados iniciais, realizados com o 

objetivo de se confirmar os resultados das simulações numéricas, a Rota Direta foi 

abandonada em detrimento da Rota Indireta. 
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 FABRICAÇÃO DO COMPÓSITO PELA ROTA INDIRETA 

 

Nesta seção serão apresentados os resultados e discussões acerca das 

amostras produzidas pela Rota Indireta de Fabricação. Na subseção 5.3.1 serão 

apresentados os resultados encontrados para a microestrutura da matriz do 

compósito e na subseção 5.3.2 serão discutidos os efeitos dos elementos de liga 

sobre os carbetos da fase de reforço. Na subseção 5.3.3 serão analisadas as 

propriedades mecânicas do material, e, por fim, a subseção 5.3.4 apresentará o 

resultado obtido para a produção do material compósito na forma de pó, isto é, 

quando a sinterização é feita sem a compactação. 

 

5.3.1 Evolução da matriz do compósito 

 

A primeira análise realizada para caracterização da matriz do compósito foi a 

difração de raios-X. A análise dos difratogramas indica que em todas as amostras 

ocorreu a conversão completa do composto intermetálico para uma matriz de ferro e 

níquel reforçada pelos carbetos, sem a presença de composto intermetálico 

residual/não reagido. 

A Figura 34 apresenta os difratogramas de raios X de três amostras, sendo a 

primeira com 5% de níquel e 4,5% de carbono, a segunda com 20% de Níquel e 6% 

de carbono e a terceira com 30% de níquel e 6,5% de carbono. A amostra com 

menor teor de níquel apresenta os picos típicos da martensita ou da ferrita, em 

conjunto com os picos do NbC. A amostra com 20% de níquel e 6% de carbono foi 

aquela com menores teores de níquel e carbono a apresentar microestrutura 

predominantemente austenítica, sendo possível observar os picos desse 

componente em conjunto aos picos da martensita/ferrita e do carbeto de nióbio. Por 

último, a amostra com maiores teores de níquel e carbono foi aquela que apresentou 

menor quantidade de martensita/ferrita retidas na microestrutura austenítica, o que 

está de acordo com o esperado pela adição dos dois elementos estabilizadores da 

austenita. Os difratogramas para as demais amostras podem ser encontrados no 

Apêndice B. 
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Figura 34: Difratograma de raios X das amostras com 5% Ni 4,5% C, 20% Ni 6%C e 

30% Ni 6,5% C. 

 

Fonte: autor 

 

Em nenhuma das amostras foram identificadas as fases Fe2Nb, NbNi3 ou 

grafita, presentes nas simulações realizadas na Seção 3.2. Uma possível explicação 

para a ausência de grafita nas amostras com alto teor de carbono poderia ser um 

possível excesso de nióbio nas amostras, o que contradiz a ausência de Fe2Nb nas 

amostras com menor teor de carbono. Pode ser que essas fases estejam presentes 

em quantidade abaixo do detectável pela difração, o que leva à necessidade de 

outras análises para confirmar essa informação. 
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A Figura 35 apresenta os resultados do refinamento dos difratogramas pelo 

método de Rietveld, com a quantidade relativa em massa de cada fase identificada 

nas amostras. Nas amostras em que não foi identificada austenita, o teor de níquel e 

carbono parece não ter muito efeito sobre a quantidade das fases presentes, com 

exceção das amostras com 20% de níquel, cujo aumento do teor de carbono, entre 

4,5% e 5%, refletiu em um aumento na quantidade de ferrita/martensita presentes, 

quantidade que decaiu após atingir-se os 5,5% de carbono.  

A Figura 36, que destaca as fases presentes nas amostras em que foi 

identificada austenita, permite uma análise mais contundente dos efeitos do carbono 

e do níquel sobre o compósito. Para as amostras com 20% de níquel, o aumento do 

teor de carbono é mais eficaz na estabilização da austenita que nas amostras com 

30% de níquel, que mostraram ser menos sensíveis ao teor de carbono em relação 

à quantidade de austenita. 

 

Figura 35: Quantidade relativa das fases encontradas nos difratogramas de 

raios-X. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 36: Quantidade relativa das fases encontradas nos difratogramas de 

raios-X das amostras que apresentaram presença de austenita. 

 

Fonte: autor. 

 

Uma dificuldade da caracterização por difração de raios-X é a diferenciação 

entre martensita e ferrita. Isso acontece devido à estrutura cristalográfica das duas 

fases serem muito semelhantes (Im-3m), de forma que os seus planos 

cristalográficos gerem picos de difração praticamente coincidentes. A Figura 37 

apresenta os difratogramas para a ferrita publicado por Saitoh et al. (2020) e para 

uma martensita com teores mássicos de 70% Fe e 30% Ni, publicado por Chaudhuri, 

Ravindran e Wert (1972), sendo ambos retirados da base de dados da ICSD. 

 

Figura 37: Difratogramas de raios-X da martensita e da ferrita. 
 

 

Fonte: adaptado de Saitoh et al. (2020) e de Chaudhuri, Ravindran e Wert (1972) 
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Como observado na Figura 37, a diferenciação da martensita da ferrita 

apenas pelo difratograma de difração de raios-X não é possível, sendo necessárias 

análises complementares de microscopia, dilatometria ou outras para identificar a 

fase de forma adequada. 

Nesse ponto, o caminho mais comum para identificar a microestrutura da 

matriz do compósito seria uma micrografia após ataque químico. No entanto, a alta 

porosidade das amostras, aliada com a presença dos carbetos (que apresentam 

uma grande área de interface entre fases, mais suscetível aos ataques), 

impossibilitou essa via de aquisição dos dados. A Figura 38 apresenta a micrografia 

da amostra com 20% de níquel e 6,5% de carbono, sendo visível a alta porosidade. 

Essa alta porosidade deve-se a dois motivos. Primeiramente, à dificuldade 

de se compactar pós com tamanho de partícula tão pequeno. Em segundo lugar, as 

amostras apresentam expansão durante a sinterização, o que reflete em diminuição 

de densidade e aumento da porosidade do material. Esse fenômeno pode ser 

explicado pela diferença entre as densidades do Fe2Nb (8,78 g/cm³) e do aço e NbC 

(7,85 g/cm³ e 7,82 g/cm³, respectivamente). A Figura 39 apresenta a variação da 

densidade das amostras antes e depois da sinterização. 

 

Figura 38: Micrografia da amostra com 20%Ni e 6,5%C. 

 

Fonte: autor 
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A análise da Figura 39 permite concluir que o efeito de dilatação durante a 

sinterização ocorreu com maior intensidade nas amostras com teor de 10% e 15% 

de níquel, o que pode indicar a presença de martensita, uma vez que a 

transformação martensítica leva a um aumento volumétrico de 1,25% (ZHANG et al., 

2021). Nas amostras com 20% de níquel, a densidade aumenta à medida em que se 

aumenta o teor de carbono, o que condiz com o efeito de estabilização da austenita 

do carbono nessas amostras. Nas amostras com 30% de carbono são encontradas 

as maiores densidades, o que pode ser explicado pela maior densidade da austenita 

em relação às fases presentes nas outras amostras. 

 

Figura 39: Relação entre a densidade após sinterização e a densidade a 

verde. 

 

Fonte: autor. 

 

A Figura 40 apresenta o resultado encontrado para a porosidade das 

amostras. A média desses valores, na faixa entre 30% e 40%, é ligeiramente maior 

que os 30% obtidos por Avila (2020), nas amostras que não apresentaram formação 

de fase líquida durante a sinterização. 

 

-10%

-8%

-6%

-4%

-2%

0%

4,5%C 5%C 5,5%C 6%C 6,5%C

V
a

ri
a

ç
ã

o
 d

a
 d

e
n

s
id

a
d

e

Teor de carbono

5% Ni 10% Ni 15% Ni 20% Ni 30% Ni



84 

Figura 40: Porosidade em função da composição. 

 

Fonte: autor. 

 

Mesmo pelo uso de microscopia eletrônica de varredura, não foi possível 

fazer a identificação das fases presentes nas matrizes dos compósitos nas amostras 

com matriz ferrítica ou martensítica. Como alternativa para complementar a 

caracterização por difração de raios-X, a dilatometria é uma alternativa apropriada, 

uma vez que pela variação dimensional do material é possível caracterizar a 

mudança de fase como ferrítica ou martensítica. 

A primeira tentativa realizada foi a sinterização das amostras em dilatômetro. 

No entanto, por limitações do equipamento disponível, a temperatura máxima 

alcançada foi de 1000 °C, inferior ao patamar utilizado nos fornos tubulares. As 

amostras sinterizadas com um patamar de 1000 °C por uma hora apresentaram 

difratograma que indicou que a reação não foi completa, sendo detectadas as fases 

(Fe1-xNix)2Nb. A Figura 41 apresenta o difratograma de uma dessas amostras, de 

composição com 5% de Ni e 4,5% de C, sendo possível identificar nesse 

difratograma os picos característicos do composto intermetálico, além dos picos da 

ferrita/martensita e dos carbetos. Os difratogramas para as demais amostras 

sinterizadas em dilatômetro podem ser visualizados no Apêndice C. 
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Figura 41: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, 

de composição 5% Ni e 4,5% C, Rwp=3,28% σ=1,81. Os picos não identificados são 

possivelmente referentes a um óxido não identificado. 

 

Fonte: autor. 

 

O ensaio de sinterização em dilatômetro, mesmo não promovendo a 

completa reação do composto intermetálico, possibilitou a confirmação dos 

resultados para a densidade geométrica do compósito. As amostras sinterizadas 

apresentaram expansão, mesmo sem a reação do composto intermetálico ser 

completa. A Figura 42 apresenta os resultados para a amostra com 5% de níquel e 

4,5% de carbono, sendo notável a expansão da amostra durante a sinterização. Os 

resultados para as demais amostras estão no Apêndice D. 
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Figura 42:Sinterização em dilatômetro da amostra com 5% de Ni e 4,5% C. 

 

Fonte: autor. 

 

Diante desse resultado, decidiu-se por realizar o ensaio de dilatometria nas 

amostras previamente sinterizadas no forno tubular. Dessa forma, ao passar pelo 

aquecimento, as amostras atingem a temperatura de austenitização da matriz, e 

durante o resfriamento, é possível verificar a ocorrência de transformação 

martensítica ou ferrítica. Como os carbetos não apresentam mudança de fase nessa 

faixa de temperaturas, toda deformação se deve à matriz. Foram escolhidas duas 

amostras para cada um dos teores de níquel utilizados, sendo uma com o menor 

teor de carbono (4,5%) e outra com o maior teor de carbono (6,5%). Após a análise 

desses dados, foram escolhidas amostras adicionais cujos resultados pudessem 

indicar uma transição entre as fases presentes com as mudanças de composição. 

Como a intenção desse estudo é avaliar as transformações volumétricas durante o 

resfriamento, apenas essa parte da curva do ensaio de dilatometria será 

apresentada. 

As duas amostras com teor de 5% de níquel, sendo uma com 4,5% e outra 

com 6,5% de carbono, apresentam uma variação volumétrica típica da 

transformação martensítica, por ocorrerem em baixar temperaturas, em que a baixa 

difusão do carbono não possibilita a transformação ferrítica. A Figura 43 (A) 

apresenta o resultado para a variação de comprimento das amostras, enquanto (B) 

apresenta a derivada da dilatação em relação ao tempo. A ocorrência dessas 

0,0

0,4

0,8

1,2

1,6

2,0

200 400 600 800 1000

d
L

/L
o

 (
%

)

Temperatura (°C)

Aquecimento Isotérmica Resfriamento



87 

transformações em temperatura semelhante contraria o efeito de estabilização da 

austenita que o carbono possui nos aços, porém não foi possível repetir o ensaio 

para confirmar o resultado. 

 

Figura 43: Dilatometria para amostras com 5% Ni, sendo uma com 4,5%C e outra 

com 6,5% C.  

 

 

Fonte: autor. 

 

As duas amostras com 10% de níquel, sendo uma com 4,5% e outra com 

6,5% de carbono também apresentaram variação volumétrica típica da 

transformação martensítica. A Figura 44 (A) demonstra o resultado para a dilatação 

em função do tempo, enquanto (B) apresenta a derivada da dilatação em função do 

tempo de ensaio. O efeito de estabilização da austenita gerado pelo carbono é ainda 

mais intenso para a queda da temperatura de transformação, quando comparado 

com as amostras com 5% de níquel. Como ambas as amostras apresentam 
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variações volumétricas em relação ao tempo semelhantes, é possível assumir que 

ambas as amostras apresentam a mesma velocidade de transformação austenita-

martensita. 

 

Figura 44: Dilatometria para amostras com 10% Ni, sendo uma com 4,5%C e outra 

com 6,5% C. 

 

 

Fonte: autor. 

 

Conforme resultado apresentado na Figura 45 (A), a amostra com 15% de 

níquel e 4,5% de carbono também apresentou a expansão típica da transformação 

austenita-martensita. Essa transformação foi identificada ainda na amostra com 

5,5% de carbono, ainda que com menor intensidade, como pode ser inferido a partir 

da análise da derivada da dilatação em relação ao tempo, na Figura 45 (B). A 

comparação entre essas duas composições comprova mais uma vez o efeito de 
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estabilização austenítica do carbono, uma vez que a temperatura em que a 

transformação volumétrica ocorreu é menor. 

Por sua vez, a amostra com 6% de carbono indicou o início de ocorrência de 

uma transformação volumétrica ao fim do ensaio. A análise tanto do gráfico da 

dilatação em função da temperatura, na Figura 45 (A), quanto da derivada da 

dilatação, na Figura 45 (B) indicam que essa transformação começou a ocorrer 

abaixo de 200 °C, próximo ao limiar de medição do equipamento. A amostra com 

6,5% de carbono não apresentou transformação volumétrica característica de 

mudança de fases durante o resfriamento. 

A análise da Figura 45 (B), que apresenta a derivada da dilatação das 

amostras em relação ao tempo, sugere que a amostra com 5,5% de níquel 

apresentou uma transformação volumétrica menos intensa que a amostra com 4,5% 

de carbono.  

A ausência da variação volumétrica característica da transformação 

martensítica nessas amostras pode indicar que ela ocorreu fora do intervalo de 

medição do equipamento. Esse comportamento de redução da temperatura da 

transformação austenita-ferrita também foi observada nas amostras com 10% de 

níquel (Figura 44), onde o aumento do teor de carbono reduziu a temperatura de 

transformação, o que está de acordo com o efeito de estabilização da austenita pelo 

carbono.  

No entanto, como o difratograma dessas amostras indicou a presença de 

martensita ou ferrita, e não de austenita, é seguro afirmar que a transformação 

martensítica ocorreu em temperatura abaixo do limiar de medição do equipamento.  
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Figura 45: Dilatometria para as amostras com 15% de níquel. 

 

 

Fonte: autor. 

 

Para as amostras com 20% de níquel, cujo resultado para a dilatação em 

função da temperatura pode ser visto na Figura 46 (A), apenas foi detectada a 

ocorrência de transformação volumétrica dentro do intervalo passível de medição na 

amostra com 4,5% de carbono. O teor de níquel de 20% é especialmente 

interessante para esse estudo por ser aquele em que foi notada, pelos resultados de 

difratometria de raios-X, a presença de austenita. 

A amostra com 20% de níquel e 5,5% de carbono, limiar para o teor de 

carbono em que não foi detectada austenita, não apresentou variação volumétrica 

no intervalo em análise.  
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de acordo com o resultado de difratometria de raios-X dessas amostras, que 

apresentam a maior parte da sua microestrutura sendo austenítica. 

 

Figura 46: Dilatometria para as amostras com 20% de níquel. 

 

 

Fonte: autor 

 

Para as amostras com 30% de níquel, conforme esperado, não foram 

detectadas variações volumétricas substanciais, uma vez que a matriz nessa 

amostra é praticamente toda austenítica, e a fase residual não aparenta ter 

influência suficiente para gerar grandes alterações volumétricas durante o 

aquecimento ou resfriamento. A Figura 47 apresenta o resultado para essas 

amostras. 
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Figura 47: Dilatometria para as amostras com 30% de níquel. 

 

 

Fonte: autor 

 

Um compilado dos resultados para os ensaios de dilatometria pode ser 

visualizado na Tabela 8. Os resultados indicam que todas as composições utilizadas 

geraram nas amostras microestrutura martensítica ou austenítica da matriz. 
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Tabela 8: Compilação dos resultados dos ensaios de dilatometria 

    Dilatometria Difração de raios-X 

%Ni %C 
Temperatura de 
transformação 

(°C) 

Identificação da 
transformação 

% Ferrita / 
martensita 

% Austenita 

5 4,5 550 Martensítica 100 0 

5 6,5 675 Martensítica 100 0 

10 4,5 300 Martensítica 100 0 

10 6,5 275 Martensítica 100 0 

15 4,5 200 Martensítica 100 0 

15 5,5 225 Martensítica 100 0 

15 6 175 Martensítica 100 0 

15 6,5 -- Martensítica 100 0 

20 4,5 150 Martensítica 100 0 

20 5,5 -- Martensítica 100 0 

20 6 -- -- 34 66 

20 6,5 -- -- 17 83 

30 4,5 -- -- 28 72 

30 6,5 -- -- 26 74 
 

Fonte: autor. 
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5.3.2 Formação dos carbetos 

 

Os carbetos das diferentes composições foram analisados no MEV, a fim de 

se comparar o tamanho e formato dos mesmos em função dos diferentes teores de 

níquel e carbono. Para isso, foram feitas imagens das amostras com mais alto e 

mais baixo teor de carbono, para cada um dos teores de níquel adotados. 

A Figura 48 apresenta o resultado para a micrografia de amostras com 

diversas composições, após ataque químico com Nital. Na Figura 48 (A) está a 

amostra com 5% de níquel e 4,5% de carbono, enquanto a Figura 48 (B) ilustra a 

amostra com 5% de níquel e 5% de carbono. Por sua vez, a Figura 48 (C) 

corresponde à amostra com 10% de níquel e 5% de carbono, enquanto a Figura 48 

(D) representa a amostra com 10% de níquel e 5,5% de carbono. 

Pela análise das imagens é possível observar que os teores de carbono e de 

níquel utilizados não influenciam no formato, tamanho ou distribuição dos carbetos. 

Nas quatro amostras analisadas, os carbetos apresentaram uma distribuição 

homogênea, com tamanho próximo ou inferior a 1 µm e formato irregular. 

Outra observação possível de se fazer é a dificuldade em se visualizar com 

clareza a microestrutura da matriz, mesmo após o ataque químico. Foram testados 

diferentes tempos de ataque, mas mesmo com tempos longos, quando começam a 

se formar pits de corrosão, não foi possível analisar com clareza a microestrutura da 

matriz. 
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Figura 48: Micrografia das amostras com 5% Ni e 4,5% C (A), 5% Ni e 5% C (B), 

10% Ni e 5% C (C) e 10% Ni e 5,5% C (D), com destaque para os carbetos. 

 

Fonte: autor. 

 

A Figura 49 apresenta a micrografia de três amostras, sendo uma com 15% 

de níquel e 4,5% de carbono (A), uma com 15% de níquel e 6,5% de carbono (B) e 

uma com 30% de níquel e 6,5% de carbono. Não foi possível identificar mudanças 

expressivas tanto do tamanho quanto no formato e distribuição dos reforços de NbC 

devido à variação do teor de níquel ou de carbono. 
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Figura 49: Micrografia das amostras com 15% Ni e 4,5% C (A), 15% Ni e 5% C (B), e 

30% Ni e 6,5% C (D), com destaque para os carbetos. 

 

Fonte: autor. 

 

A análise das Figuras 48 e 49 permite concluir que a composição das 

amostras não teve influência perceptível sobre o tamanho, formato e distribuição dos 

carbetos. Esse resultado está de acordo com o apresentado por Avila (2020), que 

apontou que o principal fator de influência sobre os carbetos foi a formação de fase 

líquida durante o processamento do compósito, o que não foi identificado nesse 

estudo. 
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5.3.3 Propriedades do compósito 

 

A alta porosidade das amostras impediu a aferição das propriedades 

mecânicas do compósito com grande precisão, sendo apenas possível fazer uma 

análise qualitativa entre as amostras, não sendo possível a comparação com valores 

encontrados na literatura para compósitos ou ligas semelhantes. A Figura 50 

apresenta a microdureza em função da composição, com a média e o intervalo com 

95% de confiança para a média. 

 

Figura 50 Microdureza das amostras. 

 

Fonte: autor. 

 

Destaca-se a alta dureza das amostras de matriz austenítica, à partir de 

20%Ni 6%C, que apresentaram valores entre 500 HV e 650HV, resultado cerca de 

150% a 200% mais alto do que os encontrados na literatura para o aço inoxidável 

austenítico AISI304, que apresenta dureza na faixa de 200 HV (ASTUDILLO et al., 

2015; SZALA et al., 2019), cerca de 25% superior ao valor de dureza para o aço 

inoxidável austenítico endurecido por precipitação AISI660, que apresenta dureza de 

410 HV0,05Kgf (ESFANDIARI; DONG, 2007) e semelhante aos 500 HV reportados por 

Srivastava e Das (2010) para seu compósito de matriz de aço austenítico Fe-17Mn 
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reforçada por carbetos de titânio e tungstênio formados in situ e fabricado por 

fundição. 

A macrodureza é fortemente afetada pela porosidade, sendo ligeiramente 

maior nas amostras que apresentaram menor redução da densidade após a 

sinterização. A Figura 51 apresenta esse resultado com a média e o intervalo com 

95% de confiança para a média. 

 

Figura 51: Macrodureza das amostras. 

 

Fonte: autor. 

 

Retornando à Figura 39, que apresenta a porosidade das amostras, é 

possível concluir que os resultados encontrados tanto para a microdureza quanto a 

macrodureza possuem correlação com a densidade das amostras, sendo que 

aquelas com menor porosidade são as que apresentaram maiores valores para a 

dureza.  
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5.3.4 Fabricação do compósito sem compactação do pó 

 

Devido à característica do compósito de expandir durante a sinterização, 

torna-se inviável utilizar esse processo para fabricar componentes de engenharia 

devido à porosidade que o material irá apresentar. Diante dessa, foi feita a opção de 

se utilizar do processo desenvolvido nesse trabalho para a fabricação do compósito 

na forma de pó, de forma que será conformado posteriormente à formação dos 

carbetos. 

Segundo essa abordagem, o pó do composto intermetálico é misturado ao 

grafite e carbonetado, isto é, sofre um tratamento térmico anterior às etapas de 

compactação e sinterização. Dessa forma, serão formados os carbetos em uma 

matriz ferro-níquel e o pó pode ser usado como matéria prima para outros 

processos, como para moldagem por injeção. 

O primeiro passo nesse desenvolvimento foi a carbonetação do pó do 

composto intermetálico contendo 20% de níquel e 6,5% de carbono, composição 

que produz uma matriz austenítica. Após a mistura, o pó foi tratado em forno tubular 

com tempo de patamar de uma hora a 1150 °C. A difratometria de raios-X dessa 

amostra, apresentado na Figura 52, confirma que a reação foi completada sem a 

identificação de composto intermetálico residual/não reagido. 

 

Figura 52: Difratograma de raios-X da amostra de composição 20%Ni 6,5%C 

carbonetada sem compactação. 

 

Fonte: autor. 
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Esse pó foi compactado nas mesmas condições das amostras anteriores, 

porém com uma pressão de compactação de 700 MPa, sendo em seguida 

sinterizado em forno tubular por uma hora a 1150 °C. Após a sinterização, essa 

amostra apresentou retração, e uma porosidade de 25%, portanto inferior aos 40% 

das amostras obtidas pela rota anterior. A Figura 53 apresenta a micrografia dessa 

amostra, com destaque para a distribuição e tamanho reduzido dos poros, em 

comparação com a amostra de mesma composição representada na Figura 39. É 

importante destacar que parte dos poros pode ter sido fechada durante a preparação 

da amostra, devido à ductilidade da matriz, mas ainda assim é visível a mudança na 

porosidade. 

 

Figura 53: Micrografia da amostra compactada e sinterizada após a formação dos 

carbetos. 

 

Fonte: autor. 
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Essa redução para a porosidade se justifica tanto pela maior pressão de 

compactação quanto pela maior ductilidade do material. O composto intermetálico, 

que foi compactado para produzir as demais amostras, apresenta alta rigidez e baixa 

deformação plástica, o que inibe parte dos mecanismos que atuam para diminuir a 

porosidade resultante após a compactação, de forma que o único mecanismo 

atuante passe a ser a quebra e o rearranjo das partículas. Por outro lado, após a 

formação dos carbetos e da matriz austenítica, o pó apresenta uma certa ductilidade 

que favorece a ocorrência dos mecanismos de deformação plástica durante a 

compactação, mesmo possuindo o mesmo tamanho de partícula. 

Em relação ao tamanho dos carbetos após essa nova rota, não foram 

observadas mudanças significativas no seu tamanho e formato, o que indica que 

essa etapa de sinterização não promoveu coalescimento dos carbetos, conforme 

pode ser observado na Figura 54. 

 

Figura 54: Micrografia da amostra compactada e sinterizada após a formação dos 

carbetos, com foco no tamanho e formato dos carbetos. 

 

Fonte: autor. 
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Em relação às propriedades mecânicas dessa amostra, a dureza apresentou 

melhora em relação à amostra em que os carbetos foram formados após a 

compactação. A Tabela 9 compara as duas amostras com 20% de níquel e 6,5% de 

carbono. É possível concluir que a redução da porosidade, de 39% para 25%, teve 

um forte efeito sobre a dureza da amostra, tanto sobre a dureza média quanto para 

a redução do desvio padrão em torno da média. 

 

Tabela 9: Comparação da microdureza e macrodureza para as amostras com 20% 

Ni e 6,5% C. 

 Amostra compactada 
após carbonetação 

Amostras 
compactadas antes da 

carbonetação 

 Média Desv. Padrão Média Desv. Padrão 

Macrodureza Vickers 
10 kgf 

284,57 16,02 118,00 23,00 

Microdureza Vickers 
0,2 kgf 

508,60 100,79 606,42 297,36 

 

Fonte: autor. 

 

Apesar de apenas uma amostra ter sido produzida por esse método de 

carbonetação sem compactação, esses resultados indicam que esse método é uma 

alternativa promissora para contornar o problema da porosidade e melhorar as 

propriedades mecânicas do material. 
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  CONCLUSÕES 

 

Os resultados obtidos para o compósito proposto ainda não permitem 

classificá-lo como um material de engenharia, mas indicam o caminho a ser seguido 

para tal. 

Inicialmente, é possível concluir que as simulações realizadas no Thermo-

Calc® para a evolução das fases do compósito não apresentaram a acurácia 

esperada, uma vez que as fases Fe2Nb e NbNi3 previstas não foram identificadas 

nas amostras, o que pode também ter ocorrido devido às limitações dos métodos 

disponíveis para análise. Mesmo que os resultados apresentem discrepâncias, os 

diagramas de fase foram uma ferramenta importante para o estudo do sistema 

proposto. Por mais que tenham sido encontradas essas discordâncias entre os 

resultados das simulações e os resultados obtidos nas amostras, a termodinâmica 

computacional foi uma ferramenta importante no estudo. Merece ressalva o fato de 

que a base de dados utilizada é antiga, com oito anos desde seu lançamento e cinco 

versões mais atualizadas então já disponíveis. 

Em relação ao módulo de difusão, Dictra®, os resultados experimentais 

coincidiram com os resultados obtidos nas simulações. Embora não fosse o objetivo 

desse trabalho um estudo aprofundado da difusão do níquel, se confirmou a 

dificuldade de homogeneização do níquel nas amostras fabricadas pela Rota Direta. 

Mesmo que as amostras fabricadas pela Rota Direta tenham apresentado 

heterogeneidade em relação à distribuição de níquel, pode ser que para algumas 

aplicações essas “ilhas” de níquel não dissolvido sejam de interesse tecnológico. 

Porém, como o objetivo inicial desse trabalho é a obtenção de um compósito com 

matriz homogênea, não foram feitas investigações sobre as potenciais aplicações 

desse material. 

Em relação às amostras fabricadas pela Rota Indireta, foi possível identificar 

as composições de interesse para as duas microestruturas de matriz desejadas: a 

martensítica e a austenítica. Para os teores de 5%, 10% e 15% de níquel e de 4,5% 

a 6,5% de carbono, a microestrutura da matriz é martensítica, enquanto para o teor 

de 20% de níquel a matriz é martensítica de 4,5% a 5,5% de carbono e 

majoritariamente austenítica de 6% a 6,5% de níquel e para o teor de 30% de níquel 

a matriz é em sua maior parte austenítica no intervalo entre 4,5% e 6,5% de 

carbono. 
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Em relação à porosidade das amostras, a expansão do material durante a 

sinterização inviabiliza a produção de peças densas pelo método inicialmente 

proposto. 

A porosidade teve ainda forte influência sobre os resultados de dureza para 

as amostras, mas pela técnica de microdureza, que permite a medição localizada 

em áreas mais densas, apresentou resultados promissores, principalmente para as 

amostras de matriz predominantemente austeníticas, com valores entre 500 HV0,2Kgf 

e 650 HV0,2Kgf, resultado superior aos aços inoxidáveis austeníticos, mesmo aos 

endurecíveis por precipitação. Esse resultado demonstra que o compósito 

desenvolvido apresenta alta dureza mesmo com uma matriz dúctil, o que deve lhe 

garantir alta tenacidade. 

O teor de 20% de níquel é mais versátil dentre os estudados, uma vez que 

as amostras com maior microdureza (20%Ni 4,5%C e 20%Ni 5,5%C) possuem esse 

teor de níquel, assim como a amostra de matriz austenítica com menor teor de 

níquel e carbono (20%Ni 6%C).  

Por fim, a realização da carbonetação sem a compactação do pó 

demonstrou ser uma alternativa viável para se contornar os problemas gerados pela 

expansão do material durante a sinterização. A ausência de compostos 

intermetálicos no difratograma de raios-X provou que a reação se completou mesmo 

sem a compactação do pó. Foram ainda obtidas vantagens em relação à diminuição 

da porosidade, efeito justificado pela maior eficiência em se compactar um pó dúctil, 

de matriz ferrítica ou austenítica, e pela contração durante a sinterização da 

amostra. 

A amostra compactada e sinterizada após a carbonetação continuou 

apresentando altas durezas (508 ±100 HV0,2Kgf) e macrodureza (284±16 HV10Kgf), 

mesmo com o ainda elevado valor de 25% para porosidade (contra 40% das 

amostras compactadas antes da carbonetação). Esse resultado, quando analisado 

com a informação de que não houve crescimento substancial dos carbetos durante a 

sinterização, aponta que efetuar a carbonetação antes da compactação é o melhor 

método de fabricação para o material proposto. 
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  SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

As principais sugestões para a continuidade desse estudo: 

 

a) Realizar tratamento térmico de têmpera e revenimento para as 

composições com potencial de apresentar microestrutura de matriz 

martensítica; 

b) Realizar carbonetação sem compactação para outras composições; 

c) Adotar estratégias para diminuir a porosidade das amostras, como 

granulação, ou adotar a moldagem de pós por injeção. 
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  APÊNDICES 

APÊNDICE A – DIFRATOGRAMAS DE RAIOS-X REFINADOS DOS PÓS 

INTERMETÁLICOS 

 

Figura 55: Difratograma de raios-X do pó de composição (Fe0,9Ni0,1)2Nb, 

Rwp=2,57% σ=1,55. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 56: Difratograma de raios-X do pó de composição (Fe0,85Ni0,15)2Nb, 

Rwp=2,48% σ=1,51. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 57: Difratograma de raios-X do pó de composição (Fe0,8Ni0,2)2Nb, 

Rwp=2,60% σ=1,56. 

 

 

Fonte: autor 

 

Figura 58: Difratograma de raios-X do pó de composição (Fe0,7Ni0,3)2Nb, Rwp=2,50% 

σ=1,52. 

 

Fonte: autor 

 

  



122 

APÊNDICE B – DIFRATOGRAMAS DE RAIOS-X DOS COMPÓSITOS 

SINTERIZADOS EM FORNO TUBULAR 

 

Figura 59: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 5% Ni e 5% C. Rwp=3,48% σ=1,87. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 60: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 5% Ni e 5.5% C. Rwp=3,62% σ=1,79. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 61: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 5% Ni e 6% C. Rwp=3,27% σ=1,82. 

 

Fonte: autor 

 

Figura 62: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 5% Ni e 6,5% C. Rwp=3,76% σ=2,21. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 63: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 10% Ni e 4,5% C. Rwp=3,60% σ=1,99. 

 

 

Fonte: autor 

 

Figura 64: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 10% Ni e 5% C. Rwp=4,14% σ=2,37. 

 

Fonte: autor 
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Figura 65: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 10% Ni e 5,5% C. Rwp=3,45% σ=1,88. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 66: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 10% Ni e 6% C. Rwp=4,67% σ=2,47. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 67: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 10% Ni e 6,5% C. Rwp=5,77% σ=3,17. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 68: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 15% Ni e 4,5% C. Rwp=3,26% σ=1,85. 

 

Fonte: autor 
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Figura 69: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 15% Ni e 5% C. Rwp=3,38% σ=1,90. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 70 Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 15% Ni e 5,5% C. Rwp=4,57% σ=2,54. 
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Fonte: autor. 

 

Figura 71: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 15% Ni e 6% C. Rwp=3,71% σ=2,10. 

 

Fonte: autor 

 

Figura 72: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 15% Ni e 6,5% C. Rwp=3,82% σ=2,19. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 73: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 20% Ni e 4,5% C. Rwp=3,88% σ=2,17. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 74: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 20% Ni e 5% C. Rwp=4,11% σ=2,38. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 75: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 20% Ni e 5,5% C. Rwp=3,81% σ=2,18. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 76: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 20% Ni e 6% C. Rwp=4,20% σ=2,57. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 77: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 20% Ni e 6.5% C. Rwp=2,82% σ=1,70. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 78: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 30% Ni e 4,5% C. Rwp=3,79% σ=2,34 

 

Fonte: autor. 
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Figura 79: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 30% Ni e 5% C. Rwp=3,79% σ=2,34 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 80: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 30% Ni e 5,5% C. Rwp=3,9% σ=2,32. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 81: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em forno tubular, de 

composição 30% Ni e 6% C. Rwp=4,25% σ=2,62. 

 

Fonte: autor. 
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APÊNDICE C – DIFRATOGRAMAS DE RAIOS-X REFINADOS DOS 

COMPÓSITOS SINTERIZADOS EM DILATÔMETRO 

 

Figura 82: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, de 

composição 5% Ni e 6,5% C. Rwp=6,32% σ=3,89. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 83: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, de 

composição 10% Ni e 4,5% C. Rwp=7,24% σ=4,29. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 84: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, de 

composição 10% Ni e 6,5% C. Rwp=6,49% σ=3,55. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 85: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, de 

composição 15% Ni e 4,5% C. Rwp=4,61% σ=2,52. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 86: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, de 

composição 15% Ni e 6,5% C. Rwp=2,9% σ=1,59. 

 

Fonte: autor 

 

Figura 87: Difratograma de raios-X da amostra sinterizada em dilatômetro, de 

composição 20% Ni e 4,5% C. Rwp=3,92% σ=2,13. 

 

Fonte: autor. 
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APÊNDICE D – RESULTADOS PARA SINTERIZAÇÃO EM 

DILATÔMETRO DAS AMOSTRAS DE COMPÓSITO 

 

Figura 88: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 5% Ni e 

6,5%C. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 89: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 10% Ni e 

4,5%C. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 90: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 10% Ni e 

6,5%C. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 91: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 15% Ni e 

4,5%C. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 92: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 15% Ni e 

6,5%C. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 93: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 20% Ni e 

4,5%C. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 94:Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 20% Ni e 

6,5%C. 

 

Fonte: autor. 

 

Figura 95: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 30% Ni e 

4,5%C. 

 

Fonte: autor. 
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Figura 96: Resultado da sinterização em dilatômetro para a amostra com 30% Ni e 

4,5%C. 

 

Fonte: autor. 
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